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A. Présentation de |’ é&ude

Le transport du pétrole nécessite |’ utilisation de nombreuses canalisations, appel ées pipelines ou risers.
Ces structures sont nécessaires pour faire le lien entre le puits d’ extraction et la plate forme, ou entre le
puits et |e bateaurplateforme (cf. Figure 1). Les conditions d’ extraction étant fonction de la profondeur
et de I’ environnement marin, le cahier des charges concernant la fabrication des gaines de polymére
faisant I’ &anchété des conduites doit tenir compte de nombreux paramétres.

Figure 1. Schéma de I’ extraction du pétrole en mer

Deux grands types de structures sont possibles suivant les gpplications, la structure statique (cf. Figure
2) et la structure dynamique.

FLEXIBLE FLOWLINE : FLEXIBLE FLOWLINE :
!hh'n applicotion static application
3§ _h bore smooth bore

Figure 2. Deux types de structures, statique avec car casse a gauche et statique sans carcasse a droite

En ce qui concerne cette éude, on Sintéresse a la structure de gauche de la figure 2, et plus
particulierement a la gaine de pression. Cette gaine est en polymere et permet de garantir une bonne
étanchéité de la structure. Le pétrole circule a1’ intérieur de la carcasse métallique interne avec laquelle
il est en contact direct. Sur cette carcasse est extrudé le polymere (PVDF, PE, PA 11 suivant
I gpplication), qui congtitue la gaine de pression.

L’ extrusion se fait dans des conditions bien particulieres, en température et en vitesse d' éirage afin de
contréler la température de refroidissement de la gaine de polymére sur la carcasse méadlique. Le
processus d’ extrusion de la gaine de pression peut se résumer comme suit (cf. Figure 3) :
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Diamétre
4 metres

Extrusion dela Bac de
gaine de pression refroidissement de
sur la carcasse 30 metres (entre 13
métallique 235 et 25°C suivant la
Gainemétallique 240°C saison) Carcassetgainede

enroulée pression enroulée

Vitesse de défilement (quelques métres par minute)

Figure 3. Processus de fabrication de la gaine de pression

La carcasse métallique passe devant une extrudeuse avec téte d' équerre dans laguelle le polymére
fondu vient autour de la carcasse et en épouse les formes. La carcasse métallique peut étre au préalable
chauffée afin d'éviter des chocs thermiques trop importants, pouvant engendrer des cristallisations
incomplétes du polymeére. L’ ensemble passe ensuite dans un bac de refroidissement. Les températures
et les vitesses sont optimisées afin de garantir que la cristallisation se fasse de maniére homogene sur
toute |’ épaisseur de la gaine (de 3 mm a 15 mm environ). Une fois correctement refroidie, la structure
est ré-enroulée sur un touret, pour subir de nouveau I’ gjout d' autres couches de matériaux (cf. chapitre
I, Figure I.1). Chaque couche supplémentaire a une fonction soit mécanique soit de protection visavis
du milieu extérieur.

Le processus d’ enroulement de la gaine nous intéresse particuliérement dans cette étude. Le diamétre
d environ 4 métres est optimisé pour éviter des déformations trop grandes. Le coaur du probléme de la
thése vise a déterminer jusqu’'a quel niveau critique de déformation il est possible d'aller sans pour
autant provoquer |’ apparition d’'un défaut, ou d’ une concentration locale de contrainte nuisible a terme
a la structure. 1l est alors nécessaire de regarder comment se positionne le matériau polymere sur la
carcasse métallique.

La carcasse se compose de fils plats mis en forme et agrafés. Une vue en coupe de cette géométrie est
présentée (cf. Figure 4). L’ gjout du polymere sur cette carcasse conduit alaformation de « tétons » de
fluage. Ils se forment au moment de la pose du polymeére fondu sur la carcasse. La géométrie de ces
fluages peut étre auss optimisée suivant les conditions d’ extrusion.

/ Gainedepolymére

Carcasse métallique Tétons de fluage

Figure4. Géométrie de la carcasse métallique

Ces fluages sont un passage obligé de I’ opération d’ extrusion et créent des zones de concentration de
contrainte notamment au moment de I’ enroulement de la structure sur le touret. La déformation se
localise au niveau du pied de ces fluages.
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B. Problématique

Arkéma, en tant que fabricant de polymeéres techniques tels que le PVDF et Technip-FlexiFrance, en
tant qu’ utilisateur de ces polymeres pour la fabrication de gaines, sont directement concernés par ce
type de probleme. La présence de défauts nocifs dans les structures off-shore doit étre évitée. Cela
nécessite une bonne connaissance du matériau et des processus de fabrication et d utilisation du
pipdine.

Une bonne connaissance du matériau et de son comportement passe par |’ étude en laboratoire de son
gptitude a se déformer sous diverses sollicitations. Ces sollicitations sont choises comme étant
représentatives de ce que subit le matériau lors de la fabrication de la gaine et lors de sa pose dans son
milieu d'utilisation. L’identification faite par Technip-FlexiFrance montre que la gaine subit de la
flexion dans sa globalité et que les fluages sont soumis a des efforts de traction. L’ éude mécanique se
basera donc sur ces deux types d essais sur éprouvettes de laboratoire. |l faut de méme identifier les
domaines de températures et de vitesses représentatifs des conditions réelles. Dans le domaine des
vitesses, auss bien au moment de I’ extrusion que de la pose sur touret, ou en service, on estime que
les vitesses de déformation moyennes sont assez faibles (autour de 10° s). Les températures varient
également entre |'extrusion, la pose sur touret et le transport du flexible jusqu’aux lieux d utilisation.
Latempérature de |’ eau de mer peut également varier et est estimée aux environs de 4°C. 1l est décidé
de fixer la température d'essai entre 20°C et -10°C, afin de représenter toutes les températures
rencontrees.

En plus de ces conditions de fabrication, la connaissance du matériau et de son comportement indique
gu'une fissure amorcée dans le PVDF peut se propager de maniere ductile ou fragile suivant les
conditions de chargement. Il est ains proposé d éudier le matériau dans une gamme de température
plus éendue dlant de -100°C a 20°C. L’étude aux basses températures permettra d’identifier les
mécanismes de déformation et d’ endommagement pour le comportement fragile. A 20°C, le PVDF est
ductile et les températures intermédiaires permettront de fixer le domaine de transition ductile/fragile
en fonction du type d’ essai.

C. Choix du matériau

D’ autres considérations se sont gjoutées a la problématique du départ. Le PVDF utilis€ comme gaine
de pression sert a garantir |’ &anchété ala structure. Il est en contact avec le fluide transporté, qui dans
le cas de cette étude est le pétrole ou le gaz. Le PVDF est inerte en présence de nombreux composes
chimiques, et en présence de pétrole ou de gaz il peut smplement subir une déplastification.

La couche polymere extrudée sur la carcasse meétalique ne contient pas que le polymeére seul. Des
adjuvants peuvent étre gjoutés comme des plagtifiants pour permettre une plus grande ductilité. En
présence de pétrole, le plastifiant est assez rapidement extrait. Ce résultat a été vérifié par des tests de
vieillissement en laboratoire sur du PVDF plagtifié au départ. Afin de mieux rendre compte du
comportement en utilisation, on choisit de travailler directement sur un matériau non plastifié.

En cours d'éude, des analyses MEB ont indiqué que le matériau déplastifié était caractérise par un
taux de porosités anormal, dii a une extrusion difficile. La présence d’un taux élevé de cavités n'est
pas représentative du PVDF utilisé par Flexi-France. Cependant, ce taux élevé ne semble pas trop
atérer la résistance mecanique du matériau. Aing, I'éude s est basée sur un matériau non plastifie,
avec une résine de base proche du matériau en service.
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D. Déroulement de I’ étude et Plan du mémoire

Avant de présenter tous les résultats expérimentaux, nous alons rappeler dans le premier chapitre
bibliographique les caractéristiques microstructurales du PVDF. On regarde ensuite les différentes
approches existantes qui permettent de caractériser de maniere fiable le comportement et
I’endommagement d’un matériau. On montre ains que pour les matériaux polymeres, on est limité par
I’importance de la ductilité du matériau. On présente d’abord les critéres de rupture obtenus par
I’ approche globale pour indiquer ses limitations dans le cas de la rupture des polymeéres. On présente
ensuite I approche locale et on indique certains model es susceptibles de s appliquer au PVDF.

Le second chapitre concerne les essais mécaniques réalisés sur le PVDF. On a procédé de maniere
classique en commencant par des essais de comportement. Ces essais ont été réalisés aux températures
évoquées précédemment (entre 20°C et -100°C), aind qu'a plusieurs vitesses pour tenir compte des
effets de viscosité. Des essais de comportement sur des éprouvettes entaillées ont complété les
résultats, afin de faire varier cette fois ci le taux de triaxialité des contraintes. Les fluages n’ayant pas
une forme congtante, il éait intéressant de faire varier le rayon de I'entaille pour observer les
conséguences mécaniques de différents défauts sur lalocalisation de la déformation du PVDF.

Ensuite, pour vaider I'andyse sur des défauts plus sévéres, des essais de traction sur éprouvettes
fissurées ont également éé réaisés, ains que des essais de flexion trois points. Ces deux types
d essais permettront de montrer I"'influence du type de chargement en présence d'un défaut sur le
mode de rupture. Les résultats sont présentés également au chapitre I1.

De nombreuses observations microscopiques ont été réalisées afin de suivre I’ évolution des facies de
rupture en fonction des conditions d’ essais (cf. Chapitre I11). L’ évolution microstructurale du matériau
va permettre d’expliquer de nombreux résultats macroscopiques, en particulier gréce au suivi de la
croissance de cavités. Ce suivi a été facilité par le fait que le PVDF s endommage en blanchissant trés
nettement. Ce blanchiment, caractéristique de la croissance de cavités et de I &irement de la matiére,
permet une détermination macroscopique des phénomenes d’ endommagement qui se déroulent a une
échelle microscopique.

Tous ces résultats expérimentaux vont ensuite permettre d' éablir une loi de comportement couplée a
de I’endommagement fiable, validée sur tous les types de chargement (cf. Chapitre IV, V). On se base
sur le modéle de Gurson, modifié pour le cas présent pour rendre compte de I’ évolution des porosités
en cours de chargement, pour différents taux de triaxialité. Les résultats numériques vont permettre de
fournir des critéres d’amorgage ductile, ains qu’'un critére de transition ductile-fragile. Le modele qui
pourra s appliquer ensuite a une structure réelle permettra de connaitre les risgues d’amorcage de
fissure dans la gaine de pression, les contraintes et les déformations locales qui peuvent étre présentes
lors de sollicitations en service.
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A. L e Polyvinyldifluor € et ses modes de défor mations
Al Applicationsindustrielles du PVDF

Avant de s'intéresser au PVDF pour ses propriétés mécaniques, il est nécessaire de rappeler que le
matériau est connu depuis les années soixante pour ses propriétés piézodectriques et pyroélectriques.
Une de ses phases crigtalines, la phase 3, permet une polarisation macroscopique. Cette propriété
accompagnée d'une relative éadticité a permis son utilisation dans la fabrication notamment de
diélectriques [Gregorio et Cestari, 1994]. Dans le domaine de I’ offshore, ses propriétés éectriques ne
sont pas celles recherchées. La phase cristalline du PVDF pour cette application n’'a d'ailleurs pas de
moment diélectrique.

Les pipdines flexibles ains que les risers (structure rigides) sont utilisés depuis plus de vingt ans pour
le transport de pétrole et de gaz. En général, ces structures sont congtituées de différents matériaux.
Chaque couche a son réle propre (étanchété, résistance a la flexion, résistance a la traction) et permet
de garantir une propriété indispensable a la bonne tenue du flexible. Pour compléter par rapport a la
présentation du pipeline faite en introduction, la figure 1.1 indique les différentes couches présentes
dans la gaine. La gaine de pression en PVDF entoure la carcasse métallique. Pour permettre des
mouvements de flexion et une bonne éanchéité de I’ ensemble, d’ autres matériaux peuvent étre gjoutés
suivant |” application.

Thermoplostic sheath

Double crostwound ormours

Figurel.l Structure interne d' un riser

La couche interne qui nous intéresse est un matériau polymere. Elle permet d abord de garantir une
bonne éanchéité par rapport au reste de la structure. Elle doit ains étre totalement imperméable et
résister chimiquement au pétrole et a ses congtituants. Les autres constituants peuvent étre des produits
olé&finiques de plus faibles poids moléculaires ou encore de I'H,S. En plus de ses propriétés, la couche
interne en polymere doit avoir une relative bonne flexibilité et durabilité.

Le choix du polymere pour constituer la couche interne est relativement réduit di aux propriétés
chimiques et mécaniques nécessaires. Des études ont dga été menées sur différents polymeéres afin de
trouver ceux les plus adéquats pour ce type d applications [Dawans et al, 1988]. Des vieillissements
accdlérés ont notamment été réalisés, suivis par des essais mécaniques sur quatre polymeres: le
polyéthyléne haute densité (HDPE), le polyamide 11, le polyamide 12, ains que le PVDF. Parmi les
résultats obtenus, il s avéere que le polyamide 11 est compatible avec le transport de gaz et de pétrole
pour des températures inférieures a 100°C. Le PVDF peut étre utilisé pour des applications a plus
haute température, entre 100°C et 130°C [Glennon et a, 1997].

Le PVDF queI’on peut qudifier de polymere a haute performance mécanique est en plus un polymere
qui peut ére extrudé et qui a un haut poids moléculaire. 1l fait partie des fluoropolymeéres les plus
résistants, offrant notamment une grande résistance chimique en plus d une bonne tenue en fluage
[Stirling et a, 1993]. Il a égdement de bonnes propriétés liées a sa famille des fluoropolymeres
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comme une bonne résistance en température, une stabilité thermique, une bonne résistance au
vieillissement et a1’ environnement.

All Structure du Polyvinyldifluoré

A.ll.1 Différentes phases existentes

Quatre phases cristallines du PVDF sont bien connues a, 3, ?, d [Hasegawa et a, 1972]. La phase
cristalline la plus décrite dans le cas du PVDF est |a phase a (ou forme Il, cf. Figure I.2.a), qui n'a
aucune propriété éectrique. Cette phase est la plus commune et est normalement obtenue par
cristalisation du polymere fondu a refroidissement modéré ou rapide. Des solutions de cristallisation
xyléne/acétone, de monochlorobenzene, de diméthylformamide (DMF) produisent auss cette phase.
Cette absence de moment dipolaire est liée a un arrangement antiparallée des chaines dans la cellule
unité (cf. Figure 1.2.c) [Gregorio et Cestari, 1994]. Les chaines de la phase a ont une conformation
Tg+Tg- (cf. Figure 1.2.b) et forment une structure monoclinique (pseudo-orthorombiquea=R3="? =
90°).

' a b -
- ‘.i {7 ) ﬁ'__ | ) l ) :||
| 9
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. v @ = (}
S | = G
of | !
| + ﬂl O I'I | o i
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Figurel.2 a. Deux modéles moléculaires pour la forme Il [Hasegawa et al, 1972], b.
Conformation Tg*'Tg", c. Maille cristalline du PVDF [Hasegawa et al, 1972]

On peut atteindre un taux de cristallinité éeveé gréce a une régularité de la chaine, ains qu’a une taille
comparable des atomes de fluor et d’ hydrogene. Le rayon de van der Waals de la liaison fluor est de
270 pm contre 239 pm pour |’ hydrogéene.

La deuxiéme phase nommée phase 3 (ou forme |) est plus utilisée d’ un point de vue technologique car
contrairement a la phase a, elle a un arrangement paralléle des chaines, c'est a dire que la
conformation est toujours trans, dans une celule de sructure cristalographique de type
orthorombique. Cela permet I'obtention d’'un moment dipolaire résultant qui permet un fort effet
diélectrique de cette phase. Cette phase est obtenue par un étirage mécanique de films de phase a.
Récemment, la phase B a été obtenue par cristdlisation du polymere fondu a un grand taux de
refroidissement et auss par chauffage lent dans une solution de DMF. Les transformations de phase a
en phase 3 ont éé beaucoup étudiées [Hsu et Geil, 1989] et la conclusion est que la transformation est
fortement dépendante de la température d’ étirage. Pour une température proche de 80°C, on obtient
principalement de la phase 3, ce qui n’est plus le cas quand la température avoisine les 130°C.

La phase ? (ou forme I11) est aussi polaire et est dbtenue dans des solutions de cristallisation telles que
le diméthylformamide, ou dans le diméthylsulphoxyde. Cette phase se forme au dessus d’une certaine
température qui dépend du type de résine, c'est a dire du grade, et de I histoire thermique vue par le
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matériau [Lovinger, 1980]. Aing, la crigtdlisation de cette phase semble commencer a des
températures supérieures & 150°C et est maximale a 170°C [Osaki et Kotaka, 1981].

La phase d est la forme polaire de la phase a et peut étre obtenue en polarisation sous un champ
électrique fort des films de phase a.

A.ll.2 Différentestranstions

Les polyméres semi-cristallins sont constitués de deux phases, amorphes et cristallines. La phase
crigaline a une température de fusion, qui peut ére facilement identifiéce comme n'importe quel
matériau solide. La phase amorphe en revanche n’a pas de transition du 1°° ordre, elle est caractérisée
par un autre type de transition, la transition vitreuse. La phase amorphe n’ étant pas isolée de la phase
crigtdline, plusieurs trandtions appelées auss relaxaions peuvent étre observées suivant la
température.

Des processus de relaxation distincts ont déja été obtenus lors de différentes études sur le PVDF. En
diminuant |a température ou en augmentant la fréquence, on trouve successivement les processus ag, a,
et 3 [Nakagawa et Ishida, 1973]. Il a éé démontré que la relaxation a. était liée a des mouvements
moléculaires dans la phase crigtalline. Elle serait liée a deux types de mouvements: le premier serait
des chaines loops a la surface du cristal et le second serait des rotations de chaines et des « twistings »
sur une petite longueur a I'intérieur du cristal. Cette relaxation, par son intensité, serait fonction a la
fois de la crigtalinité, mais auss de I'épaisseur des lamelles, de la conformation de la chaine
moléculaire et de la quantité de défauts dans larégion cristdline.

La relaxation a, est attribuée a des mouvements micro-browniens de la chaine principale amorphe. En
respectant les mécanismes moléculaires observés dans le polyéthyléne, la relaxation a, serait attribuée
a des processus de glissements entre les liaisons [Abe et Kakizaki, 1985]. Généralement, cette
relaxation a, est utilisée par I’ équation WLF pour la dépendance de la température vis a vis du temps
de relaxation. La dépendance de la température sur le comportement a relaxation de I’ amorphe vitreux
formant un amorphe caoutchoutique est expliquée en terme de variation de taille de «cooperating
rearranging region » (CRR) [Adam et Gibbs, 1965]. La relaxation a, sera donc représentative de la
couche dite de liaison entre la phase amorphe libre et la phase crigtaline.

Larelaxation 3 est liée aux mouvements locaux de la chaine principa e amorphe dans son état vitreux.
Elle est causée par des mouvements microbrowniens des chaines amorphes en considérant un temps de
relaxation indépendant de la température.

Il ne s agit pas dans cette é&ude d’ analyser le comportement du PV DF en fonction des mouvements de
chaines a une s petite échelle. Cependant, les mécanismes de déformation macroscopiques qui seront
étudiés par la suite ne doivent pas occulter les mécanismes ayant lieu a I’ échelle microscopique. On
verra que pour expliquer la formation des cavités lors de la déformation du PVDF, il faudra revenir a
I’échelle microscopique et notamment aux mouvements des chaines amorphes caoutchoutiques entre
deux lamelles cristallines.

A.ll.3 Différentes observations de la structure sphéralitique

La crigtallisation du PVDF a partir du polymére a I’ é&at fondu mene a deux types de sphérolites : les
premiers sont larges et hautement biréfringents, ils représentent la phase a et sont présents a toutes les
températures. Les seconds cristallisent selon un systéme correspondant a la phase ? et contiennent des
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inclusions de phase a. Ce second type de sphérolites n’ est obtenu qu’ a haute température et est surtout
caractérisé par des morphologies irréguliéres et désorganisées [Lovinger, 1980].

Quand le PVDF est crigtdlisé a une température supérieure a 155°C, il présente une morphologie
composée de sphérolites annélés ou non et de sphérolites mixtes en composition €f. Figure 1.3)
[Gregorio et Capitao, 2000]. La spectroscopie infrarouge a montré des sphérolites annélés quand ils ne
se forment que de la phase a, ¢'est adire pour une cristallisation ayant lieu en dessous de 155°C. Une
plus haute température induit une cristallisation de la phase ?, en plus de la phase a, la proportion de
phase a diminuant avec I’augmentation du temps laissé a la cristallisation. Les sphérolites non annélés
se forment en présence de la phase ?, avec des inclusions de phase a.

Figurel.3 Morphologie d un échantillon de PVDF obtenue apreés cristallisation pendant 24
heures & 160°C [ Lovinger, 1980]

Il est intéressant de regarder d'un peu plus pres la structure sphérolitique du PVDF. Or ce matériau est
difficilement observable par les techniques classiques, comme la mcroscopie optique, la microscopie
par transmission, ou la microscopie a baayage habituellement utilisées pour éudier les surfaces. Ces
techniques sont limitées par leur propre résolution mais auss par les propriétés inhérentes au matériau.
En effet en généra, cestechniques sont utilisées apres une attaque chimique. Ces attaques permettent,
par la dissolution préférentielle d'un composant du matériau ou par des oxydations permanganiques,

d éiminer la phase amorphe pour ne laisser apparente que la phase cristalline. Ici rare sont les attaques
qui fonctionnent, le PVDF restant inerte face a beaucoup de composés chimiques.

Une attaque semble bien fonctionner pourtant [Glennon et al, 1998], permettant de révéler la structure
cristdlographique quand le matériau est au départ plastifié. L’attaque consiste a utiliser de I'acide
nitrique fumant, qui détruit sélectivement les segments de chaines amorphes du polymeére. Une éude
par XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy) a permis a la suite de I'attaque de renseigner sur
I'influence du pladtifiant. L’andyse XPS montre une rédle diminution de la contribution du plastifiant
au spectre. L’'acide nitrique dissout le pladtifiant, qui se loge préférentiellement dans la phase
amorphe. Ains, la phase amorphe est elle auss dissoute préférentiellement durant I’ attaque.

A.ll.4 Présencededéfauts

Pour I’ gpplication dans les processus chimiques, I'emploi du polymere est conditionné a son taux de
cristalinité, pour permettre de meilleures propriétés mécaniques et une bonne résistance au fluage
surtout a haute température. 1l est bien connu que le degré de cristdlinité est lié a la présence de
défauts dans le squelette du polymeére. Trois types de défauts ont été identifiés par les lettres a, b et ¢
dans la littérature [Maccone et a, 2000].

Les défauts de type a sont introduits au moment de la polymérisation radicaaire, quand le monomére
CH,=CF, s'insere a la chaine croissante de fagon inversée par rapport aux autres éléments. Cela crée
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évidemment des défauts de type téte-téte (Head-Head) ou queue-queue (Tail-Tall). Maisdansle casdu
PVDF, la macromolécule a tendance a continuer tout de méme la croissance et de ce fait ce défaut ne
consiste qu’ en une séquence HHTT. Ce défaut touche entre 3.5 et 6% molaire.

Les défauts de type b sont nommeés short-chain-branching (SCB) et proviennent des défauts de type a.
IIs ne peuvent donc étre évités quand on a en fin de chaine des enchainements HHTT. |Is ménent ala
formation de groupements CH tertiaires et donc de groupements CHj réticulés sur la chaine.

Les défauts de type ¢ sont eux appelés long-chain-branching (LCB) : ils proviennent de la grande
réactivité des groupements CF,°, qui peuvent facilement remplacer un hydrogene labile présent sur la
chaine, et ains former un groupement de erminaison de chaine CF,H, ou un radicd en milieu de
chaine qui va aors générer un véritable LCB.

Ces réactions radicalaires libres menant au SCB ou LCB sont en compétition avec les propagations de
chaines. Cela dit les défauts b et ¢ peuvent ére limités par le procédé de fabrication pour finalement
n’'avoir que des défauts de type a.

Ces rappels bibliographiques concernant le PVDF permettent de souligner le fait que le matériau a
I’échelle du nanometre n’est pas homogéne. Au contraire, il est constitué d’ une phase cristalline, d’'une
phase amorphe, d adjuvants tels que des plastifiants et auss de défauts qui pourront étre des cavites.

Ces remarques permettent de rappeler que I’ étude du comportement macroscopique d’ un matériau doit
se fare avec I'étude de sa microstructure. Ainsi, on verra dans le chapitre Il que I'étude
microscopique compléte menée en parallele des essais de mécaniques a permis d’ expliquer en partie le
comportement macroscopique du matériau. Afin d'avoir une connaissance plus précise des
mécanismes de déformation, on propose dans le paragraphe qui suit de rappeler les micro-mécanismes
de déformation qui caractérisent les polymeres semi-cristalins.

Allll Micro-mécanismes de déformation des polymeéres semi-cristallins

A.lll1.1 Dela chaine macromoléculaire au sphérolite

Dans un polymere semi-cristalin non orienté, il existe trois niveaux de microstructure. Le premier
niveau se situe entre 0.1 et 1.0 nm, il représente les interactions entre les segments de chaines voisins
et contrble ains le comportement de la phase amorphe. A I'intérieur d’'un cristallite, des défauts
provogquent des augmentations locaes de distances inter-chaines. Cela favorise le glissement des
chaines les unes par rapport aux autres, abaissant la contrainte de cisaillement par exemple.

Le second niveau de microstructure caractérise I’ épaisseur d' une «couche » de lamelle crigtalline et
de phase amorphe f. Figure 1.4.a), aux aentours de 100 Angstrém. Dans la couche de phase
amorphe, on retrouve des brins de chaines, mais auss des parties de chaines appartenant a deux
cristaux voisins. Ces chaines dites liées déterminent la continuité mécanique du matériau, contrélant
ains le niveau de résistance. Vu I’ orientation du cristal, cela crée de I’ anisotropie. Les déformations,
se déroulant perpendiculairement a I’ orientation de la laméle cristdline, se feront plus difficilement
que celles se faisant paralelement.
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Figurel.4 a. Microstructure d un polymere semi-cristallin, b. Twist d’ un ruban, c. Différentes
microstructures sphérolitiques plus ou moins orientées [ Schultz, 1984]

Cet empilement phase crigtalline-phase amorphe est quelquefois qudifié de «ruban» et peut étre
|égerement twisté le long de I'axe (cf. Figure 1.4.b). A un plus large niveau de microstructure, ces
rubans forment des crigtallites. La cristalisation dans le matériau fondu se déroule sur un site de
germination et la croissance du cristal va généralement se faire de fagon radiae, de fagon a former un
sphérolite. Ces sphérolites peuvent croitre au maximum jusgu'a se rencontrer et former une zone
polygonae (cf. Figure 1.4.c). On estime que le diametre d' un sphérolite peut varier entre 0.1 et 1000
um suivant le type de polymere et le processus thermique.

Dans le cas du PVDF, une éude de la structure sphérolitique a montré que I’ épaisseur d’ une couche
cristalline et d' une couche amorphe pouvait ére estimée a environ 12 nm (cf. Figure 1.5), e qu'un
recuit d’ une heure a 150°C permettait d’ accroitre cette épaisseur d environ 1 nm [Castagnet, 1998].

A

7 7.2 nm

m - cristallisé
cristallisé 12 nm 13.1 nm
= Lrm 5.9 nm

amorphe
amorphe v
Brut Recuit

Figurel.5 Evolution des lamelles cristalline et amorphe au cours d’un recuit (1h & 150°C)
[ Castagnet, 1998].

Ains un crigallite peut ére vu dans certains cas comme un matériau composite, ou des lamelles
cristallines sont comme des inclusions dans une matrice amorphe. Bien sir cette visuaisation est vraie
quand le matériau polymere est peu cristallisé. Ce n'est pas le cas du PVDF, ou les anadyses DSC
indiquent un taux de cristallisation proche de 50%.

A.ll1.2 Déformation d’un polymere semi-crigtallin

Un polymére semi-cristalin doit &re vu au point de vue microscopique € mécanique comme un
matériau complexe puisque chacun des trois niveaux de microstructure joue un réle sur la déformation
(cf. Figure 1.6). A I’ échelle des sphéralites, des crazes peuvent se former au niveau intersphérolitique.
Simultanément, les sphéralites peuvent se déformer, induisant la destruction des « rubans ». Au niveau
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des lamélles crigtdlines et de la phase amorphe, on peut assister a un éirement de I’ensemble ou adu
cisaillement, qui se traduira évidemment a plus petite échelle par un glissement des chaines de phase
amorphe.

S TRETCHING

Figurel.6 Déformation de chaque niveau de microstructure au cours d’'un essai de traction
[ Schultz, 1984]

De par la présence de deux phases aux comportements différents (phase amorphe dite molle et phase
crigtaline dite rigide), la déformation des polymeres semi-cristallins n’est pas encore completement
identifiée. Elle dépend de la température, mais également de la proportion de chaque phase.

A.lll.2.a Glissement cristallographique

Comme n’'importe quel autre cristal, un cristal polymére peut se déformer selon des déformations
cristallographiques telles que le glissement. La morphologie particuliere des cristaux lamellaires a
chaines repliées entraine I'existence d’'un phénomeéne origina : la destruction de ces cristaux aux
fortes déformations et leur transformation en une morphologie microfibrillaire. Les polymeéres semi-
cristallins sont trés souvent déformeés au-dessus de leur température de transition vitreuse T,, C'est a
dire dans une gamme de température ou la phase amorphe a un comportement caoutchoutique. Cela
permet d’ envisager deux autres modes de déformations : le glissement interlamellaire (glissement de
deux lamelles crigtdlines I'une par rapport a I'autre sous I’ effet de la contrainte) et la séparation
interlamellaire (cf. Figure 1.7 : variaion de distance entre deux lamelles quand la contrainte est
appliquée perpendiculairement aux lamelles).

Etat non déformé

Lamelle cristalline~,

o
e
Séparation inter-lamdlajrei

Figurel.7 Glissement et séparation interlamellaire [Haudin et G’ Sell, 1995]
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La contribution de la séparation lamelaire a la déformation de la phase amorphe serait moins
importante que celle du glissement interlamellaire au début de la déformation mais augmenterait
progressvement pour de plus grandes déformations [Haudin et G’ Sdl, 1995]. Aing, un sphérolite
soumis a un effort de traction suivant une direction uniaxiale pourra subir, suivant le degré de
sollicitation, de la déformation impliquant |a phase amorphe, puis du glissement et enfin la destruction
des lamdlles crigtalines.

Beaucoup d' éudes ont corrélé le diamétre des sphérolites a la résistance du polymere. Il a é&é montré
par exemple qu une microstructure sphérolitique tres fine permettait d augmenter la ductilité, la
résistance a I’ écoulement et au choc. D’ autres auteurs ont montré que la taille n’ était pas la cause de
ces comportements, mais plutét la composition de la séparation intersphérolitique. 1ls ont démontré
gue pour les sphérolites de grande taille, la jonction entre deux sphérolites était plus fine, due a une
différence de densité importante entre le milieu fondu origind et le matériau cristalisé, laissant aing

tous les défauts sur cette «jonction »[Yu et Ullman, 1962]. De la méme fagon, le temps a rupture
diminue pour tne méme contrainte avec le diamétre. Les impuretés et les porosités rassemblées au

niveau des liaisons intersphérolitiques sont ains responsables de ce moins bon comportement.

A.l11.2.b Lerble de laphase amorphe

S maintenant on regarde a I’ échelle inférieure, c’'est adire al’ échelle du cristallite, on remarque qu’'a
ce niveau une certaine ductilité intervient contrairement aux sphérolites seuls. Ce niveau de
microstructure se caractérise par la présence de phase amorphe caoutchoutique ou vitreuse suivant la
température et d'une phase crigtaline parfois capable de déformation plastique. Si la déformation
plastique de la phase cristalline intervient avant I’amorcage de la craquelure, aors le matériau pourra
se rompre de maniéere ductile, ou semi-fragile, c'est a dire par écoulement visqueux, par bandes de
cisaillement.

Des travaux plus récents de Hellinckx [Helinckx, 1995] précisent un peu le comportement en
indiquant que la phase amorphe se répartit entre une phase amorphe libre locaisée entre les lamelles et
une phase amorphe confinée. Cette derniere a peu de mobilité car elle se situe entre la phase amorphe
libre et la zone crigtalisée. Les deux phases amorphes n’ont pas le méme comportement, comme le
montre des analyses DSC réalisées notamment sur le PVDF [Castagnet, 1998]. La phase amorphe
libre, a priori en quantité plus importante, a une température de transition vitreuse plus basse (T, = -
42°C pour le PVDF) liée a sa plus grande mobilité. La phase amorphe confinée aurait une T, dite
haute située vers les 50°C. Cette classification en deux phases amorphes a permis a certains auteurs de
stipuler de nouvelles explications quant aux modes de déformation.

Les chaines liens se caractérisent comme des chaines permettant de faire la liaison entre deux lamelles
cristalines. Leur premier role est d étre des sites de faible énergie pouvant servir au clivage et de
permettre de jouer un réle de transmission du chargement entre cristallites.

A basse température, le chargement ne peut pas étre absorbé par la phase amorphe dans laquelle les
chaines liens sont enchevétrées. La rupture va alors s amorcer dans la zone de plus faible densité ¢’ est
a dire proche de I'interface lamelle cristalline-phase amorphe. Le role des chaines liens sur la rupture
est relié au poids moléculaire. Lorsgue la longueur de chaines diminue, la probabilité d avoir des
chaines traversantes, c'est a dire faisant la jonction entre deux crigtallites, diminue ele auss,
diminuant en méme temps la résistance ala rupture.

Le premier niveau de connexion se situe entre cristallites et le second entre sphérolites. Au dessus de
la température de trangition vitreuse, la connexion entre cristallites intervient sur I’ écoulement du
matériau. Les enchevétrements de chaines liens avec les autres chaines de la phase amorphe
permettent de réagir face a la force appliquée. Moins ces chaines seront nombreuses, moins il y aura
de transmission de contrainte aux sphérolites. Par contre, en dessous de T, quand |a phase amorphe est
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vitreuse, le manque de point de connexion aura un effet contraire. Les cristallites ne pourront pas
compter sur I'aide de leur voisins pour réagir face a la force appliquée. Des connexions entre
sphérolites sont auss importantes. Elles seront d'ailleurs meilleures quand elles seront issues d'un
refroidissement rapide permettant un affinement des lamelles.

A.lll.2.c L’ anisotropie de déformation

Il est important auss de signaler que les déformations intrasphérolitiques ne sont pas seulement un
étirement des chaines liens. Le «ruban » éant considéré comme un ligament qui se courbe le long de
I’axe, suivant I’ orientation des chaines liens, on n'aura pas le méme type de sollicitation (cf. Figure
1.8). Alors qu'on aura un smple étirement des chaines liens, on aura un cisalllement des crigtallites
orientés parallélement aladirection de sollicitation.

Figurel.8 a. Déformation d’un cristallite twisté [ Schultz, 1984], b. Déformation des lamelles
cristalline et amorphe suivant la direction de sollicitation [Haudin, 1982]

Des études récentes ont mis en évidence le cisaillement des sphérolites de Polyamide 6 en cours de
déformation [Ferreiro et a, 2000]. Des essais de traction sont réalisés a trois températures de part et
d autre de la transition vitreuse (32°C). La figure 1.9a représente la microstructure avant toute
sollicitation mécanique. Pour des températures élevées (180°C), la déformation est homogéne dans
I’éprouvette et ils observent une fibrillation de la structure sphérolitique (cf. Figure 1.9b). Pour des
températures plus basses (140°C), la forme du sphérolite devient dlipsoide avec la déformation. Les
images prises en AFM (Microscopie a Force Atomique) révelent aors la présence de bandes de
cisaillement dans tout le sphérolite (cf. Figure 1.9c).

& B e Sl

Figurel.9 a. Sructure sphérolitique initiale du PA 6 (image de 10 um* 10 um), b. Structure
fibrillaire obtenue aprés 20% de déformation a 180°C (image 2.5 um* 2.5 um), c.
Bandes de cisaillement aprés 20% de déformation a 140°C (image 5 um * 5 um)
[Ferreiro et al, 2000]
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En dessous de T,, pour une méme vaeur de déformation, les bandes de cisaillement se situent presque
uniguement dans les zones équatoriaes des sphérolites.

La différence de scénarii entre les deux dernieres températures s expliquent par la nature de la phase
amorphe. En effet, au dessus de T, la phase amorphe est caoutchoutique, le cisaillement
interlamellaire est possible, tout comme les rotations de lamelles. En revanche en dessous de Ty, la
phase amorphe est vitreuse, le cisaillement interlamellaire sera plus difficile, aing seues les lamelles
orientées dans la direction de glissement intralamellaire pourront subir du cisaillement.

S maintenant on sintéresse a la déformation du polymére au niveau macroscopique, une éprouvette
de polymere se déformera en traction par le développement et la propagation de la striction. Le moddle
de Peterlin proposé en 1971 [Peterlin, 1971] permet de relier |’aspect macroscopique a |’ aspect
microscopique. Dans la région ou la driction ne Sest pas encore propagée, le glissement et la
séparation des lamdlles sont possibles. Puis, au moment de la driction, la morphologie laméellaire
devient fibrillaire par fragmentation des cristaux. Apres la striction, la déformation se poursuit par un
alignement des blocs cristdlins et un éirement important des molécules liens (cf. Figure 1.10).

Direction de sollicitation

c) Fragmentation des I J |
lamelles en petits blocs l| !
£

Figurel.10 Evolution des macromolécules au cours d’'un essai de traction [ Peterlin, 1971]

A.ll11.3 Meécanisme d’endommagement par cavitation

Deux types de cavitation peuvent intervenir dans les polymeres et notamment @ns le PVDF. Le
premier type correspond a des cavités formées au moment de la cristalisation. En effet, comme la
germination de sphérolites et leur croissance radide se font généralement simultanément en de
multiples endroits, le volume crigtalisé ne peut en aucun cas étre totalement dense. Des cavités se
forment aing aux derniers endroits non transformés, ¢’ est a dire aux noauds entre sphérolites.

Le second type de cavités peut se former en cours de sollicitation. En effet, méme s la littérature
indique que le cisaillement plastique a volume constant reste le processus magjeur de déformation, de
nombreuses publications aujourd hui montrent que I’endommagement par cavitation joue un réle
fondamentd.

Fond et G'Sdl indiquent que le comportement d'un polymére semi-cristallin devrait étre caractérisé a
I’échelle du sphérolite et également a I’ échelle de la lamelle [Fond et G’ Sdll, 2002]. A 20°C, seule la
phase amorphe libre, du PVDF par exemple, a un comportement caoutchoutique. La phase amorphe
liée a quant a elle plutét un comportement d’amorphe vitreux. Compte tenu du confinement physique
des phases amorphes, une traction normale aux lamelles cristallines ne va pas engendrer un
écoulement des chaines, mais au contraire |’ gpparition d’une contrainte hydrostatique qui va conduire
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a un processus de cavitation. Le cisaillement plastique des lamelles cristallines va accompagner la
cavitation, entrainant un endommagement progressif du matériau. (cf. Figure 1.11).
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Figurel.11 Formation de cavités dans |la phase intercristalline [ Fond et G’ Sell, 2002]

Il est intéressant de citer les deux hypothéses de déformations locales évoquées par Fond et G’ Sell, qui

permettraient d expliquer le seuil découlement des polyméres semi-crigtalins. Leur premiére
hypothese se base ur un mécanisme de plans de glissement des cristalites, identiques aux métaux.

Les bandes de cisallement formées engendreraient la fragmentation de |'ordre crigtalin.
L’incompatibilité de déformation entre les phases crigtalines et amorphes serait a I’ origine du
changement de volume par la diminution de la densité de phase amorphe et la création de porosités. La
seconde hypothése se base sur des « mécanismes de flexion coopérative de paquets de lamelles ». Les
molécules liens concentreraient les forces exercées sur les lamelles. La non-linéarité du comportement
serait aing expliquée par la géométrie microstructurale.

En ce qui concerne le PVDF, le blanchiment des éprouvettes en cours de traction est di a une
cavitation importante [Castagnet, 1998]. A titre d'exemple sur la figure suivante est symbolisé
I’endommagement dans un sphérolite, endommagement ici localisé dans la phase amorphe dite libre
(cf. Figure1.12).
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Figurel.12  Cavitation localisée dans la phase amorphe d’ une lamelle cristalline [ Castagnet,
1998], 1: Phasecristalline, 2’ : Phaseamorphelibre, 2’ : Phase amorphe confinée

Ces travaux ne sont évidemment pas les premiers a montrer une déformation non isochore, mais
permettent une quantification précise de |'augmentation volumique, ains qu'une locdisation des
porosités formées.

A.lll.4 Mécanismederupture
Allll.4a Généalités

La rupture des semi-critalins peut intervenir soit de fagon ductile, soit de fagon fragile, ou une
combinaison des deux. Le type de rupture dépendra de la physico-chimie c'est a dire de la
composition, du poids de la chaine macromoléculaire, du degré dimperfection et auss de la
mécanique, comme les conditions de chargement ou | histoire thermomécanique.
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Ains pour résumer le concept de rupture dans les polymeéres semi-critalins, on peut tracer la courbe
suivante f. Figure 1.13) qui représente en fonction de la température et de la vitesse, le role de
différents parametres influant sur le comportement du polymere. Cette approche de la rupture au
niveau microscopique permettra avec les observations de facies de rupture d’ expliquer quditativement
les phénomenes qui se déroulent dans le PV DF.

—

Ductile or Semibrittle Farlure

lemperature

Intercrystaflite Cracking |

Strain Rate

Figurel.13  Modes derupture suivant la température et |e taux de déformation [ Schultz, 1984]

A.lll.4.b Rupture par crazing

Les mécanismes de rupture des polymeres ont déja été beaucoup décrits [Friedrich, 1983]. Il va s agir
ici de rappeler smplement quelques résultats, concernant notamment les mécanismes de crazing.

L’ endommagement et la rupture des polymeres peuvent se faire par deux meécanismes principaux : le
cisaillement et les craquelures. Le cisaillement et les craquelures sont dits élémentaires et on distingue
trés clarement la craguelure qui se déroule perpendiculairement a la contrainte principae, et qui
entraine la formation e vides et de matiére microfibrillée. Le cisalllement sera contrélé par la plus
grande contrainte de cisalllement e n'entrainera pas de cavitation. L’observation d'un de ces
mécanismes dépendra des conditions d'essais comme le type de chargement, la température et la
géométrie des éprouvettes.

On sintéresse ici plus particulierement a la rupture par propagation de craguelure, phénoméne
rencontré dans le PVDF. Avant la rupture proprement dite, lorsqu’une fissure se propage, elle crée
deux nouvelles surfaces libres. Un flux d’énergie stockée auparavant sous forme éastique dans le
matériau sous traction, converge en sommet de fissure pour se transformer en énergie de surface de
rupture. Ce processus de conversion dénergie dépendra du matériau, mais égaement de la
température et du type d’'essai mécanique. Dans les polymeéres, ce phénomene de création de deux
nouvelles surfaces conduit a I’ apparition de craguelures microscopiques, appelées également crazes
(cf. Figurel.14).

Une craquelure est congtituée de fibrilles entre lesguelles existent un grand nombre de vides de trés
petites dimensions. La genése des craquelures reste encore soumise a de nombreuses questions.
Cependant, on peut affirmer qu'il s agit d’ un mécanisme de cavitation se produisant dans le polymére.

La croissance des craquelures peut se faire par un alongement des fibrilles suivant un mécanisme de
fluage-relaxation conduisant a leur rupture par amincissement, ou par extraction de matiére a la
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matrice polymere. Dans ce dernier cas il s agit également d’ un mécanisme de fluage situé cette fois ci
al’ épaulement entre lafibrille et le polymere.

Une structure polymeére envahie par des craquelures n’est pas ruinée puisque €elle peut conserver de
bonnes propriétés mécaniques, anisotropes bien sir a cause des fibrilles. La ruine se produit a la
rupture des fibrilles. Deux modes de rupture sont possibles dépendant des conditions d' essais. Pour
une température inférieure a la température de transition vitreuse, on aura une rupture dite aéatoire,
c'est & dire que la rupture pourra S amorcer en n'importe quel endroit de la fibrille. Par contre, pour
une température supérieure a Ty, on aura une rupture des fibrilles par leur milieu, laissant une couche
uniforme de demi-fibrilles rompues sur chague surface.

a) b)
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Figurel.14  Schématisation d’ une craquelure sans fissure (a) [Haudin et G’ Sell, 1995] et avec
fissure (b) A : Zone déformée élastiquement, B : Zone de ger mination de cavités et de
fibrilles, C : Croissance du craze par extension desfibrilles, D: Transformation du
craze en fissure [ Kausch, 1976].

En résumé une rupture par crazing se produit par la rupture des cristaux et des lamelles
perpendiculairement a la contrainte principale, a de la cavitation et des micro-strictions de chaines, a
du blanchiment en pointe de fissure lié ala cavitation et enfin & une surface de rupture caractérisée par
des cavités.

Conclusion

Cette premiere partie de la bibliographie a permis de mettre en évidence la complexité micro-
structurale du PVDF, polymére semi-cristallin. On avu que suivant la température et les conditions de
sollicitations, divers mécanismes de déformation et de rupture pouvaient exister. La suite de ce
premier chapitre est consacrée a présenter dans un premier temps la mécanique de la rupture par
I'utilisation de I’ approche globae et dans un second temps les différents modéles thermodynamiques
pouvant s appliquer a un polymere semi-crigalin.
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B. M écanique de larupture : Approche Globale

I ntroduction

Le probléme industriel de la thése éait d arriver a prévoir le risque d amorcage de fissure dans un
pipeline en service. L’enjeu financier éant considérable, il ne S agissait pas de se tromper sur les
prédictions. |l fallait alors choisir une méthode robuste pour permettre d approcher au mieux le
probleme du risque d’amorcage. Pour |'éude des mécanismes de déformations d'un polymeére, le
comportement éastique initidl du matériau, le comportement en cours de déformation et le
comportement a rupture doivent étre connus pour qudifier completement la résistance d’ un matériau.

En mécanique de la rupture actuellement, on dispose de deux grandes méthodes pour anayser la
durabilité d'une structure pour un matériau donné : soit I'gpproche globale qui comme son nom
I'indique utilise des grandeurs globales mesurables comme |’ énergie nécessaire a |I’amorcage, ou
I’ approche locale qui s est beaucoup développée gréce a la performance des codes de calcul avec
lesquels on peut accéder a des variables locales.

Dans le cadre industriel, il sagit d'identifier une méthode d'essai assez rapide pour permettre de
donner un ordre de grandeur de la nocivité des défauts. Pour I’ éude du PVDF, plusieurs questions se
posaient concernant sa réponse sous différentes sollicitations. | s agissait par exemple de comprendre
les influences de la géométrie de I’ éprouvette sur les types de propagation de fissure observes et
d établir des criteres de rupture sous chargement monotone.

L’ approche globale parait a premiére vue plus smple et plus rapide que I'approche locde qui
nécessite | éablissement d’'une loi de comportement. Elle permet de calculer des grandeurs d énergie a
I’'amorcage ou ténacité (Kic, Jc), suivant différents types de géoméries. La déermination
expé&rimentale de ces grandeurs permet ensuite de tracer I’ évolution des parametres d’ amorcage en
fonction des températures e ains de donner une bonne estimation des zones de transtion
ductile/fragile. L’ avantage de cette méthode est d’ étre assez smple d' utilisation et d’ avoir été éudiée
longuement sur de nombreux matériaux et notamment les métaux.

Pour cette approche, la société Arkéma Sest proposée de rédiser un certain nombre d'essais
d amorcage et de propagation sur éprouvettes fissurées. Une éude bibliographique concernant cette
approche a été réalisée au prédable afin de voir les domaines de validité et notamment les éudes
concluantes effectuées sur les polymeres. Le résumé qui va étre fait ici de cette étude va permettre de
comprendre ce que peut apporter |’ approche globale comme information dans le cas de rupture ductile
des polymeéres.

Dans cette partie du chapitre seront présentés des exemples d’ applications de cette méthode aux
polymeres. On verra ses limites en particulier pour des matériaux caractérisés par de la viscosité et de
la plasticité générdisée. On verra que la connaissance de la ténacité n’ est pas toujours suffisante pour
expliquer I’amorcage d'une fissure. On expliquera également pourquoi |’ approche globale n’'a pas été
choisie pour expliquer les mécanismes d amorcgage et de propagation du PV DF.

B.I Lefacteur d’'intensité des contraintes K,

Une piéce médliqgue ou polymere sollicitée peut subir un certain endommagement. Cet
endommagement peut mener dans certains cas a |’ apparition de fissures macroscopiques. Ces fissures
sont souvent de tailles suffisamment importantes pour satisfaire les hypotheses de continuité de la
mécanique des milieux continus. On peut aors se placer dans le cadre de la mécanique de la rupture
pour caractériser la nocivité de ce défaut [Francois et al, 1993].
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Les buts de la mécanique linéaire de la rupture sont :

> La caractérisation des champs de contraintes et de déformations singuliers en pointe de
fissure

> L’éablissement des relations entre les champs en pointe de fissure, la géométrie de
I'éprouvette et le champ global (grandeur mesurable)

> Les conditions énergétiques nécessaires au (ré)-amorcgage de lafissure
> Ladescription de la propagation de la fissure (stable ou instable)

> La déermination d'une taille critique des défauts aurdela de laquelle la rupture (surtout
instable) sera déclenchée

Dans un premier temps, on va s attacher a présenter les cas ou le facteur K, (I comme mode |
d ouverture, cf. Annexe 1.1), facteur d’intensité des contraintes, et G le taux de restitution d’ énergie,
apportent des solutions dans la compréhension des mécanismes d amorcage des polyméres. On
S intéressera ensuite au paramétre J et a ses utilisations dans la mécanique de la rupture dans le cas ou
le matériau a un comportement éastique non-linéaire.

B..1  Exemplesd utilisation de K, pour lespolymeéres

Les rappels théoriques concernant le facteur d'intensité des contraintes K, sont présentés en annexe
I.1.

Le facteur d'intensité des contraintes est le paramétre de chargement de la mécanique de la rupture
préconisé pour les matériaux polymeres caractérisés par un comportement éastique linéaire sur une
large gamme de déformation (C'est par exemple le cas des polymeres vitreux). |l peut étre calculé a
partir de différentes géométries d’ éprouvettes de laboratoire. Pour les géométries « classiques », il

existe des tables et des abaques qui permettent de calculer le facteur d'intensité des contraintes, en
fonction de la charge et les dimensions caractéristiques de I’ éprouvette (cf. Annexe 1.2). Lathéorie de
la mécanique linéaire de la rupture stipule qu'il existe une valeur limite du facteur d'intensté des
contraintes qui caractérise I’amorcage et la propagation brutale de la rupture fragile pour un matériau
donné pour n’importe quelle géométrie : ¢ est laténacité Kc.

Pour une certaine ductilite, K,. n’est plus valide. Cette augmentation de K. est due en partie a un
émoussement en pointe de fissure et donc a une perte de confinement de la contrainte en pointe de
fissure. La plagticité n'est plus limitée, on sort dors du cadre de vdidité de K, , c'est adire |’ dadticité
linéaire. A titre d’ exemple, dans le cas d’ époxy renforcés avec des particules d’ élastomeéres, Arias et al
ont déterminé a partir d' essais en flexion 4 points la vadeur ains que I'évolution de la ténacité en

fonction de lateneur en d’ dlastomére [Arias et al, 2003]. |ls constatent que I’ gjout d’ éastomeére permet
une augmentation de ductilité du matériau. La dispersion des particules d’ @ astoméres dans la matrice
produit une déocdisation de la contrainte provoquant aind une diminution de la contrainte
d écoulement globade. Cela entraine une plus grande ductilité donc une augmentation du facteur

d intensité des contraintes a rupture. Au dela d' une certaine ductilité, le matériau n’ obéit plus a une loi

de comportement élastique linéaire et la mécanique linéaire de la rupture n'est aors plus valide. Cette
limite se manifeste soit par une loi de comportement fortement non linéaire dés les chargements
faibles (effet de la viscosité par exemple), soit pour des chargements élevés de maniére a ce que la
plasticité ne soit plus confinée en pointe de fissure mais s éende dans le ligament non fissuré. Aing K,
et K,c sont valables en théorie soit en éadticité linéaire (cas du verre par exemple) ou en plagticité
confinée (cas des matériaux métalliques ou la structure fissurée n' a pas atteint sa charge limite). Cette
seconde limite peut étre caractérisée en déterminant la taille de la zone plastique en pointe de fissure.
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Aing, dans le cas de polymeres ayant une phase amorphe caoutchoutique (semi-critalins ou non), le
comportement ne sera pas éastique linéaire, mais au contraire tres dépendant de la viscosité dés les
faibles déformations.

B.l.2  Letaux deredtitution d’énergiecritique G,.

B.l.2.a D¢€inition

Au début du siecle, Griffith a proposé une théorie fondée sur la compétition entre |’ énergie éastique
restituée lors de I’ avancée d’ une fissure et I’ énergie dissipée par la création de nouvelles surfaces. Soit

P I'énergie potentielle stockée dans la structure, soit A I'incrément de surface correspondant a
I’extension de la fissure, B I épaisseur de I éprouvette, |’ expression du taux de restitution d’ énergie G

1P

=- B_'HA Le facteur d'intensité des contraintes K, et G, sont reliés par I’ expression suivante :

. K? . , {1- u? . .
En contrainte plane : G, 2?', et en d&formation plane : G, = % De cefait, le paramétre

Gc serale taux de regtitution d énergie critique a rupture. 1l est relié a K¢ par les mémes relations que
ci-dessus.

B.I.2.b Utilisation de G et de K en fonction de latempérature

Le facteur d'intensité des contraintes critique K,. peut servir a déterminer le domaine de transition
entre la rupture fragile et la rupture ductile. En effet, pour les basses températures, il faut en général
peu d énergie pour déformer un matériau et provoquer sa rupture. En revanche, a une température plus
éevée, la ductilité du matériau est telle que I’ énergie nécessaire a fournir pour la rupture est plus
élevée. Dans I'exemple ssu de la these de B.Tanguy sur I'acier 16MND5 [Tanguy, 2001], on
remarque gqu’ entre —140°C et 0°C, la valeur de Ky, augmente avec la température (cf. Figure 1.15).
Kx représente comme K. le critere de rupture, utilise dans le cas d’une rupture instable s étant
déroulée aprés une petite propagation ductile. Dans le domaine ou |'éadticité quasi-linéaire est
vérifiée, il montre que K. (ou K ) et G, évoluent de la méme maniére, &ant donné qu’entre ces
deux températures, le module de Young ne varie quasment pas. Il indique qu'en se basant sur
I'évolution de K, ou de G, on peut déterminer trois domaines de températures. Le premier

domaine aux basses températures correspond a de la rupture fragile. Le second domaine correspond a
une zone de trangition entre les deux modes de rupture. Enfin le troiseme domaine aux températures
plus élevées correspond aux ruptures ductiles, c'est a dire aux énergies de rupture éevées.

L'utilisation de K. ou G,. n'est plus vaable dans le domaine ductile.
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Figurel.15 Evolution de Ky en fonction de la température pour un acier 16 MND5 [ Tanguy,

2001]

Dans le cas des polymeres, |"indépendance du module de Y oung avec la température ne se vérifie pas.
Ains dans la these de Massa [Massa, 1995] portant sur du polyéthyléne haute densité, des essais de

choc Charpy sont réalisés. II montre que G, augmente d’ un facteur 2 entre—200°C et 0°C (cf. Figure

|.16a), au dela la plasticité est trop envahissante. Dans le méme temps, le module de Young diminue
d'un facteur 10, puisgu’il varie de 5350 MPa a — 196°C, jusqu’'a 580 MPa a 20°C. Avec |’ évolution
inverse de ces deux parametres, on s apercoit que K,. contrairement aux résultats attendus diminue
avec la température entre 196°C et —110°C, puis reste quasment constant jusqu'a —20°C pour

décroitre de nouveau entre —20°C et 20°C (cf. Figure 1.16b).
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Figurel.16  Evolution de G,.(a) et de K. (b) pour du PE entre —200°C et 20°C [ Massa, 1995]

Aing, dans le cas des polyméres, compte tenu de I’évolution de E, il n’est pas possible de se baser sur
I'évolution de K. . Ce paramétre est trop dépendant des parametres matériau. En revanche, on pourra

se baser sur le critére énergétique G, .
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Ains pour résumer :

> K, et K, neseront pas adaptés pour prédire la rupture des polyméres semi-crigtallins
des lors que la phase amorphe sera caoutchoutique. L’ apparition de la non-linéarité telle que
laviscosité et la plasticité judtifie I inapplicabilité de K.

> Une éude en température de |’ évolution des parametres a rupture ne pourra se faire que
dans le domaine fragile, ce qui limite fortement I utilisation de K. . En effet, les polymeres

semi-crigtallins sont plus souvent employés et éudiés dans un domaine de température ou
leur rupture est ductile.

> L'utilisation de G,. permet de prendre en compte I’ évolution de E avec la température,
contrairement a K, . Cependant, on se limitera toujours au comportement élastique linéaire.

De plus, de nombreux auteurs ont montré que G pouvait dépendre fortement des dimensions des
éprouvettes et des longueurs de fissure [Planes et Elices, 1986], [Reis et Ferreira, 2003]. Or quand on
recherche un critére de rupture, on cherche a ce qu'il soit valable sur une large gamme de conditions
expérimentales et notamment sur une large gamme de géométrie. Enfin, pour rejoindre le premier
point évoqué, la plasticité est présente a des niveaux de déformations assez faibles, ce qui va modifier
les solutions éablies dans le cadre de I'dadticité et notamment le fait que la plasticité implique une
irréversibilité des phénomeénes [Bassani et a, 1988].

B.Il L’intégrale de contour J
B.Il.1 Rappels

Le principe de I'intégrale de contour J est présenté en annexe |.3. Les trois propriétés de cette intégrale
sont que:

> Jest indépendante du contour C chois
> J représente en éadticité non linéaire le taux de libération d’ énergie correspondant a une

1P

avancée infinitésmae de la fissure, soit J = - a ol P est|'énergie potentielle totale, B
a

lalargeur de |’ éprouvette et a lalongueur de lafissure. Aing, en plagticité confinée J =G

> J contrOle la singularité des champs de contraintes et de déformations a la pointe de la
fissure, donnée par la solution asymptotique proposée par Hutchinson, Rice et Rosengreen
(H.R.R) [Hutchinson, 1968], [Rice et Rosengren, 1968].

L’ évduation de J est accessible expérimentalement, a partir de I’ aire sous la courbe force-déplacement
ou force-ouverture. On définit également le CTOD d (Crack Tip Opening Displacement) tel que (1) :

1=
B(w- a)

Charge

d= )

Déplacement vérin

ou m et le coefficient de la droite d’ émoussement
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Jc sera défini comme la vaeur de J critique a I'amorcage de la fissure, la norme ASTM [ASTM,
1989] définit de maniéere opérationnelle Jc comme éant la valeur de Jlorsgu’il y a une propagation de
0.2 mm de lafissure, on lanote Jy.

L'utilisaion de J saccompagne souvent de I'utilisation d'une loi de comportement non-linéaire
permettant de décrire la courbe contrainte-déformation, s écrivant sous laforme (2) :

..N
e _a&s 0
eO SOQ

@

S, € sont les limites élastiques du matériau et N est e coefficient d' écrouissage. Cette équation est

beaucoup utilisée dans les polymeéres pour décrire le comportement [Bassani et a, 1988], mais son
inconvénient est de ne pas tenir compte de la viscosité des matériaux.

B.Il.2  Utilisation de J pour caractériser larésistance alarupture des polymeéres

B.ll.2.a Limitation de !’ utilisation de Jc pour les polymeres semi-crigtallins

Le concept de la mécanique linéaire de la rupture S applique bien pour caractériser larupture fragile a
la fissuration de polymere quand la pladticité reste confinée en pointe de fissure. Par exemple,
I'approcheen K, sapplique au polyéthyléne s les essais sont réalisés en dessous de —100°C, C'est a
dire dans un domaine ou la phase amorphe du polyéthyléne est dans un éat vitreux. En revanche, au

dessus de cette température, la plasticité envahit une grande partie du ligament non fissuré et
I’approche en J est alors indispensable. En pladticité, on distinguera deux étapes de la fissuration :

['amorcage et |a propagation (stable) de la fissure.

Dans le cas du polyéthyléne éudié a 20°C, I’ approche par I'intégrale de contour J a montré de bons
résultats de vitesse d ouverture d'entaille, par rapport a une approche élastique en K, . La non-
linéarité du comportement du polyéthylene mémes aux faibles niveaux de déformation ne permettait
pas une analyse rigoureuse du matériau en terme de vitesses d ouverture et de propagation notamment.
Bassani et a ont cherché a comparer les vitesses d' ouverture entre deux types d' éprouvettes
simplement fissurées (SEN en traction et SEN en flexion), [Bassani et al, 1988]. Les auteurs précisent
trés clairement que I’ approche en J a permis de montrer une meilleure corréation entre les vitesses
d ouverture en flexion et en traction (cf. Figure 1.17). Cependant, ils précisent auss que leur analyse
Sest limitée a des contraintes nominales atteignant au maximum la moitié de la contrainte
d écoulement, afin de lester dans des chargements ou I’ effet de la viscosité reste négligeable. Ils
travaillent également sur des fissures courtes (rapport aW<0.1), c'est a dire dans un domaine ou
I’ approche en J N’ est pas en théorie valide. 1ls précisent dans leur éude que cette approche est limitée
puisgue I’ indépendance par rapport au temps est stipulée et que cette hypothéese est évidemment fausse
dans |e cas des polymeres.

Ainsi, comme pour de nombreuses autres études sur des polymeéres semi-cristalins, Jc est utilisé pour
prédire I’amorgage et la propagation d'une fissure tout en sachant que les conditions d’ utilisation sont
trés restrictives pour ces matériaux. Afin de s éoigner le moins possible du cadre de validité, les
études sont le plus souvent réaisées sur une seue géométrie et en ignorant I'influence du temps sur
ces matériaux. Les éudes se limitent alors a des mesures qudlitatives, plus qu'a des mesures
quantitatives.
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Figurel.17  Comparaison desvitessesd’ ouverture defissure, a gauchel’ approcheen K, ,adroite
I”approche en J [Bassani et al, 1988]

B.I1.2.b Détermination de Jc a partir de la courbe R : Méthode et limitations

La détermination du paramétre Jc se fait en général a partir du tracé de la courbe J-?a, appelée courbe
R (R comme resistance curve). Cette courbe se détermine a partir d’ essais de flexion car ils permettent
une propagation ductile. Le calcul de J se fait a partir de formules proposées dans I’ASTM [ASTM,

1989] et la détermination de |’ avancée de la fissure peut se faire par différentes méthodes (méthode de
complaisance avec une seule éprouvette et méthode par multi-specimens avec des essais interrompus
pour mesurer l'incrément d'avancée). Sans présenter ces méthodes, on va s intéresser aux différents
problémes liés ala détermination de J et de Jc. A partir de cette courbe, on détermine Jc comme éant
I’ordonnée du point d'intersection entre la droite paraléle a la droite d’ émoussement avec comme
abscisse a I origine 0.2mm (offset line) et la courbe J-Da. La pente de la courbe J/fa donnela
vitesse de propagation (cf. Figure 1.18). Le tracé de cette courbe se fait en respectant un certain

nombre de recommandations données dans les publications ASTM [ASTM, 1989].

? Biunting line
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data spacing - ha (mm)

Figurel.18 Courbe R théorique avec les domaines de validité [ ASTM, 1989]
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1% probleme : Détermination de |’ avancée de fissure

Il existe différentes méthodes pour tracer cette courbe R. Cependant, elles ne sont pas toutes adaptées
aux polymeres. Elles nécessitent par exemple des étapes de déchargements partiels, difficiles a
exploiter dans le cas d’un matériau visqueux. Ces éapes ne permettent pas de garantir de travailler a
une vitesse de sollicitation constante. Or éant donné que la valeur de J dépend de la vitesse pour les
polymeres, |les erreurs de mesures entrainent des erreurs de calcul de J. Une seconde difficulté provient
également de la détermination précise de I’ avancée de fissure. Celle ci peut se faire par un de
traction a un chargement donné, puis un arrét et wne rupture a froid. Cependant, la fissuration des
polymeres se caractérise par un émoussement du front de fissure avant |I’amorcage. Bien que cet

émoussement est sense étre pris en compte par la droite d' émoussement, dans certains cas il est tel

gu'il peut fausser la valeur de ?a al’amorcage. La seconde approximation provient du front courbé de
lafissure, di aux effets de bords (conditions de contraintes planes aux bords et de déformations planes
au centre de I’ éprouvette). Des recommandations existent également pour faire les mesures de ?a.

Mais la vaeur de propagation de la fissure ne pourra ére qu une moyenne des longueurs de
propagation sur |I'ensemble du faciés. Malgré toutes ces approximations, de nombreux auteurs se fient
a ces méthodes sur des polymeéres semi-crigalins pour indiquer I'évolution de Jc, c'est a dire
I’évolution du paramétre critique d’ amorgage, en fonction de la température [Chan et Williams, 1983].

2" probléme : Fissure non stationnaire

J doit étre déterminé normalement a partir d’ une fissure stationnaire, c’'est adire qu’il faut respecter la

condition de la norme ESIS TCA4 telle que Da < O.l(\N - a) [Brocks et &, 1991]. Or, dans le cas des
polyméres, la fissuration est souvent beaucoup plus importante que ce que fixe la norme. Ains, dans
les travaux de [Lach et al, 2004], les auteurs montrent que pour une fissure croissante, il est nécessaire
de corriger la valeur de J afin de tenir compte de I’ influence des déchargements de contrainte ou des
effets dynamiques.

3°™ probléme : Non-unicité de paramétre critique suivant la géométrie

La courbe J-?a est dterminée a partir d' essais de flexion trois points. Le paramétre J peut se
décomposer en une composante éastique Jiasique € UNe composante plastique Jasique [Hashemi et
Williams, 1991]. Une des restrictions de I’ approche en J réside aors dans le fait que suivant le type
d éprouvettes testées, les formules ne sont pas identiques. Les formules different au niveau des valeurs
des coefficients géométriques. I1ls dépendent a la fois de la géométrie de I’ éprouvette, mais également
du type de déplacement mesuré ou de la profondeur de la fissure [Ranaweera et Leckie, 1982]. Dansle
cas de la flexion trois points, les formules de détermination de J par rapport a |I’ouverture ou au
déplacement sont bien établies. Cependant suivant les auteurs, on aura dans certains cas des variations
de formules suivant que les essais sont faits en mesurant |’ ouverture de I’ entaille ou la déflexion de
I’éprouvette [Bakker, 1983]. La non-unicité des formules utilisées fait se poser des questions sur
I’unicité d’ un paramétre critique a rupture.

De plus, se baser sur la vitesse de fissuration Da/dt peut introduire des erreurs de raisonnement.
Da/dt caractérise aussi la complaisance de I’ensemble du systéme de flexion et par conséquence sera
fonction de la fragilité du matériau, dépendante de la taille et de la forme de I’ éprouvette. Elle sera
également dépendante de larigidité du systéme et du type de chargement c'est a dire s par exemple
I’essai est piloté en charge ou en déplacement, s c'est un de flexion ou de traction. Ains une
comparaison efficace de la vitesse de propagation de fissure entre deux matériaux ne peut se fare
gu’en rédisant les essais dans les mémes conditions [Lach et a, 2004]. On voit & auss une limite
dans I’ utilisation de J au cas de structures complexes.

Le concept de la courbe R, c'est a dire la courbe de résistance a la fissuration, est une propriété
matériau dépendante de I'avancée de la fissure. Ce concept est issu de |'éude des métaux ou la
process zone est petite devant les dimensions de I’ éprouvette et ou J. st atteint pour une petite
avanceée de fissure. Dans les polymeres ductiles, la forme de la zone plastique dépend de la géométrie.
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Aing, s I'écoulement plagtique est atteint avant le début de fissuration, on ne peut pas espérer avoir
une courbe R indépendante de la géométrie de I’ éprouvette.

Ces exemples ne sont évidemment pas un résumé exhaustif des nombreux travaux concernant
I’ approche éasto-plastique en J pour les polymeéres. Ils permettent de souligner smplement certains
problemes connus, liés directement au comportement visgueux et a I'importance de la plasticité dans
le cas de polymeres semi-crigdlins.

B.I1.3 Unelimitation principale : la viscosité

Différents problemes ont éé évoqués concernant la détermination expérimentale de |’amorgage de
fissure par le paramétre Jc. Pour les essais de flexion trois points, les formules sont bien établies et
une analyse rigoureuse des résultats expé&rimentaux peut permettre d’ aboutir & des conclusions
correctes a condition de rester dans ce type de chargement. Pour d' autres types d' essais comme par
exemple des essais de traction sur des éprouvettes doublement fissurées, il y a un manque de formules
dans la littérature concernant les polymeres, ce type de géométrie ayant é&é moins utilise. Dans la
structure off-shore qui nous intéresse, les défauts présents peuvent étre soumis a des efforts de traction
ou de flexion. Exploiter les deux types de chargement est indispensable pour avoir une meilleure
connaissance de la résistance du PVDF.

Ces problémes de géométrie ont été rencontrés également pour les matériaux métaliques, bien avant
les polymeres. Pour compléter les études d§a menées, |I'EPRI (Electric Power Research Ingtitute) de
Kumar et Shih a développé un code, qui permet de faire des calculs de K et de J pour tous types
d éprouvettes. Ce code a de nombreux avantages comme étre valable pour différents types de
geomeétries de laboratoire (éprouvette CT, DENT, SENT, SENB...) et industrielles (Tube, coude, T,
fissures circonférentielles ou longitudinales, traversantes ou débouchantes...), et différents types de
chargements. La seule donnée a fournir pour calculer J et d'avoir une loi de comportement du
matériau sous laforme déja évoquée précédemment (2) :

..N .n
e &S 0 e S a&s 0
_— = I ou —=—++a I (2)
€ gsoﬂ € Sy gs 0g

Ces lois peuvent étre établies a partir d'un de traction classique, ou la contrainte est fonction de
la déformation. On rappelle que sy, & €t n sont des constantes matériaux. Cette équation est reprise par
de nombreux auteurs [Ranaweera et Leckie, 1982] pour caractériser le comportement de polymeres.
Les formules éablies permettent de calculer J en 2D pour des conditions de déformations planes ou de
contraintes planes. La restriction 2D de ces formules peut poser probléme dans le cas d’ une structure
réelle, néanmoins le calcul de J peut dga donner des informations intéressantes entre différentes
géométries. Le seul probléme de I'approche par I'intégrale Jest de n’ étre valable que pour des calculs
élastiques ou éasto-plastiques, mais pas pour des calculs dasto-viscoplastiques. Or la viscosité ne
peut étre mise de cbté pour les polymeres semi-crigtallins.

Cet effet de viscosité a été éudié de fagon expérimentale al’Imperia College de Londres [Crouch et
Williams, 1987]. Ils étudient notamment I’influence des effets d'inertie sur les valeurs de vitesses et
d énergie de propagation. 1ls démontrent par exemple qu’introduire un frein visqueux (li€ al’inertiedu
systeéme) dans un modéle déments finis permet de réduire I’ énergie disponible en pointe de fissure et
de se rapprocher de la réalité expérimentale. Cette viscosité, tres présente dans les polymeres, est
pourtant rarement prise en compte.
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B.INI Approches complémentairesa J
B.Il1.1  ApprocheJ-Q

Une amélioration de I’ approche en J a été faite en introduisant un second paramétre Q, permettant de
travailler sur des éprouvettes de triaxialités différentes. Le constat est de dire qu’en théorie Jc est une
vaeur intrinséque au matériau. Pourtant, I’analyse montre qu'elle dépend de la triaxidité et du
confinement de la plagticité. Ains elle dépend des différents types de géométrie (CT, DENT, SENT,
SENB), de I’ épaisseur (conditions de déformation plane DP/ ou contrainte plane CP), de la longueur
de la fissure (courte/longue), du type de chargement uniaxid/biaxid/triaxid. La théorie de la
mécanique non-linéaire de la rupture suppose des géomeétries d’ éprouvettes ayant un confinement de
contraintes important en pointe de fissure, ¢ est a dire des taux de triaxialité de contraintes importants.
Cette hypothése de base permet d’ éviter une plagticité généralisée de I’ éprouvette.

Q est introduit pour représenter le premier terme non singulier. Pour résumer cette approche, on peut
dire que la distribution des contraintes et le maximum de la contrainte dépendent de Q, et J caractérise
la zone sur laquelle les contraintes et les déformations se développent. La vaeur de Q dépendra de la
géométrie fissurée ains que de I’ extension de la zone plastique. Pour certaines géométries fissurées, Q
atteint une valeur stationnaire quand on approche les conditions de plasticité généralisée [O' Dowd et
Shih, 1991]. Le paramétre Q permet aors de classfier les différentes géométries d' éprouvettes
fissurées suivant leur éat de contrainte en pointe de fissure. Aing par exemple, moyennant la courbe
J-Q, on pourra classer les valeurs de résistance a la fissuration pour des géometries peu contraintes
(fissure courte) par rapport a des géométries plus contraintes (fissure longue).

Comme on le congtate, cette méthode peut répondre a des questions intéressantes, notamment sur la
valeur de la ténacité ou celle de la pente dJda corrigées selon la géomeétrie de I'éprouvette éudiée.
Cependant, cette goproche nécessite le calcul par déments finis pour déterminer Q. Il y a alors plus
d'intérét atravailler directement en approche locale.

B.I11.2 Approche EWF

Le concept EWF (Essential Work of Fracture) a été étendu pour caractériser les déchirures ductiles des
matériaux polyméres qui strictionnent avant rupture [Ma et Cotterell, 1986]. Ce concept vise a
remplacer I'intégrale de contour J pour le cacul d' énergie a rupture dans le cas de conditions de
contrainte plane uniquement. Le principe se base sur des hypothéses suivantes : la plupart du travall
d' écoulement plastique dissipé n'est pas directement associé au processus de rupture. Le paramétre

W, est introduit comme étant le travail essentiel de rupture qui peut étre séparé de W, letravail non
essentiel de rupture, dissipé en dehors de la zone de rupture. W, est considéré comme une constante
matériau pour une épaisseur d’ éprouvette donnée. Ains le travail tota W, se décomposetel que (3) :

W, =W, +bW, 3

b éant un facteur de forme dépendant de la géométrie de I’ éorouvette. Cette équation n’est valable
que pour des éprouvettes de faibles épaisseurs, afin de garantir d’ ére toujours en contrainte plane.
Cette condition limite I’ utilisation de ce modele a des cas plus généraux.

Dans le cas des polymeres ductiles, la zone concernée par la rupture a une longueur ?.. Cette zone est
entourée d'une zone plastique dont la talle dépend du type d'éprouvette €f. Figure 1.19). Les
dimensions des éprouvettes sont choisies de telle facon que la rupture débute apres que le ligament
non fissuré ait atteint le chargement limite. Cependant I’ écoulement plastique re doit pas avoir atteint
les bords de I’ éprouvette d’ ot une largeur minimale W supérieure a trois fois la longueur du ligament
non fissuré.
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Figurel.19 a. Zones de déformation en pointe de fissure dans le cas fragile (en haut) et le cas
ductile (en bas), b. Géométrie pour une DENT [Mai et Cotterell, 1986] .

La procédure a éé vérifiée sur du polyéthyléne a partir d éprouvettes de traction DENT (Deep
Double-edge Notched Tension) et DCNT (Deep Center Notched Tension) [Mai et Powell, 1991]. Ils
réalisent des essais de propagation sur différentes éorouvettes ou seule la longueur du ligament non
fissuré au départ varie. Ils calculent ensuite I’ aire sous la courbe force déplacement, afin d’ obtenir une
courbe finale aire sous la courbe en fonction de la longueur du ligament. L’ ordonnée a I’ origine

correspondra aors a W, . Une bonne correspondance entre les deux géométries est trouvée mais elle
reste limitée aux conditions géométriques a respecter énoncées précédemment.

B.IV  Conclusion sur I’approche globale

Le résumé ici de I’approche globae n'est évidemment pas complet. |l s attache essentiellement a
présenter les problemes de cette méhode dans le cas des polymeres semi-cristdlins. Elle reste
néanmoins beaucoup utilisée surtout pour classifier la résistance de matériaux les uns par rapport aux
autres. L’essal de flexion trois points est bien normalisé et dans le cas de respect par rapport a la
norme, I’ information donnée par le paramétre J permet de comparer de maniére correcte larésistance a
la fissuration de différents matériaux.

L’impossibilité d’avoir par cette méhode une unicité de vaeurs de Jc suivant la géométrie d’ essai
empéche son utilisation comme paramétre d’ amorcage de fissure. |l faut pour différents types de
défauts sous différentes sollicitations connaitre le critere qui fera qu'un défaut sera critique ou non.
Seule I’ approche locale permettra d’ accéder a ce ou ces parametre(s).
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C. Modélisation thermodynamique de la déformation et delarupture
des polymeres

Cl Généralités

La modéisation des polymeres s est basée dans un premier temps sur les modeles rhéologiques de
type Voigt et Maxwell. Ces modeles permettent de combiner a la fois de la viscoéladticité et de la
viscoplasticité, deux comportements rencontrés dans les polymeres. Dans le cas des semi-crigalins,
bien que le comportement de la phase amorphe soit tres différent du comportement de la phase
cristalline, des modéles ont essayé de décrire al’ aide d' une équation unigue le comportement des deux
phases [Bahadur, 1973]. D’autres modéles, en se basant sur I'équation de Eyring [Eyring, 1936]
permettent de rendre compte de I'éasticité caoutchoutique de la phase amorphe autant que de la
déformation de la phase cristalline [G' Sell et Jonas, 1981].

D’autres modeles ont chois de se baser uniquement sur la modéisation de la texture cristaline
[Dahoun, 1992]. Le polymére est aors considéré comme un agrégat polycristalin formé de cristallites
répartis au hasard. La phase cristalline est supposée avoir un comportement viscoplastique, les
lamelles crigtdlines se déformant par glissement, paralélement ou perpendiculairement aux chaines.
Le modéle est vérifié en cisaillement et en traction, a partir de la comparaison des courbes contrainte-
déformation. La non prise en compte de la contribution de la phase amorphe a la déformation plastique
implique une sous-estimation du durcissement plastique, notamment en cisalllement. Ce sera vérifié
d autant plus que la quantité de phase amorphe sera importante dans le polymeére. Afin de prendre en
compte la contribution de la phase amorphe, le modéle précédent est complété par le modéle de Van
der Giessen traitant de I’ dasticité caoutchoutique [Dahoun et G’ Sell, 1994]. Ce modele gjoute deux
parametres : la densité n de sous-chaines flexibles limitées par les cristalites et N e nombre moyen de
segments par sous-chaines. Afin de combiner les deux modées, la contrainte moyenne est
décomposée entre la contrainte due a la phase cristaline et la contrainte due a la phase amorphe telle
que (4) :

s =Xs°+(1- X )k *® (4)

X, est une constante dans I’ égquation (4). L’introduction du modéle de Van der Giessen pour rendre

compte de la contribution de la phase amorphe permet d’améliorer le modéele original de Dahoun.
Cependant, la juxtaposition des deux modéles telle que présentée dans I'équation ci-dessus reste
néanmoins une simplification, puisque aucun couplage ni interaction entre les deux phases ne sont pris
en compte.

On voit que la complexité des structures semi-cristallines compliquent sérieusement les modéles par
rapport aux polymeres amorphes, formés d'une seule phase homogene en comportement. La
modélisation de ces derniers est alors souvent pris comme base de réflexion. On peut citer a cette
occasion les travaux de Lee et Williams [Lee et Williams, 1985] qui proposent une approche
thermodynamique afin de rendre compte de |’adoucissement de contrainte a la striction suivit du
rhéodurcissement aux grandes déformations. Le modéle d’ Argon [Argon, 1973], éendu par Boyce
[Boyce, 1986] et appliqué au PMMA, permet de retranscrire de la méme maniere |’ adoucissement
suivi du rhéodurcissement.

Dans la suite seront d'abord décrits des modéles de comportement ne tenant pas compte de
I’endommagement créé en cours de déformation. Ces modéles sont dits non couplés. On présente dans
un premier temps les modeles uniaxiaux et on éend la présentation aux modéles de comportement
multiaxiaux.

Le couplage avec I'endommagement et introduit au C.II avec les modéles de zones cohésives, et
ensuite au C.111 avec les modéles basés sur le développement de cavités dans le matériau en cours de
sollicitation.
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C.I.1  Modédisation du comportement uniaxial

La modélisation thermodynamique des polymeres semi-cristallins a été rédlisée de nombreuses fois sur
éprouvettes uniaxiades pour rendre compte de I'influence de la vitesse de sollicitation et de la
température. Les modéles présentés dans ce paragraphe se basent sur des sollicitations uniaxiales (1D)
et dans certains cas on verra que les modéles sont étendus a des cas en 3D.

Dans le modéle présenté par Amoedo [Amoedo et Lee, 1992], la contrainte est décomposée en une
contrainte effective et une contrainte interne. Cette derniere permet de quantifier les effets de la
déformation inélastique accumulée. G'Sdll et Jonas [G'Sell et Jonas, 1981] décrivent la contrainte
interne comme une force permettant au matériau de retrouver a la décharge sa forme initiale. Dans le
cas d'une dtructure semi-crigtdline, la contrainte interne est vue comme des forces entropiques
permettant aux chaines de la phase amorphe caoutchoutique de se rétracter au déchargement. La
contrainte effective est reliée a la viscosité du matériau et est souvent exprimée avec I’ équation de
Eyring [Eyring, 1936]. Les deux contraintes peuvent étre déterminées indépendamment I'une de
I’autre a partir d’ essais de traction a différentes vitesses et différentes températures. Cette formulation,
faite en 1D dans le modéle d’ Amoedo, et réalisée en 3D dans le modele de Boyce [Boyceet d, 1988].
Un expose détaillé du modéle de Boyce est présenté au paragraphe C.111.2.

Pour smplifier la modéisation comme il a été rappelé en introduction, certains modéles procedent par
homogénésation en postulant que la structure semi-crigtaline peut étre remplacée par une phase
unique. Cette phase est caractérisée par des états micro-mécaniques fonction de la déformation
appliquée. Le réseau est considéré alors comme incompressible. Dans les travaux de Drozdov et Gupta
[Drozdov e Gupta, 2003] pris comme exemple, ils cherchent a modédiser la déformation
viscoplastique du polypropylene et du polyéhyléne en traction uniaxide et en cisaillement. Le
polymeére est représenté comme un réseaul de brins pontés par des jonctions. Deux types de jonctions
sont proposées : le premier type de jonction a une déformation a I'échelle microscopique
correspondante a la déformation macroscopique du polymeére, le second type de jonction glisse en
fonction de leur position. La réponse élagtique du matériau est attribuée a I’ dongation des brins, aors
gue le comportement viscoplastique est associé au glissement des jonctions. La déformation a de
faibles dongations induit de la séparation interlamellaire, de la rotation aing qu'un tortillement des
lamelles jusgu'a leur fragmentation [Gaucher-Miri et Séguéla, 1997]. Pour des déformations plus
importantes, la destruction du sphérolite peut provoquer la séparation des lamelles et la formation
d'une structure fibrillaire, ains que de la cavitation et une crigtalisation possible des chaines de la
phase amorphe. Afin de smplifier tous les phénomenes entrant en jeu, les auteurs ont procédé a une
méthode d’homogénéisation ou le polymere semi-cristallin est remplacé par une phase unique. Le
niveau de déformation de cette phase impliquera ensuite tel et tel type de comportement. 11s se basent
ains sur les trois hypothéses suivantes : la dépendance au temps est reliée au réarrangement des
chaines amorphes, |’ écoulement viscoplastique et initié d'abord dans la phase amorphe et ensuite
dans la phase crigtadline, le glissement des chaines liens et leur s&paration de la lamelle jouent un role
clef dans I’ écoulement [Nitta et Takayanagi, 1999].

Une approche plus micromécanique du comportement élasto-plastique des polymeres semi-crigalins
est présentée dans les travaux de van Dommelen [van Dommelen et al, 2003]. Le modéle se base sur
une déformation éasto-viscoplastique qui idédlise la structure en un composite constitué de deux
phases. La phase cristalline a un comportement éastique anisotrope, suivi d'un écoulement plastique
par glissement cristallographique. Le comportement de la phase amorphe est éastique, et I’ écoulement
plastique est dépendant du temps, avec une composante tenant compte du rhéodurcissement induit par
I'orientation des molécules. Ce type d'approche a éé vaidé en compression uniaxiale sur du
polyéthylene et a pour avantage de rendre compte de I'influence de la cristallinité sur e comportement
du matériau en compression. La validation pour des taux de triaxiaité plus élevés n’est pas encore
effectuée et aucun type d’ endommagement n’est pris en compte dans ce type d’ approche.
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D’ autres modéles plus récents se basent également sur la décomposition de la contrainte pour traiter
des différents comportements. C'est le cas du modée développé al’ Ingtitut Francais du Pétrole (IFP)
[Cangémi et Meimon, 2001], qui est basé sur une représentation des deux phases constituantes des
polyméres semi-cristallins. 1l sagit d’un couplage mécanique entre la phase amorphe dite nolle ou
fluide et la phase crigtalline dite solide. Une formulation élasto-viscoplastique permet de décrire la
variation de volume liée a la déformation plastique des polymeéres semi-crigtalins, aind que leur
sensibilité a la viscosté. Comme cela a éé détallé precédemment (8A.111), la déformation des
polymeres peut étre décrite en une série d' éapes successives : le glissement et la séparation
interlamellaire, des mécanismes de déformation cristalographique, jusgu'a des modifications
morphologiques aux grandes déformations (cf. Figure 1.20)

Mecromecules Crystal plates Set of sphomitas |
(pattern = 1 nm) {= 10-100 nm}

Figurel.20  Passagedel’ échelle nanoscopiquealal’ échelle macroscopique [ Cangémi et Meimon,
2001]

A I'lFP un intérét particulier est porté au PVDF, ou lors de I’ application indudtrielle, il est déformé au
dessus de sa température de transition vitreuse haute. La phase amorphe interlamellaire est alors dans
un état caoutchoutique. Pour les niveaux de déformation faibles, on assiste alors ala déformation de la
phase amorphe interlamellaire ce qui crée soit une séparation des lamelles soit un glissement entre
eles. Aux plus grandes déformations, on assste a la transformation de la phase cristdline
sphéralitique en une phase crigtdline fibrillaire. Cette description de la déformation des polymeéres
semi-crigtalins met en évidence I'importance du couplage entre les deux phases.

Le modéle vise a rendre compte de I’ évolution des propriétés mécaniques des polymeres utilisés dans
I’industrie du transport de pétrole et de gaz. Le principe du modéle se base sur la constatation que la
décompression explosive induit un endommagement du matériau, lié a la température, mais également
ala diffusion de fluide (gaz, plastifiant ..) dans le polymére. Les auteurs ont aors utilise la théorie de
la thermodynamique des systemes ouverts développée pour les matériaux poreux. La microstructure
est représentée comme deux phases homogenes, en étroite interaction. Les lamelles cristallines
entourées de la phase amorphe confinée constitue la premiére phase, on lui attribue un comportement
rhéologique de type solide. La seconde phase est congtituée de la phase amorphe libre et d' éventuels
adjuvants tels que les pladtifiants. Son comportement et celui d'un fluide. Pour décrire leur

interaction, ils définissent la contrainte de Cauchy totde s dans le matériau comme la somme d' une
contrainte S ; dansle solide et d’'une pression P dans le fluide.

Dans le cadre du formalisme des milieux poreux, le taux d amorphe libre joue le role de la porosité. Le
formalisme se base sur une surface de charge plastique de type «Cam-Clay » faisant intervenir la
presson moyenne et la variation de volume de la matiére [Cangémi et Meimon, 2001]. Leur modele
permet notamment de décrire la forte augmentation de volume du PVDF, au moment de I’ apparition
des microcavités (cf. Figure 1.21).
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Figurel.21  Résultats de traction uniaxiale (a) et de déformation volumique (b) [ Cangémi et
Meimon, 2001]

Le modéle est valideé sur des essais de traction uniaxiaux, aind que sur des essais aux temps longs type
fluage. Le point délicat de ce modéle est la détermination précise du taux de phase amorphe libre,

auquel aucune méthode actuelle ne permet d’ accéder en totalité. Or étant donné que la phase amorphe
libre joue le réle d amortisseur face au comportement rigide de la phase cristdline, son taux aura un
réle considérable sur le comportement global du matériau. Ains, la forte dépendance face aux
caractéristiques microstructurales du matériau limite encore pour I’instant le modele.

C.I.2  Moddisation mutiaxiale du comportement

Les approches présentées précédemment ont été validées principalement sur des essais de traction sur
éprouvettes lisses. On verra dans la partie expérimentale (cf. Chapitre 11) I'importance du taux de
triaxidité des contraintes sur le comportement du PVDF. D’ autres auteurs se sont également intéressés
al’'importance de la triaxialité sur les résultats, a travers |’ utilisation de différents types de géométries
d éprouvettes. L’exemple de Gearing et Anand [Gearing et Anand , 2004a] porte sur la moddisation
du polycarbonate et du PMMA pour des éprouvettes lisses, entaillées et fissurées sollicitées en traction
et en flexion.

Le modéle développé dans ce cas a pour but de représenter le comportement a rupture de polymeres
vitreux. Deux types de rupture sont traités : le déchirement ductile obtenu pour de faibles taux de
triaxialité et la rupture fragile par crazing obtenue pour des taux de triaxiaité plus élevés. Ils partent
du congtat expé&imenta qu'en flexion trois points sur du polycarbonate, une éprouvette entaillée avec
un large rayon en fond dentaille cassera par déchirement ductile. En revanche, une éprouvette
entaillée plus finement aura une rupture par craguelure, caractérisée par une zone plastique située
uniguement en fond d'entaille, illustrée auss dans les travaux de Ishikawa [Ishikawa et a, 1977].
L’amorcage dans la zone plastique conduit rapidement a la rupture, qualifiée adors de fragile car la
chute de charge est immédiate (cf. Figure 1.22). Les auteurs se basent sur les travaux de Arruda et
Boyce [Arruda et Boyce, 1993] en modifiant la partie élastique du modée pour tenir compte de la
non-linéarité. Deux critéres locaux de rupture sont proposés : pour la rupture fragile, un critére en
déformation éastique et pour la rupture ductile, un critéere en éongation plastique. S on prend le cas
d une éprouvette avec un petit rayon en fond d entaille, I’amorcage sera initié quand la condition de
rupture fragile sera remplie, et la propagation se fera par une compétition entre les deux criteres locaux
en avant de la pointe de la fissure, suivant que la déformation inélastique sera due a du cisaillement ou
adu crazing. Le modéle rend compte de la formation des crazes et également de leur dargissement et
de leur rupture. Les valeurs de ces deux critéres seront évidemment fonction de la triaxiaité. L’ étude
est menée a une vitesse et une température, les critéres doivent ére vaidés sous d’ autres conditions.
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Les résultats sont aussi tres sensibles a lataille de maille (inhérent ala méthode par déments finis). De
nombreuses études comme celle-ci montrent que la contrainte hydrostatique joue un grand réle dans la
germination des crazes et pourrait étre un critére pour modéliser le risque de rupture. On reverra dans
le chapitre V les critéres de rupture les plus utilisés, ains que ceux pouvant s appliquer au PVDF.

a)

Figurel.22  a. Eprouvette faiblement entaillée, propagation ductile, b. Eprouvette trés entaill ée,
rupture fragile [ Gearing et Anand , 2004a]

Les deux paragraphes qui vont suivre traitent de trois modéles particuliers auxquels on s est intéresses.
lls traitent du cas de la déformation par crazing et de |’endommagement par cavitation, deux
phénomenes rencontrés dans le PVDF. Ces modéles sont appliqués au cas des polymeéres vitreux et
bien que les mécanismes soient différents par rapport aux polyméres semi-cristallins, leur éude crée
une base trés intéressante pour la prise en compte de I’ augmentation de volume.

C.l Modélisation du crazing par le modéle de zone cohésive (Cohesive Zone Model)

C.I1.1 Présentation du modde

L' utilisation des modeles de zones cohésives se fait depuis plus de quarante ans pour moddliser la
propagation de fissure et la rupture [Barenblatt, 1959]. Cette méthode a I’ avantage de palier certaines
déficiences de I’ approche en J, comme par exemple la non prise en compte du phénomene de crazing,
ou |’ obligation de travailler sur des éprouvettes fissurées. Dans le cas des aciers, I utilisation récente
de ce modele [Siegmund et Brocks, 2000] permet de décorréler la dissipation plastique de I’ énergie de
décohésion, utiliste pour faire avancer la fissure. L’avantage de cette méthode est qu'dle est
dépendante de la triaxidité et permet ains de rendre compte des différences au niveau des énergies de
dissipation entre une éprouvette CT (compact tension) trés confinée et une éprouvette MT (center
cracked pandl) moins sous contrainte. Ils montrent clairement le lien qui existe entre la triaxidité
(c'est adire le confinement de I éprouvette) et I’ énergie nécessaire a la propagation.(cf. Figure 1.23).
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Figurel.23  Taux de dissipation d’énergie en fonction de |I’avancée de la fissure pour une
éprouvette M(T) et une éprouvette C(T) [ Segmund et Brocks, 2000]

A I'amorgage, I’ énergie de dssipation est importante indiquant une certaine ductilité et un faible taux
de triaxiaité en pointe de fissure. Par contre en cours de propagation, I’ énergie de cohésion diminue
indiquant une augmentation de latriaxialité, qui sature assez rapidement (cf. Figure 1.23).

Dans le cas des matériaux polymeres, le modéele de zone cohésive va servir a décrire avec précision le
processus de crazing, obtenu trés fréquemment pour les polyméres vitreux, ains que dans les
polyméres semi-cristallins. Le crazing peut ére décrit comme un réseau interpénétré de cavités et de
fibrilles. Les fibrilles sont orientées dans la direction perpendiculaire au plan du craze. Ces fibrilles
pontent les deux surfaces du craze et permettent donc latransmission de la charge (cf. Figurel.24a,b).
D’une maniere générae, le crazing se déroule en trois étapes : Iinitiation, I’ élargissement du craze et
larupture desfibrilles.

TR EG ™ P

BAILE MATERLAL

Fibrilk: Micro siniction

Figurel.24 A gauche : Schéma a I’ échelle microscopique d’ une zone cohésive, a droite : a.
Description d’ une structure de crazing supposeée, b. Description d’ un crazeidéalisé
[ Kramer et Berger, 1990], c. Description d’un craze par la CZM

L'utilisation du modéle de zone cohésive permet de tenir compte de I’endommagement dans les
matériaux et de prédire la propagation de fissure. Ce modéle est en théorie capable de prédire
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I’évolution de I’endommagement permettant de faire évoluer un matériau sain jusqu’a sa rupture. Les
travaux de I'lmperia College de Londres, comme ceux récemment d Ivankovic [lvankovic et a,
2004], ont permis de mettre en évidence I’ influence de la température, de la vitesse et du confinement
en pointe de fissure sur les résultats de propagation de fissure. Leurs travaux se font notamment sur du
polyéthylene. Sur une éprouvette fissurée, ils suivent I’ évolution de I’ ouverture de fissure en fonction
du chargement appliqué €f. Figure 1.25). Les photos prises en cours de déformation montrent le
processus de crazing et d’ endommagement dans la zone sous contrainte.
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Figurel.25 Evolution de la zone endommagée pour du PE, courbe de traction-séparation
[Ivankovic et al, 2004]

De nombreux travaux de Van der Giessen et ses collaborateurs ont é&é publiés récemment sur les
polymeéres vitreux. On peut citer par exemple ceux de [Estevez et a, 2000], [Tijssens et a, 2000a,b],
[Socrate et d, 2001] qui se basent sur une surface de cohésion modélisant la formation, la propagation
et larupture de crazes.

C.Il.2 Méthode

Par édéments finis, on considere une surface dite cohésive dans laquelle sont placés des ééments
dinterface qui vont reproduire un comportement non-linéaire (suivant une relation de traction-
séparation). |l est possible de reproduire ains les processus microscopiques complexes permettant de
mener a la séparation de deux surfaces. La perte de cohésion ains que la formation et la propagation
de crazes se font par des retards progressifs de traction des interfaces. La relation de traction-
separation inclut une force de cohésion et une énergie a rupture. Quand ces deux criteres sont remplis,
la décohésion se produit et le craze se forme et propage le long des ééments de I’ interface [ Gearing et
Anand, 2004b].

La méthode se base sur un de traction d'une éprouvette fissurée. On obtient une courbe dite de
traction-séparation, ou en ordonnée est tracée laforce nécessaire adéformer I’ éprouvette et en abscisse
le déplacement de part et d’ autre de I’ entaille appel é séparation (cf. Figure 1.26).
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Figurel.26  Technique expérimental e de détermination de la courbe traction-séparation [ Ivankovic
et al, 2004]

Les travaux menés a I’ Imperia college sur le polyéthylene de différentes densités indiquent que pour
prédire un comportement correct du matériau en propagation, il est nécessaire au préalable d’ avoir
réalise une éude assez exhaustive du matériau sous différentes vitesses et différents taux de triaxialité.
Ils démontrent qu’en pointe de fissure au fur et a mesure de la propagation, pour rendre compte
correctement de |’évolution du chargement et de la vitesse de propagation, une loi en fonction ce la
triaxiaité est indispensable. Dans le cadre de leur éude, le cas du matériau fragile (PE3, cf. Figure
1.27) est le mieux modéisé puisgue la triaxiaité évolue peu en pointe de fissure, due a une rupture
suffisamment rapide. Les ruptures ductiles sont par contre moins bien moddisées (PE1, PE2, cf.
Figure 1.27) di a la non prise en compte par le modée des phénomeénes dissipatifs tels que
I’émoussement. D’ autres études sur les polymeres vitreux comme celles présentées ci-apres tiennent
compte de latriaxidité et permettent de simuler correctement la propagation et la rupture ductile.
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Figurel.27  Courbes de force-temps expérimentales et simulées : Le PE le plus fragile PE3 est
mieux représenté que les PEL et PE2 plus ductiles [ Gearing et Anand, 2004b] .

Le modéle de zone cohésive est principalement utilisé dans le cas des polyméres amorphes vitreux
pour modéliser la compétition entre le cisaillement et le crazing [Estevez et a, 2000]. Le cisaillement
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est un mécanisme de déformation plastique sous forme de bandes, directement lié a I’ adouci ssement
du matériau. Une fois la déformation localisée, le matériau peut subir un rhéo-durcissement lié a une
orientation des molécules de polymeres. Cela méne a davantage de bandes de cisaillement. Le crazing
et lié alaformation de porosités en pointe de fissure dues a une forte contrainte hydrostatique. Dans
un premier temps, ces cavités ne coaescent pas grace a une résistance accrue des fibrilles (la
craquelure peut s élargir sans propager). Au dela d’ une certaine déformation critique (ou contrainte de
crazing critique), les fibrilles cedent et forment ains une micro-craguelure qui se propage. De
nombreux auteurs ont cherché a identifier ces deux mécanismes [Kambour, 1973], [Haward et Owen,
1973], pour ensuite essayer de modéiser la rupture dans les polyméres vitreux [Williams, 1984],
[Boyce et a, 1988]. Quand le crazing est le phénoméne dominant, on considere que la rupture qui

suivra sera fragile. En revanche, la rupture ductile des polymeéres vitreux serait toujours précédée de
cisaillement, impliquant de grandes déformations [Kambour, 1973]. Cependant les deux phénomeénes
ne sont pas auss indépendants |’ un de I’ autre.

C.11.3 Exemples: travaux deVan der Giessen et al

On va s'intéresser pour exemple aux travaux d Estevez, [Estevez et al, 2000]. Le modéle se base sur
les travaux de Boyce [Boyce et al, 1988], repris par La et Van der Giessen [Lal et Van der Giessen,
1997]. Cette étude a |’ avantage de tenir compte de la triaxiaité, ains que de |’ adoucissement suivi du
rhéodurcissement des fibrilles. Ces deux phénomeénes étant également observés dans le PVDF, on
cherchera a regarder I’ apport de ce type de modélisation. Le crazing dans ce modée est décrit par le
modéle de zone cohésive, et Iinteraction entre la plagticité et le crazing est proposée.

Brievement, une description du modde est indiquée afin d'expliquer de quele maniére
I’ adoucissement du matériau et le rhoéodurcissement sont pris en compte.

Le taux de déformation plastique est donné par |’ équation de viscoplagticité telle que :

4P ge% —dev . - . 1—dev —dev
e’ = S ,oulacontrainte de cisallement équivalenteest t ., = /=S 'S
= tV2T 2= =
_d Ju—
S “et la partie deviatorique de la contrainte. La contrainte est définie par s =s - 2,00 l=3 est la
contrainte interne due au rhéodurcissement induit par les fibrilles.
Le taux de cisaillement plastique équivaent suit laformule de Argon [Argon, 1973] tele que (5) :
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ou g, et A sont des paramétres matériaux et T est |a température absolue. Cette équation est modifiée

en écrivant s+ap alaplace de s, afin de tenir compte de la dépendance face ala pression et face a
I’ adoucissement par déformation plastique. a est le paramétre de dépendance a la pression p définie

par - p—itrs
3
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Initidement < est égale & s, mais évolue avec la déformation plastique telle que (6) :

& so
S:hi;]-—;'p 6
Sss?eq ©

Lavaleur de s asaturation est notée S, et h controle le taux d’ adoucissement du matériau.

.. — . . s , —dev |, p _ )
Aind ladissipation plastique par unité de volumeest donnépar s " = J2 eqYeq -

s traitent le cas d'une fissure ayant un rayon en fond d’ entaille connu, la plagticité et le crazing sont
supposés étre confinés autour de la pointe de la fissure. L’ étude porte essentiellement sur I'influence
de différents paramétres sur la compétition entre le cisaillement et le crazing. Elle permet notamment
de montrer I'importance du chargement appliqué sur I'apparition du crazing. L’ ouverture plus ou
moins importante de la fissure permet de rendre compte de la réponse viscoplastique de la matrice
entourant la fissure. Le modéle permet de montrer que la résistance du matériau a lafissuration dépend
en grande partie du taux d' énergie dissipée par la plasticité. La compétition entre les deux mécanismes
se fait essentiellement avant la rupture des fibrilles. Ains, la propagation instable sera déterminée par
la quantité de déformation viscoplastique qui se sera développée avant la rupture des fibrilles étirées.
Le modéle permet de rendre compte également de la locdisation du crazing. Quand le crazing et le
phénomene dominant, la rupture des fibrilles correspond a I’endroit de Iinitiation du craze. Cela peut
étre soit en pointe de fissure, soit a I’intersection de deux bandes de cisaillement. Par contre quand la
plasticité s'est beaucoup développée pendant I'éargissement du craze, la rupture des fibrilles peut
avoir lieu sur une zone différente de I’amorcage du craze.

Suivant la senshilité du matériau au crazing, on aura plus ou moins cet endommagement en pointe de
fissure ou légerement en avant de la pointe de la fissure. Les polymeéres vitreux éant sensibles a ce
type d’endommagement, une largeur critique de craze est souvent le paramétre utilisé pour quaifier la
résistance de ce type de matériau. Signalons smplement qu’il manque pour I’instant a ces travaux une
validation expérimentale notamment sur structure.

C.H1 Modele avec prise en compte de la cavitation et utilisation d’une forme modifiée
du modele de Gurson

C.I11.1 Priseen comptedela cavitation dansles modées micromécaniques

Dans le cas des matériaux métalliques, de nombreuses études ont éé effectuées sur les matériaux
comportant un taux de porosités initial, notamment dans le cadre de la plasticité des meétaux.
McClintock [McClintock, 1968] a étudié le comportement d’ une cavité cylindrique dans une matrice
infinie et a trouvé une dépendance de |a croissance des cavités avec la contrainte. Rice et Tracey [Rice
et Tracey, 1969] ont considéré une cavité sphérique dans une matrice infinie et ont trouvé la méme
dépendance. Gurson [Gurson, 1977] a proposé un modee pour une matrice rigide parfaitement
plastique contenant des cavités. Ce modéle a é&é trés utilisé dans le cas des matériaux métalliques. Le
modéle de Gurson dans sa forme initidle suppose un taux de cavités faible, un comportement rigide
parfaitement plastique et des cavités qui restent a peu pres sphériques avec la déformation. Tvergaard
[Tvergaard, 1981] a proposé une modification du modéle de Gurson avec par exemple une possible

interaction entre les cavités. On reviendra en détails dans le chapitre IV sur le modéle de Gurson et sur
son évolution.

Cependant dans le cas des matériaux polymeres, la déformation élastique peut étre assez importante,
tout comme le taux de porosités. De plus la sphéricité des cavités est loin d’ étre assurée tout comme
I"isotropie de la déformation. Des auteurs tels que Steenbrink et a [Steenbrink et a, 1997] ont proposé
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de tenir compte de I’ dasticité en modifiant le modéle de Gurson. D’ autres comme Lazzeri et Bucknall
[Lazzeri et Bucknall, 1993] ont pris en compte la dépendance par rapport ala pression.

De plus, des précautions sont a prendre également dans le transfert des modéles des métaux vers les
polyméres, notamment les polyméres vitreux. En effet, les métaux sont connus pour avoir un
écrouissage durcissant juste aprés |’ écoulement aors que dans les polymeéres, un adoucissement suit
I'écoulement, et ensuite un renforcement du matériau intervient. Ce phénomene adoucissant n'est pas
pris en compte dans les modeles classiques des matériaux métalliques.

On va sintéresser dans un premier temps au modéle développé essentiellement au Massachussett
Ingtitute of Technology (MIT) par I'équipe de Boyce, qui traite le cas de la cavitation dans les
polyméres vitreux. Son modéle a |’ avantage notamment de tenir compte de I’ effet de la température,
de la vitesse et des effets adoucissants-rhéodurcissants présents dans les polymeéres. On verra ensuite
les travaux de Steenbrink qui compare par cacul de cellule le modéle de Boyce avec le modéele de
Gurson modifié pour étre adapté au comportement des polymeres.

C.lI11.2 Exemple de modéles adaptés aux polymétres vitreux
C.lll.2a Modéde de Boyce

Le PVDF étudié dans cette thése a la particularité d' avoir é&é extrudé sans plastifiant. Cela apour
conséguence la formation d’une porosité intrinseque importante. Le PVDF est connu pour subir un
endommagement sous forme de cavitation [Castagnet, 1998]. Dans le cas des matériaux métalliques,
des modéles de type GTN ont été beaucoup employés pour décrire I'endommagement sous la forme
d'une croissance de cavités. Pour les matériaux polymeres, peu d’ études se sont intéressees réellement
a ce type d endommagement. Pour les polymeéres vitreux renforcés choc, comme par exemple dans le
PMMA, des études ont été menées et notamment par Boyce, pour simuler la croissance de cavités
autour des particules d’ @lastoméres servant de renfort. On va s'intéresser un peu plus en détails au
modéle développé par Boyce et ses collaborateurs [Danielsson et a, 2002]. Bien que ces polymeéres
vitreux renforcés choc aient un comportement différent des polymeéres semi-crigtalins, I'é&ude d’'un
modele tenant compte d’' un adoucissement par croissance de cavités et d’ un rhéodurcissement issu des
fibrilles est intéressante, puisque les mémes phénomenes ont été observés dans les semi-crigalins.

Ce modele est basé sur la constatation expérimentale qu’ apres I’ écoulement, la contrainte vraie chute
avec la déformation témoignant d’ une déformation inhomogeéne (formation de bandes de cisaillement).
Pour de plus larges déformations, le matériau se durcit. Argon [Argon, 1973] a éé le premier a
développer un modéle micromécanique permettant de décrire I’ effet de la vitesse de déformation sur la
résistance des chaines et a associer |e rhéodurcissement a une résistance entropique face al’ aignement
des molécules de polyméres. Le modéle est repris par Boyce [Boyce et al, 1988] afin de représenter la
déformation inélastique de polyméres vitreux. Les effets de la température, de la vitesse, de la
pression, de |’ adoucissement et du rhéodurcissement sont pris en compte dans ce modéle.

Une étude a partir de ce modéle s est focalisée sur la déformation de polycarbonate renforcé choc par
des particules d élastomeéres [Danielsson et a, 2002]. Les cas de chargements uniaxiaux, biaxiaux,
sous déformation plane et en cisaillement sont traités. L’ apparition de cavités se fait dans les particules
d éastomére. Les auteurs font varier dans le cacul le taux initiad de cavités afin de regarder son
influence sur le taux d' éirement du matériau, ains que sur |’ adoucissement. L’introduction de cavités
a comme conséquence de diminuer la chute de charge obtenue aprés la force maximale (cf. Figure
|.28a). Dans I’'homo-polymeére (i.e. le polycarbonate sans particules d' élastomere), la locdlisation de la
déformation se fait en un seul endroit au méme instant. En revanche dans le polymeére renforcé, la
locdlisation de la déformation se fait a différents instants (différents taux de déformation locale), ce
qui a comme conséquence de diminuer son effet. En ce qui concerne le rhéodurcissement, le modéle
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montre que la déformation plastique se fait dans les ligaments entre les particules. Comme les bandes
de cisaillement subissent le rhéodurcissement, le matériau entourant ces bandes peut s écouler, a la
maniére d une striction stable. Comme I’ écoulement plastique se propage de part et d’ autre des bandes
de cisaillement, I’ augmentation de volume de la matrice est compensée par cet écoulement.
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Figurel.28  Evolution dela contrainte macroscopique (a) et de la déformation volumique (b) pour
différents taux de porosités initiaux [ Danielsson et al, 2002]
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Figurel.29  Evolution dela contrainte macroscopique et la déformation volumique pour différents
rapports de biaxialité Bg =T,, / T,; [Danielsson et al, 2002]

Cela sera d'autant plus vrai que la fraction volumique de cavités sera faible. Aing, ils montrent que
plus le taux initiad de cavités est éevé, plus le rhéodurcissement est faible. Des calculs réaisés a
différentes valeurs de biaxidité ont montré égaement que plus ce taux était devé et plus le
rhéodurcissement éait limité. Des calculs de variation volumique ont montre un résultat déja connu
qui indique que la déformation volumique est plus importante pour un essai biaxia que pour un essai
uniaxia (cf. Figure 1.29). Les caculs ont également permis de déterminer Ia contrainte hydrostatique
sous les différentes conditions de chargement. Ce paramétre est fondamental pour approcher des
résultats de résistance de ces matériaux a la fissuration. L’éude suivant différents niveaux de
contrainte permet ains d évauer en pointe de fissure la contrainte hydrostatique menant a la rupture
fragile par crazing.
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Ains le modele permet de rendre compte de |I'endommagement créé pour différents taux de porosités
et pour différents états de contrainte. Le but de cette éude était de comprendre I’influence du taux de
particules sur la déformation globale du matériau. Le modéle permet d'accéder aux contraintes
hydrogtatiques locales, qui pourront ére un indicateur du risque de rupture fragile.

C.111.2.b Adaptation du modéle de Gurson aux polymeres vitreux : Modéele de Steenbrink

Toujours dans le cadre des polymeres vitreux renforcés avec des particules d’ élastomeres, des auteurs
tels que Steenbrink [Steenbrink et a, 1997] ont repris le modée de Boyce pour éudier les mécanismes
de déformation des polymeres vitreux (déformation plastique par bandes de cisallement, [Argon
1973)). Il Savere qu'aprés un début de cavitation au niveau des renforts, I'influence des particules
d dastoméres est négligeable. Etudier le matériau revient a I’assmiler a un polymeére vitreux poreux,
dans lequel la déformation plastique se localise dans les ligaments entre particules (comme il a éé
expliqué précédemment dans I’ approche de Boyce).

Les travaux de Steenbrink présentés ici sont basés sur des calculs de cellule. Dans un premier temps,
le modéle utilisé est celui de Boyce [Boyce et ad, 1988] modifié par Wu et Van der Giessen [Wu et
Van der Giessen, 1994,1995a,b]. Pour le calcul de cdlule, identique aux calculs de Gao et Faeskog
sur les métaux [Gao et a, 1998], on considere une cellule unique axisymétrique de volume 1. Dans ce
volume, on place une cavité. Son rayon est déterminé afin que le volume de cette cavité corresponde
au pourcentage initia de porosités. Ains avec h, la hauteur de la cellule, I son diamétre et & le
rayon de la sphére, le taux initia de porosités se définit comme (7) :

2 a
° 3 (B2hy)

Nous reviendrons en détails sur les calculs de cellule dans le chapitre V.

()

Les caculs vont étre effectués avec deux taux de porosités différents afin de rendre compte
éventuellement de I’interaction possible entre les cavités. Les calculs de cellule permettent de faire
varier latriaxialité et de comparer la réponse du matériau face a ce changement de contrainte.
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Figurel.30  Réponsedu modéle pour différentestriaxialités en fonction de la déformation effective
E. . a. Contrainte macroscopique, b. Evolution de la fraction volumique de vides,
c. Evolution de la déformation surfacique [ Steenbrink et al, 1997]

Leur étude permet de montrer des résultats intéressants quant aux modes de déformation de polymeres
vitreux poreux. Aux faibles taux de triaxiaité, on observe que la déformation plastique se localise trés
t6t dans une bande de cisaillement situé a 45° par rapport al’ éguateur de la cavité (cf. Figure 1.31).

La localisation de la plagticité ains située va créer un alongement de la cavité. Pour des triaxidités
plus importantes, la localisation de la déformation par bandes de cisaillement se produit pour un angle
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de —30°. Cela conduit & une déformation plus localisée et donc a une chute de contrainte équivaente
plus marquée. De la méme fagon, cela conduit & une croissance plus importante des cavités (cf. Figure
1.31).

b)

1)
&

Figurel.31  Evolution dela porosité pour (a) S, /S.,=1/3et(b) S, /S.= 3.[Seenbrink et al,
1997]

Il est & sgnaler que la largeur des bandes de cisalllement est liée au raffinement du maillage.
L’influence du taux de porosités se fait ressentir essentiellement pour les vaeurs de triaxidité
importantes, c'est a dire un cas pratique serait en pointe de fissure. Au début de la déformation, les
bandes de cisaillement sont confinées trés prés de la cavité, puis quand la déformation plastique
augmente, elle se propage auss bien dans la direction principale de sollicitation que dans la direction
latérale. |l devient dors évident que I'interaction entre cavités fera évoluer leur taux de maniere
différente par rapport a des porosités n’ayant aucune interaction entre elles.

Une deuxiéme partie de I’éude vise a utiliser une forme modifiée du modée de Gurson. Toujours
avec des calculs de celule, une comparaison est effectuée entre ce modéle et le modele de Boyce
modifié par Wu et van der Giessen. Le modée de Gurson modifié est issu des travaux de Becker et
Needleman [Becker et Needleman, 1986] qui ont proposé une formulation viscoplastique du modéle.

Le critére est introduit de la fagon suivante (8) :

e __
S N AL

®

eq e g

f éant lafraction volumique de cavité, ¢, et q, les paramétresintroduit par Tvergaard [Tvergaard,
1981, 1982] dfin de tenir compte de I’interaction entre les cavités. Le potentiel et ici formulé avec la
contrainte effective de cisaillement (et non avec la contrainte effective de Mises).

Le taux de déformation plastique S exprime par (9) :

Pop I ©

s

II D
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ol L est obtenue & partir de la condition que le taux de travail plastique pour les matériatix poreux.

19

:gp est égale ala dissipation dans la matrice telle que (10) :

sxe =(1- V2,02 (10)

p

Il .

ge‘; est une fonction de t comme défini dans le modele de Boyce ¢ est adire (11) :

é 20
. a As te, 06
g =goepg —>El- = | (1)
s T S o
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Dans les métaux, la déformation éastique étant négligeable par rapport a la déformation plastique, le
modéle initill de Gurson ne tient pas compte de son influence sur le potentie d écoulement.
Cependant pour les polymeres vitreux étudiés dans ce cas-ci, une modification de la contrainte
moyenne est proposée par Steenbrink telle que (12) :

—dev —dev e < 23

S 'S x e 4/ uo
=12 2 LogfcosGeng+sX2Sngt hi(q, Flro @

Za & 8 ©2lapp

La correction pour tenir compte de I'élasticité est prise en compte par le paramétre € défini par
0

ezln?ﬁ*
E

L’évolution de f due ala croissance des cavités durant la déformation est gouvernée par |’ équation
d évolution suivante (13) :

f=(1- flre®+f° (13)

Ici la dilatation dagtique f° est estimée a partir des équations de Lamé. Sa dérivée s exprime aors

m

comme: f° = f,

ou G estlemodule de cisaillement. s =%tr(s=)

Par calculs de cellule, une comparaison entre les deux modeles est effectuée (cf. Figure 1.32). Tout
d abord, la comparaison est faite en ne considérant ni |’ adoucissement, ni le rhéo-durcissement mais
uniquement les contraintes équivadentes d écoulement. Les résultats indiquent que la meilleure
correspondance entre les deux modéles se fait pour les plus grandes triaxialités. Une comparaison plus

S . _
compléte est effectuée en tenant compte de la courbe totale — = f(E_). a . est la contrainte de
SO
Mises effective homogénéisée.
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Figurel.32  Comparaison entre |les prédictions basées sur |e modéele de Gurson et les calculs de
cellule pour différentes triaxialités

Les résultats indiquent que pour différents taux de triaxiaité et différents taux de porositeés, la
contrainte d’ écoulement est bien retranscrite. En revanche, pour les fortes triaxialités, I’ adoucissement
d( a la croissance de cavités est surestimé. Cela s explique par le fait que la croissance de cavités se
produit dans la zone de locaisation de I’ écoulement dans le ligament. Or dans le modée de Gurson, le
potentiel se base sur un écoulement symétrique tout autour de la cavité. Ici, la locdisation forcée de
I’ écoulement augmente de fagon excessive |a croissance des cavités.

Ains la comparaison entre les deux modées indique clairement que le modéle de Boyce tient bien
compte de tous les mécanismes de déformation des polymeres vitreux poreux. Le modéle modifié ici
de Gurson a encore quelques lacunes, notamment par la non prise en compte de I’ effet de la
température. Cependant, il permet dga d approcher assez bien les mécanismes de locdisation de la
déformation pour les polymeéres vitreux. Le travail présenté dans cette thése va montrer un autre type
de modification apporté au modéele de Gurson-Tvergaard-Needleman.

Conclusion

A travers cette présentation non exhaustive des modéles, on met en évidence que diverses approches
existent. La multitude des parametres dont il faut tenir compte oblige a restreindre |’analyse a des
conditions quelquefais restrictives, comme par exemple a une température et une vitesse données. A
partir de ces modeles et de la rédité physique des processus de déformation du PV DF, on va choisir de
se baser sur la bonne représentation de I’ endommagement d’ un polymeére semi-cristalin au dessus de
sa température de transition vitreuse. On verra la validité de notre modéle aux chapitres IV et V, ses
limites également, ains que les parametres pouvant expliquer la rupture.
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| ntroduction

La mise en place et la rédlisation des essais mécaniques sur le PVDF ont concerné une partie
importante de la these. Le choix du type d'essais a été fait en fonction des sollicitations mécaniques
subies en cours d utilisation dans les gaines. Comme nous |I'avons explicité auparavant dans le
chapitre d'introduction, le matériau va subir des efforts de traction et des efforts de flexion. Les parties
subissant ces efforts ne seront pas que des zone lisses, il y aura auss des zones présentant des défauts
comme les tétons de fluage (cf. défauts avec un rayon de courbure présentés au chapitre Introduction).

Aprés une présentation du matériau de I’ é&tude seront exposés les essais sur éprouvettes lisses, ains

gue les essais sur éprouvettes plus ou moins entaillées. Les résultats des essais réalisés a 20°C seront
d abord présentés, suivis de ceux effectués a plus basse température, afin de montrer I'influence sur la
rigidité du matériau. Les essais de mesure de déformation volumique permettront de montrer
I'importance de I’endommagement. Enfin, les essais mécaniques de traction et de flexion sur
éprouvettes fissurées seront déaillés pour montrer I'importance du type de géométrie sur le
comportement du matériau et sur la rupture.

A. Matériau

Al Conditions d extrusion des plaques et des tubes

Le PVDF de I'éude a été fabriqué dans un premier temps sous forme de granulés par le centre
Arkéma de Lyon. Il a ensuite été extrude afin de fabriquer des plaques et des tubes, pour en extraire
les éprouvettes. Les conditions d' extrusion sont déterminées afin de garantir un refroidissement le plus
homogene possible dans les plaques et |es tubes.

Les conditions d extrusion limitent I’ épaisseur maximae des plagues a environ 6 mm. Pour les tubes,
I’épaisseur maximale possible est de 11 mm. Cette limite s explique par I’ absence de plastifiant dans
le matériau qui rend I’ extrusion plus difficile. De plus, une épaisseur plus importante ne permet pas de
garantir une homogeénété de refroidissement sur toute I’ épaisseur. Suivant la tallle des sphérolites
souhaitée, les refroidissements se feront plus ou moins lentement, en sachant que plus il sera rapide
plus les sphérolites seront petits [Way et a, 1974]. Le choix se fera suivant |’ application souhaitée,
puisgue des sphéralites plus petits permettent d’ obtenir une grande ductilité.

Alll Géométries des éprouvettes

Les éprouvettes lisses ont été prélevées dans un premier temps a partir des plagues et dans un second
temps a partir des tubes. La géométrie correspond a la norme ASTM D638 M1A (cf. Figure 11.1).
L’ épaisseur B est de 6 mm, lalargeur W est de 8 mm et lalongueur de la zone utile théorique L, est de
65 mm. La section utile est aing de 48 mn.

Les éprouvettes axisymétriques entaillées (AE) ont été prélevées a partir des tubes. Etant donné les
différences possibles de cristallisation entre la peau et le coaur du tube, on enleve de fagon arbitraire 2
mm de chaque c6té du tube (interne et externe). Il reste la zone dite de coaur, ayant une microstructure
considérée comme homogeére [cf. Chapitre II, A.lll]. Le diamétre en fond d entaille des éprouvettes
est de 4 mm (cf. Figure 11.1). Le diamétre nomina de la partie lisse est de 7.2 mm. La hauteur de la
zone entaillée variera avec le rayon de courbure. La longueur entre congés de I éprouvette est de 65
mm. Cette longueur est choisie assez grande afin de pouvoir placer un extensomeétre dans I’ entaille.

Les éprouvettes DENT (Double Edge Notched Tensile specimen), c'est a dire les éprouvettes de
traction doublement fissurées, ont é&é extraites des tubes. La géométrie est identique a celle des
éprouvettes lisses, sauf au niveau de lalargeur qui passe de 8 mm a 12 mm.
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Les éprouvettes de flexion trois points sont également issues des tubes. Leur longueur est de 76 mm,
leur largeur de 14 mm et leur épaisseur de 7 mm. On verra en détails dans le paragraphe D.111 les
spécificités de cette géométrie.
Toutes les éprouvettes ont été prélevées dans la direction d’ extrusion des plaques et des tubes.

a) b)

A

10 mm

Y T

|
165 mm i

L,=85mm
)N

R=4,16,0.8,0.15mm
/ A i

—
20mm

65 mm|

Figurell.1 ~ Géométries des éprouvettes lisses (a) et entaillées (b)

Allll Indice de cristallinité pour les différents|ots extrudes

Dans le cas des éprouvettes extrudées, des conditions strictes de fabrication permettent d’ obtenir une
tallle de sphérolites constante [Lovinger, 1980]. Les conditions de refroidissement sont adaptées pour
permettre une vitesse de croissance sphérolitique uniforme dans I’ épaisseur des plaques ou des tubes.
On a souhaité veérifier par DSC (Differential Scanning Cdorimetry) |I"homogénéité de la
microstructure. Cette méthode physico-chimique permet de mesurer entre autre la température de
fuson de la phase crigdline, and que le degré de crigtdlinité. La fuson est une transition
endothermique qui au chauffage fait passer un matériau d'un éat solide a un éat liquide. L’ énergie
nécessaire alafusion est calculée par intégration du pic de flux de chaleur en fonction du temps.

La DSC est un calorimétre qui mesure le flux de chaleur absorbé ou dégagé par un échantillon. Aing,
un échantillon d’'environ 15 mg est prélevé puis placé dans un creuset en aluminium. La mesure se fait
par comparaison entre le creuset contenant le PV DF et un creuset vide (cf. Figurell.2a). On détermine
ains ladifférence de chaleur afournir entre les deux creusets (cf. Figure 11.2b). L’ se déroule en
deux éapes : tout d'abord un refroidissement de I'échantillon jusqu'a une température prise ici
arbitrairement a —70°C et ensuite une montée en température suivant une rampe fixe. Le taux de
crigtalinité aind que la température de fuson dterminés par cette méthode sont dépendants de la
vitesse de chauffe. Elle est prise égale a 2°C par minute, valeur moyenne des vitesses habituellement
utilisées. L’ éude de I’ influence de la vitesse de chauffe n’a pas éé réaisée, &ant donné que le but de
ces mesures éait uniquement de montrer d’éventuelles différences entre les lots. Pour toutes les
mesures effectuées, les conditions de refroidissement et de chauffe sont ains identiques.
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Figurell.2  Descriptif d’ une chambre de DSC [ Texas-Intrument]

Les mesures sont réalisées en DSC dite classique et en MDSC, c'est a dire en DSC modulée. Cette
seconde méthode consiste en une rampe modulée de la montée en température. Cela permet de
décomposer le flux de chaleur total en un flux réversible (composante capacité caorifique) et un flux
irréversible (composante cinétique). Le flux de chaeur réversible permet de déterminer la température
de trangition vitreuse, ce qui N’ est pas possible avec le flux de chaleur total seul.

On disposait de différents lots de plaques et d'un lot de tube dont on a vérifié I'homogénété de
cristallinité. La température de fusion moyenne obtenue est de 169°C (cf. Figure 11.3). Le taux de
cristallinité moyen se situe a 47%. Ce pourcentage se calcule de lafagon suivante (1) :

%cristallinité =100.DH , /DH , 1)

DH,,, I'enthapie de fusion pour le matériau 100% crigtallin, DH , correspond a I’ enthapie de fusion
mesurée par le logicid telle que (2) :

dH =C,dT oudH /dt=C dT/dt 2
avec C, la capacité caorifique (J°C), T la température (°C), H la chaleur (J) et dH /dt le flux de
chaleur (Jmin). Lavaleur de DH ;, est estimée dans lalittérature a 104.5 J/g [Maccone et &, 2000].
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Figurell.3 Thermogramme obtenu en MDSC pour du PVDF non plastifié

Afin de vérifier d’ éventuelles différences de cristallinité dans les plaques et tubes, deux autres séries
de mesure ont été effectuées. La premiére série aconsisté a verifier des effets de bords sur les plagues.
Ains des échantillons sont prélevés sur toute la largeur et les mesures indiquent que la cristalinité est
plus faible d environ 3-4 % sur les bords. Cette zone aurait de toute fagon €té exclue de I’ étude car elle
a été fortement compressée en comparaison de la zone centrale. Toutes les éprouvettes seront

prélevées en évitant le bord des plaques.

Dans le cas des tubes, des prélévements en surface externe sont réalisés, en surface interne et en coaur
de tube. Une valeur similaire de 47% de cristalinité en coaur et en surface interne est obtenue. En
revanche, sur la zone externe, ¢'est adire la ou le refroidissement est plus rapide, la cristallisation et
plus faible, environ 43%. Ces vaeurs justifient bien que lors du prélévement des éprouvettes, il est
nécessaire d' enlever 2 mm de chaque c6té du tube, afin de prélever un matériau ou la cristallisation a
été la plus homogene.

La température de transition vitreuse représente la température moyenne de la plage de températures
sur laguelle le phénomeéne de transition vitreuse se produit. Elle s obtient a partir du flux réversible (cf.
Figure 11.3, courbe rouge). Un changement de pente caractérise cette transition. On détermine un point
haut et un point bas et la température de transition vitreuse est prise comme éant le milieu du segment
joignant ces deux points. Concernant le PVDF éudié, la température de transition vitreuse se situe
vers -42°C.

A.lV  Mesuredu moduled Young vrai a hautes fréquences

Pour les polymeres, la viscosité se manifeste dés les premiers pourcentages de déformation. Obtenir le
module d'Young vra a partir de la pente élagtique d une courbe de traction est aors une méhode
discutable. Rour s affranchir de la viscosité, il est possible de mesurer le module d' Young vrai par la
méthode des ultra-sons. Cette technique utilise des sollicitations a hautes fréguences qui permettent de
s afranchir de I effet de la viscosité. Les ultra-sons ont été précédemment utilisés avec succes sur du
HDPE [Massa, 1995]. La méthode se base sur la détermination expérimentale des vitesses des ondes
longitudinales et transversaes, obtenues par transmission ou réflexion, dans le matériau éudié. Le
principe de la méthode et la mise en place expérimentale sont présentés en annexe I1.1. Les mesures
ont été effectuées au laboratoire Ultra-sons de le SNECMA, Corbeil.
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Dans une éuve en atmosphére séche, des mesures sont réalisées entre 0°C et 55°C (cf. Tableau l1.1).
Pour les mesures a des températures inférieures a 20°C, de la glace pilée est utilisée pour refroidir
I’échantillon. Les mesures débutent a 0°C et ensuite lors de la remontée de la température, le temps
entre les deux échos de réflexion est mesuré. Pour les températures comprises entre I’ambiante et
55°C, une éuve est utilisée. La température limite du capteur est de 60°C (température de Curie). A
I’aide de la vitesse longitudinale obtenue entre 0°C et 55°C, il est possible de caculer la vaeur du
module d’Y oung. Les valeurs suivantes sont obtenues:

T(°C) 02 3 73 | 86 | 111 | 15 | 179|213 | 22 [ 309 | 354 | 461 | 50 55

V. (ms™) | 2171 | 2159 | 2105 | 2094 | 2060 | 2015 | 1981 | 1940 | 1922 | 1848 | 1831 | 1764 | 1731 | 1684

E (GPa) 421 | 417 |39 | 392 (379|363 | 351 (336|330 | 305|300 | 278 | 268 | 253

Tableau I1.1  Valeursdesvitessesd’ ondeslongitudinales et du moduled’ Young vrai enfonction de
la température

Dans le cas par exemple des résultats obtenus a 20°C, les calculs du module d’Young, du coefficient
de poisson et du module de cisaillement ont, sachant que r = 1751 kgm® et V:=834 m/set V, =
1943m/s:

2 a2 1V2- 22
E:rVTZ 3/|_2 4\£T =34 GPz, n :——L2 Z :0387, m= rVT2 =1.22 GPa
VL - VT 2 VL = VT
4.5 — T
Equation de la droite moyenne
K % E=-0.0308 (T°) + 4.1376

0 10 20 30 40 50 60

Température (°C)

Figurell.4  Evolution du module d’ Young du PVDF mesuré par ultra-sons en fonction de le
température

Une évolution assez significative du module d'Young est obtenue entre les deux températures
extrémes (cf. Figure I1.4). Il est évident que ces valeurs sont supérieures aux valeurs obtenues
graphiquement a partir des courbes de traction, ou dans ce cas E peut étre qualifié de module dastique
apparent. Les mesures a hautes fréquences permettent de montrer |”’importance de la viscosité. Elles
permettent également de rappeler I'importance de la température sur ce paramétre matériau. La valeur
de E obtenue par ultrasons n'a pas éé conservée comme telle dans la partie modélisation du
comportement, puisgue les essais mécaniques sur le matériau seront réalisés a de faibles vitesses. Dans
ce cas, le module dastique apparent a é&té déterminé graphiquement & partir des courbes de traction
contrainte-déformation. La détermination du coefficient de Poisson est considérée comme plus
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pertinente car il n'a pas éé observé de variation significative ni avec la température, ni avec la valeur
donnée par Castagnet, mesurée par un systéme de double extensometre [Castagnet, 1998]. Aing, la
valeur du coefficient de Poisson estimée ici a 0.38 sera prise telle que pour la modéisation du
comportement.

B. Essais de traction sur éprouvettes lisses

Le grade de PVDF a d'abord été étudié a partir d’ essais de traction sur éprouvettes lisses (géométrie
donnée en A.ll). Les essais ont été effectués sur deux machines Instrén, afin de travailler sur un large
domaine de vitesse entre 0.0015 mm/s et 15 mm/s. Toutes les vitesses n’ont pas éé effectuées pour
toutes les températures. Les plus basses vitesses ont été employées pour les températures les plus
fables. Les essais a température ambiante vont étre décrits dans un premier temps, pour ensuite
regarder I'influence de la température sur les résultats de traction. Le dispositif expéimental relatif
aux essais sur éprouvettes lisses est présenté en annexe 11.2a.

B.l Résultats des essais sur éprouvettes lissesa 20°C
B.I.1  Déermination delalongueur dela zone utile

D’aprés la norme ASTM [ASTM, 2003], la longueur de la zone utile des éprouvettes utilisées est de
65 mm. Afin de vérifier I’exactitude de cette vaeur pour le cacul des vitesses de déformation, on
utilise I’ extensomeétre laser. Deux papiers réfléchissants appelés drapeaux sont collés sur I éprouvette
dans la zone de plus faible largeur. Le laser est é&alonné de telle facon que 100% corresponde a la
distance initiale séparant les deux drapeaux. Ensuite, en cours de déformation, ce pourcentage
augmente proportionnellement a cette distance. La déformation dans la zone entre drapeaux peut ains
étre déterminée. La distance entre drapeaux choisie est de 50 mm, pour s affranchir de I’influence des
congés. Lalongueur utile est ensuite déterminée en comparant la déformation issue du laser, avec celle
issue du LVDT. Une longueur utile L, = 100 mm permet d' égaliser les déformations issues du laser
(Lo = 50 mm) de celles issues du LVDT. En prenant 100 mm, la déformation dans une partie des
congés est prise en compte. Les rayons des congés étant assez grands, la déformation dans ces zones
peut donc étre considérée comme identique a celle de la zone lisse.

B.[.2  Comparaison entre les éprouvettes usinées et les éprouvettes fabriquées par jet
d’eau

Deux procédures ont é&é employées paralélement pour fabriquer les éprouvettes lisses. La premiére
procédure est latechnique par jet d’ eau. La plaque de PVDF est placée sous un jet d' eau contenant des
particules abrasives, sous une pression de 1450 bars. Le jet d'eau est contrélé par commande
numérique. L’ avantage de cette méthode est sa rapidité. Le désavantage est de laisser une surface
fortement striée. La principale conséguence est la présence de défauts de surfaces pouvant entrainer
une rupture précoce des éprouvettes.

La seconde méthode de fabrication est I’ usinage classique des éprouvettes par fraisage. L’ état de
surface est considérablement amélioré par rapport a la technique jet d eau. Disposant d éprouvettes
fabriquées suivant les deux méthodes, les deux types d' éprouvettes sont employés ensuite pour les
essals mécaniques. La figure [1.5 indique que la seule différence obtenue porte sur la déformation

: . . , : .y DI
nominale a rupture. La déformation nominale est définie comme : e, =— . Dl est I'allongement de
0

I’ éprouvette, et L, est lalongueur utileinitiae.
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A 20°C pour une méme vitesse de déformation, la déformation nominale a rupture est en moyenne de
23% pour les éprouvettes usinées par jet d'eau et de 32% pour celles usinées par fraisage. La
dispersion des déformations nominales a rupture sera présentée dans le paragraphe chapitre 11, B.1.3.

. : o Force ] :
La contrainte nominale sur les courbes se définit telle que: s ., = s, S, éant la section
initidle de I’ éporouvette.

60
.50 .
[
o
=S
© 40 -
©
£
5 30 - -
< o
] +, i
= +, e fraisage
207, + usinage Jet d'eau

10 qt, -

"
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Déformation nominale

Figurell.5  Courbes de contrainte-déformation nominales obtenues en traction a 20°C et 0.15
mnVs, pour une éprouvette fraisée et une éprouvette usinée par jet d eau

Les défauts présents sur la surface des éprouvettes usinées par jet d’ eau induisent une rupture plus
rapide. Les resultats des courbes contrainte-déformation nominales sont confirmes par les facies de
rupture. En effet, I’'amorcage dans ce cas a lieu en surface, aors qu'il se déroule dans le coaur de
I’ éprouvette dans le cas d’ un usinage par fraisage.

Hormis cette différence, les résultats sont similaires. Aing, exceptée sur la valeur de la déformation
nominale a rupture, aucune différenciation ne sera faite entre les deux types d' éprouvette. A plus
basses températures (-80°C et -100°C), les ruptures étant obtenues pour de trés faibles déformations,
les éprouvettes fraisées seront préférentiellement utilisées, afin d’avoir acces a toute la courbe de
déformation.

B.I.3  Dispersion desreésultats

Le type d’'usinage entraine de la dispersion au riveau des déformations nominales a rupture. Pour un
type d’' usinage donné, une dispersion expérimentale moindre est observée, au niveau des déformations
arupture et au niveau des contraintes maximales. Dans I’ exemple pris sur la figure 11.6, les contraintes
nominales maximales varient entre 43 MPa et 45 MPa, soit environ 5% d’ écart. Pour les déformations
a rupture, bien que I'écart soit faible comparé aux différences entre les deux types d'usinage,
I’exemple de la figure 11.6 montre néanmoins qu'elle varie entre 18% et 23%, soit environ 25%
d écart. Il faut cependant relativiser ce pourcentage. L’ allure des différentes courbes est identique et
les écarts de déformations nominaes a rupture viennent de la microstructure interne ou externe de
I’éprouvette. La présence d impuretés internes notamment, comme on le verra sur I’ observation des
facies de rupture, expligue en grande partie ce résultat. Dans tous les cas, les valeurs de déformation
nominae a rupture sont données en moyenne comme représentatives d’'une vitesse et d'une
température.
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Figurell.6 Dispersion desrésultats de contrainte-défor mation nominal es obtenues pour desessais
de traction réalisés a 20°C et 0.015 mm/s

B.I.4  Résultatsa 20°C pour différentes vitesses de déformation

Les essais de traction sur éprouvettes lisses ont été effectués a quatre vitesses de déformation allant de
1.5.10" s* 4 1.5.10" s*, soit 1.5.10° mmv/s & 15 mnv/s. Ces vitesses de déformation sont calculées a
partir du déplacement du vé&in, en considérant une longueur utile initiale de 100 mm. La mesure du
déplacement par I’ extensometre confirme les valeurs de vitesses de déformation. Les résultats sont
donnés sur la figure I1.7. Les résultats de déformations nominales sont issus du déplacement de
I’extensometre. Aux petites vitesses, les déformations issues des mesures du vérin (ou LVDT) et
issues de I’ extensometre sont identiques. En revanche, pour les vitesses élevées comme a 15 mmy/s, il y
a un léger décalage entre les deux mesures. La mesure de |’ extensométre est considérée comme plus
fiable, car elle représente le déplacement mesuré directement sur I’ éprouvette. Pour tous les résultats
présentés dans la suite de I'étude, les déformations nominales sont celles issues des mesures de
déplacement de I’ extensometre (L, = 25 mm).
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Figurell.7  Courbes contrainte-déformation nominales pour desessaisdetractionréalisésa20°C,
et a quatre vitesses de déplacement
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L’ augmentation de la vitesse de déformation permet une rigidification du matériau, avec une pente
élastique qui augmente passant d’ environ 1700 MPa pour |'essai a 0.015 mm/s a 2500 MPa pour celui
a 15 mm/s. De méme la contrainte nominale maximale augmente en moyenne de 3 MPa par décade de
vitesse. La déformation nominae a rupture décroit avec |'augmentation de vitesse, mais la grande
dispersion expérimentale des résultats de rupture empéche de donner une tendance. Suivant le type
d éprouvette et suivant également la géométrie (des éprouvettes plus larges ont également été testées),
une variation assez significative des déformations a rupture est observée.

B.Il Résultats des essais sur éprouvettes lisses entre —100°C et 20°C

A 20°C, I'influence de la viscosité du PVDF a éé mise en évidence par les résultats en traction. Le
comportement du matériau est ensuite éudié sur une large gamme de température, afin de mettre en
évidence le changement de comportement lié au passage de la transition vitreuse vers -40°C. A 20°C,
les essais mécaniques de traction, ains que |’observation des faciés indiquent que le matériau est
ductile. Etant donné qu’on Sintéresse a la trangtion ductile-fragile, il ne parait pas nécessaire de faire
des essais a plus haute température. En revanche, les essais vont étre réalises a-10°C, -50°C, -80°C et
-100°C dfin d’explorer sur une large gamme de température, |’ évolution des contraintes maximales et
des déformations nominales a rupture. Ces essais sont effectués aux mémes vitesses de déformation
gue celles utilistes a 20°C. Pour les plus basses températures, seules les petites vitesses de
déformation sont étudiées puisgque le matériau est trés fragile. Les résultats pour chague température
sont donnés sur les figures 11.8 a 11.11 et un complément sur les conditions expé&imentaes est indiqué
en annexe |1.2.b.
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Figurell.8  Courbes contraintes-déformations nominales obtenues en traction a —10°C entre
1.5.10% mm/s et 15 mnv's
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Figurell.9  Courbes contraintes-déformations nominales obtenues en traction a —-50°C entre
1.5.10° mmys et 15 mm/'s
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Figurell.10 Courbes contraintes-déformations nominales obtenues en traction a —80°C entre
1.5.10° mm/s et 1.5 mm/'s
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Figurell.11 Courbes contraintes-défor mations nominales obtenues en traction a —100°C entre
1.5.10° mm/s et 0.15 mm/'s

Ces essais montrent une rigidification du matériau avec la diminution de température. Pour mieux s en
rendre compte, une courbe de comparaison s-e est proposee, pour une méme vitesse de déformation
(0.15 mm/s) entre les différentes températures (cf. Figure 11.12). Entre 20°C et —10°C, une
augmentation de la contrainte nominale maximae d environ 20 MPa est obtenue. Entre —10°C et —
50°C, par le passage de la température de transition vitreuse, I’ écart de contrainte nominale maximae
est beaucoup plus important (environ 50 MPa).
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Figurell.12 Courbes contrainte-déformation nominales obtenues en traction a 0.15 mnvs pour
différentes températures

Sur cette figure, I’ effet de la température est tres net et est d’une ampleur supérieure a |’ effet de la
vitesse, dans la gamme des essais réalisés. Une forte diminution de la déformation nominale a rupture,
est constatée avec un changement complet de comportement au passage de la transition vitreuse. Pour
les essais a -10°C et 20°C, un plateau de déformation est obtenu aprés la contrainte maximale,
témoignant d une localisation de la déformation dans I’ éprouvette par dtriction, qui peut ensuite se
propager au reste de I’ éprouvette. En revanche, pour les essais a plus basses températures, une fois la
contrainte maximale atteinte, |’éprouvette se casse immédiatement. Il n'y a pas de déformation
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plastique supplémentaire a I’endroit de la localisation. A -50°C, un changement de pente éastique-
viscoélastique est observé vers 45 MPa. Cela témoigne par rapport aux températures supérieures du
changement de comportement de la phase amorphe. A cette température, la phase amorphe libre est
passée dans un état vitreux. Le comportement visqueux trés lié a |’ état physique de cette phase est
alors beaucoup moins marqué aux faibles déformations. A -80°C, la rigidification est trés nette, on
atteint une contrainte critique, pour des déformations nominales a rupture trés faibles (environ 4%). A
—100°C, la pente est quas éagtique sur les trois-quarts de la courbe. Le matériau est complétement
fragile, comme le montreront les observations de facies de rupture €f. chapitre 111, C.IV.1). La
contrainte nominale maximale correspond aors ala contrainte a rupture.

A ces températures, comme a 20°C, la dispersion des déformations a rupture suivant le type d usinage
est constatée. Les courbes fournies ci-dessus sont des moyennes des résultats obtenus.

B.I11 Analyses des résultats de comportement

B.I11.1 Evolution du moduled’Y oung apparent

L’ évolution du module d’Y oung a dga été étudiée précédemment a |’ aide des ondes ultra sonores. On
a vu a cette occasion |'importance de la température sur la valeur de E. Ici, la mesure de E va étre
réalisée a partir des pentes initiales des courbes de traction, on parlera alors de module d'Y oung

apparent. Bien que la viscosité soit présente dés les premiers moments de déformation, I hypothése
d' une pente quasi-éastique est proposée. Par cette détermination graphique, on cherche simplement a
montrer |’évolution de E cette fois ¢i vers les basses températures. L’ évolution avec la vitesse de
déformation sera également proposée. Sur la figure 11.13 est représentée I’ évolution de E en fonction
de la température pour cing vitesses de déplacement données. L’importance de la température sur la
vaeur de E est évidemment confirmée. Entre 20°C et -10°C ainsg gqu entre -80°C et —100°C,
I’augmentation de vitesse change assez peu la valeur du module éastique. En sachant que la
détermination graphique de ce paramétre n'est pas complétement juste (difficulté de déimiter
nettement le domaine éastique), on peut considérer que pour ces températures, la vitesse a peu d’ effet.
Signalons qu’ a trés basse température, le module semble se stabiliser autour de 6 GPa.
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Figurell.13 Evolution du moduled’ Young apparent en fonction dela température (entre-100°C &t
20°C) et de la vitesse (entre 0.0015 mm/s et 15 mmy/s)
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Dans le domaine de transition, ¢’est a dire pour les essais réaisés a —50°C, un fort effet de la vitesse
sur la mesure de E est observé. En effet, la pente de la courbe E = f(t) augmente d’ autant plus vite

gue la vitesse de déplacement est importante. Aing, le module 2 -50°C est multiplié par deux entre les
deux vitesses extrémes. A 20°C dans le méme domaine de vitesse, le module n’ augmente que de 20%.
Aing, dans le domaine de transition caractérisé par |le passage de la phase amorphe caoutchoutique a
son état vitreux, la température et la vitesse joueront un réle important. Dans les autres domaines, soit
a trés basse température quand la phase amorphe est complétement vitreuse, soit vers —10°C et au
dessus quand la phase amorphe libre est totalement caputchoutique, I’ influence de la vitesse sera plus
négligesble.

B.I11.2 Evolution dela contrainte maximale

Dans ce paragraphe, on va s intéresser a |’ évolution de la contrainte nominale maximale de la courbe
de traction en fonction de la température et de la vitesse. L’ avantage d’ éudier la contrainte nominae
maximale par rapport au module d’'Young est que sa détermination est plus simple et sans équivoque,
il suffit smplement de prendre la contrainte maximale de la courbe. De plus, des lois telles que laloi
de Eyring ont é&é formulées depuis longtemps pour rendre compte de son évolution [Eyring, 1936].
Dans le cas du PVDF, I'évolution de la contrainte maximale en fonction de la température et de la
vitesse est réalisée, et comparée a des mesures effectuées sur des PVDF équivaents [Hellinckx et
Bauwens, 1995], [Castagnet et a, 2000].

Considérant que N processus sont impliqués dans I’ écoulement visgueux et que chaque processus est
associé a un temps de relaxation, le modéle visqueux Ree-Eyring suit larelation suivante (3) :

S nex N . . &(?i Q
= 2 Aasinh E%ieexpgﬁé; 3

ol €, Sy € T sont le taux de déformation, la contrainte nominae maximale et la température en
Kelvin. Une approximation de cette équation peut étre faite telle que (4) :

n(2ce)+-20 @

Sm = 5 A
i=1 RT g

?

08

Le PVDF est un polymére semi-cristallin connu ur avoir deux trangtions, reliées a la transition
vitreuse a basse température (» -40°C) et celle a haute température ( » 50°C). Le modéle de Ree-
Eyring implique trois processus différents : les deux premiers processus sont liés aux passages des
deux transitions vitreuses, la nature du 3™ processus n’ ayant pas encore été précisément définie.

Deux changements de pente peuvent étre clairement distingués : e passage du 1% au second processus
vers 50°C, et e passage de second au troisiéme processus vers -40°C. Pour le cacul de la contrainte
maximale (3), suivant latempérature d seuls certains processus sont considérés. Ainsi, au dessus
de 50°C, seul le processus 1 est actif. Entre -40°C et 50°C, les processus 1 et 2 sont actifs, et enfin a
plus basses températures, les trois processus doivent étre pris en compte (cf. Figure I1.14).
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Figurell.14 Evolution de la contrainte nominale maximale en fonction de la température
[Hellinckx et Bauwens, 1995]

Les constantes relatives aux trois processus sont données dans le tableau 11.2 suivant :

Processus A (MPa/K) Ci(s) Qi (kd/mole)
1 3.26.10° 410" 435 (apparent), 268 (vrai)
2 4.2.10° 3.3.10% 150
3 9.6.10° 2.8.10% 150
Tableau I1.2  Récapitulatif des constantes matériau pour la loi de Ree-Eyring [Hellincks et

Bauwens, 1995]

Une expression plus générale de laloi de Eyring peut également étre utilisée telle que (5) :

aTIn100 . a&H, - kTIng, o
max = Zl e+ T (5)
Vo g V, @

a

S

avec k = Ni et N, le nombre d’ Avogadro, ¢ est a dire 6023.10°° mol™, V, levolume d activation

qui peut étre relié au paramétre A par I’ expression (6) :
eOVa

Le volume d'activation a éé déermine par Castagnet et a [Castagnet et a, 2000]. e, est la
déformation élémentaire prise par convention a 1.

Letableau 1.3 ci-dessous donne les valeurs de volume d' activation en fonction de la température.

Température 23°C 40°C 65°C 80°C 100°C 120°C 140°C
Volume V, (A% 1770 2160 2900 3560 5840 9250 14580
Tableau [1.3  Valeurs des volumes d’ activation a différentes températures [ Castagnet, 1998]
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S e €St calculée par les deux méthodes.

Dans notre cas entre 20°C et —30°C, I’ équation s écrit de lafagon suivante :
18041
+
K)

)

—=32610°* (810 7¢) + 5TZ(3K2)1) +4.2.10°°* (I 6.6.10"%¢)

En deca de —30°C, un terme relatif au passage de la transition vitreuse est gouté:

S 32610 * (n(8.10°5%) + 2221 1 4210 * (i 6.6.10 %) + 204
T T(K) T(K)
+9.6.10°°* (In(5.6.10"06) + o1,

T(K)

Sur lafigure 11.15, les résultats expérimentaux de notre étude (croix) sont comparés aux résultats issus
de laloi de Eyring (trait). Pour le processus 1, les auteurs proposent deux valeurs de Q, une valeur
apparente et une valeur vraie. N'ayant pas plus de précision, on se base sur la valeur apparente telle
guils I'ont fait, en modifiant légerement cette vaeur afin de mieux correspondre aux courbes
expérimentales. La loi permet de bien représenter |’évolution de la contrainte maximae. Ce modéle
appliqgué au polymére solide considere une barriere de potentid d'amplitude égde a I’ énergie
d activation, séparant les états avant et apres glissement. Selon ce modéle, le processus de glissement
est activé thermiquement et mécaniquement. L’ activation mécanique est décrite par I'intermédiaire du
volume d'activation qui décrit le volume contenant le plus petit nombre de molécules qu'il faut faire
glisser smultanément pour entrainer le processus d’ écoulement macroscopique.
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Figurell.15 Evolution dela contrainte nominale maximale en fonction dela température et dela
vitesse, comparaison entre les résultats expérimentaux de la these (croix) avec les
résultatsissus de la loi de Eyring (trait)

La figure 11.16 indique une comparaison entre les valeurs de contrainte maximae obtenues par
Helinckx [Helinckx et Bauwens, 1995] et les valeurs expérimentales de notre étude. L’ écart vient de
la différence de grades éudiés. Cependant, la méme évolution avec la vitesse est observée. Comme
pour le module d'Young, une nette évolution au passage de la transition vitreuse est constatée. Aing,
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il est possible de relier les propriétés mécaniques en traction des éprouvettes lisses aux paramétres
physiques du matériau. Par laloi de Eyring, le r6le joué par les processus de relaxation des différentes
phases sur le comportement global du matériau est aing montré. Les deux phases amorphes
notamment et leur plus ou moins grande viscosité permettent au matériau de s écouler plus facilement
quand elles sont caoutchoutiques au dessus de 50°C, que quand elles sont vitreuses en dessous de -
40°C.
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Figurell.16 Evolution de s en fonction de la température et de la vitesse de déformation,
comparaison avec les valeurs d Hellinckx et Bauwens, 1995

B.IV Mesure de la déformation volumique

B.IV.1 Présentation desessais

Les essais de traction, notamment ceux effectués a 20°C, ont révélé un fort blanchiment en cours de
déformation, témoignant d'un phénoméne de cavitation qui Saccompagne généralement d'une
variation volumique de I’ échantillon. De nombreuses publications récentes ont rapporté des mesures
de déformation volumique sur différents grades de PVDF [Elkoun et a, 2002], [Castagnet et a, 2000],
[Quatravaux et a, 2002]. Leur travaux se basent en général sur des essais sur éprouvettes lisses. Deux
méthodes sont actuellement utilisées pour réaliser ces mesures : soit par un systeme de deux
extensometres (longitudinale et latéral) en supposant I'isotropie des déformations en largeur et en
épaisseur, soit la méthode de vidéo-traction mise au point a I’ Ecole des Mines de Nancy par |’ équipe
de C. Gl [G'SHI et d, 2002]. Mentionnons également plusieurs tentatives qui sont effectuées en
utilisant I’ extensométrie sans contact (corréation d' images) [Layouni, 2004].

Pour I’ é&ude, un systéme de double extensomeétres est choisi. En sachant qu'il est difficile de travailler
avec trois extensometres pour mesurer la déformation dans les trois directions, |” hypothése d'isotropie
transverse est faite. La vérification de cette hypothése est montrée sur les figures 11.17 et 11.18, en
considérant les courbes avant I’ apparition de la dtriction. La notation «sens largeur » correspond a
I’ extensometre latéral mesurant la déformation suivant la largeur, le « sens épaisseur » correspondant a
I’extensometre placé suivant I'épaisseur. Dans le cas de la mesure suivant la largeur, la striction
apparait apres 20% de déformation axiale. Dans le cas de la mesure suivant |’ épaisseur, la striction est
apparue pour environ 15% de déformation axiale. Dans tous les cas, les mesures de variation de
volume se limitent a avant I’ apparition de la striction.
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Aing, on peut écrire (7) :

€ =€ +€ +&

argeur ‘épai sseur

= eIongueur + 2'el argeur (7)

Il et considéré que les déformations éastiques, par cisaillement et par cavitation sont totalement
additives dans le calcul de la déformation volumique. Etant donné que le processus de cisaillement se
fait a volume constant, seules les contributions élastiques et la dilatation seront prises en compte dans
lecacul.
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Figurell.17 Comparaison de résultats de contrainte vraie en fonction de la déformation axiale
vraie pour une mesure de déformation latéraleréalisée dansle sensdelalargeur et
dansle sens de |’ épaisseur, 20°C, 0.015 mm/s
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Figurell.18 Comparaison de résultats de déformations latérales vraies en fonction de la
déformation axiale vraie pour une mesure de déformation latérale réalisée dansle
sens de la largeur et de |’ épaisseur, 20°C, 0.015 mm/s

L’ alongement de I’ éorouvette (base de mesure extensometre L, = 25 mm) et laréduction de lalargeur
(lo = 8 mm) permettent le calcul des déformations axiade et latérale vraiestel que (8) :
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& DLO & Do
eaxial = Ing'-'- L_I et eIatéral = lngl-'- |_I (8)
09 0d
Les résultats sont présentés en terme de déformation vraie - contrainte vraie. Ains le calcul de la
contrainte vraie se fait par laformule suivante en supposant I’ isotropie transverse (9) :

_ Force _ Force
vraie — | - 2
€. Dl O

€ loLl+ —=

Ici, seule la valeur de déformation volumique totale est caculée. Cependant dans les publications
énonceées précédemment travaillant sur le méme sujet, les auteurs ont calculé également la déformation
volumique par cavitation. Elle représente la déformation volumique mesurée a laquelle est retranchée
ladéformation due al’ éagticité. Elle se calcule aors de lafagon suivante (10) :

©)

(evol )cavitation =€ - (1' Py )Sv%ie (10)

E éant le module d’ Y oung et n le coefficient de poisson.

B.IV.2 Reésultatssur éprouvetteslisses

Lanon-unicité de la déformation a rupture a déja été mise en évidence sur les éprouvettes lisses testées
précédemment. 1l en est de méme pour I’ apparition de la striction. Suivant la présence de défauts en
surface, la striction de I’ éprouvette peut se former pour une plus ou moins grande déformation axiale.
Bien que les essais aient é&é menés jusqu’a rupture, les mesures de déformation volumique ne sont
correctes que quand I’ éprouvette se déforme de maniére homogéne. Aing, les valeurs de déformations
volumiques maximales seront prises avant I’ apparition de la striction.

Sur I’ éprouvette lisse sont placés un extensometre axial et un extensométre latéral. L’ encombrement
de chacun n’étant pas négligeable, lun se situe en généra plus vers le haut de I éprouvette et le
second vers le bas. Aing, quand il y aura sriction dans une zone de I’ éprouvette, elle ne sera
enregistrée souvent que par un seul extensomeétre. Sur les figures 11.17 et 11.18, I’ effet de la driction
qui se déroule dans I'extensometre axia est indiqué. La figure 11.18 est une illustration de la
comparaison d’'une mesure latérale suivant I’ épaisseur E (trait plein) et d’une mesure latérale suivant
la largeur L (trait fin). La dtriction sest déroulée de maniere précoce pour la courbe relative a
I’épaisseur. Elle se locdise dans I’ extensométre axial, mais pas dans I’ extensométre latéral. Aingd, la
déformation latérale ne varie plus, aors que la déformation axiale augmente ce qui implique par cacul
une forte augmentation de la déformation volumique.

Pour tous les essais, la déformation volumique est déterminée a environ 20% de déformation axiale, ce
qui correspond a la déformation axiale maximale avant striction. En comparant les essais suivart la
largeur et I'épaisseur et en exceptant la zone de striction, les déformations suivant les deux directions
sont considérées comme équivalentes. Compte tenu de la meilleure reproductibilité des essais avec la
réduction de la largeur, on choisit de déterminer les déformations latérales suivant ce sens, et non
suivant le sens de |’ épai sseur.

Sur lafigure 11.19, sont présentés trois essais réaisés a 20°C et 0.015 mm/s. La déformation latérae
correspond a celle enregistrée suivant la largeur. Une bonne reproductibilité des essais est observée,
hormis dans la rupture comme il I'a d§ja é&é signaé. L’ qui S arréte a 20% de déformation a été
arrété volontairement car la striction alait s amorcer prés d’un congé.
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Figurell.19 Résultatsde déformation volumique obtenue sur éprouvettesdetractionlisses, a 20°C
et 0.015 mm/s

Aprés 20% de déformation, la déformation latérale dévie de la linéarité. De plus, comme il a d§a é&é
précisé, la dtriction débute pour cette valeur de déformation axide. Aing, cette limite de 20% est
définie pour calculer la déformation volumique maximale sur les courbes de traction monotone.
D’ aprés les courbes présentées sur la figure 11.19, la déformation volumique varie entre 3 et 5%. Une
grande similitude est constatée notamment avec les résultats de Quatravaux [Quatravaux et al, 2002]
qui a égaement travaillé sur du PVDF en se limitant & la zone de déformation plastique homogene. A
25°C, ils obtiennent une déformation volumique de 4% pour une déformation axide vraie de 20%.
Leurs résultats permettent également de montrer qu’en dessous de 25°C, a -5°C, I'augmentation de la

pente (e, /Ye,,) indique une accélération de I'endommagement. En revanche, a plus haute

température, |'augmentation est linéaire, il n'doserve pas daccélération du processus
d endommagement.

Des essais a —10°C ont égaement été rédisés afin de vérifier cette hypothése d'accélération de
I’endommagement avec la diminution de température (cf. Figure 11.20). Ces essais ont été menés a
0.015 mm/s et on observe que I’ augmentation de volume démarre plus tét qu’'a 20°C, et que pour une
méme déformation axiae sa valeur est plus éevée. Pour les deux températures, et surtout pour -10°C,
on congtate que la déformation volumique, due a la germination et la croissance de cavités, augmente
avant la contrainte maximale. Aing, on postule que vue la forme de la pente des courbes, |a croissance
des cavités va s accélérer avec la déformation.
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Figurell.20 Comparaison de mesures de défor mations volumiques a 20°C et -10°C, 2 0.015 mnvs
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Des explications peuvent étre fournies quant a la différence de mesure de déformation volumique entre
20°C et —10°C. On se base pour cela sur le schéma de Castagnet réalisé pour décrire les mécanismes
de déformation de I'amorphe récessaire pour accommoder la déformation lors de la séparation de
cristallites voisins €f. Figure 11.21). Lors de ces essais réalisés a 20°C et 65°C, il est obtenu les
mémes résultats que ceux de cette éude c'est a dire un retard de déformation volumique avec
I’augmentation de température. Ces résultats ains que les mesures RX indiquent que la germination
des micro-vides est retardée a plus haute température. La cavitation est vue comme un processus
accommodant la déformation. Compte-tenu de I'importance de I'écoulement de matiére a haute
température, pour une méme déformation axiale, moins d’endommagement sera nécessaire a 20°C
gu'a -10°C. Il serait également intéressant de connaitre I’ évolution du facteur de forme des cavités
avec la température. Ici, o compare des déformations volumiques pour des déformations axiaes
fables (< 20%) e pour des sollicitations uniquement uniaxiadles. Aind, il semble difficile qu'une
différence éventuelle de forme des cavités entre les deux températures puisse apporter plus
d explications sur les résultats de mesure de déformation volumique. En revanche, pour des
déformations supérieures, |I'anisotropie des cavités jouera certainement un réle sur la valeur de
déformation volumique mesurée.
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Figurell.21 Schématisation des mécanismes de déformations de |’ amorphe dans un cristallite
[ Castagnet, 1998]

Les mesures de déformation volumique réalisées a 20°C dans les travaux de Castagnet [Castagnet,
1998] sont supérieures aux nétres puisque pour 20% de déformation, la déformation volumique est
d environ 10%. Les essais sont réalisés a une vitesse dix fois supérieure, mais |’ effet de vitesse seul ne
peut expliquer la différence obtenue. En effet, il a é&é vérifié a-5°C pour deux vitesses séparées d' une
décade que la variation de déformation volumique éait faible, environ 0.3% [Quatravaux et a, 2002].
La différence provient certainement de la différence de grade étudié et de la présence ou non de
plastifiant.

Pour notre étude, on considéere qu’ une éprouvette lisse déformée a 20°C a 20% de déformation vraie
aura une augmentation de volume située entre 3 et 5%. Le méme indique qu'a -10°C, pour une
déformation axiale vraie de 10%, la déformation volumique est d’ environ 2%. Il en sera tenu compte
dans lamoddlisation de laloi de comportement.



Chapitre I1. Essais mécaniques sur éprouvettes lisses, entaillées et fissurées 83

C. Essais sur éprouvettes entaillées

Les essais sur éprouvettes lisses ont permis de mettre en évidence I’ influence de latempérature et de la
vitesse sur le comportement du PVDF éudié. En introduction du mémoire, |'importance de la
géométrie sur les possibilités de rupture de la gaine flexible a éé montrée. Suivant la sévérité du
défaut dans la structure, un endommagement puis une fissure peuvent se créer, impliquant un risque de
rupture. 1l est alors nécessaire de faire des essais sur des géométries plus séveres. Dans cette partie, les
essais réalisés sur éprouvettes axisymétriques entaillées (AE) pour trois rayons de courbure sont
présentés. Les essais seront effectués a deux décades de vitesses et a 20°C, -10°C et -50°C.

C. Conditions expérimentales
C.I.1  Mécanique des éprouvettes entaillées [Francois et al, 1993]

En travaillant sur des éprouvettes axisymétriques entaillées (AE), il et possible d éudier des
sollicitations multiaxiales, uniquement en utilisant une machine de traction. Ces éprouvettes
permettent de s affranchir des conditions de contraintes planes/déformations planes.

Pour une éprouvette entallée, tant que la limite d élagticité n'est pas dépassée la contrainte est
maximale en fond d’ entaille par phénomene de concentration des contraintes. La limite d’ éagticité est
donc atteinte en premier a cet endroit. Si I’ éprouvette continue a étre déformée, la zone déformée
plastiquement s éend et finit par envahir toute la section entaillée. La charge atteint dors la charge
limite de I’ éprouvette, ele est trés supérieure a ce qu’ele serait sans entaille. Considérons pour cela
tout d'abord un cylindre de matiére dans la partie entaillée de I'éprouvette : sil éait isolé, il
salongerait selon son axe et se contracterait selon son diamétre de fagcon a mnserver un volume
constant. Inclus dans I'entaille, entre les deux parties non entaillées qui restent élastiques et se
déforment peu, il ne peut que se contracter de la méme fagon et il apparait donc des contraintes
radides de tension. Pour satisfaire le critere de plagticité (von Mises ou Tresca), il est nécessaire
d augmenter d’autant la contrainte axiale. Aingd, la déformation plastique confinée éeve le niveau

m

genéral des contraintes et le taux de triaxialité des contraintes t. Celui-ci est défini telque t = —.
S
eq

S , et la contrainte moyenne définie telle que s :%(s 1+S ,» +S 33)9 et s, estlacontrainte
e 2

équivalente de von Mises.

Pour une éprouvette cylindrique comportant une gorge de rayon a fond d’ entaille R laissant subsister
un col de rayon a dansla section minimae (cf. Figure 11.22a), le calcul des répartitions de contraintes
et des déformations est compliqué et non compléement résolu anaytiquement. Des hypotheses
smplificatrices sont nécessaires comme celle de I'égdlité entre les déformations radides et
tangentielles dans la section minimale ou z = 0. Il en résulte que les contraintes radides et
tangentielles sont égales et que le déviateur est indépendant de la coordonnée radiae r dans cette
section. Avec ces hypothéses, les égquations de I’ équilibre et le critere de plasticité, il est démontré que
(1) Oy 3a (11)
dr r

avec r le rayon de courbure des lignes isostatiques, la ou dles interceptent le plan z = 0. Bridgman a
suppose que les lignes isostatiques peuvent étre assimilées a des cercles qui coupent a angle droit la
surface de I’ entaille qui est torique [Bridgman, 1944]. Le rayon de courbure r et donné par (12) :

.- a’ +2aR- r?

2r 12
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L’ intégration de I équation différentielle (11) conduit a (13) :

a’-r2o é az-r2a
S, TS, =S lnEl+ Tets ,,=s d+Ingl+ ) 13
rr qq eq ? 2arR ﬂ qu- g 2aR % ( )

La contrainte axiale moyenne S » Cest adire la charge appliquée a I’ éprouvette est donnée par
I’ expression suivante (14) :

Sz=S eqa?L+—9In$[+—9 (14)
e age ZRg

Le taux de triaxialité des contraintes est maximal sur |’ axe de I’ éprouvette tel que (15) :

Sn=ly0&, 20 (15)
S o 3 e 2Rg

Le profil des contraintes (13) calculé par Bridgman est proche d’ une parabole, représenté sur la figure

11.22b.
4
P

i 5 1
1ia

Figurell.22 (a) Schéma d’une éprouvette axisymétrique entaillée, (b) Répartition des contraintes
axiales, radiales et tangentielles dans une éprouvette entaillée selon le calcul de
Bridgman (trait plein) et de Davidenkov et Spiridononva en pointillé pour deux valeurs
deR/a

Ains comme indiqué sur la figure 11.22b, le profil de contraintes est une parabole, avec un maximum
au centre de I’ éprouvette. La contrainte axiale sera d autant plus élevée que le rayon de courbure R
serafaible.

C.l.2  Choix desgéométries

A partir de ces rappels, on choisit de travailler avec des AE de trois rayons de courbures différents afin
d éudier l'influence du taux de triaxidité des contraintes sur le comportement et sur
I’endommagement du matériau. Les trois rayons de courbures éudiés sont : R =4 mm (AE4), 1.6 mm
(AE1.6) et 0.8 mm (AEQ.8). On a d§a évoque dans le paragraphe A.ll les précautions prises pour
s affranchir des effets coaur-peau des tubes dans lesquels sont prélevées les éprouvettes. La géométrie
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des éprouvettes est telle que la longueur totale est de 65 mm, le diamétre du fit est de 7.2 mm, le
diamétre en fond d’ entaille est de 4 mm.

La longueur de I'éprouvette est proportionnellement élevée par rapport aux autres dimensions de
I’éprouvette. Ce choix s explique par I'encombrement de I’ extensomeétre et par le systéme de mors
choisis (cf. Annexe 11.2c).

Concernant |’extensomeétre, il est utilise pour mesurer la réduction diamétrde de I'entaille.
Contrairement aux métaux ou un systéme de couteaux est utilisé, I’ extensométre ici se compose de
deux tiges en auminium de diamétre 0.2 mm positionnées dans le fond de I'entaille. La raideur de
I’ extensometre est suffisante pour maintenir les deux tiges en contact avec le fond de I’ entaille durant
tout I'essai. La forme cylindrique des tiges (cf. Figure 11.23) permet d éviter tout ré-entaillage de
I éprouvette. L’ extensomeétre a une hauteur d’ environ 20 mm.

_h Extensomeétre a couteaux

Extensométre a tiges

Figurell.23 Schéma d'un extensomeétre a couteaux pour éprouvettes AE métalliques et d'un
extensomeétre a tiges pour éprouvettes AE polymeres

C.l.3 Choix des conditions d’ essais

Les trois rayons de courbure choisis vont permettre de montrer I'influence du taux de triaxidité des
contraintes sur les résultats de comportement et d’ endommagement. Dans un premier temps, les essais
ont éé réaisés a 20°C, et ensuite pour compléter les résultats ce traction sur éprouvettes lisses, deux
températures plus basses -10°C et -50°C ont été gjoutées.

Pour ce type d éprouvettes, deux modes de pilotage sont possibles : soit un pilotage de déplacement
globa de I’éoprouvette, c'est a dire le méme type de pilotage que sur les éprouvettes lisses, soit un
pilotage en vitesse de réduction diamétrale. Le premier mode de pilotage est trés ssmple a mettre en
place, il ne nécessite aucune modification par rapport aux essais précédents et il n'est pas limité en
terme de vitesse.

Le second mode de pilotage est plus compliqué a rédiser. Il a cependant un intérét particulier dans ce
type d éprouvette, surtout dans le cas ou le matériau S endommage par cavitation. Il a éé montreé,

notamment dans la these de B. Tanguy [Tanguy, 2001], que ce mode de pilotage permettait d’ accéder
a une information supplémentaire par rapport au pilotage en déplacement globd. En fin d'essais,
guand le matériau a beaucoup cavité, il est possible de suivre la coalescence des cavités. Le pilotage
par réduction diamétrae est moins bruta, il permet d enregistrer la chute de charge liée a la
coalescence des cavités, donc a la perte de surface portante. Le changement de pente en fin

permet de quantifier la vitesse de coalescence, paramétre important quand on utilise le modée GTN

(Gurson-Tvergaard-Needleman, [Tvergaard, 1987]) pour tenir compte de I'endommagement par
cavitation d’un matériau (cf. Annexe |1.3a).

La difficulté de ce mode de pilotage réside dans le choix de la bonne vitesse de réduction diamétrale,
et ensuite de garantir le positionnement de I’ extensomeétre en fond d’ entaille durant tout |’ essal.

On a chois de travailler avec les deux modes de pilotage, c'est a dire un pilotage en déplacement de
I’ éprouvette (pilotage LVDT) et wn pilotage en vitesse de réduction diamétrale. Ce dernier mode de
pilotage a néanmoins été preféré au premier pour les basses températures. Les vitesses alors choisies
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sont de 2.5.10° mm/s et 2.5.10° mm/s. Pour e pilotage en déplacement LVDT, on a choisi une vitesse
de 0.15 mm/s.

C.11 Résultats des essais de traction sur éprouvettes AE a 20°C

C.I1.1 Résultatspour le pilotage en vitesse de réduction diamétrale

Lafigure 11.24 présente les courbes force-réduction diamétrale obtenues pour les essais de traction sur
les trois rayons de courbure & 20°C et & 2.5.10° mm/s. Le calcul du taux de triaxiaité des contraintes t
initial, réalisé par éments finis et pris au centre de |’ éorouvette pour les trois rayons de courbures,
indique une évolution croissante de sa valeur avec la diminution du rayon de courbure (t = 0.5 pour
AE4, t = 0.8 pour AEL6, t = 1.1 pour AEQ.8). Le cacul par eléments finis est base sur la loi de
comportement qui sera explicitée aux chapitres IV et V. Ainsi, pour un méme déplacement, la
contrainte dans |’ éorouvette sera plus élevée pour un rayon de courbure plus faible. Entre I’ éorouvette
AE4 et |'éprouvette AEL6, on observe une augmentation de la force maximae, ainsg qu'une
diminution de la réduction diamétrae a rupture. En revanche, entre I'AEO.8 et I'’AEL.6, aucune
différence sur la force maximale n’est observée, alors qu’ une diminution de la réduction diamétrale a
rupture est obtenue. Ains il semble qu'en deca d'une valeur de rayon limite, la force maximae
« sature ». Seuls les essais réalisés pour la plus faible vitesse sont présentés, en sachant que les mémes
conclusions peuvent étre faites pour la vitesse plus élevée.

Force (N)

0 T T T
0 0.5 1 1.5 2

Réduction diamétrale (mm)

Figurell.24 Courbesforce-réduction diamétralea 20°C en pilotage de réduction diamétrale (2.5.10
* mm/s) pour AE4, AE1.6 et AEO.8

Ces résultats ont été confrontés a des essais sur deux autres rayons de courbure, 3 mm (AE3) et 0.15
mm (AEOQ.15). Concernant le premier (AE3), les essais sont réalisés avec le méme extensométre que
précédemment. Par contre, pour le rayon de 0.15 mm, la zone entaillée ressemble plus a une fissure
gu'a une entaille. Les tiges de 0.2 mm de diamétre de |’ extensometre ne peuvent plus étre utilisées
pour la mesure de réduction diamétrale. On utilise alors a la place des plaques de clinquant dont le
schéma est présenté sur la figure 11.25. Ces plagues sont suffisasmment fines pour Sinsérer dans
I’entaille. De plus, une encoche de 2 mm de profondeur et de 4 mm de diamétre est réalisée sur chague
plaque pour s adapter parfaitement au fond de I'entaille. Le seul point délicat est un possible ré-
entaillage de I’ éprouvette en cours vue la finesse des plagues de clinquant.
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‘ Section minimale de I’ éprouvette vue en coupe

Figurell.25 Schéma des deux extensomeétres utilisés pour |la mesure de réduction diamétrale

La figure 11.26 présente les résultats pour les deux nouveaux rayons de courbure, en plus des rayons
0.8 mm et 4 mm. Les résultats pour I’ AE3 se situent assez |ogiquement entre AE4 et AE0.8. Laforce
maximale de I’AEQ.15 est la méme que I’ AEQ.8. L’ effet de saturation de la force maximale est aing
confirmé. Aucune chute de charge n’ est observée pour |’ éorouvette AEQ.15. Ce résultat s explique par
un fort entaillage de I’ éprouvette par les plaques de clinquant. Ce résultat n’est pas considéré comme
un résultat matériau. Dans le paragraphe suivant, des résultats smilaires indiquant le méme effet de
force maximale saturante lors du pilotage par LVDT sont montrés, ou cette fois ci |’ extensometre est
placé de part et d’ autre de I’ entaille afin de mesurer son ouverture.
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Figurell.26 Courbesforce-réduction diamétrale a 20°C en pilotage deréduction diamétrale (2.5.10
* mnvs) pour AE4, AE3, AEO0.8 et AE0.15

Concernant |'aspect général des courbes (cf. Figure 11.24), deux résultats intéressants sont a
mentionner. Le premier concerne la présence d'un crochet de traction au niveau de la charge
maximale. Ce crochet peut indiquer soit un effet de structure, soit un adoucissement du matériau. Dans
le cas d'un effet de structure, le crochet de traction indique la formation rapide de la striction qui

supporte k. mgjorité de I’éongation et de I'effort. L’ effet de structure peut étre différencié de I’ effet
d adoucissement en tragant les contraintes nettes a la place des contraintes nominales. A titre
d exemple, des travaux sur du polyéthyléne sollicité en traction indiquent que les courbes contraintes-
déformations nominales montrent un crochet de traction, qui n'est plus visible avec les courbes
contraintes-déformations nettes (la contrainte nette est calculée comme étant le produit de la contrainte
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de Kirchoff multipliée par un facteur de triaxiaité k dépendant de la variation des dimensions de
I’entaille en cours d'essal) [G'Sdll et d, 1992] . Dans le cas du polyéthyléne, il semble donc que ce
soit I’ effet structure qui prédomine.

En revanche, dans le cas du PVYDF, méme en passant en contrainte nette, le crochet de traction est
toujours présent. Il sexplique alors par I’ adoucissement attribué a la formation et a la croissance de
cavités formées au moment de lalocdlisation de la déformation dans la zone entaillée.

Le second point intéressant concerne le long plateau de déformation plastique obtenu aprés le crochet
de traction. La charge reste a peu pres constante au fur et a mesure de la réduction diamétrale et lafin
de I’essal pour les AE4 se caractérise par un rhéodurcissement. Ce résultat indique un fort écoulement
plastique associé a une orientation et un glissement des chaines [G' Sdll et a, 1992]. En fin d' essal, les
fibrilles sont fortement étirées, elles créent aors une résistance supplémentaire.

C.I1.2 Reésultatspour le pilotage en déplacement LVDT

Pour compléter ces résultats, des essais sur les mémes éprouvettes sont réalisés en pilotant cette fois ci
I’essai en vitesse de déplacement de I’ éorouvette. On travaille a 0.05 mm/s. Les mémes conclusions
sont obtenues quant a I’ évolution du comportement en fonction de t, ¢’ est a dire une augmentation de
laforce maximale avec |’ augmentation det (cf. Figure 11.27).
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Figurell.27 Courbes force-réduction diamétrale en pilotage LVDT (0.05 mm/s) a 20°C pour
différents rayons de courbure AE4, AE1.6 et AEO.8

Des résultats comparables entre AEL.6 et AE0.8 sont observés. En annexe 11.3b sont présentés les
résultats avec |’ éprouvette AE0.15, ou la saturation est confirmée. Ces essais permettent de travailler a
une vitesse plus éevée, ce qui nN'est pas réalisable en vitesse de réduction diamétrale pour des raisons
de suivi d' asservissement de la machine Instron. L’influence de la vitesse sur la réduction diamétrale
et sur la force enregistrée est aind démontrée (diminution de réduction diamétrae a rupture et

augmentation de la force maximale avec I’augmentation de vitesse de sollicitation de I’ éprouvette).

Signalons auss que la vitesse éant plus éeveée pour ce type de pilotage, aucun rhéodurcissement fina

n'est observe, sans doute parce les chaines et les fibrilles n’ont pas le temps de glisser les unes par
rapport aux autres et se réorienter suffisamment.

La locdisation de la déformation dans I'entaille provoque une forte contrainte triaxide. La
déformation peut soit se stabiliser signifiant que le chargement se transmet facilement au reste de
I’ éprouvette (ce serait le cas a 80°C par exemple, cf. [Castagnet, 1998]), soit provoquer une dilatation
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importante dans la zone entaillée conduisant a la formation de cavités [Kramer, 1983]. Pour le PVDF
non plastifié, a 20°C il semble qu'on se situe plutét dans la seconde situation. Cette hypothése sera
confirmée par des mesures de déformation volumique dans ce chapitre au paragraphe C.IV.2.

En complément sont données en annexe |1.3c deux courbes représentant les déplacements LVDT et
extensométrique (réduction diamétrale) pour deux essais réalisés I'un en pilotage LVDT et le second
en pilotage extensométrique. Dans les deux cas, une fois la locaisation de la déformation faite dans
I’entaille, les vitesses des deux capteurs sont identiques pour les deux modes de pilotage. Aing, il
semble que la déformation longitudinade soit égale a la déformation radiade apres locaisation dans
I'entaille.

C.II.3 Dispersion desrésultats

Les résultats qui ont été présentés ci-dessus sont a chaque fois des moyennes d’ au moins trois essais
réalisés dans les mémes conditions. Au niveau des dimensions des éprouvettes, la seule dimension
pouvant ére la moins reproductible est le diametre en fond d' entaille. Des variations de +/- 0.4 mm
ont éé notées pour un diametre moyen de 4 mm. Ces faibles variations peuvent néanmoins entrainer
des variations sur la valeur de force maximale.

Toutefois la dispersion expé&imentae la plus importante porte sur la réduction diamétrale a rupture.
Contrairement aux éprouvettes lisses, les défauts de surface n’ engendrent pas des rupture plus rapides.
En effet, I’amorcage de la rupture se fait au centre de I’ éprouvette. En revanche, des défauts en coaur
d éprouvette apparaissent comme pouvant amorcer des ruptures plus rapides. Dans la matiére de
nombreuses porosités sont présentes, ains que des particules d'impuretés. Elles sont souvent a
I’origine de I’ amorcage de la rupture.

Les figures I1.28a et 11.29 présentent différents essais de traction réalises pour une méme température
(20°C), une méme vitesse (2.5.10° mm/s), et en pilotage de réduction diamétrale, pour deux rayons de
courbure, AE4 (cf. Figure 11.28a), et AE1.6 (cf. Figure Il 29). Pour les deux rayons de courbure, la
rupture se fait en moyenne pour une réduction diamétrale a plus ou moins 15%. Dans la plupart des
cas, la rupture est brutade, c'est a dire que pour un déplacement donné, I'éprouvette casse
immédiatement. On a également observé (cf. Figure 11.28a) que I’ éprouvette pouvait continuer de se
déformer sans qu’une rupture nette ne soit observée. Une analyse plus précise de |’ éprouvette a
indiqué que cdle-ci éait complétement rompue en son coaur, mais que le ligament extérieur n’ était pas
cassé (cf. Figure 11.28b). Cette observation est une preuve macroscopique que |I’amorcage de la
rupture de ce type d’ éprouvette se fait a coaur.
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Figurell.28 a. Dispersion des courbes force-réduction damétrale pour AE4 & 20°C et 2.5.10° mms
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Figurell.29 Dispersion des courbes force-réduction diamétrale AE1.6 & 20°C et 2.5.10° mm's

Les résultats qui seront présentés dans la suite du travail, comme notamment pour la modélisation,
seront des moyennes des différents essais réalisés. Pour les AE4, laréduction diamétrale est d’ environ
30% et 17% pour les AEL.6.

C.I1.4 Effet delalongueur del’ éorouvette

Afin de vérifier que la longueur de fit n'a pas une importance sur les résultats, des essais
complémentaires aux précédents sont réalisés en travaillant sur des éprouvettes de deux autres
longueurs. Les précédents essais ont été réalisés avec une longueur de f(t de 65 mm, les deux
longueurs choisies ici sont 100 mm et 45 mm. Notons que |’ éorouvette de grande longueur a été
difficile a usiner a cause des risques accrus de flambement de I’ éprouvette. Pour les essais de traction,
I’éorouvette de plus petites dimensions a éé plus difficile a placer dans les mors dii au manque de
place d§a évoqué précédemment. Mis a part ces problemes expérimentaux, les résultats de traction
force-réduction diamétrale sont identiques (cf. Annexe 11.3d). Une différence éventuelle pourrait se
voir sur les faciés de rupture en terme de rapport de zone de propagation stable/instable, mais pas
suffisamment d’ essais ont été réalisés pour en faire un résultat statistique fiable.

On retiendra de ces essai's que dans |le domaine de géométrie explorée, il n'y a pas de différences entre
les trois longueurs. Ains e choix de départ qui permet un usinage facilité et une bonne mise en place
de |’ éprouvette avant était judicieux.

C.llI Résultats des essais de traction sur AE a—-10°C et -50°C

Afin de compléter les essais de traction sur éprouvettes lisses réalisés aux basses températures, des
essais de traction sur les éprouvettes axisymétriques entaillées sont réalises a -10°C et -50°C. La
difficulté expérimentale dans ce cas est double. La premiére concerne la mise en place de I’ éprouvette
dans une enceinte refroidie ou peu de place et disponible. Une fois cette difficulté contournée, il
S agit de garantir que |’ extensometre ne reste pas collé en fond d’ entaille au début de |’ essai. De part la
présence de givre, les tiges d’auminium de |’ extensometre peuvent rester figées et ne pas suivre la
réduction diamétrale de I éprouvette.

Malgré ces conditions quelquefois délicates, des essais ont été effectués a deux vitesses pour les deux
températures, pour les AE4, AEL.6 et AEO.8. Sur lafigure 11.30 sont indiqués des résultats comparatifs
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entre 20°C et -10°C pour 2.5.10° mms, pour les trois rayons de courbure. Sur la figure 11.31, les
résultats pour le rayon 1.6 mm sont donnés pour les différentes températures et les deux vitesses afin
de montrer |’ évolution de laforce et de la réduction diamétrale avec la température. Les résultats pour
les AE4 et AEQ.8 sont donnés en annexe |1.3e. Sur les courbes relatives aux AE4, un a-80°Ca

étéréalisé.
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Figurell.30 Courbesde force-réduction diamétrale a 20°C et—10°C pour troisrayonsde courbure
AE4, AE1.6 et AE0.8, en vitesse de réduction diamétrale 2.5.10 ° mm/s
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Figurell.31 Courbesforce-réduction diamétrale pour une éprouvette AE1.6 & 20°C, -10°Cet-50°C
et deux vitesses de réduction diamétrale (2.5.10° mnmvs et 2.5.10° mnvs)

Une augmentation de la force maximale avec la diminution de température est constatée. Pour les trois
rayons de courbure, pour une méme vitesse de réduction diamétrae, la force maximae augmente
d’ environ 37% entre 20°C et -10°C et de 55% entre -10°C et -50°C. Le changement le plus important
avec latempérature concerne la déformation plastique aprés e crochet de traction. En effet, a 20°C, un
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plateau de déformation est obtenu aprés la force maximale, qui se caractérise par une charge qui reste
a peu prés constante pendant la réduction de diametre. A -10°C, méme s la longueur du plateau de
déformation plastique a d§ja beaucoup diminué, une certaine ductilité reste présente. En revanche, a -
50°C, une chute rapide de la force est observée dés que la charge maximale est atteinte. Ce
changement de comportement indique trés nettement le passage d’'un processus de rupture ductile a
fragile. L’essai mené a -80°C pour une AE4 indique une rupture complétement fragile puisque
I’ éprouvette se casse des la charge maximale atteinte (cf. Annexe 11.3e).

Afin de compléter les résultats de dispersion obtenus & 20°C et présentés sur lesfigures 11.28a et 11.29,

lafigure I1.32 présente la dispersion des réductions diamétrales a rupture pour les trois températures et
les trois rayons de courbure.
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Figurell.32 Dispersion desréductions diamétrales a rupture pour AE4, AE1.6 et AE0.8 4 20°C, -
10°C et -50°C, pour une vitesse de réduction diamétrale 2.5.10 = mm/s

Ce graphique permet de rappeler qu'a 20°C, la dispersion sur la réduction diamétrale a rupture n’est
pas regligeable, et en diminuant la température, la déformation plastique éant réduite, la dispersion
I’est également. Si on souhaitait réaliser des essais a plus basses températures, il faudrait certainement
accroitre la précision extensométrique vu lafaible valeur des déplacement mesurés.

C.lv Observation macroscopique de |I’endommagement lors des essais de traction sur
AE

C.IV.1 Analysequalitative del’apparition et de I’ évolution de I’endommagement

Le PVDF, plagtifié ou non, posséde une particularité intéressante pur I’ expérimentateur lors de sa
déformation au cours d’'un de traction : il blanchit dans la zone qui S endommage, c'est a dire
dans la zone ou se forment les cavités. Aing, la zone ou la rupture va se produire peut étre facilement
localisée dans une éprouvette lisse. Dans |e cas d’ une éprouvette entaillée, la zone est prédéfinie par la
géométrie et il est possible de déterminer a quel moment précis cet endommagement débute.

Les éprouvettes AEQ.8 ont éé particuliérement intéressantes, pour expliquer la «saturation » de
charge maximale. Pour observer I’ gpparition du blanchiment dans la zone entaillée, I'essai est piloté
en déplacement (I’ extensomeétre n'est pas utilisé car il empécherait toute observation). Un premier
sur une AE0.8 a 20°C et 0.15 mm/s est présenté sur la figure 11.33, ains que les photos prises
pendant la déformation. Différentes photos significatives de I'évolution sont données sur la figure
11.33. Précisons que pour mieux mettre en évidence le blanchiment, |’ éprouvette et éclairée de
derriére. Ains, au début de I’essai (cf. Image 1), on observe I’ éclairage dans la zone entaillée, grace a
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la diffuson partielle de la lumiere a travers I'éprouvette. Dés I'image 3, la lumiére n'est plus
transmise, au contraire une opacité apparait sur I'image, qui correspond a I’ gpparition du blanchiment.
L’endommagement se produit ainsg avant d'ateindre la force maximae. |l se développe
considérablement €f. Image 4 et 5 pour concerner a la fin de I'essai toute la zone de plus petit
diametre.
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Figurell.33 Observation del’ apparition del’ endommagement dans|’ entaille d’ une AEQ.8 au cours
d’un essai de traction a 20°C, et 0.15 mm/s.

Aucune différence entre le coaur et les bords de I’ éprouvette ne peut étre décelée. La méme analyse
quditative a été réalisee sur une éprouvette AE1.6 et AE4, ele révéle le méme processus de
blanchiment. Cependant dans le cas de AE4, I'endommagement se localise sur une zone entaillée plus
large, il apparait dors moins prononcé que dans le cas de I’ AEQ.8. Pour lestrois rayons de courbure, il
gpparait avant la force maximale sans pour autant que I’on puisse identifier précisement |I’amorcage.
Sarelative importance dans le cas des AE0.8 explique sans doute en grande partie I’ effet saturant de la
charge. En effet, bien que la triaxidité des AE0.8 soit plus grande que celle des AELS,
I’endommagement des AEQ.8 est tel qu'il limite la surface portante, limitant I’ augmentation locale de
contrainte. Ces observations mettent en évidence I’ existence d une compétition entre I’ augmentation
de contrainte ultime liée a I’augmentation de t et I’ augmentation de la pression hydrostatique qui crée
plus d’ endommagement.

C.IV.2 Quantification de I’endommagement

Il a é&é montré pour les éprouvettes lisses une augmentation de volume d’ environ 4% au cours d’'un
de traction réalisé a faible vitesse et a 20°C. Cette augmentation de volume était liée a la
formation et a la croissance de cavités. La cavitation est un processus d’ endommagement (en faisant
I’hypothése que la réversibilié est assez faible) qui sera d'autant plus important que la contrainte
hydrostatique sera importante. Ceci a éé montré par exemple dans les travaux de Ishikawa et a
[Ishikawa et al, 1977] ou la contrainte hydrostatique semble étre le critere favorable a la germination
de cavités.

Pour des éprouvettes entaillées, la déformation plastique est confinée ce qui éeve le niveau généra
des contraintes et le taux de triaxialité peut atteindre des valeurs élevées (t = 1.1 pour AEQ.8 au coaur
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de I'éprouvette avant essai). De ce fait, la contrainte hydrostatique est plus élevée que pour des
éprouvettes lisses (t = 0.33). La cavitation pourrait donc d’ autant mieux se développer dans I’ entaille,
et ains la déformation volumique serait plus importante que dans le cas d’ une éprouvette lisse.

La détermination de la déformation volumique sur éprouvettes entaillées peut se faire égaement a
I’Ecole des Mines de Nancy sous la direction de C.G'Sell et de JM. Hiver. Leur méthode appelée
vidéo-traction a d§a démontré sur de nombreux polymeres sa fiabilité et son exactitude sur les
mesures de déformations vraies et de contraintes vraies permettant de caculer les variations de
volume. La méthode se base sur sept téches réparties horizontalement et verticalement dans la zone
entaillée. A partir de I’ évolution de position de ces téches en cours d’ essais, ils mesurent précisément
les variations de volume [G' Sdll et a, 2002], en supposant I’ isotropie transverse.

Dans le cas de notre éude, les rayons éudiés sont trop faibles pour pouvoir utiliser cette méthode.
Une méthode d'analyse d'images assez smple a aors éé utilisée. On réaise dans un premier temps
I’essai précédent c'est a dire un de traction sur AE4 et AEQ.8. Les essais sont filmés afin de
définir la zone dans I'entaille réellement concernée par |I'endommagement, c'est a dire par le
blanchiment. Cette méthode ne tient donc compte que de |'endommagement visble a I'cal de
I’ expérimentateur. Pour I’ AE4, la hauteur dans |’ entaille concernée par I'endommagement est estimée
a2mm et a0.9 mm pour I’AEOQ.8 (cf. Figure 11.34).

HLO: 2 mm H L,=0.9mm
AE4

AEO.8

Figurell.34 Schéma des deux zones colorées en noir et représentant la hauteur dans I’ entaille
concernée par I’endommagement visible, AE4 et AE0.8

Afin de mettre en évidence I’ évolution du profil (surface projetée) de cette zone, elle est peinte en noir
sur la hauteur prédéfinie ci-dessus. Les mémes essais de traction sont réalisés et filmés. En faisant
I'hypothese que la dé&ormation surfacique et égde a la déformation volumique (

e =e,+e, +e, =, +e, avec e, =0), I'évolution du volume des zones noircies est
déterminée par analyse d’'images.

La figure 11.35 présente les résultats obtenus pour I’ AE4. Six photos sont prises comme exemple de
I’évolution de la zone noircie, la premiere photo correspondant a |’ éprouvette avant et laderniere
photo correspondant a I'instant de la rupture. La figure 11.35 présente |’évolution de la force en

fonction du temps, ains que I'évolution de la déformation volumique (considérée égde a la
déformation surfacique) en fonction du temps.
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Figurell.35 Observation et mesure de la déformation volumique pour une AE4 a 20° et 0.15 mm/s

Les résultats indiquent que I’ augmentation volumique est négligeable les vingt premiéres secondes de
I'essai, C'est & dire le temps nécessaire pour atteindre de la charge maximae. L’augmentation de
volume débute juste avant le crochet de traction, de fagon tres rapide puisgu’ elle passe d’ environ 2% a
30% a I'ingtant de la rupture. L’augmentation de volume a tendance a raentir en fin d'essai (cf.

diminution de la pente de la courbe déformation volumique en fonction du temps).

Le méme sur une éprouvette AEQ.8 est réalisé et les résultats sont donnés sur la figure 11.36. On
rappelle que la hauteur concernée par I’ endommagement a été estimée a 0.9 mm.
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Pour une méme vitesse de sollicitation et une méme température, la déformation volumique d’une
AEQ.8 juste avant la rupture atteint 55%, alors qu’elle n’est que de 30% pour une AE4 et de 3% pour
une éprouvette lisse. Par ces résultats, |I'importance du taux de triaxialité des contraintes t sur
I’endommagement du matériau est démontrée.

Signalons que certaines hypothéses ont été faites dans ces mesures. Tout d'abord, comme on I'a
mentionné, une équivalence entre la déformation surfacique et la déformation volumique est
considérée. Or latriaxiaité n’est pas équivalente suivant la section de I’ éprouvette. La triaxialité sera
plus importante en coaur d éprouvette qu’en peau d’ éprouvette ¢’ est a dire en surface. On peut alors
supposer que les déformations longitudinales mesurées en surface sur les éprouvettes sont plus
importantes que les mémes déformations a coaur. L’endommagement sera maximal au centre de
I’éprouvette, al’endroit du maximum de triaxialité. Les hypothéses seront infirmées ou confirmées par
les simulations numériques dans le chapitre V. La seconde hypothése concerne la zone utilisée pour
faire la mesure de déformation volumique. En effet, il est probable qu’en prenant une hauteur plus
faible, la déformation volumique serait plus édlevée. Smplement, lors de la modélisation, on fera les
calculs de déformations volumiques sur les mémes zones qu’ expéerimentalement. Ces mesures ne sont
pas des mesures quantitatives précises de la déformation volumique, mais indiquent simplement
I’importance de I’ endommagement dans le PVDF suivant la géométrie utilisée.

CV Conclusion des essais de traction sur éprouvettes lisses et entaillées

Les analyses physico-chimiques ont indiqué que le matériau était crigtalisé a environ 45% et que sa
température de trangition vitreuse se situait vers -42°C. L’andyse de |’ évolution du module d'Y oung
gpparent a confirmé la nette rigidification au passage de cette transition.

Les essais de traction sur éprouvettes lisses et éprouvettes entaillées permettent de mettre en évidence
plusieurs points importants concernant le comportement et I’endommagement du PV DF.

Tout d'abord, les essais réalisés a 20°C et a -10°C indiquent que le matériau a un comportement
ductile pour ces deux températures. Les essais aux différentes vitesses de déformation indiquent que
I’ effet de la vitesse est moindre par rapport al’ effet de latempérature. Pour T = -50°C et en dessousle
matériau et fragile, et les observations microscopiques présentées dans le Chapitre |11 permettront
d apporter des compléments aux résultats des essais mécaniques. Aing, une nette rigidification du
matériau est constatée avec la diminution de température, symbolisée par I'augmentation du module
d Young, et par I'augmentation de la contrainte maximale. Cette rigidification entraine également une
forte diminution de la déformation a rupture, qui a -100°C par exemple sur éprouvettes lisses se réduit
a2 ou 3%.

Ensuite, le PVDF se caractérise par un blanchiment dans la zone qui s endommage. Ce blanchiment
témoigne de la présence de cavités, ains que de la matiere fortement éirée. Ces cavités sont soit
initialement existantes, soit formées en cours d'essai. Nous ferons la distinction entre la germination et
la croissance dans le chapitre microscopie et modéisation. Cette particularité a permis de quantifier
I’augmentation de volume liée a la cavitation et permet ains d' expliquer certains comportements
comme |’ égalité de charge maximale entre deux éprouvettes axisymétriques de taux de triaxidité
pourtant différents.

Enfin, I’ étude de ces deux types de géométries a montré qu'il est nécessaire d’ étudier des géomeétries
uniaxiales et multiaxiales. Les géométries lisses permettent une identification smple et précise du
comportement jusqu’'a un certain niveau de chargement et les géométries entaillées ont permis
d éendre les résultats a des chargements de niveaux plus élevés mais auss dans un état triaxial.
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D. Essais mécaniques sur éprouvettes fissurées

I ntroduction

Les précédents résultats de comportement et d’ endommagement vont étre complétés par une étude de
la propagation des fissures dans le PVDF non plagtifié. Dans ce but, des éprouvettes DENT (Double
Edge Notched in Tension) et des éprouvettes SENB (Single Edge Notched in Bending) vont étre
employées. Dans un premier paragraphe, nous dlons expliciter le choix de travailler en traction sur
des éprouvettes doublement entaillées et non simplement entaillées. Ensuite, les résultats de traction
sur les DENT seront présentés, puis les résultats de flexion sur SENB.

D.I Choix de la géométrie d’ éprouvettes fissurées en traction

Dans la littérature, les éprouvettes SENT, c'est a dire smplement fissurées, semblent ére plus
utilisées par les expérimentateurs que les éprouvettes DENT (cf. Figure 11.37). Elles ont en effet un
avantage pour I'usinage qui est celui de n’avoir a réaliser qu’une seule fissure et de s affranchir ains
du risque que les deux fissures ne svient pas parfaitement alignées. Cet avantage expérimental mis a
part, elle possede un probléme majeur qui est de ne pas garantir un état de contrainte de traction pure
dans tout le ligament non fissuré durant tout I'essai [Ma et Powell, 1991]. Il est possible en effet
suivant la longueur de la fissure et les dimensions de I’ éorouvette d observer une rotation des deux
moitiés de I’ éprouvette.

SENT DENT

8}
QD
[}

Figurell.37 Eprouvettes SENT et DENT

Afin de vérifier cette congtatation expérimentale, on utilise le calcul par ééments finis pour montrer
gu’une éprouvette SENT peut subir de la flexion en plus de la traction imposée. Par un calcul smple
de type élagtique, la réponse obtenue pour les deux types d’ éprouvettes est comparée. Les conditions
de chargement permettent d’imposer une vitesse de 10° s™. L’influence de la taille de I’ éprouvette
(plus précisement la longueur utile Lo), ains que I'influence de la longueur de la fissure sont
également étudiées.

Les calculs sont rédisés jusqu’a 8% de déformation globale (DL / L,). Les seules données matériau
sont le module d'Young E = 1800 MPa et le coefficient de Poisson n = 0.38. Les calculs utilisent la
méthode numérique de Parks qui consiste a caculer le taux de libération d’ énergie engendré pour une
avancée infinitésmale de fissure [Parks, 1974]. Concernant le maillage des éprouvettes, il et

nécessaire de signaer que seul un quart de I’ éprouvette DENT est maillé du fait de la symétrie, aors
que la moitié de I'éprouvette SENT est maillée. Cette distinction liée a la géométrie a une
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consequence non négligeable. En effet, sur la zone maillée de I éprouvette DENT (cf. Figure 11.38, et
annexe |1.4), on constate que par symétrie, un déplacement nul suivant U; est imposé pour |’ axe de
gauche. Par contre, mur |'éorouvette SENT, éant donné que I’ éprouvette et maillée sur toute sa
largeur, les deux axes sont libres de mouvement suivant cette méme direction U,

4 SENT 4 4 DENT 4

|:| Zone maillée
Axede —b = Partie bloqué¢e
gauche | Lo | _ | T Direction detraction
a a a
UZL
———————————— | v ———————— | Ul

Figurell.38 Maillage des éprouvettes SENT et DENT

La conséguence de ce choix est présentée sur la figure 11.39. Les deux maillages représentent une
éprouvette SENT et DENT apres 8% de déformation élastique. L’ éprouvette SENT ne subit pas qu’un
effort de traction (uniquement ouverture de I’ entaille) mais également un effort de flexion.

SENT DENT

Mouvement deflexion del’ éprouvette

Figurell.39 Observation de la déformation de SENT et DENT soumises & un effort de traction

Pour le démontrer, il est possible de recalculer les facteurs géométriques établis par Tada et Paris (cf.
Annexe 1.2) pour des essais sur DENT et sur SENT en traction pure. La méthode numérique de Parks
[Parks, 1974] permet le cacul de G, le taux de libération d énergie, défini au chapitre I. Les vaeurs
sont données par unité d épaisseur, puisque le cacul est réalisé en deux dimensions. On peut accéder
aux valeurs de K, facteur dintensité des contraintes, appelé ici K. caculé en conditions de

déformations planes (16) :
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2GE
K =, |—= 16
Parks (1 _ n 2 ) ( )
Signalons que le facteur 2 rgjouté dans la formule (16) n’'est vaable ici que parce que le calcul de G
numerique se fait sur une demi-structure.

Puis le facteur géométrique f, peut étre déterminé tel que définit par Tada et Paris [Tada et Peris,
P
1973] (17) : K =15 VP21, (17)

avec P lacharge, Wlalargeur, b I’ épaisseur priseici égale a1, et a lalongueur de lafissure.

L’ étude a été menée pour différentes longueurs de fissure, mais il n'est présenté ici atitre d’ exemple
que les résultats pour a/W = 0.5 pour les deux types d’ éprouvettes, pour différentes longueurs utiles
(cf. Tableau 11.4). K, €st déterminé par le calcul par EF, K. ,, est calculéaveclaformule (17) en
prenant fy = 1. En égdisant K, €t K, Onobtient fy, qu'il est possible de comparer par rapport a
celui des tables de Tada et Paris. En annexe 11.4 sont donnés tous les résultats de tous les calculs.

SENT DENT
Loi2 |G Krada Kparks f, G K rada Kparks fg
(MPamm) |(MPamm™?) | (MPamm™/?) (MPamm) | (MPamm™?) | (MPamm™?)
10 76 115 18.0 155 |54 134 15.0 112
15 114 12.2 22.0 179 |62 14.1 16.1 114
20 147 12.7 24.8 195 |67 14.6 16.8 115
30 199 135 29.0 215 (72 15.2 174 114
40 240 14.0 31.7 227 |74 154 17.7 114
50 270 14.3 33.7 234 |76 15.6 179 114

Tableau I1.4  Valeursde G, Kpaks, Krada, €t defg obtenuespar calculs élémentsfinispour a/W= 0.5
et différentes longueurs utiles

D’ apres les normes de Tada et al, f; = 1.18 pour une éprouvette DENT avec W = 0.5. Les valeurs
Kpaks COMparees aux valeurs de Ki,,,, pour un méme rapport W = 0.5, donnent une vaeur de f,

proche, entre 1.12 et 1.15. Aing, les calculs élastiques effectués ici donnent la méme valeur que les
tables généralement utilisées. Bien qu'en général les valeurs données dans les tables soient établies
pour une longueur utile, ici lavariation de L, ne semble pas avoir de grande influence.

En revanche, pour les éprouvettes SENT, f, varie beaucoup suivant la longueur utile : il est compris
entre 1.55 et 2.34, pour les deux longueurs utiles extrémes. Cette premiéere remarque indique dga une
premiere limitation de la validité de ce type d éprouvette. De plus, d apres les tables de Tada, f, pour
les éprouvettes SENT est normalement de 3.05. Cette valeur est tres supérieure a celles obtenues,
quelle que soit la longueur utile. Or, la valeur de f; pour ce type d' éorouvette en flexion pure est de
1.49 pour aW = 0.5. Aing, la comparaison des vaeurs des calculs et des valeurs théoriques indique
gu'une éprouvette SENT subira smultanément des efforts de traction et des efforts de flexion.
Découpler les deux états de contraintes et illusoire dans la mesure ou ils dépendent de la longueur
utile, comme on I’a vu. De méme qu'il parait difficile ensuite d’' @aborer des théories de propagation.
Aing, on choisira de ne travailler que sur des éprouvettes DENT, pour garantir le chargement de
traction pure.
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D.II Résultats des essais de traction sur éprouvettes doublement fissurées
D.I1.1 Présentation des conditions expérimentales

Dans le paragraphe matériau de ce chapitre, on a dga évoqué que les éprouvettes de traction
doublement fissurées ont été prélevées dans I'épaisseur des tubes. Aing, les dimensions des
éprouvettes sont en mm de 165x12x6, en sachant que la zone entre congés fait 110 mm. Pour mesurer
le déplacement globa des éprouvettes DENT, on dispose d'un LVDT. En complément, un capteur
extensométrique type MTS est utilisé de part et d'autre de I'entaille, afin d' avoir une mesure plus
précise du déplacement, c'est a dire de I'ouverture de I'entaille. La base de mesure du capteur
extensométrique est de 6.2 mm (cf. Figure 11.40). Le capteur est maintenu sur I’ éprouvette al’ aide de
deux ressorts ou de deux caoutchoucs. L’ extensométre sera également utilisé pour réaliser des essais
en pilotage de vitesse d’ ouverture. On pourra asservir la ligne du montage a une vitesse constante
d ouverture de fissure. En annexe I1.2d sont données les conditions de fissuration.

A

110 mm

6.2 mm¢_ — ‘

v
12 mm
<«—> /
6 mm

Figurell.40 Schéma d'une éprouvette DENT avec |’ extensométre de base de mesure 6.2 mm

Les essais de traction sur éprouvettes doublement fissurées ont été réalisés a trois températures, 20°C,
0°C et —20°C. Des essais en complément ont éé réalisés a 35°C dafin d éudier plus en détails
I’influence de la température sur le type de propagation obtenue. Nous reviendrons dans le chapitre
microscopie sur les différents types de faciés en fonction de la température.

La vitesse de déplacement traverse choisie est de 0.15 mm/s. D’ autres essais seront également réalises
en imposant la vitesse d ouverture d entaille a 0.01 mm/s. Cette vitesse correspond a la vitesse

d ouverture moyenne enregistrée par |’ extensometre avant la propagation au cours d' un réaisea
la vitesse LVDT de 0.15 mm/s (les courbes déplacement en fonction du temps pour le LVDT et

I’ extensomeétre sont données en annexe 11.5).

Les essais sont réalisés pour différentes profondeurs d entaille a. Aing, les rapports a/B (c'est a dire
profondeur de fissure sur épaisseur) seront en généra entre 0.1 et 0.5. Le tableau I1.5 suivant donne les
différents essais réalisés avec les températures, les longueurs de fissure et les rapport a/B.
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Essais Température 2*a (mm) B-a (mm) a/B
AG28 35°C 2¢0.5 4.84 0.17
AG29 35°C 2¢0.82 4.3 0.28
AG31 35°C 2*13 3.15 0.45
AG4 20°C 2*02 5.6 0.07
AG5 20°C 2*0.75 4.5 0.25
AG6 20°C 2¢1.125 3.75 0.38
AGI12 20°C 2¢1.375 3.25 0.46
AG20 20°C 2*0.3 54 0.07
AG30 20°C 2*0.7 455 0.25
AG32 20°C 2*1.3 317 0.455
AG 35 20°C 2*1.3 297 0.49
AG 36 20°C 2*0.55 453 0.19
AG 37 20°C 2¢0.7 4.3 0.25
AG7 0°C 2*0.2 5.6 0.07
AG8 0°C 2*0.85 4.3 0.27
AG9 0°C 2¢1.38 3.16 0.47
AGI10 0°C 2¢0.2 5.6 0.07
AG26 0°C 2*15 3 0.5
AG21 -20°C 2*1.2 335 0.41
AG22 -20°C 204 511 0.135
AG23 -20°C 2¢0.8 4.31 0.27
AG24 -20°C 2*1.1 355 0.38
AG25 -20°C 2¢1.38 3.20 0.46

Tableau [1.5  Recapitulatif desessaissur DENT, lescellulesgriseesindiquent lesessaisréalisésen
pilotage de déplacement de I’ extensomeétre

D.I1.2 Reésultatsdesessaisdetraction sur DENT
D.Il.2a Essaisen pilotage de déplacement LVDT

Les résultats sur les différents graphiques vont étre exprimés en terme de contrainte nette en fonction
de la déformation nominale issue de la mesure de déplacement de I’ extensometre (DL / L, avec DL

I’ouverture et L, = 6.2 mm). La contrainte nette est définie comme (18) :

Force

S nette = m (18)
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Dans un but de smplification, I’expression «ouverture de fissure » sera employée pour parler de
déplacement extensométrique, méme s |’ expression peut paraitre abusive. Le déplacement mesuré par
I’extensométre donne néanmoins une bonne approximation de |'ouverture de I'entaille en cours
d' essai.

Lafigure I1.41 présente les résultats des essais effectués a 20°C. Aux essais sur DENT est gjouté un
sur éprouvette lisse afin de mieux voir I'évolution de la contrainte nette (égale a la contrainte

nominale puisque a = 0) avec la profondeur d'une fissure. Pour un rapport a/B supérieur a 0.25, la
contrainte nette maximale augmente peu.

70

60

50 A

40 A
——a/B=0

== a/B=0.07
== a/B=0.25
—a/B=0.38
—>-a/B=0.46

30 A

Contrainte nette (MPa

204 @

10

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35

Déformation nominale

Figurell.41 Résultats desessais sur DENT a 20°C pour différents a/B, a 0.15 mms.

Les résultats a 35°C, 0°C et -20°C sont présentés en annexe |11.5b. Dans certains cas, comme par
exemple a-20°C pour I'essai noté AG22, I’ extensométre est resté collé sur I’ éprouvette a cause du
givre. Cet ne peut donc pas figurer sur les courbes puisgue la déformation nominale présentée sur
les graphiques est issue des mesures du capteur extensometrique. Dans ce cas pour la modélisation,
seul le déplacement LVDT sera utilise.

Les résultats suivants représentent pour une méme longueur de fissure I’ effet de la température (cf.
Figure 11.42). Comme précédemment I'influence de la température sur la rigidité du matériau est
constatée. Sur cette méme courbe, les résultats obtenus a 35°C ne sont pas présentés car aucun

n'a éé réalisé pour un rapport aB = 0.5. A -20°C, la pente de la courbe est quas linéaire ce qui

témoigne de trés peu de ductilité. Rappelons alors que dans le cas des éprouvettes lisses, cette perte de
ductilité intervenait plutét vers -50°C. L’influence de la présence d' une fissure sur le comportement du
matériau est donc mise en évidence.
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Figurell.42 Influence delatempérature (entre-20°C et 20°C) sur lesrésultatsd’ essaisdetraction
sur éprouvettes DENT, a/B = 0.5, a 0.15 mm/s

Afin de mieux voir I'influence de la longueur de fissure, la figure 11.43 présente une carte de triaxidité
pour trois DENT ayant trois longueurs de fissure différentes. Ces cartes représentent une vue en coupe
de I’ éprouvette sur une demi-épaisseur et une demi-largeur, I’ éprouvette éant symétrique suivant ces
deux directions. Plus la longueur de fissure est importante, ¢’est a dire plus le rapport a/B est élevé, et
plus le taux de triaxialité des contraintes en avant du front de fissure est grand. Pour a/B = 0.1, sur une
grande partie du ligament non fissuré, t = 0.33, c'est adire lavaeur de t pour une éprouvette lisse.
Ains, pour ce type d éprouvette, le ligament non fissuré se rapproche des conditions de contraintes
planes, alors que pour des valeurs de aB > 0.3, en avant de la fissure notamment dans |’ épaisseur,

I’ éprouvette est en conditions de déformations planes. 1l est évident que cette différence explique que
la contrainte nette principale soit plus élevée pour les éprouvettes plus profondément fissurées.
Pourtant sur la figure 11.41, la contrainte nette sature pour des triaxiaités croissantes. Ce résultat
confirme les saturations observées sur les éprouvettes axisymétriques entaillées, dues a
I’ endommagement.

a/B=0.1 a/B =0.25 a/B=05

Zonefissurée

I
6mm

i .
Ulil!! QP?

0.6 0.9 . : .
045 o075 11 08 12 7 16

Figurell.43 Carte d’ un essai de traction sur DENT indiquant la répartition des iso-valeurs de
triaxialité avant sollicitation
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D.lI1.2.b Essasen pilotage d’ ouverture

Des essais réalisés en vitesse d ouverture de fissure sont présentés sur la figure 11.44. Ces essais ont
été rédisés dfin de voir I'influence de la vitesse d’ ouverture sur les résultats de propagation des
fissures. En effet, la comparaison des vitesses d’ ouverture par rapport aux vitesses de déplacement de
I’éprouvette indique que suivant la longueur de la fissure, ces deux vitesses peuvent étre
proportionnelles (cf. Annexe 11.5a). Les résultats des essais de traction indiquent que la propagation
peut étre stable, comme pour les essais AG32, AG35 et AG36. Pour AG32 et AG36, il est possible
d obtenir une rupture completement ductile de I’ éprouvette fissurée.

70

AG30
——AG32
AG35
- AG36
- AG37

Contrainte nette (MPa

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25
Déformation nominale

Figurell.44 Essaisde traction sur DENT a 20°C en vitesse d’ ouverture de fissure, 0.01 mm/s

Lafigure 11.45 présente les déplacements LVDT et extensométrique (¢’ est a dire d’ ouverture) pour un
réalisé en pilotage LVDT (trait gras) et pour un réalisé en pilotage d ouverture (trait fin). S
les vitesses entre les deux types de pilotage sont comparées en fin d' essai en pilotage LVDT, au
moment ou la propagation commence, on observe une nette accélération de I'ouverture. Cette
accélération peut étre contrblée en pilotant I’ ouverture a une vitesse fixe, comme réalisée sur lafigure
11.44.

35
34

mmm Essai en pilotageLVDT

N
3
L

€
%’ 2 4 — Essai en pilotage d’ ouverture
c
[}
% 15 - Propagation Propagation
z instable stabilisée
8 / Z
1 -
05 1 Extensométre

0 lIO 2IO S’IO 4IO 50
Temps (s)
Figurell.45 Comparaison de déplacements LVDT et extensométrique pour deux essais a 20°C

pilotés en vitesse de déplacement global 0.15 mnVs (trait épais) et en vitessed’ ouverture
0.01 mms (trait fin), a/B = 0.5
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Avant la propagation, les vitesses entre les deux essais sont équivalentes. Ensuite, en pilotage LVDT,
la vitesse d ouverture augmente témoignant d’une propagation proche. En pilotage d’ ouverture en
revanche, cette augmentation de vitesse est empéchée, a tel point que I’ asservissement indique méme
un retour du LVDT. La principale conséquence est que la rupture rapide et instable qui éait obtenue
en pilotage LVDT peut parfois étre évitée en pilotage d ouverture (courbe AG32 et AG36). Aing,
comme il sera discuté plus abondamment dans le chapitre 111, & 20°C on se situe dans un domaine de
trangition entre la propagation de fissure stable et la propagation instable. Le controle de la vitesse
d ouverture peut induire un changement de mode de rupture.

D.Il.2c Observation macroscopique d' un de traction sur DENT

Afin de pouvoir identifier a quel moment précis débute la propagation, chague et filmé La
fissure n'é&ant quasiment pas vishle a I'odl nu, il est assez difficile de la voir se propager. Sur les
photos présentées ci-dessous est visible I’ extensometre dont |es couteaux sont situés de part et d’ autre
des entailles. Deux caoutchoucs sont utilisés pour maintenir |’ extensometre sur |’ éorouvette (cf. Figure
[1.46).

extensometre

At

EEEE Al

Deébut del 'essai Charge maxim ale Avant rupture

Figurell.46 Observations macroscopiques d' un essai sur DENT a 20°C

Trois photos sont présentées a trois moments importants de I’ AGS5, C'est adire réalisé en pilotage
LVDT a20°C pour une taille de fissure de 0.75 mm de chague cété. Tout d abord, au début de I’ essai,
méme en agrandissant la photo, il est assez difficile de dscerner la fissure, et il est impossible de
mesurer précisement par ce moyen sa longueur initiale. La seconde photo est prise juste avant
d atteindre la force maximale : I’endommagement apparait en fond de fissure. La derniere photo est
prise juste avant rupture et indique la présence de deux lobes blancs en pointe de fissure. Ces deux
lobes témoignent de la présence de cavités et de fibrilles étirées. La forme de ces lobes fait penser
intuitivement au schéma d'un craze présenté au Chapitre | (cf. Figure 1.14) [Kausch, 1976].

En effet, Kausch a mentionné qu’une rupture macroscopiquement fragile était précédée dans les
polymeéres semi-cristallins par la formation et/ou la croissance d' une zone de défauts stable, comme un
craze. Ains par identification avec le schéma présenté au chapitre 1, la zone blanche notée C est
identifiée comme éant une zone de croissance du craze par extension des fibrilles et des cavités. La
zone B en avant de la zone C est une zone de germination de cavités et de fibrilles. Enfin la zone A
plus en avant est une zone déformée éastiquement. La zone D est la fissure initiale. A cette occasion,
un fort émoussement en pointe de fissure est constaté.
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Figurell.47 ldentification desdifférentes zonesformant un craze: A : Zone défor mée éladiquement,
B : Zone de germination de cavitéset defibrilles, C : Croissance de craze par extension
defibrilles, D : Transformation du craze en fissure, ici fissureinitiale, [ Kausch, 1976]

De maniére générale, les entailles ou fissures sont plus défavorables aux polymeres ductiles comme le
PVDF a 20°C qu'aux polymeéres fragiles comme les polyméres vitreux. Les résultats de Takano et
Nielsen qui indiquent que les polymeres semi-cristalins ductiles peuvent avoir un comportement
macroscopique fragile en présence d’ une fissure sont ains confirmeés [ Takano et Nielsen, 1976].

D.I1.3 Effetsdelalongueur del’ éprouvette sur letypederupture

Tout comme les éprouvettes axisymétriques entaillées, la longueur de fat des éprouvettes DENT est
relativement éevée par rapport aux autres dimensions de |’ éprouvette. Pour rappel, la longueur de f(t
est de 110 mm, lalargeur 12 mm et I’ épaisseur 6 mm.

Des essais menés en paraléle chez Arkéma sur un autre grade de PVDF, plastifié cette fois-ci, ont
indiqué que pour une longueur de 110 mm, la rupture &ait instable, c'est a dire que le début de
propagation de la fissure provoquait la rupture immédiate de I’ éprouvette. Cette rupture sera qualifiée
ici de fragile. Les éprouvettes de plus petites longueurs utiles, ¢'est a dire inférieure 240 mm ont un
comportement plus ductile et une propagation stable de la fissure est obtenue (on a également observé
ce phénomene avec un pilotage en ouverture, essais AG32 et AG36).

Ici, quatre longueurs de fissure ont éé étudiées : 110 mm noté L4 (des essais complémentaires a ceux
du tableau 11.5 ont éé réalisés pour respecter les mémes conditions expérimentales), 90 mm noté L3,
70 mm noté L2 et 50 mm noté L1. En deca de cette valeur limite, il n’est plus possible de positionner
un extensometre de mesure d ouverture. Nous rappelons que ces valeurs sont les longueurs prises
entre les mors de serrage. Les essais sont pilotés en déplacement LVDT a 0.05 mm/s. Aing, les
vitesses de deformatlon nominae seront d' autant plus éevées que |’ éorouvette sera courte (entre
45.10" s' 4 9.10" s'). Cependant dans le cas des éprouvettes lisses, il a déja éé observé que
multiplier la vitesse de déformation par un facteur deux ne modifiait que de facon négligeable les
résultats.

Les résultats sont présentés cette fois-ci en force en fonction de I’ ouverture, puisque les éprouvettes
qui vont étre présentées ont a peu prés la méme surface portante. Aing, sur la figure 11.48 sont
présentés les résultats pour trois longueurs différentes (L4 = 110 mm, L3 = 90 mm, L2 = 70 mm) pour
un rapport &/B de 0.5.
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Figurell.48 Résultats de traction pour DENT de trois longueurs utiles différentes a 20°C et 0.05
nmnvs

A la dispersion expé&imentale pres, aucune différence entre les trois longueurs d éprouvettes n’est
observée. Pour un méme rapport &B = 0.44, |’ éprouvette de plus petite longueur L1 semble avoir un
comportement plus ductile (cf. Figure 11.49) (charge maximale moins grande et ouverture plus
marquée témoignant d une propagation plus stable), mais en aucun cas I’ éprouvette de petite taille
indique une propagation stable durant tout I’essai. Sans doute faudrait-il encore diminuer la longueur
de I’ éprouvette pour noter plus de différences.

3000
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0 # t t t t t
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Figurell.49 Comparaison de résultats de traction pour deux éprouvettes L4 et L1 a 20°C et 0.05
mm/'s

L’ effet de la longuewr d’ éprouvette sur le type de propagation a été étudié par Paris et a [Paris et d,
1979], [Paris et Hutchinson, 1979], et mérite d étre exposé car il servira plus tard a justifier des
différences de propagation de fissure suivant le type de géométrie.

Paris et a formulent une approche sur la stabilité de la propagation de fissure, en se basant sur le
concept de I'intégrale J. Un matériau aura un déchirement ductile stable s la pente de la courbe

J = f (Da) est constante. Afin d’avoir wne équation valable pour toutes les températures, il est écrit
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. da, 1 i : .
gue la propagation sera stable pour Pl = condtante, s , étant la contrainte d’écoulement. 11
a s,

propose le paramétre T comme éant le module de déchirement du matériau et dont |’ expression est
(19 :

T="— (19)

pour une éprouvette DENT telle que représentée sur la figure 11.50, le chargement limite s exprime de
lafagon suivante (20) :

P =s,W- 2a)B (20)

ou s ; la contrainte de référence d'une éprouvette DENT est égale a trois fois la contrainte de

chargement limite d’ une €prouvette lisse [Ritchie et a, 1973], cest adireici s ; =35 .

IF‘

T
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—slip Held
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|
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I
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|
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I

Figurell.50 Eprouvette DENT [Paris et al, 1979]

Le CTOD (Crack Tip Opening Displacement) notéici d est proportionnel al’alongement plastique tel

que dd = 2d(DLp), ce qui correspond a une augmentation de Jtelle que : d :iet dd :d—J.
S 0 S 0
Ains I'allongement plastique de I’ éprouvette est tel que (21) :
d(J)
dibL_ )=——+* 21
oe)= @

L’incrément de d(J) induit un incrément de da, donc le chargement limite sera réduit de :
dP_ =-2s ,daB. Celaimplique une réduction de lalongueur éastique telle que (22) :
2s . daL
doL,)=RL_ =
BWE WE

(22)

Dans le cas d' une machine rigide, I'ingtabilité aura lieu des que la valeur de diminution de longueur
élastique excedera la valeur de longueur plastique nécessaire a la propagation. Ains :
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6s ,dalL
odal - dJ 0, dors T=d—J.£2£12—L (23)
WE 2s da s W

0 0

Pour que la propagation soit stable, il faut que le module de déchirement intrinséque au matériau soit
toujours supérieur a la partie droite de I’équation (23). Aingd, plus la longueur de I’ éprouvette sera
élevée, plus il y aura un risque que T soit inférieur a ce critere. Une longueur plus importante
d éprouvette tend a favoriser I'ingtabilité de propagation, de la méme maniére que I’ utilisation d’ une
machine souple. Aing, il semble raisonnable de penser qu'une trés petite longueur d' éprouvette
permettra de limiter les risques d'instabilité et donc de favoriser la ductilité des matériaux.

S

D.IlIl  Essaisdeflexion sur éprouvettes simplement fissurées

D.I11.1 Normeset conditions expérimentales

Les essais de flexion sur éprouvettes fissurées nécessitent le respect de normes précises pour ensuite
réaliser des calculs de J. Afin de pouvoir éventuellement faire ces calculs, les normes I'ASTM E813-

89 [ASTM, 1989] relatives aux essais de flexion trois points et au calcul de J,. sont choisies. La

longueur des éprouvettes et de 76 mm (c'est a dire 4*W+20 mm), la largeur W est 14 mm et
I’épaisseur B est de 7 mm. L’ extensométre utilise est suffisamment mou pour ne pas induire une
ouverture de la fissure avant essal, mais suffisamment rigide pour suivre correctement I’ ouverture tout
au long del’essai (cf. Figure11.51).

~ Marteau en aluminium appliquant la charge

Eprouvette

Support cylindrique

-
Capfeur extensométrique

Figurell.51 Montage de flexion trois points avant essai

Les essais sont réalisés en vitesse de déplacement du marteau a 0.15 mm/s, a trois températures 20°C,
-10°C et —30°C. Cette limite en température et fixée par la limite d' utilisation de I’ extensometre. Le
tableau 11.6 résume les essais réalisés pour des rapports W se rapprochant au maximum de 0.5.
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Essai Température | Longueur de pré-fissure (mm) a/lW W-a (mm)
H1 20°C 1.56 0.46 754
H2 20°C 2.07 0.497 7.03
H3 20°C 2.05 0.496 7.05
H5 20°C 1.7 0471 7.4
H6 -10°C 1.07 0.419 8.03
H7 -10°C 1.1 0.428 8
H8 -10°C 175 0.475 7.35
H9 -10°C 1.9 0.485 7.2
H10 -30°C 2 0.492 7.1
H11 -30°C 1.94 0.488 7.16

Tableau I1.6  Récapitulatif des essais de flexion pour différentestempératures (-30°C,-10°C, 20°C)

et différentes longueurs de pré-fissure

La pré-ffissure fait en générad 7 mm : 5 mm sont réalisés par usinage, afin de permettre notamment la
création des deux encoches nécessaires pour placer |’ extensomeétre. Les deux millimeétres restants sont
faits a la lame de microtome sur le méme montage de fissuration que celui présenté pour les
éprouvettes DENT (cf. Annexe 11.2d).

En plus de la mesure d ouverture, on dispose comme précédemment du déplacement du marteau
enregistré par le LVDT.

D.I11.2 Reésultatsdes essais de flexion

Des photos ont été prises en cours d afin derelier le début de la propagation macroscopique avec
les courbes force—ouverture. A titre d exemple, I’ noté FL5 est présenté sur lafigure 11.52. Le trait
bleu sur les éprouvettes est un trait de crayon utilisé au moment du montage pour S assurer que la
pointe de la fissure est correctement alignée avec le marteau (cf. Figure 11.53). Le moment ou les

photos sont prises est indiqué sur la courbe.
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Figurell.52 Force-ouverture pour un essai de flexion trois points, a 20°C et 0.15 mm/s

L’ gpparition du blanchiment est visible sur la photo Im2 prise au moment de la force maximale. La
propagation de la fissure commence a ce moment et durant toute la fissuration, la pointe de la fissure
est concernée par un endommagement important. De méme, de part et d’ autre du ligament fissuré, le
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matériau reste blanc, indiquant que I’endommagement n’est pas optiquement réversible. Les fibrilles
étirées ains que les cavités formées restent donc présentes en surface et pourront étre observées au
microscope éectronique a balayage dans le chapitre 111. Un émoussement important est également
visible en pointe de fissure avant le début de propagation.

|

.
R
A

T TR

Figurell.53 Observations d une éprouvette de flexion a 20°C et 0.15 mnvs

L’ évolution de la courbe force-ouverture est présentée en fonction de la température en comparant les
résultats obtenus & 20°C et a—-30°C (cf. Figure 11.54). Bien que les longueurs de fissure ne soient pas
exactement identiques, la diminution de température a augmenté la force maximale du matériau.
Néanmoins, méme a—30°C, la propagation reste stable.

Une différence fondamentale est alors observée avec les essais de traction sur DENT. En effet, dlors
que pour ces derniéres mémes a 20°C, la propagation était rapidement instable, en flexion méme a —
30°C, il y a suffisamment de ductilité pour permettre a la fissure de propager de maniere stable. Si on
regarde plus attentivement les photos prises en cours de propagation, des différences existent
néanmoins entre un réalisé a 20°C et un réalisé a-30°C (cf. Figure I1.55). La couleur plus
sombre de la photo pour I’ a—30°C est due ala présence de la vitre de I enceinte climatique entre
I’ appareil photo et I’ éprouvette.
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Figurell.54 Courbesforce-ouverture a 20°C et —30°C, éprouvettes SENB, vitesse de déflexion 0.15
nmnvs
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marteau

_— —

Figurell.55 Comparaison del’importance de la zone endommagée a 20°C a gauche et a—30°C a
droite

Comme indiquée sur les courbes, I'ouverture a —30°C est plus faible pour une méme distance de
propagation par rapport au méme réaisé a 20°C. La zone endommagée en pointe de fissure est
plus restreinte a —30°C. On confirme aing le lien direct entre la formation d'un endommagement par
cavitation et la ductilité du matériav.
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Conclusion

Le comportement et I’endommagement du PV DF ont été éudiés sur quatre géométries différentes. Les
essais de traction sur éprouvettes lisses ont permis de révéler qu’ entre -10°C et 20°C le matériau était
ductile. A partir de -50°C et en dessous, la rupture peut étre qudifiée de fragile. Cette limite en
température a égaement éé déterminée en DSC et par I'éude de I'évolution du module E. Elle
indigue le passage de la phase amorphe libre de son état caoutchoutique a son état vitreux. L’ éude de
I’effet de la vitesse a également été réalisée et indique une augmentation de la rigidité du matériau
avec I’ augmentation de la vitesse de sollicitation. Des mesures de variation volumique sur éprouvettes
lisses ont indiqué qu’ avant striction (C'est a dire avant 20% de déformation axiae), |” augmentation de
volume éait d environ 4%. Elle est liée a de la cavitation qui apparait optiquement par le blanchiment
des éprouvettes. Les essais comparatifs entre 20°C et -10°C ont révélé un endommagement qui
démarre pour une déformation axiale plus faible a basse température.

Les essais sur éprouvettes entaillées ont permis de sintéresser aux résultats pour des sollicitations
multiaxiadles. La diminution du rayon de courbure R induit une augmentation de la triaxiaité dans
I’ éprouvette, une diminution du cisallement, une diminution de la déformation indlastique, d’'ou une
augmentation de la rigidité. Aing, une diminution de R induit une augmentation de la force maximale.
Pourtant, les essais menés sur le PVYDF montrent qu’a partir du rayon R = 1.6 mm et en dessous, la
force maximale n’augmente plus : ele sature. 1l existe aors une compétition entre |’ augmentation de
rigidité liée aux dimensions de I'entaille et I’endommagement. Ce dernier conduit a une forte
cavitation qui limite la surface portante dans la section minimale, d ou we diminution de la charge
maximale nécessaire. La prise en compte de |I’endommagement pour modéliser le comportement du
PVDF est donc essentielle. Des mesures de déformations volumiques sur ce type d’ éprouvettes ont
confirmé les hypothéses avec une augmentation de volume de 30% pour les AE4 et 55% pour les
AEQ.8. L’endommagement est donc une fonction croissante de la triaxiaité. Les essais mécaniques
ont également révélé un rhéodurcissement de la matiere en fin d'essai, indiquant une orientation
certaine des chaines amorphes et des groupements cristallins.

Enfin des essais sur éprouvettes fissurées ont été réalisés en sachant que les polymeres sont sensibles a
I’introduction de ce type de défaut qui confére au matériau un caractere fragilisant. En traction
d abord, sur éprouvettes doublement entaillées, on a montré que la propagation éait instable et que
méme & 20°C la rupture pouvait étre qualifiée de fragile. Les essais réalisés suivant différents modes
de pilotage ont également révélé que le contrdle de la vitesse d’ ouverture de I’ entaille permettait de
limiter I'instabilité de la fissure. En flexion, en revanche entre -30°C et 20°C, la déchirure est

complétement ductile et aucune instabilité de propagation n'est observée. Dans les deux cas, le

blanchiment apparait intensément en pointe de fissure et suivant les conditions de chargement (traction
ou flexion), la fissure reste stable ou non. L’influence de la géométrie sera décrite au chapitre V' pour
expliquer les différences de résultats, a partir d'abord d'un raisonnement en approche globae et

ensuite en utilisant laloi GTN modifiée pour le PVDF.

Tous ces essais et résultats vont étre maintenant corrélés aux observations microscopiques afin de
montrer les différences de mécanismes observés sur les facies. L’ éude micromécanique sera utilisée
pour expliquer les mécanismes d’endommagement, les différences de propagation et les différents
types de rupture.
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Chapitre 111 :
Microscopies et mécanismes de déformation
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| ntroduction

Les essais mécaniques réalisés et présentés précédemment ont permis de mettre en évidence le
comportement du PVDF en fonction de nombreux parameétres comme la température, la vitesse, le
type de chargement, la triaxidité....Suivant le choix de ces paramétres, la rupture du PVDF peut étre
soit ductile quand la propagation est stable, soit fragile quand la propagation est indtable. Les essais
ont également montré que le matériau S endommageait avant rupture, révélé notamment par un fort
blanchiment des zones déformées.

Dans ce chapitre, les résultats mécaniques vont étre reliés aux observations microscopiques. Dans un
premier temps, la microstructure initiale du matériau va étre observée. Ensuite, seront présentés en
détails les mécanismes d endommagement du PVDF pour différents types d éprouvettes sous
différents chargements. Dans un troisieme temps, les différences microstructurales entre un faciés de
rupture ductile et un facies de rupture fragile seront décrites. Enfin, les différents types de propagation
de fissures seront reliés aux conditions de chargement et au taux de triaxialité des contraintest.

A. Le matériau

L’ utilisation de la microscopie éectronique a balayage sur un polymére nécessite tout d'abord un
dépbt de lague d’ argent sur tout I’ échantillon excepté sur la zone a observer. Ce dépbt permet d’ éviter
tout dégazage de |’ échantillon dans I’ enceinte du microscope lors de la mise sous vide de I’ échantillon.
Afin d éviter les accumulations d’ éectrons a la surface, les échantillons sont ensuite métallisés sur une
hauteur d'environ 2.5 nm avec un mélange or-paladium. Cela permet la conduction des éectrons,

sans nuire a |’ observation de la surface. La tension d'accélération choisie est de 4 kV et e détecteur
utilisé est & électrons secondaires. Cette technique permet la mise en évidence des reliefs de surface.
Une zone sombre représentera un creux et une zone claire sera plutét une bosse.

Dans ces conditions, il est possible de travailler jusqu’ a des grandissements de 100000 fois. Dans ces
Stuations méme avec une méallisation correcte, il faut une mise au point rapide sur I’ échantillon pour
éviter toute accumulation d’ éectrons sur la surface.

Al Observations de la structure sphérolitique

Comme il a éé rappelé dans le premier chapitre au paragraphe A.11.3, la microstructure sphérolitique
du PVDF est difficilement observable. Le matériau est résistant par rapport a de nombreux composes
chimiques, il est dors assez difficile de trouver une attague chimique permettant de dissoudre
préférentiellement la phase amorphe par rapport a la phase cristalline. Les travaux de Glennon et al

[Glennon et a, 1997, 1998] ont d§a é&é mentionnés dans le premier chapitre, ou I’ utilisation de I’ acide
nitrique fumant sur du PVDF plastifié permet de dissoudre préférentidlement le plastifiant localisé
dans la phase amorphe. Aing, sur la surface, seule la phase cristalline reste ensuite visible. Sans étre
spécifique au PVDF, I' acide nitrique permet de dissoudre la phase amorphe du PVDF par le biais de la
présence du plastifiant.

Nous disposions d'un grade de PVDF identique au nbtre, extrudé cette fois-ci en présence de
plagtifiant. En se basant sur la méme procédure que Glennon et a, on a attaqué plusieurs échantillons
par de I’ acide nitrique fumant. La figure I11.1 présente deux micrographies apres attague chimique de
surface de PVDF plastifié.
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;:J'l 2

2um sphérolite

Brinscristallisés

Figurelll.1  Micrographiesde surface de PVDF plastifié aprésattaque al’ acide nitrique fumant

Les micrographies révélent une structure sphérolitique plus ou moins ordonnée. Des brins cristallisés
(ou fibrilles) forment de maniere plus moins classique des structures circulaires comme sur la figure
[11.1.c. Le diamétre sphérolitique du matériau plastifié est d’environ 2 um et la largeur des fibrilles est
d environ 200 nm. Des résultats similaires ont éé obtenus sur du PVDF de différentes longueurs de
chaines moléculaires [Ludwig et Urban, 1998].

La méme attaque est réalisée sur le matériau de I’ éude sans plagtifiant en suivant exactement les
mémes recommandations. Gss attaques sont menées sur des échantillons issus des plaques ou des
tubes en face interne ou externe. L’ examen surfacique de ces échantillons avant attague indique que
seule la surface interne des tubes est suffisamment lisse pour permettre une observation directe. Pour
les autres surfaces, il faut réaliser un surfagage par microtomie pour enlever notamment les marques
laissées par I'extrusion. Ces surfagages par microtomie ont été réalisés a I'aide d'un couteau en
carbure de tungsténe ou d’'un couteau en verre a -50°C. L’ avantage des couteaux en verre est d’ étre
jetables garantissant une surface de découpe sans défauts. Seules les observations faites aprés attaque
sur la surface interne des tubes sont présentées (cf. Figure 111.2).

Trousdusal attaque

Figurelll.2  Micrographiesdelasurfaceinterne destubesaprésattaqueal’ acide nitrique fumant

Au plus faible grandissement (cf. Figure I11.2.a), I’ attague a é&té assez virulente puisque de nombreux
trous sont présents sur la surface. 11 semble pourtant que I’ attague ait permis de mettre en évidence une
structure assez ordonnée puisgu’il est possible d’ observer une succession d'ilots circulaires juxtaposes
les uns contre les autres. A plus fort grandissement (cf. Figure I11.2.b) et malgré la présence de trous
dus a I’ attaque, on observe des brins cristallisés. Bien que les observations soient moins convaincantes
que celles du matériau pladtifié, le diamétre sphérolitique peut étre estimé entre 1 et 2 um (cf. Figure
11.2.c).
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Néanmoins, il sera difficile d' utiliser cette attague pour révéler par exemple un chemin de fissuration
inter ou intrasphérolitique. Seul le surfacage par microtomie pardait étre la méhode a adopter pour
étudier microscopiquement les mécanismes de déformation et d’ endommagement du PVDF. Il faut
signaer que les trous observés sur les figures précédentes sont dus uniquement a I’ attaque chimique.
Laporosité dont il va étre question par la suite n’a aucun lien avec les trous créés par |’ acide nitrique.

Alll Mise en évidence de la porositéinitiale par cryofractographie

Bien que le PVDF soit connu pour présenter quelques défauts de cristallisation [Maccone et a, 2000],
il 'ajamais éé montré auparavant que le matériau pouvait contenir des défauts tels que des porosités.
Pourtant, des micrographies de surface de rupture d'essais de traction réalisés a -100°C semblent
indiquer le contraire Cf. Figure 111.3). Or, a cette température, on est proche d'une rupture sans
déformation plastique préalable, comme I'indique la courbe contrainte-déformation avec un
comportement fragile presque exclusivement éastique. L' hypothése peut donc étre faite que le facies
de rupture obtenu est trés proche de celui qui serait obtenu par cryofractographie.

La cryofractographie est une méthode permettant de révéler une microstructure interne sans au
préalable déformer le matériau ni I’ attaquer chimiquement. Elle consiste & laisser un échantillon dans
I’azote liquide pendant plusieurs heures pour garantir un refroidissement complet. Dans le cas de
I’étude, une lame de rasoir a été préalablement implantée dans I’ échantillon avant refroidissement,
pour permettre de fissurer plus rapidement le matériau dés qu'il est refroidi suffisamment. La
microstructure obtenue est alors considérée comme représentative de la microstructure initiale.

Figurelll.3 Micro%raPhied’ un faciésderupture suite a un essai detractionréalisé a—100°Cet
15.10"s

Sur le facies de rupture de la figure 111.3, de nombreuses cavités sont présentes. Comme la matiere ne
S et pratiquement pas déformée plastiquement au cours de cet essal, il est postulé que ces cavités sont
présentes dans le matériau avant essai.

Afin de vérifier cette hypothése, différentes cryofractographies sur le matériau neuf sont réalisées, ala
fois sur les tubes ou sur les plaques. Les préfissurations initiales sont faites suivant différentes
directions : dans le sens de refroidissement (cf. Figure 111.4) et dans le sens de I’ extrusion (cf. Figure
[11.5). La vitesse de refroidissement au moment de la cristallisation joue tres souvent un réle dans la
formation de cavités dans la structure [Friedrich, 1979] et la vitesse d extrusion peut donner une
orientation préférentielle a la matiére.
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Lafigure I11.4 indique les résultats sur plague et lafigure 111.5 les résultats sur tube.

i

1

Sensde découpe

s _,

- Cavitésdedifférentesorientations

“a

1: direction derefroidissement

2 : direction d’extrusion

Figurelll.4  Micrographiesde surfaces cryofractographiées, échantillon plaque, coupedansle
plan de refroidissement

Direction
d’extrusion

Figurelll.5  Micrographiesde surfaces cryofractographiées, échantillon tube, coupedansleplan
de |’ extrusion

Pour les deux directions étudiées, on obtient exactement les mémes micrographies. Des cavités tres
orientées sont observées dans les deux directions, en méme temps que des cavités parfaitement
sphériques. Aing, il semble difficile de donner une direction privilégiée d orientation des cavités.
Cependant, les deux conditions (refroidissement et extrusion) semblent leur conférer une orientation.

Deux types de cavités sont présentes : des cavités plus ou moins orientées dont la taille varie entre 1 et
2 um et des cavités beaucoup plus petites (200 nm) parfaitement sphériques réparties sur toute la
surface de maniére quas homogene. On rappelle que ces cavités sont décorellées des trous observés
par attaque chimique. Le premier type de cavités a déja été observé sur le PVDF plastifié [ Castagnet,
1998] et a éte relié aux conditions d'extrusion et de cristallisation. Le second type de porosités, C'est a
dire celle en plus grand nombre, n'a jamais &é mentionné dans la littérature. 11 semblerait aors
gu' elles soient liées a I'absence de plastifiant. Au moment de I'extrusion et du refroidissement,
I’absence de pladtifiant dans la phase amorphe limite la mobilité des chaines. La cristdlisation est
alors moins parfaite que pour le matériau plastifié. Les petites cavités seraient le résultat de ces
imperfections de cristallisation et seraient situées entre les sphérolites, et/ou entre les lamelles. Elles
seraient ains formées au moment de la densification de la matiere induite par la cristallisation.
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Figurelll.6  Observations des deux types de cavités apres cryofractographie

Concernant les cavités de petites tailles, étant donné qu’ éles ne sont généralement pas observées, il est
possible de mettre en doute leur présence bien qu’elles semblent occuper une surface importante. A
I"aide d'un calcul par andyse dimages, o estime qu' elles occupent environ 10% de la surface.
Considérant ces cavités comme sphériques, elles occupent alors 10% du volume. Pour lever |e doute
sur leur existence dans le matériau, les faciés réciprogques sont étudiés afin de montrer qu’ a une cavité
sur un faciées correspond également une cavité sur le faciés réciproque. |1 semble de toute fagon assez
improbable qu'a -196°C (température de I'azote liquide) il y at suffisamment de ductilité pour
déformer la matiére et créer ces cavités.

Cependant, vue la taille des cavités a observer (200 nm), cette véification n'est pas évidente. La
figure I11.7 présente une de ces vérifications réalisée autour d’ une cavité de taille 1 um. Ce repére est
utilisé car la cavité est également présente sur le faciés en regard appeléici facies 2. Les deux facies se
superposent comme ci on rabattait la feuille de la droite vers la gauche.

Figurelll.7  Observations de faciés réciproques aprés cryofractographie
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A cette échelle, il est assez difficile de faire correspondre des cavités entre elles. Ici quatre cavités de
petite talle se retrouvent sur le facies réciproque. Aing, |I'hypothése sdon laquelle les conditions
particuliéres de fabrication du PVDF non plastifié induisent la présence de deux types de cavités est
confirmée : des cavités en petit nombre d environ 1 a 2 um de diamétre et des cavités dix fois plus
petites, dont |e pourcentage d’ occupation volumique est estimé a 10 %.

Aing, en plus des défauts de cristallisation, la microstructure initide du matériau se caractérise par
une structure cristallisée sphérolitique dont le diamétre est approximativement de 2 um, une zone
amorphe localisée entre les sphérolites (phase amorphe libre) et entre les lamelles cristallines (phase
amorphe confinée) [Castagnet, 1998]. Dans la suite du chapitre, il va sagir de relier I’ensemble de
cette microstructure aux mécanismes de déformation qui vont évoluer notamment avec la température.
L’ accent sera porté sur les observations microscopiques expliquant notamment les résultats de rupture.
Le passage micro-macro sera en partie réalisé pour comprendre les différences observées au niveau
des propagations.

B. M écanismes d’ endommagement du PVDF

B.I Le blanchiment

Dans le chapitre précédent, il a été évoqué que le PVDF avait la particuarité de s endommager 4 20°C
dans la zone ou se localise la déformation. Cet endommagement apparait sous forme d’un blanchiment
trés soutenu, lié a de la cavitation. La figure 111.8 donne un exemple du blanchiment observé pour une
éprouvette axisymétrique entaillée de rayon 3 mm apres un de traction a 20°C. Le ré-entaillage
de I’ éprouvette est mis auss en évidence.

Avant

) ¢

Figurelll.8  Mise en évidence du blanchiment dans I’ entaille d’ une AE3 en traction a 20°C

Avant la rupture
w

o

De précédentes éudes ont montré que le blanchiment observable al’cal nu des éprouvettes était lié a
I”’endommagement microscopique du matériau [Andrews et Piercy, 1986], [Castagnet, 1998], [Ludwig
et Urban, 1998]. La formation des cavités est associée a une déformation locale anisotrope. Une éude
microscopique menee sur du polypropyléne révele que le blanchiment est lié a trois phénomenes
distincts : la formation de crazes dans la zone de striction, la formation de cavités de diametre 1-5um
sur la surface de rupture et la formation de crazes alafin de I’ de traction paralleles aladirection
de sollicitation dans la zone fortement étirée [Yoon et a, 1976].

Le PVDF endommagé se caractérise par une couleur blanche rendant le matériau opaque. Cette
couleur est due au fait que la lumiére incidente sur I’ échantillon est diffusée de maniére aléatoire par
des éléments (des cavités ici) dont les dimensions sont équivalentes a la longueur d’ onde de la lumiére
[Andrews et Piercy, 1986]. Avant déformation, les cavités sont sphériques et réparties de maniére
homogeéne dans I’échantillon, il Ny a dors pas d'effet sur la diffusion de la lumiére. En revanche,
I’ orientation des cavités et des fibrilles en cours de déformation modifie la transmission de la lumiére
par création de nouvelles interfaces ce qui induit cette couleur caractéristique.
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Des mesures de rayons X aux grands et petits angles réalisées par Castagnet ont montré que les cavités
se formaient pour environ 5% de déformation sur éprouvettes lisses [Castagnet, 1998]. Les
expériences en SAXS indiquent que les cavités s amorcent dans la phase amorphe interlamellaire et
grandissent suivant la direction de sollicitation. Le diamétre de ces cavités serait de 50 A, la dimension
longue ne pouvant pas ére mesurée par SAXS. Par rétrodiffusion cohérente de la lumiére, une autre
population de cvités est identifiée. Elle se formerait entre les sphérolites et le diamétre des cavités
serait d’environ 50 nm. Le schéma de I’ apparition des cavités proposé par Castagnet est présenté en
Annexe l11.1, avec celui trés proche établi pour les semi-cristallins [Friedrich, 1983].

La présence de ces cavités a éga ement été révelée par Ludwig et Urban [Ludwig et Urban, 1992]. IIs
montrent aind par mesure d' absorption d' éhylacétate que le blanchiment peut disparaitre dans le
PVDF aprés immersion du matériau étiré dans ce solvant. L’ effet plastifiant de ce dernier permet aux
chaines du polymére de se relaxer menant a la disparition des cavités formées. Les cavités sont
supposées se former dans la phase amorphe auss hien inter-sphérolitique qu’ intra-sphérolitique. Aing,
dans la littérature la disparition du blanchiment macroscopique est judtifiée par la présence du
plastifiant qui relaxe les contraintes internes et permet aux molécules de se mouvoir avec un certain
degré de liberté et d accommoder |a déformation.

B.Il Endommagement du PVDF observé sur éprouvettes axisymeétriques entaillées

Il a é&é montré dans le chapitre précédent que I'’endommagement créé dans les éprouvettes
axisymétriques entaillées en cours de traction avait mené a une augmentation volumique importante.
On a montré égaement que I’endommagement se localisait dans la zone de plus petit rayon de
I’éprouvette. 1l semble ains que ces éprouvettes soient adaptées pour mettre en évidence
I’endommagement par cavitation.

Pour réaliser les observations adéquates, des essais interrompus de traction sur AE a 20°C sont
effectués. Ces essais sont arrétés juste avant la rupture afin d’ obtenir un maximum d’ endommagement,
donc de cavités. Les éprouvettes sont ensuite découpées au microtome dans le sens de sollicitation ou
a 45° de ce sens. Par cette méthode, un surfacage jusqu’a peu prés la moitié de |'épaisseur de
I’éprouvette est fait, afin d’avoir acces a la cavitation en coaur d éprouvette. Les surfaces sont
observées ensuite au Microscope Electronique a Balayage (MEB) et les lamelles de 2 um obtenues par
le surfagage en continu sont contrélées au microscope optique. Les doubles fléches rouge sur les
micrographies représentent la direction de sollicitation.

Les éprouvettes AE4 sont d abord utilisées et pour cette géomeétrie I’ endommagement est tres diffus et
se localise sur une hauteur assez large. Des cavités fortement alongées sont observées dans la
direction de sollicitation (cf. Figure 111.9). Vue la taille de ces cavités et leur nombre, eles
correspondent sans nul doute au premier type de cavité (diamétre 1 a2 um). Sous |’ effet de I &éirement
de la matiére, elles se sont allongées, sans a priori croitre de fagon significative. L’importance de la
variation volumique mesurée sur ces essais fait penser que de plus petites cavités se sont formées, ou
ont grandi, mais leur taille est trop faible et la méthode de surfagage ne permet pas de les mettre en
évidence. i o R L N

Figurelll.9  Observation de cavitésallongées aprés surfacage d’ une éprouvette AE4 sollicitée en
traction & 20°C et 0.15 mm/s
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La méme procédure appliquée aux éprouvettes de plus petits rayons AEQ.8 et AEOQ.15 a permis des
observations trés nettes de I'endommagement. La figure 111.10 est une observation d’une lamelle de 2
pum d'épaisseur provenant d' un surfagage @r microtomie d'une éprouvette AEO.8 déformée juste
avant rupture. Les traits verticaux sur le cliché correspondent aux stries laissées par la surface du
couteau du microtome. Néanmoins, une zone noire est visible et se situe principaement au centre de
I' éprouvette et est quasiment absente en fond d'entaille (la couleur noire ici est due & la lumiére qui
traverse la zone endommageée, le détecteur utilisé étant en transmission). Aing, bien qu'il n'est pas
possible macroscopiquement de différencier I'endommagement de surface de I’endommagement a
coalr, ici I'endommagement des AEO.8 semble étre plus important en coaur d’ éprouvette que sur les
bords.

Figurelll.10 Observation au microscope optique d’ unelamellede 2 umd’ épaisseur d’ une AEQ.8,
apres essai interrompu réalisé a 20°C et 0.15 mnv/s

L’ observation au MEB de la surface correspondant a cette lamelle montre un réseau de fines fissures
peu profondes (cf. Annexe |11.2a) et lasurface parait étre gondolée. De nombreuses cavités|égérement
orientées dans le sens de llicitation de I éprouvette sont également visibles. Contrairement aux AE4,
la localisation de I'endommagement dans une zone plus étroite permet de nettement différencier la
zone endommagée de celle qui ne I’ est pas (cf. Annexe [11.2a). Les mémes observations sont réalisées
sur différentes éprouvettes AEQ.15. Avant la microtomie, la zone entaillée est complétement blanche

o ‘ .

Figurelll.11 Observation d une éprouvette AE0.15 avant microtomie, apreés essai interrompu
réalisé a 20°C et 0.15 mnvs

S maintenant une lamelle de 2 um est observée en optique, I’ endommagement apparait tres locaisé
dans une bande étroite d' environ 60 um de hauteur (cf. Figure 111.12).

Figurelll.12 Observation au microscope optique d’ une lamelle de 2 um d’ épaisseur, éprouvette
AEOQ.15, apres essai interrompu réalisé a 20°C et 0.15 mnvs
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Cet endommagement semble concerner toute la section de I’ éprouvette et a plus fort grandissement un
réseau de fissures dans la zone endommagée est visible. Suivant I'utilisation de la méhode en
transmission ou en réflexion, parmi ce réseau de fissures, il et possible de révéler une bande
d’ endommagement composee de cavités plus ou moins orientées (cf. Figure 111.13).

fSens demicrotomie

I Sensde sollicitation

Figurelll.13 Mise en évidence sur une éprouvette AEOQ.15 de cavités dans la bande
d’ endommagement, aprés essai interrompu réalisé a 20°C et 0.15 mnvs

La bande d’endommagement est caractérisée par une largeur d’environ 50 um, elle est significative
essentiellement au centre de I’ éprouvette. || semblerait que deux lignes assez horizontales séparent
cette zone endommagée du reste du matériau. Les surfaces de ces éprouvettes sont ensuite observées
au MEB pour compléter la description de I’ endommagement (cf. Figure I11.14).

Figurelll.14 Observation au MEB sur une éprouvette AE0.15 de la zone endommagée, apresessai
interrompu réalisé a 20°C et 0.15 mm/s

L’ observation au MEB apporte des renseignements complémentaires importants. Tout d'abord, la
présence d'une bande dendommagement est confirmée au centre de I'éprouvette. Cet
endommagement est maximal sur environ 50 um de hauteur. 11 ne concerne pas toute la largeur de
I’éprouvette et on estime qu'il est visible rédlement a partir de 50-100 um en avant de la pointe de la
fissure. Aing, la zone juste en avant de la pointe de la fissure parait moins endommagée que le coaur
de I’ éprouvette. Cette remarque confirme les précédents résultats sur les AEQ.8. Néanmoins pour
I’ AEOQ.15 lafissure s est propagée dans les deux entailles, et de part et d' autre de la pointe de la fissure
se sont formées des cavités fortement alongées perpendiculairement a la contrainte d’ ouverture (cf.
Figurelll.15a).
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S maintenant on s'intéresse a la zone endommageée, la présence de cavités et de micro-fissures est
confirmée. L’ensemble de ces micro-fissures se trouve sur des bourrelets de matiere (cf. Figure
[11.15b). Deux explications peuvent permettre de comprendre cet exces de matiére : tout d’'abord
I’'importance de la cavitation et I’ é&irement plastique des fibrilles ont entrainé une perte de rigidité de
cette zone, qui S observe ala décharge de I’ éorouvette. Ensuite, le surfagcage par microtomie nécessite
le maintien de I’ échantillon dans un porte échantillon, en le bloquant sur les extrémités haute et basse
pour permettre de couper dans le sens de sollicitation. Le fait de maintenir une force de compression
sur |” échantillon peut favoriser le tassement de la matiére dans une zone dga tres endommagée.

La zone endommagée se caractérise donc par des grosses porosités dont la taille est d’environ 3 um.
Les cavités de plus petites tailles ne sont pas visibles car méme s le surfagcage par microtomie est
réalisé a-50°C, il n’est pas possible d’ éviter un certain « beurrage » de la surface. Aucune coalescence
des grosses cavités n'est observée, en revanche il semble que les micro-fissures soient dues a de la
coal escence des petites cavités (cf. Figure 111.15¢). Cependant, faisant I” hypothése que la coal escence
ne se fait qu’aux derniers instants précédant la rupture, il semble assez cohérent de ne pas |’ observer

Figurelll.15 Observations MEB sur une éprouvette AEQ.15 dela pointe delafissure (a), dela zone
endommagée (b), d’une micro-fissure (c), apres essai interrompu réalisé a 20°C et
0.15 mm/s

La zone endommagée est parfaitement délimitée, permettant d'identifier précisément la zone ayant
supporté toute la déformation. Au méme grandissement, une zone endommagée et une zone non
endommagée se différencient par I'importance de la cavitation dans la zone entaillée (cf. Annexe
[11.2a, Figure A.l11.3). La hauteur de la zone endommagée diminue avec I’ augmentation du taux de
triaxiaité. La figure I11.8 indiquait que la hauteur de la zone endommagée avant la rupture pour une
AE3 est d'environ 2 mm. Pour I'AEQ.15, la localisation de I'endommagement se fait sur environ 50
pum de hauteur. Au chapitre |1, les mesures de déformation volumique ont indiqué qu’ entre une AE4 et
une AEO0.8, la zone concernée par le blanchiment diminuait. Ains, la concentration de
I’endommagement dans une zone de plus en plus restreinte liée a I’ augmentation du taux de triaxidité
implique une cavitation plus importante, d’ ou une augmentation de volume plus éeveée.

Une méme comparaison avec la diminution de température a été effectuée pour une éprouvette AE0.8
entre 20°C et —10°C. Si a4 20°C, la hauteur de la zone endommagée est d’environ 500 a 600 um, elle
n'est plus que 90 um a —10°C. L’ endommagement sera d' autant plus localisé que la température sera
fable. Ains, les mesures de déformations volumiques qui indiquaient que pour un méme chargement,
on endommageait plus rapidement a —10°C qu’'a 20°C sont expliquées par le confinement de la
déformation.

La croissance des cavités peut étre réversible optiquement dans une certaine mesure. Ains, S une
éprouvette déformée est laissée sans charge pendant un laps de temps t, la zone blanche peut diminuer
optiquement de taille, gréce a la relaxation des chaines. Cela a été mis en évidence en travaillant sur
des éprouvettes axisymétriques doublement (AE4) ou triplement entaillées (AEQ.8) (cf. Figure I11.16).
L’intensté du blanchiment est comparée macroscopiquement pour deux €prouvettes axisymétriques
triplement entaillées dont le rayon de courbure est 0.8 mm. Pour les mémes conditions de chargement,
une éprouvette est menée arupture (1), et une seconde est arrétée avant (2).
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Figurelll.16 Observations des zones endommageées pour deux éprouvettes triplement entaillées
AEQ.8, apres essais realisés a 20°C et 0.15 mnvs

On s'intéresse en particulier aux entailles notées «a » et « ¢ » . On observe alors dans les deux cas (1)
et @ que I'endommagement est maxima dans I'entaille du haut (notée «a »). L’endommagement
apparait également dans les autres entailles pour les deux éprouvettes. A I'instant de la rupture, toute
la déformation Sest localisée dans I'entaille «a; », le blanchiment disparait alors des deux autres
entailles «b; » et «c¢; ». Il semble que la localisation forcée de la déformation dans I’ entaille « a; » ait
déchargé complétement |’ effort dans les deux autres entailles. En revanche, pour |’ éprouvette (2)
arrétée juste avant rupture, le blanchiment reste visible dans les trois entailles, mémes plusieurs mois
apres I'essal. Aing, g on laisse la possibilité aux chaines de se relaxer et aux cavités de se refermer,
I’endommagement macroscopique peut ére optiquement « guéri ». Cependant la cavitation éant liée a
de la déformation plastique, le matériau préal ablement endommage le reste &1’ échelle microscopique.

B.I1 Observationsde la fibrillation et de la croissance des cavités

B.Il1.1 Miseen évidence dela cavitation autour des centresd’amor cage

L’ observation des facies de rupture a apporté d’ autres renseignements concernant les mécanismes
d endommagement. Les éprouvettes axisymétriques entaillées ont une géométrie qui permet la
locdisation de la déformation, donc de I’endommagement. Comme le rayon en fond d entaille est
moins sévere que celui des éprouvettes fissurées, I’amorcage de la propagation ne se fait pas
automatiquement en fond d’ entaille. L’ observation macroscopique des faciés de rupture de toutes les
éprouvettes AE indique que I’amorgage se déroule au coaur de I’ éprouvette, suivi d’une propagation
radiale menant a une rupture finale sur les bords. La figure 111.17 illustre ce résultat ou la matiere la
plus déformeée se situe sur le ligament extérieur de |’ éprouvette.
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Figurelll.17 Observation macroscopique d un faciées de rupture d’ éprouvette AE0.8, a 20°C et
2,5.10"° mnvs en pilotage de réduction diamétrale

Un examen plus approfondi des faciés de rupture indique que I’ amorcage se fait pour les trois rayons
d étude a 20°C dans le coaur de I’ éprouvette. Des relevés des positions des centres d’ amorcage pour
différents essais sont proposés sur la figure 111.18. Le cercle extérieur représente la section minimale
des éprouvettes AE. Le manque de points relatifs aux AE4 s explique par une importante déformation
des faciés de ces éprouvettes a rupture, due a une grande ductilité. Cette déformation empéche la
localisation précise du centre d’ amorcgage.

#R=1,6 mm
o R=0,8 mm
A R=4mm

Figurelll.18 Relevédes positionsdes centresd amorcage, pour une éprouvette de 2 mmderayon
initial a 20°C et différentes vitesses

Les centres d’amorcage peuvent prendre différentes formes, ils se situent soit nettement en surface,
soit sous la surface de rupture (cf. Figure 111.19). L’ observation des faciés réciprogues montre qu’ on
retrouve souvent d’un cété un ligament de matiére étirée et sur |’ autre faciés la cavité correspondante
(cf. Figure 111.20). Néanmoins dans la plupart des cas, I'amorcage de la rupture se fait sur une
impureté présente initialement dans le matériau, autour de laquelle s est développée une importante

cavitation.

I mpuretés sur le facies Impur etés sous le faciés

Figurelll.19 Observationsde centres d’ amorcage sur éprouvettes AE & 20°C et 2,5.10° mmisen
pilotage de réduction diamétrale
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Figurelll.20 Observationsd’ unfaciesderupture et de son réciproque sur éprouvettesAE a20°C
et 2,5.10° mmv's en pilotage de réduction diamétrale

Les analyses semi-quantitatives EDX réaisees au MEB sur ces impuretés révélent qu'eles
contiennent généralement des sels de sodium ou de potassium. Dans certains cas égaement, les
centres d’amorcage sont du PVDF uniquement, qui a probablement fondu a I’extruson et ma
cristallisé ensuite. Néanmoins, I’ observation des facies montre que ces impuretés sont extrémement
rares mais que leur faible nombre suffit & générer une concentration de contraintes, source d’une
cavitation locae et d'un amorgage de la rupture. Les résultats de deux analyses EDX réalisées sur
deux impuretés sont donnés sur lafigure 111.21.

R RARARERENERERR

Figurelll.21 Résultats d’analyse EDX sur deux particules identifiées comme étant les centres
d’amorcage

Comme I'indique la figure 111.20a, une grosse cavité s est formée autour de la particule d’impureté.

Cette cavité est a I’ origine de I’amorcage puis de la propagation de I’endommagement. Autour de ce
centre, la propagation est radiale, avec la présence fréguente de cercles concentriques visibles sur le
faciés de la figure I11.22. Une importante cavitation s est également dével oppée autour et les cavités
peuvent dans certains cas atteindre 10 um de diamétre. 11 est assez difficile de savoir s ces cavités sont
issues de cavités préexistantes ou de cavités formées en cours de processus d’ endommagement.

Plusieurs hypotheses peuvent alors étre faites : tout d'abord la probabilité pour que des cavités soient
systématiquement situées en cercle autour du centre d amorgage parait discutable. Ensuite, s on
compare leur nombre par rapport a une autre zone moins déformée, on observe qu'eles sont ici en

quantité plus importante. Alors, méme s certaines cavités éaient initialement présentes, il parait tout a
fait envisageable que certaines de ces cavités se soient formées ici au moment de I’ apparition de
I’endommagement. Ensuite la contrainte hydrostatique a permis de les faire croitre.
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Figurelll.22 Observation de cercles concentriques autour de centres d’ amorcage

A une échelle plus petite, la cavitation ne se résume pas a ces grosses cavités. Entre ces cavités, la
matiére a été fortement déformée. Les ligaments de matiere ont été étirés dans le sens de propagation.
De trés petites cavités en trés grand nombre sont visibles. Elles ont une taille comprise entre 30 et 50
nm et semblent plus ou moins sphériques. Elles se situent entre les chaines macromoléculaires et
semblent se localiser plutét entre les sphérolites. Ces observations sont en accord avec les résultats de
Castagnet qui par rétrodiffuson de la lumiere indiquait la présence de cette taille de cavités
intersphéralitiques [Castagnet, 1998].

Figurelll.23  Observations de la zone entourant la zone d’amor ¢age pour des essais réalisés a
20°C et 2,5.10° mm/'s

Les observations permettent d’ affirmer que non seulement la phase amorphe a éé beaucoup sollicitée,
mais également la phase cristalline. Les observations montrent que des sphérolites ont été totalement
déformeés, et de leur forme sphérique initiale, il ne reste qu’ une forme alongeée (cf. Figure 111.23 ¢,d,f,
et cf. Annexe Il1.2.b). Du sphéralite initial, on retrouve un coaur tres cristalisé et des lamelles qui

semblent avoir éé complétement étirées. Ces sphérolites allongés suivent la méme direction que les
chaines étirées. Cette observation souligne le caractére anisotrope de la déformation finale. Bien que la
cavitation intra-sphérolitique n’ait pu étre visualisée lors de notre éude, les observations de Castagnet
[Castagnet, 1998] mais égaement les travaux de Plummer et Kausch [Plummer et Kausch, 1996] sur
les polyméres semi-cristdlins le démontrent. La phase amorphe, située entre les lamelles fortement
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orientées par rapport a la direction de sollicitation, et considérée comme un fluide contraint entre
deux plaques rigides (les lamélles cristdlines). La déformation imposée permet un certain écoulement
de cette phase laissant place a la formation de micro-cavités. Des observations similaires sur du HDPE
ont montré la transition entre une structure parfaitement sphérolitique et une structure fibrillaire au
dela d'un certain niveau de déformation plastique [Dasari et a, 2002]. L’ anisotropie de déformation
est aing présente dans un premier temps avant I’ amorgage sur toute la zone entaillée, dans le sens de
traction. Les sphérolites, les chaines amorphes et les cavités sont alors orientés perpendiculairement au
facies de rupture. Cette anisotropie est révélée notamment par les observations d' éprouvettes
microtomées dans le sens de traction. Puis, aprés I’amorcage, la propagation génére une seconde
anisotropie. C'est cdle-ci qu'il est possible d' observer sur les faciés de rupture : orientation des
cavités et des chaines macromoléculaires dans le sens de propagation.

Une derniere remargue peut étre faite concernant les zones d’ amorcage en fonction de la température.
A 20°C, dans un rayon de 20 um autour du centre d’amorgage, aucune grosse cavité n’est présente. En
revanche, au dela de ce rayon elles se développent aléatoirement. En diminuant la température, le
rayon critique diminue également (cf. Figure I11.24). A -50°C, les cavités se situent a 6 um du centre
d amorcage. Ains une diminution de température induit une concentration de contrainte, d ou un
confinement de la zone concernée par I’ endommagement.

Figurelll.24 Répartition des cavités autour du centre d’amorcgage a 20°C, -10°C et -50°C

B.Il1.2 Miseen évidencedelafibrillation

Dans le chapitre |1, les essais de traction sur éprouvettes fissurées ont indiqué que le blanchiment ne
concernait que I’ extréme pointe de la fissure. L’ endommagement en pointe de fissure de matériaux
polymeéres est souvent considéré comme éant du crazing c'est a dire que la pointe de fissure est
caractérisée par de la matiére étirée et des porosités. Etant donné que I’ amorcage de la rupture entraine
une propagation ingtable pour le PVDF, il est tres difficile de stopper une propagation pour |’ observer
ensuite au MEB. De plus, a la décharge, il y a le risque de refermer la fissure comme pour les
éprouvettes AE.

Pour palier a ces problemes, des observations au MEB d' éprouvettes fissurées sous charge sont
effectuées. Deux types de procédés sont aors utilisés : soit un montage de traction in-gtu, soit un
montage permettant simplement d’imposer un déplacement a I’ éprouvette fissurée dans la chambre du
MEB. Ces deux méthodes ont apporté des résultats complémentaires compte-tenu des résolutions des
microscopes respectifs. Dans le cas de la traction in-situ, les grandissements sont assez faibles et les
observations permettent d' éudier smplement I’ évolution de la taille de la fissure. Dans le second cas
en revanche, larésolution est nettement supérieure et permet d’ accéder aux mécanismes de fibrillation
et de cavitation en pointe de fissure.

B.lll.2.a Emoussement et crazing en pointe de fissure

Les essais de traction in-situ sont réalisés au MEB sur des éprouvettes doublement fissurées. Les
éprouvettes sont de taille évidemment plus réduite que les éprouvettes macroscopiques, ans la
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longueur totale L est de 30 mm, la longueur utile Ly, est de 12 mm, la largeur W est de 4 mm et
I’ épaisseur B est de 6 mm. Les éprouvettes sont fissurées suivant différents rapports a/W. Compte-tenu
des conditions particuliéres de I'essal, la vitesse de sollicitation est faible (3 um/s) afin de pouvoir
prendre régulierement des photos de I’évolution de la pointe de la fissure. Les éprouvettes ont été
métallisées a I’ or-palladium avant les observations, mais I’ ouverture de la fissure provogue néanmoins
de fortes accumulations de charges dues au caractéere non-conducteur du PV DF. Une courbe charge-
déplacement est également enregistrée, sans étre par la suite utilisée di aux arréts fréquents de
chargement pour la mise au point des photos. A chaque photo, la courbe indique une relaxation
immeédiate de la charge.

Dans un premier temps sur lafigure 111.25, I’ émoussement de la fissure est tres important : Avant
I’ ouverture de la fissure sur le coté de I’ éprouvette est de 5 um, avant la rupture finae lafissure S est
beaucoup ouverte puisqu’ elle est désormais de 300 pum.

— 10um 1mm

Figurelll.25 Observations de la zone fissurée avant essai et avant rupturefinale, , 20°C, 3um/s

En cours d ouverture, il est possible d observer la formation d’une seconde fissure qui démarre en
fond de lafissure initide (cf. Figure I11.26a,b). Des fissures secondaires peuvent également se former
sur les cotés de lafissure initiale (cf. Figure 111.26c). Ces fissures secondaires sont orientées a environ
45° par rapport aladirection de sollicitation. S on fait un grandissement important de la zone en avant
du front de fissure, la matiére est trés étirée et laisse apparéitre de nombreuses cavités (cf. Figure
[11.26d). De méme s un zoom est rédisé dans I'entaille, il montre que les fibrilles sont fortement
étirées (cf. Figure 111.26e,f). Aind, méme s | é&at de surface ne permet pas de quantifier précisément
la zone concernée par I’endommagement, le blanchiment observé de fagon macroscopique correspond
ades cavités et adesfibrilles étirées.

Figurelll.26 Observations microscopiques en cours d'essais de traction interrompus sur
éprouvette DENT, 20°C, 3um/s
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B.I11.2.b Observations du crazing en pointe de fissure

Un montage de traction est fabriqué afin de maintenir une éprouvette de petite taille sous déplacement
imposé. Les surfaces sont au préalable polies afin de garantir un bon état de surface et sont ensuite
fissurées. Un déplacement est imposé a I’ éprouvette, qui est ensuite placée dans une enceinte MEB
pour observer I’endommagement. L’orientation de I'éprouvette sur les clichés est liée a la place
disponible dans la chambre du MEB. Ains étant donné I’ encombrement du montage et la position du
détecteur d’éectrons secondaires, |’ éorouvette est positionnée en biais. Le sens de sollicitation et
indiqué par |a double fleche rouge.

-
" Direction de sollicitation

Figurelll.27 Eprouvette DENT sous traction observée au MEB a 20°C

Un important émoussement en pointe de fissure est constaté (cf. Figure 111.27). Unzoom delazoneen
pointe de fissure indique les mémes résultats que précédemment ¢’ est a dire des cavités trés orientées
dans le sens de traction et un zoom dans la fissure montre que la matiére est beaucoup déformée. Cela
entraine une ovalisation des cavités.

S maintenant la charge sur I’ éprouvette est augmentée, une fissure peut se former en fond de lafissure
principde (cf. Figure 111.28a,b). Cette micro-fissure est beaucoup plus fine et le rayon en fond
d entaille dans ce cas peut ére consdéé comme infiniment faible. Ici, éant donné le mode de
chargement, la fissure est plus ou moins stabilisée, bien que la chaeur apportée par le faisceau
d éectrons du MEB a tendance a faire avancer la fissure en permettant une plus grande mobilité des
chaines polymeres.

Au fur et a mesure de la propagation, la fissure s entoure d’un réseau non négligeable de crazes. Ces
crazes sont constituées de chaines liens fortement étirées et de cavités entre ces fibrilles (cf. Figure
[11.28b,c). Des observations identiques ont é&é faites sur du polypropyléne a longue chaine
moléculaire, sur des crazes observées en tension uniaxiale [Dasari et a, 2003]. Les crazes suivent la
méme orientation que la fissure initide, et les fibrilles ou chaines liens peuvent avoir plusieurs
orientations. La résistance du matériau est mise en évidence par ce réseau de fibrilles pontées qui peut
résister au chargement imposé. Au cours d autres essais, la fissure peut parfois se scinder en deux
fissures secondaires.
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T

Figurelll.28 Observationsde lafissure et de la surface endommagée, éprouvette DENT meintenue
a un déplacement imposé a 20°C

Dans les crazes, il est possible de constater que certaines fibrilles sont cassées trés souvent sur une
extrémité mais I’influence du faisceau d’ électrons empéche de certifier que ces ruptures soient dues
uniguement au chargement. Des observations a des tensions d accélération plus faibles ont été
effectuées mais dans ce cas la résolution est trop mauvaise pour observer les molécules liens dont le
diametre est inférieur a 50 nm. Signalons enfin que méme s le blanchiment en pointe de fissure est
important (cf. Annexe 111.2c), il reste malgre tout difficile de faire ces observations car en surface le
matériau est nettement moins endommagé qu’ a coaur.

Ains pour résumer, I’endommagement du PVDF est caractérisé par une importante cavitation qui se
crée dans une zone fortement déformée. Cette cavitation s accompagne d’ éirement de matiere qui

peut mener & une perte de sphéricité des sphéralites. L’ anisotropie de déformation fait que des cavités
plus ou moins orientées peuvent se former ou croitre. Elles sont généralement formées entre les
sphérolites. |l et tout a fait possible d'imaginer des cavités de plus petites tailles, situées entre les
lamelles crigtalines comme il a éé montré par Castagnet. Cependant, a I’ échelle du MEB cette
observation n'est pas envisageable. Bien que ces cavités aient une taille tres inférieure a la taille du
craze, dles créent une concentration de contraintes qui peut accroitre la didocation des blocs
cristallins aux grandes déformations. Le stade ultime de la rupture des fibrilles se fait par coaescence
des cavités et la formation d'un craze qui peut se propager au reste de la structure [Friedrich, 1983].
Dans une structure fissurée, | éirement des fibrilles en pointe de fissure induit également laformation
de crazes.

Tous ces endommagements induisent un blanchiment des éprouvettes et générent avant rupture un
matériau trés poreux. Les travaux de Olf et Peterlin sur du polypropyléne ont indiqué que le volume de
vide pouvait étre estimé a au moins 50% [OIf et Peterlin, 1974].

La déformation crée d'abord une augmentation du volume libre, essentiellement dans la phase
amorphe libre, par la possibilité de ces chaines de se débobiner. Ensuite, la déformation est transmise
aux lamelles cigtalines par I'intermédiaire des molécules liens. L’ augmentation du volume libre va
donc étre liée au nombre de chaines liens et a leur longueur pour accommoder la déformation entre les
crigalites (cf. Figure 111.28c). Tant que ces derniers pourront se déformer uniquement par le
débobinage des chaines liens, le volume dans la phase amorphe libre pourra augmenter. La rupture des
premiéres chaines liens permettra de créer égaement une cavitation intraamellaire. Cependant,
I’augmentation de volume sera stoppée puisque |’ alongement des groupements cristalins va induire
une diminution du volume libre de I’ amorphe [Ludwig et Urban, 1998]

Toutes ces observations ont été faites en majorité sur des éprouvettes caractérisées par une rupture
ductile. Dans la suite du chapitre, on va voir que suivant la température de I'éude et le type
d éprouvette, les facies de rupture évoluent, et la cavitation trés développée a 20°C est quas
inexistante a plus basse température.



Chapitre | I1. Microscopies et mécanismes de déformation 137

C. M écanismes de rupture du PVDF

La rupture des polymeéres solides dépend beaucoup de leur morphologie, de la température, de la
vitesse de sollicitation et du mode de chargement. A I’ échelle moléculaire, la rupture se déroule sur les
lieux de plus faible résstance. En généra, la rupture évite la coupure directe des chaines
macromol éculaires, trés colteuses en énergie puisque les liens sont alors covaents [Peterlin, 1972].
Dans les polyméres semi-cristalins, les liens entre les enchevétrements et les cristaux sont
essentiellement mécaniques et non chimiques. Ains, ces liens pourront étre cassés sans avoir a rompre
les chaines. Suivant la température et le taux de déformation, |a rupture peut se dérouler avant méme
d avoir ateint la limite d’ écoulement, on parle aors de rupture fragile. Dans les autres cas, on parle de
rupture ductile. Beaucoup de mécanismes sont proposés pour décrire la propagation ductile et I'idée
commune est que findlement les mécanismes sont surtout fonction du type de polymére [Clay et
Kander, 2002].

L es mécanismes de rupture des polymeres semi-cristallins en général dépendent également de I’ état de
contrainte locale (pour simplifier : conditions de déformations planes (DP) et de contraintes planes
(CP)). Ces conditions s avereront encore plus délicates a éudier quand on sait que sur une méme
éprouvette les deux conditions interviennent. Il n'y a plus aucun doute désormais sur |'importance des
conditions de DP pour la rupture des thermoplastiques notamment dans le cas des éprouvettes
entaillées ou fissurées. De telles conditions ménent généralement a des ruptures fragiles [Friedrich,
1983]. La sensibilité a la présence d’ une fissure sera d’ autant plus grande que la température est faible
et lavitesse élevée [Vincent, 1964].

C. Rappels des principaux types de rupture obtenus

Dans le chapitre précédent, les différents essais mécaniques ont montré que le mode de rupture pouvait
varier suivant la géométrie de I’ éprouvette, la température et la vitesse de sollicitation. Les essais de
traction sur éprouvettes lisses ont indiqué qu'a 20°C la rupture était ductile, caractérisée notamment
par un important blanchiment de la zone endommagée et par un éirement important de la matiere. A
plus basse température, le volume libre des chaines amorphes ayant diminué, cela induit une plus
grande rigidité menant a une rupture brutale des éprouvettes.

Les essais de traction sur éprouvettes entaillées ont indiqué la méme évolution avec la température, et
les essais sur AEQ.15 ont indiqué en plus un fort effet de la triaxidité sur la déformation a rupture a
20°C. Les essais de flexion et de traction réalisés sur éprouvettes fissurées ont confirmé I'importance
de la triaxialité sur le mode de propagation, et ont également révélé |'importance de la géométrie ce
I éprouvette.

Pour la suite, on s attachera a décrire les différences observées entre les différentes géométries, en
mettant en évidence I’influence des différents paramétres (température, vitesse, géometrie, triaxiait€)
sur le mode de rupture. Pour qualifier le type de rupture, des observations macroscopiques mais
également des observations des facies de rupture réalisées au MEB vont étre utilisées. Un faciés de
rupture sera dit ductile par la présence notamment de nombreux fibrilles étirées. A contrario, un facies
sera qudifié de fragile par I’ absence totale de déformation de la matiere.

C.11 Différents modes de rupture suivant la température

La rupture du PVDF peut prendre différents aspects suivant la température de I’essai. Pour des
températures supérieures a 50°C, la striction peut se propager dans toute |’ éorouvette en cours de
déformation [Castagnet, 1998]. Un écoulement important du matériau est aors obtenu.
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A 20°C, en cours d'essai e blanchiment de I éprouvette apparait. 11 débute avant d’ atteindre la force
maximale. Ce blanchiment concerne toute I’ éprouvette (cf. Figure I11.29), avant de selocdiser dansla
driction.

»

ione de blanchiment avant striction'

Figurelll.29 Obseertig)n du blanchiment dans une éprouvette en traction, sollicitée a 20°C et
1.5.10%s

Suivant |'éat de surface des éprouvettes, la striction peut concerner une longueur plus ou moins
importante de I'éprouvette. |l et possible de la mettre en évidence sur une courbe contrainte-
déformation, en utilisant un extensométre longitudina et latérd. Sur la figure 111.30, la gtriction est
enregistrée dans |’ extensométre longitudinal (déformation importante), alors que |’ extensométre
latéral, qui se situe en dehors de la zone qui strictionne, indique une saturation de la déformation (cf.
Figure111.30). 60

0

©
o
2

Contrainte F-0.02

vraie
[ r -0.03

Localisation de la
striction

-0.06

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25
Déformation axiale vraie
Figurelll.30 Observation dela striction en traction sur une cour be de contrai nte-deformationvraies
obtenues 4 20°C et 1,5.10* s*

20 1 [ -0.04

Contrainte vraie (MPa)
w
)
Déformation latérale vraie

,_‘
)
A
S
o
(5]

Déformation
latérale

0

A -10°C, lefacies de rupture et plat, il ny aplus d' éirement de matiere comme c’ était le cas a 20°C.
L’influence de la température sur la mobilité des chaines est ainsi mise en évidence. Le blanchiment
reste présent, mais la zone concernée se limite ala zone de rupture comme le montre la figure [11.31.

20°C -10°C -80°C
I I Zone de blanchiment

Figurelll.31 Observationsdela rupture macroscopique en traction pour différentestempératures, a
1,5.10°s*
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A plus basse température, et principalement aux trés basses températures (-80°C et -100°C), le facies
de rupture est trés souvent en biseau et dans certains cas, la rupture S'initie en plusieurs endroits en
méme temps créant un morcellement de I’ éprouvette. A partir de -50°C, il n'y a plus de zone blanchie,
I’ absence de croissance significative de cavités a ces températures est ains postulée. Dans ces
conditions (basse température), le matériau est sensble a |'endommagement par bandes de
cisalllement.

La vitesse a évidemment une influence sur le type de rupture, mais a température donnée, dans la
gamme de vitesse explorée, des ruptures macroscopiques quasi-identiques sont observées.

C.111 Laruptureductile

C.l11.1 Miseen évidencedelaruptureductile sur les éprouvettes lisses et entaillées

Le PVDF, comme tout matériau polymeére semi-cristallin, est en général ductile pour une température
supérieure a sa température de transition vitreuse. Cette regle est dépendante de la vitesse et de la
géométrie étudiée. Concernant la vitesse, les essais sur éprouvettes lisses ont été réalisés sur quatre
décades de vitesses de déformation (de 1.5.10° s* & 1.5.10" s%), et sur une décade de vitesse de
réduction diamétrale pour les éprouvettes entaillées. Dans ce dernier cas, les résultats indiquent que
multiplier la vitesse d'un facteur 10 augmente la force maximale mais ne change pas le mode de
rupture. En revanche, pour les éprouvettes lisses, méme si & 20°C pour toutes les vitesses |a rupture est
ductile, a -10°C I'influence de la vitesse est vérifiée. En effet aux trés basses vitesses, la rupture est
compléetement ductile. En revanche, aux plus grandes vitesses, la zone de rupture est représentative
d un faciesfragile.

La ductilité d'un facies de rupture du PVDF peut se prédire macroscopiquement par I'importance du
blanchiment et I'importance de I’ &irement de la matiére. La perte de ductilité des -10°C se caractérise
par une relative disparition de ces deux caractéristiques, et notamment le blanchiment ne concerne
plus qu’ une zone tres confinée (cf. Figure 111.31). Le faciés de rupture est alors beaucoup plus lisse et
nettement moins de matiére a éé déformée. Au microscope éectronique a balayage, la différence est
moins prononcée puisque dans les deux cas la rupture est ductile.

Deux grandes caractéristiques communes a toutes les ruptures ductiles sont mises en évidence sur les
guatre géométries : de nombreuses cavités et des ligaments de matiére étirés a différentes échelles dont
I’ orientation indique |e sens de propagation final (cf. Figure 111.32).

Figurelll.32 Observation dela surface de rupture qualifiée de ductile a deux grandissements sur
AE4, &4 20°C en pilotage de réduction diamétrale & 2,5.10° mmv's
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Dans ces zones, les cavités observées ont un diamétre d environ 1 um et correspondent probablement
aux grandes cavités présentes initidlement dans le matériau. Méme s leur diamétre ne semble pas a
priori avoir augmenté avec la déformation, dans le cas des éprouvettes lisses et des AE4, de précédents
résultats ont indiqué leur ovalisation suivant le sens de sollicitation. Le faciés de rupture n'indique
qu’ une vue en coupe de ces cavités, et leur diametre semble quas équivalent au diamétre mesuré sur
les coupes de cryofractographie.

Concernant I’éongation des chaines, la figure 111.32 indique que la matiére a éé fortement sollicitée,
et a rupture les chaines étirées sont retombées en partie sur le faciés. Des observations identiques ont
été faites sur du PE a 20°C pour de faibles vitesses de sollicitation [Dasari et Misra, 2004], ou la
fibrillation est expliquée par une importante ductilité qui permet une déformation accrue des lamelles
cristallines et des chaines amorphes.

C.I11.2 Miseen évidence dela notion de vitesse de propagation critique

L’ amorgage de la rupture pour les éprouvettes lisses se fait en général a partir d’'un défaut de surface.
Dans le chapitre 1l a é&é évoquée I'influence de I’ état de surface des éprouvettes sur la valeur de
déformation a rupture. 1l a é&é montré gque les éprouvettes usinées par jet d eau présentaient plus de
défauts de surface que les éprouvettes fraisées, et la conséguence était une déformation a rupture plus
faible. Cependant méme dans le cas des éprouvettes fraisées, des amorcages en surface ont été
identifiés. Dans tous les cas, le mode de propagation est le méme. Ains, un amorcage suivi d' une
propagation dont le faciés correspond a la figure 111.32 sont observés. Pour les éprouvettes entaillées
dont I'’amorcgage se faisait a coaur, la propagation est également identique alafigure I11.32.

La propagation comporte ains deux phases. En plus de la premiére phase d§a évoquée (cf. Figure
[11.33 (1)), une seconde zone est séparée de la premiére par une série de bandes discontinues. Elle
conserve un aspect ductile, mais le relief est moins marqué, les chaines ont éé moins étirées (cf.
Figure 111.33 (2)). Les cavités sont toujours présentes mais leur taille est |égérement plus faible. Cette
zone aurait donc éé moins déformée. On préférera |’ appellation bandes discontinues a celle de stries,
car cette derniere est en général réservée aux facieés de fatigue ou elles représentent les avancées de
fissure pour chague cycle.

Les bandes discontinues qui séparent ces deux zones sont en nombre variable mais d'une maniére
générae leur nombre diminue avec la température : plus de 10 a 20°C et 2 ou 3 dans la zone de
propagation ductile a -50°C. Dans le cas des AE4, les bandes discontinues entourent complétement le
facies, confirmant que la propagation est radide a partir du centre de I’ éprouvette vers les bords (cf.
Annexe I11.2d).

La figure 111.33 indique les deux zones ductiles ains que la position des bandes discontinues. Ici, ces
bandes discontinues représentent sans doute des arréts momentanés de la propagation, qui s accélére
au fur et a mesure de I’ avancée. Cette accél ération se justifie par le fait que les bandes discontinues se
rapprochent au fur et & mesure de la propagation, observée également sur les AE (cf. Annexe 111.2d).
Elles témoignent de I’ existence probable d’une vitesse critique de propagation qui fait qu’en dessous
de cette vitesse la propagation est stable et au dessus la propagation est plus instable. La notion de
vitesse critique a d§ja éé mentionnée pour des essais sur éprouvettes fissurées sur le Polyamide 11
[Echalier, 1989], ou la vitesse de propagation augmente avec |’ avancée de la fissure pouvant entrainer
un changement de mécanisme de rupture.
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Amorcage

10 um

Figurell1.33 Observations de bandes discontinues sur un faciés de rupture & 20°C et 1,5.10° s*
(éprouvettes lisses) et des deux zones ductiles

L’ observation plus précise indique qu’ une bande discontinue est en fait un regroupement de bandes de
propagation de plus petites tailles (cf. Figure 111.34). En €ffet, la propagation ductile se déroule par
avancees successives qu'il est possible de suivre gréce a I’ éirement de la matiére et la rupture des
fibrilles qui retombent ensuite sur le faciés. Dans la premiére zone, |’ espacement entre deux rangées
de matiére est d'environ 500 nm, dans la seconde zone il est réduit a ewviron 100 nm, ces valeurs
n’ éant que des moyennes. Cette diminution indique tres clairement que dans cette seconde zone, la
vitesse de propagation est plus éevée, la matiere est alors moins déformée. La diminution de
déformation témoigne d'une perte de ductilité avec I'augmentation de vitesse de propagation. La
distance entre les deux premiéres bandes discontinues est de 50 um, en revanche entre les deux
derniéres, cette distance est d’ environ 6-7 um. L’ excés de matiére sur chaque fin de bande indique que
des arréts momentanés de propagation ont certainement eu lieu a ces endroits. Des observations
équivalentes ont été faites sur divers polymeres en fatigue. La présence de stries témoignent dans ce
cas des arréts de fissure entre chague cycle. Néanmoins, on observe une similitude de microstructure
et la distance entre deux stries (entre 5 um et 30 um) est en accord avec les observations sur le PVDF
[Skibo et al, 1977]. La présence de ces bandes de croissance discontinues est attribuée au phénomeéne
de crazing, caractérise en plus par de nombreuses porosités dont la taille varie entre 2 et 0.1 um
[Hertzberg et Manson, 1980].

e L 7

Figurelll.34 Observations de la zone des bandes discontinues & 20°C et 1,5.10°s™

Pour les éprouvettes entaillées, I'observation de la zone damorcage a indiqué la présence de
nombreuses particules d'impuretés (cf. Figure 111.35). Sur les faciés de rupture d’ éprouvettes lisses de
nombreuses particules sont a I’origine d’ un endommagement secondaire sous forme d'elipsoide. Le
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mécanisme conduisant a |’ apparition sur les facies de rupture de marques paraboliques a éé décrit par
Andrews [Andrews, 1968]. Ces marques paraboliques sont dues a la naissance de cavités en avant du
front de fissure principal, dans un plan proche du plan de fracture. Ces cavités se développent de facon
circulaire jusgu'a ce que le front de fissure les intercepte. La forme quasi parabolique représente le
lieu des points d'intersection de la fissure principale et de la fissure interne, en développement
circulaire. Visibles en général plus dans la seconde zone de propagation ductile, ces particules sont a
I’origine de mini-propagations s accompagnant de bandes discontinues indépendantes. La conjonction
de la propagation principale et de celle des impuretés crée une forme d'ellipse sur les facies, ou
quelquefois auss des formes sphériques. L’ observation précise des pieds des elipses indique trés
clairement des cavités avec ou sans particule d'impureté. Sur les faciés de rupture des AE, des
endommagements secondaires sont également visibles, d autant plus que la température de I’ est
faible.

Figurelll.35 Observationsdesendommagements secondairessur lesfaciesde ruptured éprouvettes
lisses a différentes températures

Ains les facies de rupture ductile se caractérisent par deux zones distinctes : une premiére zone ou la
matiére est macroscopiquement et microscopiquement déformée, et une zone d' apparence plus lisse,
ou méme s les fibrilles sont étirées, la déformation et moindre comparée a la premiéere zone. Une
frontiére entre ces deux types de facies est caractérisée par des bandes discontinues de propagation
dont la juxtaposition témoigne de |’ accél ération de |a propagation avant la rupture.

C.I11.3 Miseen évidence de la propagation stable sur éprouvette fissurée

Les essais de flexion rédisés entre -30°C et 20°C ont indiqué que la rupture éait ductile pour toutes
les températures. La fissuration est dite stable ¢'est a dire que les courbes force-ouverture indiquent
une diminution de la charge aprés le point culminant sans arrét macroscopique. Dans le chapitre Il ont
€té montrées deux observations en cours d'essais de la pointe de la fissure a 20°C et -30°C, ou le
blanchiment était nettement moins important a plus basse température. Ains, comme pour les
éprouvettes lisses, la diminution de température implique une perte de ductilité des éprouvettes.

S on sintéresse aux facies de rupture, il peut ére découpé en trois zones : la premiére zone
complétement & gauche sur le facies (cf. Figure I11.36a) correspond a la zone pé-fissurée avant
I’essai, ensuite la zone d’ @moussement (cf. Figure I11.36¢) et enfin la zone de propagation.
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Pré-fissure propagatio[l
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Figurelll.36 Observations de faciés de rupture d’ éprouvettes de flexion a 20°C, 0.15 mmy/s

La zone d émoussement a une largeur qui varie suivant la température : en moyenne, a 20°C cette
zone est large de 600 um, 400 um a -10°C et 200 um a -30°C. Elle se matérialise sur le faciés par un
exceédent de matiére et un positionnement des fibrilles étirés différent de la phase de propagation. De
plus, I’ observation du profil de propagation indique également un |éger relief de cette zone par rapport
a la zone de propagation qui est relativement lisse. Cette zone d’ émoussement est compatible avec les
observations macroscopiques des essais.

Ensuite, I’analyse du faciés montre qu'il Ny a qu’ une seule zone de propagation (cf. Figure I11.37a).
Aucune bande discontinue n’est observée, donc a priori aucune accélération de propagation, comme le
confirme les courbes force-ouverture. La propagation est stable et comporte les mémes
caractéristiques que la propagation ductile observée sur les éprouvettes lisses et entaillées. La matiere
est trés étirée avec de nombreuses cavités, et a plus petite échelle le faciés se rapproche des
observations des éprouvettes axisymétriques prés de la zone d’ amorcage. C'est a dire que de plus
petites cavités en nombre important sont visibles, tout en conservant une importante déformation des
chaines (cf. Figure 111.37b).

Figurelll.37 Observationsdelazone de propagation d’ un faciesderuptured’ éprouvette deflexion

Des endommagements secondaires sont également présents et sont d’ autant plus visibles sur les facies
que la température est faible (cf. Figure I11.38). Ains, comme pour |les éprouvettes lisses et entaillées,
il semble que la diminution de température limite la déformation globae des éprouvettes et favorise la
concentration de contraintes autour des impuretés. La localisation de la déformation autour de ces
impuretés avec la baisse de température implique leur plus grande nocivité par des amorgages
secondaires plus nombreux. L’augmentation de la densité des endommagements a é&é également
montrée sur du polyamide 11 avec la diminution de température [Echalier, 1989].
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Figurelll.38 Observationsdelazone de propagation sur un faciésderupture d’ éprouvette deflexion
trois points a 20°C et 0.15 mm/s

Les essais sur éprouvettes DENT ont indiqué que la propagation n' était pas stable jusqu’a la fin pour
cetyped . En revanche, les essais in-situ réalisés a une vitesse trés inférieure et sur une géométrie
différente des éprouvettes macroscopiques ont permis d’ obtenir des fissurations stables. L’ observation
des facies de rupture indique dans ce cas les deux zones de propagation ductile, séparées par une série
de bandes discontinues. La caractéristique principae de la rupture ductile pour ce type d éprouvette
est la présence d'un étirement de matiére finale présent au centre de |’ éorouvette (cf. Figure 111.39).
L’ orientation des bandes discontinues et de ce ligament indique égdement quau centre de
I’éorouvette, les conditions de déformations planes prévaent, contrairement aux conditions de
contraintes planes sur les bords. La concentration de contraintes étant plus importante au centre de
I’éprouvette, la déformation est locaement plus importante e la propagation se fait dors plus
rapidement. :

Figurelll.39 Observation d’ une zone de déchirement ductile pour une éorouvette DENT, tractionin-
situ, 3 unvs, 20°C

Clv Laruptureductile/fragile

C.IV.1 Caractéigtiquesd’un faciesqualifié defragile

La description des faciés ductile a &é amplement réalisée précédemment et ici il va s agir de montrer
les différences existantes avec un facies fragile. La premiére différence concerne I’ absence totale de
déformation de la matiére et notamment |’ absence d’ éirement des fibrilles, ains que |’ absence totde
de blanchiment. Pour qudifier un faciés de fragile, le plus smple est de se servir des observations
faites sur les facies de rupture par cryofractographie dans |’ azote et également des faciés de rupture
des essais a -100°C. Ces observations indiquent une surface de plaques juxtaposées les unes contre les
autres (cf. Hgure I11.40a). Cela indique des micro-amorcages multiples dans différents plans, qui

coalescent ensuite. Ces marques caractéristiques d'un facies fragile ont dé§ja été observées sur des
polymeéres semi-cristallins [Lauterwasser et Kramer, 1979]. La rupture semble étre assez nette, le relief
est macroscopiquement plat mais microscopiquement tres accidenté. A plus fort grandissement, la
surface est assez lisse et de nombreuses porosités de trés petites tailles sont présentes (cf. Figure
[11.40b).
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Figurelll.40 Observations d’'un facies de rupture fragile obtenus a —100°C et 0.15 mnvs

C.IV.2 Observationsdeszonesdetransition

Précédemment, il a éé évogqué que la rupture d une éprouvette lisse sollicitée a -10°C pouvait ne pas
étre complétement ductile. 1l apparait en effet que pour ces conditions et pour d' autres, la rupture peut
étre qudlifiée de fragile. Néanmoins, cette rupture s accompagne toujours d' un amorcage et d une
propagation ductile, aing il serait plus juste de la qualifier de semi-fragile. Méme les essaisréalisés a -
100°C réveent que I'amorcage est toujours ductile (cf. Annexe 111.3). La matiere est alors |égerement
déformée et des ensembles cavités/matiére étirée sont présents. Pour des températures plus éevées,
des zones appelées zones de transition sont observées entre la zone de propagation ductile et la zone
de rupture fragile. Ces zones de transition ont des caractéristiques surfaciques plus proches de la zone
fragile, tout en ayant plus de déformation de matiére. Cette zone de transition est parfois décrite
comme la trace fossile de la zone endommagée en téte de fissure au moment de I'instabilité [Echadlier,
1989]. Pour les éprouvettes lisses a basse température ou |I’amorcgage se fait en surface, on observe
successivement : une zone ductile ou la matiere est tres déformée, suivie de bandes discontinues et
d'une seconde zone de propagation ductile (1) ou la matiere est moins déformée, ensuite une zone de
trangtion (2) et enfin la zone fragile (3) (cf. Figure I11.41). Les critéres de transition d une rupture
lente et stable a une rupture a grande vitesse font en général intervenir des phénomeénes de relaxation
moléculaires [Birch et Williams, 1978], [Johnson et Radon, 1972], ou des processus d’ échauffement
adiabatique en téte de fissure [Marshal et a, 1974]. Lors de la propagation d' une craquelure dans du
PMMA, 60% du taux de redtitution d’ énergie serait dépensé lors de la formation des fibrilles et
transformé en chaeur [Doll, 1984]. Quand les fibrilles éirées se rompent, elles provoquent de petites
ondes de choc a la maniere d’'un ressort libéré. Une autre approche résume la transition entre la
sabilité et I'ingtabilité par une compétition entre I’écoulement par cisaillement et la rupture des
fibrilles, la cinétique de ces deux processus éant différente [Kambour et a, 1978]. En téte de fissure,
un craquelement contréle I’ absorption d’ énergie dans la zone en déformation plane. La formation de
cette craquelure nécessite une composante hydrostatique. L’ écoulement en cisaillement augmente
I’énergie consommée mais ce mécanisme ne se manifeste qu’en contrainte plane (sur les bords de
I’ éprouvette). Des craguelures secondaires peuvent également se former autour de la craguelure
principale et participer a la résistance a la rupture. La cinétique de ces différents mécanismes et
I’ échauffement loca en téte de fissure déterminent la stabilité de la croissance de la fissure [Kisbenyi
et a, 1979].
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Dans le cas des éprouvettes fissurées, cette zone de transition N’ est pas ou peu présente, au contraire le
passage entre la zone ductile et la zone fragile est assez brutal, avec trés souvent une rupture de plan

de propagation. S on compare les éprouvettes lisses et les éorouvettes fissurées, la présence de la zone
de transition semble étre conditionnée par la vitesse de propagation de la fissure. Pour les éorouvettes
lisses, le taux de triaxiaité en avant du front de propagation est plus faible que pour les éorouvettes
fissurées, la ductilité et aors plus importante ce qui limite certainement la vitesse de propagation.

Aing, I’accéération de la fissuration se fait plus progressivement et permet la formation d' une zone de
transition. Pour les éprouvettes fissurées, la vitesse de propagation est certainement plus rapide (le
taux de triaxialité des contraintes éant plus élevé) et ne permet pas le marquage physique sur le faciés
d une vitesse de propagation intermédiaire.

La figure 111.42 donne un exemple de limite entre les zones ductile et fragile (a) pour une éprouvette
DENT, avec une observation des deux zones (ductile (b) et fragile(c)).

Figurelll.42 Observationsd une zone detransition pour une éprouvette DENT (@), d’ une zone de
propagation ductile (b) et d’ une zone de rupture fragile (c), 20°C, 0.15 mm/s

La talle de la zone de trangtion semble diminuer avec la diminution de la température et
I"augmentation de la vitesse. 1l est cependant difficile de donner une largeur moyenne de cette zone
qui n'est pas constante sur tout le facies de rupture. Ces zones de transition n’ ont pas été observées sur
les facies de rupture des éprouvettes entaillées (sauf un cas sur une AE4 a-50°C et faible vitesse). Des
observations réalisées sur des faciés de rupture de polypropyléne isotactique ont indiqué également
plusieurs zones dont I’importance dépend de la vitesse de sollicitation [Dasari et a, 2003]. Une zone
fragile centrale est mise en évidence, le faciés étant trés ressemblant a celui du PVDF fragile, une zone
de crazing identifiée comme partant de la surface vers le coaur, et enfin une zone mixte située sur les
bords de I'éprouvette. Ils ne mettent pas en évidence de zone d'amorcage préférentielle mais
I’'importance de la zone fragile et reliée directement ala vitesse.

C.IV.3 Quantification des zones ductiles et fragiles

Les zones ductiles et fragiles pouvant étre assez facilement délimitées, il est possible de réaliser une
guantification de chacune de ces zones en fonction de la température et de la vitesse. L’influence de
ces deux paramétres a éé éudiée préférentiellement sur les éprouvettes lisses, les faciés de rupture
vont servir a quantifier la «ductilité » du matériau. La ductilité ici sera reliée aux observations sur les
faciés. Une éprouvette sera plus ou moins ductile suivant le pourcentage de zone fortement déformée
sur le faciés de rupture. La zone ductile proprement dite correspond uniquement a la zone 1 de la
figure 111.41, c'est a dire a la zone de propagation caractérisée par un éirement important de la
matiere. Au dela de cette zone, le faciés est considéré comme fragile. La zone dite de transition sera
prise en compte dans la zone fragile. Ce choix est basé sur un aspect expé&imenta pratique lié a la
différence de couleur entre la zone ductile et les deux autres zones. Les facies sont observés au
macroscope et pris ensuite en photo. Ces dernieres sont imprimées pour délimiter précisement au
crayon les deux zones. La zone ductile est en blanc intense dors que le reste du faciés est gris, avec un
léger excédent de matiére a la limite zone ductile-zone de transition. Par cette méthode, il est facile de
délimiter les différentes parties et de réaliser une quantification. La frontiére entre la zone de transition
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et la zone fragile est en revanche beaucoup plus difficile a tracer, car peu de différences apparaissent a
cette échelle d observation. La figure 111.43 donne les résultats de pourcentage de ductilité pour
différentes conditions de sollicitation. L’influence de la vitesse et de la température sont mises en
évidence avec une augmentation de la ductilité du matériau avec I’ augmentation de température et la
diminution de la vitesse. A 20°C, pour les différentes éprouvettes observées, une seule testée a 900
mm/min a indiqué une zone fragile. Les autres éprouvettes testées dans les mémes conditions, ou a
plus basse vitesse sont complétement ductiles. A -10°C, en dessous de 9 mnmv/min, il semble que la
rupture soit ductile. Aing, suivant la vitesse, a -10°C soit la rupture sera ductile ou soit une transition
au cours de la propagation rendra la rupture fragile. Les résultats indiquent que la vitesse limite de
transition est d’ autant plus faible que la température est également faible. Par une éude plus compléte
de la rupture du matériau en température et vitesse, il serait possible de déterminer un paramétre
critique fonction de la température et de la vitesse, pour délimiter le domaine de transition entre une

rupture complétement ductile et une rupture semi-fragile.
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Figurelll.43 Evolution du pourcentage de ductilité en fonction de la température et de la vitesse
pour les éprouvettes lisses

Les mémes observations et quantifications ont été réalisees sur les éprouvettes entaillées. Dans ce cas,
il a éé montré précedemment que I’ influence de la vitesse éant faible, il n’est représenté sur lafigure
[11.44 que I’ évolution de la ductilité en fonction de la température. Simplement, les différentes vitesses
des essais sont représentées par différents symboles, sans chercher a les commenter. En bleu sont
donnés les résultats des AE4, en rouge ceux des AEL.6 et en vert ceux des AEQ.8.
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A 20°C, les ruptures sont ductiles, exceptée pour une AEQ.8 a la vitesse la plus élevée. Les mémes
mesures réalisées sur les AEO.15 non représentées ici indiquent que le pourcentage de ductilité ne
dépasse jamais 60% pour la plus faible vitesse. Aing, dés 20°C, I’influence de la triaxialité sur la perte
de ductilité est mise en évidence. Aux plus faibles températures, une chute de ductilité est vérifiée. |l
est intéressant de signaler qu'a -50°C, pour les AE4 il y a encore 50% de ductilité sur le faciés a
rupture.

La diminution de température change également la localisation de I'amorgcage. A —10°C, |’amorgage
des AEO.8 sefait alafoisa caoaur et sur les bords, dors qu'il est reste uniquement a coaur pour les AE4
et AE1.6. A -50°C, I"'amorcage des AEL.6 et AE4 devient double (coaur et bord), aors que pour les
AEQ.8 il ne se fait plus que sur les bords. Aing, en plus de I’influence de la température sur la position
de I'amorcage, ces résultats indiquent I'influence du rayon de courbure (donc du taux de triaxidité t)
sur cette méme localisation. A 20°C, la position du centre d’amorgage au centre de I’ éprouvette
témoigne d’un critere en endommagement maximal (lié a la triaxialité) comme critere d’ amorcage. En
revanche, a plus faible température, la ductilité et la cavitation éant trés limitées, le cisaillement
devient critigue en fond dentalle, d'autant plus que le rayon de courbure est faible. Cette
délocaisation de I'amorgage fait que suivant la température sur les facies, la zone fragile peut étre
entourée de deux zones ductiles.

Concernant les éprouvettes DENT, il est intéressant de signaler que le pourcentage de ductilité 2 20°C
ne dépasse jamais 40%, et cela pour le rapport aB le plus faible. Ce pourcentage diminue avec
I’augmentation de la profondeur de fissure initide (I’augmentation de a/B augmente la triaxiaité (cf.
Chapitre Il, D.Il.2.a) ce qui favorise lafragilité).

CV Influence delatriaxialité ....

CV.1 Sur lamicrogructuredelazoned amorcage

L’influence du taux de triaxialité des contraintes a é&é mis en exergue avec I’ éude des modes de
rupture. L'étude qui suit maintenant se base uniquement sur I'observation de quatre facies
d éprouvettes AE : AE4, AEL.6, AEO.8 et AE0.15. Ces éprouvettes ont été testées a 20°C ala méme
vitesse. La description des différences va se faire en commencant par |’ éprouvette AE4 (taux de
triaxidité le plus faible t = 0.55) en finissant par I’ AEO.15 (taux de triaxialité des contraintes le plus
élevét = 2). Cesvaleurs des taux de triaxialité sont prises au centre de I’ éprouvette avant déformation.

L’influence de la triaxialité s observe des la zone d’amorcage. Les observations sont réalisées a la
méme échelle (cf. Figure 111.45), afin de mieux mettre en évidence les différences. L’ AE4 comme
I’ éprouvette lisse est caractérisée par une déformation exacerbée de la matiére, les fibrilles sont trés
déformées, et bien que des cavités de petites tailles soient présentes, |’ &irement de la matiére empéche
leur observation. L’ AEL.6 présente déja des caractéristiques |égérement différentes, puisque méme s

les fibrilles sont tres étirées, on observe de nombreuses porosités. La méme observation se fait pour
I’AEQ0.8. Méme s la ductilité de I’amorcage ne fait aucun doute, on observe que la déformation locae
dans le sens de traction est plus faible, avec un dével oppement important des cavités sous I’ effet de la
forte contrainte hydrostatique. Le méme résultat est observé sur I’AEQ.15 et bien qu'il soit assez

évident de penser que dans ce cas la cavitation est plus importante, a cette échelle il est difficile de le
prouver avec certitude. Lafigure 111.45 récapitule les dif férentes observations. A ces micrographies est
gjoutée celle d' une éprouvette de flexion (notée FL2) prise dans la zone de début de propagation. Ce
dernier facies rassemble a la fois des cavités mais également une importante fibrillation. |l semble que
pour ce type de chargement, la triaxialité et la déformation locale soient importantes.
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Figurelll.45 Observationdel’ évolutiondelataille delazone d’ amorcage avec latriaxialité, a 20°C
et 0.15 mnvs

C.V.2 Sur lemode de propagation et derupture

L’AE4 est caractérisée par une zone de propagation unique sur tout le faciés, I’amorcage est
difficilement observable car la matiére a éé beaucoup trop étirée. L’ AEL.6 se caractérise par deux
zones ductiles bien digtinctes : la premiere zone (1) entoure la zone damorgage (cercle rouge), la
matiere est trés étirée et de nombreuses cavités se sont dével oppées (cf. Figure111.46). Elle est séparée
de la seconde zone (2) par des bandes discontinues qui marquent une accélération de la propagation
puisque la la matiére est moins déformée et les cavités plus petites. La premiére zone (1) occupe
environ un tiers du faciés de rupture

Figurelll.46 Faciésde rupture d une AEL1.6 a 20°C et 0.15 mmy/s

L’ AEO.8 se caractérise par ces deux mémes zones mais cette fois ci la 1*° zone de propagation a une
taille nettement réduite et ne se localise plus que sur un cercle de diametre 500 um (cf. Figure 111.47).
Une évolution du faciés de la seconde zone est constatée ou la matiere et de moins en moins
déformée au fur et & mesure de la propagation avec |’ apparition de plagues plus ou moins marquées.
Visuellement, la différence avec ces deux zones est nette : |a premiére zone apparait lisse, témoignant
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d'une propagation locale assez structurée, la seconde zone apparait plus déstructurée témoignant d une
perte d’ordre local. On n’observe plus comme précédemment sur |’ éorouvette AEL.6 une succession
de mini bandes discontinues indiquant la direction de propagation.

Figurelll.47 Faciésde rupture d une AE0.8 a 20°C et 0.15 mmy/s

L’AEOQ.15 indique une évolution supplémentaire par rapport aux éprouvettes précedentes : pour les
mémes conditions de sollicitation, une troiséme zone est présente sur le faciés, la zone de rupture
fragile (cf. Figure 111.48). Sur cette éprouvette, la zone d’amorcage N’ est pas unique. Plusieurs zones
d amorcage sont présentes suivies systématiquement par une zone de propagation ductile, dont le
faciés est en tout point ressemblant a celui des AEQ.8. Cette zone et ductile par la présence d une
déformation locae et de porosités, mais |'absence d'ordre indique qu' on se rapproche d'un facies
fragile. Ce dernier constitue d’ ailleurs la troisieme zone observée. Dans ce cas, on constate la présence
de plaques de matiére peu ou pas déformée et I'observation a plus fort grandissement indique de
nombreuses porosités identiques aux porosités observées a-100°C.

En faisant évoluer le rayon de courbure, le changement de facies des zones de propagation obtenu
indique que la vitesse de propagation évolue égaement. Pour un faible taux de triaxidité des
contraintes, on se rapproche du comportement d’ une éprouvette lisse, la zone plastique qui se déforme
est assez importante, la propagation pour ces conditions est stable. En diminuant le rayon de courbure,
le confinement de la déformation et accru, ce qui augmente la contrainte principale locale. Pour un
méme effort initia fourni, la méme énergie et disponible mais pour une zone a déformer plus
restreinte. A I’amorcage, |’ énergie fournie a la propagation est dors plus élevée, tout comme la vitesse
de propagation. La conséguence est la présence de bandes discontinues pour le rayon de 1.6 mm qui
témoignent de cette accélération, c'est auss la limitation de la déformation de la matiere et enfin c'est
la présence d’' une zone de rupture fragile pour I’ AEQ.15.

Figurelll.48 Faciés de rupture d’une AEO.15 a 20°C et 0.15 mm/s
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Conclusion

Le grade de PVDF étudié est non plastifié, ce qui a pour conséguence la présence d' un taux de
porosités initia non négligesble (environ 10%) lié aux difficultés d’extrusion et de cristalisation. Le
matériau est donc poreux avant toute sollicitation. Or ce polymeére a la particularité en plus de
Sendommager par cavitation. Aing, I’endommagement volumique quantifié lors des essas
mécaniques et identifié comme provenant de la croissance des porosités initiales, et également de la
formation de cavités de plus petites tailles intra-laméllaire et intra-sphérolitique [ Castagnet, 1998].

Le mode de rupture du matériau sera lié aux conditions de température et de vitesse, mais également a
la géométrie et au mode de chargement. Dans tous les cas, la rupture ductile sera associée a la
déformation significative du matériau et & un endommagement. Le mode de rupture est dors identifié
comme du crazing. La rupture fragile, toujours précédée d’ une amorce ductile, sera caractérisée par un
étirement tres limité des chaines sans croissance de cavités. L'effet de la triaxiaité a été mis en

évidence avec notamment une diminution de la ductilité du matériau avec I’augmentation de't .

Trois modes de propagation des fissures se distinguent suivant les différentes conditions évoquées :

» Soit la propagation est complétement stable : essais de traction sur éprouvettes lisses ou
faiblement entaillées a T>Tg, et faible vitesse, de flexion trois points

» Soit la propagation sera stable puis instable, tout en restant ductile, dépendant de la
température et de latriaxiaité

> Soit I'instabilité dégénere en une rupture fragile, comme c'est le cas pour les éprouvettes de
traction doublement fissurées

La différence entre les trois modes de propagation sera liée a une vitesse critique de propagation qui

dépendra du mode de chargement, du type de géométrie c’'est a dire du taux de triaxiaité en avant du
front de fissure. L’établissement d’une loi de comportement va permettre dans les deux chapitres
suivant d' éudier I’influence de tous ces paramétres pour identifier les critéres de transition entre les
différents modes de propagation. On distinguera ains en se référant aux observations microscopiques
deux criteres importants : la déformation plastique pour les faibles triaxiaités et le taux de cavités pour
lesfortes triaxialités.
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I ntroduction

La modédisation du comportement du PVDF doit refléter auss fidélement que possible les résultats
mécaniques obtenus sur les différentes géométries présentées au chapitre 1l. Le modéle devra
représenter |'influence de la viscosité et I'augmentation de la rigidité (augmentation de E et de la
contrainte maximae, diminution de la déformation nominale a rupture) avec la diminution de
température. Les essais mécaniques et les observations microscopiques ont de plus révélé que la
cavitation était le mode d’endommagement maeur du PVDF. Le modée utilisé devra ains simuler la
croissance des cavités avec la variation de volume associée, suivant la déformation et |a température.
Il devra égaement représenter le rhéodurcissement qui a é&é observé sur les éprouvettes
axisymétriques entaillées. Enfin le modéle devra smuler la saturation de la force maximale obtenue
pour les petits rayons de courbure des AE. Il devra ains rendre compte de la compétition qui existe
entre la rigidité et |I’endommagement, tout deux accrus par I'éévation du taux de triaxidité des
contraintes.

Bien que ce mode d’endommagement ductile ait été tres fréquemment mis en évidence et modéisé sur
les polymeres vitreux renforcés chocs, le méme travail sur un polymere semi-cristalin reste pour
I"instant assez embryonnaire. Dans les métaux en revanche, ces éudes ont été tres développées, et
I’endommagement ductile peut étre décrit par deux types de modéles : soit les modéles découplés, soit
les modéles couplés.

Les modées découplés utilisent un calcul éastoplastique sur une structure, en faisant I’ hypothése forte
gue I’endommagement n’aura pas d' influence sur le comportement globa du matériau. La rupture est
obtenue pour une vaeur critique d’' un paramétre d’endommagement, calculé en post-processeur apres
le calcul dastoplastique. Ce type de modele permet de décrire I’amorcage de la déchirure ductile pour
les éprouvettes fissurées et I'instabilité pour les éprouvettes non fissurées [Tanguy, 2001]. On peut
citer comme exemple le modéle découplé de Rice et Tracey qui permet de décrire la croissance d’ une
cavité sphérique dans une matrice rigide, incompressible et non-écrouissable soumise a un champ
macroscopique uniforme [Rice et Tracey, 1969]. La prise en compte de I’ écrouissage peut se faire en
utilisant |’ expression de la triaxiaité [Beremin, 1981]. L’ hypothese est faite que la rupture a lieu pour
un rapport critique de rayon de cavité (R/Rp)., déterminé au préaable sur des éprouvettes de
laboratoire.

Les modéles couplés comme leur nom I'indique permettent de coupler I'effet de I’ endommagement
avec le comportement du matériau. Le potentiel plastique S exprime en fonction de la porosité f ,

variable interne du modéle. Ces modéles permettent de décrire I’amorcage et la propagation de la
fissure. lls permettent en plus d accéder aux champs de contrainte-déformation en fonction de
I"avancée de la fissure. Un exemple de modéle couplé est celui de Lemaitre qui, issu d une approche

thermodynamique, utilise la notion de variable d endommagement D, et de contrainte effective s ,

avec S =S /(1- DL) [Lemaitre, 1985]. Le modéle couplé auquel nous nous sommes intéressés est
ceui de Gurson-Tvergaard-Needleman. Sa présentation va étre faite dans le premier paragraphe.
Ensuite, les smulations des différents essais mécaniques a 20°C vont permettre de décrire les
paramétres utilisés. Enfin, la moddisation des essais a -10°C et -50°C permettra de présenter
I’ évolution des paramétres avec la diminution de la température.

A. Présentation du modéele GTN

Al Généralités

Les résultats expérimentaux ont hdiqué le réle central que jouait la croissance des cavités dans la
rupture ductile des métaux [Puttick, 1959], [Rogers, 1960], [Brown et Embury, 1973]. Toutes ces
études ont porté sur des matériaux métalliques et ont montré que les cavités se formaient sur des
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particules de seconde phase, ou par décohésion entre une particule et la matrice, ou par la rupture
d'une particule. La rupture finale intervient aprés la phase de croissance de cavités voisines jusqu’a
leurs coalescences finales. Des analyses de croissance de cavités dans un matériau infini plastique
montrent que cette croissance est fortement dépendante de la contrainte hydrostatique [McClintock,
1968], [Rice et Tracey, 1969]. Ains la coaescence des cavités sera engendrée par un taux de
triaxidité élevé. Cette prévision a éé confirmée par des séries de tests sur des éprouvettes plus moins
entaillées sévérement dans le cas d acier [Hancock et Mackenzie, 1976], [Hancock et Brown, 1983].

Compte tenu des résultats expérimentaux, il y a eu un intérét croissant sur I’ utilisation de la croissance
et de la coa escence des cavités pour décrire la rupture ductile des métaux. De nombreux exemples de
recherche ont porté sur la croissance d une cavité unique dans un solide éasto-plagtique infini, pour
différents états de contraintes [McClintock, 1968], [Rice et Tracey, 1969], [Budiansky et a, 1982].
Basé sur des analyses équivalentes pour une cavité sphérique, Gurson a développé un modée
permettant de décrire le comportement d’un solide poreux ductile [Gurson, 1977a,b]. Dans ce modée,

le parametre f , fraction volumique de porosités, est le seul paramétre d' endommagement et la

réponse matériau est tres sensible a son évolution. Ce modéle a éé étendu par Needleman et Rice pour
tenir compte de la germination de cavités [Needleman et Rice, 1978], et ensuite par Tvergaard et
Needleman pour tenir compte de la coaescence de cavités [Tvergaard, 1982a], [Tvergaard et
Needleman, 1984].

All Description du modéle de Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN)

A.ll.1 Description delafonction d’ écoulement et des fonctions d’ endommagement

Compte tenu du taux de porosités initid dans le PVDF non plastifié et de I'importance de
I’endommagement par cavitation en cours de déformation, il et apparu évident qu'il n’était pas
possible de découpler I’endommagement du comportement. Le modéle GTN est basé sur le modéle
micromécanique développé par Gurson en 1977 [Gurson, 1977a). Il permet de décrire la croissance
d' une cavité sphérique dans une matrice rigide parfaitement plastique conduisant a I’ expression du
critére de plasticité donné par (1) :

s? o)
f s_,f,so):s—?+2fcosh§%g- (1+ 2) )
0 0

avec s le tenseur des contraintes macroscopiques — (matrice+porosités), s ., la contrainte
macroscopique équivalente, s ., =1/3 ,, la contrainte macroscopique moyenne, f la porosité du
matériau, et s , lalimite d’ édadticité de la matrice.

En appliquant la regle de normalité et en calculant la trace du tenseur des vitesses de déformation
macroscopique € 50 0N obtient (2) :

o . . & 0
7= —gnh "‘%1 0 2
sy So 2,0

L’ éguation (2) est obtenue en considérant d’ abord la régle de normalité telle que (3) :

©)
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On considere ensuite la dérivée :Tl , Séparée en deux partiestelles que (4) :
S
S 2 3/2s:s
LFIICE =):3§ e L) @
fis S = s 3=

avec I= , letenseur identité et S, le déviateur des contraintes

Aing, il est possible d'avoir une variation positive ou négative du volume, donc une croissance ou une
réduction de porosité.

Le calcul delatrace de € . donne ensuite le résultat énonce dans I’ équation (2).

All.la Introduction dela contrainte d’ écoulement s,

L’expression (1) prévoit une porosité a rupture f =1 (F =0ss = Q), ce qui conduit a une

surestimation des ductilités a rupture et suppose un matériau rigide parfait. Le modele a aors été
modifié par Tvergaard et Needleman pour prendre en compte I'interaction entre les cavités et
I’ écrouissage [Tvergaard, 1982b]. La prise en compte de I’ écrouissage est réalisee en remplagant la
limite d' elagticité s , du matériau parfaitement plastique par s, la résistance a I’ écoulement de la
matrice ecrouissable avec s | = f(p). L’ écrouissage est supposé de nature isotrope. La variable
d écrouissage p est définie en supposant I’égdité de la dissipation plastique microscopique et de la
dissipation macroscopique. La déformation plastique effective p représente I’ état de la déformation
microscopique dans la matrice. Son évolution est donnée par (5) :

@- flos,=¢ s ©)

(1- f )ps ,correspond a la puissance microscopique puisque seule une fraction (l- f ) est occupée
par lamatiére. La variable d’ écrouissage est différente de la variable employée pour les matériaux non
endommagés puisque ici on considére la déformation plastique cumulée au sens de von Mises telle

.05
que p = ge—;g'p :g’pg . L’écrouissage est introduit sous la forme d'un écrouissage moyen d'un
es™" g

milieu poreux se déformant de fagon uniforme [Leblond et &, 1995].

A.l1.1.b Introduction des parametres ¢}, et g, dans| expression du critére de plasticité

Deux parametres, g, et ,, ont éé goutés dans le critére de plagticité. |Is permettent de tenir compte
de I'interaction possible des cavités [Tvergaard, 1981, 1982c]. |Is sont en généra déterminés a partir
de calcul sur des cellules démentaires (une seule cavité dans le volume représente la fraction
volumique de cavités dans la matrice). lls ont dans un premier temps éé pris égaux al’ unité, ceci pour
une matrice parfaitement rigide plastique, ou la déformation autour d'une cavité sphérique est
parfaitement symétrique. Cependant, en considérant un matériau ayant une distribution périodique de
cavités sphériques et cylindriques, un meilleur accord est obtenu avec I’ expérience en prenant g, =

15et g, =1
Le critére de plasticité du modéle GTN est dors de la forme suivante (6) :
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fefs,)=-

EN

2
y y @

. 0 .
+2q, f cosha%ggs m -+ (1+off 2) (6)

(7))

Le paramétre (], a un sens physique, puisque pour s =0, c'est a dire a I'instant de la rupture,
1 s R : ; .
a, :T, avec f la porosité & rupture. g, aura plutét une influence sur I'évolution de

I’endommagement, puisgu’il se Situe devant le terme représentatif du taux de triaxialité.

A.ll.1.c Introduction de la coalescence et de la germination

Pour une croissance donnée, il a été observé que les cavités pouvaient se rgoindre, ce qui entraine un
endommagement supplémentaire par rapport ala croissance seule. Pour représenter I’ accélération de

la croissance des cavités pendant le stade de coaescence, la fonction f et introduite [Tvergaard et

Needleman, 1984] dans I’expression du potentiel o écoulement. La fonction bilinéaire f* représente
la porosité effective et est justifiée pour décrire I’ apparition de la coalescence au dela d’ une porosité
critique f., laporosité est aors plus endommageante que s elle restait sphérique (7).

f°(f)=fsfEf,

sinon £ (f)=f, +d(f- f) U]
— flj - e * "y . * cis s
avec d =T 1 f, est laporosité effective a rupture (fu -l/ql), et f. laporosité arupture.
F c
o AL
O O
o) O

FigurelV.1 Fonction f’[Tanguy, 2001]

En cours de croissance, des cavités peuvent également apparaitre en complément, on parle dors de
germination. L’ évolution de la porosité due a la croissance et a la germination de nouvelles cavités est
telleque (8) :

f=f + f

croissance ger mination (8)

L’ évolution de la croissance est obtenue a partir du principe de conservation de la masse telle que (9) :

croissance

f =(1- f )trace% ©)

Cette derniere équation est obtenue a partir du raisonnement suivant : soit W le volume
(matricet+cavités), et soit W le volume des cavités. Par incompressibilité de la matrice, on aura

W =\v. La porosité est définie par f :%.
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Wz wo W W

Onauradonc f =—¢l- —2= —(1- f) et —=tré .
Weé Wg W w =P
_qa T
e eﬂobtenueparlareglede normalltee =( — 0
S

La cinétique de germination est décrite a partir de deux coefficients supplémentaires A, et B, qui

peuvent étre associés a l'intensité de germination contrblée en contrainte et en déformation
respectivement (10) [Zhang et Hauge, 1999]:

fger min ation = an eff + Ah p (10)
OUS 4 =as +bs.

A.ll.2 Notion de contrainte scalair e effective

Une modification du modéle a é&é proposée par Besson et et utilisée dans I'implémentation de ces
modéles dans le code aux ééments finis ZeBuLon [Besson et a, 2001]. La définition implicite de la

contrainte effective S . est donnée par |’ expression (11) :

y6.1s.)=0 1y

Lafonction y dépend des deux premiers invariants des contraintes et de la porosité. Elle s écrit telle
que (12) :

2

S a&),S
y :£+2q1f*coshg—2 K (1+q1 12)

Lasurface de plagticité est dors definiepar F =s. - s |

On applique ensuite la regle de normalité pour obtenir la vitesse de déformation plastique telle que
13):

e, =l- 1pi—=(- 1)pl- @

La définition de la surface de plagticité est identique acelle proposée par Tvergaard et Needleman.
L’ apport de s . est de permettre une comparaison directe avec d’ autres critéres d’ endommagement.

A.lll  Adaptation du modéle GTN au cas des polymeres vitreux renforcés chocs

Dans le chapitre I, les travaux réaisés au MIT ont été amplement développés pour décrire I’ utilisation
du modéle GTN pour la modéisation des polymeéres vitreux renforcés chocs. Pour ces matériaux, des
différences non négligeables apparaissent avec les matériaux métalliques. En effet, il faut tenir compte
des importantes déformations élastiques et plastiques, des fractions élevées de porosités et de la non
sphéricité des cavités en cours de déformation liée al’importance méme de cdlle-ci.

Steenbrink et a ont modifié le potentiel d’ écoulement du modéle GTN pour tenir compte des grandes
déformations [Steenbrink et a, 1997]. Lazzeri et Bucknall ont proposé un écoulement dépendant de la
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pression pour permettre de mieux représenter les mécanismes d’ endommagement dans des polymeres
chargés [Lazzeri et Bucknall, 1993].

Les polymeéres vitreux renforcés chocs peuvent étre assimilés a un matériau poreux, ou les renforts
élastomériques sont remplacés par des cavités dans le modéle. Ces renforts sont le siége d' une
importante déformation plagtiqgue e suivant la quantité de renfort, il y aura dautant plus
d adoucissement du matériau [Danielsson et a, 2002]. Pour un polymére semi-crigtdlin, la méme
quantification ne peut pas se faire, la cavitation se déroulant généradement entre les sphérolites ou
entre les lamelles. De plus, contrairement aux polymeres vitreux, les polymeres semi-cristalins au
dessus de leur température de transition vitreuse sont caractérisés par une importante viscosité des les
premiers stades de déformations. La déformation purement éastique est aors assez limitée, tout
comme le rhéodurcissement. Aing, bien que ces travaux aient permis d’ adapter le modéle GTN a
certains polymeres, ils se limitent pour I'instant & des cas trés particuliers ou la cavitation et le
comportement du matériau sont bien identifiés.

B. Modélisation du comportement

B.l Comportement élastoviscoplastique

Le comportement du PVDF se caractérise par une déformation élastique suivie d'une large
déformation viscoplastique. Lors des essais de traction sur éprouvettes lisses, il a d'alleurs éé
souligné la difficulté de déterminer avec certitude le module éastique compte tenu de la viscosité
importante du matériau. Il est admis que la déformation totale du matériau peut se décomposer telle
que (14) :

(14)

Il D

-e +
=e

Il D

vp

e ecorr%pond au tenseur des déformations éastiques et gvp correspond au tenseur des déformations
viscoplastiques. On admet que toute la déformation plastique est de la déformation viscoplastique.

Il est fréquent de trouver une décomposition de la déformation viscoplastique en une double
déformation indlastique. Ce modéle appelé modéle DDI (Double Déformation Inélastique) a été
appliqué avec succes sur du polyéthyléne et du polyamide 11, sallicités en fluage [Hamouda, 2000],
[Lefebvre, 2002]. Ce modéle vise a tenir compte du caractére hétérogene du matériau. Aing, la
premiere composante de déformation viscoplastique permettra de représenter la déformation
viscoplastique aux temps courts (essai de traction, mise en charge pour les essais de relaxation/fluage)
et la seconde composante permettra de représenter la déformation viscoplastique aux temps longs
(essais de fluage par exemple). Considérant que tous les essais de cette étude sont des essais de
traction, une seule composante viscoplastique est conservée.

Etant donné que le modéle de comportement est couplé dés le début de I'identification au modéle
d endommagement GTN, la vitesse de déformation viscopl astique macroscopique se définit par (15) :

. T
=(- f)p— 15
S ( )pﬂs= (15)

p , lavitesse de déformation plastique effective, se définit a partir d une loi de Norton telle que (16) :

)

: 16
T (16)

p
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K et n sont deux parametres de la loi de comportement a identifier. Le coefficient n est un indicateur
de la non-linéarité du comportement viscoplastique du matériau, K sera utilisé pour représenter
I’intensité de la vitesse de déformation.
F et lafonction d’ écoulement définie par le modéle GTN et la surface d’ écoulement s exprime telle
que (17) :

F=s.-R (17)
On rappelle que s . est la contrainte effective fonction de I’endommagement et R est la contrainte
d' écoulement de la matrice définie a partir d’une loi d’ écrouissage isotrope telle que (18) :

R=R, +Q(1- exp(- bp)) (18)

R, correspond a un seuil viscoplastique, il représente aing la contrainte limite a partir de laguelle les
mécanismes visqueux pourront se manifester. Compte tenu du faible domaine élastique, la constante
R, seraassez faible.

Ains pour caractériser le comportement du PVDF, cing paramétres sont disponibles: K, n, R,, Q

etb.
Cependant, méme s ces paramétres suffisent a caractériser le comportement des éprouvettes lisses, ils
ne vont pas permettre de rendre compte du rhéodurcissement observeé sur les éprouvettes entaillées en
fin dessa. Aind, on choist de compléter I'équation d écrouissage isotrope (18) par un second
écrouissage décrivant une augmentation de la contrainte avec la déformation viscoplastique telle que
(19) :

R= R, +Q(1- exp(- bp))+ Alexp(Bp)- 1) (19)

La description du second écrouissage sera développée dans la partie modéisation des éprouvettes AE.
Cing parametres seront donc a identifier pour caractériser la fonction d' écrouissage isotrope, R,, Q,

b, A, B.
B.Il Détermination des paramétres matériaux

B.Il.1 Identification des paramétres dlastiques
B.ll.1.a Lemodule dastique

Le module élastique E et le coefficient de Poisson ? sont nécessaires aux calculs des déformations
élagtiques. Le module E a été estimé dans cette éude a partir de la détermination graphique des
pentes éastiques des essais de traction sur éprouvettes lisses. Il peut étre alors considéré comme
apparent car il tient compte de la viscosité du matériau. En effet, pour de faibles vitesses de
déformation, on peut considérer que la viscosité se manifeste aux premiers moments de la
déformation. Le module élastique a également été déterminé par ultra-sons. Dans ce cas, |a fréquence
utilisée (2 MHz) est telle que I'effet de la viscosité est trés limité, le module est dors purement
élastique. |l est possible dans ce cas de parler de module d'Young vrai (c’'est adire celui donné par la
relation de Hooke).

Il a déa été mentionné I écart qui existait entre le module d’'Young vrai et le module apparent. Dans
les cdculs par déments finis, le module élastique chois sera le module apparent. Nous développons
ci-gprés les conditions de ce choix.

Tout d’ abord, bien que certains essais de traction aient été faits a des vitesses assez élevées, la plupart
des essais sur les autres géométries ont été réalisés a de faibles vitesses (entre 1.10° s* et 1.10* 1),
c'est a dire dans le domaine des sollicitations quasi-gtatiques. Aing, il semble plus judicieux de
conserver le module apparent qui permet de mieux décrire le comportement du matériau en présence
de viscosité. L'utilisation du module d’'Young vrai dans les calculs indique de toute fagcon une
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surestimation importante des pentes éastiques expérimentales. De plus, éant donné que dans la
définition de la vitesse viscoplastique, on ne considere qu'une seule composante de vitesse, tenir
compte de la viscosité primaire atravers le module d' Y oung apparent permet de caractériser une partie
de la déformation visgueuse de la phase amorphe en début d’ essai.

La figure I1.14 du chapitre Il donnait I'évolution de E en fonction de la température. A 20°C, E =2
GPa, a-10°C E =24 -2.9 GPa, et a -50°C suivant lavitesse E sera compris entre 3 GPa et 6 GPa.
Aing, a 20°C, il sera possible de considérer une vaeur unique du module éastique pour toutes les
vitesses, mais ce sera plus difficile a basse température.

B.I1.1.b Le coefficient de Poisson

Le coefficient de Poisson a éé déterminé a partir de la pente de la courbe déformation longitudinale en
fonction de la déformation latérale sur éprouvettes lisses & 20°C, et 1,5.10° s*. Dans la zone ol la
déformation reste homogene (avant la striction), la valeur moyenne du coefficient de Poisson est de
0.40 +0.02. Par ultra-sons, la valeur obtenue avait été de 0.38. Sa valeur sera considérée constante
avec latempérature, les mesures a-10°C n’ ayant pas révélé de différences.

B.ll.1.c Lalimite dastique/viscoplagtique R,

Tout comme la déermination graphique de E, la détermination graphique de R, pose de serieux

problemes de précisions sur la courbe contrainte-déformation nominales. R, représente lalimite entre

le domaine parfaitement éastique et le début de la viscoplasticité. Par la présence de la viscosité, cette
limite est assez difficile a déterminer. De plus, dle va varier suivant la vitesse de I’ essai et suivant la

température. L’exemple de la figure IV.2 indique la détermination de R, pour un a 20°C &
faible vitesse. 50 :

30

35 1

25 4

30 1
20
25 A
15
20 A

10 4

Contrainte nominale

\

Contrainte nominale (MPa)

15 1

54

10 1
o T T T T T T T
5 4 0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01 0.012 0.014 0.016
Déformation nominale

0 T T T T T T T
0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14
Déformation nominale

FigurelV.2 Détermination graphique de R, & partir d’ un essai de traction & 20°C, 1,5.10*s"

Lavariation de R, en MPa est donnée dans le tableau V.1 suivant en fonction de |a température et de
la vitesse.
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Température/vitesse | 1,5.10%s* | 1,56.10°s™ 15.10°s | 1,510 s~
+20°C 10 15 17 18
-10°C 22 27 28 30
-50°C 30 38 43 45-50
-80°C 60 70 75 80

Tableau IV.1 Valeursde R, en MPa en fonction de la température et de la vitesse

La plupart des essais sur éprouvettes entaillées et fissurées ayant été réalisés a basse vitesse de
sollicitetion, la vaeur de R, considérée dans le calcul sera celle obtenue pour les faibles vitesses
(1,5.10* s1).

B.I1.2 Hypothese sur I’évolution dela porosité

Au chapitre 111, des micrographies réalisées sur le PVDF non plastifié ont été présentées. Le résultat
principa éait la présence de deux types de porosités : des cavités de grande taille (1-2 um) qui sont
habituellement observées dans le PVDF en nombre assez réduit, et de trés petites cavités (200 nm de
diamétre), jamais mentionnées dans la littérature, qui occupent environ 10% du volume du matériau.
Ces cavités sont trés probablement situées entre les sphérolites.

Il n'est pas possible de vérifier s la croissance est assurée par toutes ces cavités. En revanche, les
travaux de Castagnet ont indiqué que de la germination avait lieu entre les lamelles et entre les
sphérolites en cours de déformation [Castagnet, 1998]. Ces cavités de taille plus petites que les cavités
initiddement présentes doivent certainement se former auss dans le PVDF non plagtifié. Des analyses
aux rayons X auraient permis de répondre sans doute a cette question. Cette germination apporte
certainement une croissance supplémentaire.

Pour smplifier le modéle, on choisit de ne pas introduire la phase de germination (gjout de paramétres
supplémentaires). L’ endommagement est alors issu uniquement de la croissance des 10% de porosités
initidles. En sachant qu’en réalité toutes les cavités ne vont pas croitre, la germination sera prise en
compte indirectement dans cette croissance comme complément d’endommagement, en remplacement
des cavités qui ne vont pas changer de volume.

B.INI Détermination des parametres de comportement

N

-F 0 qeba
eKg

premier écrouissage (cf. éguation 19) ont é&é déterminés sur éprouvettes lisses, et sur éprouvettes
entaillées avant |’ apparition de I’endommagement. Concernant les éprouvettes lisses, les données
prises pour I'identification des paramétres de comportement sont celles obtenues avant I’ apparition de
la striction. Pour les éprouvettes axisymétriques entaillées, éant donné que I'’endommagement débute
juste avant la force maximale, on choisit pour I’identification de ne conserver que les courbes jusqu’a
ce point limite de chargement.

Les parametres de comportement, c'est adire K et n delaloi de Norton, p

Il a dg§a été mentionné que la paramétre N delaloi de Norton permettait de décrire la non-linéarité de
la phase amorphe. Un coefficient n proche de 1 caractérisera un comportement newtonien. K permet
de décrire I'intensité de la vitesse de déformation. Par la loi de Norton, les coefficients K et n sont
liés, I'identification de I'un impliquant I'identification de I'autre. Les coefficients Q et b décrivent
respectivement la contrainte d'écoulement maximale et la vitesse de saturation pour ateindre la
contrainte maximale.
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B.IlI1.1 Etudedelasenshbilité des paramétres de comportement

L’ éude de sensihilité des paramétres de comportement va étre réalisée sur les éprouvettes lisses, en
considérant des paramétres variant de + 20%, ou + 50% par rapport a leur valeur choisie pour le
modde. La vitesse de déformation choisie est de 1.5.10” s* et la température 20°C. Les smulations
sur éprouvettes lisses sont réalisées sur des déments de volume réduits (8 noauds, 4 points de Gauss)
en conditions de contrainte plane.

50
K=30
457 8 (K=24
i K=20 |
s 40 K=16
é 35 - K=10 |
o
S 30
=
o 254
c
(0]
£ 20
®
15 4
3
10
5 -
0 . : : : : : :

0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14 0.16

Déformation nominale

FigurelV.3 Etude de la sensibilité du paramétre K sur éprouvette lisse pour n=5, Q=40, b=75,
20°C, 1,5.10“ s*
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0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14 0.16

Déformation nominale

FigurelV.4 Etudedela sensibilité du paramétre n sur éprouvette lisse pour K=20, Q=40, b=75,
20°C, 1,5.10" s*
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FigurelV.5 Etudedela sensibilité du paramétre Q sur éprouvette lisse pour K=20, n=5 et b=75,
20°C, 1,5.10" s*
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Déformation nominale
FigurelV.6 Etude dela sensibilité du parametre b sur éprouvette lisse pour K=20, n=5, Q=40,
20°C, 1,5.10" s*

Lafigure IV.3 indique qu'en dessous de 20, K n'aplus de rédle influence sur lacourbe s . - €.om-
En revanche, au dessus de cette vaeur limite, une augmentation de K permet une augmentation de la
courbe globae. Lavaeur de K est surtout importante pour représenter I’ écart de contrainte entre des
essais réalises a des vitesses différentes. K est un indicateur de la viscosité du matériau. La figure
IV.7 indique les courbes simulées d' éprouvettes lisses a quatre vitesses de déformation différentes,

pour deux valeurs de K et a une vaeur fixée de n. Une augmentation de K permet d’augmenter la
sensibilité a la vitesse de déformation, nécessaire pour différencier des essais rédisés a différentes
vitesses. K = 10 permet de représenter des comportements avec peu d’ effet de laviscosité, il y apeu
de différences entre tous les essais réalises sur quatre décades de vitesse. K = 50 permet au contraire
d augmenter de 40% la contrainte maximale entre deux essais séparés par trois décades de vitesse.
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FigurelV.7  Influencedu parametre K pour n= 5 sur éprouvetteslissesa différentesvitessesa 20°C

Une augmentation de n, a K fixé augmente le niveau général des courbes, c'est a dire accroit la
rigidité du matériau. Un effet peu sensible de ce paramétre sur les résultats est a noter puisgu’ une
augmentation de 50% de sa valeur n’augmente que de 5% la valeur de contrainte maximale (cf. Figure
1V.4).

L’influence du paramétre Q est par contre tres nette puisqu’une augmentation de 20% permet
d augmenter la contrainte maximale de 15%. On rappelle que d'aprés I’ équation d' écrouissage, Q
permet de rendre compte de la limite asymptotique de la contrainte maximae (cf. Figure 1V.5).

Enfin, une augmentation de b permet d atteindre la contrainte maximale pour un temps t plus grand,
ce qui s explique par laforme de I’ écrouissage (cf. Figure 1V.6).

B.I11.2 Optimisation des parametres de comportement

Apres |’ étude de sensibilité, les parametres définitifs ont éé choisis a partir des essais sur éprouvettes
lisses et éprouvettes entaillées avant I’ endommagement. Les paramétres optimisas sont :

K=20MPa,n=5Ry,=10MPa,Q =40 MPa,etb =75

Sur la figure 1V.8 sont présentés les résultats pour les quatre vitesses de déformations sur les
éprouvettes lisses.
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FigurelV.8 Résultatsdelasimulation du comportement sur éprouvetteslisses a 20°C, adifférentes
vitesses
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Les comparaisons entre les courbes expérimentales (trait + symboles) et les courbes simulées (trait
plein) indiquent une bonne correspondance pour les deux plus faibles vitesses de déformation. A plus
haute vitesse, les courbes simulées sous-estiment les courbes expérimentales. 1l serait possible de
représenter toutes les vitesses de déformation en choisissant d’ augmenter lavaleur de K . On aurait pu
également décomposer la vitesse de déformation viscoplastique en deux vitesses comme pour le
modele DDI présenté précédemment, afin de représenter les essais lents et les essais rapides. Ce choix
nécessitait néanmoins un plus grand nombre de paramétres a déterminer. On a chois de conserver K
= 20 et on judtifiera ce choix principalement lors de la modéisation de la propagation en flexion trois
points.

B.I11.3 Vérification des paramétres de comportement en compression uniaxiale

Des essais de compression uniaxiale sur pion ont été réalisés afin de vérifier la vdidité du modée en
compression, notamment la pertinence d’'une composante de rhéodurcissement. Bien que ce type de
chargement ne soit pas critique pour la gaine off-shore éudiée, on choisit néanmoins de vérifier ce que
prédit le modde.

Le maillage en compression est réalise a partir d' ééments axisymétriques a intégration réduite. Aing,
seule la moitié de I’ éprouvette et la moitié de I'appui sont maillées. Le contact entre I’ appui et e pion
est réalisé avec un coefficient de frottement estimé a 0.4. Cette valeur est choisie comme étant celle se
rapprochant le plus des conditions expérimentales, en sachant qu’une couche de vasdline a été placée
entre le pion et I'appui pour éviter d obtenir un effet tonneau. Compte-tenu de la fluidité de la
vasdling, le pion se retrouve expérimentalement tres vite en contact avec I’ appui, d’ ol ce coefficient
de frottement relativement éeve.

Comme expérimentalement, le déplacement axid et I’augmentation de diamétre sont mesurés par deux
capteurs placés dans le premier cas sur un ncaud du haut du pion et dans le second cas sur le noaud en
bas a droite du pion (cf. Figure 1V.9). Ces deux positions représentent aing |es positions moyennes des
capteurs lors de I’ essai expérimental de compression.

Appui
Capteur de
Pion déplacement axial

Capteur de déplacement
diamétral

FigurelV.9 Maillage d’'un essai de compression uniaxiale avec des éléments axisymétriques

Les particularités liées a I'utilisation du contact seront présentées en détails lors des maillages des
éprouvettes de flexion trois points. Simplement, il est important de signaler ici qu'il est nécessaire de
mailler trés finement la zone de bord du pion en contact avec I’ appui. Suivant comment cette zone sera
plus ou moins raffinée, les courbes force-déplacement pourront ére différentes. Le raffinement du
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maillage permet de garantir un contact permanent entre les deux zones, sans que la premiere
interpénétre la seconde.

Les courbes présentées indiquent la force en fonction de I'évolution du diametre. Les résultats
indiquent un écart d’ environ 10% sur la vaeur finde de la force maximale. On remarque un accord
correct entre les déplacements expérimentaux et simulés. En revanche, concernant la force, le modée
sous-estime les valeurs expé&imentales (cf. Figure 1V.10).
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FigurelV.10 Courbes expérimental es-simuléesen compression uniaxiale sur pion, a20°C, et 0.015
mm/'s

Les résultats obtenus en traction et en compression sont comparés pour une méme vitesse de
sollicitation (0.015 mm/s). La pente viscodlastique est approximativement la méme pour les premiers
stades de déformation. Une augmentation de la rigidité en compression est observée par rapport a la
traction, avec notamment une contrainte maximale plus importante en compression (environ 48 MPa
en traction, contre plus de 70 MPa en compression) (cf. Figure IV.11).
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FigurelV.11 Courbes contraintes-déformations nominales expérimentales en traction et
compression a 20°C et 0.015 mnvs

En dehors de la zone dastique, on suppose qu’expérimentalement en compression, une partie des
cavités peut plus ou moins se refermer sous |’ effort appliqué. Cela peut expliquer certainement une
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raideur plus importante en compression qu’en traction. A I'inverse de la traction ou I’ endommagement
dtere la raideur du matériau, la refermeture des cavités en compression permet de rigidifier le
matériau. Le méme constat expérimental a été fait par S. Castagnet sur un grade de PVDF plastifié et
poreux di aux conditions d extrusion.

Au niveau des réaultats par ééments finis maintenant, le modéle ne rend pas compte de
I’augmentation de rigidité liée a la refermeture des cavités. Au contraire, |’ écrouissage étant isotrope,
le résultat en compression est quas-identique au résultat en traction au signe de s prés. Ladifférence
est liée a la présence d' un contact qui induit du frottement donc une contrainte maximale |égérement
plus élevée. En traction le modéle GTN permet de rendre compte de la croissance des cavités. En
compression le modée rend compte de leur fermeture. Si le calcul n'éait pas interrompu, il serait
possible d’aler jusqu’a un taux de porosités nul.

Le modéle GTN est en théorie plus pertinent pour des éprouvettes ayant un taux de triaxidité des
contraintes supérieur a 1. En dessous de cette valeur, les calculs de cellule qui seront présentés par la
suite indiquent que les cavités nont plus une forme sphérique mais sont au contraire orientées dans le
sens de sollicitation. De plus, éant donné que la contrainte équivalente du modéle est celle de von
Mises, pour des essais uniaxiaux, |’ effet de la pression hydrostatique sur la fermeture des cavités n’ est
pas pris en compte.

Concernant le calcul de la variation volumique, il est possible de comparer les résultats expérimentaux
et numériques. Expérimentalement, on utilise les deux capteurs servant a mesurer les déplacements
latéral et axial pour déterminer la variatiion de volume. Pour le calcul numérique, on utilise un post-
processeur qui sera plus amplement décrit lors du calcul de la variation volumique des éprouvettes
axisymétriques entaillées. La figure 1V.12 indique la comparaison pour les deux résultats, obtenus
pour une vitesse de 0.015 mnv/s.
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FigurelV.12 Résultats de variation volumique en compression uniaxiale a 20°C et 0.015 mnvs

Il est important de comparer la forme des deux courbes. Le cacul par ééments finis montre une
diminution de volume continue et linéaire, indiquant une refermeture sphérique des cavités au fur et a
mesure de la déformation. Les résultats expérimentaux indiquent une évolution saturante de la
rétractation volumique avec la déformation. Il semble que les cavités se rétractent |égéerement, mais
qu'au dela d’ une certaine limite, le matériau se rigidifie. Ces résultats sont en accord avec les résultats
de contrainte-déformation nominales qui indiquaient également une nette rigidification du matériau.
Comme on le verra par la suite, le calcul par déments finis en traction indique une évolution linéaire
de I'augmentation de volume. Ains, en compression, le modéle ne permettra pas de prendre en
compte larigidification du matériau induit par la refermeture partielle des cavités.
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A titre indicatif, la figure 1V.13 montre la localisation de I’endommagement pour un de
compression uniaxiale. S on excepte la zone en contact en haut a droite du maillage, on remarque que
la diminution du taux de porosité est maximale au centre de I éprouvette, ¢’ est a dire au maximum de
la pression hydrogtatique.

0.06 0.075 0.09 0.105
0.0675 0.0825 0.0975

FigurelV.13 Isovaleursde fraction volumique de cavitésen fin d’ essai de compression uniaxiale, a
20°C et 0.015 mnvs

C. Modélisation de I’endommagement

Les essais mécaniques présentés au chapitre |1 ont indiqué le rdle joué par I'endommagement sur les
résultats macroscopiques. Dans le chapitre 111, les observations microscopiques ont indiqué que la
croissance de cavités éait |e mécanisme endommageant dans le PVDF. Etant donné que ce mécanisme
a éeé bien identifié sur les éprouvettes AE, on choisit de travailler sur cette géométrie pour identifier
les paramétres numériques d’ endommagement. On compare également les prévisions du modéle avec
I’expérience. Les calculs sur ces éprouvettes permettent d'éendre la loi de comportement a des
sollicitations multiaxiaes.

C.l Choix des conditions de calculs

La géométrie axisymétrique entaillée a éé étudiée suivant trois rayons de courbures : R = 4 mm
(AE4), R = 1.6 mm (AEL6) & R = 0.8 mm (AEOQ.8). Par symétrie, seule la moaitié de I’ éprouvette est
maillée a I'aide d’'ééments axisymétriques quadratiques a intégration réduite (appelé cax4r). Aing,
gréce a la symétrie il est possible de ne mailler que la demi-longueur pour représenter la structure
entiere. Dans la zone entaillée, le maillage est fin (100 pm*50 pum), contrairement a la zone lisse ou
celui-ci est plus grossier. Le nombre total de ncaud varie suivant la géométrie éudiée : 905 noauds et
280 dements pour I’AE4, 1080 noauds et 345 édéments pour I’ AEL6, 1273 noauds et 400 déments
pour I’AEQ.8. La figure 1V.14 indique les maillages utilisés dans la zone de |'entaille. Le maillage
complet, ¢’ est adire sur toute la demi-longueur, est présenté dans I’ annexe IV.1.
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AE4 ~ AE16 AEO.8

i

FigurelV.14 Maillage des éprouvettes AE4, AEL.6 et AEO.8

Un ressort est gjouté en haut de I’ éprouvette afin de tenir compte de la complaisance de la machine. |1
permet de représenter le déplacement élastique di a la ligne damarrage. Cette ligne est
particuliérement longue pour permettre de réaliser des essais dans |'enceinte climatique. Le
comportement du ressort est considéré comme éagtique (E = 1.5 GPa, et n = 0.45). Sa hauteur est
fixée arbitrarement & 3 mm. L'gout du ressort permet d guster les déplacements longitudinaux
expérimentaux et smulés.

Les essais sur éprouvettes AE ont éé pour la plupart effectués en pilotage de réduction diamétrale.
Numériquement il n’est pas possible de rentrer directement une telle condition de chargement dans le
calcul. Dans un premier temps, le déplacement longitudina de I’ &rouvette qui a éé mesuré lors d'un
a vitesse de réduction diamétrale constante, est utilisé. L’ alure de ces courbes est illustrée sur la
figure 1V.15 pour deux éprouvettes AEL.6 et AEQ.8. Le déplacement longitudinal est caractérisé par
trois étapes : tout d abord le chargement est a peu prés linéaire, il correspond a la déformation dans le
domaine viscoélagtique. Ensuite, un tres net ralentissement de la déformation est obtenu pour tous les
rayons de courbure, a toutes les vitesses testées, correspondant a lalocalisation de la déformation dans
I'entaille. En fin d'essal, la vitesse de déplacement ré-augmente, correspondant a I’ étape d’ étirement
final des fibrilles. Ains, pour représenter correctement ces trois zones bien distinctes, le déplacement
est entré point par point dans le calcul.
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FigurelV.15 Déplacement LVDT en fonction du temps pour une AE1.6 et AEQ.8, pour un pilotageen
réduction diamétrale 2,5.107° mmvs, & 20°C

La figure 1V.16 indique le résultat du cacul sur AEO.8 en ayant comme chargement la courbe de
déplacement longitudinal précédente.
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FigurelV.16 Courbes force-réduction diamétrale simulée et expérimentale en pilotage en
déplacement longitudinal, AEO.8, a 20°C
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Une telle condition de chargement implique que I’adoucissement aprés la charge maximale est
immédiatement suivi d' une ré-augmentation de la charge. Bien que ce résultat soit logique compte
tenu des conditions de chargement présentées sur la courbe de la figure 1V.15, il ne correspond pas au
résultat expérimental. On rappelle qu’ expérimentalement le chargement se fait a partir d’une routine
qui relie le déplacement radial au déplacement du vérin de la machine. Une vitesse de déplacement
radial est imposée par une consigne dins le logiciel de pilotage. La vitesse du vérin s guste ensuite
pour permettre a la réduction diamétrale de correspondre ala consigne demandée.

Dans la premiére partie du chargement, le déplacement radia et le déplacement longitudina sont tous
les deux monotones croissants. A la charge maximale, la localisation de la déformation dans I’ entaille
nécessite une diminution de la vitesse de déplacement longitudina. Ensuite, I’ orientation de la matiére
dans le sens de traction tend a rigidifier le matériau. Pour maintenir la vitesse de réduction diamétrale
constante, la machine réagit en augmentant la vitesse de déplacement.
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Afin de mieux représenter les conditions de I’ essai, on choisit d’entrer dans le calcul la méme routine
que cele utiliste expérimentalement, pour permettre de relier le déplacement longitudind a la
réduction diamétrale. Comme expérimentaement, la consigne de chargement et telle que le vérin doit
permettre de contréler une vitesse de réduction diamétrale constante. La vérification entre la consigne
et le résultat numérique se fait a chague pas de calcul et est corrigée si nécessaire. Une procédure de
pénalisation est également présente dans le processus de routine pour permettre d accroitre la
correspondance avec la réduction diamétrale expé&rimentale. L’inconvénient maeur de I’emploi de la
routine est de générer un pas de calcul tres faible, afin que numériquement le déplacement des noauds
en haut de I’ éprouvette induise le déplacement du noaud donnant la réduction diamétrale. Suivant le
pas de cacul choig, il est possible de suivre correctement la vitesse de réduction diamétrale imposée.
Aing, pour les calculs un compromis sera fait entre la rapidité des calculs et le suivi exact de la vitesse
de réduction diamétrale imposée €f. Annexe 1V.3). L’introduction de cette routine dans le calcul
permet de sassurer que la réduction diamétrae expérimentale est trés proche de la réduction
diamétrale smulée.

C.II Rappels des particularités des courbes force-réduction diamétrale obtenues sur
AE pour le PVDF déplastifié

Le modéle de Gurson habitudlement utilisé sur les matériaux méalliques permet de représenter la
chute de charge liée a la croissance des cavités dans le matériau. L’ alure des courbes suit en général
celle donnée sur la figure IV.17. Sur cette figure représentant la force en fonction de I’ évolution du
diamétre pour un acier 16MNDD5, trois rayons de courbure différents sont présentés (R =6 mm, R =

24 mm, et R=1.2 mm).
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FigurelV.17 Résultats expérimentaux et simulés obtenus a —60°C et —30°C sur |’ acier 16MND5
[ Tanguy, 2001]

Dans le cas des matériaux métalliques, le comportement élastique se vérifie pour des niveaux de
déformation trés faibles et une limite dastique trés haute. Ensuite la locdisation de la déformation
entraine une diminution progressive de la charge. La charge maximale augmente en fonction de la
diminution du rayon de courbure, c'est a dire en fonction de I’ augmentation du taux de triaxidité des
contraintes. La réduction diamétrale a rupture diminue avec I’ augmentation de't .

Concernant le PVDF, il a d§a éé mentionné de nombreuses fois que la localisation de la déformation
entrainait un tres net adoucissement de la charge. Cet adouci ssement, appel € communément crochet de
traction, ne peut pas en théorie étre représenté par le modéle GTN. Les observations microscopiques
ont indiqué que la croissance des cavités débute juste avant la force maximale, induisant une
augmentation de volume. Le crochet est d'ailleurs d’ autant plus significatif que le rayon de courbure
diminue. Tous ces résultats confirment le réle de la triaxiaité sur I'importance des mécanismes
d’ endommagement.
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Le second résultat particulier observé sur le PVDF concerne la méme charge maximale obtenue entre
les éprouvettes AEL.6 et AEQ.8. Pour différentes vitesses et également a plus basse température, la
force maximale pour les deux types d’ éprouvettes est équivaente. Une éprouvette de rayon R = 0.15
mm avait indiqué également la méme tendance. Les observations microscopiques et les mesures de
déformations volumiques ont indiqué que le taux initia élevé de porosités, ains que I'importance de
I’endommagement pouvait expliquer ce résultat. Il ne peut pas en théorie étre reproduit par le modde
GTN puisgu’une diminution de rayon de courbure implique une aigmentation du taux de triaxiaité
c'est adire une augmentation de larigidité de I’ éprouvette.

Enfin, le dernier résultat important et différent des matériaux métaliques est la stabilisation (AEL.6,
AEOQ.8) voire I’augmentation de la charge en fin d’'essai (AE4). Ce mécanisme communément appelé
rhéodurcissement dans les polymeres caractérise I’augmentation de rigidité dans la matrice due a
I’orientation des chaines macromoléculaires de phase amorphe, et probablement aux lamelles
crigalines plus ou moins orientées dans la direction principale de sollicitation. Méme s la rédle
augmentation de charge n'est visble macroscopiquement que sur les AE4 a fable vitesse de
déplacement, la quasi-stabilité de la charge pour les AEL.6 e AEQ.8 indique une augmentation de la
rigidité avec la déformation.

Tous ces mécanismes devront étre pris en compte pour permettre de représenter correctement les
résultats de traction sur les éprouvettes entaillées.

C.Il Prise en compte de I’ adoucissement lié a I’endommagement : utilisation deq; et gz

C.II1.1 Etudedelasensbilité des paramétres g, et g,

Les parametres g, et g, ont éé introduits dans le modele GTN pour décrire les interactions possibles
entre les cavités en cours de croissance. En générd, ils sont respectivement pris égaux a 1.5 et 1. Ces
vaeurs sont choisies pour des matériaux métalliques ol le taux de porosité initial est d’ environ 10° et
oll méme en cours de croissance, le pourcentage volumique de cavités reste assez faible (» 2.10°).

Etant donné que le pourcentage volumique initia de cavités dans le PVDF non plastifié a été estimé a
10%, une différence majeure entre les deux types de matériau, métallique et polymere, existe d§ja au
départ. Afin d'identifier le role de g, et g, avec une telle fraction volumique de cavités, une étude de
sensibilité des paramétres est réalisée sur une éprouvette AE0.8 en les faisant varier entre 0.5 et 2
(limites extrémes de ces paramétres dans la littérature). Dans un premier temps, on ne regarde que les
résultats globaux, c’'est a dire la force en fonction de la réduction diamétrale par rapport a une courbe
expérimentale. L'essal réalisé & 20°C est piloté en déplacement a 0.05 mmy/s. Le tableau V.2 donne
les différentes valeurs des paramétres g, et g, étudiés.

a, 05 | 05 | 08 08 | 08 1 1 11 1.3 15 15| 2

q, 2 155 1 155 2 1.2 15 | 155 | 155 | 0.8 1 |05

Tableau V.2 Valeursde g, et g, choisies pour étudier |"influence de chaque paramétre

La figure 1V.18 présente les résultats du cacul (trait + symbole) et la courbe expé&imentale (trait
plein). Ces premiers calculs utilisent les valeurs extrémes de ¢, et ¢, données dans le tableau 1V.2.
Le jeu de paramétre ¢, = 2 et g, = 0.5 est proche des paramétres habituellement choisis pour les

matériaux métalliques. Il permet de représenter une chute de charge assez linéaire aprés la localisation
de la déformation. Cependant, il ne permet pas de représenter laforme du crochet de traction observée
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sur le PVDF. Danslecasde ¢, =05et q, = 2, excepté en fin de calcul, le crochet de traction est
mieux smulé.
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FigurelV.18 Influence de g,et (, sur les résultats de traction force-réduction diamétrale sur
AEO0.8, a 20°C et 0.05 mm/s

Afin de vé&ifier I'influence de chacun des paramétres, la figure 1V.19 présente différents calculs avec
g, variable pour une valeur de @, constante prise égale a 0.8. L’augmentation de q, permet une

diminution de la charge aprés la localisation et réduit la largeur de la bosse correspondant au crochet
de traction. Cependant, une vaeur trop éevée induit une cavitation excessive qui provoque une chute
de charge violente méme avant la charge maximale expérimentale.
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FigurelV.19 Influence du parametre ¢, pour g, = 0.8 sur lesrésultats de traction force-réduction
diamétrale sur AEQ.8, a 20°C et 0.05 mm/s

Le méme travail est réalise cette fois-ci sur ¢, en choisssant g, = 1 (cf. Figure IV.20).

L’ augmentation de ¢, entraine également une chute de la charge aprés la force maximale sans qu'il y
ait rétrécissement de la largeur de la bosse. La différence entre les deux paramétres est que, dans le
modéle ou on ne tient compte que de la croissance, la rupture auralieu pour un taux de porosité égal a

fr =1/q,. Aing, pour ¢, éevé, par exemple pour ¢, = 1.5, larupture alieu sur le point de gauss ou
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le taux de porosité a atteint 66%. C'est |e cas par exemple sur lafigure V.20 (g, =15, q, =1),008
toute la courbe avait été représentée on aurait une chute brutale de la charge juste aprés le dernier point
donné. En revanche, dans le cas de (, €evé s (, est faible il n'y a pas numériquement de
conditions de rupture imposée. Les édéments continuent a se déformer et compte tenu de leur forme

tres alongee, les résultats du calcul ne sont plus tres pertinents.
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FigurelV.20 Influence du paramétre ¢, pour g, = 1sur lesrésultats de traction force-réduction
diamétrale sur AE0.8, a 20°C et 0.05 mm/s

Une derniére analyse de ces résultats est faite en comparant I’ évolution de I’endommagement dans
I’élément le plus au centre de I’ éprouvette (cf. Figure V.14, élément en bas a gauche situé au coaur de
I’ éprouvette), pour différents jeux de paramétres. Cet dément est chois en particulier car il correspond
au lieu d'amorcage expérimental, au maximum de triaxiaité au début de I'essai et au maximum
d endommagement en fin d'essais. L’évolution du taux de porosité est donnée pour les différentes
configurations (cf. Figure 1V.21). Lafigure 1V.22 indique la locdisation de cet endommagement pour

les paramétres (@) g, =0.8et g, =1, et (b) g, =0.8et g, =2
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FigurelV.21 Evolution du taux de porosités avec différents jeux de coefficients g, et g,
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FigurelV.22 Localisationdelaporosité pour le méme chargement, pour deux jeux de coefficients
g, etq,, (ag, =08eq,=1-¢et(b)g, =0.8et g, = 2, au tempsfinal

Les deux figures1V.21 et V.22 révélent qu’ en choisissant des parameétres ¢, et g, prochedel, onne
crée que trés peu d’endommagement dans le matériau. Ce résultat est visible sur lafigure 1V.21 ou la

courbe (g, = 0.8 et g, = 1) atteint a peine un taux maximal de porosité a rupture de 20%. La figure
IV.22a indique également ce résultat. En revanche, pour (, constant (¢, = 1.55), comme pour les

courbes force-réduction diamétrale, une augmentation de ¢, de 0.5 a 1.1 permet d accélérer
I’apparition de I'endommagement, dans I'élément considéré, cet déement éant sSgnificatif de
I'évolution de f dansla structure.

C.I11.2 Déermination de g, et q,

D’ aprés les résultats présentés, on constate qu'il est nécessaire que I'un des deux paramétres soit
supérieur a 1.5 pour modéiser I'importance de I’endommagement. En effet, sur les figures V.19 et

IV.20 pour g, = 0.8 et , = 1, lachute de charge est trés peu marquée et le crochet de traction n’est
pas du tout smulé. Ensuite pour choisir lequel des deux paramétres g, et q, est afixer a 1.5, on se
base sur tous les résultats qui indiquent que ¢, permet de mieux traiter I’endommagement dans le

matériau. Méme s dans le cas de la figure 1V.19 pour g, = 0.8 et ¢, = 1.55lafindel’ essa est ma
prise en compte, on constate que I’ alure de la courbe est assez bien représentée.

S lavealeur de q, es fixée a 1.55, la figure IV.23 indique les vaeurs de q, susceptibles de

représenter correctement la courbe force-réduction diamétrale. Une vaeur trop faible de g, ne permet
pas de faire diminuer la charge aprés la force maximale. Une valeur trop élevée entraine un
endommagement tel que la rupture est obtenue pour de tres faibles niveaux de déformation. Par contre,
il semblerait qu’ une valeur proche de 0.8 permette de se rapprocher de la courbe expérimentale.
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FigurelV.23 Influencede g, pour ¢, = 1.55 sur lesrésultats de traction for ce-réductiondiamétrale
sur AE0.8, & 20°C et 0.05 mmv/s

C.I11.3 Evolution del’endommagement avec la déformation

C.lll.3.a Modification de g,

A partir de cette identification, on s apercoit trés vite notamment sur les AE4 que méme s le crochet
de traction est simulé, aucune modification des paramétres ne permet de représenter la quasi-stabilité
de la charge qui suit cette localisation, ains que le rhéodurcissement en fin d’'essai. Au contraire, on
obtient en fin de cacul une chute de charge trop significative. Différentes analyses des résultats
numeériques indiquent que presgue indépendamment de la géométrie, la stabilisation de la charge
débute pour une déformation plastique principade maximale proche de 20%. Les mesures de
déformations volumiques avaient également indiqué que I'importante augmentation du volume au
moment de lalocaisation de la déformation éait suivie d’ un raentissement.

Pour des niveaux assez faibles de déformations, les cavités peuvent croitre assez aisément de maniére
sphérique sous I’ effet de la contrainte hydrostatique. En revanche, des que la matiére se déforme plus,
elle soriente dans le sens de sollicitation, limitant adors la croissance sphérique des cavités. On
suppose donc qu'au dela d'une certaine déformation, choise numériquement comme déformation

plastique principale p,, la croissance des cavités est limitée par I’ orientation des chaines. La forte

valeur de , nécessaire pour obtenir une importante cavitation au moment de la locdisation de la
déformation ne se judtifie plus pour les plus grandes déformations. |l devient alors nécessaire de

diminuer g, pour induire une croissance plus faible des cavités. Pour cela le parametre Q, est

considéré comme une fonction décroissante de la déformation plastique principale p, telle qu'a 20°C
(20):

g, =155 pour p, <0.2
g, = (1+ e(p(- 3p1)) pour p, 2 0.2 (20)

g, permet de cette fagon de retranscrire indirectement |’ anisotropie de forme des cavités en cours de
déformation.
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C.I11.3.b Conséquence du choix de q, sur |I’évolution de la porosité

Suivant les valeurs des paramétres ¢, et q,, il est possible de représenter différentes évolutions de la
porosité. On se base sur les caculs par ééments finis pour prédire I'évolution de f suivant la valeur

deq, etq,.

La comparaison est faite avec |les paramétres choisis pour le modéle, c’est adire g, = 0.8 et ¢, définit
par |’équation (20). Les résultats sont appelés «modde » sur la figure IV.24. Les résultats pour deux
autres jeux de parametres sont également présentés: ¢, = 1.55¢et (, = 0.8 appelé solution 1, et g, =
0.8 et 0, = 1.55 gppelé solution 2. La figure 1V.24 sintéresse a I'évolution de la porosité et de la

triaxiaité dans I'éément le plus au centre du maillage, c'est a dire I'éément le plus en bas a gauche
dans la géométrie (cf. Figure 1V.14).
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FigurelV.24 Tauxde porosité et taux detriaxialité des contraintes, pour troisjeux de paramétres,
pour une AEQ.8 sollicitée en pilotage LVDT 0.05 mnvs, a 20°C

Les résultats indiquent clairement que le parametre q, a un effet plus important sur I’évolution de la

porosité que le paramétre ¢}, En effet, pour la solution 2 (courbes rouges), le taux de porosité f

augmente des le temps t = 24 secondes, aors que pour la solution 1 celui-ci commence a croitre pour t
= 28 secondes. Le résultat confirme celui de la figure IV.20 ou la chute de charge n'est pas assez
significative pour représenter le crochet de traction dans le cas de la solution 1. Dans le cas des
paramétres du modéle, on remarque que la croissance est d'abord importante puis ralentit ce qui
permet une meilleure simulation des résultats expérimentaux.

Au niveau de la rupture, une valeur de g, éevée permet d obtenir une rupture sur les points de gauss

ou lacondition f; =1/q, est remplie. C'est le cas de la solution 1 (g, = 1.55) ol le taux de porosité
augmente progressivement jusqu’'a ce qu'il atteigne une valeur critigue qui induit la rupture des
éléments. Le taux de triaxialité dans ce cas ne peut plus étre déterminé. Dans le cas de la solution 2
(g,= 0.8), le taux de porosité se stabilise sans entrainer la rupture des éléments. S on s'intéresse a
I’évolution du taux de triaxialité des contraintes t, on constate que le taux de porosité est tel que t
décroit trés vite dans la zone endommagée. Dans le cas des paramétres retenus pour le modéle, le
début de croissance des porosités induit une diminution de t qui se stabilise vers 1.2, puis diminue de
nouveau dés que le taux de porosité est trop devé. Le maximum det se situe au centre de I’ éprouvette
jusgu'aenviron f = 0.6, puis se délocalise au dessus de la zone fortement endommagée.

Lafigure IV.25 donne le profil destaux de porosité pour lestrois cas étudiés précédemment.
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FigurelV.25 Observations de la localisation de I’endommagement pour une AEQ.8 sollicitée en
traction a 0.05 mnvs, a 20°C, pour différents jeux de paramétres g, et q,

Aing, la prise en compte de I’ évolution de I’ endommagement en fonction de la déformation plastique
principae permet :
» De reproduire le rdentissement de I’endommagement volumique observé
expérimentalement

» De tenir compte indirectement de I’anisotropie probable de la forme des cavités, qui
d abord sphériques s orientent dans la direction de sollicitation, limitées par I’ éirement des
chaines. Cette anisotropie est indiquée notamment par le ralentissement de I’ endommagement

» D’ éviter lachute de charge trop importante liée a laforte valeur initidle de q, .

C.IV  Priseen compte du rhéodurcissement

On rappdlle que lafonction d’ écrouissage choisie est de laforme (19) :
R= R, +Q(L- exp(- bp))+ Alep(Bp)- 1)

aveca20°C R, =10 MPa; Q =40 MPa, b=75, A=11 MPa, B=1.6.

Il est nécessaire de signder que dans les calculs présentés sur la figure 1V.24, la fonction
d’ écrouissage présentée en (19) est prise en globalité, c'est a dire que les paramétres A et B ont été
choiss ain de représenter le rhéodurcissement des fibrilles en fin d'essa. Par la diminution
progressive de (, , la croissance limitée des porosités par étirement de la matiére est prise en compte.
Par I’ utilisation du second écrouissage, |"augmentation de rigidité due aux fibrilles et aux cristalites
orientés est également représentée. Ces deux modifications par rapport au modele original permettent
de représenter |es essais de traction sur éprouvettes entaillées, ¢’ est a dire de retranscrire les évolutions
microstructurales du PVDF en cours de déformation.

Pour faciliter I'écriture, on propose R=R,+ (1) +(2), avec (1) : Q(l- exp(- bp)), e (2 :
A(e(p(Bp) - 1). La figure 1V.26 ci-dessous montre I'importance des deux écrouissages en fonction
de la déformation viscoplastique.
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FigurelV.26 Décomposition de la fonction d’ écrouissage en fonction de la déformation visco
plastique, pour les paramétres Ry, Q , b, A et B identifiés a 20°C

Les figures 1V.27 et 1V.28 présentent I'influence des parameétres A et B sur les courbes de traction
d éprouvettes AE, en comparaison avec la courbe expérimentale. Ces calculs sont réalisés sur une
éprouvette AE4, en pilotage de réduction diamétrale (2,5.10° mm/s). Le paramétre A a été choisi a
une valeur de 11 MPa, la sensibilité des résultats est étudiée pour une variation de +/- 50% de cette
valeur (cf. Figure 1V.27). Le paramétre B est identifié a 1.6, et les résultats sont présentés pour une
variation de ce parametre de +/- 25% (cf. Figure 1V.28). Sur cette derniére figure est indiqué
également le résultat pour un calcul sans les parametres de rhéodurcissement.
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FigurelV.27 Etude de sensibilité du paramétre A+/- 50%, AE4, 20°C, en vitesse de réduction
diamétrale 2,5.10° mnvs
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FigurelV.28 Etude de sensibilité du paramétre B +/- 25%, AE4, 20°C, en vitesse de réduction
diamétrale 2,5.10° mm/'s

Sans les paramétres de rhéodurcissement, la chute de charge est trop rapide. L’ gjustement de A et B
sur toutes les géomeétries indique que les paramétres les plus pertinents sont A = 11 MPaet B = 1.6. lIs
permettent de reproduire au mieux |’ augmentation de rigidité liée al’ éirement de la matiere.

CV Validation des parameétres de comportement et d endommagement sur éprouvettes
AE

Les différentes études de sensibilité réalisées précédemment vont étre résumées dans ce paragraphe
afin de montrer la bonne correspondance entre les résultats expérimentaux et les calculs par € éments
finis.

Les essais sur éprouvettes axisymétriques entaillées ont éé réalisés a deux vitesses de réduction
diamétrae (2,5.10° mmvs notée a, 2,5.10° mmy/s notée b) et & une vitesse de déplacement LVDT (5.10°
2 mmy/s). Les résultats pour le pilotage LVDT seront donnés en annexe A.1V.2.

On rappelle le choix des différents paramétres :
Pour le comportement : K =20 MPa, n=5, Ry, =10 MPa, Q =40 MPa, b=75,A =11 MPa, B = 1.6

Pour |’ endommagement : g, =038

g, =1.55 pour p, <0.2
a, :(1+9<|0(- 3|01)) pour p, 3 0.2

Les déments congtitutifs des géométries sont des éléments axisymétriques a intégration réduite. La
figure 1V.29 indique les résultats pour I' AE4, la figure V.30 indique les résultats pour I'AEL6 et la
figure 1V.31 indique les résultats pour la géométrie AE0.8. Les résultats des calculs sont en trait gras
et les résultats expérimentaux en trait+symbole.
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FigurelV.29 Comparaison desrésultats expérimentaux et EF pour la géométrie AE4, a 20°C, pour
deux vitesses de réduction diamétrale 2,5.10° mnvs (a) et 2,5. 10% mm/'s (b)
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FigurelV.30 Comparaison desreésultats expérimentaux et EF pour la géométrie AEL.6, & 20°C, pour
deux vitesses de réduction diamétrale 2,5.10° mnvs (a) et 2,5.10° mnvs (b)
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FigurelV.31 Comparaison desrésultats expérimentaux et EF pour la géométrie AEQ.8, a 20°C, pour
deux vitesses de réduction diamétrale 2,5.10° mnvs (a) et 2,5. 10% mm/'s (b)

Les comparaisons indiquent que dans tous les cas |’ adoucissement apres la force maximale est bien
reproduit. Dans certains cas, comme par exemple, pour les éprouvettes AEQ.8, le calcul par ééments
finis donne un crochet trop marqué. Cependant, I’ensemble de ces résultats est issu d' un compromis
généra entre tous les essais et toutes les géomeétries. L’ accord est donc trés satisfaisant avec les
expériences.

La rigidité du matériau en fin d'essai est égdement bien reproduite, surtout pour la vitesse de
réduction diamétrae la plus faible (a). Pour la vitesse notée (b), la force est |égérement sous-estimée
enfindessal.

Pour les calculs ou le chargement est en vitesse de réduction diamétrale, I’ utilisation de la routine liant
le déplacement globa de I’ éprouvette et la réduction diamétrale peut imposer certaines difficultés de

convergence dans le calcul. Ces difficultés sont renforcées par les conditions imposées sur ¢, . Ces
difficultés s observent notamment par des pas de calculs trés faibles.

La réponse macroscopique indique également des oscillations de la charge sur les courbes force-
réduction diamétrale et notamment aux plus faibles vitesses de réduction diamétrae. Ce résultat sera
d autant plus marqué que le rayon de courbure sera faible. Les mémes résultats expérimentaux ont été
obtenus, mais les oscillations sur la force éaient moins prononcées. Etant donné que les courbes
expérimentales présentes sur les figures 1V.29 a 1V.31 sont moyennées, ces oscillations ne sont plus
vishbles. Expérimentalemert, elles sont dues au temps de réponse de la machine, qui fonctionne en
utilisant un PID. Le LVDT impose le déplacement en fonction de la consigne indiquée pour la vitesse
de réduction diamétrale. Si par exemple la réduction diamétrale est plus importante que la consigne, le
LVDT vaimposer une vitesse de déplacement plus faible. La vitesse de réduction diamétrale va alors
étre inférieure ala consigne, d’ ou cette fois ¢i la nécessité d’ une augmentation de la vitesse du LVDT.
Ce phénomeéne est essentiellement vrai dans la seconde partie de la déformation ¢’'est a dire apres la
localisation de la déformation dans | entaille. Dans cette zone, le matériau se rigidifie et le LVDT doit
sans cesse ré-augmenter la vitesse de déplacement pour imposer la bonne vitesse de réduction
diamétrale. En revanche, pour les essais réalisés en pilotage LVDT (cf. Annexe 1V.2), les oscillations
sont absentes.

Ces oscillations sont d’ autant plus marquées que le taux de triaxialité est élevé. Cela s explique par la
locdisation de la déformation dans une zone d'autant plus éroite que le rayon de courbure et faible.
Etant donnée la longueur du montage et la taille de la zone entaillée, il semble assez évident qu'un
faible incrément de déplacement globa va provoquer une réduction diamétrae plus importante dans le
cas de I’ AE0.8 que pour I’ AE4. Aing, la senghilité au changement de vitesse LVDT sera plus grande
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pour les plus petits rayons de courbure, ce qui explique que les oscillations soient plus marquées sur
les éprouvettes AE1.6 et AEQ.8.

L’ hypothése est faite que les mémes remarques expliquent les oscillations dans le calcul numérique,
qui traduit assez bien la réponse expé&imentae. Sur la figure 1V.32 est indiqué I'évolution de la
réponse LVDT numérique, comparée alaréponse LVDT obtenue expérimentalement.

0.8

0.7 1
€ 0.6
E
6
S — RO08a-EF
g —©-R08a-exp
[}
IS
[}
Q
5]
=
N}
la}

0< T T
0 50 100 150 200

Temps (s)

FigurelV.32 Evolution de la réponse LVDT numérique par rapport a la réponse LVDT
expérimentale, AE0.8 a 20°C

Juste a titre de comparaison, on propose sur la figure 1V.33 les mémes résultats que la figure 1V.32
mais avec cette fois sans utiliser la routine, mais en utilisant le déplacement LVDT. Celui-ci est
introduit point par point dans les conditions de chargement. Son évolution permet normaement
d avoir une vitesse de réduction diamétrale constante. Comparativement avec la figure 1V.31, les
résultats indiquent qu'il y a nettement moins d' oscillations sur la courbe force-réduction diamétrale.
Ce réaultat est logique puisgue la routine n'est pas utilisée. Cependant, méme avec le chargement issu
du LVDT, on s apercoit que le moindre changement de pente de la vitesse de déplacement induit des
oscillations sur laforce. Si on regarde I’ évolution de la réduction diamétrale censée étre constante, on
constate que bien qu’ dle suive globaement la bonne vitesse, celle ci N'est pas constante mais oscille
autour de la réduction diamétrale expérimentale.
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FigurelV.33 (a) Courbes force-réduction diamétrale, (b) Vitesse de réduction diamétrale, pour
AEO.8, pilotage LVDT fonction de |a réduction diamétrale 2,5.10 ° mm/s, & 20°C

Aing, parce qu'on souhaite reproduire exactement les essais en pilotage de vitesse de réduction
diamétrale constante, on utilise la routine dans les caculs en sachant que les oscillations sur la force
sont dues au mode de chargement, difficile a reproduire par le cacul.
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Enfin concernant la saturation de la charge entre I’ AEO.8 et I' AEL.6, le modele prévoit une force
maximale |égérement supérieure pour |’ éorouvette de plus petit rayon de courbure. Cependant, le fort

endommagement introduit par la vaeur ¢, €levée permet néanmoins de se rapprocher de la tendance
expérimentale.

D. Détermination de la déformation volumique par calculs par éléments
finis

Les essais mécaniques réalisés sur éprouvettes lisses et éprouvettes entaillées ont permis de caculer
expérimentalement une augmentation de volume des éprouvettes en traction. La variation de volume
directement liée a I’endommagement permet de vérifier la validité des parametres d’ endommagement
choiss pour le modéle. Afin de vérifier que le modde GTN employé ici confirme ces résultats, on
utilise dans un premier temps les éprouvettes lisses et dans un second temps les éprouvettes entaill ées.
Il faut rappeler que pour les éprouvettes lisses, les mesures de déformation volumique ont éé faites
avant la locdisation de la driction. Pour les éprouvettes entaillées au contraire, la mesure de la
déformation volumique est faite dans |’ entaille, ¢’ est a dire dans la zone ou se locdise la déformation.

D.I Utilisation du modéle GTN pour déterminer la variation de volume sur éprouvettes
lisses

Dans le chapitre |1, les mesures de variation de volume sur éprouvettes lisses ont indiqué que pour
20% de déformation (c'est a dire avant gtriction), I’ augmentation de volume pouvait étre estimée a 3
%. Ces mesures ont été effectuées sur une éprouvette lisse testée 21,5.10* s*, apartir delamesure de
la déformation longitudinale et de la déformation latérae suivant lalargeur de I’ éprouvette.

Pour le calcul par déments finis, on utilise un @ément de volume de type linéaire, a intégration réduite
(c2d4r, c'est a dire 4 noauds et 1 point de gauss). Le calcul est réalisé en conditions de contraintes
planes. La réponse expérimentale est ensuite comparée au calcul numérique en se basant sur les
déformations longitudinae et latérale (cf. Figure 1V.34).
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FigurelV.34 Déformation latérale en fonction de la déformation longitudinale, expérimental es et
simulées, sur éprouvettes lisses, & 20°C, 1,5.10* s*

L’ accord entre les deux courbes est trés acceptable (environ 8 % d’ écart) compte-tenu de I’ écart type
expé&rimental qui éait d’ environ 5 %.
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D.I1 Utilisation du modele GTN pour déterminer la variation de volume pour des
€prouvettes entaillées

Expérimentalement, la variation de volume sur éprouvettes entaillées a été déterminée sur deux
géométries, AE4 et AEO0.8. On rappelle que cette mesure sest faite en déterminant d abord
optiquement lors d'un de traction quelle zone dans I’ entaille éait réellement concernée par le
blanchiment. Considérant que le blanchiment provient de I’ &irement de la matiere et de la croissance
des cavités, on se base sur son évolution pour estimer la variation de volume. Ces premiéres
observations avaient indiqué que le blanchiment concernait 2 mm dans la hauteur de I’ entaille pour
une AE4 et 0.9 mm pour une AEQ.8, en sachant que le milieu de cette zone est la section minimale de
I’éprouvette (cf. Chapitre I, Figures 11.34, 35, 36).

Une fois cette zone pré-déterminée, elle est coloriée en noir avant . Le mode de chargement est en
vitesse de déplacement LVDT (0.05 mn/s), sachant que I’ extensométre ne peut pas étre placé dans la
zone entaillée. Par acquisition d'images, on suit la déformation de la zone noircie. Par analyses
d'images apres essal, le changement de volume est calculé (cf. Annexe 1V.4). Par cette méthode, une
augmentation de volume expérimentale de 30% est obtenue pour I’ AE4 et environ 60% pour I’ AEQ.8,
avant rupture.

D.Il.1 Calcul du volume par post-processeur

Afin de déterminer par EF la variation de volume sur la méme zone qu’ expérimentalement, on définit
un ensemble d’ éléments (appelé elset dans le code de calcul Zébulon) qui aura les mémes dimensions
gue la zone peinte en noire. La figure 1V.35 indique les elsets choisis pour les géométries AE4 et
AEQ.S8.

AE4

AEOQ.8

.....

Noaud en coaur noté C Noaud en surface noté S

FigurelV.35 Elsets choisis pour les géométries AE4 et AE0.8

La détermination de la variation de volume se fait a I’aide d’'un post-processeur, apres le calcul relatif
al’essai de traction. Le post-processeur calcule la variation de volume de chagque @ément a partir de la
déformation aux points de gauss, pour aboutir a la variation de volume sur I'ensemble du elset.

Expérimentalement, la déformation surfacique a été assmilée a la déformation volumique (on admet
I"isotropie dans la section de |’ éorouvette). Numériquement, le cacul donne la variaion volumique
exacte (ééments axisymétriques), ce qui permet de mettre en évidence I'erreur qui est faite en
considérant que la mesure surfacique égale la mesure volumique (cf. Figure 1V.36).
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FigurelV.36 Augmentations volumiques obtenuesal’ aide du post-processeur (pp) par rapport aux
résultats expérimentaux, AE4 et AE0.8, 20°C, 0.05 mmy/s

On rappelle que le début de I’ augmentation de volume correspond a la localisation de la déformation
dans I'entaille. Les résultats indiquent que les mesures surfaciques surestiment d’ environ 20% les
mesures de déformations volumiques. Cependant dans cet écart, I’ erreur liée ala non correspondance
exacte du calcul et de I’ expérience n’est pas connue. Pour déterminer cette erreur, on compare dansun
second temps les déformations surfaciques expérimentales et cal cul ées.

D.I1.2 Calcul du volumeal aide du déplacement des ncauds

A I'ade du maillage on peut accéder a la comparaison directe avec |I'expérience en utilisant le
déplacement du noaud situé en surface (noté S sur la figure 1V.35). Pour cela, s on considére que la
zone noircie expérimentale peut ére assimilée a deux troncs de cone accolés par leur petite base,
I’elset représenté sur la figure 1V.35 correspondra a la moitié d'un tronc de cone. Le volume d'un
tronc de cone est donné par la formule (21) ci-dessous. Il est possible aors avec cette formule de
déterminer I'évolution du volume de I'elset a partir de I’évolution de h, R, et r. En multipliant ce
volume par 4 pour retrouver la totdité de la zone noircie, il est possible de comparer avec les résultats
expérimentavx.

R+’ +R)
3

Volume= ph( (21)

Zone color ée avant essai

Zone colorée en coursd’ essai

1
| '

FigurelV.37 Modélisation de la zone endommagée par deux prismes
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Expérimentalement, la variation de volume a été déterminée par analyse d’'images, mais également en
utilisant la formule (21) afin de vérifier que I hypothése de la forme en deux troncs de céne accolés
était correcte. Les deux méthodes ont fourni des résultats équivalents.

La géométrie axisymétrique permet d’ accéder aux déplacements longitudinaux en surface (noaud S) et
en coaur d éprouvette (ncaud C). A I'aide de cette formule (21), on calcule d abord I’ augmentation de
volume en prenant comme hauteur h la valeur issue du déplacement longitudinad du noaud S. On
procede ensuite au méme cacul en prenant cette fois-ci comme valeur de h le déplacement
longitudinal du noaud C. Ces calculs visent a déterminer la différence d’ augmentation de volume qui
existe entre une mesure issue de la surface et une mesure issue su coaur.

Les résultats sont présentés pour I’ AE4 (a) et I’ AE0.8 (b) sur lafigure 1V.38.
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FigurelV.38 Comparaison del’ évolution dela défor mation volumique suivant que le déplacement
est pris en surface ou en coaur, par rapport aux résultats expérimentaux obtenus a
20°C, et 0.05 mmy's, et par rapport au calcul par post-processeur, AE4 (a) et AEO.8(b)

Une digtinction assez nette doit étre faite suivant le type d’ éprouvette. Pour I’ AE4, peu de différences
sont obtenues entre la déformation volumique basée sur le déplacement du noaud S et celle issue du
déplacement du noaud C. En revanche, on observe une meilleure correspondance avec I’ expérience, en
sachant que I’ écart entre les deux est di aux erreurs expéerimentales de détermination du volume et ala
non correspondance parfaite du modéle aux mesures. En revanche, il est a noter que s le calcul du
post-processeur sous-estime le volume, il reproduit bien la diminution de la pente. 1l traduit donc le
ralentissement de la croissance des cavités.

Concernant I’ AE0.8, la mesure de la variation de volume issue du déplacement du noaud S donne de
meilleurs résultats avec I'expérience. Celle issue du noaud C indique que la déformation volumique
serait nettement plus faible en coaur d éprouvette. C'est ce que traduit en partie le calcul en post-
processeur. On notera un |éger décalage dans le temps relatif au début de I’augmentation de volume
pour I’ AEQ.8. Concernant les calculs précédents, les erreurs de mesures expé&imentaes expliquent
sans doute les écarts par rapport au modéle. Afin de vérifier maintenant que les profils des éprouvettes
déformeées correspondent qualitativement a ceux des caculs par EF, on choisit de comparer les
éprouvettes avant rupture, pour I’ éprouvette AE4 (cf. Figure 1V.39) et AEO.8 (cf. Figure 1V.40).

40
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FigurelV.39 Comparaison des profils de déformation en surface pour I’ AE4 avant rupture, 20°C et
0.05 mm/s
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FigurelV.40 Comparaison des profils de déformation en surface pour I’ AEQ.8 avant rupture, 20° C
et 0.05 mnvs

Les deux figures précédentes indiquent une bonne reproduction du profil de déformation
expé&rimentale par le cacul par EF. Les iso-valeurs représentées correspondent au taux de porosité
dans le matériau, la couleur rouge correspondant au taux de porosité le plus élevé. On peut constater
que la hauteur de la zone noircie a sans doute été surestimée s on se base sur les résultats EF. 11

semble que la zone réellement concernée par le blanchiment soit plus confinée. Les ééments au centre
de I’ éprouvette sont trés étirés et traduisent aing le fort alongement des fibrilles dans cette zone trés
endommagee.

S maintenant on regarde le profil des éléments dans I’ épaisseur, on s apercoit essentielement sur
I’AEQ.8 que les @éments situés sur le haut de I’ elset en coaur sont moins déformés que ceux Situés au
bord. Il semble donc bien qu'il y ait un profil dendommagement lié a la triaxidité plus importante
dans I’ éprouvette qu’'en surface. L’erreur commise en mesurant la déformation surfacique pourrait
donc sexpliquer par le schéma suivant qui indique le profil d'endommagment dans I’ éorouvette
suivant |’ épaisseur (cf. Figure IV.41).

)<

FigurelV.41 Profil d endommagement volumique d’ une éprouvette AE0.8 dans I’ épai sseur
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D.I1.3 Utilisation du déplacement du noaud S

En considérant les résultats précédents sur le calcul de volume, on décide de véifier la validité des
paramétres, a partir uniguement du déplacement du noaud S qui correspondra au déplacement
longitudind de la zone noircie prise dans sa partie haute. Cette vdidation permet de vérifier
I'importance de la variaion volumique dans la zone entaillée. Les résultats de comparaison sont
donnés sur lafigure V.42, pour I' AE4 (a) et I’ AEQ.8 (b).
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FigurelV.42 Compar aison desdéplacementslongitudinaux expérimentaux et calculés pour I’ AE4 et
I AE0.8, 20°C, 0.05 mm/s

La comparaison entre les déplacements expé&imentaux et calculés est correcte pour les deux
géometries. L’ étude de sensibilité des parameétres g, et g, a également €té réalisee sur les mesures
volumiques et a permis de confirmer que les valeurs choisies pour smuler le crochet de traction
rendaient compte de I'importance de I’ endommagement.

E. Utilisation du calcul de cellule

Le cacul de cdlule est utilise généralement pour judtifier les valeurs des paramétres ¢, et q,

choises. Dans le cas de la modélisation des matériaux métalliques utilisant le modéle GTN, ces
caculs sont utilisés comme vdidation.

E.l Principe du calcul de cellule

Les modifications du modele de Gurson introduite par Tvergaard [Tvergaard, 1982] ont éé
principalement I’introduction des paramétres g, et (,. On rappelle que cette modification visat a
tenir compte de I’interaction possible des cavités. De nombreux auteurs ont cherché a calibrer ces
parametres afin de rendre compte des résultats expérimentaux [Faleskog et a, 1998], [Geao et d,
1998ab], [Kim et a, 2004]. lls se sont basés uniquement sur le comportement de matériaux
métalliques et iIs montrent que le choix de g, et q, se base entre autre sur la valeur du coefficient N
d écrouissage défini par I'équation (22) et du rapport de la limite d’ @adticité sur le module d young.
1
S oN
e, =08 2 @)
E&,p
Différentes éudes réalisées sur différents matériaux ont ains permis de vérifier que suivant les valeurs

de g, et q,, il &ait possible de trouver un meilleur accord avec I' expérience.
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Pour cdlibrer g, et q,, Gao et Faleskog utilisent la méthode suivante :

Modéle 1 : il consiste a calculer le comportement d une cellule al’intérieur de laquelle est placée une
cavité sphérique unique dont le volume correspond exactement au pourcentage volumique de cavités
dans le matériau. Le calcul sur cette cellule est réalisé en tenant compte des caractéristiques élastiques
et d’ écrouissage de la matrice.

Modéle 2 : il congste en un calcu sur un dément de volume utilisant le modée GTN, en considérant
le taux de porosité initiad du matériau

Les calculs sont rédisés a différents taux de triaxiaité afin de voir I'influence de ce paramétre sur les
valeursde g, et g, . Ces travaux sont habituellement pris comme référence pour la détermination de
g, et q,. Dansle casdu PVDF, il ne s agira évidemment pas de reprendre les valeurs déterminees par
la littérature étant donné que les paramétres matériaux sont complétement différents. Concernant le
taux de porosité initial, les auteurs andysent une vaeur de f, comprise entre 0.001 et 0.01. IIs
montrent également que la correspondance entre les deux modéles est moins bonne pour  f, >0.05. Or,

pour le PVDF déplagtifié, le taux de porosité initid est de 10 %. De plus, la loi utilisée pour décrire la
courbe contrainte-déformation (22) ne décrit pas le comportement du PVDF, il faut utiliser une autre

loi du type (23) :

1
e s & o
e Ts ek (23)
€ So So@
Aingi, sans chercher a comparer les vaeurs données dans la littérature par rapport a nos propres
valeurs, on va néanmoins rédiser les mémes caculs a différents taux de triaxialité pour indiquer

I’évolution de la forme des cavités, et expliquer pourquoi 10% de cavités dans une matrice ne peut se
simplifier a une cavité unique représentant 10% du volume.

E.l Application de la méthode au cas du PVDF

La méme méthode que celle décrite précédemment va étre employée. On Sintéresse d’'abord au

modéle 1 qui nécessite de congtruire une cellule axisymétrique de volume V contenant une cavité
sphérique dont e volume V; correspond au pourcentage volumique de cavités.

Vv
Ains, sachant qu'il y a avant 10% de cavités dans le matériau : Vf: 0.1 avec V =pR*.2H et

V, :gpr3. En prenant H =R =1 mm, on obtient V =6.28 mm’, donc V, =0.628 mm’, d' ol

r =0.531 mm

La Figure V.43 représente la cellule avec le maillage utilisé. La cellule est chargée avec une vitesse
de déplacement constante (1.10° s*) dans la direction axiae et la pression radiale est contrdlée pour
avoir un taux de triaxialité constant. Les calculs sont réalisés avec un taux de triaxiaité de 0.33, 1 et 2.
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FigurelV.43 Maillage utilisé pour le modele 1

Les calculs correspondants aux modéles 1 et 2 sont réalisés simultanément (i.e. pour la méme histoire
de chargement) et permettent de montrer une réelle différence entre les deux modéles. Lafigure 1V.44
présente la comparaison entre le modéle 1 (noté Cell sur les courbes) et le modéle 2 (noté RVE). Les
différences entre les deux modées s expliquent trés bien par le taux anormalement éevé de porosité
dans le matériau.
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FigurelV.44 Taux de porositéen fonction du tempsobtenus par |esdeux modéles, pour troistaux de
triaxialité 0.33, 1 et 2.

Les courbes indiquent que la correspondance est bonne entre les deux modées uniquement pour un
taux de triaxiaité t de 1. Pour t = 0.33, la correspondance est moins bonne mais s explique par le fait
gue le modde de Gurson impligue une croissance sphérique de cavités, or s on regarde sur la figure
V.45, on s apercoit que pour cette valeur de t, la cavité est trés alongée. Ce résultat explique
également pourquoi le modéle de Gurson et moins pertinent pour les essais uniaxiaux (traction ou
compression).

Pour le taux de triaxidité de 2, on remarque également un écart important entre les deux modées.
Dans ce cas, la cavité se développe sphériquement, donc on est dans un cas de validité du modéle de
Gurson. Cependant, comme il éé montré dans | es références citées précédemment, les paramétres ¢,
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et g, sont fonction du taux de triaxialité des contraintes et ils peuvent varier nettement en fonction de

t =0.33

FigurelV.45 Isovaleursdes, at=250spourt = 0.33,t =1,t =2

Aing, les travaux de Kim et a indiquent que pour un taux initiadl de porosité consdéré, g, augmente
dans un premier temps avec t, puis redescend apres avoir atteint un maximum (cf. Figure 1V.46a).
g, varie dans le sens contraire de Q,, puisqu'il ré-augmente aux grandes valeurs de triaxialité (cf.

Figure 1V.46b). La variation sera d'autant plus importante que la fraction initiale de cavités sera
grande.
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FigurelV.46 Influencedet sur lesvaleursde ¢, et ¢, [Kimet al, 2004]

La validation des paramétres g, et g, choiss est basée sur la comparaison entre le résultat du calcul
GTN sur un RVE et le résultat d'un calcul viscoplastique sur une cellule unique ayant une cavité
unique. Il est supposé que le volume de toutes les cavités présentes dans le matériau peut étre assimilé
a celui d’'une cavité unique. Cette hypothese est totalement remise en cause dés que le taux de porosité
initial est important et que I’ interaction entre les cavités N’ est plus négligeable.

Le modéle GTN suppose également une croissance parfaitement sphérique des cavités. Or, pour les
faibles taux de triaxiaité des contraintes, la cavité devient plutét ovale, ce qui introduit des erreurs par
rapport aux prévisions du modée.

Aing, sans avoir une confirmation quantitative de la vdidité des paramétres g, et q, choisis, les

calculs de cellules ont permis de montrer pourquoi le modéle GTN N’ éait pas parfaitement pertinent

aux faibles triaxidités. Ils ont permis de confirmer que les valeursde q, et (], devaient en théorie étre
fonction de la triaxidité, d'autant plus que le taux initid de porosité éat élevé. On retiendra
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simplement de ces calculs qu'il n'y a pas de parametres uniques pour représenter tous les résultats et
surtout tous les états de contraintes. Les valeurs déterminées pour le PVDF permettent de moyenner
tous les effets rencontrés sur toutes les géométries, tout en donnant les bonnes tendances
d’ endommagement.

F. Optimisation des parametres a -10°C et -50°C

Le travail d’éudes de sensibilité et de validation des paramétres a d’abord été réaisé a 20°C. Afin
d'identifier I'évolution et la pertinence des parametres a plus basses températures, on utilise comme
précédemment les essais de traction sur éprouvettes lisses et entaillées. Dans les deux cas, des essais
ont éé réalisés a -10°C et -50°C. Concernant les mesures de variation volumique, les essais n’ont éé
faits qu'a -10°C sur éprouvettes lisses. |l sera alors nécessaire de postuler certaines hypothéses
concernant I’endommagement du PV DF a basse température.

F.l Résultats de la validation des paramétres de comportement a -10°C

Les essais mécaniques réalisés au chapitre |l ont montré une augmentation de la rigidité avec la
diminution de température. L’ augmentation de la pente viscodlastique, I’ augmentation de la contrainte
maximale et la diminution de la déformation a rupture ont notamment été constatées.

L'éude de senshilité rédisee sur les parametres de comportement a permis dindiquer les
changements nécessaires pour représenter le comportement a -10°C. |l est nécessaire d’ augmenter les
vadeursde K, n, Q et b. En plus de ces modifications, la limite d' éladticité et le module d'Y oung
sont augmentés avec la diminution de température.

Aing, les paramétres de comportement optimisés pour -10°C sont :
E =3GPa, R, =20MPa, K =25MPa, n=7, Q =48MPa, b=75

La figure 1V.47 indique les courbes expérimentales et simulées. Il n'est représenté que les deux
vitesses de déformation les plus faibles (1,5.10* s* et 1,5.10° s*). Etant donné que les essais sur
éprouvettes entaillées et éprouvettes fissurées ont été réalises a ces mémes vitesses, on considére
comme a 20°C que seule la modélisation de ces vitesses est pertinente. Pour les essais réalisés a des
vitesses 10 et 100 fois plus grandes, la contrainte maximale d' écoulement sera sous-estimée par le

modéele GTN s on netient pas compte de I’évolution de E et R, avec lavitesse.
80

70 1

60 A
50 A
40 - 15.104st

30 A

Contrainte nominale (MPa

20 A

101§

0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14 0.16 0.18
Déformation nominale

FigurelV.47 Résultatsdela modélisation d’ éprouvetteslisses, a—10°C, 41,5.10*s" et 1,5.10° s*
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F.I Hypotheses et validation des parameétres du modele sur éprouvettes entaillées a —
10°C

F.Il.1  Evolution del’endommagement avec la diminution de température

Les observations macroscopiques ont indiqué que le blanchiment des éprouvettes diminuait
considérablement avec la diminution de la température. Encore visible a-10°C sur le faciés de rupture,
le blanchiment des éprouvettes est quasi-inexistant a -50°C. La diminution de température crée une
diminution du volume libre des chaines. La ductilité du matériau est fortement diminuée, les chaines
amorphes ne peuvent pas se débobiner auss facilement qu’'a 20°C. Pour les mémes raisons, les cavités
ne pourront pas croitre auss facilement, éant donné la rigidité du matériau avoisinant. |l a été observé
gu’ & basse température la déformation se localise sur une zone d épaisseur plus faible. Ainsi, pour un
méme chargement imposé, la déformation est plus confinée, d’ou une croissance locale des cavités
plus rapide et plus importante qu'a 20°C. Cela peut expliquer en partie pourquoi |I’augmentation de
volume est plus rapide pour une éprouvette lisse testée a -10°C, que pour la méme éprouvette sollicitée
a20°C.

On choisit d'imposer une valeur de q, initide a-10°C plus devée qu'a 20°C &fin de rendre compte de
la croissance accélérée des cavités. Comme la matiere se déforme moins, on choisit également de
diminuer la valeur critique de déformation plastique principae limite p,. On rappelle que cette valeur,

au dela de laguelle g, diminue avec la déformation plastique, a été fixée pour décrire la difficulté des
cavités a croitre de maniere sphérique quand les chaines amorphes s é&irent dans la direction de
traction. On écritains g, tel que (24) :

g, =1.65 pour p, <0.15
q; = (1+e>(p(' 2.87p1)) pour p, 3 0.15 (24)

La figure IV.48 suivante indique |’ effet de la valeur de q, et delalimite p, sur laforme du crochet
de traction, pour une éprouvette AE0.8 testée en vitesse de réduction diamétrale & 2,5.10% mnv/s. Les
résultats du modéle utilisant I’ équation (24) sont donnés en trait continu et les résultats expérimentaux

sont représentés par un trait+carré. Si on reprend la valeur de g, a20°C, c'est a dire 1.55 pour une
limite p, fixée a0.2, on surestime la largeur du crochet , de la méme fagon qu'avec p, fixéea0.15.
En revanche, avec (, fixée a 1.75, on surestime I’endommagement et la chute de charge est trop
rapide. 1200
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FigurelV.48 Reésultats du calcul sur AEO.8 pour trois évolutions de g, en vitesse de réduction
diamétrale 2,5.10* mm/'s, &-10°C

Afin de justifier lavaleur de p, choisie a0.15, lafigure 1V.49 indique le méme calcul avec la méme

valeur de q, pour deux autres valeurs de p, : 0.2, valeur choise a 20°C et 0.1. On observe que

prendre p, = 0.1 a -10°C surestime lalargeur du crochet de traction en sous-estimart I'importance de

I’endommagement, et prendre p, = 0.2 fait diminuer q, trop tard, provoquant une chute de charge
trop importante.
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FigurelV.49 Resultats du calcul sur AE0.8 pour trois valeurs de p;, ¢ = 1.65, en vitesse de
réduction diamétrale 2,5.10% mms,a -10°C

On vérifie ains que les parametres q, et P, choisis (24) sont les plus pertinents pour représenter les
résultats expérimentaux. Concernant le second écrouissage décrivant le rhéodurcissement, on choisit
de laisser les paramétres constants par rapport a 20°C, c'est adire A =11 MPaet B = 1,6.

F.I1.2  Validation sur la variation volumique

Comme a 20°C, on déermine sur un volume éémentaire représentatif les déformations longitudinales
et latérales & -10°C. Les résultats sont ensuite comparés & ceux de | expérience, réalisés a1,5.10° s*
(cf. Figure 1V.50).
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FigurelV.50 Déformation latérale en fonction de la déformation longitudinale, expérimental es et
simulées, a-10°C et 1,5.10° s*

La correspondance entre les deux courbes est correcte. A cette température, on rappelle que

I’ augmentation de volume était de 2% pour 10% de déformation longitudinale.

F.I1.3 Validation sur éorouvettes axisymétriques entaillées

La validation sur éprouvettes AE se fait en utilisant les résultats sur les trois rayons de courbures
éudiés: AE4 (cf. FigurelV.51), AEL.6 (cf. FigureV.52) et AEO.8 (cf. FigurelV.53). Lacomparaison
entre I’ expérience et le modéle est faite pour les deux vitesses de réduction diamétrale éudiées 2,5.10°
mm/s (a) et 2,5.10° mm/s (b).
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FigurelV.51 Comparaison des résultats expérimentaux et EF pour la géométrie AE4 pour deux
vitesses de réduction diamétrale 2,5.10° mm/s (a) et 2,5.10% mm/'s (b), a—-10°C
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FigurelV.52 Comparaison des résultats expérimentaux et EF pour la géométrie AE1.6 pour deux
vitesses de réduction diamétrale 2,5.10° mnvs (a) et 2,5.10° mnvs (b), & —10°C
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FigurelV.53 Comparaison des résultats expérimentaux et EF pour la géométrie AE0.8 pour deux
vitesses de réduction diamétrale 2,5.10° mnvs (a) et 2,5.10% mm/'s (b), a—-10°C

Plusieurs remarques concernant les courbes peuvent étre faites :

Tout d abord les oscillations sur les résultats des éprouvettes les plus entaillées sont toujours visibles.
Comme a 20°C, on limiterait ces oscillations en entrant le chargement LVDT dans le cacul ala place
de I'utilisation de la routine. Cependant, on choisit comme a 20°C de privilégier le bon suivi de la
réduction diamétrale. En annexe sont données les courbes de comparaison pour différentes valeurs du
coefficient de péndisation (cf. Annexe 1V.3).

La chute de charge simulée aprés la force maximale se fait parfois pour une déformation trop faible ou

trop forte par rapport aux resultats experimentaux. Ce résultat s explique par le choix d une limite p,
unigue en fonction du type d’ éprouvette. L’ éude de sensibilité de ce paramétre réalisée précédemment
amontré I"influence de sa vaeur sur |’ aspect de la courbe force-réduction diamétrale. Encore une fais,

lavaleur p, choisie permet de moyenner la déformation limite correspondante a la chute de charge.

On observe que le modéle retranscrit bien la saturation de laforce maximale entre I’ AE1.6 et I' AEQ.8
pour les deux vitesses de réduction diamétrale. Il permet également de reproduire correctement
I’évolution de laforme du crochet de traction avec le rayon de courbure.

F.H Résultats de la validation des paramétres de comportement a -50°C

Comme a -10°C, les résultats expérimentaux utilisés ne sont que ceux réalisés aux plus faibles vitesses
de déformation, 1,5.10° s*, 1,5.10* s* et 1,5.10° s*. A cette température d’ailleurs, on a montré au
chapitre Il notamment la grande évolution du module d' Y oung avec la vitesse. || est aors évident que
la non prise en compte de I'importance de la viscosité dans le modéle limite la validité d'un seul jeu de
paramétres pour simuler le comportement a plusieurs vitesses.

La température de transition vitreuse éant de -42°C, a -50°C la phase amorphe peut étre considérée
comme totalement vitreuse. Ce changement de comportement explique en grande partie
I’augmentation significative de rigidité.

Concernant les paramétres élastiques, il est possible de se référer au chapitre Il (cf. Figure 11.14) qui
indiquait I’ évolution de E avec la vitesse et la température. Compte tenu que la vitesse des essais sur
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éprouvettes entaillées est faible (1,5.10* s%), la vaeur du module dastique choisie est de 3.5 GPa. Sur
la figure 11.19, il est évident que conserver une s faible valeur pour les essais réalisés a des vitesses
supérieures N’ est pas représentatif de laréalité physique. La méme remarque peut étre faite concernant
la limite élagtique qui varie égaement avec la vitesse a -50°C. Lafigure V.54 indique la modélisation
des essais sur éprouvettes lisses en conservant les mémes paramétres élastiques. La figure 1V.55
indique la modédlisation de ces mémes essais en faisant varier les paramétres élastiques avec la vitesse
(cf. Tableau IV.3). Sur ces figures, les résultats de la smulation sont en trait plein et les expériences
sont représentées par des symboles.

Vitesse de défor mation 1,5.10°s™ 1,5.10%s™ 1,5.10°s™
E (GPa) 35 3.9 4.7
R,(MPa) 25 30 38

Tableau IV.3 Paramétres élastiques a —50°C en fonction de la température

Les autres paramétres de comportement augmentent également et sont donnés dans le tableau 1V.4
avec un récapitulatif des parameétres aux trois températures ¢’ est a dire 20°C, -10°Cet -50°C.

Paramétr es de comportement Parametres
d’endommagement
Température | E K n R, Q b 02 P1
(GPa) | (MPa) (MPa) | (MPa)
20°C 2 20 5 10 40 75 155 0.2
-10°C 25 25 7 20 48 75 165 0.15
-50°C 35 40 7 30 82 75 185

Tableau IV. 4  Paramétres de comportement et d’ endommagement a 20°C, -10°C et -50°C

On choist daugmenter K et Q, pour représenter |’augmentation de rigidité et I’augmentation de la
contrainte maximale. Les paramétres n et b sont gardés constants avec la diminution de température.
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FigurelV.54 Résultats dela modélisation du comportement sur éprouvetteslissesa-50°C, avec E
et R, constants, pour troisvitesses de déformation 1,5.10°s*, 1,5.10*s*, 1,5.10°s"
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FigurelV.55 Résultatsdela modélisation du comportement sur éprouvettes lissesa-50°Cavec E &
R, variant pour trois vitesses de déformation 1,5.10° s, 1,5.10* s*, 1,5.10° s*

Les réaultats indiquent I'importance d'guster la vaeur de E et de R, sur les résultats de
comportement.

F.IV Prise en compte de |I’endommagement a-50°C : Validation sur éprouvettes AE

Comme a —10°C, il est postulé que I’endommagement concerne une zone trés réduite de la section
minimale & que la diminution de température impose une déformation trés localisée. Cette forte

localisation aboutit a un endommagement loca trés rapide. Pour représenter ce résultat, g, est
augmenté. Les résultats expérimentaux ont indiqué qu'il n'y avait pratiquement pas de déformation
apres la charge maximae. La force chute trés rapidement indiquant une rupture brutale. Aing, a la
différence des modélisations a 20°C et -10°C, lavaleur de q, est conservée constante et ne diminue
pas au-dela d' une certaine déformation plastique principale limite. A cette température, larigidité de la

matiere est telle que la croissance des cavités ne sera pas assez importante pour étre limitée par
I"é&irement des fibrilles, qui lui méme seratres faible.

Les paramétres de rhéodurcissement ne sont pas changés, a basse température |’ allongement de la
matiere étant limité, il est postulé qu'il n'y aura pas de rhéodurcissement. La valeur de Q, est
conservée a0.8.

Compte-tenu de la rapidité des essais a ces basses températures, les vitesses de réduction diamétrale
(1.10° mnvs et 2,5.10° mm/s) sont plus faibles qu'a 20°C et -10°C. La figure 1V.56 indique les
résultats expérimentaux et smulés a 1.10° mnvs et la figure IV.57 indique les résultats expérimentaux
et smulés & 2,5.10° mm/s. On a chois ici de présenter sur les courbes les résultats pour une méme
vitesse pour les trois rayons de courbure (AE4 en bleu, AEL.6 en rouge et AEO.8 en vert). Cette
comparaison permet de montrer que la chute de charge est d’autant plus rapide que le rayon de
courbure diminue. On montre encoreici I’ augmentation de fragilité avec latriaxidité.
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FigurelV.56 Résultats de |la modélisation des AE4, AEL1.6 et AE0.8 en vitesse de réduction
diamétrale & 1.10° mnvs, a-50°C
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FigurelV.57 Résultats de la modélisation des AE4, AE1.6 et AEO.8 en vitesse de réduction
diamétrale & 2,5.10° mnvs, a-50°C

La figure IV.57 indique d’'abord que la valeur unique des paramétres éastiques n'est pas une
hypothése de calcul correcte a -50°C puisgue comme pour les éorouvettes lisses, il n'est pas possible
de représenter |I’augmentation de larigidité avec I’ augmentation de la vitesse. | serait aors nécessaire
dguster E et R,. Néanmoins le modéle retranscrit tres correctement la saturation de la charge
observée entre I'AEL.6 et I’AE0.8. Il permet méme a -50°C de tenir compte de I'évolution de
I’endommagement. La valeur de (, constante durart tout le calcul permet de rendre compte de
I’absence de plateau de charge pour les AE0.8. La forme des courbes est également trés bien
reproduite.

Expérimentalement, il a éé observé un confinement de la déformation avec la diminution de la
température ut comme une diminution du blanchiment & rupture. La figure 1V.58 suivante indique
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I'importance et la locdlisation de I’endommagement a travers de taux de porosité f , pour une
éprouvette AE4 sollicitée en vitesse de réduction diamétrale a 25.10° mmy/s, a-50°C, -10°C et 20°C.
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FigurelV.58 Localisation del’endommagement a—50°C, -10°C et 20°C sur AE4, pour unevitessede
réduction diamétrale de 2,5.10° mm's

Les résultats du calcul par EF indiquent le confinement de la déformation, qui se réduit aux deux
premiéres rangées d' éléments a -50°C. Les valeurs de porosité a -50°C montrent que trés peu
d endommagement s est créé dans I’ AE4 avant rupture. La position du maximum de porosité change
également avec la température. On remarque qu'a 20°C a rupture f est maximum au centre de
I’ééprouvette, au méme endroit que le maximum de triaxidité. A -50°C, il se délocalise sur toute la
section utile. On verra dans le chapitre V le lien entre la locadisation de I’ endommagement calculée et
les lieux d amorgage de la rupture.

Conclusion

Le modée couplé Gurson-Tvergaard-Needleman est généralement employé sur les matériaux
métalliques pour décrire I’endommagement par cavitation, en représentant les phases de germination,
croissance et coalescence. Le modéle est employé ici avec succes sur un polymere semi-crigtalin.

Le comportement est décrit en utilisant une vitesse de déformation viscoplastique de type Norton et un
double écrouissage isotrope. Le premier écrouissage représente la déformation des phases cristallines
et amorphes pour les déformations viscoplastiques inférieures a 0.1, le second écrouissage permet de
décrire la phase de rhéodurcissement observée sur les éprouvettes AE aux grandes déformations. Le
rhéodurcissement et le résultat d'un étirement important des fibrilles et de I’ orientation de la phase
crigaline.

L’endommagement est décrit en utilisant les paramétres ¢, et q,. Lavaleur de ¢, est fixéea0.8 et
g, est chois comme dépendant de la déformation plastique principale p,. Pour p, <0.2, lacroissance
des cavités est importante et est représentée par une valeur élevée de (,=1.55. Pour p,>0.2, la

croissance des cavités est limitée par I’ étirement de la matiére entourant les cavités. La limite p, est
choise arbitrairement comme éant la déformation a partir de laguelle la matrice se renforce par
étirement des chadnes. Cette limite traduit égdement le raentissement de |'endommagement
volumique lié a I'éirement des chaines qui génent I'expansion isotrope des cavités. Celles-ci
sorientent dors préférentiellement dans la direction de sollicitation. Le modéle GTN td qu'il est
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employé ici ne permet pas en théorie de reproduire I’ anisotropie de forme des cavités. Cependant,
I'introduction d’une évolution de g, avec la déformation plastique permet indirectement d'en rendre
compte.

Dans la moddlisation de I’endommagement, on ne considére que la phase de croissance des cavités,
sans la phase de germination bien que celle-ci ait été mise en évidence sur du PVDF plagtifié. On
postule que sur les 10% de cavités initiaes, toutes ne vont pas croitre. Ains, |I'’endommagement
calculé par le moddle a partir de la croissance des 10% de porosités initiales sera considéré comme
représentatif de la phase de croissance d’ une partie des cavités et de la phase de germination.

L’ optimisation des paramétres de comportement sur éprouvettes lisses a été effectuée a
plusieurs vitesses de déformation. La validation des paramétres de comportement a ensuite été réalisée
sur les éprouvettes axisymériques entaillées, ains que I|'optimisation des parametres
d endommagement. La comparaison entre I’ expérimentale et la smulation a éé menée a-50°C, -10°C
et 20°C. La diminution de température induit une augmentation de la rigidité, qui est prise en compte
dans le modéele en augmentant la valeur des parametres de comportement. A -50°C, le confinement de
la déformation induit une augmentation locale de la croissance des porosités, qui est prise en compte

en augmentant la vaeur initide de (,. Les parametres de rhéodurcissement ne sont pas changés
suivant latempérature.

Les calculs sur éorouvettes lisses ont indiqué que le modéle ne permettait pas de représenter
correctement I’influence de la viscosité et notamment que les forces issues des essais réaisés a de
grandes vitesses de déplacement étaient sous-estimées. Ce résultat s explique par I’ utilisation dans la
loi d'une seule vitesse de déformation plastique. Il serait sans doute judicieux d'introduire une seconde
composante viscoplastique pour bien différencier le comportement de la phase amorphe et celui de la
phase crigtdline.

Le modele GTN suppose un endommagement sphérique, il et pour cela en généra employé
pour des sollicitations multiaxides. L’utilisation de ce modéle pour identifier les parameétres de
comportement sur éprouvettes uniaxiades et donc discutable. Cependant, avec 10% de cavités
initidlement présentes dans le matériau, il n'est pas possible de s afranchir de I'’endommagement. En
compression, le modéle prévoit une fermeture continue des cavités aors qu’ expé&imentalement elle
sature assez rapidement entrainant une augmentation de la rigidité. Le modéle n’est donc pas a priori
trés pertinent en compression uniaxiae.

Il va s agir désormais de s intéresser ala rupture. Le dernier chapitre va permettre de valider
les parametres sur deux structures fissurées sollicitées en traction en en flexion. L’ analyse des résultats
numériques va permettre de proposer différents mécanismes de rupture suivant le type de géométrie et
suivant la température. L’ ensemble devra étre lié aux observations microscopiques présentées au
chapitre |11, afin de proposer un critére de rupture pertinent.
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| ntroduction

Lemodéle GTN a permis avec succes de représenter |es résultats des essais de traction sur éprouvettes
lisses et entaillées, entre -50°C et 20°C, pour différentes vitesses. Il s agit maintenant de vérifier que
ce modéle permette de représenter les résultats sur éprouvettes fissurées, en terme de courbes globales
(force-ouverture) en traction et en flexion. Il va sagir ensuite d étudier le ou les paramétre(s)
critique(s) responsable(s) de la rupture ductile expérimentale. Pour cela dans un premier temps, on
sintéresse aux résultats sur les éprouvettes lisses et entaillées. Ensuite, le modéle de comportement-
endommagement va étre validé d’ abord sur éprouvette DENT puis sur éprouvette SENB en 2D et 3D,
en véifiant I'influence du maillage sur les résultats de propagation. |l Sagira auss d expliquer
I"instabilité de propagation de fissure observée lors de certains essais. Enfin, on s attachera a trouver le
critére permettant d’expliquer la rupture fragile obtenue pour les éprouvettes DENT a 20°C. Une
analyse en température de tous ces parametres sera également effectuée.

A. Quelques pistes tirées de la littérature

La rupture ductile ou fragile des polymeéres a dga été présentée dans le chapitre | (A.l11.4), ou il a été
montré que de nombreux parametres interviennent pour expliquer le mode de rupture comme la
température, la vitesse, le poids moléculaire [Vincent, 1972], la vitesse de cristdlisation [Brown et
Ward, 1983], la présence de défauts ou d'entaille [Argon et Cohen, 2003]. Dans I’ é&ude du PVDF, on
Sintéresse essentiellement a décrire le crazing, sous différentes conditions de sollicitations dépendant
du mode de chargement. On va chercher ainsi dans ce chapitre a mettre en évidence I'influence de la
triaxidité sur I’amorcage et sur la propagation de la fissure. Le schéma de Friedrich (cf. Figure V.1)
permet de résumer une partie du probléme en faisant une distinction nette entre les conditions de
contraintes planes et de déformations planes sur le mode de rupture.

| Failure of crystalline thermoplastics |

/\

Testing temperature<Tg Testingtemperature>Tg

Plain strain (ssmulated by strain Plain siress
rate, notches, thickness)

M acr oscopically M acr oscopically
inhomogeneous homogeneous
v deformations deformations

Crazing? Crazing? / / \

Plain strain (simulated by T°)

M or phology induced Localized ~ Supported by  Uniform
Crazing? Or yieding 4 Crazing?  —»yigding
environmentally induced
v crazing? l
Mechanism of craze
separation? Adiabatic I sother mal lefl_Jse
neck voiding
\ 4 v J l l
Semi-brittle Semi-brittle Semi-brittle Thermal Plastic Plastic
failure failure failure failure failure failure

FigureV.1 Processus de rupture d’un polymére semi-cristallin en traction [Friedrich, 1983]
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Dans la littérature, le mode de rupture par crazing a été beaucoup étudié notamment sur les polymeéres
vitreux. Il I’a é&é moins dans les polymeéres semi-cristallins et pourtant dans le cas du PVDF ce mode
d endommagement puis de rupture a éé clairement identifié. |l sagit maintenant de déerminer le
critére qui expliquera pourquoi le crazing se transforme en fissure impliquant la rupture ensuite des
€prouvettes.

Pour les polyméres vitreux, le crazing n'est en général observé que sur des éprouvettes fissurées,
testées en traction ou en flexion. La présence d'une entaille ou d’ une fissure accroit le niveau générd
des contraintes c'est a dire le taux de triaxiaité, expliquant le lien existant entre la notion de contrainte
hydrostatique et le crazing [Nimmer et Woods, 1992]. De nombreux travaux, numeriques notamment,
ont postulé I’existence d’'une contrainte de crazing, contrainte au-dela de laguelle la rupture éait
immédiate. Les critéres de rupture habituellement utilisés sont alors soit la contrainte hydrostatique
[Ishikawa et al, 1977], soit un double critére en contrainte hydrostatique et en contrainte principae
[Nimmer et Woods, 1992]. Plus récemment, les travaux purement numérique d Estevez et a
s affranchissent de la réalité expérimentale du phénomeéne de crazing en considérant comme parameétre
de rupture une longueur et une largeur critiques de craze [Estevez et a, 2000]. La fissure est amorcée
par la rupture des fibrilles dans le craze mais c'est la largeur critique de celui-ci qui semble étre la
mieux a méme d expliquer la rupture globae de I’ éprouvette.

Disposant de nombreuses observations microscopiques, on a souhaité expliquer la rupture ductile du
PVDF suivant d autres criteres que la contrainte. La cavitation est le mode d’ endommagement du
PVDF aux températures étudiées et ¢'est sans conteste le précurseur du crazing dans les zones de
fortes contraintes hydrostatiques (en pointe de fissure par exemple). Outre par la coalescence des
cavités, la rupture d'un craze peut également étre expliquée par le désenchevétrement des fibrilles, ou
par leur rupture [lvankovic et a, 2004]. Les critéres de rupture qui vont étre exposes dans la suite sont
liés a la fois aux observations microscopiques et aux résultats des calculs par EF. |ls permettront
d' expliquer les modes de rupture en fonction de la triaxiaité dans I’ éorouvette, et d émettre des
hypotheses expliquant pourquoi le crazing dans le PVDF a mené a des propagations stables en flexion
et instables en traction.

B. Analyse de la rupture ductile pour les éprouvettes lisses et entaillées a
20°C

Dans le chapitre 1V, les résultats des caculs utilisant le modele GTN sur les éprouvettes lisses et
entaillées ont été présentés. A chaque fois, la comparaison des courbes globales a été effectuée entre le
numérique et I’ expérimentale sous divers types de sollicitation. Il a é&é mentionné a plusieurs reprises
gue dans le modéle classique utilisant uniquement la croissance des cavités, la rupture sur un point de

Gauss se faisait pour une valeur de porosité atteinte de f, =—. f seradans la suite la porosité
1
maximale obtenue a I'instant de la rupture sur un point de Gauss, dans le cas de la croissance. Etant

donné que la valeur de g, choisie est de 0.8, la rupture des ééments ne peut pas avoir lieu puisque elle

implique une valeur f, = 1.25. Or, 125 % de trous dans un matériau n'a pas de sens. Ains, we
modification du critére est nécessaire, pour permettre la rupture numérique des points de gauss
concernés par une telle porosité.

Les observations microscopiques comparatives effectuées entre les éprouvettes lisses et les
éprouvettes de petit rayon de murbure (AEO.8 par exemple) ont indiqué que le faciés de rupture
ductile pouvait étre tres différent suivant le taux de triaxialité (cf. Figure V.2 et chapitre I11, C.V). Sur
les faciés de rupture des éprouvettes lisses et faiblement entaillées, la matiére est trés déformée avec
de nombreux ligaments étirés (cf. Figure V.2, ex: AE4). Sur les faciés de rupture des éprouvettes
AEQ.8, la porosité et tres importante (cf. Figure V.2, ex : AEQ.8). Les mesures de variation volumique
ont indiqué égaement que I’endommagement par cavitation était une fonction croissante du taux de
triaxialité des contraintes.
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Ligaments de matiére étirée

Cavités

Figure V.2 Observationsdela microstructure ductile sur desfaciésderuptured’ éprouvettes AE4 et
AEQ.8 obtenus & 20°C, vitesse de réduction diamétrale 2,5.10° mm/'s

Il adéga été montré que le crazing était caractérisé par une zone fortement endommagée composeée de
ligaments de matiere étirés et de cavités entre ces fibrilles. Le passage de | éape de craze al’ éape de
fissure peut se produire a priori soit par la rupture des fibrilles pour des taux des taux de triaxiaité
faibles [Friedrich, 1983], [Schirrer 1995] soit par la coalescence des cavités pour des taux de triaxidité
élevés. Dans les deux cas, la fissure se propage dans le matériau, amenant B rupture. On fait
I”hypothése que ces deux mécanismes sont possibles et dépendent du taux de triaxialité des contraintes
dans la zone endommagée.

La rupture du PVDF a 20°C est expliquée comme étant dépendante de deux parameétres distincts
dépendant de t : un critére en déformation plastique principale critique p. pour les faibles taux de

triaxiaité, et un critere en taux de porosités critique f. pour les taux de triaxidité élevés. La
schématisation des deux mécanismes de rupture est donnée sur lafigure V.3.

t faible: critére en éongation t élevé: critéreen coalescence
Iimited&efibrill&p: decavitésfg
NNNNNND I
VMV MUV y
/ Fibrilles
Fibrillesétirées  Cavités allongées Croissance sphérique des cavités

I Taille de la zone endommageée différente suivant latriaxialité

Figure V.3 Mécanismesd endommagement conduisant alarupture suivant letaux detriaxialité des
contraintes
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Lafigure V.3illustre ains deux résultats importants utilisés pour la modélisation de la rupture :

» Le premier est la taille de la zone concernée par |I'endommagement qui est inversement
proportionnelle au taux de triaxialité des contraintes, comme cela a éé montré expérimentalement (cf.
Chapitre Il, C.IV.2 et Chapitre Ill, B.II). Pour un dargement équivaent, le confinement de la
déformation induit un endommagement loca plus important, avec notamment une croissance
sphérique des cavités plus marquée

» Le second résultat concerne le critére induisant la rupture : pour les taux de triaxidité
fables, I'éirement de la matiére est important, les cavités ont une croissance sphérique tres vite
limitée par les chaines voisines qui s orientent suivant la sollicitation. Ce sera la rupture des fibrilles
étirées au dela d'une certaine déformation qui entrainera la rupture de I’'ensemble de la zone
endommagée. Pour les taux de triaxiaité élevés, la croissance sphérique des cavités est facilitée par le
confinement, ce sera leur coalescence qui entrainera la rupture dans le craze.

Une telle digtinction expliquant la rupture suivant la triaxidité a dga éé effectuée pour du
polycarbonate [Gearing et Anand, 2004]. Dans ces travaux, la distinction est faite pour expliquer la
compétition entre la rupture ductile observée sur des éprouvettes faiblement entaillées en flexion trois
points et la rupture fragile observée sur des éprouvettes fortement entaillées pour le méme type
d essai.

Pour toutes les géométries d’ éprouvettes éudiées, la rupture s'est amorcée soit sur un défaut de
surface pour les éprouvettes lisses, soit sur une impureté ou une cavité pour les éprouvettes entaillées,
soit a partir de la pointe de la fissure pour les éprouvettes SENB et DENT. Aing, il est envisagé que
suivant la géométrie, le craze deviendra fissure soit par une déformation excessive des fibrilles, soit
par une cavitation importante menant ala coa escence des porosités.

B.l Critére en déformation plastique principale critique pc

Le schéma de Peterlin [Peterlin, 1971] peut représenter I’ évolution de la microstructure d’un polymeére
semi-cristallin lors d'un de traction sur une éprouvette lisse testée au dessus de la température de
transition vitreuse. En cours de déformation, les chaines amorphes sont tres étirées. A rupture, dles
atteignent une éongation limite qui entrainent leur rupture. La rupture en chaine des macromol écules
voisines entraine la rupture compléte du matériau. On va faire I'hypothese que la déformation
maximale des chaines de polymere est identique a la déformation maximale des fibrilles dans un craze.

Expérimentalement, des défauts présents sur la surface des éprouvettes lisses ont entrainé des ruptures
précoces des éprouvettes. En revanche, dans le cas d éprouvettes fraisées, |I’amorcage de la rupture
Sest fait soit dans I’ éorouvette (localement par concentration des contraintes sur une impureté) soit a
partir des bords. |l est possible a partir des résultats expérimentaux de ces éprouvettes de déterminer

quelle est la déformation plastique principale critique p, arupture pour le PVDF, dans le cas des plus
faibles valeurs de triaxiaité.

On choisit aors de réaliser un calcul 3D sur une éprouvette hatére lisse, jusqu'au temps de rupture
exp&rimentale afin de déterminer la déformation plastique critique P, . Les polymeres semi-cristalins
sont caractérisés par une importante déformation plastique a rupture qui dépend de la vitesse de
sollicitation. La moddisation des essais ici S est limitée aux faibles vitesses de sollicitation (1.5.10° s*
et 1.5.10° s%). Dans ce cas, il est possble de déterminer une valeur de p, commune aux deux
vitesses.

Etant donné la symétrie, seul un huitieme de |’ éprouvette est maillé. On maille égaement une partie

du congé de I’ éorouvette pour induire une localisation de la déformation. On smule avec le congé la
localisation expérimentale engendrée par un défaut sur la surface de I’ éprouvette. La figure V.4
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indique les résultats du calcul par rapport a la courbe force-déplacement expérimentale obtenue a
20°C, pour une vitesse de 1.5.10* s*, ains que le maillage initial avec le maillage fina déformé.

600

—EF
500 1 = Exp |

400
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w
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o

200 A

100 +

Déplacement (mm)

FigureV.4 Courbesforce-déplacement expérimental e et simulée et maillagesdel’ éprouvettelisse
en 3D avant et aprés calcul (isovaleurs de pg), & 20°C, 1.5.10* s*

La dtriction est bien smulée a la fin du cacul, ce qui permet de rendre compte des résultats
expérimentaux. Il est ici nécessaire de signader que la striction sur une éprouvette lisse n'est pas un
résultat facile a prévoir éant donné que la présence de défauts sur la surface peut entrainer des
locdisations plus ou moins rapides. Expérimentalement d'ailleurs, on a d§a montré les dispersions sur
les déformations nominales a rupture (cf. Chapitre 11, B.1.3).

Cependant, on considere que la vaeur de déformation plastique principae p. a rupture obtenue par

ce calcul serareprésentative des résultats sur éprouvettes lisses a 20°C. Elle est déterminée au coaur de
I’éprouvette dans le plan de symétrie comme éant la valeur de déformation plastique maximale

mesurée sur un point de gauss. Savaleur est p, =1.1.

Cette valeur congtitue le premier critére induisant la rupture ductile des éprouvettes lisses et entaillées
avec un rayon de courbure assez grand (ex : R =4 mm). Il va étre véifié sur les éprouvettes AE4 que
ce parameétre est atteint dans la zone entaillée de |’ éorouvette, au temps expérimenta correspondant a
larupture.

B.Il Compétition entre deux critéres de rupture ductile suivant latriaxialité

Se baser uniquement sur le critére p,. ne permet pas d'expliquer la rupture de toutes les éorouvettes

entaillées. On choisit adors de consdérer un des resultats expérimentaux importants
I’endommagement est pour le PVDF une fonction croissante de la triaxidité. 11 semble alors assez
logique de se baser sur un taux de porosité critique pour expliquer la rupture des éprouvettes les plus

entaillées. On postule qu’au dela d’'un taux de porosité critique f, , la coalescence des cavités peut se

dérouler, provoquant la formation d’ une fissure, qui se propage et induit la rupture de I’ éprouvette. Les
essals sur éprouvettes entaillées ont révélé que méme en pilotant les essais en vitesse de réduction
diamétrale, la coalescence éait trop rapide pour étre enregistrée expérimentalement. La fréquence
d'acquisition de I’ essai (1000 Hz) n’est pas suffisante pour enregistrer la décroissance de charge liée a
cette coalescence. Aing, celle-ci ne peut se dérouler qu'en toute fin d'essai. Les observations
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microscopiques ont également montré que dans la zone d’amorcage, de tres grosses cavités éaient
présentes et qu’ elles se situaient exclusivement dans le coaur de I’ éprouvette. Expérimentalement, on
ne dispose que du faciés de rupture qui est une coupe de la zone endommagée avant rupture. Méme s
de nombreuses porosités sont visibles, celles de plus petites tailles ne le sont pas (cf. Chapitrelll, B.2).
Or eles jouent sans doute la part la plus importante de I'’endommagement (cf. Chapitre 111, B.2).

Aing, faute de moyen d'observation permettant de quantifier f, ou de suivre I'évolution de la

porosité au cours de la coalescence, seul le calcul par éléments finis permettra d’ évaluer cette fraction
critique de porosités.

B.Il.1 Résultatsdescalculs EF sur larupture des éprouvettes AE

On choisit d’'abord de s'intéresser aux éprouvettes AEQ.8 sollicitées en traction a 20°C en vitesse de
réduction diamétrale. La déermination de la vaeur de f a rupture s avére pertinente sur cette
éprouvette de par son rayon de courbure faible qui permet une valeur det assez éevée. |l y adonc une
probabilité certaine que la rupture ductile sur cette géométrie soit liée a une forte valeur de f . On

regarde pour le temps correspondant a la rupture expé&imentale quel est e taux de porosité. Il s avéere
gue ce taux est entre 0.63 et 0.65. Cette valeur est aors choisie comme parametre critique entrainant la
coalescence qui induit la rupture. Cette fonction a été explicitée dans le chapitre IV (éguation 7). Deux

paramétres sont en fait nécessaires : le paramétre f_ (taux de porosité critique) estimé a 0.65, et le
parametre f, (taux de porosité ultime & rupture) qui fixe pour quelle valeur de porosité la rupture sur
les points de gauss est effective. Cela permet de donner |a vitesse de coa escence (pente d, cf. Figure

V.5). Lavaeur de f, choise est de 0.68. f, est identiquea f,, mais la premiére notation est
employée dans |e cas de la coal escence, la seconde est employée quand il n’y a que de la croissance.

= = =] I
o | o7 |

Figure V.5 Fonction de coalescence

On sintéresse ensuite aux résultats pour les géométries AE4 et AEL.6. Au temps de rupture
expéerimental pour les éprouvettes AE4, le critere p, est atteint en premier. Le taux de porosités dans

ce cas est proche de 0.55. Pour les éprouvettes AEL.6, les deux criteres semblent étre atteints a peu
pres en méme temps. Il est difficile alors d'identifier précisément lequel sera le parametre de rupture.

Pour les AEO.8, le critere p, estinférieur al.1, quand le taux de porosité critique et atteint. Aingi, on

vérifie sur les caculs par déments finis que les deux criteres de rupture choisis permettent de
représenter la rupture de toutes les éprouvettes AE. La différenciation entre les deux vitesses de
réduction diamétrale n'a pas été fate car il n'a pas éé observé de tendance significative, liée
certainement ala dispersion expérimentale. |l faut en effet rappeler que les résultats expérimentaux ont
indiqué une disperson assez importante de la réduction diamétrale a rupture, due a la présence
d' impuretés dans le matériau qui peuvent étre des lieux de concentration de contrainte induisant une
rupture trop précoce. Les réductions diamétrales a rupture choisies pour la modéisation permettent
donc ssimplement de donner une moyenne des résultats expérimentaux.
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Il est dors intéressant de réaliser un calcul sur chague géométrie en indiquant I’

évolutionde f et de

la déformation plastique principale P, par rapport a la réduction diamétrale a rupture. On indique les

valeursde p, et de f sur tout le domaine de dispersion expéimentale pour I’ AE4, AE1.6 et AEO.8
(cf. Figures V.6-8). Les résultats EF relatifs a la réduction expérimentale moyenne sont encadrés.

700
600 - Disp{e.rsion |
expérimentale : AE4
«———
500 - _1 ]
—_ pr=12 [p1=15
£ 400 1 f=057 |t=059
(0]
o
£ 300 -
200
100 A
0 T T T T T T
0 100 200 300 400 500 600

Temps (s)

FigureV.6 Valeursde p, etde f encoursdedéformation pour I’ AE4, & 20°C, déter minées pour

un calcul en vitesse de réduction diamétrale 2.5.10° nmns*

800
700 1 . . -
Dispersion expérimentale : AE1.6
«—

600 1 l l l l

500 1 p1=092 p1= 0.94 p1=101]| p1=13 A
z f=062 =0.627 [f=063 | =065
S 400 -
S
L

300

200 1

100 1
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0 50 100 150 200 250 300 350
Temps (s)

FigureV.7 Valeursde p, etde f en coursde déformation pour I’ AEL.6,

pour un calcul en vitesse de réduction diamétrale 2.5.10° s

a 20°C, déterminées
1
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FigureV.8 Valeursde p, etde f en coursde déformation pour I’AEO.8, & 20°C, déterminées
pour un calcul en vitesse de réduction diamétrale 2.5.10° rms*

On constate que la valeur de f évolue assez peu sur la plage de dispersion expérimentae. En

revanche, il et observé que sa vaeur ala fin de I'essai est plus éevée pour I'AEO0.8 et I'AELS6,

puisgu’elle est proche de 0.63-0.65. On congtate également que pour I’ AE4, on est toujours en dessous
de 60% de porosité a rupture. Aing, il existe bien un lien direct entre la porosité a rupture et le rayon
de courbure, ¢'est adire latriaxiaité.

Concernant les résultats sur AE4, le temps a rupture extréme de 600 s N’ a éé obtenu qu’ une seule fois.
Dans le cas de cet essai, une partie de la zone entaillée était devenue quasiment lisse et se déformait
comme une éprouvette uniaxiale. Cette Situation n’éant pas représentative de tous les essais, on I'a
signalée juste pour indiquer dans ce cas lavaleur extrémede p,.

Il est intéressant de signaler que pour les éments fortement endommagés (vaeur de f éevée), s
aucune condition de rupture n'est insérée dans le fichier de cacul, les ééments continuent a se
déformer, ce qui explique les valeurs deveéesde p, enfindecacul (cf. FiguresV.6, V.7, V.8).

B.Il.2 Effet du mode de pilotage sur les paramétresa rupture

Les résultats concernant le pilotage LVDT a0.05 mmy/s ont révélé I'importance de la vitesse et surtout
du mode de pilotage sur le choix du paramétre a rupture. |l Savére qu'au temps expérimenta

correspondant alarupture p, =1.1et f =053 pour 'AE4, p, =11et f =0.60 pour I'’AELG, et

p, =11et f =0.62 pour I’AEQ.8. Ces résultats mettent en évidence que pour une valeur de vitesse
assez éleveée, la croissance des porosités est un peu plus limitée, et la porosité critique n'est plus le
paramétre induisant la rupture. Celle-ci semble plutét étre engendrée par la rupture de fibrilles. Ces
résultats mettent également en exergue I'influence du rayon de courbure sur le taux de porosité
critique. lls soulignent auss que le pilotage en vitesse de déplacement LVDT ne favorise pas la
croissance des cavités et encore moins leur coalescence.
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B.INI Conclusions sur les parametres de rupture

La rupture ductile des éprouvettes axisymétriques entaillées peut donc étre expliquée comme un craze
qui dégénére en fissure par deux processus différents : soit par la rupture des fibrilles étirées quand le
taux de triaxiaité est faible et que la déformation principale prédomine, soir par la coalescence des
cavités quand celles-ci se sont tres dével oppées sous I’ effet de la contrainte hydrostatique.

Pour les taux de triaxiaité faibles, pour induire la rupture, le paramétre critique est introduit par
I'intermédiaire de q,. Pour p, £1.1, g, = 08, ensuite pour p, >1.1, g, augmente suivant
Iéquation (1) pour atteindre une valeur telle que g, =1/ f. Pour cette valeur, larupture alieu sur les
pointsdegaussou f = f.

q, est dors écrit dansle calcul delafagon suivante:
g, =08pour p, £1.1
o, = (0.8.exp(5(p, - 1.1))) pour p, >1.1 &

II'y arupture sur les points de gauss ou la valeur de f correspond a1/, . Sans augmentation de q, ,
la rupture des points de Gauss n’ est pas prévue humériquement.

Pour les taux de triaxiaité éevés, pour les points de Gauss ayant atteint la limite f_, lafonction de

coalescence S active et permet de faire accroitre rapidement f jusqu'aunevaleur f , qui correspond
alarupture numérique du point de Gauss.

Aing, suivant la géométrie, la rupture des éléments sera obtenue soit par I’ intermédiaire de ¢, soit par
la fonction de coalescence.

C. Validation des paramétres de comportement, d endommagement et de
rupture pour les éprouvettes DENT

Les éprouvettes de traction doublement fissurées ont éé éudiées en considérant plusieurs rapports
alB. On rappelle a cette occasion que les éprouvettes ont éte fissurées sur lalargeur pour favoriser les
conditions de déformations planes, ce qui explique qu’on parle de rapport a/B et non de rapport a/\W.
Dans I’ analyse des paramétres en 2D et 3D, seulslesrapports a/B = 0.07 et a/B = 0.5 seront présentés.
Pour la présentation finale des résultats, toutes les longueurs de fissure seront exploitées.

C. Résultats des calculs en 2D sur éprouvettes DENT

Dans le cas du calcul 2D, ladistinction peut étre faite entre les conditions de contraintes planes (CP) et
les conditions de déformations planes (DP). Par I'éude des fissures longues et courtes, on va
S attacher a montrer les différences de résultats entre ces conditions. Les éprouvettes sont maillées
finement dans la zone fissurée. Le maillage est indiqué sur la figure V.9 ou I'exemple chois
correspond au cas de la fissure longue. Le maillage est réalisé sur un quart de I’ éprouvette, ¢’ est adire
gu'une seule fissure et maillée. Le calcul est réalisé en grande déformation et les ééments choisis
sont quadratiques a intégration réduite.
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FigureV.9 Maillageinitial d' une éprouvette DENT en 2D pour a/B = 0.5

Les éléments en pointe de fissure ont une hauteur de 50 um et une largeur de 80 um. La taille de
maille est choisie comme étant caractéristique de la taille de la zone endommageée en pointe de fissure
(cf. Chapitre I11, B.I1). La préfissure est signalée par la double-fléche, lafissure se propage deladroite
vers la gauche sur la figure V.9. Les résultats en force-ouverture sont donnés sur la figure V.10 pour
deux longueurs de fissure, @B = 0.5 (cf. Figure V.10a) et a/B = 0.1 (cf. Figure V.10b). Les résultats
expérimentaux sont indiqués par des croix, les résultats en contraintes planes sont indiqués par un trait
plein, les réaultats en déformations planes sont indiqués par un trait en pointillé. La température et la
vitesse de déplacement LVDT sont respectivement de 20°C et 0.15 mm/s.
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Figure V.10 Courbesforce-ouvertureobtenuessur éprouvettesDENT a20°C, 0.15 mmy's, pour a/B =
0.5(a) eta/B= 0.1 (b)

Le calcul en conditions de déformations planes induit une rigidification de la réponse matériau, d ou
une surestimation de la force maximae expé&imentae. Les résultats indiquent que le calcul en
contraintes planes permet de bien simuler les résultats pour les petites longueurs de fissure, aors que
le cacul en déformations planes smule mieux I'essai sur grandes longueurs de fissure. Le cdcul

révéle ains un résultat d§ja bien connu qui est qu’'une fissure longue permet de mieux garantir les
conditions DP en pointe de fissure. Le calcul 3D se révéle donc indispensable s on veut ne pas avoir a
faire un choix entre CP et DP, puisque méme avec une grande longueur de fissure, il n'est pas certain
de pouvoir s affranchir de I’ effet des bords, ¢’ est adire de I’ effet d’ épaisseur.
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Cependant ces premiers calculs apportent des résultats trés intéressants : le premier concerne la bonne
reproduction des essais de traction sur éprouvettes fissurées, ou |’ ouverture et la force sont bien prises

en compte. Le second résultat intéressant concerne les valeurs de taux de porosité f et de
déformation plastique principae p, déterminées a chague fois en fin du calcul, en pointe de fissure
dans le plan de symétrie, c'est a dire en coaur d’ éprouvette. Pour expliquer la rupture, en conditions
CP, c'est le critere p, qui est atteint en pointe de fissure sur le premier point de gauss dans le
ligament non fissuré, et en conditions DP c’e<t le critere f, . En revanche, peu de différences existent

entre les deux longueurs de fissure pour les valeurs des parametres critiques. La figure V.11 donne des
comparaisons concernant le taux de porosité et la valeur de déformation plastique principale au temps
final del’essai pour les deux types de conditions (CP ou DP) pour le rapport a/B = 0.5.

a/B =05 Calculs en contraintes planes

leDDI P

0.20 0.22 026 0.36 0.05 040 055 070 105

Calculs en défor mations planes

fIDDDI Py .DI]D.

01 030 04 050 75 005 055 075 095 145

Figure V.11 Comparaisons des valeurs de taux de porosités f et de déformation plastique

principale p, en 2D, éprouvette DENT, conditions de contraintes planes ou de
déformations planes, pour a/B = 0.5, a 20°C et 0.15 mm/s

On remarque que pour un temps final égal pour un méme chargement entre les deux conditions de
calcul, pour le calcul en CP, p, atteint la valeur de 1.05, c’'est a dire trés proche de la valeur de p,
fixée a 1.1, et dans ce cas le taux de porosité ne dépasse pas 0.3. Pour le cacul en DP, le taux de

porosité atteint 0.65 avant que lavaleur de p, ne soit a 1.1. On rappelle que ces valeurs sont prises sur
un point de gauss situé en pointe de fissure dans le ligament non fissuré, dans le plan de symétrie de
I’ éprouvette. Le confinement de la déformation en DP est confirmé par ces premiers calculs.

C.l Résultats des calculs en 3D sur éprouvettes DENT

Etant donné la bonne correspondance des réponses globales expé&imentales et smulées en 2D, on
cherche a déterminer maintenant les critéres locaux en réalisant les calculs en 3D. Pour cela, le
maillage est éendu dans la troisiéme direction sur la moitié de la largeur (c'est a dire sur 6 mm). On
rappelle que la moitié de I'épaisseur fait 3 mm et que la taille de maille choisie (80*50) est celle
éablie sur la talle de la zone endommagée déterminée expérimentalement sur les éprouvettes
fissurées. La symétrie de I'éprouvette est induite dans le cadcul en fixant le déplacement nul sur
certains cotés. Le maillage est présenté sur lafigure V.12. Sur cette figure est présentée |a partie basse
de I’ éprouvette c’'est a dire principalement la zone fissurée, I’ éprouvette ne pouvant étre présentée en
entier sachant que la demi-longueur fait 55 mm. Une condition de déplacement nul suivant U; est
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imposée pour tous les noauds du plan ce symétrie 1, une condition de déplacement nul suivant U, est
imposée pour tous les noauds du plan de symétrie 2, et une condition de déplacement nul suivant Us est
imposée pour tous les noauds du plan de symétrie 3. Le plan de symétrie 2 est indiqué sur la figure
V.12 et représente une coupe de I’ éprouvette paralélement ala fissure et perpendiculairement au sens
de <ollicitation. Ce plan sera repris souvent par la suite pour indiquer les localisations de
I’endommagement et |"importance de la zone de propagation de fissure.

Direction detraction

: [ .
Vue en coupe, plan de symétrie 2
U, <«— Bords
Dimensions des éléments
) en pointe defissure
Plan de Demi-largeur I | J——
symétrie 1 6 ]
LU | | i1 pm
symétrie 3 80 um
: v < sl Coaur
Demid — e PHLDLEDY Fissure
emi-largeur : Demi-épaisseur : 3 mm
6 mm

Figure V.12 Maillage d’ une éprouvette DENT en 3D

Dans le sens de la largeur, les six millimeétres sont divisés en 6 ééments dont la largeur varie suivant la
position par rapport aux bords de I’ éprouvette. Compte tenu de la plasticité plus grande sur les bords
(conditions de contraintes planes), les déments sont plus rapprochés sur les bords qu'en coaur
d éprouvette ou les conditions de déformations planes permettent un confinement plus important.
L’ é&ude du nombre d' éléments a placer dans |’ épaisseur a été réalisée et 6 ééments semblent étre le
nombre minimal awdela dugud il n'y a plus dinfluence sur les résultats s ce n'est d’accroitre le
temps de calcul. En dessous de six ééments, il y a une perte de confinement de la plasticité. Lafigure
V.13 indique les résultats des calculs en 3D pour les deux rapports /B, aB = 0.1 (gris) et aB = 0.5
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Figure V.13 Courbesforce-ouverture pour leséprouvettesDENT en 3D, a 20°C, en pilotage LVDT
0.15 mmy/s, pour /B = 0.1 eta/B= 0.5
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Dans un premier temps, les résultats sont présentés pour les rapports de profondeur de fissure alB =
0.1 et @B = 0.5. Lafigure V.13 indique une bonne corrélation entre les courbes simulées et les courbes
expérimentales. Dans le cas du calcul par EF, la propagation de |afissure se matériaise par une chute
progressive de la charge. Expérimentalement, il n’est pas possible d’ enregistrer cette chute de charge
qui est trop rapide par rapport a I'acquisition dont on dispose. Afin de vérifier que le calcul traduit
également une fissuration rapide, la figure V.14 indique les comparaisons force-temps expérimentaux
et calculés pour les mémes essais.
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Figure V.14 Courbesforce-temps pour leséprouvettes DENT en 3D a 20°C, en pilotage LVDT 0.15
mm/s, pour a/B = 0.1 et a/B= 0.5

Dans le cas de la fissure longue, on observe une trés bonne corréation entre le temps a rupture
expérimental et le temps a rupture calculé. Sur cette figure V.14, la fissuration se matérialise par une
chute de charge verticale, qui traduit bien la rupture rapide des éprouvettes. Dans le cas de la fissure
longue, on observe un retard dans le temps a rupture par rapport a |’ expérience. Deux raisons peuvent
expliquer ce résultat : tout d’ abord expérimentalement la fissuration n'est pas symétrique et les facies
de rupture ont révélé que la fissure S était propagée souvent d' un seul coté. Ce résultat peut expliquer
que le calcul qui ssmule une fissuration symétrique ne reproduise pas exactement le temps a rupture

expérimenta. De plus, le critére de coalescence f, =0.65 unique permet de bien reproduire la
rupture pour une fissure longue, c'est a dire une éprouvette ou la triaxiaité en pointe de fissure est

plus élevée que pour la fissure courte. Pour les fissures plus courtes, un critére plus proche de 0.63
semblerait mieux rendre compte des temps a rupture expérimentaux. Le temps nécessaire pour
atteindre le critére f, =0.65 explique le retard dans le début de la propagation numérique. Ces
résultats confirment ceux obtenus sur éprouvettes axisymétriques entaillées montrant que le taux de
porosité critique diminuait avec la diminution de triaxidité. A titre de rappd, la triaxidité maximae
en pointe de fissure en coaur d’ éprouvette avant propagation pour une gegométrie a/B = 0.5 est de 1.7,
et pour a/B = 0.1 est de 1.1 (cf. Chapitre Il, figure 11.43).

Les réponses globales pour les deux autres longueurs de fissure sont données sur la figure V.15. Elles
sont tres satisfaisantes et permettent de valider les parametres de comportement et d’ endommagement
identifiés sur éprouvettes lisses et entaillées.
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Figure V.15 Courbesforce-ouverture pour leséprouvettes DENT, a 20°C, en pilotage LVDT a0.05
mmVs, pour a/B = 0.22 et a/B = 0.38

C.Il I mportance de la taille de maille sur la rupture des éprouvettes DENT en 3D

Lataille de maille dans la zone non fissurée a éé fixée a 80 um * 50 um. On rappelle que 80 um est la
longueur de I’ dément et 50 um et la hauteur (cf. Figure V.12). La hauteur a été préalablement choisie
sur les éprouvettes entaillées comme représentative de la hauteur de la zone endommagée pour les
éprouvettes fissurées. Les essais étant de la traction, les éléments vont se déformer plus dans le sens
U,. On achois dors une longueur |égérement supérieure ala hauteur afin de conserver des éléments a
peu pres «carré » pendant la déformation. La troisiéme dimension de ces éléments ne joue pas de rle
particulier sur les résultats. Aing, on a chois d’ éudier uniquement I’'influence de la longueur et de la
hauteur des ééments sur les résultats force-ouverture et sur les résultats des parametres atteints a
rupture.

On éudie I'influence de deux autres tailles de maille : 160 um * 50 pm, e 80 um * 100 um. Les trois
résultats correspondants aux trois tailles de maille sont présentés sur la figure V.16. Les fichiers de
chargement et de comportement sont exactement les mémes.
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Figure V.16 Courbesforce-ouverture pour leséprouvettesDENT a 20°C, en pilotage LVDT a0.05
mnvs, pour a/B = 0.5, et troistailles de maille en um (80-50, 160-50 et 80-100).
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Les fléches représentent |e début de la propagation numérique de la fissure. On constate que la hauteur
de I’éément a une influence plus grande, puisque quand cette hauteur est multipliée par deux (maille
80-100), la propagation débute pour une ouverture plus grande c’'est a dire un temps plus éevé. Une
augmentation de la hauteur de la maille, tout comme une augmentation de la longueur induit une perte
de confinement de la déformation. Cela induit une délocdisation des maxima de porosité et de
déformation plastique, un chargement supérieur et adors nécessaire pour induire la rupture des
éléments. Ce résultat est classiquement rencontré dans le cas de calculs avec des modél es adouci ssants
[Rousselier, 1987]. Le choix de la taille de maille 80*50, représentatif de la talle de la zone
endommageée sur une éprouvette fissurée, s avére donc pertinent pour représenter la rupture sur les
éprouvettes DENT, comme ' éait |e cas précédemment sur les éprouvettes AE.

D. Validation des parameétres de comportement, d endommagement et de
rupture pour les éorouvettes SENB

Pour tous les essais de traction, il n’est pas utile de mailler les mors ou la ligne d amarrage nécessaire
a I'essai. En revanche en flexion trois points, il faut mailler non seulement |'éprouvette mais
également le marteau qui vient impacter I’ éprouvette ains que les appuis. De plus, il faut assurer les
conditions de contact entre toutes ces structures. Pour des conditions de symétries évidentes, en 2D
seul la maitié de I’ éprouvette est maillée et un quart en 3D. Les résultats en 2D vont d'abord étre
présentés avec une éude précise de I’ influence de lataille de maille. Par la suite on verrales calculs en
3D ains qu’en maillage mixte 2D3D.

D.l Maillage des éprouvettes SENB en 2D

Les éprouvettes de flexion trois points en 2D sont maillées suivant les schémas exposes sur les figures
V.17 et V.18.

1
%&— Plan desymétriedel’ éprouvette U,

Sy Ressort

Capteur d’ouverture & - ' <« Appui fixe

Figure V.17 Maillage d une éprouvette sollicitée en flexion trois points, en 2D
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Figure V.18 Maillageduligament non fissure, du marteau, del’ appui et des zones de contact pour
une éprouvette sollicitée en flexion trois points, en 2D

La moitié de |’ éorouvette est représentée, aind que la moitié du marteau et un seul appui. On goute
également un éément nommé ressort qui permet d’ empécher I’ éprouvette d’ avoir un mouvement de
solide rigide. Les déplacements des noauds du ressort sont égaux a zéro suivant U, et U, et son
comportement est élastique (E = 1 MPa, n = 0.3), avec un module d’' Y oung faible.

L’appui et maillé en fixant également les déplacements nuls suivant U; et U,. Afin de permettre un
bon contact, c’'est a dire que I’ éprouvette glisse correctement sur I'appui sans I’ interpénétrer, il est
nécessaire d' éviter tout contact direct entre les nosuds de |’ appui et ceux de I’ éprouvette.

Concernant le marteau, le déplacement est bloqué suivant U, et le déplacement suivant U, est imposé
sur la partie haute du marteau. Le déplacement est celui du LVDT mesuré lors de I’ essai expérimental.
Lavitesse est constante a 0.15 mm/s. Les mémes conditions de contact sont arespecter ¢’ est adire que
les noauds entre I’ éprouvette et le marteau ne doivent pas fusionner. Cela concerne principalement le
noaud le plus a gauche et pour éviter toute fusion, le marteau est décaé en hauteur de quelques
microns.

Le noaud représentant le capteur d ouverture est placé dans I’ encoche prévue a cet effet, au méme
endroit que I’ éprouvette rédle. La zone fissurée et le ligament non fissuré sont maillés finement.
L’ éude de I'influence de la taille de maille sur la locdisation et sur la propagation sera présentée par
lasuite.

Toutes les dimensions de I’ éprouvette sont particulierement respectées afin de représenter fidélement
I’expérience. |l mangue cependant un parametre pour réaliser le calcul. Il concerne le coefficient de
frottement a utiliser pour représenter les contacts marteau-€éprouvette et éprouvette-appui, en sachant
gue le marteau est en acier et I’appui en aluminium. Les données générales concernant le PVDF sur le
site internet d’ Arkéma indiquent que le coefficient de frottement entre le PVDF et I'acier ou
I’aluminium est d’ environ 0.2. On choisit donc cette valeur comme coefficient de frottement dans les
calculs. On verra également I’ influence de ce parametre sur larigidité obtenue.
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D.II Résultats des calculs sur éprouvettes SENB en 2D

Le calcul en 2D comme pour les éprouvettes SENB peut se faire soit en conditions de contraintes
planes soit en conditions de déformations planes. La taille de maille est identique a celles des autres
éprouvettes, ¢’ est adire 80 um dans le sens de propagation et 50 pum sur la hauteur.

Les paramétres f, et p. généralement obtenus alafin de I’essal dans le cas de la traction, ont en
flexion un réle différent car ils ne seront pas les parameétres mesurés a la rupture mais ceux nécessaires
a la propagation de la fissure dans I’ éprouvette. Or, les comparaisons entre les deux conditions de
cacul effectuées sur éprouvettes DENT ont révélé qu’'en DP, a rupture le critére de coalescence est
rempli, et en CP c’'est le critére de plagticité limite qui est valable.

Pour que la propagation corresponde a la propagation expérimentale, on S apercoit trés rapidement
gu'un seul parametre ne suffit pas. C'est la compétition entre les deux qui permet de respecter la
propagation expérimentale. Celle-ci débute au moment de la force maximale. On rappelle que les

valeursde p, et f dont il est question par la suite sont celles déterminées en pointe de fissure, dans
le plan de symétrie de I’ éprouvette (C'est a dire a coaur) sur le premier point de gauss du premier
élément dans le ligament non fissuré.

En contraintes planes au moment de la force maximale, la valeur de p, est trés élevée (p, > 1.3),

cdlede f est assez faible (f = 0.48), on choisit aors de fixer la valeur de p, comme paramétre
critique. Cependant en cours de propagation, la coaescence intervient et une valeur trop faible ou trop
élevée de f, ne permet pas de propager correctement. Il est alors nécessaire d'gjuster les deux
paramétres ensemble en sachant néanmoins qu' en CP une vaeur limite trop faible de p. ne permet
pas de reproduire la force maximale.

En déformations planes, le méme constat peut étre fait mais cette fois-ci le paramétre critique est f_ .
On reprend exactement les parametres déterminés précédemment sur AE et DENT. A la force
maximale, f. =0.65et p, = 1.1 sont atteints de facon conjointe.

Les résultats en DP sont présentés sur lafigure V.19a et ceux en CP sur lafigure V.19b.
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Figure V.19 Courbes force-ouverture pour les éprouvettes SENB en 2D, vitesse de déflexion 0.15
mmnvs, 20°C, DP (a) et CP (b)

Les résultats en DP indiquent que la rigidité de la courbe expérimentale est surestimée, ce qui explique
le décalage de la courbe sur la gauche par rapport a |’ expérience. En reprenant les mémes paramétres
gue ceux utilisés précédemment, on constate que la vitesse de propagation est bien reproduite. Pour le

calcul en CP, les paramétres critiques f. et p, sont différents de ceux en DP, puisque f. =0.48
(fr=0.52), et p, =1.20ul3, lesdeux cas étant présentés sur lafigure V.19b. On constate que les
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conditions de contraintes planes induisent une plasticité plus importante dans |’ &orouvette, ce qui
conduit & une vitesse de propagation plus lente, d'ou une ouverture plus élevée que celle observée
expérimentalement pour une force donnée.

L’ éude de sensihilité sur le paramétre de frottement est présentée sur lafigure V.20 avec deux valeurs
choisies, 0.2 et 0.4. On rappelle que ce coefficient décrit le frottement entre le marteau et |’ éprouvette
et entre |’ appui et I’ éprouvette.
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Figure V.20 Courbesforce-ouverture expérimentale et simul ées, éprouvette deflexion trois points,
calcul en 2D-CP, 20°C, vitesse de déflexion 0.15 mmy/s

L’augmentation du coefficient de frottement induit une plus grande rigidité du matériau, avec
notamment une pente visco-élastique et une force maximale plus élevées. Ensuite, il Ny apasderédle
différence entre les vitesses de propagation. Lavaleur fixée a0.2 dans les calculs est prise en référence
a des données concernant le frottement du PV DF avec un acier et un duminium. Tous les calculs sont
donc réalisés avec cette valeur.

D.I1I  Influence delataille de maille sur I’amorcage et la vitesse de propagation

Les résultats précédents indiquent que le calcul en DP se rapproche plus des résultats expérimentaux.
Cependant, suivant la taille de maille choisie il faut guster précisément les valeurs de f. et de p,
pour avoir une propagation correcte. Le calcul en CP permet en revanche de mettre en évidence
Iinfluence de la taille de maille, sans changer les valeurs critiques. On choisit donc d' utiliser le calcul

en 2D-CP pour montrer I'influence de la hauteur et de la longueur de la maille en um, avec comme
exemple sur lafigure V.21 lestailles de maille 80* 50, 160* 50, 160* 75, 320* 200.
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Figure V.21 Influence de lataille de maille sur les courbes force-ouverture pour les éprouvettes
SENB en 2D-contraintes planes, vitesse de déflexion 0.15 mnvs, 20°C

On congtate que pour une taille de maille supérieure a cdlle choisie pour la vaidation des calculs (80
pm * 50 um), I'amorcage de la fissure est retardé. Au temps expé&imental correspondant & la force
maximale, il est possble de comparer les valeurs de f. et de p,, &in dindiquer le retard de la
locdisation de la déformation avec une taille de maille trop importante. Concernant d abord le taux de
porosité maximal, la figure V.22 donne la répartition et les valeurs de f en pointe ce fissure. Pour le
méme temps de calcul, on remarque une vaeur de f tresfable pour la maille 320* 200 comparée aux

trois autres tailles de mailles, le maximum en pointe de fissure éant de 0.22. Une taille de maille trop
importante induit une perte de confinement de la déformation.

La longueur de la zone concernée par le maximum de porosités f = 0.45 est d’environ 410 pm pour
les déments de tailles 80*50 et 160*50. En revanche, cette taille se réduit a250 um pour les ééments
160* 75. On confirme ici les résultats obtenus sur les éorouvettes DENT ¢’ est a dire que la hauteur de
I’@ément dans la zone fissurée a plus d'importance que la longueur. Une diminution de hauteur induit
plus de confinement de la déformation, qui se traduit ici par un endommagement plus locaisé en

pointe de fissure.

80* 50 166* 50 166* 75 334*200

[ [l

018 024 0.3 045 016 022 029 045

FigureV.22 Evolution du taux de porosités avec la taille de maille en pointe de fissure, éprouvettes
SENB, 20°C, vitesse de déflexion a 0.15 mmy/s, au tempst = 12 secondes



Chapitre V. Modélisation delarupture 230

Concernant les vaeurs de la déformation plastique principae p,, la méme séparation que

précédemment entre |es différentes tailles de maille peut étre faite (cf. Figure V.23). p, atteint 0.45en
pointe de fissure pour la maille 334*200, 1.15 pour la maille 166* 75 et 1.5 pour les mailles 80*50 et

166* 50.
80*50 166* 50 166* 75 334* 200
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Figure V.23 Evolution dela valeur de déformation plastique principale avec lataille de maille en
pointe de fissure, éprouvettes SENB, 20°C, vitesse de déflexion a 0.15 mnvs, au tempst
= 12 secondes

La taille de maille a donc un impact considérable sur les résultats, notamment sur les paramétres de
rupture, ce qui S explique aisément par le caractére adoucissant du modéele. Elle est choisie identique
pour toutes les géométries. Le fait de I'avoir gustée a partir de la taille de la zone endommagée en
pointe de fissure permet de lui conférer un sens physique et de justifier la vaidité des paramétres de
rupture ductile. On peut considérer ains que la taille de maille est un parametre matériau a gjuster, et
gue celle choisie ici (80*50) est tres correcte pour la détermination des critéres de rupture sur toutes
les géomeétries.

D.IV  Reésultats des calculs sur éprouvettes SENB en 2D3D et 3D

Les calculs en 2D réalisés sur les éprouvettes SENB ont montré une bonne correspondance avec les
résultats expérimentaux, avec néanmoins un fort effet des conditions de contraintes planes et de
déformations planes. Ici, on va s afranchir de ce probléme en réalisant les calcus d aord en 3D puis
en 2D3D &fin de limiter le temps de calcul, important a cause des conditions de contact. La géométrie
est laméme que celle étudiée en 2D, on procede simplement a un processus d extrusion, qui permet de
rgouter la dimension épaisseur. L’extrusion n'est réalisée que sur la moitié de I’ épaisseur toujours
pour des raisons de symétrie.

Les géométriesen 2D3D et en 3D sont présentées respectivement sur lesfigures V.24 et V.25. Lazone
en 3D sur le maillage 2D3D est décalée de quelques millimétres afin d'avoir une meilleure
visuaisation.
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Figure V.25 Maillage de I’ éprouvette de flexion trois points en 2D3D

Pour définir la géométrie 2D3D, on rédise au préalable un calcul en 3D ou on regarde quelle est la
zone qui est concernée par une déformation significative. Cette zone sera alors maillée en 3D,
contrairement au reste de I’ éprouvette qui sera maillé en 2D-CP. La largeur de cette zone est de 800
pum (cf. Figure V.24), et salongueur concerne normaement tout le ligament non fissuré, en pointe de
fissure. Ici, on achois de ne pas mailler le ligament en entier et on arréte le cacul quand toute la zone
en 3D a été fissurée. Ce choix est fait pour des raisons de temps de calcul élevés. A titre d exemple, un
calcul en 3D complet (8792 noauds et 2180 ééments) dure en moyenne trois jours, le méme calcul en
2D3D (1326 noauds et 422 ééments) dure une journée et demi. Aing, le calcul en 3D dure en
moyenne deux fois plus longtemps.
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Pour le cacul en 3D, le marteau, le ressort et I’ appui sont également maillés en trois dimensions. Les
éléments sont choisis quadratiques a intégration réduite sauf dans la zone de contact ou les éléments
sont maillés en linéaire. Le calcul est réalisé en grandes déformations dans la zone 3D. Le calcul a éé
effectué pour les deux géométries 2D3D et 3D, les résultats sont donnés sur lafigure V.26, toujours en
force-ouverture, avec des croix pour les résultats expérimentaux, un trait plein ur le résultat du
cacul 3D et des pointillés pour le résultat du calcul en 2D3D.

Force (N)
5 8

0 0.5 1 15 2 25 3
Ouverture (mm)

Figure V.26 Résultatsdescalculsen 2D3D et 3D pour une éprouvette de flexion trois points, 20°C,
0.15 mm/s

Le cacul en 2D3D est arrété pour I’ ouverture 2 mm qui correspond a la propagation dans toute la zone
3D, la suite éant en 2D-CP. On remarque une tres bonne correspondance avec la courbe
expérimentale, méme s le cacul sous-estime [égerement |a vitesse de propagation. En effet, la vitesse
d ouverture est plus lente pour le calcul Smulé ce qui exprime une propagation plus faible pour une
force donnée. Différents parameétres ont été étudiés pour améiorer ce resultat : la taille de maille, les
valeurs des paramétres critiques nécessaire a la propagation. 1l savéere que le seul parametre qui
permet d’améiorer la correspondance entre le calcul et I’ expérience au niveau de la propagation est le
paramétre K delaloi de Norton dans le modéle de comportement (cf. Chapitre IV, équation 16). Ce
paramétre rend compte de la viscosité. Ainsi, pour augmenter la pente finale de la courbe, il serait
nécessaire de prendre un paramétre K plus faible, proche de 10. Cependant, cette valeur induit
obligatoirement comme on I'a vu au chapitre IV (B.I11) une non prise en compte de la viscosité dans le
matériau. Aind la vadeur K =20 choisie correspond a un compromis entre une prise en compte
partielle de la viscosité notamment pour les essais sur éprouvettes lisses a différentes vitesses et la
modélisation de la vitesse de propagation en flexion.

Comme en 2D, la taille de maille joue un grand réle sur les paramétres critiques a choisir pour
amorcer correctement la propagation. On a conservé la méme taille de maille et les mémes paramétres
critiques que pour les autres géométries (p, =1.1 et f. =0.65) et on montre une trés bonne

corrélation avec les résultats expérimentaux. Afin simplement de montrer I'influence des paramétres
de rupture, on présente deux courbes avec les mémes parameétres critiques, mais avec un taux de

porosité a rupture f, variant entre 0.68 et 0.70 (cf. Figure V.27). On montre ains qu'une
augmentation de f, permet de retarder la chute de charge au moment de I’amorgage de la fissure.
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Figure V.27 Résultats du calcul 2D3D pour une éprouvette de flexion trois points, vitesse de
déflexion a 0.15 mnv's, & 20°C, pour deux valeurs du taux de porosité a rupture f,

Conclusion

Tous les parametres de comportement et d endommagement du modéle GTN identifiés sur les
éprouvettes de traction lisses et entaillées ont été validés sur les éprouvettes fissurées pour une taille de
maille définie a partir de I’ observation des mécanismes, a lafois en traction et en flexion. Cela permet

de confirmer notamment I’ évolution imposée au paramétre g, , ans que la valeur exceptionnellement
fablede q; .

Les calculs sur éprouvettes fissurées ont de plus permis de confirmer les deux paramétres critiques a
rupture établis : une déformation plastique critique p, pour les éprouvettes de faible taux de triaxialité
et un taux critique de porosité induisant la coalescence des cavités f, puislarupture pour lestaux de
triaxidité plus éevés. Afin de générer effectivement la rupture des éléments, le paramétre g, est aors
défini comme dépendant Iui auss de la déformation plastique principale. En dessous de p, =1.1, q,
a pour valeur 0.8, et pour p, >1.1, ¢, augmente rapidement. |l peut alors rapidement atteindre la
condition de rupture liée ala cavitation qui est f; =1/0;.

La rupture est donc identifiée comme du crazing ou soit la déformation limite des fibrilles, soit la

coalescence des cavités voisines va induire la transformation du craze en fissure ¢’ est adire la rupture
du matériau.

Il sagit maintenant d' expliquer pourquoi il N'a pas éé obtenu le méme type de propagation suivant la
géométrie des éprouvettes, pourquoi en flexion la propagation est stable aors qu'elle est instable tres
rapidement en traction.
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E. Criteres d’instabilité de la fissure suivant le chargement

Les résultats sur éprouvettes fissurées ont montre une différence entre les essais de flexion et les essais
de traction : la propagation de la fissure en flexion est stable jusqu’'a -30°C, dors qu' dle est instable
des 20°C en traction. Expérimentadement, on considere instable une fissure qui se propage trop
rapidement pour étre enregistrée expé&imentalement en sachant que I'acquisition se fait a une
fréguence de 1000 Hz. En flexion, on obtient la courbe force-ouverture jusqu’a la rupture totae de
I’ éprouvette, en revanche en traction sur éprouvettes fissurées le début de propagation provogue une
propagation instable quasi-instantanée.

E.l L’ instabilité de propagation expliquée par |’ approche globale

Avant de présenter les explications fournies a |’aide du calcul par EF, on s est intéressé aux résultats
de la littérature concernant les différences de propagation observées entre les différentes géométries.
Sans avoir directement une comparaison entre une SENB et une DENT, on peut néanmoins
sintéresser a la comparaison entre une éprouvette CT (Compact Tensile) et une éprouvette CCP
(Center Crack Pandl), c'est adire fissurée dans |’ intérieur et non sur les cotés. Siegmund et Brocks ont
étudié les différences qui existent entre ces deux types de géométries. IIs différencient le travail
nécessaire a la séparation due a la fissure, du travail de dissipation liée a la plagticité, en utilisant le
modéle de zone cohésive. Cette distinction permet de montrer que |'éorouvette CT, de part son
confinement important, a une dissipation moindre par rapport a I’ éorouvette CCP. La conséquence
sera que la propagation dans une éprouvette CCP sera beaucoup plus stable que pour une éprouvette
CT [Siegmund et Brocks, 2000]. L’'ingtabilité peut donc ére expliquée par une différence de
confinement de la plasticité entre deux éprouvettes. D’autres explications peuvent également étre
fournies comme I’ effet de la complaisance de la machine, les dimensions des éprouvettes, ou méme le
mode de chargement

E.l.1  Influence dela complaisance de la machine

Nous avons déja évoqué dans le chapitre Il (D.11.3) que la longueur de I’ éprouvette pouvait avoir une
influence sur la stabilité de la propagation d’une fissure. Une comparaison est faite entre différents
types de conditions limites par I’ utilisation de la courbe R [Broek, 1986].
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FigureV.28 Utilisation de la courbe R pour indiquer les différents modes de propagation d’une
fissure en traction [ Broek, 1986]
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Quatre éprouvettes sont étudiées : une éprouvette de grande longueur (a), une éprouvette courte a
laquelle est gjoutée en sé&rie un ressort de complaisance C donnée (b), une éprouvette courte (C), ces
trois premieéres étant pilotées en déplacement et une éprouvette courte pilotée en charge (d) (cf. Figure
V.28). Hormis leur longueur, toutes les éprouvettes ont la méme géométrie. Les trois premieres
éprouvettes sont pilotées au méme déplacement.

Eprouvette Eprouvette
A courte longue

Force

>
>

Déplacement

Chute de charge pour un mémeincrément de fissure

Figure V.29 Courbes force-déplacement pour deux éprouvettes CCP, longue et courte

Pour une fissure de longueur a, le segment OA représente la courbe force-déplacement en régime
éastique (cf. Figure V.29). Une éprouvette longue (éprouvette a) sera caractérisée par un déplacement
globa plus important que |’ &rouvette courte (éprouvette c). Pour une fissure de longueur a+da, la
courbe force-déplacement est donnée par le segment OE. Si on suppose une propagation de fissure de
a a a+da pour une machine rigide, la charge va chuter de A a B, pour un déplacement constant. Or
I’aire OAB représente la taux de regtitution d’énergie G [Broek, 1986]. Ains, G sera plus important
dans le cas de I’ éprouvette longue que dans le cas de I’ éprouvette courte. Cette représentation explique
pourquoi sur la figure V.28, la courbe relative a la petite éprouvette se situe en dessous de la courbe R
(G faible), c'est a dire que la propagation est stable dans ce cas, contrairement a |’ éprouvette longue
dont la courbe caractéristique se situe aurdessus de la courbe R (G élevé).

La figure V.28 montre également que le taux de restitution d' énergie est plus faible dans le cas d'un
a déplacement donné que pour un a force imposée. En effet, G est représenté par les
triangles OAE a force imposée et OAB a déplacement imposé. Enfin, les résultats indiquent qu’ une
grande éprouvette peut étre assimilée a une petite éprouvette associée avec un ressort. De part et
d autre de la fissure, le déplacement sera uniquement d' origine élastique.

Nous avons dégja présenté les résultats de Paris et al au chapitre |1 (D.11.3) concernant I’ influence de la
longueur de I’ éprouvette L sur la stabilité des structures fissurées [Paris et a, 1979]. Leurs travaux ont
également porté sur I'influence de la complaisance de la machine sur les résultats. IIs nontrent ains
sur différents types d’ éprouvettes (CCP, DENT, AE, SENB) gu’ une machine souple (comparable a
une grande longueur) aura comme conséguence d augmenter I'instabilité de la structure. Leurs
résultats sont donc complémentaires a ceux présentés par Broek.

E.l.2 Influencedela géométrie

Pour analyser I'influence de la géométrie, on varappeler les travaux de Paris et al qui présentent entre
autre une éude de la stabilité de la propagation pour les éprouvettes SENB, DENT et CCP, c’'est adire
une éprouvette de flexion et deux éprouvettes de traction. Entre ces deux géomeétries de traction, la
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position des fissures est différente et influe sur la stabilité de la propagation dans I’ éprouvette. Entre
les deux éprouvettes, le confinement de la déformation N’ est pas identique.

S on schématise les lignes de glissement dans les différentes éprouvettes, on remargque que pour une
éprouvette DENT, toute la déformation est concentrée presque exclusivement dans le ligament en
pointe de fissure. Cela aura pour conséquence d'induire une grande instabilité de cette structure. En
revanche, pour I'éprouvette CCP, la position de la fissure induit des lignes de glissement dargies,
d autant plus que la fissure est petite. La conséquence sera une plus grande énergie dissipée et moins
d énergie confinée, donc moins d énergie apportée a la pointe de la fissure pour la faire propager.
Avec ce type de géométrie, une plus grande stabilité est induite. De méme pour la géométrie de
flexion trois points, on S apercoit que les lignes ck glissement permettent 1a auss une zone plastique
assez large (cf. Figure V.30).
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Figure V.30 Schéma des lignes de glissement et de la localisation de la plasticité pour trois types
d’ éprouvettes CCP, DENT, SENB [Paris et al, 1979]

Dans les travaux de Paris et d, I'expression de T, critére d' instabilité dga présenté au chapitre |1
(D.I1.3), pour les éprouvettes de flexion trois points est telle que [Paris et d, 1979] (2) :

- 2

b est la longueur de ligament restant, il intervient dans le critére d’instabilité. Le terme de gauche de
I'inégalité est fixe (paramétre matériau). Si le terme de droite est tel que I'instabilité se déroule, b va
diminuer au cours de la propagation jusqu'a ce que I'inégdité ne soit plus vé&ifiée. O peut se
retrouver alors avec une vaeur de critére inférieure a la valeur critique d'instabilité. La stabilité peut
aors ére assurée et Sil N'y a pas eu d'instabilité au départ, le fait que le terme de droite diminue,
conserve la sahilité du début jusqu'a la fin. Ce résultat évidemment ne sera possible que quand
I'instabilité sera due a du déchirement ductile et non du clivage. Dans le cas des éprouvettes CCP et
DENT, I'expresson de T est telle que [Paris et d, 1979] (3) :

das?® W

avec L lalongueur de I’ éprouvette et W salargeur, avec a = 2 pour I’ éprouvette CCP et a =12 pour
I’éprouvette DENT. Dans ce cas, on constate qu'il n'y a pas de paramétre pouvant en cours de
propagation diminuer la valeur du terme de droite de I'inégdité. Ains, pour ce type d' éorouvette, les
conditions initiales (de stabilité ou non) seront conservees tout au long de I’ essai. Dans notre éude, il
S avere que les éprouvettes DENT sont en conditions d'instabilité. Par ailleurs avec I’ équation (3), on
peut voir I'effet de longueur L. Une éprouvette plus longue va assurer I'inégalité (3) et favoriser
I'ingtabilité.
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On voit par cette éude gqu'un chargement de flexion sera géométriquement plus stable qu'un
chargement de traction. Aing, la notion d'instabilité ne sera pas qu’une fonction de la vitesse et de la
température. Elle sera auss dépendante du type de géométrie, des dimensions des éprouvettes, et des
modes de chargement (en déplacement ou en force), de la complaisance de la machine. Bien que le
paramétre T soit un parametre matériau, la limite critique de stabilité sera dépendante de toutes les
conditions évoquées.

A l'aide du cdcul par déments finis, il va sagir maintenant de définir quel est le critere loca qui
explique les conditions d’ ingtabilité de propagation.

E.l Parametres critiques de propagation déterminés par élémentsfinis

On va s'intéresser maintenant aux résultats de |’ approche locae fournis par le modele pour expliciter
les différents modes de propagation. Nous dlons dans un premier temps regarder les vitesses de
propagation estimées par le modéle. Dés qu'un éément a rempli les conditions de rupture, une
procédure permet de I'indiquer comme cassé. On suit aors au cours du temps I’ évolution de la zone
ou lafissure s est propagée pour les géométries SENB et DENT.

E.Il.1 Résultatsdela propagation sur les éprouvettes SENB

On choisit de comparer les vitesses de propagation issues des calculs en 2D déformations planes, en
2D3D e en 3D. Dans les trois cas, lalongueur de I’ élément est de 80 um. Les résultats de propagation
pour les trois calculs sont donnés sur la figure V.31, en sachant que pour les éprouvettes 2D3D et 3D,
la propagation est maximale en coaur d' éprouvette et que c'est a cet endroit que les mesures de
propagation sont effectuées.
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Figure V.31 Evolution dela propagation déterminée enflexiontroispointsa 20°C et 0.15 mm/s pour
les conditions 2D-DP (losanges), 2D3D (cercles) et 3D (croix).

On remarque que la vitesse de propagation est constante apres une phase de transition au début de
I’amorcage de la fissure. La vitesse en 2D-DP est plus rapide qu en 3D et plus rapide qu’' en 2D3D.
Cette différence s explique comme pour les courbes force-ouverture par le confinemert de la plasticité
dans I’ éorouvette. En 2D-DP, le confinement de la plasticité est maxima dans toute I’ éprouvette. En
calcul 3D, I'effet d’ épaisseur est présent contrairement au calcul 2D, ce qui implique un effet de bords
associé a |’ effet de coaur en pointe de fissure. En revanche en 2D3D, seule la zone entourant la pointe
de lafissure est en 3D. Le reste de I’ éprouvette est en conditions de 2D-CP, ce qui induit une perte de
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confinement de plasticité dans le reste de I'éprouvette. Le confinement de la plasticité dans
I’ éprouvette suit donc I’ ordre décroissant suivant : 2D-DP, 3D, 2D3D. Une perte de confinement de la
plagticité induit une augmentation de la ductilité, mise en évidence par une vitesse d ouverture plus
lente et donc une vitesse de propagation égaement plus faible.

La figure V.32 indique pour le méme temps expé&imental la carte des iso-valeurs de la déformation

plastique principdle P, en pointe de fissure sur le plan en surface. Pour le méme chargement limite,

les résultats en coaur d'éprouvette, c'est a dire la ou la propagation est maximale sont donnés en
annexe V.1.

I Zonefissurée

2D3D

Figure V.32 Iso-valeurs de la déformation plastique principale p, pour un calcul en 2D-DP, en
2D3D et en 3D

L’amorcage alieu en fond de fissure. La zone ou la fissure s est propagée est indiquée en rouge,

excepté sur le calcul en 2D3D ou les @éments cassés sont complétement enlevés de la visualisation.
On constate que la propagation de la fissure est plus importante en 2D qu'elle nel’est en 3D et encore
plus par rapport au calcul en 2D3D. En 2D, la zone concernée par une augmentation de la déformation
plastique ne concerne qu’une bande sur 50 um de hauteur. Le confinement de la plasticité est ains

nettement mis en évidence. Entre le calcul en 3D et celui en 2D3D, la différence et moins nette mais
néanmoins en 2D3D, la plasticité envahit une zone un peu plus large.

Les iso-valeurs de p, données en annexe V.1 en coaur d’ éprouvette ne permettent pas de faire les
mémes remarques sur la localisation de la plasticité, justement parce qu’ en coaur d éprouvette on est
parfaitement en DP, c'est a dire comme le calcul 2D-DP complet. On retrouve aors que seule la
premiére hauteur d ééments est concernée par la déformation plastique. Cependant, les résultats du
calcul sont une moyenne du comportement de tous les ééments et expliquent la perte de confinement
suivant la géométrie.

Concernant la valeur de la vitesse de propagation, elle varie entre 250 um/s et 400 pm/s suivant les
conditions de calcul. On retiendra la valeur de 300 pmV/s correspondant aux résultat du calcul 3D
comme vitesse de référence de vitesse de propagation de fissure pour les éprouvettes de flexion trois
points, a 20°C pour une vitesse de d&flexion de 0.15 mm/s. || serait possible de vérifier cette valeur en
utilisant expérimentalement des jauges a brins collées en avant de la fissure. La rupture de ces jauges
avec |’ avancée de la fissure permettrait d’ avoir une idée de la vitesse de propagation expérimentale.
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E.Il.2 Résultatsdela propagation sur éprouvettes DENT

Les éprouvettes DENT ont été étudiées pour différentes longueurs de fissure. On va s intéresser aux
vitesses de propagation calculées pour le cas d une petite fissure (a/B = 0.1) et le cas d’ une grande
fissure (a/B = 0.5). En flexion trois points, I'amorcage de la propagation se fait toujours en coaur
d éprouvette. En revanche comme on va le voir par la suite pour les éprouvettes DENT, suivant la
longueur de la fissure, cette condition N’ est pas toujours respectée.

E.ll.2.a Vitesses de propagation de fissure mesurées sur les éprouvettes DENT, a/B = 0.1

Pour les éprouvettes a fissures courtes, I’amorgage de la propagation en pointe de la fissure se fait pres
de la surface (cf. Figure V.33). Ensuite, toute |’ épaisseur de |’ éprouvette est envahie par la propagation
pour finalement ére maximale proche du coaur de I’ éorouvette en fin de cacul. Il faut aors définir
précisément ou la mesure de |’ avancée de la fissure est effectuée, soit en surface soit en coaur. On peut
également choisir de mesurer simplement |’ avancée maximale au cours du temps, en sachant que le
maximum de propagation varie de place : il se Situe prés de la surface en début d puis se déplace
dans le coaur de I éprouvette. Les différents cas vont étre proposes et expliqués. Sur lafigure V.33, on
présente |’ évolution de la zone fissurée pour une éprouvette a/B = 0.1 al’aide d' une vue sur lalargeur.
Le plan indiqué est le plan de symétrie 2 proposé sur la figure V.12, perpendiculaire a la direction de
sollicitation. C'est auss le plan de fissuration. La propagation de la fissure se matérialise par la
couleur rouge. La zone préfissurée se situe sur la droite et |e ligament restant sur la gauche.

Sensde Zone
propagation Préfissurée
—r
Ext
Verslecoaur de
M ax I’ éprouvette
Vuedans|’épaisseur, plan de Coaur v

symétrie 2

Figure V.33 Localisation dela zone fissurée pour uneéprouvette DENT a/B = 0.1, au début et enfin
de propagation, a 20°C et 0.15 mnv/s

Sur lafigure V.34 est présentée |’ avancée de la fissure au cours du temps, pour trois endroits donnés.
Le premier appelé Ext correspond a I’ endroit ou la fissure s amorce, le second noté max correspond a
la longueur maximale de la fissure au cours du temps, le troiséme noté coaur correspond a |’ avancée
de lafissure en coaur d’ éprouvette.
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Figure V.34 Résultats de propagation pour une éprouvette DENT a/B = 0.1, pour trois positions,
20°C, 0.15 mm/s

Les courbes relatives aux positions Ext et Max suivent la méme évolution et sont pratiquement

superposables. L’amorgage S'initie pres du bord de I’ éprouvette, puis le maximum de propagation se
rapproche du coaur de |’ éprouvette en cours de calcul. La propagation issue du noaud coaur n'a pas éé
représentée sur le méme graphique car I’ échelle des temps est nettement plus faible. La propagation se
fait en 0.5 secondes, alors qu'elle se fait en un peu plus de sept secondes dans le cas des deux autres
positions. On ne sintéressera qu’ aux résultats relatifs a la position max de la fissure au cours de la
propagation. La courbe montre nettement deux phases, voire trois phases de propagation. La premiéere
correspond a une fissuration stable sur environ 200 um, puis une accél ération témoignant du début de
I'instabilité et enfin une accéération brutde et définitive de la propagation témoignant de la rupture
fragile. Expéimentalement, pour les petites longueurs de fissure, I’amorcage n'a lieu que d'un seul

cbté. La propagation au centre de I’ éprouvette se déroule sur 2 mm avec deux zones distinctes : une
zone trés blanche témoignant de beaucoup de ductilité sur 1.4 mm et une zone moins blanche mais
néanmoins ductile sur 0.6 mm. Au dela de cette zone, le facies est fragile. Ces longueurs varient
évidemment suivant la largeur de I’ éorouvette et les valeurs données sont les valeurs maximales. Le
facies de propagation est donné en annexe V.2. La propagation pour ce type d’ éprouvette ne se fait en
général que d'un seul coté (cf. Annexe V.2). Il suffit d' une trés faible différence de fissuration initiale
pour mener a une propagation asymétrique. |l est dors difficile de comparer les vaeurs de propagation
numérique aux valeurs expéimentales, puisque le calcul considere une propagation symétrique.

Aing, sans essayer de comparer précisement les tailles des différentes zones, on conclut simplement
de ces calculs sur petite longueur de fissure que deux vitesses bien distinctes sont observées,
témoignant de deux modes de propagation : un premier mode ductile ou la propagation est d' abord
stable puis instable, pour ensuite une transition entre I’ instabilité ductile et la rupture finale fragile.

E.lIl.2.b Vitesses de propagation de fissure mesurées sur éprouvette DENT, &B = 0.5

Le méme travall est réalisé pour une éprouvette avec une grande longueur de fissure. Cette fois-ci, la
fissure s amorce en coaur d’ éprouvette, il N’ est pas nécessaire de faire une distinction entre différentes
positions. Les résultats sont présentés sur la figure V.35 avec la vue suivant le plan de symétrie 2 en
fin de propagation.
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Figure V.35 Résultatsde propagation pour une éprouvette DENT a/B = 0.5, en coaur d’ éprouvette,
20°C, 0.15 mm/s

Comme pour I’ éprouvette a/B = 0.1, on observe deux phases de propagation de la fissure. Une phase
de sabilité sur 400 pym et ensuite I'accélération de la propagation. Cependant par rapport a
I éorouvette de petite fissure, la propagation se fait ici pour un temps globa tres faible, environ 0.025
S. Les vitesses de propagation seront alors tres différentes. 1l est 1a auss difficile de comparer par
rapport a la propagation expérimentale car le front de fissuration n’est pas droit et n’est pas forcément
maximal au centre (cf. Annexe V.2). Cependant, les résultats expérimentaux indiquent qu’en moyenne
la propagation s'est déroulée sur environ 500 um, ce qui semble correspondre a la limite entre le
régime de propagation stable/instable et celui de la rupture.

S on smplifie les courbes en tracant deux portions de droite correspondant aux deux vitesses, une
vitesse dite de propagation stable et une seconde de propagation rapide, on obtient une trés nette
différence entre les deux phases de propagation et entre les deux types d éprouvettes. Concernant la
premiére phase de propagation, la vitesse est d’ environ 50 pmy/s pour la fissure courte et 10 mm/s pour
la fissure longue. Pour la phase d accélération, la vitesse est d’environ 10 mmy/s pour la fissure courte
et entre 150 et 400 mmV/s pour la fissure longue. 1l faut alors préciser que les mesures des vitesses
dépendent des points choisis pour délimiter les deux domaines de propagation. 1l faut noter également
gue le calcul ne tient pas compte d'un éventuel échauffement adiabatique en pointe de fissure, pouvant
modifier les valeurs de vitesse [Leevers, 1995].

On congtate ains que la vitesse de propagation est nettement plus élevée pour I éorouvette alB = 0.5,
témoignant de plus d'instabilité. Une fissure plus profonde aura donc comme effet de rendre la
propagation plus instable par rapport a une fissure courte. Une fissure longue confine la déformation
plastique plus en pointe de fissure, la dissipation est moindre, il y a plus d énergie disponible pour la
propagation. Une fissure courte subira plus les effets de bord, permettant d' élargir la zone plastique.
Toute cette énergie utilisée dans |a plasticité ne sera plus disponible pour la propagation.

Ces caculs indiquent auss que les vitesses de propagation sont trés différentes par rapport aux
éprouvettes de flexion trois points. On montre ains par le calcul que les différences expérimentales
observées entre les deux types d éprouvettes s expliquent par une vitesse de propagation différente,
liée certainement a une différence d’ énergie en pointe de fissure. |l y aura plus d' énergie dissipée en
plasticité pour les éprouvettes de flexion que pour celles de traction. On considere que pour quelques
centaines de microns par seconde, la propagation est dans un régime stable, et au dessus de cette
vitesse elle est instable. Cela signifie que pour I éprouvette avec une fissure longue, on se trouve tres
tét en régime instable, bien que ductile. Il sera cependant difficile de délimiter précisément quelle
vitesse permettra de transformer la propagation ductile en une rupture fragile.
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E.INI Criteresd'instabilité ductile-fragile

Les calculs par EF ont permis de reproduire les différences de propagation expérimentale observées
par des mesures de vitesses de fissuration. Précédemment, il a éé défini deux criteres de rupture

ductile, la déformation plastique principae critique p, et la fonction de coalescence f, . Ces deux
parametres permettent de décrire le crazing comme mécanisme de rupture ductile dans le PVDF.

Un probléme néanmoins subsiste. En flexion, les faciés et le calcul indiquent une seule vitesse de
propagation. Il n'y a pas de trandtion visible, c'est a dire qu'a priori la fissure n'accélére pas. La
propagation dans le cas de la flexion trois points peut donc étre qualifiée de stable. Elle est amorcée

par | atteinte des deux critéres f, et p., quasiment de fagon conjointe.

En traction sur éprouvettes fissurées, on peut noter trois processus bien distincts : d'abord un
amorcage ductile, la fissure se propage de facon stable, puis accélére, elle devient alors instable, puis
la vitesse atteinte est telle que la rupture finale est fragile. 1l y aurait donc deux vitesses critiques, une
premiére permettant le passage stable-instable en déchirure ductile et la seconde ductile instable-
fragile.

Sur les éprouvettes AE, dans le chapitre 111 (C.V), on a évoqué égaement qu'il pouvait exister trois
microstructures différentes sur un méme facies de rupture. La premiere zone est caractéristique de la
propagation stable, elle est visible notamment sur la totalité du facies des AE4 a 20°C. Cette zone
correspond a la zone d'amorcage, sa taille se réduit avec la diminution de rayon de courbure. Un
second domaine est dors visble sur I'AEL6, I'AE0.8 et 'AEQ.15 e témoigne de I'effet de la
triaxialité sur le mode de propagation. Il est séparé du premier domaine par des bandes discontinues
qui se rapprochent avec I’ avancée de la propagation, témoignant de |’ accélération. Il existe ains une
premiére transition stable/instable pour les éprouvettes AEL.6 et AE0.8. Néanmoins, le facies reste
complétement ductile méme aprés cette transition. Sur I’ éprouvette AEO.15 en revanche, une troiséme
zone est présente, elle a toutes les caractéristiques d'un faciés fragile. Sur cette éprouvette, on a
visualisé I’amorcage et la propagation stable, suivis de la propagation instable et de la rupture fragile.
Deux trangitions sont donc effectives sur ce faciés : la transtion stable/instable dans le domaine
ductile et latrangition entre I instabilité ductile et la rupture fragile.

Aing, s on résume, il semble que les critéres de déformation plastique principale et de coalescence
permettent d expliquer la rupture ductile des éprouvettes lisses, AE4, AEL.6, AE0.8 et de flexion trois
points, ains que |'amorcage et le début de propagation des éprouvettes DENT. La vitesse de
propagation et |e passage stable-instable dépendront de la triaxialité et du mode de chargement.

Cependant dans les cas des DENT et AEQ.15, ¢ est adire des éprouvettes caractérisées par un taux de
triaxidité devé et un important confinement de la plasticité, on va avoir en plus de ces criteres, un
critere supplémentaire expliquant la trés nette augmentation des vitesses de propagation qui fait que la
propagation instable dégénére en rupture fragile.

E.lll.1 Evaduation du taux de triaxidité des contraintes suivant la géométrie

Le taux de triaxidité des contraintes joue un role indiscutable sur les résultats. || a été identifié comme
le parametre expliquant la nécessité de deux criteres de rupture pour les éprouvettes entaillées suivant
le rayon de courbure.

En se basant sur ce congtat, on a cherché a anadyser les valeurs ains que |'évolution du taux de
triaxidité entre les différentes éprouvettes. Nous avons dgja montré auparavant que la triaxialité est
d autant plus importante que le rayon de courbure est faible. Ains ¢’ est pour les éorouvettes fissurées
gue celle-ci est maximale. On s intéresse a ors uniquement aux éprouvettes DENT et SENB.

Les figures V.36 et V.37 indiquent les iso-valeurs de taux de triaxialité des contraintes pour une
éprouvette DENT a fissure longue et une éprouvette SENB, juste avant la propagation et pour une
propagation de 665 pm.
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Figure V.36 Iso-valeurs de taux de triaxialité des contraintes avant propagation et pour une
propagation de 665 pum, éprouvette DENT, 20°C, 0.15 mnvs
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Figure V.37 Iso-valeurs du taux de triaxialité des contraintes avant propagation et pour une

propagation de 665 um, éprouvette de flexion trois points, 20°C, vitesse de déflexion
0.15 mm/s

Bord

Trois remarques peuvent étre faites concernant ces deux figures. Tout d’abord, avant le début de la
propagation, le taux de triaxialité des contraintes est le méme en avant de la pointe de la fissure pour
une éprouvette DENT et une éprouvette SENB, t = 1.7. Il est maximum a environ 800-900 um en
avant de la pointe de lafissure. Le calcul montre d'ailleurs assez bien I’ effet coaur/peau sur les valeurs
de t. En cours de propagation en flexion, le maximum se situe toujours a peu prés a la méme distance
de la pointe de |a fissure et garde environ la méme valeur. Sur les éprouvettes de traction, la valeur
maximale et égdement de 1.7, mais compte tenu des dimensions plus réduites de la zone de
propagation, le maximum se situe a environ 600 um de la pointe de la fissure. Au fur et a mesure de la
propagation sur DENT, le maximum reste situé au centre de I’ éprouvette, c'est a dire de plus en plus
prés de la pointe de la fissure. En flexion, le maximum se décale d’ autant que la fissure se propage.
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La troisieme remargue découle de la seconde et concerne principalement I’ éorouvette de flexion ot on
constate en avant de la fissure une zone en traction suivie d’' une zone en compression. La présence de
cette seconde zone n'est pas un facteur favorisant I'accélération de la fissure. Au contraire, elle
explique en partie pourquoi une éprouvette de flexion sera plus stable, par rapport a une éprouvette
DENT ou tout le ligament est en traction. Cela favorise I’ ouverture de la fissure et sa propagation.
Cdle-ci se fera d’ autant plus facilement que la distance entre la pointe de la fissure et le maximum de
triaxiaité diminuera, les conditions seront aing de plus en plus favorables. En flexion au contraire, les
conditions restent sensiblement les mémes entre |’amorgage et en cours de propagation. 11 n’'y a donc
aucune raison que la fissure accélére.

Bien que I'évolution du taux de triaxiaité permette d'expliquer en partie les différences de
propagation entre les éprouvettes SENB et les éprouvettes DENT, sa valeur quas constante pour les
deux géométries en cours de propagation n'en fait pas le critére impliquant I’augmentation de la
vitesse de propagation en traction.

E.Ill.2 Evaduation delacontrainte principae sur éprouvettes fissurées

En pardléle du suivi de la triaxidité, nous nous sommes intéressés a I’ évolution du maximum de la
contrainte principae s o €N pointe de fissure. Dans le paragraphe A de ce chapitre, il a été évoqué
gue la mntrainte principale éait parfois utilisée pour décrire le critére induisant un mécanisme de
crazing plutot qu’ un mécanisme de cisaillement. Cette contrainte est notée s b ellecorrespond a s ,,

entraction et a s ,; enflexion trois points, suivant la numeérotation des axes choisie.

En flexion tout d’ abord, dés le début de la fissuration S b = 85 MPa, et reste constante tout au long de

la propagation. La position du maximum évolue de la méme fagon que le maximum de la triaxidité.
En traction, la méme valeur est constatée en début de propagation, mais cette fois-ci pour une taille de
fissure atteinte, la contrainte principale augmente tres nettement, passant de 85 MPaa 120 MPaen fin
de calcul. Le méme résultat a été observé sur les éprouvettes DENT de petite longueur de fissure. Pour
les éprouvettes DENT, la contrainte augmente tres nettement apres 400 um de propagation pour la
fissure longue et aprés environ 800 um de propagation pour la fissure courte. Ces vaeurs
correspondent au début des accél érations de propagation mesurées par calcul par EF sur les deux types
d’ éprouvettes.

Aing, il semble que sans pouvoir utiliser directement la triaxialité, se baser sur la contrainte principae
permette d expliquer pourquoi la vitesse de propagation augmente dans les éprouvettes DENT. On
postule donc I'existence d'un critere en contrainte principale pour expliquer I'accééraion de la

propagation et le passage ductile/fragile. Sur les éprouvettes de flexion, s b, reste constante, la

propagation est stable, en traction s b augmente aprés une propagation donnée, la fissure accélere

induisant la rupture fragile. Un critére en contrainte principale a é&é préféré a un critere en
déformation. La déformation principade est maximale en pointe de fissure et sa vaeur diminue
contindment en avant de ce front. En revanche la contrainte principale n’est pas maximae en fond de
fissure mais en avant de ce front et est ains plus en adéquation avec |’ accél ération de fissure observée.

E.lll1.3 Véification sur les éprouvettes AEO.15

Il est intéressant de regarder s le cacul de rupture d’'une éprouvette AEO.15 reproduit les résultats
précédents, c'est a dire la nécessité de deux critéres pour décrire les trois faciés. Pour cela, on réalise
un calcul sur cette géomeétrie, en introduisant les paramétres de rupture ductile (critére en déformation
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plastique principale et fonction de coalescence) pour induire de la propagation. Le cacul a éé réaisé
en vitesse de réduction diamérae constante (2,5.10° mmys) et en pilotage LVDT (0,15 mm/s). On
montre par ces deux calculs, que I’amorcage se fait soit en fond d entaille, soit trés proche du fond

d'entaille et le critére de propageation ductile est f_ . Avant propagation, S 5 ” 85 MPa et cette valeur

augmente avec la propagation témoignant ains d’ une réelle accélération comme cela a été observeé sur
les DENT. Les mémes calculs réalisés sur une éprouvette AE0.8 ont indiqué gu’en pilotage radial,

I’amorcgage se fait cette fois-ci au centre et que la propagation se déroule pour une vaeur de S b, apeu

prés constante a 85 MPa, en tout cas sans augmentation de sa valeur. La figure V.38 indique les iso-
valeursde s b avec en rouge les maxima, pour une éprouvette AE0.15 (a) et AEO.8 (b). Les zones en

bleu intense correspondent a une contrainte nulle, c’'est adire ala zone dga fissurée.

a r AE0.15 b AEO0.8
— —7
T . ;
— | __ F L
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= 2 77
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0 45 65 105 125 0 35 45 0 100

Figure V.38 Iso-valeurs de contrainte principale en cours de propagation pour une éprouvette
AEO.15 (a) et AE0.8 (b) & 20°C et pilotage en réduction diamétrale (2,5.10° mmys)

Ains, on montre que le modée prévoait la trés nette accélération de la propagation pour les éprouvettes
AEOQ.15. Pour les plus grands rayons de courbure, la stabilité de la contrainte principale justifie bien
que la rupture soit complétement ductile. Les calculs indiquent ains la trés nette importance de la
triaxiaité sur le mode de propagation et confirment en grande partie les résultats expérimentaux.

F. Résultats du modele sur éprouvettes fissurées a plus basse température

Dans le chapitre 1V, nous avons présenté les résultats de modélisation & -10°C et -50°C sur les
éprouvettes lisses et entaillées. 1l a été indiqué que les paramétres de comportement ont éé modifiés
afin de tenir compte de I'augmentation de la rigidité. Les mesures de déformation volumique sur
éprouvettes lisses ont indiqué que |’'endommagement par cavitation débutait pour une déformation
plus faible a -10°C qu'a 20°C. Aing, le paramétre ¢, a éte augmenté afin de rendre compte de cette
importante cavitation. On présente dans un premier temps les résultats des calculs 2ur éprouvettes
DENT a0°C et -20°C, puis les résultats des calculs sur éprouvettes de flexion trois points a-10°C et -
30°C, afin de montrer la robustesse du modéle. On présentera enfin les hypotheses sur |’ évolution des
paramétres de rupture avec la diminution de la température
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F.l Modélisation des éprouvettes DENT a 0°C et —20°C

Dans le chapitre |1, nous avons présenté les résultats en traction sur éprouvettes fissurées. On s est
contenté de ces deux températures en plus de la température ambiante pour des raisons de limites de
fonctionnement du capteur extensométrique. Les essais de comportement ont été faits a 20°C, -10°C et
-50°C. On rédlise aors une extension des paramétres suivant leur évolution a ces températures, pour

les adapter a 0°C et -20°C. Le parametre ¢, est conservé a 0.8 pour toutes les températures, en
revanche ¢, évolue. On rappelle que ¢, est constant jusgu’a une valeur de p, fixée. A 20°C par
exemple, g, = 155 jusgua p, = 0.2 puis diminue avec la déformation plastique principale. Dans le
tableau V.1 sont données les valeurs initidles de (), etlalimitede p,, ains que tous les paramétres de

comportement. On a également gouté les valeurs de ces paramétres a -30°C qui seront utilisées dans
le paragraphe F.I1 pour les essais de flexion trois points.

Parametres de comportement Parameétres
d’endommagement
Température | E K n R, Q b a; P
(GPa) (GPa) (GPa) | (GPq)
20°C 2 20 5 10 40 75 1.55 0.2
0°C 2.4 20 6 15 44 75 1.6 0.15
-10°C 2.6 25 7 20 48 75 1.65 0.15
-20°C 2.8 25 7 22 50 75 1.65 0.15
-30°C 3 30 7 25 52 75 1.7 0.15
TableauV.1 Paramétres de comportement et d endommagement suivant la température, entre
20°C et =30°C

Les résultats expérimentaux et simulés en force-ouverture sont donnés sur lafigure V.39 a0°C (a) et a
—20°C (b).
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Figure V.39 Résultats de force-ouverture a 0°C (a) et —20°C (b) pour les éprouvettes DENT, 0.15
mnvs

On observe une trés bonne correspondance entre les courbes a basse température. Si on s intéresse
maintenant aux paramétres avant propagation, on constate qu’a 0°C comme a -20°C, les deux criteres

f, et p, sont satisfaits. Au temps expérimental de rupture correspond le début de la propagation pour
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les deux températures. Les mesures de vitesses de propagation ont indiqué les mémes résultats qu’'a
20°C, c'est a dire la présence de deux phases. Concernant la propagation dite stable, elle se déroule
pour les deux températures a quelques millimétres par seconde. Pour la propagation rapide, on note
une augmentation de la vitesse entre 20°C et 0°C, puisque pour &B = 0.27, lavitesse est de 250 mm/s,
et de 550 mm/s pour @B = 0.5. A -20°C, seul le calcul avec a/B = 0.27 a été rédisé, car pour alB =
0.5, les tiges de I’ extensométre sont restées collées par la présence du givre sur |’ éprouvette et on ne
dispose pas de la mesure de |’ ouverture. En revanche, on a réalisé le calcul pour suivre |’ évolution de
la vitesse de propagation et on détermine une vitesse de 800 mm/s pour un rapport &B = 0.5. Le calcul
indique aind une augmentation de la vitesse de propagation avec la diminution de la température. Ce
résultat va dans le sens des observations des facies de rupture qui indiquent qu’'a -20°C, le faciés est
beaucoup plus accidenté qu’a 20°C, témoignant d’ une rupture plus rapide.

F.I Modélisation des éprouvettes de flexion trois points a -10°C et -30°C

Pour des raisons de limites de fonctionnement du capteur extensométrique, les essais ont été réalisés
uniquement a -10°C et -30°C. Pour ces calculs, il est nécessaire de définir les paramétres critiques
pour amorcer la propagation. A -10°C, comme il a é&té montré sur les éprouvettes DENT, il est possible

de conserver les valeurs f, =0.63, f, =0.68, & P, =1.1. Avec cesvaeurs ains qu’ avec tous les

autres paramétres identifiés sur les géométries lisses et entaillées, on reproduit trés correctement les
résultats expérimentavx.

A -30°C, deux essais ont été réalisés et ont indiqué une trés nette augmentation de larigidité, mais une
force maximale assez proche de celle obtenue a -10°C. L’ observation de I'essai indiquait tres peu de
blanchiment, ou aors exclusvement limité en pointe de fissure. A -30°C, on se rapproche trés
nettement de la température de transition vitreuse, la cavitation se limite a une zone trés confinée en
pointe de fissure. Néanmoins, la propagation est stable tout au long de I’ essai méme s la déformation
de matiere est nettement moins visible. En utilisant les parametres proposés dans le tableau V.1, il est
nécessaire d'abaisser légérement les paramétres de coalescence, pour permettre I’amorcage de la
fissure au moment de la charge maximale de I’ essai. Ce résultat va dans le méme sens que les résultats
obtenus sur les éprouvettes AE a -50°C qui indiquaient que la vdeur critique de f a rupture avait
nettement diminué. A cette température, la croissance et la coalescence sont fortement limitées. Les
courbes force-ouverture expérimentales et ssimulées sont données sur la figure V.40 et représentent les
résultats de calcul en 2D3D.
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Figure V.40 Courbes force-ouverture, éprouvettes fissurées en flexion trois points, a —10°C et —
30°C, 0.15 mm/s
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Les résultats a -10°C sont tres corrects et permettent une trés bonne smulation de I’ essai de flexion a
cette température. On observe notamment une trés bonne corrélation au niveau de la propagation. La
mesure de la propagation simulée indique une vitesse constante tout au long de la fissuration, de
I’ordre de 500 pum/s, c'est a dire plus élevée qu'a 20°C tout en restant inférieure aux vitesses de
propagation sur les éprouvettes DENT.

A -30°C, le cacul prévoit une propagation plus rapide qu'a -10°C. Ce résultat semble logique compte-
tenu de I’augmentation de rigidité du matériau. Expérimentalement cependant le résultat n'a pas été
celui prévu. En effet, I’amorcage de la fissure a cette température est trés rapide, il entraine une chute
de charge assez nette, suivie d’une phase ou la fissure ne se propage plus et |’ ouverture de I’ entaille
augmente. Cela s'est traduit sur d’ autres essais a cette température par un palier ou la charge reste
congtante et |’ ouverture augmente. Ici, sur I’exemple expérimental choisi, ce résultat est moins violent
mais entraine néanmoins un décalage de la chute de charge lié a la propagation. C'est ce qui explique
gue la courbe soit décalée sur la droite par rapport au calcul par EF. En se basant uniquement sur le
résultat EF, on estime que la vitesse de propagation a-30°C est de 900 pm/s.

F.H Extension des parametres de rupture a plus basses températures

F.I11.1 Localisation et analyse de la rupture numérique sur éprouvettes axisymétriques
entaillées en fonction de la température

Sans chercher a moddliser la propagation sur les éprouvettes AE, on sintéresse smplement aux
paramétres f et p, au temps expérimental correspondant & la rupture. On cherche & vérifier
I’ évolution de ces paramétres entre 20°C, -10°C et -50°C.

Entre 20°C et -10°C, lavaleur de p, arupture diminue légerement de 1.1 a 1. Cependant, éant donné
la dispersion expérimentale et la faible différence entre ces deux valeurs, ce résultat n'est pas pris
comme une preuve certaine de I'influence de la température. 1| semble cependant logique qu’ une
diminution de température induise une diminution de déformation critique a rupture. Entre ces deux
température, on constate en tout cas une augmentation de la valeur de f pour les éprouvettes AE4 et
AEL6, témoignant du confinement plus important de la déformation, d’ol une croissance plus
marquée.

A -50°C, on obtient une trés importante diminution des deux paramétres arupture f et p,, avec auss

une dispersion, notamment sur f qui est égal a 0.3 pour les AEO0.8, 0.25 pour les AEL.6 et 0.15 pour
les AEA4.

Le cacul indique une trés bonne correspondance entre les localisations des maxima de déformations
par rapport a |’ expérimental a coaur ou en fond d’ entaille suivant la température. En effet, a 20°C, les
maximade f etde p, sestuent pour les trois géométries au centre de I’ éprouvette, I’amorcage
expérimental a ces températures se situe également au centre. A -10°C, les maxima numériques pour
I’AE4 et AEL.6 sont toujours au centre, alors que le maxima de déformation plastique notamment de
I’ AEO.8 est tres proche du bord ( f, dans ce cas est maximum sur toute la largeur de I’ éprouvette). Or
expérimentalement, I’amorcage est double pour les AEQ.8, C'est a dire a partir des bords et a partir
d une impureté et/ou cavité interne, uniquement au centre pour les AE4 et AEL6. A -50°C, les
résultats sur I'’AE4 et I’AEL6 indiquent également une déformation plastique maximae en fond
d entaille, comme pour I'AEQ.8. Expé&imentalement, I’ AE0.8 n'amorce plus qu’'a cet endroit et les

faciés des AE4 et AEL.6 indiquent un amorcage conjoints entre le fond de I’entaille et le coaur de
I éprouvette.

Aing, le calcul reproduit trés bien la locaisation des amorgages induisant la rupture, S on se base sur
I’évolution des paramétres f, et p,. La diminution de température va limiter I effet de la pression
hydrostatique sur la croissance des cavités. A —50°C et en dessous, I’ amorcage va se faire a partir du
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fond d entaille, témoignant d’un mécanisme de cisaillement prépondérant. Le critére d'amorgage sera
aors plus proche d' une déformation critique que d' un paramétre lié a la porosité. Rappelons que pour
tous les essais effectués, un amorgage ductile a toujours eu lieu, suivi ensuite d’ une rupture fragile.

F.I11.2 Vérification des hypothéses derupture sur éprouvettes fissur ées

Les résultats sur éprouvettes DENT ont indiqué qu'entre 20°C, 0°C et -20°C, il n'y avait pas
d' évolution significative des paramétres f. et p_, en tout cas pour I’amorgage de la premiére phase
de propagation, c'est a dire la propagation ductile. Les criteres proposes a 20°C correspondent

également au début de propagation a plus basse température. Cependant, on s est limité a un domaine
de température assez restreint, ou il 'y a pas trop d évolution de la microstructure s ce n’est une
rigidification de la phase amorphe. En revanche, concernant le paramétre de passage ductile-fragile, la
diminution de température entreine une augmentation du parametre s |, . A 20°C, ce parameétre était
de 85 MP4q, il est proche de 92 MPa a 0°C et de 105 MPa a-20°C. Ce résultat est |ogique compte tenu
des différences de températures, on verifie ensuite sur les éprouvettes de flexion s la méme évolution
est constatée.

En flexion trois points, a -10°C, on vérifie comme sur les DENT la validité des paramétres choisis
nécessaires a la propagation. A -30°C, on se rapproche de la température de transition vitreuse, et la
consequence est la nécessité de diminuer la valeur de porosités limite pour permettre la propagation.
On va donc dans le méme sens que pour les éprouvettes AE, avec une diminution de la croissance des

cavités, des qu'on s approche du passage amorphe/vitreux. Lesvaleursde s |, sont respectivement de
97 MPaa-10°C, et 112 MPaa-30°C.

L’extension des critéres de rupture ductile et de rupture fragile s avére donc correcte puisqu’il est
possible de simuler tous les cas observes sur les différentes géometries.

Conclusion

Dans ce chapitre, il Sagissait de déerminer les criteres relatifs au passage du mode
d endommagement par crazing au mode de rupture ductile et fragile. On S est basé dans un premier
temps sur les résultats des éprouvettes axisymétriques entaillées et éprouvettes lisses en traction,
concernant I’identification des parametres critiques au temps expérimental correspondant a la rupture
ductile.

Deux criteres se sont avérés nécessaires pour expliquer la rupture ductile de ces éprouvettes, suivant le
taux de triaxialité des contraintes. Le premier critere est la deformation plastique principae p,,

identifiée sur les éprouvettes lisses comme étant la déformation plastique principale a rupture. Ce
critére explique également la rupture des éprouvettes AE4. Un second critére, en taux de porosité
critique, explique la rupture des éprouvettes AE1.6 e AEO0.8. La vaeur de f atteint dors cdle

nécessaire a la coalescence des cavités f_, la croissance s accélére ensuite jusqu’a ce que la valeur
effective arupture f, soit atteinte. Les valeurs critiques expliquant |a rupture ductile sont donc p, =
11, f, =065 e f, =068

On a cherché ensuite a vaider ces parametres sur les éprouvettes fissurées afin de vérifier que ces
valeurs expliquent également |’ amorcage ductile. Dans un premier temps, on valide ces parameétres sur

les éprouvettes fissurées en traction, éorouvettes DENT, pour différentes longueurs de fissure initiae.
Les calculs sont réalisés en 2D et 3D et indiquent que pour amorcer la propagation de la fissure, la

valeur de f, identifiée &0.65 donne une trés bonne corrélation avec I’ expérience. Les parameétres sont
ensuite validés sur les éprouvettes de flexion trois points ou le début de propagation correspond a la



Chapitre V. Modélisation dela rupture 250

charge maximale. Les deux critéres sont nécessaires a la propagation stable, et les caculs ont été
effectués en 2D, 2D3D et 3D afin de montrer |'importance du confinement de la plasticité sur la
vitesse de propagation.

L’influence de la taille de maille a &é clairement mise en évidence avec un rdle important sur le
moment critique de propagation. Une taille de maille trop grande aura comme conséquence d’ atténuer
la singularité et donc de retarder I’amorcage de la fissure. Ces résultats s expliquent aisement par le
caractere adoucissant du modéle. La taille de maille choisie en pointe de fissure est de 80*50 pm,
correspondant a lataille de la zone endommagée identifiée sur éprouvettes fissurées.

Un critere d'ingtabilité a également été gouté afin d expliquer pourquoi la propagation éait stable en
flexion et instable en traction menant a la rupture fragile. En raisonnant d'abord par |’ approche
globae, il a é&é montré le caractere instable de la géométrie DENT, notamment pour les grandes
longueurs d’ éprouvette. Le caractére stable de la fissuration sur les éprouvettes SENB est également
révélé, notamment avec I’ avancée de la fissure. En utilisant ensuite les résultats de |’ approche locale, il
a été déterminé les vitesses de propagation pour les deux géométries. En flexion, une seule vitesse est
identifiée, a environ 300 un/s, alors que deux régimes sont visibles en traction. Un premier régime
pouvant correspondre & la propagation ductile ou la vitesse est proche de 10 mm/s mais dépendant de
la longueur de la fissure, et un second régime correspondant a la transition ductile/fragile ou la vitesse
de propagation est de 300 mm/s. Cette accélération rend bien compte des observations des faciés des
éprouvettes DENT avec une zone ductile et une rupture fragile.

L’ évolution de la triaxialité pour les deux éprouvettes n'a pas permis d’ expliquer ce régime transitoire.
En revanche, I'éude de I'évolution de la contrainte principde s , aindiqué la méme valeur en
traction et en flexion en début de propagation et une augmentation rapide en traction pour une taille de
fissure déterminée. En flexion, lavaleur de s |, reste constante tout au long de |a propagation. Ains,

s ,, aé&éidentifiee comme le critere d'instabilité permettant le passage de la propagation ductile ala
rupture fragile.

Tous ces paramétres permettant d’ expliquer la rupture ont été vérifiés a plus basse température,
jusqu'a -30°C. Les paramétres f_, f,, et p, sont conservés identique jusqu'a -20°C pour expliquer
I’amorcgage de la rupture ductile. A -30°C, en flexion, on montre que la croissance et la coal escence
commencent a étre limitées par I’ augmentation de rigidité liée au passage de la phase amorphe a son
état vitreux. Le paramétre lié au taux de porosité ne sera plus le paramétre pertinent a basse
température (c’est a dire en dessous de T ). On montre également une augmentation de s , avecla
diminution de température.

Le calcul permet de trés bien représenter la délocalisation de I’amorcage entre 20°C et -50°C sur
éprouvettes AE. Celui-ci se faisait en coaur d éprouvette a 20°C, il se fait en fond d’ entaille a -50°C.
Le critere d'amorcage ductile est dors uniquement en déformation critique, le mécanisme
d endommagement étant probablement du cisaillement et non plus du crazing.

Le modée utilisé ains que les paramétres de rupture identifiés ont donc permis d expliquer les
mécanismes de rupture observés sur différentes géométries pour un domaine de température entre
20°C et -50°C. L’endommagement par crazing peut dégénérer soit en une rupture complétement
ductile, soit fragile, et dépendra des conditions de chargements. Ce résultat a été clairement mis en
évidence dans cette éude sur le PVDF. Il resterait bien sir a aller encore a plus basse température en
utilisant les géomeétries fissurées afin de valider les criteres en déformation et en contrainte et valider
I”hypothese de I’ endommagement par cisaillement.
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Pourquoi cette thése:

Le PolyVinyle DiFluoré est un polymére semi-cristalin avec de bonnes propriétés mécaniques et
physico-chimiques, permettant son utilisation comme gaine de pression interne dans les pipelines. Les
structures sont dimensionnées afin de garantir une durée de vie supérieure a la durée d' utilisation.
Parmi les problemes de dimensionnement intervient la phase d’ enroulement de la gaine autour d’'un
touret pour le transport entre la zone de fabrication jusqu'aux lieux de forages. Au cours de cette
phase, il a été observé des zones fortement déformeées et endommageées. Elles se situent pres des tétons
de fluage, zone ou ke polymere a flué entre les rainures de la carcasse métalique sur laguelle il est
extrudé. Ces défauts peuvent avoir différentes géométries, plutét sous forme d entaille ou de fissure.
Ils peuvent générer des ruptures, soit ductile soit fragile, a des températures ou le matériau a
normalement un comportement 100 % ductile.

Quelles sont les orientations choisies pour répondre aux problémes industriels

> |dentifier le comportement du matériau sous les mémes sollicitations mécaniques
(chargements, vitesses, températures) que dans la gaine

» Etudier les mécanismes d’ endommagement et de rupture, afin de corroborer les approches
micro et macro

» Etablir une loi permettant de prédire le comportement du matériau pour une sollicitation
donnée

» Proposer des critéres pertinents impliquant la rupture ductile et/ou fragile

Choix du matériau

Cette étude a pour but de caractériser les critéres expliquant les différents modes de rupture. Pour cela,
on s est basé sur un grade de PVDF déplastifié. Le matériau industriel est au départ plastifié, mais par
contact avec le pétrole transporté, le plastifiant est rapidement extrait. Afin de se rapprocher du
comportement mécanique du PVDF en service, on choisit de travailler dés le départ sur le matériau
sans plastifiant. Ce choix a eu trois conséquences principaes :

» La premiére concerne I’ augmentation de rigidité du matériau sans plastifiant, par rapport au
grade industriel. Ce réaultat et souhaité puisgu'en service la perte de plagtifiant induit
également une augmentation de larigidité.

» L’extrusion est beaucoup plus difficile a réaliser sans plastifiant, ce qui limite I’ &paisseur
des bancs extrudés

» On observe la présence d' un taux de porosité trés supérieur (» 10%) dans le grade non
plagtifié, lié aux difficultés d' extruson

Aing, le matériau est poreux avant méme toute sollicitation mécanique, ce qui a eu des conséquences
sur le comportement en général et notamment sur la rupture.

L es essais mécaniques

L’ analyse du comportement et de I'endommagement a été effectuée sur quatre géométries différentes:
» Des éprouvettes lisses, entaillées (AE) et fissurées (DENT) sollicitées en traction
» Des éprouvettes fissurées sollicitées en flexion trois points (SENB)
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Les essais mécaniques sur éprouvettes lisses ont permis de réaiser une analyse rigoureuse de
I"influence de la température (entre —100°C et 20°C) et de la vitesse (entre 1,5.10° s* et 1,5.10" s%)
sur le comportement du matériau. Entre —10°C et 20°C, le matériau a un comportement ductile, mis en
évidence par |’apparition d'une sriction avant la rupture finade de I’ éprouvette. Pour une vitesse
donnée, la diminution de la température induit une augmentation de la rigidité (augmentation de la
contrainte maximale et diminution de la déformation a rupture). Ce méme résultat est obtenu avec
I’ augmentation de la vitesse, bien que son influence reste plus limitée.

Au passage de la transition vitreuse (T, = -42°C), la rigidité du matériau est accrue liée a la
transformation de la phase amorphe libre caoutchoutique en phase amorphe vitreuse. Bien que
I’amorcage et |a propagation gardent des caractéristiques ductiles (étirement de matiere, zone cavitée),
le faciés de la zone de rupture et fragile. A —100°C, la courbe s-e indique un comportement quasi-
élastique ou la contrainte maximale est également la contrainte a rupture.

Pour une température supérieure a —50°C, la localisation de la déformation se traduit par le
blanchiment de I’éprouvette témoignant du développement de la cavitation. Pour une sollicitation
uniaxiade en traction, I’endommagement induit avant dtriction une faible augmentation de volume
(environ 4%) a 20°C. A —-10 °C, I'augmentation de volume débute pour une déformation principae
plus faible qu'a 20°C. L’ augmentation de rigidité des chaines de la phase amorphe induit de recourir
plus rapidement au processus de cavitation, pour accommoder la déformation. Cet endommagement
(c'est adire visuellement le blanchiment) se produit sur une zone beaucoup plus confinée, montrant la
locdisation de la déformation sur une portion plus réduite de I’ éprouvette, dors qu'a 20°C toute
I’ éprouvette se déforme uniformément avant I apparition de la striction.

Les essais mécaniques sur_éprouvettes axisymétriques entaillées ont enrichi les résultats en indiquant
I"influence d’'une sollicitation multiaxiale sur le comportement en traction. Trois rayons de courbure
ont éé éudiés: R =4 mm (AE4), R = 1.6 mm (AEL.6) et R = 0.8 mm (AEQ.8), &fin de faire varier le
taux de triaxialité des contraintes dans |’ éprouvette. Trois résultats principaux sont aretenir :

» Tout dabord, la force maximale augmente entre I’AE4 et I’AEL6, indiquant que
I’augmentation du taux de triaxialité des contraintes t rigidifie la réponse du matériau.
Cependant, la force maximale n’augmente plus entre I’AEL.6 et I’AE0.8 montrant que le
développement de I’endommagement (induit lui auss par I'augmentation de t) limite la
surface portante dans I'entaille sollicitée. Ce résultat traduit la compétition entre
I’augmentation de la rigidité et I’endommagement, aux fortes valeurs de t. Signdons que la
saturation de laforce a été confirmeée par des essais sur AEQ.15 (R = 0.15 mm).

» Ensuite, sur les courbes force-réduction diamétrale, la charge maximae est immédiatement
suivie d’'une chute de charge appelée adoucissement, liée au dével oppement des cavités. Cet
adoucissement appel € également crochet de traction est plus marqué sur les éprouvettes AEQ.8
que les éprouvettes AE4. Cela sexplique par le confinement de la déformation et de
I’endommagement, d' autant plus important que le rayon de courbure est faible.

» Enfin, cet endommagement n'est pas immédiatement prgudiciable au comportement du
matériau puisque celui-ci continue a se déformer pour une charge quasiment stabilisée. Ce
phénoméne est communément appelé rhéodurcissement. |l caractérise I’ augmentation de la
rigidité du matériau, liée al’ éirement des fibrilles et &’ orientation de la phase cristaline dans
ladirection principale de traction.

Dans ces éorouvettes, I'endommagement sous forme de blanchiment apparait exclusivement dans
I’entaille. On a quantifié I’augmentation de volume sur les géométries AE4 e AEO0.8. On obtient
environ 30% d’ augmentation de volume pour la géométrie AE4 et 60% pour la géométrie AE0.8. Ces
résultats, comparés aux 3% obtenus sur éprouvettes lisses, indiquent que I’endommagement est une
fonction croissante de la triaxidité. De plus, aprés une augmentation importante du volume due a la
croissance sphérique des cavités, la déformation volumique est freinée par I’ étirement des chaines
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amorphes dans la direction principale de déformation qui limite leur croissance. Les cavités vont aors
plus ou moins s orienter dans cette méme direction, impliquant une anisotropie de forme, d’'ou un
endommagement volumique qui rdentit pour les déformations élevées. Ce résultat a éé pris en
compte dans la modéisation de I’ évolution de I’ endommagement.

Enfin, I’ observation de la zone endommagée (i.e. blanchie) en cours de déformation, révéle que la
hauteur de la zone endommagée diminue avec le rayon de courbure (I’ entaille éant ele-méme moins
haute). L”augmentation du volume est donc a relier également avec I’ augmentation de confinement de
la déformation.

Des essais sur éprouvettes AE ont également été menés a —10°C et —-50°C. Comme sur éprouvettes
lisses, la diminution de température induit une augmentation de la rigidité (charge maximae plus
élevée, réduction diamétrale a rupture plus faible). A —50°C, le crochet de traction n'est pas suivi
d'une déformation supplémentaire, la rupture est immédiate. A 20°C, les facies de rupture sont
ductiles pour les trois rayons de courbure éudiés. A —10°C, malgré un amorcage ductile, la rupture
finde est fragile pour I’AEQ.8, tout comme a —50°C pour les géométries AE4 et AEL.6. Le taux de
triaxidité influe donc sur la rigidité du matériau, le développement de I'’endommagement et le mode
de rupture.

Les essais mécaniques sur_éprouvettes fissurées DENT ont été réalisés pour différents rapports a/B,
entre —20°C et 20°C. Au dela de a/B = 0.25, une saturation en contrainte maximae identique a celle
observée sur les éprouvettes AE est obtenue. A 20°C, I’amorcage de la propagation ductile a partir de
la pointe de la fissure dégénére en une rupture fragile, la propagation est donc instable. Il est possible
de limiter I'instabilité en pilotant les essais a vitesse d' ouverture d’ entaille constante ou en rédisant les
essais a de tres faibles vitesses. On évite dans ce cas |'accéération de la fissure. L’ observation
macroscopique de ces essais indique un émoussement et un blanchiment localisé en pointe de fissure.

Les essais mécaniques de flexion réalisés sur éprouvettes fissurées ont révélé un fort effet de la
géométrie de I’ essai. Entre —30°C et 20°C, pour une méme vitesse globale que les éprouvettes DENT,
la propagation est stable durant tout I’ essai. Aucune accélération de la propagation n’est constatée ni
sur les courbes force-ouverture ni sur le faciés de rupture. L’ émoussement et le blanchiment sont
égaement visbles en pointe de fissure, de facon beaucoup plus intense a 20°C qu'a —30°C.
L’ augmentation de la rigidité des chaines a plus basse température implique une croissance des cavités
plus faible, d ot un blanchiment moins marqué. Seules les zones trés déformées en pointe de fissure
seront concernées a—30°C par du blanchiment.

Deux types de propagation sont donc obtenus : soit stable, soit instable, auxquels on peut associer
deux faciés de rupture : soit ductile, soit fragile.

L es mécanismes d endommagement et de rupture

Les observations microscopiques ont complété les précédents résultats sur I’ influence de chacun des
parameétres étudiés en renseignant sur les mécanismes de déformation, d’endommagement et de
rupture. Aing, la rupture ductile est caractérisée par :

» Un amorcage dépendant de la géométrie de I éprouvette (sur un défaut de surface ou sur une
impureté pour les éprouvettes lisses, sur une impureté/cavité située dans une zone de
maximum de triaxiaité pour les éprouvettes AE, en pointe de fissure pour les éprouvettes
fissurées)

» Une propagation ductile constituée de fibrilles étirées, retombées apres rupture sur le facies
et de nombreuses porosités de différentes tailles
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» Des bandes discontinues qui séparent deux zones de propagation différentes, traduisant
I’ accél ération de la propagation en cours de déformation.

Le mécanisme d’ endommagement est identifié alors comme du crazing : la rupture est créée soit par la
rupture des fibrilles, soit par la coalescence des cavités. Suivant |a température, |e type de chargement,
la triaxidité etc, la propagation ductile pourra également conduire a une rupture fragile. Dans ce cas,
le facies est congtitué de plagues juxtaposées les unes contre les autres, sans déformation de matiére
visible mais avec de tres nombreuses petites cavités identiques a celles du matériau non endommageé.
La zone de trandtion entre la propagation ductile et la zone fragile sera qudifiée de zone de
propagation instable.

Aing, trois zones bien distinctes peuvent étre observées:
» Une zone de propagation stable ou le faciés est ductile

» Une zone d accélération de la propagation, ductile égaement méme s la matiére est moins
déformée

> Une zone de rupture fragile qui ne sera présente que sous certaines conditions

La modélisation du comportement, de I’ endommagement et de la rupture du PVDF par le modele
GTN

L’importance de la porosité initide et de I’endommagement en cours de déformation nous ont amenés
a utiliser le modée GTN qui permet le couplage de la loi de comportement avec I'effet de
I’endommagement. Concernant le comportement, la vitesse de déformation plastique effective p est
décrite & I’aide de la loi de Norton. L’ écrouissage est considéré comme isotrope, son expression se
compose d'abord d'une vaeur seuil constante délimitant le comportement viscoélagtique du
comportement viscoplastique, d'une premiere expression exponentielle saturante décrivant la
déformation des phases cristallines et amorphes et d' une seconde exponentielle permettant de traduire
I’augmentation de la rigidité des chaines étirées (rhéodurcissement). Cette derniére exponentielle
décrit, pour de grandes déformations, I’ orientation des fibrilles et des phases cristallines.

L’endommagement est pris en compte en gustant les parametres ¢, et g, sur I'évolution de la
déformation volumique, ains que sur le crochet de traction traduisant |’ adoucissement de charge lié a
laforte croissance des cavités.

Les essais aux plus basses températures ont également été traités avec le méme modéle, en augmentant
les parametres de comportement pour représenter | augmentation de rigidité et en augmentant ¢, pour
tenir compte du confinement plus important de la déformation. Le calage de tous ces paramétres a été
réalisé sur les éprouvettes lisses et entaillées.

Le modele a ensuite été valide sur les éprouvettes fissurées (DENT et SENB). Le crazing éant le
mécanisme de rupture identifié, deux parametres sont considérés pour décrire larupture :

> Le paramétre p,., dé&formation plastique principale critique, valable pour décrire la rupture
des éprouvettes ou le taux de triaxialité des contraintes reste faible.

> Le paramétre f_, taux de porosité critique, qui induit une fas atteint la coalescence des

cavités voisines, il est vaable pour décrire la rupture pour des valeurs de taux de triaxiaité des
contraintes é eveées.

Avec | utilisation de ces deux parametres, le mécanisme de rupture est décrit soit par la rupture des
fibrilles fortement étirées présentes dans le craze, soit par la coalescence des cavités. Ces deux critéres
ont permis de simuler trés correctement la rupture sur toutes les géomeétries.
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La seconde vdidation du modele concerne I’explication sur le mode de propagation des fissures
suivant le chargement appliqué. Les mesures des vitesses de déformation calculées indiquent que la
vitesse de propagation en flexion trois points est stable mais qu’en revanche pour les éprouvettes
DENT, cette phase de stabilité est suivie d' une phase de trés forte accélération. Le calcul corrobore
aingd les observations microscopiques : la phase de propagation ductile traduit un déchirement continu,
une zone ductile suivie d’une zone fragile traduit I’accélération de la fissure en cours de propagation.
Il existe donc bien une vitesse critique au dela de laquelle la transition ductile/fragile se déroule. Le
parametre critique impliquant le passage entre les deux mécanismes a été identifié comme éant la

contrainte principale s |, . Sa valeur reste globalement constante en cours de propagation en flexion,

alors qu’ ele augmente brusquement sur les DENT apres une certaine propagation. L’ augmentation de
ce paramétre justifie I’ augmentation de la vitesse.

La diminution de la température a impliqué une augmentation des vitesses de propagation simulées
ans qu'une augmentation de la valeur critique s |, . Ces résultats sont logiques puisque la diminution

de la température implique plus de rigidité et plus de fragilité (I’augmentation de la vitesse de
propagation va dans le sens d' une plus grande probabilité de rupture fragile).

Les limites et | es perspectives du modéle

La premiére limite du modéle concerne la non-prise en compte de toutes les vitesses de sollicitations.
Les calculs ont éé vaidés uniquement pour des sollicitations quas-statiques. Le calcul sous-estime les
forces mesurées pour les essais réalisés aux vitesses les plus élevées. |l serait assez judicieux d’ gjouter
au modele une seconde vitesse de déformation plastique afin de mieux traiter les sollicitations aux

temps courts et celles aux temps longs. Ce choix permettrait de mieux représenter le comportement de
la phase amorphe et de la phase cristalline et de mieux tenir compte de I'influence de la viscosité sur
tous les résultats.

La seconde limitation concerne la validité du modéle GTN en compression. Le modée prévoit une
refermeture compléte des cavités, ce qui n'est pas le cas expérimentaement. Le modéle sous-estime
aors la rigidité du matériau. Des essais de traction-compression cycliques seraient a envisager afin
d'amdliorer la vaidité du modée pour ce type de sollicitations et pour vérifier le choix de
I écrouissage i sotrope plutdt que I’ écrouissage cinématique.

La troiseme limite concerne les valeurs des vitesses de propagation estimées par le cacul. Afin de
valider ces valeurs, trois améioration seraient a envisager :

> Expéimentalement tout d abord, il serait intéressant de pouvoir mesurer la vitesse de
propagation de la fissure. Pour cela, il existe des systemes de jauges a brins qu'il est possible
de coller en avant du front de fissure. Quand celle ci propage, les jauges sont cassées au fur et
amesure de I’ avancée et on enregistre ains la vitesse connaissant leur position exacte en avant
de la pointe de la fissure. Cependant la méhode la plus adéquate serait I'utilisation d'un
systeme acquisition-traitement d’'images rapide, certainement plus précis.

» Lecacul est réaise en conditions isothermes, ¢’ est a dire qu’ on suppose que méme pour les
propagations rapides aucun échauffement n’a lieu en pointe de fissures. De nombreuses études
ont montré que cette hypothése est fausse d’ autant plus pour un matériau polymere isolant ou
la chaleur de pourra se dissiper rapidement. |l serait trés intéressant de mesurer cette éévation
de température a I’ aide d’ une caméra infrarouge. |l serait auss intéressant de réaliser le calcul

en conditions adiabatiques. Cela nécessitera au préalable I’ étude du comportement du matériau
et de I’évolution de I’'endommagement sur un domaine de température plus important. La
smple extrapolation des coefficients semble délicate compte-tenu de la seconde transition
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vitreuse aux dentours de 50°C qui change en partie les mécanismes de déformation et
d endommagement.

» Enfin, les paramétres ont été validés pour de faibles vitesses, or en cours de propagation, la
vitesse est nettement plus élevée localement que celle ou les paramétres ont été déterminés.
On doit aind sous-estimer les valeurs e contraintes notamment. On voit encore ici I'intérét
d' introduire une seconde vitesse de déformation plastique.

Estimer la vitesse et la température en cours de propagation pourra également indiquer en utilisant
I’équivalence temps-température, s on est plus proche de la transition ductile/fragile, ou s les deux
augmentations se « compensent ». Dans ce cas, la validité des paramétres sera vérifiée.

Une autre perspective concerne la description rigoureuse de I’ évolution de I’endommagement. On avu
gue la description minutieuse de son évolution permettait d expliquer beaucoup de résultats.
Cependant, on a tenu compte uniquement de la phase de croissance des cavités initiaes, sans
considérer la phase de germination. Ce choix sest fait compte-tenu de la valeur élevée de porosités
initidles. Pour I'éude d'un grade de PVDF plastifié (taux de porosités initid » 1 %), il serait
intéressant de corréler des mesures de RX (tomographie 3D idédement) indiquant I’ évolution des
porosités au cacul en combinant les phases de germination et de croissance.

Enfin pour compléter I'éude sur les risques d'instabilité de fissure suivant la géométrie, il serait
judicieux d gjouter a la base de données expérimentales des essais de flexion réalisés a plus basses
températures pour obtenir une rupture fragile, ains que d' autres dimensions d' éorouvettes et différents
rapports aW. |l serait ains possible de vérifier les criteres énoncés précédemment pour expliquer
I’ accél ération de la propagation.



Annexe . Etude bibliographique 263

Annexe|.1 Rappels sur le facteur d'intensité des contraintes

Dans le cadre de la mécanique de la rupture en dagticité linéaire, les contraintes et déformations en
pointe de fissure atteignent des valeurs infinies lorsque le rayon en fond d entaille tend vers 0. On dit
que la pointe de fissure congtitue une singularité. Une entaille de forme dliptique aigué (c'est a dire
b<<a, (cf. Figure A.l.1) aun coefficient de concentration de contrainte tel que :

1
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Figure Al.1  Evolution de Kt en avant du front de fissure

K donne une information locale a la pointe de I'entaille, et K, , le facteur d’intensité des contraintes
en mode | (cf. Figure A.l.2) , vadécrire I’ensemble de la singularité spatiale du champ de contraintes
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En mode | d ouverture comme schématisé sur la figure A.l1.2, le champ de contrainte en pointe de
fissure en fonction du facteur d'intensité des contraintes K, s écrit comme (3) :

KI
Sij = m fij (q) (3)

K, est une fonction du chargement et de la géométrie. Il contréle la singularité des contraintes en

pointe de fissure. || permet ains de comparer des résultats obtenus sur des éprouvettes fissurées avec
des structures industrielles également fissurées. La ténacité K. et par définition la valeur critique de

K, & l'amorcage d'une fissure. Elle est réputée intrinséque au matériau et se détermine
expérimentalement a l'aide d'éprouvettes de laboratoire de différents types.
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Les trois modes d' ouverture possible sont :

Mo [T - plissemes daes ke pln

Mode B : glissemen angiplin k= T B L

Figure All.2  Différents modes d ouverture de fissure [ Francois et al, 1993].

Annexel.2 Détermination de K, par lestables de Tada et Paris

La déermination du facteur K, se fait & partir des courbes de charge-déplacement obtenues & partir
d' essais sur éprouvettes fissurées. Ains K, se cacule par laformule (4):

P
K, =@.«/p_a.fg @

PW,B, e a éant respectivement la force appliquée, la largeur de I'éprouvette, |'épaisseur de
I'éprouvette et la longueur de la fissure. f est le facteur géométrique fonction du type de
chargement.

Les tables de Tada et Paris [Tada et Paris, 1973] regroupent les formules de calcul du facteur K, en
fonction de différents types de géométrie. La détermination de ce paramétre de la mécanique de la
rupture sefait alafois en mode | d’ ouverture mais auss en mode Il et 111 (cf. FigureA.1.2). Cestables
donnent également les expressions pour déterminer I’ ouverture de I’ entaille. Une étude assez précise
de ces tables permet de montrer qu’ elles sont fonctions d’ une géomeétrie d’ éprouvette, ¢’ est a dire que
les facteurs géométriques f; ont été déterminés pour une longueur d éprouvette et pour une épaisseur

de 1.

Nous prenons comme exemple le cas de la flexion trois points. Cette méhode d' essais est beaucoup
employée pour tous types de matéiau pour quantifier I'énergie a rupture. Cette méthode
expé&rimentale al’ avantage d’ avoir été beaucoup étudiée et de disposer de normes précises en terme de
dimensions d’ éprouvettes et de longueur de fissure.

Le facteur dintensité des contraintes en mode | se déermine comme suit c'est a dire:

K, =s Jp_aF (a/ b) . Lesvaleurs de F(a/ b) sont données dans un graphique (cf. Figure A.1.3), ou
par des formules pour s/b = 4 telles que (5):
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Figure Al1.3  Détermination des coefficients géométriques pour un essai deflexion[ Tada et Paris,
1973]

Dans le cas d'un comportement éastique linéaire, ces tables permettent de déterminer assez aisément
le facteur d’intensité des contraintes. Cependant, les éprouvettes doivent correspondre a des normes
géométriques assez précises. La principale limitation dans notre cas sera que le PVDF n’a pas un
comportement éastique linéaire, il ne rentre pas dans le cadre de vaidité de K, .

Annexe | .3 Rappels sur I'intégrale de contour J

K, caractérise la rupture des polymeéres fragiles. Dans ce type de matériau, le confinement de la
plasticité en pointe de fissure est garanti. Pour les polyméres plus ductiles, pour que K, reste valide et
que la zone plastique reste confinée, les dimensions des éprouvettes doivent respecter certaines normes
telles que par exemple (6):

.2
(6]

B3 2. %jawws 6)
Sy g

ou B est I'épaisseur de I’ éprouvette et W sa largeur, le rayon de la zone plastique étant proportionnel a
(K,C /s y)2 . Ces conditions garantissent également d’ ére en déformation plane.

Dans les cas de matériaux trés ductiles, I’ utilisation de K, nécessite des dimensions d éprouvettes
trop importantes pour satisfaire les conditions de déormation plane. Pour des raisons
comportementales, |’ approche éasto-plastique en J est alors préférée a I’ approche élastique en K .
Elle permet de tenir compte de cette plasticité non confinée pour caractériser I’ énergie nécessaire a la
propagation de la fissure.

Pour approcher le comportement réel du matériau, ¢'est a dire un comportement élasto-plastique, on

introduit la notion de matériau éastique non linéaire qui donne la méme forme de courbe de traction.

Aucune variation brusgue de direction de chargement n’'est tolérée, ni de déchargement. L’ élasticité

non linéaire suppose en effet que le déchargement se fasse suivant la méme courbe qu’'a la montée

(avec laviscosité, cette hypothese n’est pas vérifiée). Dans le cadre de I’ éasticité, il existe un potentiel
w

élastique dérivant des contraintestel que : s ; = e
ij
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Il est démontré que la variation d’ énergie pour une propagation infinitésmale de la fissure est égale a

la valeur d’'une intégrale de contour (cf. Figure A.l.4) dont I’expression est donnée par Rice [Rice,
1968] telle que (7):

3 fu_ 0
J= - T—ds=+
gg i Sﬂ (7

Figure Al.4  Description del’intégrale de contour J

W est la densité dastique, T et le vecteur contrainte en un point M du contour G avec la normale
tournée vers |’ extérieur et Uest le vecteur déplacement au méme point (cf. Figure A.1.4).
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Annexell.l Détermination des paramétres éastigues par mesures d’ ondes ultrasonores

Principe de la méhode

Une onde ultrasonore se caractérise par une vitesse C, une fréquence f et une longueur d'onde | , les
trois parameétres étant reliés entre eux par laformule (1) :

| == )

Cette onde provient d'une perturbation se propageant dans un milieu étudié émise gréce a un capteur
en contact avec le solide par un agent de couplage. Cet agert peut étre I’ eau quand la mesure se fait en
milieu immergé (cf. Figure A.Il.1). Dans le cas du PVDF, les mesures ont été effectuées par contact
direct. Chaque point du solide soumis aux sollicitations de I’onde passe par un état perturbé pour
revenir a un éat non perturbé, de fagcon trés rapide. La propagation s accompagne donc de
déformations, consi dérées comme isothermes.
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Figure All.1 Montage de mesures des vitesses des ondes ultra-sonores [ Massa, 1995]

Il n'est pas forcément évident de corréler directement des vitesses de propagation d’ondes avec un
paramétre de comportement, sans avoir caractérise celui-ci. Par rapport au matériau et a la
manipulation, I’ hypothese des petites déformations est proposee, ce qui permet d’ avoir a choisir entre
le comportement éastique et le comportement viscoélastique. Le choix se fait en rédisant des mesures
a différentes fréguences et en regardant I’ évolution des vitesses de propagation. Par la suite, |’ é&ude en
fréquence a permis d'atteindre un paier en vitesse e donc de se contenter des lois pour le
comportement élastique.

Les formules utilistes pour déterminer le module d'Young vrai a partir des vitesse dondes
longitudinales et transversales sont (2) :

_[__E@-n) _[_E
G _\/r - 2n)(1+n) C =z (1+n) @

Les vitesses de propagation des ondes longitudinales et transversales s expriment en fonction des
constantes élastiques | et mappelées coefficients de Lame, lorsque le support matériel de propagation
est isotrope. Ainsi pour une onde longitudinale, la vitesse C, (vitesse longitudinale) s écrit (3) :

C. =yl +2m)/r, ?)
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I o représente la masse volumique du matériau et la vitesse reste la méme quelle que soit la direction de
mesure choisie. Pour les ondes transversales évoluant dans ce méme milieu supposé homogéne et
illimité (dimensions grandes comparées a lalongueur d’ onde), on a (4):

G =ymir, @

Le coefficient 1 est le module de cisaillement qui relie directement les contraintes de cisaillement aux
déformations. A ce couple de constantes C, et C,, on relie généralement un autre couple de
grandeurs physiques, le module d Y oung E (5) et e coefficient de poisson n (6), aing :

a8l +2mo V2 - 42 | V2 - V2
E= l:roVTZ% ®) n:—:O.S% ©)

E et n Sexpriment aussi en fonction des vitesses de propagation des ondes ultrasonores, lesquelles
S avérent ére un moyen pratique et non destructif pour les déterminer. Les différentes grandeurs qui
viennent d'ére énumérées peuvent donc étre déterminées en I'absence de toute sollicitation du
matériau. Une force de compression ou de traction aura pour effet de modifier les caractéristiques du
corps ou transitent les ondes. De ce fait, les vitesses de propagation se trouvent modifiées et il serait
possible de suivre S nécessaire leurs variations en fonction de la charge appliquée.

Mise en place expérimentale

Les vitesses de propagation longitudinale et transversale sont mesurées a partir d’ échantillons de
PVDF prélevés dans des tubes suivant deux directions (cf. Figure A.l1.2). Les essais seront réalisés
entre 0°C et 50°C, c'est a dire aux températures extrémes du capteur. Dans ce domaine de
température, |'hypothése considérée et qu'aucune modification micro-structurade n'a lieu. La
variaion de E seraliée ala mobilité des phases amorphe libre et amorphe contrainte.

Sensradial 2010*7

Senslongitudinal 10*8*7

Figure Alll.2  Sens de prélévements des éprouvettes

Les mesures se font soit par transmission : cela nécessite deux capteurs identiques, un pour I’ émission
et I"autre pour la réception : on mesure aors le temps entre le pic démission et le premier pic de
réception, soit par réflexion: on mesure alors un temps de parcours sur deux fois I’ épaisseur : on
mesure cette fois ci le temps entre le 1% écho réfléchi et le second (cf. Figure A.l11.3).
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onde incidente
longitudinale

écho de réflexion de

onde réfléchie signal v I'onde incidente en A

longitudinale
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réfléchie en B

A /V=2.elm
onde rétractée

milieu 1

milieu 2

longitudinale
onde rétractée ) < _ temps

transversale At

Figure AlIl.3  Principe des ondes réfléchies et transmises [ Massa, 1995]

M esur e des vitesses des ondes de cisaillement ou transver sales

Quatre épaisseurs ont été testées (7, 3, 2 et 1 mm), afin de vérifier I'influence de ce parametre sur les
mesures obtenues. Un exemple de calcul est proposé ci-dessous pour deux épaisseurs différentes
(3.016 mm et 7.006 mm) en transmission, avec des capteurs de 1 et 2 MHz de fréquence nominae
genérant des ondes transversales directement. La variation d’ épaisseur par rapport a la variation de
temps de transmission donne le résultat suivant :

_ -3
De _ (7.006 - 3.016).10 _ g5am) s

Dt (8.192- 3.524).10°°

De la méme maniére avec les autres épaisseurs, la vitesse transversale moyenne obtenue est de
V=834 +/- 14 m/s

L’ épaisseur de I’échantillon a une grande importance sur |’absorption des ondes. La figure A.ll.4
indique deux signaux transmis, en haut celui pour une épaisseur de 3 mm, en bas celui pour une
épaisseur de 1 mm.

Chi=.2 VH
Tidiv Sps Ch2 .1 V 3
Trig=20.0 % -EXTA10=

Figure Alll.4  Influence de |’ épaisseur de I’ échantillon sur le signal transmis, 2.25 MHz

M esur es des vitesses des ondes longitudinales

A la fréguence de 2.25 MHz, en réflexion, une succession d’échos apparait. Chague écho subit une
inversion de phase. Sur I’exemple de lafigure A.11.5, le temps est mesuré entre les fléches rouges. La
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vitesse longitudinale pour différentes épaisseurs et ains déterminée, et la vitesse moyenne obtenue
est de 1939 m/s

Pour regarder I’influence de la fréquence nominale, des capteurs de fréquences de 1 MHz, 2.25 MHz,
5 MHz, 10 MHz et 15 MHz sont utilisés afin de tracer la courbe de dispersion en vitesse, avec une
épaisseur de 3.016 mm.

Fréguence 15 10 5 2.25 1
(MH2)
V. (m/s) 1943 1943 1973 1939 1813
Tableau Alll. 1 Récapitulatif des vitesses longitudinales pour différentes fréquences de
sollicitation

; L —.j (il |
|

et i s s

A |
LY | S
— ——=— 2. BZ s i) S
Ch1 .1 W
AL 316 s F 3164 ke Tidiv 1p= Cha .1 ¥

Trig=20.0V -EXT/10

Figure AlIl.5 Exempledesignal obtenu enréflexion a 2.25 MHz, onde longitudinale, épaisseur 3
mm

On mesure le temps entre le premier écho réfléchi et le second (temps entre les deux fléches). Ici il
apparait un déphasage entre les deux échos, ainsi le second écho est inverse par rapport au premier.
L’exemple de la figure A.11.5 est réalisé sur un échantillon de 3 mm d épaisseur et une fréguence de
2.25 MHz. A partir de 2.25 MHz, la vitesse longitudinale est constante. Cette fréquence est dors
choisie comme fréquence de travail. Le palier de vitesse permet de considérer le matériau comme
éastique.

Vérification del’isotr opie des mesures

Une deuxiéme campagne d a éé menée sur des éprouvettes de type longitudinae afin de vérifier
I"isotropie du matériau (cf. Figure A.ll.2). Cette vérification des parametres élastiques est nécessaire
pour conforter le choix d'un seul sens de prélévement des éprouvettes dans les plagues et les tubes.

Les dimensions des éprouvettes sont 7.049x7.941x10.04 mm. La fréguence de travail est de 2.25
MHz, et |’épaisseur des éprouvettes et de 7 mm. On travaille en réflexion, par contact direct du
capteur sur |’ échantillon. Comme précédemment, le temps entre deux échos réfléchis est mesuré.

A 22.3°C, en moyenne une vitesse longitudinale de 1922 m/s est obtenue. Ce résultat est en bon
accord avec la valeur de 1940 m/s mesurée sur éprouvette type radiale. Pour les températures
comprises entre I'ambiante et 55°C, une légere variation d’ épaisseur est constatée a 55°C puisqu'elle
varie entre 7.049 mm et 7.067 mm, mais cette mesure est assez difficile a réaiser compte tenu de la
température et de la position de I’ éprouvette dans I’ enceinte. Cet écart d' épaisseur est négligé puisgu’il
induit une variaion de 4 m/s sur la vitesse, alors que la variation de température entre 20°C et 55°C
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induit une différence de 230 m/s. Toutes ces mesures ont permis d’ obtenir I’ évolution de E et n avec
latempérature (cf. Chapitre I, A.IV).

Annexell.2 Conditions expérimental es des essais mécanigues

a. Essais de traction sur éprouvettes lisses

Les deux machines Instron utilisées sont soit de type électromécanique, soit servo-hydraulique. Pour
maintenir les éprouvettes en cours d'essais, les mors utilisés ont une téte creuse de dimension
identique ala téte des |’ éprouvettes (cf. Figure A.l1.6). Lalargeur de la zone utile est évidemment plus
faible (8 mm) que la largeur de la téte de I’ éprouvette. La déformation se localise uniquement dans la
zone Uutile, et aucun glissement de I’ éprouvette dans les mors n’ a été observé. Une plague vient ensuite
se placer sur I’ensemble mors-éprouvette, et le tout est fixé avec quatre boulons. Cette remarque aura
une importance a plus basses températures.

Figure Alll.6  Schéma des mors

Le déplacement de I’ éprouvette peut étre mesuré de différentes fagons. La machine Instrén dispose
déja d un capteur vérin. Suivant la machine utilisée, on aura soit un vérin hydraulique, soit un capteur
a fil pour la mesure du déplacement. Dans le cas de la machine servo-hydraulique, le vé&rin est tres
fiable, il suffit ala mesure de déplacement. En revanche, pour la machine é ectromécanique, le capteur
a fil nNest bien adapté que pour les grands déplacements (100 mm/V), c'est a dire pour des
déformations d’ élastomeéres par exemple. Un LVDT est gouté de base de mesure +/- 25 mm, de
précision 5 mm/volt pour mesurer précisement les déplacements des éprouvettes.

Pour la détermination précise de la longueur de la zone utile Ly, un extensométre laser a éé utilise. 1l
consiste en un signa vertica envoyé sur une éprouvette sur laguelle deux papiers réfléchissants sont
collés. Ces papiers sont placés de part et d autre de la zone utile. Cette méthode n’a pu étre utilisée
gu'a 20°C, car a plus basse température, le faisceau laser est difficilement transmis par la vitre de
I’ enceinte climatique ou le givre peut se déposer.

Enfin, un extensométre MTS de base de mesure 25 mm est placé sur les éprouvettes afin de vérifier
gue la déformation issue des mesures de déplacement LVDT est identique a la déformation mesurée
par I’ extensometre. Le schéma de lafigure A.I1.7 résume les capteurs de déplacement utilisés.
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Direction de -I l |- Vérin
traction LVDT

/

:D Extensométre

(1

| Partiefixe |

o

Figure Alll.7 Schéma d’ une éprouvette, avec le capteur extensométrique et le capteur LVDT
b. Détermination du temps de maintien de I’ éprouvette a basse température avant essai

Il est nécessaire de mentionner les problémes expérimentaux liés aux essais réalises a basse
température. En dessous de 20°C, les essais sont réalisés dans une enceinte climatique. L’ emploi de
cette enceinte explique I’ utilisation d'une ligne d’ amarrage assez longue. Dans le cas de la machine
servo-hydraulique, la cellule de charge est maintenue a une température constante gréce a une boite a
eau. Dans le cas de la machine électromécanique, la cellule de charge est directement reliée alaligne
d amarrage sans possibilité pour ces essais de placer une cellule a eau. Pour éviter toute dérive de la
charge, avant tout a basse température, la ligne est laissée pendant trois heures alatempérature
de I’essai. Cela permet entre autre de garantir que le zéro de charge est stable. Les deux méthodes
expérimentales donnent des résultats équivaents.

A partir d'un cacul de diffusion de la chaeur, le temps de maintien nécessaire de I’ éprouvette dans
I’enceinte est déterminé afin que |’ éorouvette soit dans I’ épaisseur a la méme température qu'a sa
surface. Le calcul du temps nécessaire se fait a partir de laformule x =+/Dt . x représente la distance
enm, D est |e coefficient de diffusion thermique (en n’s™) et t est |e temps en secondes.

Le cdcul de D se fait a partir des valeurs de conductivité thermique K (W/mK), de la capacité
caorifique Cp (JK) et de la masse volumique ? (kg/n), tel que (7) :

K
D=
rC,

7

Par conduction, le calcul indique qu'il faut dix minutes pour que la température a mi-épaisseur soit
égale a la température en surface. Par ces calculs, le temps nécessaire a la convection entre I'air
refroidit dans I'enceinte et la surface de I’ éprouvette est négligé, c'est a dire considéré comme
infiniment faible. Cette hypothese étant fausse, et pour s assurer que I’ensemble du montage (ligne,
€prouvette et extensometre) est a la bonne température, un temps de maintien minimum de 45 minutes
est chois avant chague essai.

Dés -10°C, en cours de déformation, I’ éprouvette peut glisser entre les mors. Cela s observe sur les
courbes par des sauts de charge au moment du glissement de I’ éorouvette. Bien que le serrage avant
ait été bien effectué, le glissement s explique par la contraction de |’ éorouvette dans les tétes des
mors due a la diminution de température. Pour palier a ce probléme, des ronddles Grower sont
gjoutées autour des boulons de serrage. Ces rondelles agissent comme des mini-ressorts, en rendant
leur énergie dastique. Au moment du serrage, elles sont comprimées éastiquement. Ensuite, quand
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I’éprouvette se refroidit, la contraction des éprouvettes est compensée par les rondelles qui se
reléchent éastiqguement, maintenant un bon serrage de I’ éorouvette. L’ utilisation de ces rondelles a
permis de réaliser tous les essais en évitant tout glissement des éprouvettes jusgu’a -100°C.

C. Montage expérimental des essais de traction sur éprouvettes entaillées

Le systéme de serrage de |’ éprouvette est schématiseé sur lafigure A.11.8. Le diamétre de |’ éprouvette
au niveau des tétes est de 10 mm. Sur celles-ci viennent se positionner des demi-coquilles, dont le
rebord S guste a la zone de congés de I’ éprouvette. Au moment de la traction, les demi-coquilles
viennent tirer sur I’ éprouvette. L’ ensemble téte+coquilles se positionne avant dans le mors de la
ligne d amarrage. L’ ensemble est ensuite fixé par une vis de serrage sur le mors, ce qui empéche aors
tout déplacement de la téte de I’ éprouvette.

a) b)

d)

— 14— Visdeserrage

e D €M -COQUI €
Téte de |’ éprouvette

\

Visde serrage

«— Morsetligne
d’amarrage

Partiefixe

Figure Alll.8 Schéma des tétes de I’ éprouvettes avec une demi-coquille

Dans la pratique, le montage d’' une éprouvette nécessite d'abord le serrage de sa téte la plus haute.
Ensuite on descend progressivement |’ éprouvette pour que I’ ensemble téte-goupilles vienne s insérer
dans le mors du bas. La vis du bas est ensuite serrée pour que I’ éprouvette soit completement fixée. A
20°C, cela est assez simple, mais a plus basses températures, cette manipulation est beaucoup plus
délicate due al’ encombrement dans I’ enceinte climatique.

La vis de serrage occupe une place non négligeable (13 mm environ de hauteur). Aing, |I’ensemble
serrage et extensometre justifie la nécessité d’ une longueur de f(t assez éevée (environ 65 mm). Des
essals sur des éprouvettes de plus petites longueurs ont éé réalisés pour voir I influence de la longueur
sur le comportement (cf. Chapitre 11, C.11.4).

d. Fissuration des éprouvettes DENT

Les éprouvettes apres prelévement dans les tubes ont tendance a se courber assez nettement. Cela
s explique par la présence d' une contrainte interne. Cette contrainte provient de la phase de fabrication
des tubes, au moment du refroidissement qui se fait uniquement en peau externe. Le gradient de
cristallisation dans le tube fait que la peau externe est en compression, alors que la peau interne est en
traction. Au moment du préévement d une éprouvette, cette différence de contrainte provoque la
courbure des éprouvettes. Cette courbure est assez péndisante, notamment au moment de la pré-
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fissuration. Des essais menés chez Arkéma pour un PVDF équivalent ont montré que des recuits a
100°C pendant une heure permettaient a I’ éorouvette de complétement se relaxer et de retrouver une
forme lnéaire, sans entrainer ensuite de différences sur les résultats de traction. Cependant, le recuit
N’ a pas été effectué sur les éprouvettes de cette étude.

Les éprouvette sont pré-fissurées sur la plus grande dimension ¢’ est adire lalargeur. Ce choix favorise
les conditions de déformations planes en coaur d éprouvette par rapport a I'autre direction, et cela
permet un meilleur maintien de I’ extensométre mesurant I’ ouverture de la fissure.

Le montage de fissuration se compose d un micrométre fixé sur une vis sans fin permettant de faire
avancer |’ éprouvette sur une distance souhaitée (cf. Figure A.11.9). L’ entaille sefaisant ami-hauteur de
I’éprouvette, celle-ci est bloquée par deux cales suivant sa hauteur, afin d obtenir deux fissures
alignées I'une par rapport a I’ autre. L’ éprouvette est calée sur le coté opposé a la face fissurée. De
cette fagon, le front de fissuration sera paradlele au coté fissuré. La fissuration se fait tres
progressvement a raison d environ 0.3 mm toutes les quinze minutes, pour permettre une certaine
relaxation des contraintes au niveau du front de fissure.

Montage de fissur ation

Lame de
cutter

Vis d'avancée du
montage

Micrométre Eprouvette

Cale sur le ciité oppose au
coté fissure

Figure All.9 Montage de préfissuration

La courbure des éprouvettes plus ou moins prononcée suivant les cas a induit parfois des difficultés
pour garantir la méme profondeur de fissuration selon les deux cotés. Le schéma présenté sur lafigure
11.10 explique le probléme rencontré, en exagérant la Situation afin de mieux visualiser les difficultés.
Le cas de gauche a priori est celui qui pose le moins de probleme puisque la profondeur souhaitée sera
obtenue. En revanche, le cas de droite est plus prgudiciable car vu la courbure de I’ éprouvette, la
profondeur sera certainement plus importante que celle indiquée par le micrometre.
Expérimentalement, la longueur de pré-fissuration suivant le cas a donc éé plus faible pour obtenir au
fina la méme profondeur de fissure des deux cbtés. Enfin signalons, que le moindre défaut de
paralldlisme entre les deux cbtés fissurés peut entrainer un front de fissuration incling, préudiciable
surtout dans le cas des trés petites longueurs de fissure.
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ﬁ Avancée du banc de fissuration | Lamedecutter

Figure Al11.10 Schéma de |la préfissuration d’ éprouvettes courbées
e Conditions des essais de flexion trois points

Les redtrictions géométriques concernent en particulier la longueur de I’ éprouvette L qui doit étre
supérieure a quatre fois sa largeur W, afin que I’ éprouvette repose a ces deux extrémités entre deux
supports séparés exactement de quatre fois la largeur. |l est également recommandé que |’ épaisseur
des éprouvettes B soit exactement la moitié de la largeur. Les deux supports sur lesquels repose
I éorouvette doivent étre tels que le frottement soit minimisé avec I’ éprouvette. Aing, ils doivent ére
libres de tout mouvement et pouvoir rouler sur eux mémes ou se déplacer selon leur axe principal.
L’ effet du coefficient de frottement sur les résultats ont éé donnés dans le chapitre V. Enfin, il est
recommandé que le rapport a/W soit compris entre 0.5 et 0.75.

Un schéma des éprouvettes utilisées est présenté sur la figure A.11.11 : sur le schéma de gauche les
dimensions sont données en millimétres, la longueur des éprouvettes et de 76 mm (C'est a dire
4*W+20 mm), lalargeur W est 14 mm et | épaisseur B est de 7 mm.

! . B (5:1)
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Figure Alll.11 Schéma des éprouvettes

Le schéma de droite est un zoom de la zone pré-fissurée. Deux encoches sont usinées afin de pouvoir
placer un extensomeétre qui mesurera I’ ouverture de la fissure. Les schémas sur la figure A.l1.12

montrent le montage de flexion trois points avant sous forme simplifiée (a), et sous forme

détaillée (b).

Deux supports cylindriques nommés généralement appui sont présents. Le déplacement est impose
par un éément en acier appelé « marteau ». Le rayon de la pointe du marteau est également fixé par la
norme afin d' imposer I’ effort en un point particulier, exactement en face de laligne de la pré-fissure.
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Figure Alll.12 a. Montage simplifié de flexion trois points [Hashemi et al, 1991], b. Montage a
respecter pour un essai de flexion trois points [ASTM, 1989]

Annexell.3 Compléments de résultats sur éprouvettes axisymétrigues entaillées

a. Utilisation du pilotage en vitesse de réduction diamétrale

Le PVDF est un polymére semi-cristallin connu pour s endommager par cavitation. L’importance de
la cavitation a éé démontrée dans les travaux de Castagnet [Castagnet, 1998] et également dans cette
étude. Certains aciers ductiles sont également connus pour subir le méme type d’' endommagement.
Dans la these de B. Tanguy réalisé sur I’acier 16MND5, des essais sur éprouvettes entaillées ont été
effectués [Tanguy, 2001]. Les essais de traction sur éprouvettes entaillées ont montré qu’ on pouvait
suivre la coalescence en fin d en pilotant en vitesse de réduction diamétrale. Ce mode de pilotage
permet une vitesse plus faible dans la zone endommagée en fin d' essai. Les mémes essais réalisés en
déplacement d éprouvette ne permettent pas d' obtenir ce résultat, la rupture en fin d' essai éant trop
rapide.

T b)

Fom 00008, dm D —
Foom 00008, § o ] o= ———

1 | |
0 0.1 0.2 0.3
Ay

Figure All1.13 a. Courbe force-réduction diamétrale en pilotage de réduction diamétrale pour
I"acier 16MNDS5 sur une éprouvette AE 1.2, b. Schématisation de |a coal escence de
cavités en fin d'essai [ Tanguy, 2001].
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Lafigure A.ll.13a indique un exemple de résultats force-réduction diamétrale, en pilotage de réduction
diamétrale sur I'acier 16MND5. On remarque que la partie finale de la courbe se caractérise par une
diminution linéaire de la charge, ce qui indique une coaescence progressive des cavités dans la zone
endommagée. Cette pente finale peut ensuite ére utiliste dans le modéle de comportement-
endommagement de Gurson-Tvergaard-Needleman [Tvergaard, 1987]. Elle permet de décrire le
phénomeéne de coalescence (cf. Figure A.l1.13b). Ainsi, la coalescence sera caractérisée par deux
parametres: f. et d. f. correspond au taux maximum de porosités gpres la croissance et avant la
coalescence, et d permet de rendre compte de I’ accélération de la croissance pendant le stade de
coalescence.

b. Comparaison des résultats des AE en pilotage LVDT

En complément des essais en pilotage de réduction diamétrale, on a réaisé des essais sur éprouvettes
AE en pilotage de déplacement. Les essais présentés sur la figure A.l1.14 indiquent les résultats de
force-ouverture pour les quatre rayons de courbures, AE4, AEL1.6, AEO.8 et AEO.15. L’ ouverture est
mesurée avec un extensomeétre de base de mesure 9 mm dont les couteaux sont situés de part et d’ autre
de I'entaille.
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<::| =— R=0.15 mm

Force (N)
w B al [e2]
o o o o
o o o o
1 1 1 1

0 T T T T T T T
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 12 14 16
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Figure Alll.14 Résultatsdeforce-ouverture pour lesquatrerayonsde courbureen pilotageLVDT
0.05 mnvs, 20°C

On compare les quatre rayons, et on remarque que pour I’AEL.6, AEO.8 et AEO.15, la charge
maximale est identique. En revanche, I’ ouverture est réduite avec la diminution de rayon de courbure.
On confirme aing I'importance de I'endommagement avec la diminution de rayon de courbure.

C. Comparaison des vitesses de réduction diamétrale et de déplacement sur AE

Sur éprouvettes axisymétriques entaillées, les essais réaisés en pilotage de réduction diamétrale
indiquent une relation entre la vitesse de déplacement global (LVDT) et la vitesse de réduction
diamétrale. Apres la locdisation de la déformation dans I'entaille, les deux vitesses sont quas
équivalentes. La figure A.l1.15 présente deux résultats de deux essais sur éprouvettes AEL6 : le



Annexe | |. Essais mécaniques sur éprouvettes lisses, entaillées et fissurées 278

premier est réaisé en pilotage LVDT (@), et le second est réaisé en plotage de réduction
diamétrale (b).

25
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Figure Alll.15 Essaisa20°C sur éprouvette AEL.6 pour deux modesde pilotage : LVDT 0.05 mmy/s
(a) et réduction diamétrale 2.5.10° mnvs (b)

d. Résultats d' essais de traction sur AE de différentes longueurs

Des éprouvettes AEL.6 de trois longueurs initiales différentes ont été testées a 20°C a vitesse de
réduction diamétrale. Les courbes force-réduction diamétrale sont présentées sur lafigure A.11.16.
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Figure Alll.16 Résultats de force-réduction diamétrale pour troislongueursd’' AEL.6, 20°C, pilotage
en vitesse de réduction diamétrale 2.5.10° mms

0.8

On n’observe pas de différences au niveau des grandeurs globales entre les différentes longueurs

d  éprouvettes.

e.

Résultats sur AE4 et AEO8 en fonction de la température

Les résultats sur éprouvettes AE4 et AEQ.8 sont donnés pour toutes les températures étudiées et pour
les deux vitesses, sur lesfigures A.11.17 et A.11.18.

R4-21

R4-18

R4-16

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2 1.4 1.6
Réduction diamétrale (mm)
T=20°C vitesse (mm/s) T=-10°C vitesse (mm/s) T=-50°C vitesse (mm/s) T=-80°C vitesse (mm/s)
25107 R4-27 25.10° R4-29 1.10° R4-16 25.10° R4-21
2.5.10° R4-23 2.5.10° R4-31 2.5.10° R4-18

Figure Al1.17 Résultats sur AE4 en pilotage de réduction diamétrale (2.5.10° mnvs) a différentes
températures
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Figure All.18 Résultats sur AEQ.8 en pilotage en réduction diamétrale (2.5.10°° ms) a différentes
températures

Annexell.4 Compléments aux calculs comparatifs DENT/SENT en 2D

On donne par lafigure A.11.19 un complément d’ information sur le maillage d’ une éprouvette DENT.

DENT Axe h%‘
0 Uz
U
—
Loi |a a|
Axe gauche
: —>
i
U, : Direction de sollicitation
Ligament fixé suivant U, et U,

|:| Zonemaillée

Figure Alll.19 Maillage d’ une éprouvette DENT en 2D
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On rappelle que la détermination de fy se fait a partir du calcul de G (Mpamm par unité d’ éaisseur),
le taux de restitution d’énergie obtenu par la méthode de Parks lors d’un chargement dastique. On
travaille sur des éprouvettes dont la longueur utile varie entre 20 et 100 mm, et pour trois longueurs de
fissure correspondant aux rapports /W = 0.1, 0.3 et 0.5. La largeur des éprouvettes est de 6 mm, et
I’ épaisseur est de 1. Le temps de I’ essai est de 40 secondes (vitesse de déformation de 10° s™).

Suivant le type de mors utilisg, le ligament appelé haut peut ou non étre bloqué suivant la direction Us.
L’ effet de bloquer ces ééments suivant U; induit des petites variations sur G qui seront également
données dans les résultats suivants.

On sintéresse d'abord aux résultats de G pour les deux géométries, pour les trois rapports a/W et pour
toutes les longueurs utiles, pour les deux géométries SENT et DENT.

Lo/2 (mm) Dep (mm) G (MPa.mm) DENT G (MPamm) SENT

10 0.8 15.1 16.8

15 1.2 16.1 16.9

20 1.6 16.0 17.0

30 2.4 15.7 17.1

40 3.2 15.7 17.3

50 4.0 15.5 17.2

Tableau Alll. 2 Calculsde G pour a/W = 0.1 pour différentes longueurs utiles, SENT et DENT

Lo/2 (mm) Dep (mm) G (MPa.mm) DENT G (MPamm) SENT

10 0.8 39.2 53.3

15 1.2 42.7 64.1

20 1.6 43.7 71.0

30 24 44.3 79.2

40 3.2 44.5 83.7

50 4.0 44.5 86.4

Tableau Alll. 3 Calculsde G pour a/W = 0.3 pour différentes longueurs utiles, SENT et DENT

Lo/2 (mm) Dep (mm) G (MPa.mm) DENT G (MPa.mm) SENT

10 0.8 53.6 76.4

15 1.2 62.0 113.9

20 1.6 66.8 146.8

30 2.4 71.9 199.8

40 3.2 74.5 239.5

50 4.0 76.0 269.8

Tableau Alll. 4 Calculsde G pour a/W = 0.5 pour différentes longueurs utiles, SENT et DENT

Si on trace maintenant I’ évolution de G en fonction de la longueur utile, on met mieux en évidence les
problémes liés a I’ utilisation des éprouvettes SENT (cf. Figure A.11.20). En effet, G est normalement
guasiment indépendant face a la longueur utile de I’ éprouvette. Ici pour les rapports aW éevés, G
augmente avec la longueur utile. Cela peut s expliquer par I'importance de la part de flexion pour les
grandes éprouvettes. On remarque en revanche gque pour les DENT, G est quasiment constant dans
tous les cas. Travailler avec un paramétre le plus indépendant possible des dimensions et des
conditions d'essais est préférable, ains on voit I'intérét des éprouvettes doublement fissurées par
rapport aux éprouvettes simplement fissurées.
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Figure A.l1.20 Evolution de G en fonction delalongueur utile pour une éprouvette DENT et SENT,
pour différents rapports a/W

Dans lestableaux A.11.5 & A.11.10, on présente les compléments de résultats par rapport au paragraphe
précédent. On distingue deux cas dans les tableaux : soit I’axe haut est fixe, soit il ne |’ est pas suivant
U,;. Dans le premier cas, on considere que cet axe est pris dans les mors et qu'il ne peut pas se
déformer. Dans I’ autre cas il subit la méme déformation que le reste de |’ éorouvette dans le sens de la
largeur. Cette différence influe uniqguement sur les valeurs de G et pas sur les vaeurs de fg. La
comparaison a été faite pour les éprouvettes SENT et DENT. Dans les tableaux les valeurs de Kpgys
sont obtenues par calcul déments finis, et les valeurs de K4, SOnt obtenues a partir de la formule (8) :

KTada :\%"/p_afg (8)

Eprouvette SENT

Axe  haut fixe Axe haut non @ fixe
I—O/2 (mm) Dq) (mm) G I:)max KParks KTada fg G F)max KParks KTada fg
10 0.8 16.8 |1029 |7.44 |84 |1.129|15.82(997.8(7.22 |8.16 |1.129
15 1.2 16.96|1024 |7.40 |8.44 |1.140[16.24[1002 [7.25 |8.26 |1.140
20 1.6 17.0411021 |7.38 |8.46 |1.146|16.48(1004 [7.26 |8.33 |1.146
30 2.4 171 11019 |7.37 |8.48 [1.150[16.69 1005 [7.27 |8.38 |1.152
40 3.2 17.3 |1018 |7.36 |853 |1.158|16.81 (1006 |[7.28 |8.41 |1.154
50 4.0 17.2511018 |7.36 |8.52 |1.156|16.87[1007 [7.28 |8.42 |1.156
Tableau Alll. 5 Calculs pour a/W =0.1 pour différentes longueurs utiles

Axe haut fixe Axe haut non fixe
I—O/2 (mm) Dep (mm) G Pmax KParks KTada fg G I:’max KParks KTada fg
10 0.8 53.3 920 11.52114.971.299 [50.69 (894 |[11.20]14.60]1.303
15 1.2 64.2 943 11.81|16.43|1.391(61.82(924 |(11.57|16.13|1.393
20 1.6 71 957 11.99|17.2811.441[68.9 (941 ([11.79]17.03|1.444
30 2.4 79.2 974 12.20118.25|1.495 | 77.24 (961 |12.04|18.03 |1.497
40 3.2 83.7 984 12.33]118.76 |1.522 [81.8 [972 [12.17]18.55]1.523
50 4.0 86.4 990 12.40|19.06 |1.537 [84.6 [989 |12.39|18.87 |1.522
Tableau A.ll. 6 Calculs pour a/W=0.3 pour différentes longueurs utiles
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Axe haut fixe Axe haut non fixe

I—O/2 (mm) Dep (mm) G Pmax KParks KTada fg G F)max KParks KTada fg
10 0.8 76.4 712 11.52117.93 |1.556 | 73.7 [695.4|11.25 [17.61 | 1.565
15 1.2 113.9 | 755 12.21121.89(1.792110.9|741.9|12.00 |21.60 | 1.799
20 1.6 146.8 | 787 12.73124.85|1.951 | 143.6 [ 776.3 | 12.56 | 24.58 | 1.956
30 2.4 199.8 |833 13.48]28.99 [2.151 | 196.1 | 824.1 | 13.33 [ 28.72 | 2.154
40 3.2 239.5 |865 13.99|31.74 | 2.268 | 235.4 | 855.8 | 13.84 [31.47 | 2.272
50 4.0 269.8 |887 14.35]33.69 [2.347 | 265.1 | 878.5| 14.21 [33.39 | 2.349
Tableau A.lIl. 7 Calculs pour a/W=0.5 pour différentes longueurs utiles

Si on compare les valeurs de F(a/W) aux valeurs de latable de Tada, ¢'est adire fy = 1.18 pour a/W =
0.1, f; = 1.66 pour &/W = 0.3, et f, = 3.05 pour &W = 0.5, on s apercoit que dans les trois cas lanorme
n'est pas vraiment respectée.
Cependant les tables de Tada et a supposent un chargement de traction pure, or le calcul indique de la
flexion dans I'éprouvette. S maintenant on prend les valeurs de f; pour des éprouvettes SENB de
flexion trois points, on remarque que pour W = 0.3 fy = 1.122, et pour a/W = 0.5 f4 = 1.49. Lavaleur
de fg en flexion est plus faible que celle de traction, ce qui peut expliquer les résultats inférieurs a la
norme. Les résultats du calcul numérique laissent supposer quil y a une combinaison entre un
chargement de flexion et celui de traction dans le ligament pour I'éprouvette dite SENT.

Eprouvettes DENT

Axe Haut fixe Axe haut non @ fixe
I—O/2 (mm) Dep (mm) G Pmax KParks KTada fg G F)max KParks KTada fg
10 0.8 15.1 1061 |7.67 |7.97 |1.038|14.86[998.2(7.23 |7.90 |1.094
15 1.2 16.1 1043 |7.54 |8.23 |1.09 |14.96 (1002 |7.25 [7.93 |1.094
20 1.6 16.0 1035 [7.49 [8.20 [1.095]15.02(1004 [7.26 [7.95 |1.094
30 2.4 15.73 [1028 |7.44 |8.13 |1.093|15.07|1006 |7.28 |7.96 |1.094
40 3.2 1569 |1024 |7.41 |8.12 [1.096 |15.09|1007 [7.28 |7.97 |1.093
50 4.0 1555 |1023 |[7.40 |8.09 [1.092|15.09|1007 [7.28 |7.97 |1.093
Tableau A.1l. 8 Calculs pour a/W=0.1 pour différentes longueurs utiles

Axe haut fixe Axe haut non fixe
I—O/2 (mm) Dq) (mm) G I:)max KParks KTada fg G F)max KParks KTada fg
10 0.8 39.23 | 974 12.2 |112.84|1.05 [37.47(914.1(11.46|12.55|1.095
15 1.2 42.71 |981 12.29113.40 |1.09 [39.85(944 [11.83]12.94|1.094
20 1.6 43.7 988 12.37(13.55(1.09 |41.17|959.7 |12.02 (13.16 | 1.094
30 2.4 44.3 997 12.49(13.65(1.09 [42.46]|976 |12.23|13.36(1.092
40 3.2 44.5 1001 |[12.54|13.68|1.09 |43.02(984 |[12.33(13.45|1.09
50 4.0 44.5 1004 |12.58]|13.68|1.08 [43.22(989 [12.39]13.48|1.087
Tableau A.11. 9 Calculs pour a/W=0.3 pour différentes longueurs utiles

Axe haut fixe Axe |Haut [non |fixe
I—O/2 (mm) Dep (mm) G Pmax KParks KTada fg G Pmax KParks KTada fg
10 0.8 53.6 828 13.39(15.01 [1.12 [49.62|776.7 | 12.58 | 14.44 | 1.148
15 1.2 62.0 872 14.10|16.15|1.14 [58.11(841.9(13.64 |15.63 | 1.146
20 1.6 66.8 902 14.59]16.76 |1.15 [63.26|878.4(14.23|16.31|1.146
30 2.4 71.9 937 15.16(17.39 ({1.14 |69.06|918.4|14.87 |17.04 | 1.145
40 3.2 74.5 955 15.45(17.70 {1.14 |72.14]1939.9(15.22 |17.42 | 1.144
50 4.0 76.0 967 15.64(17.88 [1.14 |73.88|953.4|15.44 |17.63 | 1.141
Tableau A.Il. 10  Calculs pour a/W=0.5 pour différentes longueurs utiles
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S maintenant, on s'intéresse aux résultats des éprouvettes DENT, les tables de Tada et a donnent
pour aW = 0.1 fg =1.12, pour aW = 0.3 fg = 1.131, e pour W = 0.5 fg = 1.18. Un tres léger
décalage par rapport ala norme est obtenu, mais le plus important est une régularité de la valeur de fg
en fonction de lalongueur utile de I’ éprouvette pour les trois géométries.

Annexell.5 Compléments desrésultats sur DENT

a. Suivi de la vitesse d’ ouverture

On compare sur la figure A.11.21 les déformations nominales mesurées par I’ extensometre (mesure de
I’ ouverture, base de mesure 6.2 mm) et par le LVDT (base de mesure 110 mm). La figure A.ll.21a
représente les résultats pour une éprouvette DENT ou a/B = 0.07, et la figure A.l1.21b représente un
les résultats pour une éprouvette DENT ou a/B = 0.45.
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Figure Alll.21 Courbes défor mation nominale-temps pour un rapport a/B = 0.07 (a), et a/B= 0.45
(b), obtenues a 20°C, a 0.15 mmy/s
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a. Compléments des essais sur les éprouvettes DENT en température

Lafigure A.l11.22 donne les résultats sur éprouvettes DENT a 35°C (a), 0°C (b) et —20°C (c).
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Figure Alll. 22 Résultats des essais sur éprouvettes DENT a 35°C (a), 0°C (b) et —20°C (c) pour
différents rapports a/B
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Annexelll.1 Modéle physique proposé par S. Castagnet pour décrire les micromécanismes de
cavitation dansle PVDF

Le premier schéma ci-dessous est repris de lathése de S.Castagnet. | traduit la déformation du PVDF
dans le domaine dagtique-anélastique. Les sphérolites s ovalisent |égérement. Les empilements de
lamelles sont déformés par la séparation interlamellaire dans les zones équatoriales (2 sur la figure
A.lll.1a), par la séparation et le glissement smultanés dans les zones a45° (1 sur lafigure A.lll.1). La
nucléation de la premiére population de cavités intervient prioritairement dans les zones équatoriaes
du sphérolite, avec une périodicité triple de la longue période. Les zones a 45° sont encore vierges de
tout dommage. Une seconde population de défauts de taille dix fois supérieure affecte I'’amorphe
intersphérolitique. Au fur et a mesure de la déformation, les micro-vides envahissent largement le
volume du matériau. Ils se développent en particulier dans les zones a 45°. Les cavités d§a formées
s alongent considérablement dans la direction de sollicitation pour former des épingles [Castagnet,

1999].
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Figure Allll.1 (a) Modélisation del’ endommagement du PVDF [ Castagnet, 1998], (b) Modélisation
de la déformation d’ un polymere semi-cristallin

Un schéma complémentaire a été proposé pour générdiser la déformation des polymeéres semi-
cristallins pour une température supérieure a la température de transition vitreuse (cf. Figure A.111.1b).
Les mémes mécanismes que précédemment sont proposes, avec un complément sur la rupture. Quand
la déformation maximae des chaines liens et fibrilles et atteinte, leur rupture entrainent la
coal escence des cavités, et la création de crazes qui peuvent ensuite propager au reste de la structure.
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Annexelll.2 Observations complémentaires des mécanismes de déormation et
d endommagement

a. Observations des facies endommageés avant rupture

a En complément des observations présentées dans le chapitre 11, la figure A.ll1.2 présente une
microfissure observée dans la zone endommagée d’ une éprouvette AE0.8. La fleche rouge indique la
direction de sollicitation. Dans la microfissure dont la longueur fait environ 4 um, il est posshble
d observer des fibrilles étirées. Au stade précédant cette fissure, des cavités éaient certainement
présentes entre ces microfibrilles et la rupture de ces dernieres a permis la coal escence des cavités.

e ——

Figure Allll.2 Observation d’ une microcavité dans la zone endommagée

b) La figure A.Il1l.3 montre une comparaison entre deux zones microtomeées: la zone de gauche
correspond & la zone endommagée et la zone de droite correspond a une zone vierge. Les traits
verticaux correspondent aux marques laissées par le couteau du microtome. La différence essentielle
entre les deux photos est la présence de nombreuses cavités dans la zone endommageée. Bien que ces
deux clichés correspondent au méme échantillon, la surface endommagée est bombée aors que la
surface vierge et completement lisse. Ceci S explique par le relachement des chaines localement
fortement étirées.

Figure A.ll11.3 Comparaison entre une surface endommagée et une surface vierge
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b. Observations de sphérolites étirés

La figure A.l11.4 présente des observations de sphérolites fortement étirés dans une zone d’ amorgage
d une éprouvette AE. lls suivent tous la méme direction d étirement, indiquée par I'alongement du

coaur cristallisé et par les chaines de part et d' autre. De nombreuses micro-cavités sont présentes a une
plus petite échelle entre les chalnes macromol écul aires.

Figure Alll.4 Observations de sphérolites déformés
C. Observations de I’endommagement en pointe de fissure

La figure A.IIL.5 indique une observation macroscopique de I’endommagement sous forme de
blanchiment en pointe de fissure pour des éprouvettes DENT. Bien que cet endommagement soit tres
net sur la photo de droite, au MEB ensuite il est plus difficile de le mettre en évidence car cet
endommagement intervient essentiellement a coaur et on ne réalise qu’ une observation de surface.

Avant char gement Aprés chargement

Endommagement en pointe de fissure

Figure Allll.5 Observations de I’endommagement en pointe de fissure
d. Observations de bandes discontinues sur faciés de rupture AE

La figure A.111.6 ci-dessous indique la présence de bandes discontinues sur un faciés d AE4 a 20°C.
Ces bandes se rapprochent avec |'accélération de la propagation du centre vers les bords de
I éprouvette.
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Eprouvette AE

Figure Alll1.6 Observation de bandes discontinues de propagation sur un faciés de rupture d’ AE4

Annexelll.3 Faciesderuptured éprouvette lisse a -100°C

Les essais de rupture sur éprouvettes lisses ont indiqué que méme a -100°C I’ amorcage éait toujours
ductile. Sur lafigure A.l11.7, la zone d’ amorcgage est présentée. Elle est caractérisée par une certaine
élongation des chaines témoignant de la ductilité. La présence de nombreuses impuretés au centre de
la mini zone d’amorcage est également observée. Au dela de cette zone d amorcage ductile, tout le
reste du faciés est complétement fragile.

?

Figure A.lll.7 Zone d’amorcage a —100°C



Annexe | V. Modélisation du comportement et de I’ endommagement 290

AnnexelV. 1

Maillage des éprouvettes axisymétriques entaillées

Les maillages complets des éprouvettes AE4, AEL.6 et AEQ.8 sont présentés ci-dessous (cf. Figure
A.I1V.1). L’ éément en bleu représente le ressort qui permet de prendre en compte la complaisance de la
machine. Les conditions limites sont également présentées ains que le détail du maillage dans la zone

entaillée.

—
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Maillages et conditions limites des éprouvettes axisymétriques entaill ées
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AnnexelV.2 Résultats des calculs GTN pour éprouvettes AE en chargement LVDT

Dans le chapitre IV ont été présentés | es résultats des calculs pour des pilotage en vitesse de réduction
diamétrale. On présente ici les résultats de comparaison entre les courbes expérimentales et smulées
sur AE pour des chargements en vitesse de déplacement LVDT constante 3 mm/min (cf. Figure

AlV.2). 900 -
800 1
700 A
600 A
2 500
8
£ 4007 —- AE4-exp
300 - — AE4-EF
; &~ AEL1.6-exp
200 1B = AE1.6-EF
| —¥- AEOQ.8-exp
100 — AEO0.8-EF
0 T T T T
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6

Réduction diamétrale (mm)
Figure AlIV.2 Courbesforce-réduction diamétral e expérimentaleset simulées, AE4, AE1.6 et AEOQ.8,
3 mm/min

AnnexelV.3 Compléments au mode de pilotage par réduction diamétrale

Dans le chapitre 1V il a éé évoqué I’ utilisation d' une procédure de routine pour permettre de réaliser
les cdculs en vitesse de réduction diamétrale constante. Cette procédure utilise une variable de
péndisation Kpen, qui permet de forcer le calcul a suivre la vitesse demandée. |l est possible de
changer la valeur de cette variable afin d’ augmenter les pas de calcul tout en suivant a peu pres la
bonne vitesse de réduction diamétrale. La figure suivante donne une comparaison entre des résultats
de calculs pour Kyen= 10000 et Kye,= 1000000 pour une éprouvette AEL.6, testée a-10°C a 2.5 mm/s.
On compare d abord les résultats de force-réduction diamétrale et ensuite de vitesse de réduction
diamétrale, par rapport aux données expé&rimentales (cf. Figures A.1V.3 et A.IV.4).
1200 T T T T

1000 A

800 A

z
g 600
2 —— AE1.6-exp
—&— AE1.6-Kpen=10000
4001 F — AE1.6-Kpen=100000
200 {f
O ': T T T T
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25

Réduction diamétrale (mm)

Figure AIV.3 Courbesforce-réduction diamétral e expérimental e et simul ées pour deux valeursde
Kpen
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Figure A.IV.4 Courbesréduction diamétrale—temps expérimental e et simulées pour deux valeursde
Kpen

AnnexelV.4 Calcul du volume par analyse d’ images

On schématise lamaitié de I éorouvette en axisymétrique, avec h, la hauteur initiale de |’ éprouvette,
h, Sahauteur actuelle lors de ladéformation, r;, lerayon minimal, dépendant de h,, etder

max

lerayon initia de I’ éprouvette. le volume initia s écrit :

= prn%laxho N

tandis que le volume approximatif, en négligeant la contraction :

Vaop =Pl M @)

Tmén Tmar

Figure AIV.5 Déformée de |’ éprouvette
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1. Casdiscret
a. Enpassant par levolumedutore V, 4 =V, - Vi . )

On cacule le volume du tore. Pour i fixé :

VrLax ZZDL;XH(M - yi-l)(rmao( - Xi-l) 4

an1|n = 2p %(M - yi—l)(rrrw - XI) (5)

Soient : Vr;ax =p(yi - yi-l)(rniu - Xiz—l) (6)
Vo =P (¥ - yia )2 - %3) ™

Le volume éémentaire V' sur le tore se calcule avec :

vi VAR VAN AVAR

V VI min — min 8

min > > 8
i 2, X +x,0

donc, Vi=ply, - v, )er% - BT )
4]

Le volume total du tore s obtient alors en sommant selon |’ échantillonnage (selon i) :

ae + 0
tore_av ap y|1§max XI XIl: (10)
[}
Cette derniere équation peut encore s écrire :
2 4+ x?
tore a. p( yi-l)rn21ax - pé. (yi - yi-l)XI 2 = (11)
Cr, a p (y| - yi-l)rniax = prnrzw hmax :Vapp (12)
L’ éguation (3) permet d’ obtenir le volume réd :
2 +x?
erd =V3Pp - Vtore :pé (yl - yi-l) s 2 = (13)

b. Calcul direct du volume réd

Il s agit de caculer par tranche de cone. De la méme maniére que précédemment, on peut calculer des
tranches cylindriques ( (VAT )

Ains, a =P (Y- V)X (14)
mm = p (y y )Xi2—1 (15)

VI -V VL o+
Le volume éémentaire s écrit : V=V mn_ — min (16)



Annexe | V. Modélisation du comportement et de I’ endommagement 294

&+ %, 0

Donc Vi=ply, - yi-l)gT (17)
4]

L

Tmén Tm
Figure AIV.6 Déformée de I’ éprouvette

Le volume total s obtient aors en sommant selon I’ échantillonnage (seloni ) :

i x.z + %2
Via = é_ V= é. p (Yi - Yi-1)ITXI_l (18
On retrouve bien I équation (13).

Supposons que |” échantillonnage soit assez fin pour qu’ on puisse considérer que X, = X_, . Alors, la
formule devient :

Vi = é. pxiz(yi - yi—l) (19)

En travaillant & I’ échelle du pixe (yi -y, =1 pixel), on peut caculer le volume réel comme suit :

pour une couche i, on compte le nombre de pixels correspondant au rayon n., puis le nombre de
couches N vadéerminer la hauteur. En considérant lataille du pixel p , le volume est donc :

N N
Vi =pNpQ (np)* =pNp*Q 1’ (20)

les équations (1-3) permettent de calculer le jacobien de latransformation J =V, /V,.

- Vapp - Vtore - prn21a>< hn;ax - Vtore (21)
Vo Pra o
ou encore, J= Poac - Viore (22)

hy prrrzlao( hy
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2. Cascontinu

a. Contraction sous forme parabolique

On repart de I'équation (18). Le passage a I'équation (19) est immédiat. On suppose donc que
Xx=r_ +ay’ etquey, - Y., =dy.On peut donc transformer cette équation (19) en:

hmax

Vreel = (\p(rmin +ay2)dy (23)

0

ah®, a’h>,
+

3 5

Vree| =prnzﬂnl’]m::)x +a3 rmin (24)

Il suffirait alors de connditre a .

b. Contraction sous forme quelconque

Dans I'équation (23), on peut changer I'expresson de X en fonction de y par une fonction
quelconque : X = f(y). Onauradors:

h

Ve = Opf 2(yhy (25)
0

S f estintégrable, ce qui est facilement vérifiable en choisissant par exemple un lissage polynémidl,
on peut obtenir de maniere formelle I’expressonde V,, .
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AnnexeV.1 Observations desiso-valeurs de déformations plastiques en flexion

Il est possible de comparer les iso-valeurs de déformations plastiques principales pour trois géométries
de flexion, en 2D-DP, en 2D-3D et en 3D afin de comparer le confinement de la plagticité. Dans le
chapitre V, les comparaisons sont faites en surface. Ici, la comparaison est fait en coaur d’ éprouvettes
pour les géométries 2D3D et 3D. Lafigure A.V.1 présente ces résultats.

2D-3D

2D 3D

T Zone fissurée
v

HE Em EECEE

05 07 09 14 0 06 08 1 15

Figure AV.1 Iso-valeurs de déformation plastique principale en 2D, 2D3D, et 3D apres
propagation

Sur cette figure, la double-fléche désigne la longueur de la zone qui a fissuré. On constate qu’ en coaur
d éprouvette la déformation plastique se locdise uniquement sur un éément de hauteur. Le
confinement dans les trois cas est identique puisque en 2D3D comme en 3D, en coaur on se trouve en
déformation plane, ¢’ est adire comme le calcul 2D-DP. La différence entre lestrois geométries se fera
dans |’ épaisseur.

Annexe V.2 Observations des faciés de propagation de DENT

Afin de comparer les résultats EF aux résultats expérimentaux, on présenteici les facies de rupture des
éprouvettes DENT pour deux rapports a/B, a/lB = 0.1 et a/B = 0.5 (cf. Figure A.V.2). Lazone blanche
correspond a la zone ou la fissure a propagé de maniere ductile. Le blanchiment est caractéristique de
I’importante cavitation et de I’ é&irement de la matiére
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aB=0.1

préfissure

Figure AV.2 Facies de rupture d’ éprouvettes DENT, a/B = 0.1 et a/B = 0.5, a 20°C, 0.15 mm/s

Sur le faciés correspondant a a/B = 0.1, la fissure a propagé essentiellement que d' un cbté. On peut
distinguer deux zones dans la partie ductile, séparées par des bandes discontinues. Pour le facies
correspondant a a/lB = 0.5, la fissure a propagé des deux cotés. Cependant, le front de propagation
n'est pas droit sur toute la largeur, ce qui rend difficile I’estimation d' une distance de propagation

moyenne.



MODEL ISATION COUPL EE COMPORTEMENT ENDOMMAGEMENT
ET CRITERES DE RUPTURE DANSLE DOMAINE DE LA TRANSITION DU
PVDF

Le transport off-shore du pétrole nécessite I'utilisation de candisations appelées pipdines. Ces
conduites flexibles sont constituées d’ une carcasse métalique interne qui assure la tenue mécanique et
d' une gaine de pression en PVDF qui garantit |'éanchété. L' étude est menée afin d'analyser les
conditions pouvant conduire a des risques de rupture fragile dans le polymére. Le grade de PVDF
chois est différent du matériau industriel car il ne possede pas de plastifiant. Ce choix a conduit a une
extruson plus difficile et a la formation d’un taux de porosité anormalement éevé (environ 10%).
L’ éude mécanique du PVDF a été réaliseée sur différentes géométries d éprouvettes afin de montrer
I"influence de la sévé&rité d'un défaut sur le mode d’ endommagement et de rupture. Au cours de la
déformation, le matériau est caractérisé par un blanchiment marqué, lié a un endommagement par
cavitation et al’ éirement de la matiére. La rupture ductile du PVDF est favorisée par les températures
élevées, les faibles vitesses, les taux de triaxidité faibles et les chargements en flexion. La rupture
fragile est en général obtenue pour les températures basses (T<T, = -42°C), les vitesses élevées, les
forts taux de triaxialité et les chargements en traction.

Le modéle de Gurson-Tvergaard-Needleman habituellement employé sur les matériaux métalliques a
été utilise ici pour moddiser le couplage comportement-endommagement du PVDF aux différentes
températures. L’ endommagement dans ce modéle est décrit comme étant di & la croissance de cavités,
représentée par deux parametres g et . Le modele a permis de rendre compte de tous les résultats
mécaniques et de déterminer deux critéres d’amorcgage ductiles liés au mode de rupture par crazing :
un critére en éongation critique des fibrilles aux faibles taux de triaxiaité et un critére en coalescence
de cavités aux taux de triaxiaité élevés. La contrainte principale maximale a été déterminée comme
étant le critére de trangition ductile fragile expliquant les modes de rupture différent en traction et en
flexion.

Pipeline structures are used for the transport of crude ail in offshore fields. Flexible pipelines are made
of an inner metalic layer, which accommodates flexural and tensile strains and of a PVDF layer,
which guarantees watertighness. The aim of the study is to determine which conditions can lead to a
risk of brittle fracture of the polymer material. The PVDF of interest was extruded without plasticizer
and therefore it differs considerably from the standard industrial grade. The lack of plasticizer leads to
a difficult extrusion, which creates significant porosity (10%). Severa specimens with various
geometries were tested in order to analyse the detrimental effect of a defect regarding damage
evolution and fracture mechanisms. During the deformation process, the materia is characterized by
whitening due to void growth and materiad elongation. Ductile fracture of PVDF is promoted by high
temperatures, low strain rates, low stress triaxiadity ratios and flexural loading, wheress brittle fracture
is favoured by low temperatures (T<Ty = -42°C ), high strain rates, high stress triaxidity ratios and
tendle loading.

The Gurson-Tvergaard-Needleman model, usualy used for metalic materids, was employed to model
behaviour and damage of PVDF materia at various temperatures. Damage is essentialy due to void
growth and is described by using g and ¢, parameters. The constitutive model has been successfully
applied to account for all aspects of the mechanical behaviour of the materia. Crazing is the failure
mode and final fracture is assumed to occur when either, the maximum principa plastic strain at low
stress triaxiality or the porosity at high stress triaxidity reaches respectively a critical vaue.
Furthermore, the ductile to brittle trangition criterion is found to be the maximum principa stress. This
latter allows to explain both fracture mechanisms modes in flexural and tensile loading.






