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Résumé :

Les propriétés mécaniques des matériaux polymeres amorphes sont gouvernées par des
phénoménes relaxationnels qui dépendent fortement de la température et de la vitesse de
déformation. Aussi, le comportement élasto-viscoplastique non linéaire de ces matériaux ne
peut étre rendu par des modeles phénoménologiques que sur des domaines d’étude
restreints. Le modele proposé, dit modeéle des défauts quasi ponctuels développé par
Pérez et al., établit une loi de comportement mécanique reposant sur la description des
phénoménes qui, a [’échelle microscopique, sont responsables de la déformation
macroscopique. La loi de comportement résultant permet de simuler la réponse du matériau a
un stimulus mécanique dans des conditions expérimentales diverses (température, contrainte
et vitesse de déformation). Les paramétres impliqués ont une signification physique et
sont déterminables expérimentalement au moyen d’essais standards (spectrométrie
mécanique, compression uniaxiale). La faisabilit¢ de cette démarche est illustrée dans
le cas du PMMA pour différents types d’essais (traction, compression et
bipoingonnement).

Abstract:

Mechanical properties of amorphous polymers are controlled by relaxationnal
phenomena which strongly depend on temperature and strain rate. Then, the description using
phenomenological models of the non-linear elasto viscoplastic behavior of such materials fits
only for a restricted field of study. The model presented here, called Quasi Point Defect
theory developed by Perez et al, establishes a constitutive equation based on the
description of phenomena, which at microscopic scale, are responsible of the macroscopic
deformation. The resulting equation allows to reproduce the response of the material to a
mechanical stimulus under various experimental conditions in terms of temperature, stress
and strain rate. The parameters implied have a physical signification and are evaluated
experimentally using standard tests (dynamic mechanical analysis and uniaxial
compression tests). The feasibility of the method is illustrated in the case of PMMA
in different types of tests (tensile, compressive and plane-strain compression).
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INTRODUCTION GENERALE

En raison des progres dans le domaine de la chimie macromoléculaire, les bases des
techniques modernes de mélangeage et de mise en forme de pieces mécaniques en matériaux
polymeres ont eté développées. Ce qui permet a ces matériaux polymeéres qu’ils soient
monophasés ou polyphasés, une utilisation dans les différents domaines de I’industrie sans
cesse grandissante.

La durabilité des piéces fabriquées dans ces matériaux est affectée par les sollicitations
d’origines mécanique et thermique. C’est pourquoi, il est trés utile de disposer et de maitriser
des outils physiques permettant de simuler le comportement mécanique a ces différentes
sollicitations et de mettre en évidence les mécanismes permettant la déformation non élastique
dans ces matériaux polymeres. C’est dans ce contexte que s’inscrit ce travail de magister
intitulé : adaptation du modéle de défauts quasi ponctuels a la modélisation du
comportement plastique des polymeres,

Cette étude s’articule autour de quatre chapitres :

Aprés une introduction, le premier chapitre objet de I’étude bibliographique réalisée a
permis de se familiariser avec le modele des défauts quasi ponctuels et d’identifier les
parametres ayant une influence majeure sur le comportement mécanique des matériaux
polymeres .

Les parameétres reléves dans la littérature sont d’une part, la vitesse de sollicitation la
température et d’autre part, la nature du matériau polymére et ses parameétres
thermodynamiques.

Suivant I’intensité de la sollicitation le modele de défauts quasi ponctuels, initialement
développé pour I’étude du comportement linéaire objet du deuxiéme Chapitre, a été étendu
au cas du comportement non linéaire suite a I’application de fortes contraintes, grandes
déformations, objet du troisieme chapitre.

Les résultats de la simulation confrontés aux resultats expérimentaux trouvés dans la
littérature, entre autres, les résultats relatifs aux courbes de :

e Contrainte — déformation a vitesse imposée et a différentes températures ;

e Contrainte — déformation a température constante et a différentes vitesses de
déformation ;

e Relaxation de la contrainte ;

e Anti-relaxation de la contrainte

sont exposes dans le quatrieme chapitre ou nous pouvons aussi suivre les évolutions le long
de la courbe Contrainte-déformation de :



e Ladéformation élastique, viscoélastique et totale ;
e La concentration des défauts quasi-ponctuels ;
e Volume d’activation apparent.

Enfin, une conclusion générale regroupe les principaux résultats dans ce travail,
résultats utiles d’une part a la compréhension des mécanismes responsable de la déformation
non élastique et a I’amélioration de la tenue de piéces en service d’autre part.



Chapitre I :
Etude Bibliographique




Chapitre I Etude Bibliographique

Nous rappellerons dans ce chapitre le comportement mécanique spécifique des
matériaux polymeres; nous présenterons ensuite différentes approches phénoménologiques ou

physiques proposées pour décrire les comportements linéaire et non linéaire.
I.1.  Introduction : qu’est-ce qu’un polymere ?

Une chalne de polymeére est une molécule organique constituée de la répétition d’un
grand nombre de motifs appelés unités de répétition. Par exemple, le motif constitutif du
polyacrylate de butyle (PABu) est représenté sur la fig. I.1. Le nombre n de motifs est appelé
degré de polymérisation (Dp).

_CH, CH _
( ‘n

O . b - C & H g

Fig. 1.1 : Motif élémentaire d’une chaine de polyacrylate de butyle
Lorsque la chalne est constituée a partir dun seul monomere, on parle
d’homopolymeére; pour plusieurs types de monomeres, on parle de copolymere, qui seront dits

statistiques ou séquences, selon I’arrangement des monomeres.

L’arrangement des chaines macromoléculaires au sein du matériau peut étre soit
totalement désordonné (les chaines, sous forme de pelote statistique, s’enchevétrent) et le
polymeére est dit amorphe, soit partiellement ordonné en domaines cristallins, le polymeére
¢étant alors dit semi-cristallin. Dans tous les cas, la présence de zones amorphes est a 1’origine

de propriétés physiques particuli¢res, dont I’une est la transition vitreuse.

liquide
liquide
surfondu

etat vitreux

~ cristal

Tk T

O Ts T

Fig.l.2: Variation schématique du volume spécifique V, ou de I’enthalpie H ou de

I’entropie S, d’un polymeére en fonction de la température. La fleche illustre le
vieillissement physique [56].
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La transition vitreuse

Lorsque I’on refroidit un polymeére depuis 1’état liquide, la thermodynamique indique
que le liquide doit cristalliser a la température de fusion T;. Si la vitesse de refroidissement
est trop rapide pour permettre la cristallisation (Dans 1’hypothése ou les éléments de symétrie
a I’’echelle de I'unité¢ de répétition rendent cette cristallisation concevable), il conserve son
¢tat liquide bien en dessous de Ty (Etat liquide surfondu en équilibre métastable si la
cristallisation est possible ou stable si la cristallisation est impossible) jusqu’a une
température T a partir de laquelle la mobilité moléculaire n’est plus suffisante pour permettre
au systeéme de rester dans cet €tat : a cette température Ty, dite de « transition vitreuse », le
systéme passe dans un état hors équilibre, 1’état vitreux (voir fig. 1.2). La viscosité augmente
alors rapidement de plusieurs ordres de grandeur.

ATy, le temps caractéristique de réorganisation structurale est comparable au temps
expérimental ; en dessous de Ty, le temps caractéristique de la mobilité moléculaire est long,
et le matériau évolue trés lentement vers son état d’équilibre : c’est le vieillissement physique.
Ce dernier a des effets importants sur les propriétés physiques et mécaniques des polymeres
en dessous de T, [1]. Lorsqu’il est négligeable, a I’échelle de temps de 1’expérience, 1’état
vitreux du polymeére est qualifi¢ d’état isoconfigurationnel.

La transition vitreuse est un phénoméne cinétique, qui dépend de 1’échelle de temps
employée pour la mesurer. Cette transition n’est pas au sens strict du terme une transition de
phase (et difféere donc d’une transition du second ordre) : I’état d’équilibre, vers lequel tend le
systéme, est le méme de part et d’autre de la transition (liquide surfondu).

La température de transition vitreuse, qui dépend de la vitesse de refroidissement, se
mesure souvent par calorimétrie différentielle lors d’un balayage en température : elle se
manifeste par une diminution de la pente de I’enthalpie (fig.I.2), et un saut de chaleur

spécifique.
1.2. Comportement mécanique : généralités

Les polymeres répondent a une sollicitation mécanique en manifestant une déformation
viscoélastique : la déformation présente une composante ¢lastique instantanée proportionnelle
a la contrainte appliquée (¢ = Jo ou J est la complaisance), et une composante visqueuse

dépendant du temps d’application de la contrainte (¢ = U/n ou n est la viscosité). La

composante non ¢lastique peut Etre partiellement recouvrable aprés suppression de la

contrainte.
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Aux faibles contraintes, le comportement du matériau est linéaire : les complaisances et
modules ne dépendent pas du niveau de contrainte appliquée. Aux fortes contraintes, le
comportement devient non linéaire : ces grandeurs dépendent de la contrainte. Dans ce
paragraphe, nous décrirons successivement les domaines linéaires et non linéaires des

polymeéres amorphes.
1.2.1. Domaine linéaire

Dans ce domaine, les complaisances J(f) ou les modules G(f) mesurés dépendent
uniquement du temps d’application de la contrainte. Le principe de superposition de
Boltzmann s’applique en premicre approximation : la réponse d’une somme de stimulus est
¢gale a la somme des réponses a chaque stimulus.

Le comportement aux faibles contraintes peut étre étudié par deux types d’essais :

Par des essais statiques, tel que le fluage et la relaxation de contrainte qui consistent a
soumettre 1’"echantillon respectivement a une contrainte ou a une déformation constante. On
suit alors 1’évolution du module G(7) ou de la complaisance J(¢).

Par des essais dynamiques, dans lesquels I’échantillon est sollicité périodiquement. Ces
essais permettent de définir ¢*(iw) et J*(iw) , grandeurs complexes.

Les réponses aux deux types d’essai sont en principe équivalentes puisqu’elles peuvent se
déduire 1’une de I’autre par transformée de Fourrier [2].

La figure 1.3 montre 1’évolution de la complaisance lors d’un essai de fluage [56]. La
suppression de la contrainte appliquée permet de distinguer plusieurs composantes : tant que
la déformation reste faible (quelques pour cent), le polymére présente une composante
¢lastique (partie recouvrable instantanément) et une composante anélastique (partie recouvrée
au cours du temps) ; dans les systémes non cristallins, cette composante anélastique peut étre
trés supérieure a la composante é€lastique. Pour des taux de déformations plus élevées, une
troisieme composante apparait, viscoplastique, qui n’est pas recouvrable (ou dans des temps

bien supérieurs a ceux ayant conduit a son apparition).



Chapitre I Etude Bibliographique

el

\ Jan

Je.f k
J

vp

t

Fig. 1.3 : évolution de la complaisance pendant un test de fluage. J,; : complaisance
¢lastique, J4,, : complaisance anélastique, J,,, : complaisance viscoplastique [56].

La figure 1.4 montre le comportement typique d’un polymére amorphe thermoplastique
lors d’un essai isochrone (Rampe de température a fréquence de sollicitation constante) de
spectrométric mécanique. Dans ce type d’essai, 1’échantillon est soumis a un stimulus
sinusoidal (par ex.: contrainte 0 = o, exp(iwt) ). Sa réponse est également sinusoidale mais
déphasée d’un angle @ (¢ = gy exp(iwt — @)), ce qui, traduit en terme de module, peut
s’écrire sous forme complexeG =G +iG', ou G et G  correspondent aux énergies
¢lastiques respectivement stockée et dissipée lors de la déformation cyclique du polymere.
Ces essais sont particulierement intéressants pour étudier les relaxations des polymeres : elles
sont caractérisées par un pic de frottement intérieur tan® = G /iG" , et une diminution du
module G .

On distingue 4 zones dans la figure 1.4 :

A D’état vitreux (zone A), la cohésion du polymere est assurée par des liaisons faibles
intermoléculaires (essentiellement de Van de Waals), qui lui conférent un module €lastique de
quelques GPa. Dans cette zone, des relaxations secondaires peuvent avoir lieu (appelées S,
V,..).

Dans la zone B, on observe la relaxation principale ou a qui est associée a la transition
vitreuse. Le module chute alors de plus de trois décades et tan® atteint un maximum (sous
réserve que Dp soit suffisamment grand).

A 1’’etat liquide caoutchoutique (zone C), la tenue mécanique du polymere est due aux

enchevétrements des chaines macromoléculaires. Le module est donné par G = NkT (avec N
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nombre d’enchevétrements/m’) selon la théorie classique de 1’élasticité entropique ; il est de
I’ordre de quelques MPa et reste sensiblement constant.
Dans la zone D, les chaines se désenchevétrent et le polymere s’écoule comme un fluide

(ce phénomeéne a été décrit par de Gennes [3] et Doi et Edwards [4]).
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Fig. 1.4 :  Comportement typique d’un polymere amorphe lors d’un essai isochrone de
spectrométrie mécanique. A : transitions secondaires, B : transition vitreuse, C :
plateau caoutchoutique, D : écoulement liquide [56].

a.  Equivalence temps-température

Les processus relaxationnels sont thermiquement activés : 1’augmentation de la
température permet de les observer a des temps plus courts lors d’essais statiques, ou a des
fréquences plus élevées lors d’essais dynamiques. On parle de simplicité thermorhéologique
lorsque la température ne change que la position fréquentielle ou temporelle d’une relaxation
sans affecter son allure. Il est alors possible de construire une courbe maitresse a une
température de référence T choisie, en superposant des courbes isothermes obtenues a
différentes températures T;, par glissement selon I’axe des fréquences (ou des temps) : c’est
I’’equivalence temps-température. On ¢élargit ainsi la fenétre expérimentale (voir figures 1.5
(a) et (b)). Le tracé, dans un diagramme d’Arrhenius, des facteurs de décalage offre alors un

outil efficace de caractérisation des relaxations (cf fig. 1.5 (¢)).
b. Larelaxation secondaire g

La relaxation B est la relaxation sous vitreuse la plus importante, commune a tous les
polymeres amorphes, mais qui peut étre quelquefois cachée par la relaxation a. Elle est
généralement bien décrite par une loi d’Arrhenius 7z = t50exp(Ug/kT) ou Up, ’enthalpie

d’activation est environ 50-80 kJ/mol et g, , le temps préexponentiel, est proche du temps de

8
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Debye. En fait cette relaxation est trés étalée, ce qui implique des temps relaxationnels
distribués sur plusieurs décades. Cette distribution provient d’une distribution de I’enthalpie

et/ou de I’entropie d’activation [5, 6, 7].

On admet généralement que les mouvements moléculaires mis en ceuvre dans ce type de
relaxation correspondent a des mouvements réorientationnels intramoléculaires assez

localisés, impliquant la chaine principale et/ou les groupements latéraux.
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Fig. 1.5: Principe de construction des courbes maitresses (a) Spectres isothermes de G’ au

voisinage de la relaxation a. (b) Courbe maitresse par décalage des spectres
expérimentaux. (c¢) Représentation des facteurs de décalage en fonction de 1/T
des relaxations B et o [56].

Schatzi [8] a proposé un mouvement de type manivelle de la chaine principale
impliquant 4 a 7 unités de répétition, et conduisant a un changement conformationnel de la
portion de chaine concernée. Certains auteurs suggerent que les mouvements a 1’origine de la
relaxation  sont légérement coopératifs (travaux de Menegotto et all [9] sur le PET). La
relaxation f est principalement controlée par des forces intramoléculaires et de facon

secondaire par des forces intermoléculaires.
c¢. Larelaxation principale a

La relaxation o est associée a la transition vitreuse. Il est cependant important de
distinguer la température 7, ou est observé le maximum de dissipation lors d’un essai

dynamique et Ty, température mesurée en calorimétrie : T, dépend de la fréquence du stimulus

alors que T, dépend de la vitesse de variation de température d7/dt.
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Comme illustré sur la figure 1.5 (c), on distingue deux zones de part et d’autre de

T,dans I’évolution des facteurs de glissement :

- al”etat isoconfigurationnel (T < Ty), le facteur de décalage obéit a une loi Arménienne
avec une énergie d’activation apparente tres élevée (200-300 kJ/mol), et un terme

préexponentiel trés court (< 1077 s) [10].

- al’’etat liquide caoutchoutique (7> Ty), le facteur de decalage dépend énormément de

la température. Il est généralement décrit par la loi empirique de Williams-Landel-

Ferry:

(1) _ G(T-Ty)
r(Tg)) T CH(T+Ty) (L)

Ou Cl1 et C2 initialement considérées comme constantes universelles (C1 = 17.44 et

logar = log(

C2 =51.6 K), dépendent en fait de la nature du matériau [11].
Il est maintenant communément admis que les mouvements moléculaires a 1’ origine de la

relaxation o sont collectifs : ils nécessitent la coopérativité d’un grand nombre d’unités

structurales.
(o)
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Fig. 1.6 :  (a) Comportement typique d’un polymére amorphe lors d’un essai a vitesse de

deformation constante effectu¢ a 7 < T,;0,: contrainte maximale, o,

contrainte d’écoulement plastique. (b) Composante anélastique (O) et
composante viscoplastique ( ¢) lors d’un essai de compression (x) du PMMA

(293K, ¢ = 2 * 10-3s71) [12].

1.2.2. Domaine non linéaire

Lorsque la contrainte appliquée augmente, le comportement du matériau devient non
linéaire avec la contrainte : par exemple, les complaisances J(f) observées en fluage
augmentent progressivement. Certains travaux indiquent que la transition du domaine linéaire

au domaine non linéaire se produit autour de 1% de déformation [11].

10
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Le non linéarité est particuliérement visible sur les courbes de contrainte-déformation
obtenues a vitesse de déformation imposée. La figure 1.6 (a) présente une courbe de
compression typique d’un polymere a 1’état vitreux. On distingue 3 domaines : dans la zone I,
la contrainte augmente d’abord linéairement avec la déformation, puis atteint un maximum a
gy ou « yield stress » ; elle redescend ensuite a une valeur minium d’écoulement plastique oy,
(Zone II), ce qui forme un pic de contrainte ; dans la zone III, la contrainte reste sensiblement
¢gale a g,,. Une consolidation est enfin observée avant rupture de I’échantillon, en raison de

I’allongement des chaines.

a. Composantes anélastiques et viscoplastiques

Le suivi du recouvrement de la déformation résiduelle aprés un essai mécanique, en
fonction du temps [12] ou de la température [13], permet de distinguer deux composantes non

¢lastiques de la déformation :

La premiere composante se recouvre aux temps courts (ou a 7' < Ty), sur une tres large

plage de temps (sur des temps s’étalant de 1 a 1010 s dans le cas du PMMA). Cette premicre

composante est qualifiée d’anélastique.

La deuxiéme composante se recouvre aux temps longs (ou a 7" > Tg), en raison des
forces de rappel entropique, et sur une plage de temps tres étroite (2 décades dans le cas du
PMMA). Cette deuxieme composante, est qualifiée de viscoplastique, car elle n’est pas

recouvrable dans un temps comparable a celui de 1’essai mécanique.

En arrétant un essai de compression en plusieurs endroits, et en choisissant un
traitement thermique approprie, on peut donc suivre I’évolution des composantes anélastiques
et viscoplastiques pendant 1’essai : la figure 1.6 (b) montre que la composante anélastique
apparait dés le début de I’essai, et augmente jusqu’au plateau de contrainte g, ou elle atteint
une valeur stationnaire. La forte augmentation de la déformation anélastique dans la zone I
(avec une vitesse qui devient supérieure a la vitesse de déformation imposée), se trouve donc
a I’origine du pic de contrainte. La composante viscoplastique se développe aux alentours du
seuil de contrainte gy, et devient €gale a la déformation imposée dans le plateau de contrainte :

dans cette zone, le régime est stationnaire.
b.  Modifications microstructurales [12]

Les travaux de Quinson ont montré que la composante anélastique est responsable

d’une augmentation de la mobilit¢ moléculaire, observée dans la partie basse de la relaxation
11
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a en spectrométrie mécanique, et d’une légere densification. Plus récemment, des mesures par
SAXS ont mis en évidence une augmentation de la densité é€lectronique dans du PMMA
déformé [14]. La déformation anélastique correspond également a un stockage d’énergie,
mesurable en DSC. Tous ces effets sont réversibles aprés recouvrement de la déformation

anélastique & 7' < Ty,.

Par contre, la déformation viscoplastique n’a d’effet ni sur la mobilité moléculaire, ni
sur le niveau d’énergie du matériau, ni sur la densité. Par ailleurs, des mesures calorimétriques
permettent de mettre en évidence une dissipation de I’’energie lors de la déformation

viscoplastique [15].
c. Activation thermomécanique

En fait, le comportement du matériau devient non linéaire car la mobilit¢ moléculaire
augmente avec la contrainte : les temps anélastiques et viscoplastiques, qui sont observés dans
le régime linéaire a haute température (autour de T,), deviennent comparables aux temps
expérimentaux sous ’effet de la contrainte. Ceci a été observé par Quinson [12], par des

essais d’anti-relaxation de contrainte.
d. Effet de la température, de la vitesse de déformation et de la pression

Le comportement aux grandes déformations est trés sensible 2 de nombreux paramétres,
parmi lesquels la vitesse de déformation €, la température 7, la pression hydrostatique P.
L’état microstructural du matériau (vieillissement physique) a également un effet dans les

zones I et I1.

A basse température, le polymere est fragile, il se rompt par propagation de fissure. A
partir d’une température critique de transition ductile-fragile, la déformation plastique se
développe et I’on observe une courbe telle que celle présentée en fig. 1.6 (a). Quand la
température augmente, le module d’Young, la contrainte d’"ecoulement et I’amplitude du pic
de contrainte (g, — 0, ) diminuent (voir expériences sur le PMMA [16]). Au passage de la
transition vitreuse, le comportement du polymére se transforme progressivement en un

comportement caoutchoutique.

La vitesse de déformation ¢ influence également la valeur de la contrainte
d’écoulement plastique et I’amplitude du crochet de traction, et ce d’autant plus que la

température est proche de T, [17] : ces caractéristiques augmentent quand € augmente.

12
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Enfin, le comportement des polymeres dépend de la pression hydrostatique. Par
exemple, les contraintes d’écoulement plastique sont plus élevées en compression qu’en
traction : la pression a pour effet de diminuer la mobilité¢ moléculaire, et donc d’augmenter les
niveaux de contrainte [18]. En conséquence, certains auteurs ont proposé¢ des modifications
des criteres de plasticité habituels de Tresca [19] et de Von Mises [20], prenant en compte la

pression hydrostatique.
e. Déformation hétérogene

Les polymeres ne se déforment de maniére homogeéne que dans un domaine temps
température €troit (77 > 0.7 Ty). Plusieurs phénomenes peuvent €tre a I’origine d’une
déformation hétérogeéne : la striction, observée particuliérement en traction (déformation
localisée autour d’un défaut, qui s’étend peu a peu a tout 1’échantillon), la déformation par
bandes de cisaillement, observée généralement a basse température [21], ou encore la

formation de craquelures, qui est particulierement sensible a I’environnement atmosphérique

[22].
1.3.  Modélisation de la déformation des polymeres

Pour rendre compte du comportement mécanique des polymeres, deux familles
d’approches ont été proposées. Le premicre est purement phénoménologique et repose sur la
théorie de la viscoélasticité linéaire. La deuxiéme prend en compte les mécanismes agissant a
I’échelle moléculaire, moyennant quelques simplifications pour aboutir aux lois de

comportement. Quelques approches seront présentées dans ce paragraphe.
1.3.1. Modéles phenoménologiques
a.  Formalisme de la viscoélasticite linéaire

Les formulations de la viscoélasticité linéaire sont basées sur des relations intégrales,
dérivant du principe de superposition de Boltzmann qui stipule que les effets viscoélastiques
linéaires sont additifs (comme dans le cas de 1’élasticité). Ainsi, la déformation uniaxiale €(t)
s’exprime comme la somme intégrale des déformations associées a chaque incrément de

contrainte do [2, 18, 23, 24] :

e(t) = Jio(®) + [1 J(t - 1) =2 de (12)

Ou J(7) est la fonction de fluage du matériau dont J; est la valeur instantanée ou « non

relaxée ». Alternativement, la contrainte g(t) peut s’exprimer en fonction de la déformation
e(t) selon :

13
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a(t) = Gee(®) + [*_G(t —1) dZ—(:)dr (L3)
Ou G(?) est la fonction de relaxation de contrainte du matériau et Gc est sa valeur
d’équilibre ou « relaxée ». Les données issues de tests de relaxation de contrainte G(?) et de
fluage J(¢) sont reli¢es entre elles par f_too G(1)J(t — 1) dt = t. Cette relation peut &tre réécrite
en utilisant les transformées de Fourrier (opérateur(iw)) : J(iw)G(iw) = 1/(iw)?. On peut
¢établir des relations équivalentes dans le domaine fréquentiel en utilisant la transformation de
Fourrier ; les relations 1.2 et 1.3 deviennent alors :
7(iw) = iw G(iw)&(iw) ou o (iw) = G*(iw)e*(iw)
(1.4)
&(iw) = iw J(iw)d(iw) ou e*(iw) = J*(iw)o*(iw)
Dans cette derniere écriture, la déformation et la contrainte sont notées sous forme complexe
e*(iw) et o*(iw); on voit que dans ce cas, la relation entre la complaisance complexe et le

module complexe est simplement : J*(iw) = G*(iw)™?.
b.  Modeles rhéologiques

Les formulations intégrales 1.2 et 1.3 peuvent s’écrire, dans certains cas (Lorsque les
fonctions de relaxation et de fluage s’écrivent sous forme discréte [24]), sous une forme

différentielle :

No an—l on-—

tap gzt tao= bn Py S byt bye (L.5)

an —— atn n—1gin- Srn—1
Ou les parameétres ai et bi sont propres a chaque matériau. Cette équation est souvent
utilisée, ou du moins dans une forme simplifiée, car elle peut étre représentée par des modeles

rhéologiques.

Les modeles rhéologiques les plus simples (a un seul paramétre), sont le ressort qui
présente une force variant linéairement avec le déplacement (comportement solide élastique)
et I’amortisseur, qui développe une force linéairement proportionnelle a la vitesse de
déformation (comportement liquide). Comme les polymeéres présentent ces deux aspects, on
utilise généralement des combinaisons des ces deux éléments pour décrirai leur réponse
mécanique. Deux modéles ¢€lémentaires, représentés en figure 1.7, sont particuliérement
utilisés : celui de Maxwell (association en série, adapté pour décrire les essais de relaxation de
contrainte), et celui de Voigt (association en parallele, plus adapté au fluage). Pour prédire a
la fois les deux types de comportements (de fluage et de relaxation), on est alors amené a

combiner ces deux modeles élémentaires. Mentionnons notamment que la combinaison, en

14
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série, d’un élément de Maxwell et d’un ¢élément de Voigt (modele de Biirger, figure 1.7 (¢)),
permet de prendre en compte les trois composantes, €lastique, anélastique et viscoplastique de

la déformation.
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Fig. 1.7 : Modéle rhéologique (a) Mod¢le de Maxwell. (b) Modéle de Voigt.
(c) Modele de Biirger [56].
1.3.2. Modéles physiques

a. Domaine linéaire

Plusieurs théories, décrites en détail dans la thése de Faivre [25], ont été proposées pour
décrire la mobilité moléculaire au passage de la transition vitreuse. Nous ne mentionnerons ici
que les plus citées (le modele des défauts quasi ponctuels est traité a part dans le chapitre

suivant) :

Un des concepts qui a été tres utilisé est le concept de volume libre introduit
initialement par Dootlittle en 1950. Cohen et Turnbull ont proposé en 1959 une théorie selon
laquelle les mouvements moléculaires se font par redistribution de ce volume libre, sans
franchissement de barriére énergétique. Malgré une large diffusion de cette théorie (et
plusieurs extensions), de nombreuses réserves ont ét¢ émises, tant expérimentales que
théoriques [26] ; citons notamment, qu’en dessous de T, le volume libre étant constant, il est
supposé que la mobilit¢ moléculaire est indépendante de la température, ce qui est démenti

par I’expérience. Il en ressort que ce concept est plus adapté a des températures T > Ty + 50.

Dans leur théorie des fluctuations d’entropie, Adams et Gibbs [27] décrivent la
mobilité moléculaire comme résultant de mouvements coopératifs et thermiquement activés
d’unités structurales. Ce concept est aujourd’hui communément admis. Les calculs
statistiques développés par les auteurs impliquent un comportement arrhenien des temps de

relaxation en dessous de Ty, avec toutefois une €nergie d’activation trés différente de celle

observée expérimentalement.
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Le mode¢le des effets couple proposé par Ngai [28, 29] il y a 20 ans, est trés répandu car
il raméne a I’exponentielle étendue de Kohlrausch-Williams-Watts. Ngai suppose que la
mobilit¢é moléculaire se fait par mouvements couplés d’especes primitives ayant un temps

caractéristique To. En dessous d’un temps caractéristique t, (de ’ordre de 1072 s), la fonction
de relaxation temporelle ¢(t) est une exponentielle simple ¢(t) = exp(— E) (il n’y a pas de

couplage), alors qu’au dessus de t., la fonction de relaxation est similaire a la fonction KWW :

t1—
(t) = exp (= '] (16)
Dans laquelle n est le parametre de couplage. La continuité temporelle des deux

fonctions permet d’exprimer le temps de relaxation caractéristique T en fonction du temps

primitif 7 .
1
T =t () (L7)
te
Cette expression permet donc de rendre compte du comportement non arrhenien des

temps de relaxation o au dessus de Ty. Elle est analogue a celle du modele des défauts quasi
ponctuel (voir chapitre 3). Cependant, contrairement au modéle DQP, le temps primitif
n’est pas identifi€ a g, le temps caractéristique de la relaxation f, méme s’ils présentent de
trés fortes ressemblances sur un grand nombre de systémes vitrifiables [30, 31]. De plus, ce

modele ne prend pas en compte explicitement 1’état structural.
b.  Domaine non linéaire

Les différents modeles physiques proposés pour décrire le domaine non linéaire ont été
présentés en détail dans les théses de Ladouce [21] et de Quinson [12] :

La plus ancienne théorie est celle d’Eyring, proposée pour décrire I’écoulement des
liquides. Le mouvement transrationnel se fait par sauts, thermomécaniquement activés, de
segments moléculaires au-dessus d’une barriére énergétique. Cette approche a ensuite été
étendue par divers auteurs (Ree, [32]) pour faire intervenir plusieurs types de mouvements
moléculaires, associés souvent aux différentes relaxations a et . Ces auteurs parviennent a

rendre compte des effets de température et de la vitesse.

Dans le modéle de Robertson [33], la déformation se fait par augmentation des
conformations cis, de haute énergie, au détriment des conformations trans, de basse énergie,
sous 1’application de la contrainte. L’état microstructural du polymeére est alors celui que 1’on

trouverait a I’état fondu a une temperature Os supérieure a Ty, et croissante avec le niveau de

contrainte. La vitesse de cisaillement est déduite du calcul de la viscosité a partir d’une loi de
16
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type WLF. De fait, cette approche ne tient compte que des interactions intramoléculaires ; elle

n’est donc applicable qu’aux températures proches de la transition vitreuse.

Le modele d’Argon [34] prend en compte les forces intermoléculaires. La chaine de
polymeére est assimilée & un tube dont le volume est li¢ a celui de la chaine. Ce tube se
déforme par nucléation de paires de des inclinaisons, génée par les forces intermoléculaires.
Le recouvrement de la déformation est possible tant qu’il n’y a pas de recombinaison de
paires de signes opposées, a 1’origine de la déformation plastique. Ce modele s’est avéré étre

bien adapte aux températures inferieures a Ty.

Bowden et Raha [35] furent les premiers a décrire la déformation plastique comme la
nucléation et la croissance de boucles de dislocations. Comme le prédit la théorie des
dislocations, tant que leur rayon est faible, le retour vers un état non activé est possible; au
dela d’un rayon critique, il y a déformation plastique. Ce modele rend bien compte des effets
de temperature et de vitesse, ainsi que de 1’adoucissement. Cependant, dans ce modele,
I’énergie d’activation théorique est trés supérieure a celle de la relaxation o mesurée en
spectrométrie mécanique. Toutefois, c’est a partir de ces travaux que I’existence de
dislocations a 1’origine de la déformation dans les polymeres, a été bien acceptée.

Li [36] a montré que ce sont des dislocations de Somigliana : elles sont sessiles et le vecteur

de Biirger varie le long de la dislocation selon 1’arrangement local.

Les concepts de métallurgie physique ont été alors appliqués aux polymeres. On peut
mentionner notamment Escaig et Lefebvre [37] qui développent une analyse
thermodynamique de la plasticit¢é (mesures de I’enthalpie d’activation et du volume

d’activation).

G’sell et Jonas [38] décrivent également la déformation en termes de nucléation et
croissance de défauts ou « ondes de plasticité ». Ils distinguent les trois composantes de la
déformation ; la composante anélastique est donnée par un modéle de Voigt, et la composante
plastique résulte de la propagation, sous I’effet d’une contrainte effective, des ondes de
plasticité (caractérisées par une vitesse de propagation v, une longueur par unité de volume p
et un volume d’activation V). La contrainte effective est égale a la contrainte appliquée
diminuée d’une contrainte interne d’origine entropique. Ce modéle permet de bien reproduire
I’allure des courbes o = f(¢), I’effet de la vitesse et de la température, mais il inclut de
nombreuses lois phénoménologiques. De plus, il permet le recouvrement de la déformation

plastique a 1’état vitreux.
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I.4.  Essais mécaniques a vitesse de déformation imposée.

Lors d’un essai mécanique effectué¢ sur une machine de rigidité Rm, a une vitesse de
déplacement imposée Vi, sur un échantillon de longueur L,), de section S, et de module

¢lastique G, la contrainte o (de cisaillement) et la déformation € (de cisaillement) suivent
[39]:

do So do Lo A€gnslastique d€yiscoplastique
V=20 200, + L 18
t7atrR ' dtG ( dt dt ILo (L.8)
d’ou
degnslastique , A€viscoplastique

ou R est la rigidité de I’ensemble machine-échantillon donnée par :

_ (So | Loy-—1
R=G-+3)

1.5. Relaxation de la contrainte.

Les essais de relaxation de la contrainte sont généralement utilisés en vue de deux
objectifs :

1 - Déterminer une loi de comportement afin, par exemple, d'estimer I'évolution
éventuelle de la microstructure, donc de tester la stabilité des contraintes internes.

2-Dans le cas des ¢études de plasticité, détermination du paramétre "volume
d'activation ".

Il est donc fondé d'analyser plus précisément ce type de test lorsqu'il est appliqué aux
polymeéres amorphes solides dans une large plage de température.

Les expériences de relaxation de la contrainte sont faites au cours d'essais mécaniques
(traction, compression bipoingonnement) a vitesse de déformation de/dt imposée et

constante. A l'arrét de la sollicitation (qui revient a stopper la traverse mobile de la machine
. . .. de , .
de traction-compression), la condition == 0 ; on observe alors une décroissance de la

contrainte (a partir d'une valeur gy) en fonction du temps (figure 1.8).
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¥ de/dt =0
L

Contrainte

temps

figure 1.8 :  Variation de la contrainte appliquée au cours d'un essai de relaxation de
la contrainte appliquée.

Le schéma général d'interprétation repose sur l'expression indiquant qu'au

moment de la relaxation de la contrainte, la vitesse de déformation de/dt est nulle :

E — d&anélastique + deyiscoplastique =0 (IIO)
dt dt dt
déglastique _ do/dt
dt am

ce qui revient a écrire :

d_O' - _M. denon élastique)
dt dt

ou
M : module ¢élastique du systéme machine-éprouvette.
L'intégration de cette équation peut étre faite différemment suivant la nature de la
déformation non élastique (donc des conditions expérimentales : température et contrainte) et
trois cas sont distingués :

= La déformation non élastique se réduit a la déformation viscoplastique (déformation

plastique thermomécaniquement activée) :

c=0,—ZLln(1+5) (L11)
Va tp
avece
. KT
p deviscoplastique

MVa( dt )t=0
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Cette relation a été établic par GUIU et PRATT [56] pour décrire les essais de

relaxation de la contrainte dans les métaux en association avec leur plasticité.

3- La déformation non élastique est de nature anélastique (modele de VOIGT-KELVIN
généralisé) :
t
0 =0y, 9i-exp(— T—i) (1.12)

avec, g;: points statiqueet),; g; = lett; = %

Tres souvent dans la pratique, la déformation non élastique est a la fois anélastique et
viscoplastique : il est alors difficile de discerner les deux composantes et I'analyse devient

plus complexe.

Naturellement, seul le premier cas peut conduire a la détermination du volume

d'activation.

On constate ainsi qu'on ne peut utiliser le test de relaxation de la contrainte pour

déterminer un volume d'activation significatif qu'avec la plus grande prudence.
1.6.  Conclusion

Apres avoir rappelé quelques généralités sur les polymeres amorphes, nous avons
présenté dans ce chapitre leur comportement mécanique, dans les domaines linéaire et non
linéaire. A la base de ce comportement, on retrouve les relaxations caractéristiques des
polymeres (a et B) et le role trés important de la température (transition vitreuse). Par la suite,
les trois composantes de la déformation des polymeres (élastique, anélastique et
viscoplastique) ont été présentées. Différents modeles décrivant les domaines linéaires et/ou
non linéaire ont ét¢ rappelés. Dans le domaine linéaire, le concept de mouvements coopératifs
est largement utilisé, et permet de décrire la relaxation a. Dans le domaine non linéaire, la

plasticité des polyméres est expliquée par la propagation de défauts (dislocations).
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Chapitre I Modele De Défauts Quasi Ponctuels Comportement Linéaire

1. Théorie moléculaire de la déformation non élastique des systemes polymeres

amorphes

I1.1. Rappel du modele de « défauts quasi ponctuels » : cas de hautes températures-

faibles contraintes (¢ < (10* — 10%) Pa) (domaine linéaire).

Dans le but de décrire le comportement macroscopique résultant des mouvements
moléculaires au niveau local, une théorie a ¢té développée par [40, 41, 42, 26] dans le cas de
faibles contraintes en tenant compte de la linéarité entre la contrainte et la déformation (la

contrainte et la déformation sont considérées uniformes).
a. Notion de défauts « quasi ponctuels » (dgp).

Le matériau amorphe est considéré comme un arrangement désordonné d’unités
structurales (portions de chaine macromoléculaire), reliées entre elles par des forces inter et
intramoléculaires. Ces unités structurales présentent une énergie potentielle d’interaction qui
dépend de la taille de la cellule de Voronoi les délimitant (fig. II.1 (A) et (B)). En considérant
les fluctuations spatiales de densité inhérentes aux systémes non cristallins comme des
fluctuations d’énergie d’interaction, Perez et al. Proposent de classer les unités structurales en
deux catégories : celles pour lesquelles 1’énergie d’interaction est maximum (puits de
potentiel de la fig. II.1 (B)), et celles présentant une enthalpie de liaison plus faible que la

moyenne (incrément AHg sur la fig. 11.1(B)) et un excés d’entropie. Ces sites sont appeles

défauts quasi ponctuels (ou QPD).

Figure 11.1 : Représentation schématique
(A) d’une unité structurale et de ses premicres voisines avec formation de défaut quasi
ponctuel (Polyédre de Voronoi d’une unité structurale).
(B) de I’enthalpie d’interaction entre une unité structurale et ses premiéres voisines [56].
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Au-dessus de T, le systeme ¢€tant a 1’équilibre, la concentration C; en défauts peut étre

calculée par la statistique de Boltzman:

Cy(T) =1/(1 +exp (— A—Zf) .exp (— ﬂ)) (IL.1)

KT
ou ASset AH; sont respectivement I’enthalpie et I’entropie de formation des défauts :
qu’on peut évaluer a partir de données calorimétriques. En effet, si I’on considere la variation
de I’enthalpie de configuration H en fonction de la température T (figure II.), I’expérience
montre que la courbe correspondant au liquide surfondu est pratiquement linéaire et que son
prolongement jusqu’a un état d’enthalpie de configuration nulle correspond a une température

T; telle que : 1.2 < T, < T,[38]. A partir de ce fait expérimental, nous pouvons écrire :
AH(T) = ACp(T — T,) (I1.2a)
ACp : ¢étant la différence entre la chaleur spécifique de 1’état liquide Cppet la chaleur
spécifique de I’état vitreux Cpy, .
Par ailleurs
AH(T) = NyACp(T)H(T) (I1.2b)
Le calcul de Cd(Tg) a partir des expressions (II.1), (I.2a) et (I.2b), avec (dans le
PMMA) T, /T, = 3/ 4[38], permet d’évaluer les grandeurs cherchées ASy et AH; :

ACp.Ty

AHf = 4-KTg + N, (I.3a)
AH 4N4AH
AS; ==L —K.In[-—L-1] (IL.3b)
T, ACP.T,
= T 7
z Sy
o ~
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Figure 11.2: wvariation schématique de [I’enthalpie de configuration avec la

température.
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Au-dessous de Ty, le systéme est figé, et la concentration en défauts est voisine de la

concentration d’équilibre a Ty. Elle évolue lentement lors du vieillissement physique.

b. Microdomaines cisailles (MDC).

L’application d’une contrainte produit dans certaines de ces zones de grande mobilité un
cisaillement localisé. La zone cisaillé est appelée un microdomaine cisaillé ou MDC. La
limite entre cette zone cisaillée et le reste du matériau non cisaillé est assimilable a une
boucle de dislocation. La déformation macroscopique, qui est la somme des déformations
microscopiques est associée a 1’augmentation de 1’aire (nucléation) des MDC. Lorsque la
sollicitation est supprimé, il ya a réversibilité de cette déformation (on reste dans le domaine
d’anélasticité).

Expansion et coalescence des MDC

Si la contrainte est appliquée pendant un temps plus long, des réarrangements successifs
se produisent et le MDC s’étend jusqu’a ce que les limites de deux MCD se rejoignent, il ya
annihilation des lignes bordant les MDC (annulant I’énergie ¢lastique). La déformation
résultante est alors irréversible (a I’effet caoutchoutique prés), méme aprés suppression de la
contrainte appliquée : le systéeme passe dans le domaine de la viscoplasticité. L’expansion des
MDC se fait avec des mouvements moléculaires hiérarchiquement corrélée [40, 41] dans le
sens ou le mouvement de certaines unités structurales ne peut avoir lieu qu’avec une
configuration précise de I’état microstructural obtenue par les mouvements plus rapides

d’autres unités structurales.

Dans ce modele, cet effet est traduit par un temps caractéristiques du mouvement

moléculaire ;

5 1V
B ] * (IL.4)

Timax = Tmol = [t01—x
Tp : est le temps €lémentaire caractéristique de la relaxation f .

to : traduit I’importance des phénomenes lents en regard des phénomenes rapides : plus les
premicres interviennent de maniere conséquente, plus la relaxation se produit sur une échelle

de temps grandes, c'est-a-dire plus la valeur de 74,45t élevée et donc, t, est faible.
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x : est le paramétre de corrélation compris entre Oet 1(0 < y < 1)
x = 0: Degré de corrélation maximal (cristal parfait) ;
x = 1:Degré de corrélation nul (gaz parfait).
Ce parametre traduit donc I’aptitude que présente le matériau a changer de configuration

vers les MDC. Cette réorganisation étant d’autant plus facile que le nombre de défauts élevé

( x varie dans le meme sens que Cy).

Voyons maintenant plus en détail, cette théorie, en commengant par préciser ce a quoi

correspond le temps €lémentaires 7p .

Dans I’optique ou (hypothése b) les mouvements locaux qui se traduisent au sein des
défauts constituent une étape obligée dans le processus de déformation a la transition vitreuse.
Si les unités structurales ne peuvent occuper que deux positions stables (ou puits de potentiel)

avec saut de barriére énergétique AHy, le temps tgcaractérisant la relaxation 8 vaut

Tg = Tp €Xp (AKL;) = Tyexp (%) (IL.5)

T, : Est un temps de vibration.

Par ailleurs, il est probable que la hauteur de barri¢re Ug ne peut avoir une valeur unique
dans la mati¢re désordonnée que forment les polyméres amorphes (les sites ne sont pas
strictement identiques, Ugest plut6t distribu¢). Une fagon simple de rendre compte de ce

constat consiste a associer aux sites de types j un temps caracteristique 7g; tel que :

Tgj = €xp (%) (I1.6)

La complaisance totale associée a cette relaxation est donnée par :

Jp(t) 50 (IL7)
avec
A, = aegfVpCq
B KT

a : Constante ;

&g - Incrément de déformation en cisaillement ;

Vg : Couplage entre la contrainte et la configuration associ€ au cisaillement &g ;
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C, : Concentration de défaut ;

f : Facteur de SCHMID permettant de passer de la contrainte normale appliquée a sa

composante de cisaillement dans la surface contenant la déformation en cisaillement ;

gj : Fonction de distribution du temps caractéristique 7g ; gaussienne avec B largeur de

)

gj = ﬁexp 5 (I1.82)

la gaussienne :

Dans le but d’exprimer la complaisance harmonique, la transformée de Fourier conduit

af41]:
gi
Zj[1+ico]‘r ]

(I1.8b)

Cette relation traduit la contribution de la relaxation secondaire f a la complaisance

complexe du systéme.
On considere maintenant les effets de la contrainte appliquée pendant un temps t > 74 :

Selon I’hypothése b, se crée autour de certains défauts un microdomaine cisaillé dont la
taille augmente avec le temps [43, 44] ; le cisaillement s’est produit (figure 11.3) Le long de la
surface S et les mouvements moléculaires corrélés ont eu lieu a I'intérieur du volume de
matiere limité par la surface ). .la courbe C définie par I’intersection de ), et S, sépare

’aire S;ou le cisaillement a eu lieu de la partie non cisaillée de S.

Figure 11.3 : Représentation schématique (a) de la nucléation (b) de I’expansion
(c) de la coalescence des micro-domaines cisaillés [12]
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Au sens de la mécanique des milieux continus, la ligne fermée C ligne de singularité de
contrainte, est une boucle de dislocation du type SOMOLINGA : le mouvement de C est non

conservatif,

1. tant que les MDC gardent leur identité, 1’énergie élastique est repartie le long des
boucles C et si la contrainte est supprimée la déformation locale tend a s’annuler : il
s’agit la d’'un mécanisme anélastique (recouvrable, processus 1, temps
caractéristique 7, ).

2. sile temps d’application de la contrainte est assez long t > 74, pour due les MDC se
rejoignent (perte d’identité des boucles C), I’énergie ¢élastique des lignes entourant les
MDC entrainent 1’annulation de la contrainte interne de cisaillement. A partir de ce
moment, la déformation devient non recouvrable méme aprés suppression de la
contrainte appliquée au systeme : il s’agit d’'un mécanisme viscoplastique (non

recouvrable, processus 2, temps caractéristique 7, .

Par ailleurs, si aprés expansion des MDC et annihilation des boucles C, le défaut quasi-
ponctuel initial est toujours capable de générer d’autres MDC [43], le comportement
dynamique des défauts peut-étre décrit par :

dn(t) _  n()-n(x) n n(0)—n(t)
dat - T1 T2

(11.9)

Avec, n(t) le nombre de défauts non cisaillés au temps t aprés le début de 1’application
de la contrainte ; n(0) et n(oo) représentent le nombre de défauts non activés en équilibre

avec la contrainte appliquée respectivement a t=0 et t infini.

Cette équation permet d’une maniere générale la description de la déformation non

¢lastique des polymeéres amorphes solides.

Sa résolution demande que soient précisés les temps 74, T,: tant que les boucles C ne
sont pas rejointes, il est toujours possible d’observer la recouvrance de la déformation lors de
la suppression de la contrainte ; cela implique que 1’anélasticité résulte non seulement de la
déformation des MDC, mais aussi de leur expansion pour autant que cette derni¢re ne va pas
jusqu'a la rencontre de boucles C voisines. Par voie de conséquence le processus 1 s’étale sur

une €chelle de temps comprise entre Tg €t Ty AVEC Tymax = Ta-

L’analyse des effets de corrélation hiérarchisés [57], conduit a exprimer le temps

caractéristique du processus 1 et 7g < 71(t) < Tymqy avec:
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7, (t) = 14 (é)l_x (I.10)

D’autre part, Tq;q, défini ci-dessus comme se rapporte a la durée maximale du
processus 1, est comparable a 7, puisque la fin du processus 1 est imposée par le phénomene

de jonction des MDS.
L’équation différentielle (I1.9) s’écrit alors :

dn(t) _ _ n@®)-n() _ n0)-n(0)

dt T1(t) Timax

(L11)

Sa résolution analytique n’est possible que moyennant I’approximation suivante : les
processus 1 et 2 s’excluant I'un 1’autre; le premier étant prépondérant pour un temps
expérimental t < Ty, le deuxiéme étant prépondérant pour un temps expérimental t >

T1max- Dans ce cas, les deux termes peuvent étre traités séparément :

a—aux temps Tg < t < Tymqy , l€ dernier de I’équation (I1.11) peut étre négligé et cette

équation se réduit a :

dzctt) - — ”(t:(’:)(w) (IL12)
Conduisant, apres intégration a :

n(t) = n(w) + ANexp [— % (T”;ax)x] (I1.13)
avec
AN = n(0) —n(e0) = 2o -2

Ou, Njest le nombre de défauts par unité de volume et, V,, est un coefficient de la
dimension d’un volume exprimant le couplage, entre la contrainte et I’excitation des défauts

quasi-ponctuels conduisant a la formation des MDC.
Ainsi, la formation d’'un MCD suivie de son expansion entraine la formation d’un

cisaillement local gyse rapportant a un volume de matiere V; ; il en résulte une déformation

macroscopique qui est, dans le volume macroscopique de matiere Vi, égal a
Ean = €0 Vo/Vior - La prise en compte de la vitesse de nucléation des MDC dans le volume

Vior donne acces a la vitesse de déformation anélastique :
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degn _ [eoVo] n(t)—n(oo)
dt [Vtot] o) VtOt (I1.14)

Conduisant avec la relation (2.13) a I’expression de la complaisance anélastique :

Jan(t) = Agn {1 — exp [— ( : )X]} (IL15)

Trm

avee

Trm

[X (torllix)]l/x = X% Ty

et

A _agy fVanCq

b — pour les temps plus longs (t > Tymax )» (t) tend vers n(o) : le premier terme du
membre de droite de 1’équation différentielle générale peut alors étre négligé et cette équation

se réduit alors a :

dn(t) _ n(0)-n()

(IL.16)

dt Timax

Dans le volume V;,; , pour chaque MDC dont I’expansion a pu se conclure par
I’annihilation des boucles C correspondantes, nous avons une déformation macroscopique de

nature viscoplastique donnée par :

Evp = S II.17a
vp 1y ( )
S; étant 1’aire de la boucle C au moment de son annihilation ;
(b) est la valeur moyenne du vecteur de cisaillement le long de C.
La vitesse de déformation viscoplastique est donc donnée par :
d Si(b) dn(t
fop _ 52(b) dn®) (IL17b)
dt T1imax dt
Donnant avec I’équation différentielle (I1.16)
de S1(b)AN AN
w _ SubMN _ &V (I1.17¢)
dat Timax Timax

avee

&, : Déformation viscoplastique locale due a un défaut, contenue dans un volume V;.
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(&1, V7)) Peut étre supérieur mais n’est jamais trés différent de(gy, Vy); d’ou

I’équivalence entre ces deux quantités. La complaisance viscoplastique s’écrit donc :

Jop(£) = Agn —— (IL.18)

Timax

Par ailleurs, il faut préciser comment se présentent les effets de corrélation dans les
polymeres amorphes solides : la diffusion des segments est modifiée par leur situation
conformationnelle et il est clair qu’une fois que le processus 2 (déformation irréversible) est
amorcé, le processus 1 opere dans des conditions différentes. La figure I1.3 explique ce qu’il
en est: aprés chaque expansion d’un MDC et annihilation de la boucle C I’entourant, la
déformation produite entraine une orientation moléculaire locale (chargement
conformationnel) et les effets de corrélation en sont forcement affectés ; 1’allongement des
chaines impose des effets de corrélation a plus longue distance (diminution de y). [45] a
proposé une loi de variation du parametre y avec le temps au cours de la déformation de la
forme :

t_
—himax) AvecO<a<«1  (IL19)

Timax

x(@) = xo[l—a

T1max (€quation 2.4) devient dépendant du temps :

g 1M/x®
Timax () = [—tol_x(n] (I1.20)
En explicitant la relation (I[.19) dans 1’expression (I1.19) dans (I1.20) :
’ !
Timax(£) = Timax? X (IL21)
avec
¥ =1- aln(Tlt’:"—“") ,80it 0 < y' <1 (I1.22)
0

Sens physique du paramétre y' :

La valeur y'est reliée a 1’amplitude de la décroissance de y(t) depuis sa valeur
initiale y :

- x' = lindique que y(t) = y, c'est-a-dire que T1,,,4,(t) est constant et reste égale
A Tymax- Quelle que soit ’amplitude de la déformation en cisaillement le processus 1 se

produit en impliquant les mémes mécanismes hiérarchiquement corrélés (cas des verres

moléculaires).
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- x' < lindique que Timax(t) > Timax €st fonction croissante du temps, c'est-a-dire
que y(t) décroit pour des temps supérieurs a T;,,4, (donc a partir du premier incrément de

déformation non recouvrable) : cas des polyméres amorphes (cf. figure 11.3)

(a) (b) (c)

Figure 11.3: schéma représente ’effet du cisaillement sur 1’allongement local de la
macromoléculaire. (a): dqp avant cisaillement; (b): formation du
MDC ;(c): le MDC suivant se forme avec une orientation locale plus

marquée qu’en (a), impliquant une valeur plus faible de y [45].

Ce résultat implique une reprise de 1’intégration de 1’équation I1.16 :

]vp(t)zAvp[%-( : )X] (IL.23)

Timax
avece
_ Aan !
Ay = — xX/x

et

— 1
Trm = X /X-Tlmax

La somme des complaisances anélastique (équation II.15) et viscoplastique (équation
I1.23) a laquelle s’ajoute la complaisance élastique 1/G,, conduit a I’expression de la

complaisance :

t

J.(t) = Gil+ Agn [1 — exp [— ( )X” + Ay (i))(’ (11.24)

Trm
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Suivant 1’approximation selon laquelle I’effet anélastique recouvrable est négligeable

devant I’effet viscoplastique, lorsque t devient comparable a T4y :

o[- () T~ ()

soit

1 t \X t \X
Ja(®) = 511+ Aanr (5) + 4G ()] (125
Gp Trm p Trm
La transformée de fourrier de cette expression donne acces a la réponse fréquentielle,
ainsi :
%/ 1 . - . —/!
Jo (iw) = G [1+ AgnG((wTry)™* + Ayp Gy (lwTm) ™ ] (1126)
]a*(iw) = [Ga*(iw)]_l
Cette expression peut étre écrite sous une forme telle que I'unique temps de relaxation

puisse étre comparé facilement avec un temps expérimental typique : T,.,, temps de relaxation

mécanique défini par [48, 58] :

dG’ N
o= 0 Correspondant 3 Wty =1

L’¢équation I1.26 s’écrit alors sous la forme :

Ga*(iw) - 1+(iwtrm)‘XG-|{C(iwtrm)‘X' (11.27)
avee
Trm [Aa;cl]_l/X-T ol
et
X x

!

C = [Agp. G]X%)/x

Aux températures supérieures aT,, il y a lieu de tenir compte de l'effet d'¢lasticité
entropique et de I'écoulement des chaines (plateau caoutchoutique et zone terminale).
Pour tenir compte de I'¢lasticité caoutchoutique : il suffit d'exprimer que le module

passe de G;a G, lors de la relaxation a, la relation I1.27 s'écrit alors :
G
1+(iwtrm)‘X+C(iwtrm)‘X’

G, (iw) =G, + (I1.28)
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Pour 1'écoulement des chaines, le mode¢le de reptation introduit par [46] et développé
par [4] permet de rendre compte de cet effet, de fagon a compléter I'expression 11.28.
Dans ces conditions, le comportement du module de cisaillement li¢ a 1'¢lasticité

caoutchoutique, est donnée par :

8
Ge() = Go- Zq zz exp(— é) (I1.29)

avee

Y.q: Somme sur q entier impair.

T — Lz.(.ne
Eq p2.q%2.K.T
G. = nKT

n : Nombre de points d’enchevétrement par unité de volume.
¢ : Coefficient de frottement moléculaire.
L : Longueur des chaines polymeres.

n, : Nombre d’enchevétrement par chaine.

La transformée de Fourier de I'équation (I1.29), en tenant compte de 1'effet de la

polymolécularité, conduit a la réponse fréquentielle :

gi(iw‘rEj)
J 1+iwTg |

Gc*(iw) = G, %95

(11.30)

Avec

gj: Fonction de distribution de type gaussienne.

Finalement, le comportement mécanique dynamique totale est décrit, en combinant les
trois formalismes donnés par les relations I1.8b, I1.II6 et I1.30 suivant le schéma de la figure

1.4 [26, 41], par :
G*(iw) = [Jg"(iw) + Jo ((w)]™" + G." (iw) (I1.31)
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AG an T1imax

AGg
G —\V\VA\
TB<T<T1max

L

Figure I11.4 :  modéle rhéologique correspondant au comportement des polyméres amorphes
a travers les relaxations a et B suivies I'écoulement des chaines [26].

La figure IL.5 représente G" en fonction de G’ (diagramme de COLE-COLE), tel qu'il
peut étre calculé dans le cas d'un polymére amorphe, a partir de I'expression 11.31. Elle
montre, a valeur élevée de G, la relaxation secondaire (associée aux mouvements
¢lémentaires), puis la relaxation principale (associée a la transition vitreuse) et a valeur faible

de G', le plateau entropique (caractérisé par G.) et I'écoulement des chaines G" tendent vers 0).

Relaxation o Relaxation
A Al
‘ AVa 8
plateau entropique et phénoméne d’écoulement .
(O]
C
'T T
et l y (2
2 2
Ge G’ Gi

Figure I1.5: Représentation schématique du module dynamique de polyméres amorphes
dans le diagramme de COLE-COLE ; on a aux valeurs décroissante de G', la
relaxation B, puis la relaxation a et enfin I'écoulement des chaines [47].

Les valeurs de G;et G, sont obtenues par extrapolation de la courbe jusqu'a I'axe des
réels G, de part et d'autre de la portion correspondant a la relaxation principale;

x et x sont aussi déterminés sur ce diagramme tracé dans un "Plan Cartésien" : la
valeur des angles des tangentes a la courbe avec 1'axe G'[48] de part et d'autre de la relaxation
a vaut respectivement y(m/2)au voisinage de G' = G;) et y'(m/2) (au voisinage de
G' = Go).

L'incertitude dans la détermination des valeurs de G;,G,, y et y peut étre importante a
cause de la présence de la relaxation et du plateau caoutchoutique ; néanmoins, ces valeurs
peuvent étre réajustées a partir des courbes maitresses en G'et tge issues de mesures

isothermes de part et d'autre de la température de transition vitreuse :
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- G, est donné par la valeur limite de G '(w) quant w tend vers I'infini ;
- G, est donné par le point d'inflexion de G (w) au plateau caoutchoutique ;

- Le pic de tge est un indicateur extrémement sensible pour déduire une valeur
précise de y ' ;
- C, fonction de la concentration de défauts quasi-ponctuels, est relié a la valeur

maximale de G" qui est d'autant plus ¢élevée que C est plus faible ;

- Enfin, 7,,, etty correspondent respectivement au maximum de la courbe-

maitresse en G et a la fin du plateau caoutchoutique (courbe-maitresse en G ).
CONCLUSION :

Le modele de défauts quasi-ponctuels que l'on vient de rappeler permet de prévoir le
comportement mécanique dynamique de systéme polymeres amorphes en dessous et au
voisinage de la température de transition vitreuse, puisqu'il conduit a l'expression du module
complexe de cisaillement,

G* = f(iw,T)
qu'il sera facile de confronter a l'expérience puisque le dispositif expérimental permet

la mesure directe de G* = f(iw, T), tant en conditions isotherme qu'isochrone[47].
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Chapitre III Modele de Défauts Quasi Ponctuels Comportement Non Linéaire

I11. Extension du modele de « Défauts quasi-ponctuels » au cas des basses températures -

fortes contraintes (6>106Pa) comportement non linéaire :
Modele unitaire.

Mod¢le unitaire Aux basses températures, la description de la distribution des "défauts
quasi-ponctuels" entre 1'état activé et I'é¢tat non activé sous l'effet de la seule activation

thermique ne convient plus.

En effet, lorsque la température est abaissée au dessous d'une valeur proche de la
température 7z ou est observée la relaxation"B", la rotation des unités structurales
(mouvement manivelle) a laquelle correspond le temps caractéristique 73 = Toexp(Up/kT)
ne peut plus se développer, du moins pendant la durée d'expérience. Pour que cette rotation
puisse se produire a ces températures, il faut que la contrainte soit élevée : l'activation des

sites devient alors fortement assistée par la contrainte.

La description la plus simple de ce phénoméne repose sur l'idée d'activation

thermomécanique.

I11.1 : Activation thermomécanique et parameétres d'activation.

. .
energie

Figure 111.1:  Schéma représentant les deux puits de potentiel A et B, séparés par la
barrire a franchir Up (ligne continue), et effet de l'application de la

contrainte sur le profil énergétique (ligne interrompue).

Lorsqu'on soumet ce systétme a un stimulus contrainte, le point figuratif A de la
configuration se déplace pour atteindre la position d'équilibre A' (figure III. 1, courbe en traits
interrompus), obtenue pour une valeur de X telle que la force F, réagissant sur le systéme
(figure III. 2), définie comme suit :

Fr = (1L 1)
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est égale a la force F, résultant du stimulus. F, étant naturellement proportionnelle a la

contrainte appliquée, on peut I'écrire sous la forme :
F,=A,.0 (IIL.2)
avec

A, : Constante de proportionnalité (de la dimension d'une aire)

oA
Energie
>
force de
reaction X
Fr—Fa
.I'Ill !
>
NA XA <

Figure I11. 2:  Profil énergétique et la force de réaction correspondante qui s'exerce
sur  l'entité mobile, avec illustration de I'énergie
thermique AH, permettant de conduire cette entit¢ au dela de la
barriere d'énergie.

Si en plus de I'énergie d'origine mécanique due a la force F,, on apporte suffisamment
d'énergie thermique (fluctuation thermique) systéme, ce dernier passe de la configuration A' a
la configuration A". En d'autres termes, la quantité d'énergie thermique AH, nécessaire

et suffisante pour faire passer le systéme de la configuration A' a la configuration B'

(figure I11.1) est donnée par 1'aire hachurée (figure 111.2) :

AH, = [0 (F. — Fa)dX (I11.3)
Conduisant a :
AH, = AH, — al/, (I11.4)
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ou,
AH, représente le travail contre la force de réaction pendant I’activation thermique :
XA"
AH, = fX o Frax (11L.5)
et

0.V, : Travail de la contrainte appliquée durant I’activation thermique :

o.V,=0.4,(XA" — XA") (111.6)

a partir de ces définitions, on peut constater :

- Pour une température tendant vers zéro, AH. et V, (et donc AH,)
tendent aussi vers zéro : le franchissement de la barriére d’énergie résulte alors
d’un processus exclusivement mécanique ;

- Pour les températures et les contraintes pour lesquelles le
franchissement de la barriere d'énergie peut-étre uniquement thermique, AH,
tend vers Ug et 0.V, /KT devient trés inférieura 1 ;

- Pour des températures intermédiaires, on est typiquement dans la
situation ou le franchissement de la barriere résulte a la fois d'un processus
thermique et mécanique, permettant l'initiation de mouvements moléculaires et

par conséquent 1'établissement du processus de déformation.

L'énergie d'activation relative au processus thermique comme on l'a déja vu, est

AH, qu'il s'agit a présent de définir.

Perez et al [40,41], a été développé une approche simplifiée qui consiste a décrire la
courbe Fr(X) par une fonction simple. Dans le cas ou F(X) est approchée par une fonction

triangulaire (figure III. 3, courbe a), on a :
Ug = Fo. X, (IIL7)
et
AH, = (Fy — 0A4,) (X, — X) (111.8)
de la linéarisation de la fonction découle I'égalité suivante :

Xo—X' _ Fy=04a
Xo Fo

(11L9)
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d’ou on calcule :
A 1-2)
H, = U,;( - 0—0) (IIL.10)
avec

o, = Fy/A, : Valeur de la contrainte qui, a 0 K permet a elle seule le franchissement de
la barricre.

Si on approche F(X) par une fonction rectangulaire (figure III. 3, courbe b), AH, sera

donnée par :

AH, = Ug (1 — Gi) (IIL11)

0

Qu’on peut identifier a I'équation empirique

AH, = Ug — oV, (I1.12)

avee

]
o

2
o

Force de réaction

Figure 111. 3 : Différents profils de force :

(a) : triangulaire ; (b) : force échelon ; (c) : parabolique.
La forme la plus réaliste est comprise entre les deux cas limites que nous venons
d'évoquer, c'est pourquoi nous proposons de considérer une force de réaction de profil
parabolique (figure III. 3 courbe c), correspondant & une barriere énergétique périodique

pratiquement sinusoidale (figure III. 2). On calcule alors les expressions :
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3/
AH, = Uj (1 - aio) 2 (IL.13)
1
_0MH, _3Ug(. o\ /2
V== (1 00) (II1.14)

Finalement, le temps caractéristique 75 (équation IL.5) sera donné dans les conditions

d'activation thermomécanique par :

(IIL.15)

L'application de ce type d'analyse a la description de la déformation non élastique des
polymeres amorphes solides dans les conditions de basses températures, nécessite alors
d'envisager une équation identique a l'équation II.14 avec toutefois une modification
importante dans la détermination des temps 7 (t) et 71,4 » du fait qu'ils deviennent fortement
dépendants de la contrainte puisque, comme nous venons de voir, le franchissement de la
barriére énergétique aux basses températures est assisté de manicre trés marqué par la

contrainte : ce qui revient a remplacer 7 dans les expressions I1.10 et I1.11 donnant 7, (t)

et Tymax par 75(o) :

7,(t,0) = 14(0) (%)1—)( (IIL.16)

1/x
6 (G)] (I1L.17)

Timax(0) = [tol_X
I11. 2 : Déeformation non élastique.

Un calcul analogue a celui rappelé dans le paragraphe II.1 de la présente partie donne

alors :

Jan(t,0) = Agn [1 — exp [— ( ‘ )X” (I1L.18)

Trm(0)

et

.
Jup(£,0) = Ayp (;) (II1.19)

Trm(0)

avec toutefois, un changement dans le calcul de AN (équation II. 13) et a posteriori dans celui
de A, (équation II. 15), du fait que l'approximation dite des contraintes faibles (g.V <« KT)

n'est plus vérifiée dans la mesure ou, nous nous intéressons ici a la déformation basse
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température, demandant des contraintes €levées : en effet, dans la formule I1.13, intervient, en
toute rigueur, une fonction f (o) permettant la détermination du nombre de sites activé suivant

la contrainte appliquée :

AN = n(0) — n(x) = % £(0) (I11.20)
avece
f(o) = Loexp(-2) (I1.21)
B 1+exp(—%) '

Aux fortes contraintes, la simplification consistant a assimiler f (o) a oV, /KT n'est
plus légitime et I'on doit envisager un effet de saturation sur le nombre de sites qui participent
a la déformation : a la limite, AN tend vers No/2 puisque f (o) tend vers 1. On aboutit donc a
une expression du parameétre A,, en fonction de la contrainte appliquée, différente de celle

indiquée dans la relation II. 15 :

Aan ==2. 2. VO.% (111.22)

Par ailleurs, la propagation et I'annihilation des boucles entourant les Mdc (figure II. 2)
ne peut se faire sans création de désordre dans l'arrangement des unités structurales, c'est-a-
dire sans création de défauts quasi-ponctuels puisque la seule diffusion ne suffit plus pour
assurer le mouvement des défauts. Autrement dit, I'expansion des Mdc se produit grace a
I'avancée des défauts linéaires les entourant, soit par nucléation de défauts vers leur front
d'avancée, soit par la formation de défauts a l'arriére de leur partie sessile. L'image la plus
simple que l'on peut donner d'un tel mécanisme se congoit dans le cadre de la physique des
dislocations (solides cristallins) et qui correspond a la montée de boucles de dislocations par
mise en jeu de défauts de type lacunaire ou interstitiel. En outre, si la densité de défauts quasi-
ponctuels devient bien plus €levée que la valeur a 1'équilibre, la mobilité moléculaire, méme a
température relativement basse, peut devenir suffisamment importante pour qu'interviennent,
localement, les phénomenes de relaxation structurale. Ce qui pourrait se traduire par une
dépendance vis a vis du temps et de la déformation viscoplastique des parameétres structuraux
Agn et Ayyp. Les expressions 11118 et I11.19 s'écrivent alors comme suit :

Jan(t,0) = Agn(t, £pp) [1 — exp [— ( : )X” (I11.23)

Trm(0)
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et

to\X
Jop(t,0) = Ayp (L, £pp) (%) (111.24)

Sur ces bases, la déformation des polymeéres amorphes solides peut étre décrite en tenant

compte des composantes suivantes :

La déformation élastique :
g, =2 (111.25)

Une déformation donnant lieu a un fluage primaire :

Ean(t,0) = Agn(t, &p)- 0. [1 — exp [— ( : )X” (II1.26)

Trm(0)

et

X
svp(t,a)zAvp(t,evp).a.( : ) (I11.27)

Trm(0)

Cependant, pour que la description soit compléte, il nous faut, tenir compte de I'effet
entropique li¢ a l'allongement des chaines macromoléculaires ; une facon simple de le faire
consiste & introduire une contrainte interne o; deés qu'une déformation viscoplastique apparait.
Dans le terme décrivant cette composante de la déformation, il faut donc remplacer o par g,¢¢

(contrainte effective) donné par :

Jeff =0 —0;j (I11.28)

avec
0; = N,.KT.(A— 172 (111.29)
ou
N, : Nombre d'enchevétrements par unité¢ de volume.
A : Allongement ; A = L/L,

Par ailleurs, on peut vérifier que les relations II1.23 et II1.24 se raménent aux
expressions II.15 et I1.23 lorsque o devient trés inférieur a g et la température suffisamment
¢levée pour que l'on puisse considérer que les processus purement diffusionnels sont
prédominants : les parametres Aan(t, e,,p) et A,y (t, s,,p) tendent alors respectivement vers
Agn et Ayy.
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111.3: Essais mécaniques a vitesse de déformation imposée.
111.3. 1 : Considérations générales.

Nous avons rappelé dans le paragraphe 1.4 de la premiére partie, la relation reliant
incréments de contrainte Ao et incréments de temps At par un facteur qui tient compte de la
rigidit¢ de la machine plus échantillon, de la géométrie de I'éprouvette, de la vitesse de la
traverse mobile de la machine de traction-compression et de la vitesse de déformation non
¢lastique de 1'échantillon (équation 1.9). Sa résolution par incrémentation du temps, suppose
connue la loi de déformation non élastique ; en principe, les équations II1.25, 111.26, I11.27¢t
1.9 nous donnent ces lois mais comme nous l'avons déja signalé en conclusion de la premicre

partie plusieurs difficultés apparaissent du fait que :

- les équations II1.25 - III.27 font intervenir d'une part des facteurs puissance non
enticre de t, ce qui rend difficile le calcul numérique des dérivées de &g, et de &, pour
chaque incrémentation de t, et d'autre part des exponentielles étendues, demandant que
l'origine de 1'échelle de temps soit clairement définie (moment ou le stimulus contrainte est
appliqué). Pour une expérience de fluage cette définition est simple. Dans le cas des essais de
plasticité effectués a vitesse de déformation de/dt imposée et constante, la contrainte varie et

l'utilisation des exponentielles étendues devient malaisée.
De plus :

- ce type d'essais est généralement fait avec des contraintes élevées correspondant a un
comportement non linéaire du solide étudié¢ (premicre partie, paragraphe 1.2.2): le principe de

superposition de BOLTZMANN ne s'applique donc pas.

- Dans la relation I11.29, o; augmente avec la déformation : entrainant ainsi un effet

supplémentaire de non linéarité.

Dans ces conditions, nous allons envisager un calcul simplifi¢ effectué¢ a partir des

équations II1.25 - I1I1.27 et 1.9 pour obtenir, par "méthode numérique", les courbes théoriques :

- Contrainte — Temps.
ou

- Contrainte — Déformation.

Pour cela, il nous faut envisager une approche permettant :
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-la séparation des composantes anélastique et viscoplastique de la déformation puisque
nous avons admis que seule cette derniére peut entrainer un changement microstructural

(création de défauts) ;

-la mise en évidence d'un effet de recouvrance de la déformation lorsque la contrainte
diminue : la relation 1.9 nous indique que se trouvent reliés incréments de contrainte et
incréments de déformation, il semble donc appropri¢ d'exprimer la déformation, et plus

particulierement la composante recouvrable (déformation anélastique), en fonction d'une

contrainte de réaction o, ;

-L'¢limination des défauts par relaxation structurale du fait de l'augmentation de la
mobilit¢ moléculaire due a la formation de défauts quasi-ponctuels accompagnant

la déformation viscoplastique.

Ainsi, nous consacrons les paragraphes qui suivent a la traduction de toutes ces

considérations :
111.3.2 : Déformation anélastique.

Nous avons vu dans la premiere partie paragraphe 1.2.2 que cette composante de la
déformation donne lieu a recouvrance quand la contrainte est supprimée : en effet quand on
relache cette dernicre, il subsiste dans le matériau déformé une contrainte de réaction o,
(Peffet entropique li¢ a la distribution des sites de nucléation des Mdc entre états activés et

non activés) qu'est a I'origine de cette recouvrance et qu'il s'agit maintenant de définir.

Pour cela, et en regard de la démarche décrivant le solide linéaire idéal, nous pouvons

exprimer la contrainte de réaction o, par une relation faisant intervenir le nombre de sites
susceptibles de générer une déformation anélastique par formation de micro-domaines
cisaillés :

r = % (I11.30)

On remarque que, quand t tend vers l'infini, la contrainte de réaction o, devient égale
a la contrainte appliquée o : il en résulte que la déformation anélastique &,,, atteint une valeur
qui reste constante avec le temps.

Ainsi, on peut tirer [n(t) - n(0)] de la relation III.30 puis en combinant I'expression

obtenue avec les équations 11.14 et I111.20, on a :
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1-Ir
Lan — 4 f(0)—2= (IIL31)
dt T1(t) '
avec
N
A= g,. V0.7° (I11.32)
et
_ oVan
f(o) = th( 2KT) (I11.33)
d'autre part, en dérivant la relation I11.30, on obtient :
dor _ 0 an(t)
2t - AN ar (I11.34)
qui conduit, avec les relations II. 12 et I11.30, a :
do, _ 0-0p
raialar (111.35)

L'ensemble des équations I11.31 et II1.35, est équivalent a I'expression II1.23, mais leurs

formes sont mieux adaptées au calcul de la variation de la contrainte Ao

Seulement, pour des raisons de calcul reposant sur la méthode des différences finies, on
est amené a reconsidérer la définition du temps caractéristique 7, (t). Une facon de le faire,
consiste a distribuer uniformément ce temps 74, entre Tg(0) et Tymax(0) et, la population de
défauts quasi-ponctuels parmi un nombre discret de familles de défauts. A chaque famille i
correspond donc un temps caractéristique T;; variant arithmétiquement entre 75(0)

et T1max(0) sur une échelle logarithmique :
Ty; = exp [ln(rﬁ (o) + At,. i] (I11.36)
avec

i variant de 0 A ;4

et

Az, = In[ Timax(@)]-In[ 75(5) | (II1.37)

Imax+1

Du reste, une alternative au calcul du facteur A donné par la relation II1.32 peut
s'envisager en considérant la variation AG' de la partie réelle G' du module dynamique G* dans

la zone correspondant & la déformation anélastique (c'est-a-dire la zone comprise entre la
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relaxation B et la relaxation @), accessible rappelons-le par mesures isochrones en

spectrométrie mécanique dynamique.

Dans ces conditions (régime de déformation linéaire), la déformation anélastique Ag,,

peut étre évaluée expérimentalement par :

G1—G
Aggn = e(0) —€(0) = A (g) = Giz — Gil = ﬁ.a (I11.38)

Gy : représente la valeur de G'mesurée a la température Tg correspondant, dans un

diagramme tg¢ en fonction de la température, au maximum du pic de la relaxation S;

G, : Représente la valeur de G' mesurée a une température T, correspondant au début de

la zone de dispersion de G’ liée a la relaxation .

Dans le cas des essais de plasticité, I'expression II1.38 n'est plus applicable compte tenu

des effets de non linéarité induit par la contrainte (régime de déformation non linéaire).

Pour remédier a cette limite, qui va a rencontre de notre souci de présenter un
formalisme unitaire, permettant de décrire les deux cas, nous proposons alors de modifier

l'expression II1.38.

2KT

G1—G
Agy, = ﬁ .f (o). (111.39)

Va n

En effet aux faibles contraintes, f (o) (équation I11.33) tend vers 0.V, /2KT et le
produit f(a).2KT /V,, tend vers a.

Par ailleurs Ag,,, peut étre donnée par :

Agyy, = €. V. [n(0) — n(0)] (I11.40)
Ce qui donne avec les équations I11.20 et I11.32 :

Aggn = A. f(0) (I11.41)

Finalement, par identification des relations II1.40 et III.41, la constante A

intervenant dans l'expression II1.31 s'écrit :

G1—G, 2KT
A=2"2 " (111.42)
G1.G2  Van
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111.3.3 : Concentration de défauts.

La déformation plastique basse température, comme nous l'avons indiquée,

donne naissance au sein du matériau a deux processus en compétition :

Le premier processus provoque une augmentation de la concentration de défauts,
de ACd* par rapport a la valeur d'équilibre a Tg (Cd(equil)r,) existante dans le
matériau avant déformation. Cette augmentation est bien entendu proportionnelle a la

déformation viscoplastique &,, ceci peut s'écrire comme suit :
+ —
ACd™ = B. Agy, (I11.43)

B: Coefficient de proportionnalité.

Par ailleurs et toujours dans l'optique de pouvoir décrire la déformation basse
température et la déformation haute température, par un méme formalisme, il est
judicieux de définir le coefficient de proportionnalité B par une fonction intégrant le
fait que vers les hautes températures la propagation des lignes de dislocation bordant
les Mdc se fait uniquement par diffusion des défauts quasi-ponctuels et la déformation
viscoplastique n'entraine plus 1'augmentation de la concentration de défauts. On peut
écrire :

B = By. Ae,,,. [1 — “Lx(“)] (IIL44)

T1max(0)

On remarque bien que le coefficient de proportionnalit¢ B diminue quand la

température augmente puisque o tend vers zéro et Ty,q,(0) augmente pour tendre

VErS T1max(0) ce Qui donne donc :

ACd* = By. Mgy, [1— Dmex(@)] (I11.45)

T1max(0)

Le deuxiéme processus provoque I'élimination des défauts par relaxation
structurale, favorisée par la grande mobilité moléculaire résultant du premier
processus. Tentant ainsi de ramener la concentration de défauts du systéme vers sa
valeur d'équilibre Cd(equil)r (donnée par la relation II. 1) a la température T de
I'essai. Paralléelement, on sait qu'un processus de relaxation quel qu'il soit, se
produisant dans un systéme hors d'équilibre, fait que toute propriété X évolue vers sa

valeur d'équilibre X (o) suivant I'équation générale suivante [41] :
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X _  X()-X(®)

= ) (111.46)

Sur cette base, la cinétique de diminution de la concentration de défauts ACd™,

s'exprime de la maniére suivante :

Acd™ _Cd—Cd(equil)T
A s (I11.47)

ou
T,s est le temps caractéristique de la relaxation structurale, qu’il faut préciser : si

I'élimination des défauts ne se produisait que par diffusion thermique, on aurait :

I; Im~2
Trs = 2= (5% Tmo (11L.48)

avec
D : coefficient de diffusion ;
I,,,: Distance moyenne entre défauts ;

A: Dimension de 1'unité structurale ;

Tmo1 - Donné par la relation 11.4.

Par ailleurs, si I'on considére le cas d'un maillage cubique dans lequel on fait occuper un
des sommets de chaque cube de volume (I,,,)3par un défaut de volume (1)3 (défauts supposés

uniformément répartis), on a :
cd = (’7’")3 (IT1.49)
d’ou
T = Cd™%/3. 1, (I11.50)

Mais on doit aussi considérer le transport de défauts associé au déplacement des lignes
de dislocation entourant les Mdc, du moins lorsque ce déplacement est irréversible, c'est-a-

dire associ¢ a la déformation viscoplastique ¢, .Dans ces conditions, il est judicieux

vp

d'introduire un coefficient de diffusion "effectif" défini par :
Deff =D + Dg (HI.SI)

avec
D, : Coefficient de diffusion di a la déformation viscoplastique (proportionnel
ade,y/dt).
49



Chapitre III Modele de Défauts Quasi Ponctuels Comportement Non Linéaire

La combinaison des expressions III.50et I1I.51donne :

Cd_2/3 Cd—2/3
Trs = 273 7= 2[ I (I11.52)
Tmol+f1max(0) T1max(0) ' T1max(0)

La constante B; est trouvée égale a 1 en exprimant que vers les hautes températures, o
tend vers zéro, T, tend vers [Cd~2/3 .1,,,;] (Relaxation structurale purement thermique). On

a donc finalement :

Acd™
At

da—2/3 [ 1

2 T1max(0) T1max(0)

= —[Cd — Cd(equil)].£ | ans3)

La variation globale de Cd est calculée a partir des relations II1.45et II1.53 et pour

l'incrément de temps At, on a l'incrément de concentration de défauts quasi-ponctuels ACd :

T o -2/
ACd = {Bo. 222 [1 - Lmex@) _0q — cd(equil)y] “ . [ L

T1max(0) 2 T1max(0) T1max(0)

|} aequr sa)

111.3.4 : Déformation viscoplastique et effets de corrélation.

Nous allons suivre pour calculer cette composante de la déformation, une démarche
équivalente a celle qui nous a permis de calculer la composante anélastique. Pour cela, nous
partons de la relation suivante donnant la déformation viscoplastique en fonction du nombre

de sites activeés :

Epp = —&1.V1.[n(0) — n(1)] (I11.55)
La dérivée de cette relation donne :
deyp an(t)
P = gy v, (I11.56)
Ce qui donne avec la relation II. 16 :
deyp n(0)-n(t)
T = V;. (o) (I11.57)
On aboutit finalement en combinant les équations II1.20 et I11.57 a :
d
devp _ 4. @) (I11.58)

dt 2 T1max(0)

ou

Timax(0) représente le temps caractéristique du phénomene de coalescence des Mdc
pour lequel la notion du temps moyen suffit pour rendre compte de la déformation

viscoplastique ;

et
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A, = &,. Vz.% = A,.Cd puisque N,.V, est proportionnel a Cd.

Par ailleurs, qu'en est-il des effets de corrélation?. Nous avons vu que dans le cas de la
déformation haute température, la déformation viscoplastique entraine un changement du
facteur de corrélation y suivant la loi de diminution proposée par CAVAILLE (relation II.

19), du fait de 1'allongement des chaines.

Dans le cas de la déformation basse température, on a vu que la déformation
viscoplastique s'accompagne d'une augmentation de la concentration de défauts entrainant une
augmentation du facteur de corrélation y. En méme temps, cette composante de la

déformation induit deux effets qui eux ont tendance a diminuer y :

- Un allongement de chaines plus accentué¢ renforgant davantage les effets de
corrélation a plus longue distance ;

- Un phénomene de relaxation structurale du fait de l'augmentation de la
mobilité moléculaire.

Perez et al [40,41] ont proposé donc compte tenu de toutes ces considérations la loi de

variation suivante :

x =ao(1—ay&,).Cd (I11.59a)

Le parametre aj peut étre évalué en exprimant le fait qu'avant le premier incrément de
déformation viscoplastique (&, = 0 ), la concentration de défauts quasi-ponctuels Cd dans

le matériau est celle qui subsiste a I'équilibre thermodynamique a Tg (Cd = Cd (equil)Tg) et

X = Xo (valeur déterminée en spectrométrie mécanique dynamique et donnée par le tableau

I. 1) :

Xo

= W (IT1.59Db)

Ao

Mentionnons a cet égard que la loi (IIL.59 a) est extrémement simplifi¢e. En fait, il
faudrait envisager une variation plus rapide de y avec Cd mais les calculs utilisés ici en

restent a I'étape semi-quantitative.

Au contraire, le paramétre a; est un coefficient ajustable qui indique une diminution de
x (c'est-a-dire une augmentation des effets de corrélation) quand se développe la déformation
viscoplastique : a; traduit donc l'orientation des chaines macromoléculaires au cours de la

déformation.

51



Chapitre III Modele de Défauts Quasi Ponctuels Comportement Non Linéaire

Conclusion :

Le modéle unitaire qu'on vient d'expliquer prend ses bases dans le modele de défauts

quasi-ponctuels rappelé au chapitre I1.1 de la présente partie.

Il a ét¢ développé dans le but de rendre compte du comportement aux grandes
déformations aussi bien a basse température qu'a haute température : d'ou l'appellation

"unitaire".
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Chapitre IV Résultats et Discussion

IV.1. Interprétation et discussion des résultats des essais mécaniques de plasticité.

L'interprétation et la discussion de nos résultats se feront principalement sur la base du
programme de simulation numérique, qui s'appuie sur la relation 1.16 et sur tous les points du
modele unitaire exposé ci-dessus ; la figure IV.l: représente de manic¢re simplifiée

l'organigramme correspondant a cette simulation.

En utilisant la valeur des divers parametres, ce programme de simulation permet le
calcul:
a. Des courbes « Contrainte - Déformation » pour différentes températures

(vitesse de traverse constante) ;

b. des courbes « Contrainte - Déformation » pour différentes vitesses de

traverse (température constante) ;
c. des courbes de « relaxation de la contrainte appliquée » ;
d. des courbes « d'anti-relaxation de la contrainte »;

Précisons que la contrainte o calculée a 1'aide de ce programme désigne la composante
de cisaillement et il faut, bien entendu, tenir compte du facteur de SCHMID f dans le cas de

simulations autres que celles effectués en cisaillement :
_ Ocis
Ocomp = f
Avec

Ocomp - Contrainte de compression

o.is : Contrainte de cisaillement
IV.2. Essais de compression.

Parametres de calcul : le mod¢le de défauts quasi-ponctuels utilise les paramétres

déterminables par 1'expérience donnés en tableaux IV.1 et IV.2 [47].
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Tableau. V.1 : Paramétres caractéristiques du PMMA.

Lo/m 12.107
So/m? 50,5.10°°
R/N.m-' 4.10°
G/Pa 2,5.10°
G,/Pa 1,9.10°
G.,/Pa 0,8.10°
Tg/K 380
Up/J.mole™ 77185
To/s 5,2.107'¢
to/s 5,9.108
ACp/J.mol™ 'K 29,3
AHg/ J.mol™t 15416
ASy/ K 3,36
Van/nm’ 0,15
f 0,5
o, /Pa 360.10°
ao 1,6589

Tableau. V.2 : Paramétres ajustables.

al 024
Ay 0,235
By 1,2
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Initialisation des constantes

Entrer Voet T

Calcul des parameétres

t=0

Simulation numérique

xX= ao(l — alevp). cd

o\ /2
_ ve(1-5)
13(0) = To€Xp —
g 1M/

Timax = Tmol = [%1——)(]
degn 1—%

ac A.f(0) 74(t)
dgvp _ f (o)

a AO. Cd. T1max(09)

-2/
ACd = {BO.%. |1 - Dt [cd — Cd(equil),] Cd; i |

T1max(0)

do = R[Vt _ dsanécl;stique + dsviscogiastique)Lo]dt

1 1

+
T1max(0) T1max(0)

|

(I1.59a)

(1I.15)

(111.17)

(1I1.31)
(I11.58)
(I11.54)

(1.9)

Incrémentation
g=0+ Ao
€an = €an T Dégn
Evp = Eyp T A&y
Cd =Cd+ Acd
t=t+ At

Création de fichier et tracé de courbes

fin

Figure. IV.1: organigramme du programme de simulation

IV.3. Résultats de la simulation et discussion.

Les figures IV.2 et IV.3 montrent qu'il est possible de calculer les courbes
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Contrainte en MPa
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Figure 1V.2 Effet de la
température sur le comportement
plastique en compression
résultats des simulations a
T=(293-303-313-323-333-343-
353-363) Keta § = 14.1075s7 L,

Figure 1V.3 : Effet de la vitesse
de déformation sur le
comportement  plastique en
compression résultats des
simulations a &= (7.10°-7.107*
-14.107) s et a T=293 K.
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Résultats de simulation comparés aux courbes expérimentales [47] sur les valeurs de pic
de contrainte :

Tableau. 1V.2 : Comparaison sur les valeurs de ap;. .

Température en K 293 303 313 323 333 343 | 353 363
opic calculée en Mpa 100 | 87.05 | 74.37 | 61.25 | 50 | 39.21 | 27.5 | 18.11
Déformation calculée en [%] 9 8 7 6 5 4 3 2

Op;c expérimentale en Mpa | 98.23 | 84.11 | 72.5 61.3 51 39.5 | 295 20

Déformation expérimentale

en [%] 11 9 8 7.4 6.5 5.5 4 3

Ces valeurs illustrent bien la cohérence de l'analyse utilisée et ces courbes

contrainte-déformation est bien comparable a celle des courbes expérimentales [47].

IV.4. Conséquences de la modélisation et paramétres d'activation.

Il est bien évidemment nécessaire d'examiner de maniere plus détaillée les
conséquences de cette modélisation de nos essais de plasticité :

Considérons, a titre d'exemple la courbe "Contrainte-Déformation" calculée a T = 293K
et € =14.10"5s"1 (figure IV.4 courbe a) ; nous pouvons suivre le long de cet
enregistrement, 1'évolution des déformations élastique (courbe c), anélastique (courbe d) et
viscoplastique (courbe e) composant la déformation totale (courbe b). On remarque que la
déformation élastique est directement proportionnelle a la contrainte appliquée ; la
déformation anélastique augmente graduellement pour atteindre une valeur limite deés
I'apparition du pic de contrainte ; au dela de ce pic, la déformation est essentiellement

viscoplastique (on rentre dans le régime de déformation viscoplastique).
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viscoplastique.

Le schéma de la figure IV.5 [50] calculé dans le cas d'un essai de cisaillement a l'aide
du modele de dislocations proposé par G'SELL et al [17, 49] confirment ces tendances, si ce

n'est que ;7L représente par rapport a nos calculs la somme des composantes anélastique et

viscoplastique du cisaillement.
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14
I
Figure 1V.5: Evolution au cours d'un cisaillement a vitesse de cisaillement locale

constante [51] ;
(a) :de la cission totale.

(b) : des composantes de la déformation.

La variation de ces différentes grandeurs au cours de 'essai est illustrée en figure IV.6:
dans ce cas, la variable temps est choisie pour abscisse de facon a approcher les courbes

expérimentales.
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Figure 1V.6: ¢volution Evolution en fonction du temps de la : (a) : contrainte ;

(b) déformation totale ; (c) déformation élastique ; (d) : déformation
anélastique ; (e) déformation viscoplastique.

b- Nous allons, maintenant, déterminer, sur des courbes "Contrainte-Déformation"
calculées les principales grandeurs intervenant habituellement dans 1'analyse
thermodynamique de la plasticité, a savoir le volume d'activation V, et 1’enthalpie
d’activation AH,. Pour cela, Pour cela, nous adopterons une démarche qui consiste a dériver
des valeurs apparentes de ces grandeurs reliant la vitesse de déformation, la contrainte
appliquée et la température a partir de simulations ou 1'on s'efforce de maintenir la structure

constante ; Les relations utilisées sont généralement définies sous la forme suivante [52]:

de
aln(Z
Vap = KT. [Tat] (IV.1)
AH. = KT? M| _ T.v,. [
a = A5 | = 71 ap [O_T] (I.V.2)

Ainsi, nous pouvons observer sur la figure IV.7, courbe b, la variation du volume
d'activation apparent V,, calculée a l'aide de la relation IV.1, le long de la courbe "Contrainte
- Déformation" (figure IV.7, courbe a) simulée a = 293K et ¢ = 14.1075s~1; cette variation

appelle les commentaires suivants : V,, décroit depuis des valeurs infinies dans le domaine
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¢lastique ( la courbe "o — ¢

n

ne dépend pas de la vitesse de déformation) passe par un

minimum dans le stade transitoire, puis augmente pour se stabiliser quand on parvient au

régime d'écoulement plastique stationnaire.

Contrainte 10 en Mpa

Yapin e

Figure I1V.7 :

12 ) ! ! 7 — ! T T T 12
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Déformation [Ya]
T T T T T
C
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Déformation [%)

Variation comparée au cours d'un essai de compression

calculé a T = 293 K, ¢ =14.107°s7! (courbe a) du volume

d'activation apparent (courbe c) et de la concentratio
défauts quasi-ponctuels (courbe b).
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Il est aussi tres intéressant de tracer, sur la figure IV.7 la variation de la concentration de
défauts quasi-ponctuels Cy4 en fonction de la déformation (figure IV.7, courbe c) : on
remarque que Cq4 reste constant puis, a I'approche du crochet de compression, augmente alors
de manicére tres sensible pour atteindre une valeur finie (a I'effet de consolidation prés) dans le
régime d'écoulement plastique stationnaire. Autrement dit, V., se stabilise de maniére

parallele a C,.

Par ailleurs, la courbe c de la figure I'V.7 justifie bien la description phénoménologique
proposée par [49] de la partie transitoire des courbes "Contrainte - Déformation" (pic de

contrainte) en terme de multiplication de défauts.

c- Calculons ensuite V,, et Cq au plateau d'€écoulement plastique et plus précisément au
point de la courbe "Contrainte - Déformation" ou la contrainte passe par un minimum situé
entre la diminution liée au pic de contrainte et I'augmentation caractéristique de I'effet de
durcissement. Ces deux grandeurs correspondent donc a un état stationnaire ; on convient de

les noter respectivement dans ce qui suit par Cy(stat) et Vp(stat).

Ainsi, la courbe b de la figure IV.9 montre la variation de Cq(stat) et de Vp(stat) en

fonction de la température.

Aussi, a-t-on calculé, a partir des résultats de la figure IV.9, courbe b et a 1'aide de la

relation 1V.2, la variation de AH,,(stat) (figure IV.11, courbe ¢) avec la température. On
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constate que AHg, (stat) présente dans le domaine de température (0 - 265) K, une variation
linéaire puis augmente ensuite rapidement : ce constat nous conduit a considérer que 1'analyse
thermodynamique de la déformation plastique ne s'applique que dans la partie linéaire de la
courbe, au dela, cette analyse ne s'applique plus car la microstructure n'est plus constante et
l'on envisage alors un processus difusionnel différent du franchissement thermomécanique des
obstacles par des entités mobiles. Pour vérifier ce point, nous avons tracé sur la figure [V.11
la valeur stationnaire Cgy(stat) qui s'établit pendant 1'écoulement plastique (courbe a). On
observe que la concentration de défauts en régime stationnaire Cq(stat), présente une valeur
supérieure a 0,3 dans le domaine de température allant de 0 a 265 K, au dela de cet intervalle,

Cq(stat) chute jusqu'a 0,18 a T =363 K.

Ceci veut dire que la compétition entre production de défauts quasi-ponctuels par
déformation plastique et leur élimination par relaxation structurale est insensible a la
température jusqu'a 265 K puis évolue a l'avantage de I'élimination de défauts aux
températures supérieures. A la limite, on retrouverait la valeur a 1'équilibre thermodynamique
a Tg (Cyq[équil]Ty) soit, dans le cas de nos calculs Cy(equil)T, = 0,18. Il y a donc bien deux

régimes de déformation :

- L’un pendant lequel la microstructure Cqy(stat) ne varie pas avec la température ;
- l'autre au cours duquel s'établit un état microstructural stationnaire dont les

caractéristiques dépendent de la température (c'est-a-dire de la contrainte).
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Figure IV.9 : Variation des valeurs stationnaires : (a) Vyp(stat) ; (b) AH,, (stat)
avec la température ; (c) Cqy(stat)

Avant de passer a la suite de la présentation, il nous semble trés intéressant de voir
comment se situent les resultats de nos calculs pour Vyy(stat), AH,,(stat)et o(stat)

(contrainte d'écoulement plastique) par rapport a ceux mentionnés dans la littérature :
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- la figure IV.10 montre que les variations de Vyy(stat) (courbe a) et de AHg,(stat)
(courbe c) avec la température sont tout a fait comparables a celles obtenues
expérimentalement par [52] (respectivement courbe b et courbe d) sur du PMMA dont
les caractéristiques sont :

- masse moléculaire en nombre Mn=97 400 g/mole ;
- polymolécularité=2,29 ;

- température de transition vitreuse Tg=383 K.

Yap(stat)nm?

1 i L i |
a a0 100 150 200 250 300 350 400
Temperatura en K

N
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a i

1 I i 1 i 1
a 50 100 150 200 250 300 3a0 400
Temperature en K

Figure IV.10 : Comparaison entre les valeurs calculées de Vap(stat) et AH,,(stat)

(respectivement courbe a et courbe c) avec les valeurs expérimentales
obtenues par [52] (respectivement courbe b et courbe d).

- La figure IV.11, montre que la variation de la contrainte d'écoulement plastique

calculé o(stat) est en bon accord avec I'ensemble des résultats expérimentaux [47].

L'extrapolation du rapport o(stat) /G jusqu'a la valeur (T/Tg) = 0 (partie de la courbe
en trait interrompus) s'est faite sur la base de I'estimation suivant laquelle la valeur de la
contrainte d'écoulement plastique en compression @ T = 0 K est proche de G/m (G est le

module de cisaillement a T = 0 K) ; soit, avec G = 2500 MPa, 6ycomp =~ 720 MPa
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Log(=igmalstat)/z)

e s s s o s s s ....... _
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Figure IV.11: Variation de la contrainte d'écoulement plastique avec la
température :
- m; d'aprés résultats de compression [47].
- -résultats calculés.
Nous avons vu que la simulation utilisée ici permet de mettre en évidence deux régimes

de déformation a partir du méme cadre théorique et avec un seul ensemble de parameétres
physiques clairement définis (tableau IV.let IV.2). La température critique T, a laquelle
s'effectue le changement de régime (265 K environ : voir figure IV.9, 1a encore valeur
similaire a celle observée expérimentalement par [52] a été souvent identifiée dans la
littérature [53, 54] a la température du pied basse température du pic p de frottement interne.
Toutefois, ce lien n'est pas aisé a définir puisque la loi reliant T; a la fréquence de mesure
(spectrométrie mécanique dynamique) est de nature différente de celle reliant la température
séparant les deux régimes de déformation et la vitesse de déformation, puisque cette dernicre

implique l'intervention de la contrainte.

IV.5. Relaxation et anti-relaxation de la contrainte.

Cas de la compression :

En utilisant le méme programme de simulation, nous avons obtenus diverses courbes de

relaxation et d’anti-relaxation de contrainte :
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Figure 1V.12 Résultats de la
simulation d'un essal
d’anti- relaxation de la

contrainte en compression avant le
pic de contrainte a T = 310 K et a
é=14.10"5s71,

Figure 1V.13 Résultats de la
simulation d'un essai
relaxation de la contrainte en
compression avant le pic de
contrainte a T = 310 K et a
§ =14.10">s"1.

Figure 1V.14 Résultat de la

simulation d'un essai relaxation de la
contrainte en compression avant le pic
310 K et a

de contrainte a T
't =14.10"°s71,
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A T = 310K, on peut vérifier, aprés décharge totale que l'antirelaxation de la contrainte
(figures IV.12, IV.13) a des caractéristiques comparables a celle de la relaxation de la
contrainte (figures IV.14, IV.15) confirmant bien que, dans la partie de la courbe "Contrainte -
Déformation" précédant le pic de contrainte, cette relaxation de la contrainte est due, a la

déformation anélastique ;

A basse température (T = 222K), on peut constater (figures 1V.16) qu'il n'y a pas
d'intervention de 1'anélasticité puisque, aprés décharge compléte, on n’observe pratiquement
pas d'anti-relaxation de la contrainte : dans ce cas, la relaxation de la contrainte résulte

principalement de la déformation viscoplastique thermomécaniquement activée ;

Enfin, a haute température (T = 343 K), la relaxation de la contrainte appliquée se
poursuit jusqu'a ce que celle ci atteigne une valeur nulle (figures [V.17) : cette relaxation de la

contrainte résulte donc de I'écoulement visqueux (quasiment newtonien) de la matiére.

I1 apparait que la plus grande prudence est nécessaire dans l'utilisation des courbes de

relaxation de la contrainte pour déterminer un "volume d'activation".

IV.6. Conclusion :

Le modéle présenté repose sur un schéma conceptuel qui est capable d’interpréter les
différentes manifestations du comportement macroscopique des polymeres amorphes a partir
des mouvements qui se produisent a I’échelle moléculaire. Il est donc en mesure de décrire

tout type d’expérience thermomécanique avec des parameétres spécifiques au matériau étudié.
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CONCLUSION GENERALE

La théorie moléculaire basés sur le concept de « défauts quasi ponctuels» développée

par PEREZ et al, nous a permis de décrire de fagon satisfaisante le comportement mécanique

observé en dessous et au voisinage de la température de transition vitreuse, tant en condition

isotherme qu’isochrone en faisant intervenir que des paramétres dont la signification physique

est éclairement établie .

L’extension faite de cette théorie au cas de la plasticité, a permis de rendre compte avec

un formalisme unique ( modeéle unitaire des aspects expérimentaux de la déformation non

élastique aussi bien a la basse température qu’a haute température (jusque vers Tg).

A I’aide de ce modéle unitaire, nous avons pu simuler et expliquer I’ensemble des

résultats expérimentaux :

La partie transitoire des courbes « o — & » (pic de contraintes) Apparait effectivement

liée a la multiplication des défauts ;

L’écoulement plastique apparait correspondre a un régime stationnaire pour lequel
création et annihilation de défaut quasi ponctuel s’équilibre ;
La notion de mouvement moléculaire élémentaire de la chaine principale,
thermomécaniquement actives, conduit a des expressions donnant le volume
d’activation apparent et I’enthalpie d’activation apparente dont la signification physique
est claire ;
L hypothése correspondant a I’origine de la relaxation « 8 »conduit a des valeurs
théorique de ces grandeur thermodynamique compatible avec les valeurs
expérimentales ;
La valeur déduite pour le volume d’activation thermique vrai, renforce I’idée suivant
lequel I’événement élémentaire a I’ origine de la déformation non élastique est localisé a
I’échelle des unités de répétition ;
En fin nous avons pu vérifier aussi que I’application de formalisme des GUIU et
PRATT pour déterminer le volume d’activation, n’est correct que dans les conditions de
basse température ou :

La relaxation de la contrainte appliquée résulte principalement de la déformation

viscoplastique thermomécaniquement activée
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- L’essai de relaxation de la contrainte appliquée est effectuée dans le régime de

déformation stationnaire (Cd : Constante)

Dans tous les autres cas, le volume d’activation qu’on pourra déterminer a I’aide de ce
formalisme, n’as pas de signification physique en temps que parameétre d’activation, puisqu’il
englobe I’effet :

- De la contrainte

- De la variation de la microstructure
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