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Résumé 

Le Polyéthylène à Ultra Haute Masse molaire (UHMWPE) est un polymère ductile 
reconnu pour ses remarquables propriétés de résistance à l’usure et aux chocs, liées à ses 
longues chaines macromoléculaires. Cette structure moléculaire lui confère également une 
viscosité si élevée à l’état fondu que seuls des procédés de mise en forme de type frittage 
(inspirée de la métallurgie des poudres) peuvent être utilisés. Dans le cas particulier des 
poudres natives d’UHMWPE, le frittage peut s’effectuer sur des temps courts (de l’ordre de 
~1 𝑚𝑖𝑛) grâce à un phénomène appelé « explosion à la fusion ». Malgré ses nombreux atouts, 
l’UHMWPE présente un module d’élasticité relativement faible (quelques centaines de MPa) 
et nécessite d’être renforcé pour un certain nombre d’applications.  

Dans ce contexte, l’objectif de cette thèse est de développer de nouveaux matériaux 
composites co-continus UHMWPE/métal, élaborés par frittage ultra-rapide par induction. Le 
choix d’un métal est motivé par deux exigences. D’un point de vue mécanique, la rigidité 
élevée et la ductilité du métal permettront de compenser la faible raideur du polymère tout 
en conservant une bonne ductilité à l’échelle du composite. D’un point de vue mise en forme, 
la nature électriquement conductrice du métal en fait un matériau particulièrement adapté à 
la chauffe par induction. 

Dans une première étape, des matériaux architecturés métalliques tridimensionnels 
en aluminium et en fonte sont fabriqués par un procédé de fonderie à modèle perdu. Ces 
structures à cellules cubiques sont ensuite remplies de poudre native d’UHMWPE, puis 
chauffées par induction. Les matériaux architecturés métalliques servent alors de vecteur de 
chauffe par induction.  

Les résultats montrent que la chauffe rapide et homogène du polymère est 
directement liée à la configuration co-continue du composite. En effet, la présence d’un 
double réseau interconnecté métal/polymère favorise un transfert thermique efficace par 
conduction du métal vers l’ensemble du polymère. Par ailleurs, les simulations numériques, 
en complément des observations expérimentales, ont permis de mieux comprendre les 
cinétiques de chauffe au sein du composite et de confirmer que la rapidité du frittage peut 
être ajustée par la géométrie de la structure métallique et par la nature du métal utilisé. 

Les essais en compression uniaxiale montrent que les composites co-continus 
combinent la rigidité de la structure métallique avec la ductilité du polymère. En outre, la 
caractérisation microstructurale par tomographie aux rayons X a révélé que le polymère induit 
un changement des modes de rupture de la structure métallique au sein des composites. 

Ce travail démontre ainsi la faisabilité du frittage ultra-rapide par induction comme 
voie d’élaboration de composites co-continus UHMWPE/métal et ouvre la voie à la conception 
de nouveaux matériaux aux propriétés diversifiées. 
 
Mots-clés : UHMWPE, frittage rapide, induction, matériaux co-continus, composites, 
matériaux architecturés, simulation numérique, propriétés mécaniques, tomographie RX.
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Abstract 

Ultra-High Molecular Weight Polyethylene (UHMWPE) is a ductile polymer known for 
its remarkable wear and impact resistance, which is associated to its long macromolecular 
chains. This molecular structure also results in such a high melt viscosity that only sintering 
type process (originated from powder metallurgy) can be used. In the specific case of nascent 
UHMWPE powder, sintering can be processed over short durations (around ~1 minute) thanks 
to a phenomenon called “melting explosion.” Despite its many advantages, UHMWPE has a 
relatively low elastic modulus (a few hundred MPa) and needs to be reinforced for various 
applications.  

In this context, the objective of this work is focused on the development of new co-
continuous UHMWPE/metal composites processed by ultra-fast induction sintering. The 
choice of metal is motivated by two requirements: from a mechanical point of view, the high 
stiffness and ductility of metals help compensate for the low stiffness of the polymer while 
maintaining good overall ductility. From a processing, the electrical conductivity of metals 
makes them particularly suitable for induction heating.  

In a first step, three-dimensional architectured metallic structures made of aluminum and 
cast iron are manufactured by investment casting. These cubic-cell structures are then filled 
with nascent UHMWPE powder and subsequently heated by induction. The architectured 
metallic network thus acts as a heat conductor during sintering.  

The results show that the rapid and homogeneous heating of the polymer is directly linked 
to the co-continuous configuration of the composite. The presence of an interpenetrated 
metal/polymer network promotes efficient heat transfer by conduction throughout the entire 
polymer. Furthermore, numerical simulations, in addition to the experimental observations, 
provided a better understanding of the heating kinetics within the composite and confirmed 
that the sintering rate can be tuned by the geometry of the metallic structure and by the 
nature of the metal used.  

Mechanical characterization demonstrates that the co-continuous composites 
successfully combine the stiffness of the metallic structure with the ductility of the polymer. 
In addition, X-ray tomography analysis reveals that the polymer modifies the failure modes of 
the metallic architecture. 

This work demonstrates the feasibility of rapid induction sintering as an efficient 
processing route for the manufacturing of co-continuous UHMWPE/metal composites, 
opening new ways for the design of new materials with tailored and multifunctional 
properties. 
 
 
Keywords: UHMWPE; ultra-fast sintering; induction heating; co-continuous materials; 
composites; architectured materials; numerical simulation; mechanical properties; X-ray 
tomography. 
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L’amélioration des performances mécaniques des matériaux passe souvent par la recherche 

d’un compromis entre plusieurs propriétés clés telles que rigidité, ductilité, résilience ou 

encore légèreté. Or, ces propriétés sont rarement réunies au sein d’un seul et même matériau. 

Cette limitation a conduit depuis plusieurs décennies à explorer des stratégies composites, qui 

combinent deux ou plusieurs matériaux (de natures différentes) afin de tirer parti de leurs 

complémentarités1,2. 

Dans ce contexte, le polyéthylène à ultra-haute masse molaire (UHMWPE) est un candidat de 

choix. Ce polymère semi-cristallin est connu pour sa ductilité, son exceptionnelle résistance à 

l’usure et aux impacts, sa grande stabilité chimique et sa biocompatibilité3–11. Grâce à cet 

ensemble de propriétés, il est largement utilisé dans des domaines tels que le biomédical, la 

protection balistique, l’industrie textile ou encore les transports. Malgré ces propriétés 

remarquables que lui confèrent ses longues chaînes macromoléculaires (masse molaire 

supérieure à 3𝑀𝑔.𝑚𝑜𝑙-1), la mise en forme de l’UHMWPE par les procédés classiques 

(injection, extrusion, moulage…) est impossible en raison de sa viscosité très élevée à l’état 

fondu. En effet, ces procédés exigent un polymère présentant une viscosité suffisamment 

faible pour pouvoir s’écouler à des températures inférieures à la température de dégradation.  

Pour dépasser ces difficultés, un procédé inspiré de la métallurgie des poudres a été mis en 

place : le frittage. Le principe consiste à chauffer le polymère au-dessus de sa température de 

fusion afin de permettre l’interpénétration des chaînes macromoléculaires au travers des 

interfaces, conduisant à la consolidation du matériau. Le frittage repose ainsi sur les 

mécanismes de diffusion des chaînes, analogue à ceux observés lors du soudage ou de la 

guérison des fissures dans les polymères12,13. Classiquement, cette diffusion est décrite par la 

théorie de la reptation, selon laquelle le temps nécessaire à une chaîne pour diffuser dépend 

au premier ordre de la longueur des chaînes et est inversement proportionnel à la 

température14–17. À titre d’exemple, le temps de reptation d’une chaîne de 10𝑀𝑔.𝑚𝑜𝑙-1 à 

150℃ est estimé à environ 40 ℎ𝑒𝑢𝑟𝑒𝑠. Cependant, plusieurs études sur l’UHMWPE ont montré 

que les poudres natives (obtenues directement après polymérisation) présentent un 

comportement particulier lors de la fusion18,19. En raison de la cristallisation simultanément à 

la polymérisation, les chaînes dans les poudres natives sont dans un état hors équilibre. 

Pendant la fusion, les chaînes retrouvent très rapidement leur conformation d’équilibre sous 

forme de pelote statistique. Ce retour à l’équilibre, beaucoup plus rapide que celui prévu par 

la théorie de la reptation (de l’ordre de la minute contre plusieurs heures), a été désigné par 

P.G. De Gennes sous le terme d’« explosion à la fusion » 20,21. Ce phénomène offre un 
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avantage considérable dans les processus de frittage rapide en réduisant considérablement le 

temps nécessaire à une consolidation efficace. Il existe déjà plusieurs procédés de chauffage 

rapide appliqués aux polymères, mais la plupart reposent sur un contact direct avec 

l’échantillon22,23. Dans le cas de pièces massives, ces approches peuvent conduire à des 

gradients de température importants au sein de la pièce.  

Pour contourner ce problème, cette étude propose le recours au frittage ultra-rapide par 

induction, une méthode de chauffage rapide, localisé et sans contact. Cette technique exploite 

la conductivité électrique des matériaux conducteurs, qui s’échauffent lors de l’application 

d’un champ magnétique 24. Les polymères n’étant pas conducteurs, leur chauffe par induction 

nécessite généralement l’ajout de charges conductrices, telles que des particules métalliques. 

Toutefois, cette approche se heurte à un verrou majeur : la dispersion homogène de ces 

charges dans une matrice polymère est difficile à obtenir et influence directement les 

propriétés mécaniques finales du composite25,26. 

Dans ce travail, nous proposons de développer des matériaux composites co-continus 

associant l’UHMWPE à des matériaux architecturés métalliques formant un réseau 

tridimensionnel continu. Ces structures métalliques, souvent élaborées par des procédés de 

fabrication additive27–29 sont envisagées pour jouer deux rôles : d’une part servir de vecteur 

de chauffe par induction, et d’autre part servir de renfort mécanique, en apportant la rigidité 

au composite. 

L’objectif de ce travail est donc de tirer parti des propriétés uniques des poudres natives 

d’UHMWPE pour développer une approche de fabrication de composites co-continus 

UHMWPE/Métal par frittage ultra-rapide par induction. Le chauffage rapide du réseau 

métallique devrait favoriser le phénomène d’« explosion à la fusion » dans la poudre polymère 

permettant sa consolidation. Un aspect essentiel de cette étude repose également sur 

l’utilisation de la simulation numérique par éléments finis, afin de mieux comprendre les 

transferts thermiques entre le matériau métallique et le matériau polymère lors de la chauffe. 

Cette démarche combinant expérimentation et simulation permettra d’identifier les 

paramètres clés du procédé, afin d’optimiser les conditions de frittage et de relier la 

microstructure finale aux propriétés mécaniques du composite. 

Ce manuscrit est organisé comme suit :  

Le chapitre 1 présente l’état de l’art. Il aborde d’abord les polymères, et plus particulièrement 

l’UHMWPE, en insistant sur ses propriétés spécifiques et sur les procédés de mise en forme 

par frittage. Il s’intéresse ensuite aux composites en général, puis à ceux à base d’UHMWPE, 

en détaillant leur composition, les différentes méthodes de fabrication et les principales 
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propriétés qui en résultent. Enfin, une dernière partie est consacrée aux matériaux 

architecturés métalliques, avec leur définition, leur classification et leurs caractéristiques 

mécaniques. 

Le chapitre 2 décrit les matériaux étudiés et les différentes techniques expérimentales mises 

en œuvre pour leur caractérisation. 

Le chapitre 3 est consacré à la mise en forme des composites UHMWPE/Aluminium par 

frittage ultra-rapide par induction. Il présente dans un premier temps l’élaboration des 

structures métalliques architecturées, puis décrit la fabrication des composites, en détaillant 

les conditions expérimentales retenues et les principaux résultats obtenus. 

Le chapitre 4 est dédié aux caractérisations mécaniques et microstructurales des matériaux 

architecturés métalliques en aluminium ainsi que des composites UHMWPE/Aluminium. Les 

résultats obtenus sont ensuite analysés et discutés à la lumière de différents modèles 

théoriques afin d’établir des relations entre l’évolution microstructurale et les propriétés 

mécaniques. 

Le chapitre 5 illustre l’application de la démarche développée à des composites 

UHMWPE/fonte, dans le but d’évaluer l’application de ce procédé à d’autres métaux. Il vise 

également à analyser les différences induites par le changement de métal, tant du point de 

vue des conditions de mise en forme que des propriétés mécaniques obtenues. 

Enfin, une conclusion générale récapitule les principaux apports de ce travail et des 

perspectives sont proposées pour la poursuite de cette thématique de recherche.
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Introduction 

Ce chapitre propose un état de l’art qui s’articule d’abord autour des polymères 

thermoplastiques. L’accent sera mis sur le Polyéthylène à Ultra haute masse molaire 

(UHMWPE), sa mise en forme par frittage, ses propriétés mécaniques et ses principaux 

domaines d’application. 

La deuxième partie sera consacrée à la présentation générale des matériaux composites. Une 

attention particulière sera portée aux composites UHMWPE/Métal et à leurs domaines 

d’applications.  

La troisième et dernière partie sera dédiée aux métaux, en particulier aux matériaux 

architecturés métalliques. Nous présenterons leur classification, leurs méthodes de 

fabrication, leur optimisation et enfin leurs propriétés mécaniques.    

I. Les Polymères 

Un polymère est un matériau constitué de longues chaînes macromoléculaires formées par la 

répétition de petites unités structurales appelées monomères, qui peuvent être toutes de 

même nature (homopolymères) ou de nature différente (copolymères). Les monomères d’une 

même chaîne sont reliés par des liaisons covalentes tandis que les chaînes peuvent être reliées 

entre elles par des nœuds chimiques ou des nœuds physiques appelés enchevêtrements30. 

Dans cette étude, nous nous intéressons uniquement aux polymères thermoplastiques dont 

les chaînes sont reliées entre elles par des enchevêtrements. De tels polymères peuvent être 

amorphes ou semi-cristallins, selon différents paramètres dont la régularité de la chaîne 

macromoléculaire et les conditions de mise en œuvre. 

Lorsqu’un polymère est chauffé, il subit plusieurs transitions thermiques : la transition 

vitreuse marque le passage de la phase amorphe d’un état rigide et vitreux vers un état plus 

souple et caoutchoutique. Elle est située aux environs de -100 C pour le Polyéthylène (PE). À 

une température plus élevée, les polymères semi-cristallins atteignent la fusion de leurs zones 

cristallines. Pour le PE, la température de fusion est située entre 100 et 140 °C, dépendant de 

l’épaisseur des lamelles cristallines.  

À l’état fondu, les chaînes sont alors reliées entre elles par des enchevêtrements, responsables 

de la viscosité importante des polymères. Dans la suite, nous nous intéresserons donc aux 

polymères à l’état fondu. 
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1. Polymère à l’état fondu 

Cette section se divisera en deux parties distinctes. Dans un premier temps, nous explorerons 

la conformation des chaînes dans un polymère à l’état fondu. Ensuite, nous aborderons la 

dynamique des chaînes macromoléculaires, en décrivant les mécanismes par lesquels elles 

deviennent mobiles à l’état fondu sous l’effet de la température par exemple.  

a. Conformation des chaînes macromoléculaires 

A l’état fondu, une chaîne polymère adopte une conformation sous forme de pelote 

statistique31 (figure  1.1). Cette conformation correspond à une vision idéalisée de la chaîne 

macromoléculaire. 

 

Figure 1.1 : Représentation schématique d’une pelote statistique avec R la distance entre 

extrémités et Rg le rayon de giration32. 

Pour comprendre ce concept de pelote statistique, on peut se référer à l’idée d’une « marche 

aléatoire brownienne ». La chaîne est alors modélisée par un ensemble de segments appelés 

segments de Kuhn. La longueur de ce segment dépend de la rigidité de la chaîne et correspond 

à la plus petite séquence physique de monomères le long de la chaîne au-delà de laquelle la 

molécule peut être considérée comme librement jointe. Chaque segment peut alors se 

positionner dans n’importe quelle direction, sans orientation préférentielle par rapport à ses 

voisins31,33. 

Cette conformation en pelote statistique peut donc être visualisée comme une sphère de 

rayon 𝑅𝑔 au sein de laquelle les segments de chaînes s’orientent de manière aléatoire. 𝑅𝑔 est 

appelé rayon de giration de la chaîne, et mesure la dispersion des segments de la chaîne 

autour du centre de masse de la chaîne. On définit aussi la distance quadratique moyenne 
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entre bouts de chaîne <𝑅2> , qui fournit une autre mesure de sa dimension spatiale moyenne. 

Ces paramètres sont des grandeurs statistiques et sont définis par :  

<𝑅2> =𝑁. 𝑏2            𝑒𝑡              <𝑅𝑔2> = 
𝑁𝑏2

6
     (𝐸1) 

où b représente la longueur d’un segment de Kuhn (1,265 nm pour un PE et équivaut à un 

segment constitué de 10 groupes CH₂) et N désigne le nombre de segments de Kuhn par 

chaîne34. 

Lorsqu’on a plusieurs chaînes à l’état fondu, les chaînes conservent la conformation de pelote 

statistique et forment des enchevêtrements entre elles. On définit alors la masse molaire 

entre enchevêtrements, qui dépend de la rigidité de la chaîne. Elle est estimée à 2500𝑔.𝑚𝑜𝑙-1 

pour le PE34. 

b. Dynamique des chaînes macromoléculaires 

La dynamique des chaînes macromoléculaires à l’état fondu est étudiée depuis plusieurs 

décennies et a suscité un grand intérêt. Des travaux fondateurs, notamment ceux de Flory35, 

Edwards36, Rouse37 ou De Gennes14, ont permis de décrire les mécanismes microscopiques 

gouvernant le mouvement des chaînes dans les polymères fondus. Dans ce contexte, nous 

nous intéressons ici au comportement des polymères à très longues chaînes 

macromoléculaires, en particulier aux mouvements associés à la formation des 

enchevêtrements. 

Lorsque les polymères sont à l’état fondu, les chaînes macromoléculaires possèdent une 

certaine liberté de mouvement et les enchevêtrements peuvent se faire et se défaire. 

Néanmoins, pour un matériau à l’équilibre, la densité d’enchevêtrements reste globalement 

constante sans application de contrainte extérieure. Différents modèles théoriques ont été 

proposés pour décrire les mécanismes de déplacement relatifs des chaînes au sein d’un 

polymère fondu. Parmi eux, les modèles de Rouse37 et de De Gennes14 que nous présenterons 

ici. 

Le premier modèle décrivant la dynamique des chaînes polymères à l’état fondu est celui 

proposé par Rouse37,38. Ce modèle correspond à un écoulement de chaînes libres, c’est-à-dire 

non contraintes par des enchevêtrements. Il s’applique donc aux chaînes courtes, pour 

lesquelles le nombre d’enchevêtrements par chaîne est faible, ainsi qu’aux chaînes longues 

mais uniquement aux temps courts, lorsque les mouvements de portions de chaînes se font 

sans « percevoir » les enchevêtrements. Dans le modèle de Rouse, les segments de chaîne se 
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déplacent quasi indépendamment, avec un temps de relaxation qui croît comme N², avec N le 

nombre de segments de Kuhn. Ce temps appelé temps de Rouse est donné par :  

𝜏𝑅𝑜𝑢𝑠𝑒=
𝜁𝑁2𝑏2

3𝜋2𝑘𝐵𝑇
                                    (𝐸2) 

On retrouve dans cette expression les paramètres 𝑁 𝑒𝑡 𝑏 qui décrivent la longueur de la 

chaîne, le coefficient de friction monomérique 𝜁, la constante de Boltzman 𝑘𝐵, et la 

température 𝑇.  

Pour les polymères à longues chaînes macromoléculaires, la dynamique est décrite par le 

modèle de reptation. Proposé initialement par Pierre-Gilles De Gennes dans les 

années 197014, ce modèle décrit comment une chaîne polymère se déplace à travers un 

réseau d’autres chaînes, en étant contrainte par les chaînes avoisinantes36. Cela crée un effet 

de confinement où la chaîne polymère est contrainte de se déplacer le long de sa propre 

longueur, à l’intérieur d’un tube imaginaire. Le tube représente alors les contraintes 

topologiques dues à la présence des autres chaînes et des enchevêtrements. Par conséquent 

la chaîne polymère ne peut en sortir que par les bouts et à mesure que la chaîne se déplace, 

des portions du tube apparaissent et disparaissent. La figure 1.2 illustre un tube de reptation. 

 

Figure 1.2 : Illustration d’un tube de reptation39. 

Le temps nécessaire pour qu’une chaîne polymère sorte complètement de son tube initial et 

explore un nouveau volume de l’espace est appelé « temps de reptation ». Il est donné par :  

𝜏𝑅𝑒𝑝𝑡𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛=
𝜁𝑁3𝑏4

𝜋2𝑘𝐵𝑇𝑎
2

                                    (𝐸3) 

Avec 𝑎 qui représente le diamètre du tube de reptation et correspond à la distance entre 

enchevêtrements. On observe une dépendance importante aux paramètres de Kuhn ( 𝑁3𝑏4) 

qui sont liés à la longueur de la chaîne, ce qui signifie que les polymères avec de très longues 
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chaînes (et donc beaucoup d’enchevêtrements) prennent beaucoup plus de temps pour se 

mouvoir. Ainsi, connaissant les caractéristiques d’une chaîne polymère, il est possible de 

déterminer son temps de reptation. À 150℃, il est estimé à quelques dizaines de secondes 

pour une chaîne PE de 0,6𝑀𝑔.𝑚𝑜𝑙-1 contre 40 h environ pour une chaîne de 10 𝑀𝑔.𝑚𝑜𝑙-1.  

c. Cristallisation à partir du fondu 

De façon générale, la cristallisation des polymères à partir de l’état fondu a lieu par repliement 

de chaîne. À noter cependant que des cristaux à chaînes étendues peuvent être obtenus pour 

une cristallisation induite par étirement ou lors de la cristallisation sous très fortes 

pressions30,40,41. Les polymères n’atteignent jamais une cristallinité totale en raison de la 

présence des enchevêtrements et d’irrégularités telles que des branchements ou des bouts 

de chaînes par exemple. La cristallisation des polymères semi-cristallins à partir du fondu est 

un processus qui repose sur deux étapes principales : la germination et la croissance des 

cristaux. 

i. La germination 

La germination correspond à la formation de germes, qui constituent les noyaux des futurs 

cristaux. Selon l’origine des germes, on distingue deux types principaux de germination : la 

germination homogène, lorsque les germes se forment à partir du fondu et la germination 

hétérogène, lorsqu’ils apparaissent à la surface d’un substrat ou d’un cristal déjà existant. La 

figure 1.3 illustre les différents types de germe. On distingue alors des germes primaires (dans 

le fondu), secondaires (sur une surface étrangère) et tertiaires (sur deux surfaces étrangères). 

 

Figure 1.3 : Types de germes cristallins : A-germe primaire, B-germe secondaire, C-germe 

tertiaire42. 

Dans les modèles théoriques classiques (germination homogène), un germe est représenté 

par un parallélépipède de dimensions (l, a₀, b₀). Sa formation est gouvernée par une enthalpie 

libre, exprimée par : 
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∆𝐺=-𝑉(𝛥𝑔)+2𝜎𝑒𝑆𝑏+4𝜎𝑆𝐿                   (𝐸4) 

Avec 𝑉 le volume du cristal, 𝛥𝑔 la variation d’enthalpie libre de fusion par unité de volume qui 

dépend de la température, 𝑆𝑏 la surface de la base du cristal, 𝑆𝐿la surface latérale du cristal, 𝜎 

est l’énergie de surface latérale du germe et 𝜎𝑒 est l’énergie de surface des repliements. La 

germination n’est stable que si le germe dépasse une taille critique (𝑙*); sinon, il disparait 

spontanément. Le taux de nucléation augmente fortement avec l’augmentation de la 

surfusion (𝛥𝑇=𝑇𝑓
0-𝑇𝑥 où 𝑇𝑓

0 est la température de fusion à l’équilibre thermodynamique et 𝑇𝑥 

la température de cristallisation).  

ii. La croissance cristalline : le développement des lamelles 

Une fois formés, les germes croissent par ajout successif de segments de chaînes pour former 

des lamelles cristallines. Selon la théorie de Lauritzen–Hoffman, la croissance dépend 

également de la surfusion 43 : à faible ΔT, la croissance est limitée par la diffusion des chaines 

qui doivent atteindre la surface de la lamelle. A ΔT intermédiaire, la croissance lamellaire a 

lieu par nucléation secondaire sur la surface de la lamelle (cf cas b. de la figure 1.3). La vitesse 

de croissance est alors maximale dans ce régime. Enfin, à forte ΔT, la diffusion est très lente 

conduisant à une vitesse de croissance très faible. Outre la température, le processus de 

croissance est également contrôlé par la vitesse de reptation des chaînes qui dépend de la 

masse molaire. Ainsi, une masse molaire élevée tend à ralentir la vitesse de repliement. Le 

taux de cristallinité, la microstructure finale et les propriétés résultantes dépendent donc des 

conditions de cristallisation et de la masse molaire. 

2. Morphologie des polymères à l’état semi-cristallin 

En cristallisant, la matière va se structurer à plusieurs niveaux d’échelles allant de la maille 

cristalline jusqu’aux agrégats polycristallins en passant par l’empilement des lamelles 

cristallines et amorphes (voir figure 1.4)30.  

 

Figure 1.4 : Morphologie multi-échelle des polymères semi-cristallins30. 
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La maille cristalline (quelques Ångströms) va dépendre de la structure chimique de la chaîne 

polymère (monomères). Dans le cas du PE, la maille est orthorhombique avec a=7,41 Å, 

b= 4,94 Å et c= 2,54 Å. L’assemblage de plusieurs mailles cristallines va former des lamelles 

cristallines qui ont des épaisseurs de l’ordre de quelques dizaines de nanomètres. Il convient 

de souligner que les lamelles cristallines sont interconnectées grâce à des molécules liantes, 

ces dernières traversant deux lamelles cristallines successives (voir figure 1.5). Enfin, 

l’empilement des lamelles cristallines et amorphes conduit à la formation de super-structures 

appelées sphérolites (qui peuvent atteindre plusieurs dizaines de microns). À noter que dans 

le cas de refroidissement rapide ou d’un polymère très visqueux à l’état fondu (cas des ultra 

hautes masses)30,44, la cristallisation peut être limitée et le matériau peut ne pas former de 

sphérolites bien définies.  

De façon générale, les polymères semi-cristallins sont constitués de phases amorphes et 

cristallines en proportion variable caractérisée par le taux de cristallinité. On peut également 

définir la longue période 𝐿𝑝, qui correspond à l’épaisseur de l’empilement d’une lamelle 

cristalline et d’une lamelle amorphe successive comme illustré sur la figure 1.5.  

 

Figure 1.5 : illustration de l’empilement des lamelles cristallines et lamelles amorphes 45. 

 

3. Comportement mécanique des polymères semi-cristallins 

déformés entre Tg et Tf 

Le comportement mécanique des polymères semi-cristallins déformés entre Tg et Tf résulte 

de leur microstructure, constituée de lamelles cristallines séparées par des zones amorphes 

caoutchoutiques dans lesquelles les molécules liantes et les enchevêtrements lorsqu’ils 

permettent de relier 2 lamelles cristallines assurent le rôle de transmetteurs de contraintes 

entre les cristallites. La figure 1.6 illustre la réponse caractéristique d’un polymère semi-

cristallin déformé en traction uniaxiale entre Tg et Tf.  

Molécule liante 
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Figure 1.6 : Représentation schématique de la réponse mécanique d’un polymère semi-

cristallin46. 

A température ambiante, la phase amorphe caoutchoutique se déforme de manière 

viscoélastique47,48, du fait de son faible module comparé à celui de la phase cristalline. Ainsi, 

à faibles déformations, le matériau va être d’autant plus rigide que son taux de cristallinité est 

grand. Selon l’orientation des empilements lamellaires par rapport à la direction de la 

sollicitation, deux mécanismes principaux interviennent49 : le glissement interlamellaire, qui 

correspond à un cisaillement parallèle entre deux lamelles cristallines, et la séparation 

interlamellaire, où la distance entre lamelles cristallines augmente.  

À partir du seuil de plasticité, les lamelles cristallines vont se déformer50 par glissement 

cristallin et fragmentation des lamelles cristallines en blocs cristallins plus petits. Ce stade 

correspond à la transformation de la structure sphérolitique en structure fibrillaire. Elle est 

caractérisée par un adoucissement plus au moins prononcé au niveau de la courbe n = f(n). 

En particulier, dans le cas des matériaux très enchevêtrés, l’adoucissement est peu marqué lié 

au nombre de transmetteurs de contraintes important (molécules liantes et enchevêtrements 

lorsqu’ils permettent de relier 2 lamelles cristallines entre-elles).  

Enfin, pendant le stade de durcissement, les chaînes constituant les blocs cristallins se déplient 

augmentant encore l’étirabilité du matériau avant d’atteindre sa rupture.  

 

 

4. Polyéthylène à ultra haute masse molaire (UHMWPE) 

Le polyéthylène à ultra haute masse molaire (UHMWPE) est un polymère semi-cristallin 

composé de chaînes linéaires extrêmement longues, avec une masse molaire moyenne 
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dépassant 3 𝑀𝑔.𝑚𝑜𝑙-1 contre des masses de l’ordre de 0,2 𝑀𝑔.𝑚𝑜𝑙-1 pour les PE classiques. Sa 

synthèse repose sur la polymérisation de l’éthylène (CH₂=CH₂) par des techniques catalytiques 

de type Ziegler-Natta durant laquelle la cristallisation se produit simultanément à la 

polymérisation51. Il en résulte des poudres natives d’UHMWPE très cristallines (Xc ≈ 60 à 

70 %)51,52 et peu enchevêtrées. Des avancées récentes dans le contrôle de la cinétique de 

polymérisation ont permis de moduler la topologie des chaînes, offrant des poudres natives 

de UHMWPE sur mesure (plus ou moins enchevêtrées) 53–57.  

De par sa structure semi-cristalline et la longueur extrême de ses chaînes, l’UHMWPE associe 

faible densité, inertie chimique, très faible coefficient de frottement, haute résistance à 

l’usure et bonne tenue aux chocs58. Ces propriétés expliquent son usage pour différentes 

applications. Il est utilisé depuis les années 1950 dans divers domaines, notamment pour les 

revêtements de trémies, les glissières de lignes d’embouteillage, ainsi que les protections pour 

navires et infrastructures portuaires3–5. Sa ductilité et sa capacité d’absorption d’énergie avant 

rupture sont recherchées pour la protection balistique et les vêtements anti-coupure6–8,59. 

Dans le domaine médical, l’UHMWPE s’est imposé grâce à sa biocompatibilité, sa solidité et 

sa résistance à l’usure, qui en font un matériau clé pour les dispositifs implantables10,11,60. 

Depuis plusieurs décennies, il est largement utilisé comme composant de friction dans les 

prothèses articulaires 9. Enfin, sous forme de membranes microporeuses, il sert de séparateur 

de batteries Li-ion grâce à son inertie chimique, sa résistance à la perforation et sa stabilité 

dimensionnelle61–63. 

Par ailleurs, en raison de ses longues chaînes, l’UHMWPE présente une forte viscosité à l’état 

fondu64. En effet, la viscosité est étroitement liée à la longueur des chaînes. En l’occurrence, 

dans le cas de PE classique, des observations expérimentales ont clairement montré qu’à 

température fixée, la viscosité newtonienne est proportionnelle à Mw
3.5 où Mw est la masse 

molaire en poids des chaînes macromoléculaires65. Cette forte viscosité vient du fait que plus 

la masse molaire est élevée, plus le nombre d’enchevêtrements par chaîne à l’état fondu est 

grand. À titre d’exemple, à l’équilibre, l’UHMWPE à 10 𝑀𝑔.𝑚𝑜𝑙-1 compte environ 50 fois plus 

d’enchevêtrements qu’un PE classique.  

De façon générale, la viscosité diminue avec l’élévation de la température ce qui favorise 

l’écoulement du matériau. Toutefois, si les chaînes sont très longues (comme dans le cas du 

UHMWPE), la viscosité demeure très importante jusqu’à la température de dégradation de 

sorte qu’aucun écoulement n’est observé entre sa température de fusion et celle de 

dégradation (figure 1.7). Ainsi, le plateau caoutchoutique est alors beaucoup plus long pour 

l’UHMWPE que pour un PE classique.  
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Figure 1.7 : Représentation schématique de la variation du module de cisaillement de 

l’UHMWPE en fonction de la température32. 

 

La mise en forme de l’UHMWPE devient donc impossible par les procédés conventionnels 

(injection, extrusion, moulage…) qui nécessitent l’écoulement du polymère à des 

températures inférieures à sa dégradation. Pour contourner cette problématique, des 

méthodes alternatives inspirées de la métallurgie des poudres, telles que le frittage, ont été 

développées. Ces procédés exploitent la plage de températures correspondant au plateau 

caoutchoutique (135 °C à 300 °C) pour mettre en forme le matériau.  

 

5. Mise en forme par frittage 

a. Frittage dans le cas des polymères semi-cristallins 

De façon générale, le frittage est un processus activé thermiquement, historiquement issu de 

la métallurgie des poudres, qui permet la transformation d’un empilement de particules 

individuelles (poudre) en un matériau compact plus ou moins dense66. En métallurgie, le 

frittage s’effectue en-dessous du point de fusion du matériau. Le processus se fait par diffusion 

de matière au travers des interfaces solides entre particules adjacentes, ce qui conduit 

progressivement à la consolidation du matériau. 

Dans le cas des polymères semi-cristallins à longues chaînes, l’appellation frittage est utilisée 

par analogie, bien que le procédé soit réalisé au-dessus de la température de fusion. Toutefois, 

comme précisé précédemment, le matériau demeure loin de l’état d’écoulement en raison de 

sa très forte viscosité due au nombre élevé d’enchevêtrements par chaîne. 
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De façon concrète, le procédé de frittage pour les semi-cristallins est réalisé au-dessus de la 

température de fusion ce qui permet aux chaînes de diffuser au travers des interfaces et de 

former des enchevêtrements. Cette étape est donc fortement dépendante de la capacité de 

la chaîne à diffuser au travers des interfaces, mécanisme décrit par la théorie de reptation vu 

précédemment14–17. Les mécanismes de frittage sont similaires à ceux décrits dans les 

procédés de soudage des polymères et de guérison de fissures12,13. Ces derniers reposent sur 

l’idée que la consolidation maximale de l’interface est atteinte lorsqu’on ne peut plus 

distinguer l’interface à l’échelle moléculaire13,67–70. On définit ainsi une distance 

d’interpénétration moyenne 𝐷 des chaînes dépendant du temps de reptation :  

𝐷=𝑅𝑔√
𝑡

𝜏𝑟𝑒𝑝𝑡𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛
      (𝐸5) 

Avec 𝑅𝑔, le rayon de giration de la chaîne, 𝑡 le temps de mise en contact des interfaces à l’état 

fondu et 𝜏𝑟𝑒𝑝𝑡𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 le temps de reptation. On considère que le soudage est complet c’est-à-

dire que les chaînes sont totalement enchevêtrées et l’interface totalement disparue lorsque 

la distance moyenne d’interpénétration 𝐷 est égale au rayon de giration 𝑅𝑔 (pour 

𝑡 =𝜏𝑟𝑒𝑝𝑡𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛).  

Plusieurs variantes de frittage ont été développées au cours de ces dernières decennies et 

seront discutées dans les sections suivantes. 

b. Frittage conventionnel : application à l’UHMWPE 

Le frittage de l’UHMWPE s’inscrit à priori dans le cadre des mécanismes diffusifs étudiés 

précédemment pour les polymères semi-cristallins. Deplancke et al ont mis sur pied un 

protocole de frittage de poudres natives d’UHMWPE et l’ont divisé en trois étapes32 : la 

densification puis diffusion des chaînes au travers des interfaces et réenchevrêtrement, et 

enfin le refroidissement pendant lequel on a cristallisation et cocristallisation (voir figure 1.8). 

La cocristallisation71,72 désigne ici la formation de cristaux à l’interface entre deux grains, où 

des segments de chaînes polymères provenant de chaque grain s’organisent pour former une 

lamelle cristalline commune. L’optimisation de ces étapes a permis d’obtenir des matériaux 

denses à 100 % pour des températures de frittage comprises entre 150 et 250 °C et des durées 

allant de 15 min à 100 h. 
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Figure 1.8 : Protocole de frittage du UHMWPE développé par Deplancke et al.19 

 

Par ailleurs, il a été observé que pour un grade de UHMWPE de masse molaire donnée, les 

propriétés mécaniques mesurées à l’état caoutchoutique (au-dessus de la température de 

fusion) sont quasi inchangées 59 quelle que soit la durée de frittage comprise entre 15 min et 

100 h. Cela contraste fortement avec les prévisions théoriques de la reptation par les bouts 

de chaîne, selon lesquelles des temps beaucoup plus longs que 15 min (environ 40ℎ à 150℃ 

pour 10 𝑀𝑔.𝑚𝑜𝑙-1 par exemple) seraient nécessaires pour permettre aux chaînes polymères 

de diffuser suffisamment à travers les interfaces et de former des enchevêtrements.  

Pour expliquer ce phénomène, les auteurs attribuent ce réenchevêtrement rapide au 

phénomène « d’explosion à la fusion » : lors de la fusion, les chaînes polymères initialement 

peu enchevêtrées et sous forme de cristaux à chaînes repliées (en orange sur le schéma de la 

figure 1.9) retrouvent très rapidement une conformation proche de leur équilibre sous forme 

de pelote statistique (voir figure 1.9).  
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Figure 1.9 : Illustration de l’explosion à la fusion21. 

Ce phénomène a été mis en évidence pour la première fois par Barham et Sadler21, à partir 

d’expériences de diffusion de neutrons réalisées sur des monocristaux de polyéthylène, et a 

ensuite été interprété par De Gennes20. Plus récemment, cette idée a été remise au centre 

des recherches sur l’UHMWPE désenchevêtré pour lequel il a été montré que le réseau 

d’enchevêtrements se reconstitue en un temps ultra-court (de l’ordre de quelques minutes) 

dès le bref passage au-dessus de la température de fusion73. Concernant les paramètres de 

frittage, Wang et al (2024) 74 soulignent que la vitesse de chauffe joue également un rôle 

déterminant : pour des vitesses supérieures à 1 °C·min⁻¹, la diffusion rapide des chaînes 

favorise l’« explosion à la fusion » et accélère ainsi la formation du réseau d’enchevêtrements. 

L’ensemble de ces observations met en évidence l’intérêt majeur des procédés de frittage 

rapide pour la mise en forme de poudres natives de UHMWPE.  

c. Autres techniques de frittage 

i. Frittage Laser Sélectif (Selective Laser Sintering ou SLS) 

Contrairement au procédé de frittage classique précédemment décrit, le SLS est une 

fabrication additive sur lit de poudre : le lit est pré-chauffé près de la température de fusion, 

puis un laser balaie la poudre pour souder localement les particules et construire la pièce 

couche par couche. Pour l’UHMWPE, la faisabilité a été démontrée dès les années 2000 pour 

des pièces poreuses à visée clinique, mais avec des résistances mécaniques modestes22,75–77. 

Plusieurs études rapportent des porosités élevées (60–65 % selon les réglages), qui dégradent 

fortement les propriétés et imposent parfois des post-traitements (densification, recuit…). Le 

chauffage localisé crée en outre des gradients thermiques qui limitent la fidélité des formes : 
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les géométries simples sont réalisables, mais les structures complexes restent difficiles à 

obtenir, et certaines pièces sont tellement poreuses que leurs propriétés mécaniques ne sont 

pas mesurables dans des conditions standard75.  

ii. Frittage Spark Plasma (Spark Plasma Sintering ou SPS) 

Le SPS fait partie des frittages dits « flash » en raison de la rapidité du procédé. Il repose sur 

un courant continu sur des temps courts (pulsé) qui produit un échauffement par effet Joule. 

Dans le procédé SPS, la poudre polymère est dans un moule généralement en graphite soumis 

à un courant ; le polymère étant isolant, le courant circule dans le moule uniquement. Ce 

dernier va chauffer le polymère par conduction. L’intérêt de ce procédé a été démontré sur 

des polymères techniques tel que le PEEK (polyétheréthercétone) pour lequel des densités 

supérieures à 99 % ont été atteintes 73. Pour l’UHMWPE et ses composites, des consolidations 

rapides par SPS ont été rapportées, tout en soulignant des défis à maîtriser en particulier 

concernant des gradients thermiques importants79 dans le cas de pièces massives. 

 

Conclusion partielle 

Cette première partie a présenté les généralités sur les polymères, puis sur l’UHMWPE. Sa 

structure, faite de chaînes macromoléculaires très longues lui confère de très bonnes 

propriétés en termes de résistance à l’usure et de résistance aux impacts. Ces mêmes chaînes 

macromoléculaires rendent sa mise en forme impossible par les procédés classiques et le 

frittage offre alors une voie de mise en forme des poudres natives de UHMWPE. En effet, ces 

poudres natives d’UHMWPE sont constituées de chaînes dont la conformation est hors 

équilibre, très cristallines et peu enchevêtrées. Lors de la mise en forme par frittage, le 

matériau subit une fusion, puis une recristallisation à partir d’un état fondu contenant cette 

fois beaucoup plus d’enchevêtrements. La mobilité restreinte des chaînes dans cet état limite 

la formation de lamelles cristallines, ce qui conduit à un taux de cristallinité plus faible que 

celui des poudres natives. La rigidité du matériau reste faible, de l’ordre de quelques centaines 

de MPa, ce qui limite son utilisation pour un certain nombre d’applications. Pour dépasser ce 

verrou, la suite explore la « voie composite » comme moyen d’augmenter la rigidité de 

l’UHMWPE.  
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II. Les composites 

Les matériaux composites sont constitués d’au moins deux composants distincts, issus de 

différentes classes de matériaux, afin de combiner leurs meilleures propriétés et d’optimiser 

les performances du matériau final. Ce sont souvent des matériaux à très hautes 

performances mécaniques, électriques, thermiques… de manière à obtenir les propriétés 

souhaitées en faisant un choix approprié des constituants80.  

Typiquement, un composite se compose d’une matrice, qui agit comme matériau porteur et 

continu, et d’un renfort/charge, choisi pour ses caractéristiques exceptionnelles telles que la 

rigidité, la conductivité… La matrice lie les renforts, les protège des agressions extérieures et 

transmet les charges appliquées, tandis que les renforts améliorent les performances globales 

du matériau. Cette complémentarité permet aux composites de se démarquer par leur 

modularité et leur aptitude à répondre à des besoins spécifiques, les rendant particulièrement 

prisés dans des secteurs variés tels que l’aéronautique, l’automobile, la construction ou 

l’électronique81. 

Les matériaux composites se classent en trois grandes familles selon la nature de leur matrice. 

Les composites à matrice organique, se distinguent par leur coût réduit et leur adaptation à la 

production en série. Les composites à matrice céramique qui eux sont privilégiés pour des 

environnements où la résistance aux hautes températures est primordiale (aérospatial, 

militaire, nucléaire…). Enfin, les composites à matrice métallique, généralement à base 

d’Aluminium, de Zinc ou de Magnésium, trouvent leur utilité dans des domaines tels que 

l’automobile ou l’électronique82. Parmi toutes ces catégories, les composites à matrice 

organique occupent une place prépondérante en raison de leur polyvalence et de leur coût 

abordable et feront l’objet de cette étude. 

 

1. Utilisation des composites à matrice organique pour 

l’optimisation des propriétés 

Dans l’optimisation des propriétés des composites à matrice organique (CMO), différents 

types de renforts sont utilisés pour répondre aux exigences spécifiques des applications. Ces 

renforts sont classiquement sous forme fibrillaire ou particulaire… et leur choix dépend des 

propriétés ciblées, qu’elles soient mécaniques, thermiques ou autres. 
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a. Optimisation des propriétés mécaniques 

Les fibres de verre et de carbone sont des renforts couramment utilisés dans les CMOs 

(illustration figure 1.10.a), pour leur résistance élevée à la traction et leur légèreté83,84. Le 

transfert de charge dépend surtout de l’orientation des fibres85–87 et de leur fraction 

volumique88 : aligner les fibres dans la direction de sollicitation et augmenter leur fraction 

volumique accroit la résistance. Au-delà d’un optimum (variable selon les systèmes), on note 

généralement une baisse des performances mécaniques car elles agissent alors comme des 

défauts 89.  

 

Figure 1.10 : Illustration d’un composite ; a) à fibres, b) co-continu90. 

Ces composites sont largement utilisés pour la fabrication de coques de bateaux, de pièces de 

carrosserie ou de composants d’avions. Les fibres de verre et de carbone sont généralement 

intégrées dans la matrice polymère sous forme de toiles, de nappes ou de filaments, et 

peuvent être enroulées, tissées ou stratifiées (sandwich) selon les besoins spécifiques de 

l’application. Les méthodes de fabrication les plus courantes pour ces composites incluent le 

moulage par compression, l’injection et la stratification91. 

Lorsqu’on veut associer rigidité, légèreté et grande capacité d’absorption d’énergie, on peut 

recourir à des composites à phases interpénétrées ou co-continus (figure 1.10.b). Dans ces 

matériaux, les deux phases sont chacune continues et forment des réseaux imbriqués, 

souvent obtenus par fabrication additive 87– 90. Dans ce type de composite, la phase 

renforçante est généralement un matériau cellulaire (détaillée dans la partie suivante). Le 

choix du matériau et de la géométrie de l’architecture dépend de l’application visée. 

b. Optimisation des propriétés électriques et thermiques 

Lorsqu’il s’agit d’améliorer la conductivité thermique ou électrique de la matrice polymère, on 

ajoute des charges conductrices95. Ces particules peuvent être des métaux96 (cuivre, 

aluminium…) ou du carbone (graphite, fibres/nanotubes)97. Les composites 

polymère/graphite sont par exemple utilisés dans des applications telles que les dissipateurs 

a) b) 
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thermiques ou les composants électroniques98. La dispersion des charges se fait en général 

par mélange en phase fondu (extrusion), en solution ou par pulvérisation. L’enjeu pour ce type 

de composite est une dispersion uniforme et un taux de charge suffisant pour atteindre le 

seuil de percolation ; sinon, le gain de conductivité reste faible. 

Au-delà des propriétés mécaniques, thermiques et électriques, les CMOs sont hautement 

polyvalents. On peut leur conférer des réponses piézoélectriques (grâce à l’ajout de charges 

céramiques piézoélectriques type Plomb Zirconate Titanate par exemple) pour capteurs et 

actionneurs99. L’ajout de charges de type (Si, Ti, Zr…) permet d’améliorer la résistance aux 

rayons UV par exemple100,101, de charges magnétiques (ferrites, Fe/Fe₃O₄) apportent la 

perméabilité magnétique101,102. Selon le besoin, il est donc possible d’ajuster le type, le taux, 

la dispersion et la géométrie des charges. 

Cette première partie a montré que les composites à matrice organique (CMO) présentent 

une grande diversité de structures et de propriétés, adaptées à de nombreuses applications. 

Le renforcement des propriétés mécaniques repose généralement sur l’ajout de charges sous 

forme de fibres de verre ou de carbone. Toutefois, ces approches dépendent fortement de 

l’orientation et de la fraction volumique des fibres dans la matrice polymère ; au-delà d’un 

certain seuil, ces dernières peuvent même agir comme des défauts et dégrader les 

performances mécaniques. La section suivante s’intéresse à l’état de l’art concernant les 

composites à matrice UHMWPE, afin d’identifier les principales tendances et les limites 

actuelles de ces systèmes. 

2. Composites à matrice UHMWPE 

Les composites à base de polyéthylène à ultra haute masse molaire (UHMWPE) continuent de 

faire l’objet de nombreuses recherches en raison de leur potentiel dans des applications 

diverses, allant des prothèses biomédicales aux équipements de protection individuelle. 

L’UHMWPE, connu pour sa résistance à l’usure et aux chocs, et sa biocompatibilité, présente 

néanmoins des limitations intrinsèques, notamment une rigidité insuffisante. 

L’évolution récente des composites UHMWPE a vu l’introduction de nanorenforts comme les 

nanotubes de carbone (CNTs) et le graphène103,104. Ces nanomatériaux offrent des modules 

d’élasticité exceptionnels (jusqu’à 1 TPa pour les CNTs) et des capacités supérieures de 

transfert de charge. Par exemple, l’ajout de 1 % à 5 % de CNTs peut augmenter le module 

d’élasticité de 25 % à 80 %, selon la qualité de dispersion et les traitements appliqués104. Le 

graphène, avec une dispersion plus homogène et une meilleure interaction avec la matrice 

polymère, améliore la rigidité, surpassant souvent les CNTs dans certaines configurations. Les 
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méthodes de fabrication employées pour ces composites incluent principalement les 

mélanges en solution et la compression à chaud. Cependant, la dispersion uniforme de ces 

nanomatériaux reste un défi important, car ils ont tendance à s’agglomérer, ce qui limite 

l’efficacité de leur renforcement. Ces agglomérations créent des zones de faiblesse 

structurelle qui réduisent les performances mécaniques globales du composite. 

En parallèle, des charges inorganiques dures, telles que le zirconium, l’alumine et 

l’hydroxyapatite, ont été intégrées pour accroitre la rigidité et la dureté des composites103. 

Ces charges, utilisées entre autres pour des applications biomédicales et industrielles, 

renforcent la matrice polymère tout en améliorant sa résistance à l’abrasion. Cependant, ces 

ajouts peuvent diminuer la ductilité des composites, les rendant plus fragiles sous des charges 

dynamiques complexes.  

Plus récemment, les recherches ont exploré de nouvelles formes de composites UHMWPE 

pour des applications sous contraintes dynamiques extrêmes, telles que la protection 

balistique105. Grâce à des techniques comme la compaction par impact cyclique (CIC) 105, il est 

désormais possible de fabriquer des composites multicouches associant l’UHMWPE à des 

renforts métalliques, tels que des plaques perforées en titane ou en acier. Ces composites 

sont obtenus par empilement successif de couches de polymère et de métal, puis densifiés 

sous l’effet d’impacts mécaniques contrôlés. Le défi majeur réside dans l’optimisation de la 

géométrie et de l’espacement des couches métalliques. Des plaques trop épaisses ou 

insuffisamment perforées peuvent provoquer un décollement du polymère, réduisant ainsi 

l’efficacité globale du composite sous des charges d’impact. L’adhésion étant purement 

mécanique dans cette configuration, les propriétés mécaniques en dépendent fortement.  

Dans les laminés UHMWPE plus classiques (constitués de tissus de fibres d’UHMWPE), la revue 

de Joshi (2024)59 souligne que le délaminage est un verrou majeur car l’adhésion fibre–matrice 

est faible. La qualité d’interface doit être un compromis : si elle est trop faible, il y a 

arrachement des fibres (pull-out) et le transfert de charge est mauvais ; si elle est trop forte, 

la dissipation d’énergie diminue. Pour améliorer l’adhésion et la friction inter-plis, des 

traitements de surface (chimie, plasma, corona) peuvent être utilisés.  

 

Cet état de l’art montre que, même pour les composites à matrice UHMWPE renforcés par 

des nanotubes de carbone ou d’autres charges inorganiques, le principal verrou reste la 

dispersion homogène des renforts au sein de la matrice polymère. Ces nanocharges ont en 

effet tendance à s’agglomérer, formant des défauts qui altèrent les propriétés mécaniques 
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plutôt que de les améliorer. Par ailleurs, dans le cas des approches stratifiées, la qualité 

d’adhésion à l’interface métal/UHMWPE joue un rôle déterminant dans les propriétés 

mécaniques globales du composite. Pour contourner ces difficultés, la présente étude propose 

une stratégie alternative fondée sur la conception de composites co-continus 

UHMWPE/métal, où les deux phases (polymère et métal) sont continues et interconnectées. 

3. Propriétés mécaniques des composites 

Les propriétés mécaniques des composites sont un domaine de recherche complexe, en raison 

de la variété des matériaux utilisés et des interactions entre leurs constituants. Pour modéliser 

ces propriétés, plusieurs approches théoriques ont été développées, chacune ayant ses forces 

et ses limites106,107. Ces modèles sont essentiels pour la conception et l’optimisation des 

composites dans diverses applications industrielles. 

Théorie des mélanges 

La théorie des mélanges est l’une des premières approches utilisées pour estimer les 

propriétés mécaniques des composites81. Ce concept repose sur l’idée que les propriétés 

globales d’un composite peuvent être calculées comme une moyenne pondérée des 

propriétés de ses constituants. Les deux modèles les plus simples issus de cette théorie sont 

le modèle de Voigt (modèle en parallèle) et le modèle de Reuss (modèle en série)108 :  

- Modèle de Voigt109 : Ce modèle assume que toutes les phases du composite subissent 

la même déformation sous une charge. Il est souvent utilisé pour estimer le module 

d’élasticité longitudinal 𝐸𝐿𝑐 des composites unidirectionnels. Selon ce modèle, le 

module d’élasticité longitudinal est donné par une somme pondérée des modules des 

constituants, c’est-à-dire 𝐸𝐿𝐶= 𝜒𝑟𝐸𝑟+𝜒𝑚𝐸𝑚, où 𝜒𝑟 𝑒𝑡 𝜒𝑚 sont les fractions volumiques 

des renforts et de la matrice, et 𝐸𝑟 et 𝐸𝑚 leurs modules d’élasticité respectifs. Il 

constitue la borne supérieure des propriétés mécaniques des composites. 

- Modèle de Reuss : Contrairement au modèle de Voigt, le modèle de Reuss suppose 

que les phases du composite subissent la même contrainte. Il correspond à un 

chargement perpendiculaire à l’empilement des phases du composite et permet ainsi 

d’estimer le module d’élasticité transverse du composite. Le module d’élasticité 𝐸𝑇𝑐  

est alors donné par 
1

𝐸𝑇𝑐
=
𝜒𝑟

𝐸𝑟
+
𝜒𝑚

𝐸𝑚
. Ce modèle fournit généralement une borne inférieure 

pour les propriétés mécaniques du composite. 
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Les modèles présentés ci-dessus offrent un aperçu des théories développées pour décrire le 

comportement mécanique des composites dans divers contextes. Cependant, ces approches 

sont généralement adaptées aux composites à une seule phase continue ou à des 

configurations simples. Les composites co-continus, où les deux phases principales sont 

interconnectées, posent des défis supplémentaires. Bien que la littérature sur les propriétés 

mécaniques des composites co-continus soit rare, des modèles spécifiques comme celui de 

Veenstra110 ont été développés.  

Ce modèle de Veenstra associe à la co-continuité une morphologie de la phase rigide du 

composite comme trois barres orthogonales qui s’interceptent dans un cube dont le volume 

restant est occupé par la phase molle (figure 1.11). 

 

Figure 1.11 : Morphologie co-continue selon Veenstra110. 

Il définit ainsi le module du composite par :  

𝐸𝑐=
𝑎2𝑏𝐸1

2+(𝑎3+2𝑎𝑏+𝑏3)𝐸1𝐸2+𝑎𝑏2𝐸2
2

𝑏𝐸1+𝑎𝐸2
    (𝐸6) 

Avec 𝐸1 et 𝐸2 les modules des phases rigides et molles respectivement. Les paramètres a et b 

sont des coefficients géométriques introduits par Veenstra pour relier les fractions 

volumiques réelles des phases à leur répartition spatiale dans le cube de référence. Ainsi, a 

correspond à la proportion du cube occupé par la phase rigide corrigée par la géométrie de la 

structure, tandis que b=1−a est associé à la proportion occupée par la phase molle à nouveau 

corrigée par la géométrie. La fraction volumique de la phase rigide  𝜒1 est reliée à a par la 

relation polynomiale ci-dessous : 

𝜒1=3𝑎2-2𝑎3   (𝐸7) 

 Cette relation traduit la manière dont la phase métallique se distribue au sein du cube. 
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En conclusion de cette partie, nous avons vu que les composites UHMWPE, qu’ils soient 

renforcés par des nanomatériaux, des renforts fibrillaires ou des couches métalliques, 

représentent une avancée significative dans le domaine des matériaux de haute performance. 

Leur potentiel est indéniable dans des secteurs tels que la biomédecine, l’industrie et la 

défense. Cependant, pour exploiter pleinement leurs performances, plusieurs défis 

techniques doivent encore être relevés. Parmi ces défis, on compte la dispersion homogène 

des renforts, essentielle pour éviter la formation de zones de faiblesse structurelle, et 

l’adhésion durable entre la matrice polymère et les différents types de renforts. De plus, 

trouver un équilibre optimal entre rigidité, flexibilité et légèreté reste une priorité pour 

maximiser leur adaptabilité à des environnements variés. Une des pistes prometteuses pour 

surmonter ces limitations réside dans le développement de composites co-continus 

UHMWPE/métal constitué de matériaux architecturés métalliques. 

 

III. Les matériaux treillis métalliques 

Les métaux jouent un grand rôle dans de nombreux secteurs industriels, notamment en 

construction, en ingénierie, et en fabrication de machines. Ces matériaux sont 

particulièrement prisés pour leur robustesse, leur rigidité avec un module de 80 GPa-300 GPa, 

leur durabilité, leurs conductivités thermique et électrique, ainsi que leur ductilité 111. De par 

ces nombreuses propriétés, ils peuvent être combinés à l’UHMWPE pour le rigidifier tout en 

gardant l’aspect ductilité permettant ainsi la résistance aux chocs et à l’usure. Toutefois, 

l’évolution des besoins technologiques a conduit à l’émergence d’une sous-catégorie 

spécifique de métaux : les matériaux architecturés métalliques, qui visent à maximiser les 

performances en fonction des applications spécifiques. Nous allons donc explorer cette 

nouvelle catégorie de matériaux en nous penchant d’abord sur leur définition et leur 

classification, puis en examinant leurs propriétés mécaniques et leurs optimisations, et enfin 

en étudiant leurs procédés de fabrication. 

1. Définition et classification 

a. Définition 

La figure 1.12 est un diagramme d’Ashby qui compare le module des matériaux en fonction 

de leur masse volumique. À une extrémité, les mousses polymères : peu denses mais peu 

rigides. À l’autre, les métaux et céramiques : denses et très rigides. Entre ces deux extrêmes, 
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une nouvelle famille a été développée : les matériaux architecturés métalliques qui combinent 

légèreté et rigidité27,112. 

 

Figure 1.12 : Diagramme d’Ashby présentant le module en fonction de la masse volumique 

de différentes classes de matériaux. 

Ce sont des matériaux inspirés de structures architecturés naturelles comme des nids 

d’abeilles ou encore de la structure poreuse des os. Les matériaux architecturés sont pour la 

plupart constitués de cellules élémentaires appelées VER (Volume élémentaire représentatif) 

qui peuvent se répéter de façon périodique dans une structure (figure 1.13) et ceci rend 

possible le contrôle de la microstructure et donc des propriétés mécaniques 113. 

 

Figure 1.13 : a) VER b) Matériau architecturé 3D correspondant113. 
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Lorsqu’on parle de matériau architecturé une notion importante à considérer est celle de la 

fraction volumique de matériau 𝜒, qui représente le rapport entre le volume du matériau 

architecturé 𝑉𝑀𝐴 et le volume d’encombrement de la structure 𝑉𝑆 qui englobe toute la 

structure. Elle est exprimée par la relation suivante :  

𝜒=
𝑉𝑀𝐴
𝑉𝑆

                               (𝐸8) 

b. Classification selon la géométrie 

L’un des critères phares pour classer les matériaux architecturés est la périodicité de la 

structure, ce qui permet de distinguer trois familles de structures : stochastique, périodique, 

et pseudo-périodique (figure 1.14)114. 

Figure 1.14 : Classification des matériaux architecturés basée sur la géométrie114. 

Les matériaux architecturés stochastiques sont des matériaux cellulaires dont l’architecture 

interne est non périodique et issue d’un processus aléatoire. Ils peuvent être classés en 

cellules ouvertes ou fermées. La plupart des matériaux architecturés naturels sont 

stochastiques. Il existe également des matériaux architecturés stochastiques artificiels, conçus 

à l’aide de fonctions aléatoires et d’algorithmes de topologie115–117.  

Les matériaux architecturés périodiques quant à eux sont une catégorie de matériaux 

constitués de motifs ou de cellules unitaires qui se répètent de manière régulière dans toutes 
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les directions. Généralement, on les retrouve sous forme de treillis connectés et les plus 

courants étant l’Octet, le Kelvin et le Dodécaèdre Rhombique, comme illustré à la figure 1.14.  

Les matériaux architecturés pseudo-périodiques se placent entre les structures stochastiques 

(aléatoires) et les périodiques (parfaitement répétitives) 118,119. Le motif se répète, mais avec 

de petites variations contrôlées de taille, d’épaisseur, d’orientation ou d’espacement. Deux 

cas utiles : les architectures hétérogènes (densité relative ou taille de cellule qui changent 

pour créer un gradient de propriétés) et les architectures conformes (la maille suit la forme 

de la pièce pour rester continue aux bords). L’objectif est d’adapter localement les propriétés 

de la pièce en fonction de l’application.  

Parmi les différentes catégories, les matériaux architecturés périodiques représentent la 

majorité des matériaux cellulaires artificiels fabriqués et étudiés. La facilité de conception est 

la première raison de leur utilisation, car une fois que la géométrie d’une unité est définie, elle 

peut être répétée dans toutes les directions. La deuxième raison est la symétrie de la structure 

qui permet de simuler plus facilementleurs propriétés mécaniques120. Pour toutes ces raisons, 

les matériaux architecturés périodiques ont suscité notre intérêt et seront utilisés dans le 

cadre de ce projet pour exploiter pleinement leurs avantages en termes de performance et de 

fabrication. 

2. Mise en forme des matériaux architecturés 

La fabrication des matériaux architecturés marque une avancée majeure dans les sciences des 

matériaux. Ces structures, souvent complexes, comme les treillis ou les motifs en nid 

d’abeilles, nécessitent des techniques sophistiquées pour être produites avec une grande 

précision.  

a. La fabrication additive 

La fabrication additive communément appelée impression 3D, est un procédé de fabrication 

qui consiste à construire une pièce par dépôts successifs de matière, couche par couche, à 

partir d’un modèle 3D120– 122. Contrairement aux méthodes de fabrication traditionnelles, 

telles que l’usinage qui consiste à enlever de la matière d’un bloc surdimensionné, ou encore 

la coulée et le forgeage qui utilisent un moule pour créer la forme finale, la fabrication additive 

construit directement l’objet couche par couche.  

La fabrication additive offre une multitude d’avantages qui révolutionnent les processus de 

production traditionnels. Tout d’abord, elle permet une conception complexe et sur mesure 

en créant des géométries élaborées et personnalisées qui seraient impossibles ou coûteuses 
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à réaliser avec les méthodes conventionnelles124. Cette flexibilité de conception favorise 

également la fabrication de pièces uniques ou en petites séries, ce qui est idéal pour les 

prototypes et les productions à faible volume. En outre, la fabrication additive contribue à une 

réduction significative des déchets car la part de matière mise en œuvre est très proche de 

celle réellement utilisée pour la pièce. L’adaptabilité de la fabrication additive à une large 

gamme de matériaux et sa capacité à produire des pièces rapidement et localement 

diminuent les délais de production125. 

Les procédés de fabrication additive se distinguent principalement par deux caractéristiques : 

la nature du matériau de base utilisé (qui peut être sous forme de poudre, de suspension ou 

de fil) et la méthode employée pour le transformer en pièce. Le choix de la technologie 

d’impression 3D est déterminé par le matériau et les spécifications désirées pour la pièce, 

telles que sa forme, son état de surface, sa résolution dimensionnelle et sa densité.  

Nous nous concentrerons par la suite sur les techniques de fabrication des matériaux 

architecturés métalliques, étant donné que ce type de structures constitue la base des 

matériaux élaborés dans le cadre de cette thèse. 

La Fabrication additive métallique 

La figure 1.15 donne une classification des techniques de fabrication additive métallique 

(MAM) selon la norme ISO/ASTM123. 

 

Figure 1.15: Classification des procédés MAM123. 

Ces procédés peuvent être subdivisés en trois catégories : la fusion sur lit de poudre (PBF- 

Powder Bed Fusion), le dépôt d’énergie direct (DED) et le laminage de feuilles. Les plus 

retrouvés dans la littérature sont les procédés de fusion sur lit de poudre 126–133. Ce procédé 

utilise un faisceau laser (SLM- Selective Laser Melting) ou un faisceau d’électrons (EBM-Electron 
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Beam Melting) pour fondre sélectivement les particules de poudre métallique et les consolider 

en une pièce solide (figure 1.16). La poudre métallique est protégée de l’oxydation par un 

environnement sous vide ou un gaz inerte127. Le procédé PBF qui est déjà très utilisé, permet 

d’atteindre de hautes résolutions, et d’obtenir des matériaux architecturés avec de bonnes 

propriétés mécaniques128. 

 

Figure 1.16 : Schéma de principe procédé PBF132. 

b. La fonderie 

La fonderie est une technique de fabrication traditionnelle largement utilisée pour produire 

des pièces métalliques. Ce procédé consiste à faire fondre un métal, à le couler dans un moule 

puis à le laisser refroidir afin d’obtenir des pièces solides avec des formes souhaitées134. Dans 

les procédés classiques, la principale difficulté réside dans l’ouverture du moule après la 

coulée pour extraire la pièce. Pour cette raison, les moules sont généralement conçus en deux 

parties séparables (illustration figure 1.17). 

 

 

 

 

 

Figure 1.17 : Illustration du procédé de fonderie classique. 

Cependant, dans le cas des matériaux architecturés, caractérisés par des géométries 

complexes, une telle ouverture devient impossible. Pour contourner cette limitation, le 

recourt à la fonderie à modèle perdu peut être une alternative. A partir d’un modèle imprimé 
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en 3D (en cire ou en polymère calcinable), on réalise un moule à usage unique, le polymère 

étant ensuite éliminé par chauffage avant la coulée du métal. Cette technique permettrait 

ainsi d’obtenir des matériaux architecturés à des coûts relativement bas comparés aux 

procédés d’impression métallique. 

3. Propriétés mécaniques des matériaux architecturés 

En fonction de la densité relative, les matériaux architecturés se classifient en structures en 

mousse ou en treillis, ce qui influence leurs propriétés mécaniques. 

Les structures avec une densité relative très faible (<5%) sont considérées comme des 

mousses et présentent un comportement non linéaire avec une intégrité structurelle limitée, 

quel que soit le matériau utilisé29. En revanche, lorsque la densité relative se situe entre 10 et 

50%, les matériaux architecturés prennent la forme de structures en treillis (c’est-à-dire sous 

forme de poutres connectées), dont les propriétés dépendent de la géométrie du treillis et de 

la densité relative. Pour les matériaux avec une densité relative supérieure à 60%, les 

caractéristiques mécaniques sont proches de celles des objets 100% dense (matériau plein)135. 

Dans la suite, nous nous intéresserons au comportement en compression des matériaux 

architecturés en treillis. 

a. Comportement typique en compression des matériaux architecturés en 

treillis 

Dans les structures en treillis, les nœuds situés aux sommets ou aux bords des cellules 

unitaires (et parfois aussi à l'intérieur de la cellule) sont connectés par des éléments droits 

élancés, généralement appelés poutres (ou entretoises)28. La figure 1.18 présente, à titre 

d’exemple des structures en treillis mettant en évidence les poutres qui relient les nœuds 

entre eux. 

 

Figure 1.18 : Exemple d'une structure en treillis ; cubique (gauche) et octect truss (droite). 
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La figure 1.19 représente le comportement typique en compression d’un matériau 

architecturé en treillis. 

 

 

Figure 1.19 : Comportement type en compression d’un matériau architecturé en treillis de 

dimension finie28. 

Sous une charge quasi-statique en compression, de telles structures commencent par un 

comportement élastique linéaire, jusqu'à ce que les premières poutres flambent. Cette étape 

est suivie d’une succession de chutes de contrainte due à l’effondrement progressif des 

cellules du matériau. Enfin, une phase de densification survient, correspondant à 

l'effondrement complet des cellules les unes contre les autres. Ce type de courbe permet 

d’extraire des grandeurs clés : le module de Young et l’énergie d’absorption (correspondant à 

l’aire sous la courbe avant densification). La courbe permet aussi d’identifier des seuils de 

contrainte comme la limite élastique. L’ensemble de ces paramètres décrit le comportement 

en compression d’un matériau architecturé. 

Concernant l’influence de la fraction volumique de matériau sur les propriétés mécaniques 

des matériaux architecturés, il a été montré que l’augmentation de celle-ci entraîne une 

amélioration des propriétés mécaniques, notamment une plus grande rigidité et une limite 

élastique plus élevée28,136. 

Un autre facteur pouvant affecter les propriétés mécaniques d'un matériau architecturé en 

treillis est la connectivité entre les nœuds. Nous examinerons par la suite comment cette 

connectivité peut contribuer à prédire la réponse mécanique du matériau. 
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b. Prédiction de la réponse mécanique d’un matériau architecturé en treillis 

Pour prédire la réponse mécanique des matériaux architecturés en treillis, l'un des paramètres 

cruciaux à considérer est la connectivité entre les nœuds. En effet, la manière dont les nœuds 

sont reliés détermine la distribution des forces et la transmission des contraintes à travers la 

structure. Deshpande et al137 expliquent ce concept en mettant en avant l'importance de la 

connectivité, comme le montre la figure 1.20. 

 

Figure 1.20 : a) Un mécanisme, b) Une structure137. 

Pour comprendre ces mécanismes, commençons avec des joints permettant aux poutres de 

pivoter. Lorsque le cadre de la figure 1.20.a est soumis à une charge, les poutres peuvent donc 

pivoter librement autour des joints. Ce mouvement de rotation entraîne rapidement 

l’effondrement du cadre, qui perd alors toute rigidité et toute résistance. Le cadre de la figure 

1.20.b est différent car la présence de la barre horizontale transforme le système en une 

véritable structure. Sous charge, les poutres travaillent principalement en efforts axiaux et les 

poutres sont sollicitées en traction. La déformation globale est donc dominée par l’étirement 

des poutres. L’effondrement survient quand les poutres atteignent leur limite d’étirement 

axial.   

Si maintenant on empêche la rotation des joints dans le cadre de la figure 1.20.a (c’est-à-dire 

qu’on remplace les joints par des nœuds), les poutres ne peuvent plus pivoter librement. La 

charge appliquée provoque le flambement des poutres. Le comportement devient alors 

dominé par la flexion. 

A partir de ces deux configurations, il a été défini un critère mathématique dépendant de la 

connectivité et permettant d’orienter cette classification137,138. Ce critère est appelé critère de 

stabilité de Maxwell (𝑀) et est défini par :  
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- Structures 2D : 𝑀=𝑏-2𝑗+3 

 

 

- Structures 3D : 𝑀=𝑏-3𝑗+6  

 

Avec 𝑏 le nombre de poutres dans la structure et 𝑗 le nombre de nœuds. En reprenant 

l’exemple des cadres précédents, pour la figure 1.20.a, on a 𝑏=4, 𝑗=4 𝑒𝑡 𝑀=-1. Puisque 𝑀<0, la 

structure est dominée par la flexion. Si l'on applique la même analyse à la figure 1.20.b,  

𝑏=5, 𝑗=4 𝑒𝑡 𝑀=0. Etant donné que 𝑀=0, la structure est dominée par l’étirement. Nous allons à 

présent nous intéresser de plus près à chacun de ces comportements. 

i. Comportement dominé par la flexion 

Le comportement dominé par la flexion se manifeste pour les structures à faible connectivité, 

lorsque la rigidité et la stabilité de cette dernière dépendent principalement de la flexion des 

éléments qui la composent. On retrouve dans la littérature une loi d’échelle qui établit la 

relation entre les paramètres mécaniques de la structure (module d'élasticité, contrainte) et 

les paramètres intrinsèques du matériau comme la densité relative139–141. Elle est donnée par : 

𝐸

𝐸𝑆
=𝐶1. (𝜒)

𝑛                                  (𝐸10) 

𝜎𝑦

𝜎𝑦𝑠
=𝐶2. (𝜒)

𝑚                                  (𝐸11) 

Avec 𝐸 le module du matériau architecturé, 𝐸𝑆 le module du matériau solide (matériau plein), 

𝜎𝑦 la limite élastique du matériau architecturé, 𝜎𝑦𝑠 la limite élastique du matériau 100% dense,  

𝐶1𝑒𝑡 𝐶2 des constantes qui dépendent de la géométrie et du matériau de la structure, 𝜒 la 

fraction volumique de matériau, 𝑛 𝑒𝑡 𝑚 les exposants de la loi d’échelle. Il a été montré que 

pour les structures dominées par la flexion, 𝑛 ≥ 2 (pour une structure parfaitement dominée 

par la flexion les paramètres seront : 𝑛=2 𝑒𝑡 𝑚=
3

2
). 

La figure 1.21 illustre le comportement typique en compression d'une structure dominée par 

la flexion (bending-dominated)29. 

𝑆𝑖 𝑀

≥ 0, 𝑑𝑜𝑚𝑖𝑛é 𝑝𝑎𝑟 𝑙′é𝑡𝑖𝑟𝑒𝑚𝑒𝑛𝑡 

𝑆𝑖 𝑀<0, 𝑑𝑜𝑚𝑖𝑛é 𝑝𝑎𝑟 𝑙𝑎 𝑓𝑙𝑒𝑥𝑖𝑜𝑛 
(E9) 
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Figure 1.21: Comportement en compression d’une structure dominée par la flexion (kelvin)29. 

Ce type de structure affiche une faible rigidité et une résistance maximale réduite en raison 

de la flexion des poutres. Cependant, après avoir atteint la contrainte maximale, et en raison 

de la flexion des poutres, la structure continue à supporter des contraintes constantes, ce qui 

crée une section en plateau dans le diagramme contrainte-déformation. Ce type de 

comportement permet d'absorber une quantité remarquable d'énergie, ce qui confère aux 

matériaux dominés par la flexion une grande capacité d'absorption des chocs.  

iii. Comportement dominé par l’étirement 

Les matériaux architecturés avec un comportement dominé par l’étirement (stretching- 

dominated) ont une forte connectivité et se caractérisent par une rigidité et une résistance 

élevée, résultant principalement de la manière dont leurs poutres résistent aux charges 

axiales, c'est-à-dire en traction141. La loi d'échelle dans les structures dominées par l’étirement 

montre que le module d'élasticité effectif et la limite élastique sont proportionnels à la densité 

relative, avec un rapport presque linéaire (𝑛=𝑚=1). Les courbes contrainte-déformation 

montrent généralement une rigidité initiale plus élevée, une meilleure résistance avant la 

limite élastique et un adoucissement plus marqué par rapport aux structures dominées par la 

flexion (figure1.22).  
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Figure 1.22: Comportement en compression d’une structure dominée par l’étirement 

(Octet)29. 

Pour conclure sur cette partie, nous avons vu que bien que les structures dominées par 

l’étirement soient plus rigides, elles sont plus susceptibles de présenter des ruptures de 

poutres et ne dissipent donc pas efficacement l'énergie de déformation142. À l'inverse, les 

structures dominées par la flexion, moins rigide, offrent une transition plus graduelle vers la 

densification en raison de la flexion des poutres143–146.  

4. Optimisation des matériaux architecturés 

La recherche de matériaux architecturés toujours plus performants a conduit au 

développement de diverses méthodes d’optimisation. Celles-ci consistent à concevoir des 

structures dont les propriétés mécaniques, thermiques ou autres dépassent celles des 

matériaux conventionnels en exploitant leur géométrie, de l’échelle micro à l’échelle 

macroscopique. Contrairement aux matériaux classiques, dont les performances dépendent 

surtout de la composition chimique, les matériaux architecturés tirent leur singularité de la 

complexité topologique de leur structure. Ces approches, largement décrites dans la 

littérature92,118,147–150, s’appuient sur les caractéristiques uniques des matériaux architecturés 

et ouvrent la voie à des propriétés sur mesure. Dans la suite, nous présenterons quelques-

unes de ces méthodes, chacune offrant des atouts spécifiques mais aussi des défis à relever :  

a. La gradation fonctionnelle et l’hybridation des structures 

La gradation fonctionnelle consiste à ajuster localement la densité du matériau architecturé 

en fonction des contraintes appliquées, afin d’optimiser les performances mécaniques. Cette 

approche permet d’alléger les zones faiblement sollicitées et de densifier celles soumises à de 
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fortes contraintes, tout en maintenant une masse globale constante. Cependant, elle requiert 

une gestion précise de la conception, de la mise en forme et une bonne compréhension des 

exigences spécifiques de chaque application151,152.  

En parallèle, l’hybridation des matériaux architecturés consiste à intégrer différents matériaux 

dans une seule structure pour améliorer les performances globales, en combinant les 

caractéristiques complémentaires de chaque matériau. Cette approche permet de concevoir 

des structures complexes et innovantes adaptées à des applications spécifiques, mais elle 

présente des défis techniques considérables pour assurer une intégration harmonieuse des 

matériaux, garantissant ainsi les propriétés du composite final153–155. 

b. L’utilisation d’un matériau de remplissage 

Cette méthode consiste à remplir le matériau architecturé d’un autre matériau. Ce type de 

composite est appelé composite à phases interpénétrées ou encore composite co-

continu110,156,157. Cette technique d’optimisation a pour principal avantage de permettre la 

versatilité des propriétés c’est-à-dire qu’elle permet d’ajuster des propriétés spécifiques en 

fonction du choix du matériau de remplissage, permettant ainsi la création de composites avec 

des caractéristiques personnalisées113. C’est ainsi qu’en fonction du matériau de remplissage, 

on peut augmenter des propriétés telles que la rigidité, la résistance à la compression, et la 

résistance aux chocs du composite, rendant la structure plus performante dans des conditions 

de charge variées90,136,158.  

En définitive, il est important de noter que cette liste de méthodes d'optimisation des 

matériaux architecturés n'est pas exhaustive. Ces méthodes, ainsi que d'autres, sont 

constamment explorées dans le but de rechercher des propriétés optimales pour des 

applications spécifiques. Les matériaux architecturés sont une catégorie de matériaux en plein 

essor qui offrent de nouvelles possibilités en termes de propriétés. Leur utilisation a évolué 

de la recherche scientifique à des applications commerciales grâce aux avancées en logiciels 

de conception et en fabrication additive. Ils sont désormais employés dans divers domaines 

pour exploiter leurs propriétés uniques. Dans l’industrie de l’automobile et de l’aérospatiale, 

ils sont utilisés dans des pièces légères pour réduire la masse tout en maintenant la résistance 

et la rigidité159,160. Dans l’industrie de l’emballage et de la protection, les structures en treillis 

résistent aux chocs. Elles sont également intégrées dans les équipements de protection des 

athlètes comme les casques et les attelles135,161,162.   

  



 Chapitre 1 : Etat de l’art 
 

47 
 

 

Analyse de la littérature et approche méthodologique de 

l'étude 

Le polyéthylène à ultra-haute masse molaire (UHMWPE) est largement reconnu pour sa 

grande ductilité, sa haute résistance à l'usure et sa remarquable résistance à l'impact. 

Cependant, ses propriétés mécaniques, en particulier sa faible rigidité, peuvent restreindre 

son utilisation dans des applications structurales exigeantes, d’où la nécessité de le renforcer. 

Par ailleurs, la mise en forme de ce polymère par les méthodes conventionnelles est 

impossible en raison de sa viscosité élevée à l’état fondu ce qui restreint sa mise en forme à 

des procédés de type frittage. Les études bibliographiques ont mis en évidence un phénomène 

singulier, appelé « explosion à la fusion », caractérisant une formation très rapide du réseau 

d’enchevêtrements lors de la fusion. Ce comportement ouvre la voie à des procédés de 

frittage ultra-rapide, capables de réduire les temps de mise en forme.  

Cependant, les procédés de frittage flash décrits dans la littérature reposent généralement 

sur un chauffage par effet Joule via un moule conducteur, ce qui peut engendrer d’importants 

gradients de température dans les pièces massives. Se pose alors la question des moyens 

alternatifs permettant d’atteindre des temps de mise en forme courts tout en limitant 

l’apparition de gradients thermiques importants au sein du matériau. 

En parallèle, les matériaux architecturés, connus pour leur rigidité et leur légèreté, 

apparaissent comme une voie prometteuse pour renforcer l’UHMWPE sans recourir à des 

nanorenforts dispersés, souvent difficiles à homogénéiser. 

Leur intégration dans une structure co-continue métal/polymère offre un moyen original 

d’associer la rigidité du métal à la ductilité du polymère. 

Ces analyses bibliographiques soulèvent plusieurs questions pour ce travail :  

- Quel matériau sélectionner pour la fabrication de ces structures métalliques ? 

- Quelle géométrie choisir pour le matériau architecturé afin d’optimiser les propriétés 

mécaniques du composite ? 

- Comment élaborer ces matériaux architecturés de manière fiable et reproductible ? 

- Comment intégrer et mettre en forme le polymère au sein de ces architectures pour 

former des composites co-continus ? 
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- Quel impact le matériau architecturée (géométrie et métal choisis) aura-t-il sur les 

propriétés mécaniques des composites obtenus ? 

- Quel sera le rôle du polymère sur le comportement mécanique global du composite ?  

 

Stratégie et Objectifs 

Pour répondre à ces questions, ce travail de thèse est consacré au développement de 

composites co-continus UHMWPE/métal élaborés par frittage ultra-rapide, dans le but de 

combiner la rigidité du métal et la ductilité du polymère. 

 La démarche expérimentale consiste à fabriquer des matériaux architecturés métalliques, 

puis à les remplir de poudre d’UHMWPE. Le réseau métallique servira alors de vecteur de 

chauffage par induction, permettant un frittage rapide du polymère grâce au phénomène 

d’explosion à la fusion. Les composites obtenus, encore peu explorés dans la littérature, 

seront caractérisés afin d’établir les relations entre procédé, microstructure et propriétés 

mécaniques. 
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Introduction du chapitre 

Ce chapitre présente les techniques expérimentales utilisées dans le cadre de cette thèse, 

ainsi que les matériaux étudiés. Dans un premier temps, les différentes méthodes de 

caractérisation seront décrites, en insistant sur leur apport pour l’analyse des propriétés 

thermiques, microstructurales et mécaniques. Ces techniques permettront de suivre le 

comportement des matériaux tout au long du procédé d’élaboration et d’évaluer les 

propriétés obtenues dans les composites finaux. Dans un second temps, les matériaux utilisés 

seront introduits, en mettant en évidence les propriétés physico-chimiques qui justifient leur 

choix pour la fabrication des composites. 

I. Techniques de caractérisation 

1. Mesures Physiques 

a. Détermination du taux de cristallinité par DSC 

L’analyse calorimétrique différentielle (DSC) est une technique permettant de caractériser les 

transitions de phase dans les matériaux, notamment la transition vitreuse, la fusion ou la 

cristallisation. Le schéma de principe est illustré par la figure 2.1.  

 

Figure 2.1 : Schéma de principe d’une DSC. 

Le principe de base de la DSC repose sur la mesure de la différence de flux de chaleur entre 

un échantillon et une référence, généralement une capsule vide. L’échantillon (encapsulé 

dans un creuset métallique, ici en aluminium) et la référence sont placés dans un four unique 

et suivent un programme thermique contrôlé, qui peut inclure des rampes de chauffe ou de 

refroidissement, et des paliers isothermes. Lorsque l’échantillon subit une transition de phase, 

il absorbe ou libère de la chaleur, créant une différence de température temporaire avec la 
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référence. Cette différence est détectée par des thermocouples ou capteurs situés sous les 

creusets permettant d’enregistrer un signal thermique caractéristique (heat flow). 

Lorsqu’une transformation de phase se produit, endothermique ou exothermique dans le cas 

d’une fusion ou d’une cristallisation respectivement, le signal présente un pic plus ou moins 

large. Ceci permet d’accéder non seulement aux températures caractéristiques de la 

transformation de phase considérée mais aussi à l’enthalpie associée.  

La figure 2.2 montre un exemple de thermogramme obtenu en DSC. Ce thermogramme 

permet d’observer par exemple un pic endothermique de fusion du Polyéthylène à Ultra haute 

masse molaire (UHMWPE) lors de la montée en température et un pic exothermique de 

cristallisation du UHMWPE lors de la descente en température.  

 

 

Figure 2.2 : Exemple de thermogramme DSC du UHMWPE sur un cycle 

chauffe- refroidissement. 

Le processus de fusion est caractérisé par un phénomène endothermique qui traduit 

l’absorption de chaleur lors de la transition de la phase cristalline à la phase fondue. 

L’enthalpie de fusion, quantifiée par l’aire sous la courbe Heat flow=f(T), permet d’estimer le 

taux de cristallinité massique, Xc, à l’aide de la relation suivante 163 : 

𝑋𝑐=
∆𝐻𝐹

∆𝐻𝐹
0         (𝐸2) 

Où ∆𝐻𝐹 est l’enthalpie de fusion spécifique du matériau qui est déterminé à partir de l’aire 

sous le pic de fusion mesurée entre une température T1 prise au début de la fusion et une 
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température T2 prise à la fin de la fusion (figure 2.3) et ∆𝐻𝐹
0 l’enthalpie de fusion du polymère 

100 % cristallin. Pour le polyéthylène, ∆𝐻𝐹
0 est prise égale à 290 J/g164,165.  

 

Figure 2.3 : Principe de mesure du taux de cristallinité par DSC. ΔHf est l’aire située sous le pic 

de fusion. 

De façon générale pour les polymères la fusion est étalée sur une gamme de température plus 

ou moins large liée à la distribution d’épaisseur des lamelles cristallines, comme indiqué par 

la relation de Gibbs-Thomson30. Cette relation permet de relier la température de fusion à 

l’épaisseur des cristallites et à l’énergie libre de surface des lamelles cristallines 30 𝜎𝑒 : 

𝑇𝑓=𝑇𝑓
0 × (1-

2𝜎𝑒

∆𝐻𝑓
0𝜌𝑐𝐿𝑐

)     (𝐸3) 

Avec 𝑇𝑓 la température de fusion de la lamelle cristalline considérée,  𝑇𝑓
0 la température de 

fusion d’un cristal parfait et infiniment grand, 𝜌𝑐 la masse volumique du cristal (égale à 1000 ±

4. 10-3𝑔. 𝑐𝑚-3 pour le Polyéthylène166) et 𝐿𝑐 l’épaisseur de la lamelle cristalline. Comme de 

façon classique, on prendra la température de fusion au maximum du pic, correspondant à la 

fusion des lamelles les plus nombreuses. 

Les analyses faites dans le cadre de ce travail ont été réalisées avec une DSC Q20 de chez TA 

instruments, calibré à l’aide d’un échantillon d’indium pur (𝑇𝑓=156,6℃ et ∆𝐻𝐹=28.45𝐽/𝑔).  Les 

échantillons polymères, d’environ 8 mg, sont placés dans des capsules non hermétiques en 

aluminium et chauffés/refroidis à une vitesse de 10℃/𝑚𝑖𝑛 entre 40 °C et 220 °C sous flux 

d’azote. Chaque analyse a été répétée au moins trois fois afin de garantir la fiabilité et la 

reproductibilité des résultats. 
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b. Détermination de la température de dégradation par ATG 

L’analyse thermogravimétrique (ATG) consiste à mesurer la variation de masse d’un 

échantillon en fonction de la température, grâce à une microbalance de haute précision 

couplée à un four (figure 2.4).  Elle est particulièrement utile dans cette étude pour identifier 

la température maximale que peut supporter l’UHMWPE avant dégradation, ce qui est crucial 

pour définir les conditions de frittage sans compromettre l’intégrité du polymère. Les mesures 

sont réalisées sous atmosphère contrôlée, en l’occurrence ici, un flux d’azote (gaz inerte), afin 

de se rapprocher des conditions de frittage sous vide. Dans ce travail, une ATG Q50 (TA 

Instruments) a été utilisée pour analyser des échantillons d’environ 8 mg chauffés jusqu’à 

700 °C. Deux vitesses de chauffage, 10 °C/min et 20 °C/min, ont été appliquées afin d’évaluer 

l’influence de la vitesse de chauffe sur la dégradation du polymère. Les mesures ont été 

réalisées une fois. 

 

Figure 2.4 : Schéma de principe d’une ATG167. 

 

c. Détermination de la masse volumique   

Chaque composite de cette étude est constitué d’une structure métallique architecturée, que 

l’on vient remplir de poudre d’UHMWPE avant l’étape de frittage. Une fois le procédé terminé, 

on obtient un composite co-continu dans lequel le polymère devrait occuper l’ensemble du 

volume libre initialement disponible. Après la mise en œuvre de ces composites, il est 

nécessaire d’évaluer l’efficacité de la phase de densification de l’UHMWPE au sein des 

structures métalliques architecturées. Un indicateur direct de la densification est la mesure 

de la masse volumique du polymère qui, rapportée à sa masse volumique théorique, permet 
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d’estimer la présence éventuelle de porosités résiduelles. Pour déterminer la masse 

volumique théorique du polymère parfaitement dense, il est nécessaire de connaitre son taux 

de cristallinité, obtenu par DSC. La relation est alors donnée par :  

𝜌𝑡ℎ=
𝜌𝑐𝜌𝑎

𝑋𝑐,𝑚𝑎𝑠𝑠𝑒(𝜌𝑎-𝜌𝑐)+𝜌𝑐
     (𝐸4) 

Avec 𝜌𝑎 la masse volumique de la phase amorphe, 𝜌𝑐 la masse volumique de la phase 

cristalline et 𝑋𝑐,𝑚𝑎𝑠𝑠𝑒 le taux de cristallinité massique obtenu par DSC. Les masses volumiques 

des phases amorphe et cristalline du PE étant 166 : 𝜌𝑎 ≅ 0,855 ± 4. 10-3𝑔. 𝑐𝑚-3 𝑒𝑡 𝜌𝑐 ≅ 1,000 ±

4. 10-3𝑔. 𝑐𝑚-3. 

Ainsi, pour déterminer la densité des différents matériaux dans cette étude, deux méthodes 

de détermination de la masse volumique ont été utilisées : la méthode par double pesée et 

une méthode dite géométrique basée sur la mesure des dimensions des échantillons. Toutes 

les mesures ont été réalisées 3 fois par type d’échantillon. 

i. La double pesée 

La méthode de double pesée donne accès aux porosités fermées et permet d’évaluer avec 

précision la densité réelle des matériaux. Elle sera utilisée pour les matériaux architecturés 

métalliques et les composites après frittage. Les masses mesurées permettront, via l’équation 

(E6), d’accéder à la densité de l’UHMWPE fritté. Les mesures par double pesée sont effectuées 

à l’aide d’une balance de précision (10-4𝑔) qui dispose d’un double plateau, l’un dans l’air et 

l’autre immergé dans de l’éthanol (figure 2.5).  

 

Figure 2.5 : Dispositif de double pesée. 
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La première pesée dans l’air fournit la masse de l’échantillon 𝑚𝑎𝑖𝑟, puis la deuxième pesée 

dans l’éthanol 𝑚𝑒𝑡ℎ𝑎𝑛𝑜𝑙, permet de calculer le volume de l’échantillon V grâce à la poussée 

d’Archimède. La formule est donnée par l’équation suivante :  

𝜌=
𝑚

𝑉
=

𝑚𝑎𝑖𝑟 . 𝜌𝑒𝑡ℎ
𝑚𝑎𝑖𝑟-𝑚𝑒𝑡ℎ𝑎𝑛𝑜𝑙

         (𝐸5) 

ii. Mesure géométrique 

La méthode basée sur la mesure géométrique a été utilisée pour déterminer les masses 

volumiques de l’UHMWPE à l’issue de la densification à cause de la présence de porosités 

résiduelles ouvertes. Les mesures suivantes ont été réalisées : La masse de la structure 

métallique vide (𝑀𝑠𝑡𝑟𝑢𝑐𝑡), la masse du composite final (𝑀𝑐𝑜𝑚𝑝) et les dimensions géométriques 

du composite (rayon 𝑟 , hauteur ℎ) permettant de calculer le volume du composite 𝑉𝑐𝑜𝑚𝑝. La 

masse volumique de l’UHMWPE est donc donnée par :  

𝜌𝑈𝐻𝑀𝑊𝑃𝐸=
𝑀𝑐𝑜𝑚𝑝-𝑀𝑠𝑡𝑟𝑢𝑐𝑡

𝑉𝑐𝑜𝑚𝑝-𝑉𝑠𝑡𝑟𝑢𝑐𝑡
   (𝐸6) 

                                           Avec    𝑉𝑐𝑜𝑚𝑝=𝜋. 𝑟2. ℎ et  𝑉𝑠𝑡𝑟𝑢𝑐𝑡=
𝑀𝑠𝑡𝑟𝑢𝑐𝑡

𝜌𝑠𝑡𝑟𝑢𝑐𝑡
         (𝐸7) 

Où 𝑉𝑠𝑡𝑟𝑢𝑐𝑡 (obtenu par double pesée) et 𝜌𝑠𝑡𝑟𝑢𝑐𝑡 (2.78 𝑔. 𝑐𝑚-3, valeur théorique) représentent 

respectivement le volume et la masse volumique de la structure métallique. 

 

d. Mesure de la température par thermographie infrarouge (IR) 

La figure 2.6 représente le schéma de principe de la thermographie IR. 

 

Figure 2.6 : Schéma de principe de la thermographie IR 
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C’est une méthode de mesure de température sans contact, reposant sur la détection du 

rayonnement électromagnétique émis naturellement par tout corps dont la température est 

supérieure au zéro absolu, suivant la relation de Planck168,169 :  

𝐼(𝜆, 𝑇)=
2ℎ𝑐2

𝜆5
∙
1

𝑒
ℎ𝑐
𝜆𝑘𝑇

    (𝐸8) 

Où 𝐼(𝜆, 𝑇) représente l’intensité spectrale du rayonnement, ℎ la constante de Planck, 𝑐 la 

vitesse de la lumière dans le vide, 𝜆 la longueur d’onde du rayonnement du corps, 𝑘 la 

constante de Boltzmann et 𝑇 la température de la surface du corps. 

Ce rayonnement thermique, émis principalement dans le domaine infrarouge du spectre 

(longueurs d’onde comprises entre 1 et 20 µm), est capté par une caméra thermique équipée 

d’un capteur sensible à ces longueurs d’onde. Pour convertir ce rayonnement en température, 

il est nécessaire de renseigner l’émissivité du matériau observé, une grandeur comprise entre 

0 et 1, qui exprime la capacité d’un matériau à émettre un rayonnement par rapport à un 

corps noir idéal170,171. Expérimentalement, il s’agira de suivre la température à la surface des 

composites. Comme les deux matériaux (métal et polymère) présentent des émissivités 

différentes, la mesure n’est pas évidente. Pour s’affranchir de cela et garantir une mesure plus 

fiable sur les deux matériaux, les composites ont été recouverts d’une fine couche de peinture 

noire haute température (de chez Luxens) à émissivité proche de 1.   

La mesure de la température pendant la chauffe des composites a été effectuée à l’aide de 

caméras thermiques infrarouges XI 400 de chez Optris. Ces caméras sont dotées d’un objectif 

de 29° qui fournit une image thermique avec une définition de 382×288 pixels, une résolution 

spatiale de 0,2 mm et une fréquence d’acquisition de 27 Hz, suffisante pour suivre l’évolution 

rapide de la température pendant le chauffage. L’incertitude sur la mesure est de ± 2°C. Les 

données sont enregistrées en temps réel et traitées à l’aide du logiciel Optris Connect, qui 

permet de définir la zone d’intérêt, d’entrer l’émissivité du matériau, d’extraire les 

températures moyennes ou maximales, et de générer des courbes d’évolution thermique 

dans le temps. Toutes les températures rapportées dans ce travail correspondent à la 

température moyenne mesurée avec une précision de 0,2 mm.  

2. Tomographie rayons X 

La tomographie à rayons X (RX) est une technique d’imagerie permettant une description en 

trois dimensions (3D) de l’intérieur d’un objet. Initialement développée pour le domaine 

médical dans les années 1950, cette technique a été progressivement adaptée aux besoins de 

la caractérisation des matériaux, en raison de sa capacité à accéder à la structure interne d’un 
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échantillon de manière non destructive172,173. Les lois ainsi que le principe de fonctionnement 

d’un dispositif de tomographie seront détaillées dans les parties suivantes.  

a. Interaction rayonnement-matière 

Lorsqu’un faisceau RX se propage dans un matériau, l’intensité du faisceau va diminuer en 

fonction de l’interaction avec les atomes de la matière traversée. Parmi l’ensemble des 

interactions rayonnement-matière, le principe de la tomographie RX repose principalement 

sur l’effet photoélectrique et la diffusion Compton174 (figure 2.7).  

 

Figure 2.7 : Illustration des effets photoélectriques et Compton175. 

Dans le cas de rayons X d’énergie faible (<150 𝑘𝑒𝑉) c’est l’effet photoélectrique qui domine. Il 

correspond à l’absorption d’un photon par l’atome et de l’éjection d’un électron d’énergie 

cinétique plus faible. À des énergies plus élevées, la diffusion Compton domine : le photon 

n’est pas absorbé, mais dévié avec une perte partielle d’énergie (diffusion inélastique). Ces 

mécanismes se traduisent par une diminution exponentielle de l’intensité du faisceau X au fur 

et à mesure qu’il pénètre dans le matériau, comme le décrit la loi de Beer-Lambert. Cette 

relation mathématiquement exprimée sous la forme173,176 :  

𝐼(𝑑)=𝐼0. 𝑒
(-𝜇𝑑)       (𝐸9)      𝑎𝑣𝑒𝑐   𝜇 ∝ 𝜌

𝑍𝑛

𝐸4
     (𝐸10) 

Cette relation indique que l’intensité transmise dépend de l’épaisseur traversée 𝑑 , de 

l’intensité initiale 𝐼0 , de l’energie 𝐸 du faisceau incident et surtout du coefficient d’atténuation 

linéaire 𝜇, qui dépend des propriétés physiques du matériau et de l’énergie du faisceau 

incident. Le coefficient 𝜇 est particulièrement sensible au numéro atomique 𝑍 et à la masse 

volumique 𝜌 : plus un matériau est dense et composé d’éléments à haut Z, plus il atténue 

fortement les rayons X. À l’échelle d’un matériau hétérogène, comme un composite, 𝜇 varie 
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spatialement, rendant la transmission non uniforme. C’est cette variation d’atténuation qui 

permet, via la détection des rayons transmis, de générer un contraste exploitable pour révéler 

les différences de structure interne : interfaces, inclusions, porosités ou hétérogénéités de 

phases. 

L’acquisition et l’interprétation des données tomographiques dépendent de l’interaction 

rayonnement-matière. Dans le cas spécifique d’un matériau composite métal/polymère, la 

différence de contraste doit être prise en compte. Les métaux, généralement plus denses et 

composés d’éléments à plus fort numéro atomique, présentent un coefficient d’atténuation 

beaucoup plus élevé que les polymères. Ainsi, si l’énergie du faisceau est trop faible, le 

rayonnement est fortement absorbé par la phase métallique, au point de ne pas traverser le 

matériau : dans ce cas, la phase polymère est visible et la phase métallique apparait sombre 

dans l’image reconstruite. À l’inverse, si l’énergie est trop élevée, le faisceau traverse 

efficacement le métal, mais le polymère, peu absorbant, devient presque invisible faute de 

contraste suffisant. Il s’agit donc d’un compromis : selon la phase à observer (métal ou 

polymère), il faut adapter l’énergie du faisceau pour optimiser la visibilité de l’une ou de 

l’autre des deux phases.  

Dans cette étude, l’énergie du faisceau incident a été fixée à 80keV pour visualiser la phase 

métallique. En conséquence, la porosité dans la phase polymère ne pourra pas être analysée, 

faute de contraste entre polymère et vide. Ce réglage a été retenu pour permettre une 

observation claire de la géométrie des matériaux architecturés métalliques lors des 

différentes étapes du processus : après leur fabrication pour vérifier la présence ou non de 

porosité, après la mise en forme par frittage du composite pour s’assurer de leur intégrité 

structurelle et enfin apres la compression uniaxiale pour caractériser les modes de 

déformation/d’endommagement de la structure.  

 

b. Principe de fonctionnement 

 Pour réaliser une acquisition tomographique, trois éléments clés sont nécessaires177 : un tube 

à rayons X, un plateau rotatif pour la rotation de l’échantillon et un détecteur pour capturer 

les projections radiographiques. La figure 2.8 illustre le principe général de la tomographie RX.  
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Figure 2.8 : Principe général de la tomographie RX178. 

Un faisceau RX traverse l’échantillon placé sur le plateau rotatif. Une fois que le faisceau RX a 

traversé l’échantillon, il atteint le détecteur CCD. La mesure de l’intensité des rayons X 

enregistrée par le détecteur permet de créer une image 2D de l’objet appelée radiographie. 

Grâce au plateau rotatif, à chaque position angulaire, une radiographie 2D est prise. Cette 

rotation permet d’acquérir des projections sous différents angles, généralement à intervalles 

réguliers. Une rotation complète de 360° est réalisée pour capturer toutes les informations 

nécessaires à la reconstruction de l’image 3D.  

Dans le cadre de ce travail, l’acquisition s’est faite en mode hélicoïdal : l’échantillon se déplace 

continûment le long de l’axe vertical pendant sa rotation. Les acquisitions ont été réalisées sur 

trois rotations complètes, avec un total de 4400 projections environ. Le courant du tube RX a 

été fixé à 200 µA. La géométrie du système correspondait à une distance source–échantillon 

(SOD) d’environ 40 mm et une distance source–détecteur (SDD) d’environ 300 mm. Ce 

balayage continu offre une meilleure homogénéité d’échantillonnage et permet d’éviter les 

artefacts liés à la discontinuité entre tranches, ce qui est particulièrement utile pour les 

matériaux hétérogènes ou poreux173. 

Concernant la génération des rayons X, elle se fait au sein d’un tube à rayons X composé d’une 

cathode, qui émet les électrons et une anode aussi appelée cible ou anticathode (figure 2.9). 
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Figure 2.9 : Schéma d’un tube à rayons X178. 

Lorsqu’une tension élevée (jusqu’à 230 kV dans notre système) est appliquée entre ces deux 

électrodes, les électrons émis par la cathode sont accélérés vers l’anode. En frappant l’anode, 

ces électrons sont d’une part freinée par les atomes de la cible ce qui provoque un 

rayonnement continu de freinage (Bremsstrahlung) dont une partie du spectre est dans le 

domaine des rayons X. D’autre part, certains électrons incidents possèdent suffisamment 

d’énergie pour éjecter des électrons des couches internes des atomes de l’anode. Cette 

ionisation crée une instabilité électronique qui est compensée par la transition d’un électron 

d’une couche externe vers une couche plus interne. L’énergie libérée lors de cette transition 

est émise sous forme de rayonnement X caractéristique. 

Ainsi, le spectre de rayons X émis par le tube est la superposition d’un rayonnement continu 

(issu du freinage des électrons) et d’un rayonnement discret (propre à la cible)179,180. La 

proportion de ces deux composantes dépend notamment de la tension utilisée et du matériau 

de la cible (tungstène, molybdène, cuivre, etc.). Avec une large distribution énergétique 

(typiquement entre 10 et 150 keV), le faisceau obtenu est alors conique et polychromatique. 

Ceci permet d’obtenir un grossissement géométrique variable selon la position de 

l’échantillon entre la source et le détecteur (figure 2.10) comme l’indique la relation 

suivante176 :  

𝛼=𝐾.
𝑧𝑆𝑂
𝑧𝑆𝐷

      (𝐸11) 

Avec 𝐾 la taille réelle d’un pixel du détecteur, 𝑧𝑆𝑂  la distance source-objet et 𝑧𝑆𝐷 la distance 

source-détecteur. Plus l’échantillon est proche de la source, plus le grossissement est grand, 

donc plus la résolution augmente (mais au prix d’un champ de vision réduit). Il faut donc veiller 

à ce que l’échantillon reste toujours dans le cône du faisceau durant la rotation, ce qui peut 

limiter la taille observable. 
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Ce grossissement ajustable détermine notamment la taille du voxel, qui varie entre 16 µm et 

25 µm dans notre étude.  

 

Figure 2.10 : Grandissement géométrique pour un tomographe à faisceau conique. 

c. Reconstruction tomographique 

Une fois les projections acquises à différents angles autour de l’échantillon, l’objectif est de 

reconstituer une carte tridimensionnelle fidèle de son intérieur. Chaque image obtenue lors 

de l’acquisition représente en réalité une superposition d’atténuation des rayons X sur toute 

la profondeur de l’objet, selon l’axe du faisceau. Pour retrouver la distribution spatiale de 

l’atténuation dans l’ensemble du volume, il faut donc résoudre un problème mathématique 

inverse, consistant à reconstruire, pour chaque tranche, la répartition locale des coefficients 

d’atténuation. L’algorithme le plus couramment utilisé à cet effet est la rétroprojection filtrée 

(Filtered Back Projection), qui repose sur le principe d’étaler chaque projection dans l’espace 

puis de combiner l’ensemble des vues angulaires pour reconstituer le volume voxel par 

voxel181,182. 

Dans cette étude, les reconstructions ont été effectuées à l’aide du logiciel Avizo. Ce dernier 

permet de traiter les projections brutes, de les filtrer afin de réduire le bruit, puis d’appliquer 

l’algorithme de reconstruction pour générer une image volumique du matériau. Chaque voxel 

du volume ainsi obtenu représente une petite unité d’espace dans laquelle l’atténuation 

moyenne est connue. L’information contenue dans les niveaux de gris peut ensuite être 

exploitée pour segmenter les différentes phases constitutives du matériau : phase métallique, 

polymère, porosités dans la phase métallique. Cette segmentation est essentielle pour 

analyser finement la microstructure interne, tant en termes de répartition que de forme ou 

de continuité des phases. 
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En pratique, nous avons utilisé un tomographe de chez RX SOLUTIONS représenté par la 

figure 2.11.  

 

Figure 2.11 : Tomographe RX SOLUTIONS Utilisé dans le cadre de cette étude. 

 

3. Analyse microstructurale par microscopie 

a. Microscopie optique 

La microscopie optique en réflexion permet une mesure rapide des dimensions, et une 

vérification simple de l’état de surface de l’échantillon. Ainsi dans le cadre de cette thèse, un 

microscope optique Keyence a été utilisé avec un grossissement de x30 pour mesurer 

précisément les dimensions des poutres constitutives des matériaux architecturés à chaque 

étape de leur processus de fabrication. 

b. Microscopie électronique à balayage (MEB) 

La microscopie électronique à balayage (MEB) est une technique d’imagerie qui permet 

d’examiner la surface des matériaux avec une résolution latérale supérieure (micrométrique) 

à celle de la microscopie optique. Le MEB repose sur un faisceau d’électrons focalisé, balayant 

ligne par ligne la surface de l’échantillon. Lorsque ces électrons entrent en contact avec le 

matériau, ils interagissent avec les atomes présents, provoquant l’émission de différents types 

de signaux. Les électrons secondaires, issus des couches superficielles, permettent de 

reconstruire une image en relief très détaillée de la topographie de surface.  

Le MEB peut également être couplé à une technique complémentaire : la spectroscopie à 

dispersion d’énergie des rayons X (EDX, ou parfois EDS, pour Energy Dispersive X-ray 

Spectroscopy) qui permet d’identifier les éléments chimiques présents à la surface de 
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l’échantillon. En effet, lorsque le faisceau incident d’électrons interagit avec les atomes de la 

surface, celui-ci provoque l’éjection d’un électron d’une couche interne. Pour retrouver un 

état stable, l’atome se réorganise et un électron d’une couche supérieure vient combler la 

vacance créée (voir figure 2.12). Cette transition s’accompagne de l’émission d’un rayon X 

dont l’énergie est propre à chaque élément chimique. Le spectre obtenu, composé de pics 

d’intensité à des énergies bien définies, constitue donc une véritable signature atomique183. 

En analysant ce spectre, il est possible d’identifier les éléments présents et d’estimer leur 

concentration locale. 

 

Figure 2.12 : Schéma de principe de l’EDX184. 

Dans le cadre de cette thèse, l’analyse EDX a été utilisée principalement pour vérifier la 

composition chimique de la partie métallique des composites, constituée d’alliages 

métalliques. 

Pour que les analyses en MEB-EDX soient fiables et exploitables, il est essentiel de disposer 

d’une surface d’échantillon parfaitement lisse et plane. En effet, toute irrégularité (rayures, 

débris…) peut non seulement altérer l’image obtenue en microscopie, mais aussi dégrader le 

spectre EDX en générant du bruit ou en faussant la localisation des signaux. Pour éviter cela, 

une préparation soigneuse a été mise en œuvre. Les échantillons ont tout d’abord été 

découpés (à l’aide d’une micro-scie) à une taille compatible avec la chambre du microscope 

électronique, puis enrobés dans une résine thermodurcissable conductrice (de chez NX-MET). 

Suite à cette préparation, les échantillons enrobés sont ensuite polis mécaniquement à l’aide 

de papiers abrasifs de plus en plus fins, jusqu’à atteindre une rugosité inférieure à 3 microns.  

En pratique, les analyses EDX ont été réalisées à l’aide d’un MEB de table FLESEM 1000 

(Hitachi), couplé à un détecteur EDX Oxford Instruments, avec une tension d’accélération fixée 

à 15 kV. 
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4. Caractérisation mécanique : compression uniaxiale 

Les essais de compression uniaxiale ont été réalisés afin de caractériser le comportement 

mécanique de tous les matériaux élaborés : les structures architecturées métalliques, 

l’UHMWPE fritté et les composites UHMWPE/métal. Ce mode de sollicitation a été choisi en 

raison de la géométrie des échantillons, conçus sous forme de cylindres de 20 mm de diamètre 

et 20 mm de hauteur. L’objectif principal de ces essais est d’obtenir la courbe contrainte-

déformation du matériau afin d’en extraire plusieurs paramètres mécaniques : le module 

d’Young, la contrainte pour une déformation donnée, l’énergie d’absorption…  

Méthodologie expérimentale 

Les essais sont réalisés à l’aide d’une machine de compression Instron 34TM-50 d’une capacité 

maximale de 50 kN. Une vitesse de déplacement traverse de 1.2 mm/min correspondant à 

une vitesse de déformation initiale de 10⁻³ s⁻¹ est imposée afin de rester en conditions quasi-

statiques. Lors de chaque essai, l’équipement enregistre la force appliquée (𝐹) et le 

déplacement total (∆𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙) entre les plateaux. À noter que, ce déplacement total inclut non 

seulement la déformation de l’échantillon (∆𝑒𝑐ℎ), mais également une composante liée à la 

déformation propre de la machine (∆𝑚𝑎𝑐ℎ), c’est-à-dire la compression de ses éléments 

internes (plateaux, traverses…). Il est donc nécessaire de corriger cette contribution pour 

obtenir la déformation réelle de l’échantillon permettant de calculer un module d’élasticité 

apparent de l’échantillon, qui servira à caractériser/comparer les échantillons entre eux. 

Pour cela, des essais de type mors contre mors sont réalisés, dans les mêmes conditions que 

les essais sur échantillon (même vitesse, même force maximale). Le déplacement mesuré dans 

ces essais préalables ne représente alors que la déformation de la machine elle-même. À partir 

de ces essais, nous avons choisi deux valeurs de force de référence et on approxime une droite 

entre ces deux points. La pente obtenue correspond à la contribution de la machine. Le 

déplacement réel de l’échantillon est alors calculé en soustrayant le « déplacement machine » 

du déplacement total mesuré. Dans la suite, le terme « déplacement réel de l’échantillon » 

correspond à la portion du déplacement uniquement due à la déformation du matériau. 

Une fois ce déplacement corrigé obtenu, la déformation nominale (𝜀) est calculée comme le 

rapport entre ce déplacement et la hauteur initiale de l’échantillon (𝑙0), tandis que la 

contrainte nominale (𝜎) est obtenue en divisant la force appliquée par la section initiale de 

l’échantillon (𝑠0) :  

𝜀=
∆𝑒𝑐ℎ
𝑙0

     𝑒𝑡   𝜎=
𝐹

𝑠0
      (𝐸11) 
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À noter que dans le cas des matériaux architecturés, la section (𝑠) est prise égale à la section 

du matériau considéré comme plein (section de 20𝑚𝑚 de diamètre). 

Le module d’Young est ensuite calculé à partir de la pente de la partie linéaire de la courbe 

contrainte-déformation d’apres la loi de Hooke185 :  

𝐸=
𝜎

𝜀
     (𝐸12) 

Dans ce travail, tous les modules d’élasticité apparents (sur les matériaux architecturés 

métalliques, le polymère fritté et les composites) ont été déterminés à la charge, à partir 

d’essais réalisés sur plusieurs échantillons, en moyenne trois, menés jusqu’à un taux de 

déformation final de 1 %.  

II. Matériaux 

1. UHMWPE 

Dans le cadre de nos travaux, nous avons utilisé une poudre native d’UHMWPE (Polyéthylène 

Ultra-Haute Masse Molaire), fournies par CELANESE. Plus précisément, nous avons utilisé la 

référence GUR4170, caractérisée par une masse molaire moyenne en poids de 10,5 Mg/mol 

déterminée par des mesures de viscosité par le fabricant. Ses longues chaînes 

macromoléculaires lui confère une ductilité exceptionnelle ainsi qu’une bonne résistance à 

l’usure et aux chocs6–8,10,11.  

La morphologie des poudres natives, observée par MEB, révèle des particules présentant une 

forme quasi sphérique avec une taille moyenne d’environ 150 µm mesurée par 

granulométrie32 (figure 2.13).  

 

Figure 2.13 : (a) Image MEB des poudres UHMWPE 10.5 Mg/mol, (b) Image agrandie 

caractéristique d’une surface de particule32. 

a) 
Micro-fibrilles 

b) 



 Chapitre 2 : Techniques de caractérisation et Matériaux 
 

67 
 

Leur surface extérieure est rugueuse. À plus fort grossissement, cette rugosité s’organise selon 

une structure nodulaire caractéristique, fréquemment observée dans la littérature51,186–188. 

Ces nodules sont interconnectés par un réseau de fibrilles submicroniques qui confère aux 

poudres natives d’UHMWPE une structure interne hautement poreuse.  

Les poudres natives d’UHMWPE résultent d’une polymérisation de type Ziegler-Natta52, 

durant laquelle la cristallisation se produit simultanément à la polymérisation51. Cette 

cristallisation in-situ conduit à une structuration ordonnée des chaînes polymères. Celles-ci se 

trouvent dans une conformation hors équilibre avec une forte proportion de chaînes repliées 

sur elles-mêmes peu enchevêtrées54,189. Ce mode de cristallisation in-situ induit une structure 

hautement cristalline avec un taux de cristallinité d’environ 60 % mesuré par DSC (figure 2.14). 

 

Figure 2.14 : Courbes DSC de l’UHMWPE 10.5 Mg/mol. 

À cette cristallinité, correspond une température de fusion de l’ordre de 144 °C comme on 

peut le voir sur la figure 2.14 (courbe noire en trait plein). La température de fusion élevée 

des poudres à l’état natif est généralement attribuée à la conformation des chaînes hors 

équilibre54,190,191 plutôt qu’à l’épaisseur des lamelles cristallines comme c’est souvent admis 

pour les polymères semi-cristallins. 

Cependant, cet état natif hors équilibre est perdu dès la première fusion71,187,190,192. Après 

fusion et recristallisation à partir de l’état fondu, deux changements majeurs sont observés : 

une diminution notable de la température de fusion, qui passe de 144 °C à environ 134 °C, et 

une réduction du taux de cristallinité, qui chute de 60 % à environ 40 %. La différence de taux 

de cristallinité entre la poudre native et le matériau recristallisé depuis le fondu résulte du 

changement de mode de cristallisation : alors que les poudres natives cristallisent directement 

en solution pendant la polymérisation, la recristallisation à partir de l’état fondu s’effectue à 
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partir de chaînes enchevêtrées, ce qui conduit à une cristallinité plus faible. Ces différences 

thermiques entre l’état natif et l’état recristallisé constituent des indicateurs fiables de 

l’historique thermique de la poudre. Dans cette étude, une simple analyse DSC permettra 

donc de déterminer si le polymère a été fondu ou pas aux différentes étapes du procédé de 

mise en forme simplement à partir de sa cristallinité.  

Au-delà de ces transformations structurales, la fusion de l’UHMWPE donne lieu à un 

comportement thermique singulier, souvent qualifié dans la littérature d’explosion à la 

fusion19,20,187. Ce phénomène (déjà abordé dans le chapitre 1) est un processus cinétique 

rapide dans lequel les chaînes polymères initialement peu enchevêtrées (sous forme de 

cristaux à chaînes repliées) retrouvent une conformation en pelote statistique plus ou moins 

enchevêtrée pendant la fusion. L’explosion à la fusion est caractérisé par une cinétique très 

rapide d’interpénétration des chaînes, contrairement au modèle classique de reptation44,45 

qui décrit une cinétique lente de diffusion des chaînes. Ce réarrangement accéléré est 

principalement d’origine entropique, lié au fort gain de désordre associé à la fusion des 

chaînes initialement cristallisées en solution. Il permet à l’UHMWPE d’atteindre rapidement 

un état fondu très enchevêtré, ce qui est un atout considérable pour les procédés de frittage 

rapide comme celui développé dans ce travail.  

La stabilité thermique de l’UHMWPE a été ensuite évaluée par ATG à deux vitesses de chauffe 

(figure 2.15) : 10 °C/min et 20 °C/min.  

 

Figure 2.15 : Courbes d’ATG présentant la variation de masse de l’UHMWPE en fonction de la 

température, sous azote. 

Les courbes obtenues montrent que le polymère reste thermiquement stable jusqu’à environ 

270 °C sous azote (gaz inerte), sans perte de masse significative. Par ailleurs, l’analyse met 
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également en évidence l’effet de la vitesse de chauffe sur la cinétique de dégradation. Par 

exemple, à 400 °C, la perte de masse atteint environ 30 % à 10 °C/min, contre seulement 20 % 

à 20 °C/min. Cette différence reflète qu’une vitesse de chauffe plus élevée retarde la 

dégradation de l’UHMWPE, le matériau passant moins de temps dans les plages de 

température critiques. Ces résultats permettent ainsi de définir une fenêtre de température 

exploitable pour le frittage de l’UHMWPE (150 °C<Tfrittage<250 °C). A noter que l’étape de 

densification se faisant sous vide, ces données seront utilisées par la suite. 

Enfin, les propriétés thermiques et physiques 30 pertinentes pour l’analyse et la 

compréhension du frittage de l’UHMWPE sont résumées dans le tableau 2.1. Sur le plan 

thermique, l’UHMWPE présente une conductivité thermique relativement faible, 

caractéristique des polymères, ce qui le rend moins efficace que les métaux pour la dissipation 

de chaleur.  

Propriétés Valeurs 

Masse molaire en poids, 𝑔.𝑚𝑜𝑙-1 10.5 × 106 

Température fusion poudre native, ±1℃ 144 

Taux de cristallinité massique poudre native, 
±2% 

60 

Masse volumique natif (déterminée par E4), 
𝑔. 𝑐𝑚-3 

0.93 

Température fusion recristallisé, ±2℃ 135 

Taux de cristallinité massique recristallisé, ±2% 43 

Masse volumique recristallisé (déterminée par 
E4), 𝑔. 𝑐𝑚-3  

0.91 

Conductivité thermique, 𝑊.𝑚-1. 𝐾-1 0.46-0.51 

Tableau 2.1 : Tableau récapitulatif des propriétés thermiques et physiques de l’UHMWPE 

(poudre native et recristallisée). 

2. Alliage AlSi9Cu3 

Dans le cadre de ce travail, l’alliage utilisé est l’AlSi9Cu3, un alliage d’aluminium couramment 

employé pour sa bonne coulabilité, ses propriétés mécaniques, sa capacité à être recyclé 

facilement et son coût de production relativement bas 46. L’AlSi9Cu3 est principalement mis 

en forme par des procédés de coulée, tels que la coulée sous pression, idéale pour produire 

des pièces en grande série avec des tolérances dimensionnelles précises ; la coulée en sable, 

adaptée pour des pièces plus volumineuses ou des séries limitées ; et la fonderie à moule 

permanent, qui combine des coûts modérés et une bonne qualité de surface. Des traitements 

thermiques post-coulée sont souvent appliqués pour améliorer les propriétés mécaniques 

mais dans ce travail, les pièces sont utilisées à l’état brut de coulée, sans traitement thermique 
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de renforcement. Les propriétés thermiques et physiques de l’alliage sont résumées dans le 

tableau 2.2. 

Masse 
Volumique 

(g.cm -3) 

Conductivité 
thermique 
(W.m-1. K-1) 

Intervalle de 
solidification 

(°C) 

Coefficient de 
dilatation 

(m.m-1. K-1) 

Module 
d’Young 

(GPa) 

Capacité 
calorifique 
(J.Kg-1.K-1) 

2,78 105 520-590 21,7.10-6 76 960 

Tableau 2.2 : Propriétés thermiques et physiques de l’alliage AlSi9Cu3. 

L’AlSi9Cu3 présente une bonne coulabilité à l’état liquide, avec un intervalle de solidification 

relativement large compris entre 520 °C et 590 °C. Cet écart favorise l’infiltration des 

structures poreuses lors de la coulée, en assurant un remplissage progressif avant la 

solidification complète. Sur le plan thermique, cet alliage possède une conductivité élevée 

(environ 150 W·m⁻¹·K⁻¹), ce qui le rend particulièrement pertinent pour des applications 

impliquant des transferts thermiques rapides, comme le chauffage par induction. 

Composition chimique et influence des éléments de l’Alliage 

L’alliage AlSi9Cu3, utilisé dans ce travail pour la fabrication des structures métalliques, est un 

alliage dont la composition chimique normalisée est définie par la norme européenne EN AC -

46000193,194. Il est principalement composé de silicium et de cuivre, avec l’aluminium comme 

élément de base. Les proportions indiquées dans la norme sont exprimées en pourcentage 

massique. Le silicium est présent entre 8 et 11 wt%, tandis que la teneur en cuivre varie de 2 

à 4 wt%. Des éléments tels que le fer, le zinc, le manganèse, le nickel ou le magnésium peuvent 

également être présents, mais dans des proportions limitées (<2 wt%). Ces éléments sont soit 

ajoutés intentionnellement pour ajuster certaines propriétés, soit considérés comme des 

impuretés dont la teneur ne doit pas dépasser un seuil critique, sous peine d’altérer les 

propriétés mécaniques de l’alliage. 

Chaque élément joue un rôle structurant dans les propriétés finales du matériau193,195–198. Le 

silicium, par exemple, est indispensable pour améliorer la coulabilité, en abaissant la 

température de fusion du mélange et en stabilisant la solidification, ce qui est 

particulièrement crucial dans le cas des structures à géométrie complexe comme celles 

étudiées ici. Il agit aussi sur la dureté et la résistance mécanique. Le cuivre, en solution dans 

la matrice ou précipité sous forme de composés inter-métalliques, renforce le matériau et 

contribue à la rigidité de l’ensemble. Le fer, même s’il n’est pas recherché, est souvent présent 

dans les alliages issus de matériaux recyclés. En excès, il forme des composés fragiles qui 

pénalisent la ductilité ; sa teneur est donc contrôlée avec soin. L’analyse EDX réalisée sur les 

pièces métalliques obtenues après coulée est cohérente avec la composition attendue : les 
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spectres mettent en évidence une matrice majoritairement constituée d’aluminium, enrichie 

en silicium et en cuivre, ainsi que des traces de fer (figure 2.16). 

Contrairement à l’aluminium pur, cet alliage présente donc une bien meilleure coulabilité, 

essentielle pour permettre l’infiltration complète des structures architecturées lors de la 

coulée. Cette aptitude à remplir les cavités étroites et ramifiées est renforcée par la présence 

de silicium, qui abaisse le point de fusion du bain métallique et étale la plage de solidification. 

Cette large fenêtre de processabilité favorise un remplissage progressif et efficace avant 

solidification complète, limitant les défauts internes. Sur le plan mécanique, l’ajout de cuivre 

permet d’augmenter le module d’élasticité de l’alliage, avec des valeurs moyennes de l’ordre 

de 76 GPa199, supérieures à celles de l’aluminium pur (de l’ordre de 69 GPa). Cette rigidité est 

un paramètre important dans le cadre de ce travail, où le comportement mécanique des 

composites sera analysé en fonction de la contribution respective des phases métallique et 

polymère. Ces avantages justifient le choix de l’AlSi9Cu3 comme matériau de base pour la 

fabrication de structures métalliques architecturées, destinées à être remplies par le 

polymère. Afin de s’affranchir des difficultés d’infiltration souvent rencontrées lors des 

procédés de fonderie traditionnels, notamment en raison de la géométrie complexe des 

structures, un procédé de mise en forme spécifique a été développé. Celui-ci, inspiré des 

techniques classiques de fonderie, sera présenté en détail dans le chapitre 3. 
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Figure 2.16 : Images EDX montrant la composition chimique de l’Alliage AlSi9Cu3 (contenant 

des traces de Fer). 
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Conclusion du chapitre 

Ce chapitre a permis d’établir les fondements expérimentaux sur lesquels repose l’ensemble 

de ce travail de thèse. Le choix des matériaux constitutifs des composites, à savoir 

l’alliage AlSi9Cu3 pour la phase métallique et l’UHMWPE pour la phase polymère, s’appuie sur 

une analyse approfondie de leurs propriétés physiques et thermiques. L’alliage AlSi9Cu3 a été 

retenu pour sa facilité de mise en forme par des procédés de fonderie, grâce à sa bonne 

coulabilité, mais également pour ses propriétés mécaniques intéressantes, notamment en 

termes de rigidité. De son côté, l’UHMWPE présente une excellente ductilité ainsi qu’un 

comportement thermique à la fusion particulier (explosion à la fusion) lié à son état natif, ce 

qui en fait un candidat prometteur pour des procédés de frittage rapide comme celui 

développé dans cette thèse. L’ensemble des techniques de caractérisation présentées dans 

ce chapitre, telles que l’analyse thermique (DSC et ATG), la microscopie ou la tomographie à 

rayons X, la compression mécanique constitue un cadre méthodologique solide pour l’étude 

approfondie des matériaux. Elles fourniront les outils nécessaires à l’analyse des phénomènes 

thermiques, structuraux et mécaniques mis en jeu au cours de la mise en forme des 

composites ainsi que pour leur caractérisation post élaboration.



 Chapitre 3 : Mise en forme de composites UHMWPE/Aluminium 
 

74 
 

 

  

Chapitre 3 : 

 

                  Mise en forme de composites 

UHMWPE/Aluminium 



 Chapitre 3 : Mise en forme de composites UHMWPE/Aluminium 
 

75 
 

Chapitre 3 : Mise en forme de composite 

UHMWPE/Aluminium 

Table des matières 
INTRODUCTION DU CHAPITRE ................................................................................................................................... 76 
I. FABRICATION DES MATERIAUX ARCHITECTURES ................................................................................................... 76 

1. Design 3D ............................................................................................................................................. 78 
2. Impression 3D ...................................................................................................................................... 79 
3. Moulage ............................................................................................................................................... 80 

a. Assemblage des pièces sous forme d’arbre de coulée ..................................................................................... 80 
b. Fabrication des moules .................................................................................................................................... 82 

4. Coulée .................................................................................................................................................. 84 
5. Démoulage........................................................................................................................................... 85 

II. CARACTERISATION MICROSTRUCTURALE DES MATERIAUX ARCHITECTURES................................................................. 87 
III. MISE EN FORME DES COMPOSITES ................................................................................................................ 91 

1. Densification ........................................................................................................................................ 91 
a. Dispositif expérimental .................................................................................................................................... 91 
b. Densification d’échantillons d’UHMWPE seul .................................................................................................. 92 
c. Densification des composites ........................................................................................................................... 93 

2. Chauffe par induction .......................................................................................................................... 98 
a. Principes physiques du chauffage par induction .............................................................................................. 99 
b. Dispositif expérimental du chauffage par induction ...................................................................................... 101 
c. Résultats et discussions .................................................................................................................................. 102 

i. Profils de chauffe des structures métalliques dans les composites .......................................................... 102 
Influence de la puissance de l’inducteur ........................................................................................................ 103 
Effet de peau .................................................................................................................................................. 104 
Influence de la géométrie de la structure métallique .................................................................................... 104 

ii. Profils de chauffe de la partie polymère dans les composites .................................................................. 107 
Influence de la géométrie de la structure métallique .................................................................................... 108 

d. Simulation numérique .................................................................................................................................... 111 
i. Principe...................................................................................................................................................... 111 
ii. Géométrie, conditions aux limites et hypothèses ..................................................................................... 112 
iii. Paramètres matériaux et solveur .............................................................................................................. 113 
iv. Résultats de la simulation et validation..................................................................................................... 113 

3. Protocole final de frittage : Frittage sous pression ............................................................................ 118 
CONCLUSION DU CHAPITRE .................................................................................................................................... 122 

 

  



 Chapitre 3 : Mise en forme de composites UHMWPE/Aluminium 
 

76 
 

Introduction du chapitre 

L’élaboration des composites co-continus UHMWPE/Aluminium repose sur une succession 

d’étapes précises visant à optimiser leur microstructure afin d’améliorer leurs propriétés 

mécaniques :  

La première étape concerne la fabrication des matériaux architecturés en aluminium, réalisée 

par un procédé hybride combinant fabrication additive et fonderie à modèle perdu. Cette 

approche permet d’obtenir des réseaux métalliques fins aux microstructures contrôlées. Les 

paramètres clés du procédé seront analysés, ainsi que les caractéristiques microstructurales 

des matériaux architecturés obtenus. 

Une fois ces structures métalliques fabriquées, elles sont remplies de poudre d’UHMWPE afin 

de former le composite. Le frittage du polymère est ensuite réalisé par chauffage rapide par 

induction, exploitant le phénomène « d’explosion à la fusion » 19–21 observé lors de la fusion 

des poudres natives d’UHMWPE. Durant ce processus, la phase métallique agit alors comme 

un vecteur de chauffage (suscepteur) : elle chauffe directement par induction et transfère 

ensuite la chaleur par conduction au polymère. 

La deuxième partie de ce chapitre sera donc consacrée à la mise en forme des composites par 

frittage ultra-rapide. Elle est subdivisée en deux sections : la première se concentre sur la 

densification de la poudre native d’UHMWPE dans les matériaux architecturés métalliques, en 

déterminant les conditions optimales ainsi que l’impact des différentes géométries des 

matériaux métalliques. La seconde explore le chauffage par induction des composites. Afin de 

mieux appréhender les paramètres influençant le procédé et de comprendre le transfert de 

chaleur entre le métal et le polymère, une simulation numérique par éléments finis sous 

ANSYS sera réalisée.  

Chaque étape fera l’objet d’une présentation détaillée des méthodes expérimentales 

développées, ainsi que d’une analyse approfondie des résultats obtenus. L’objectif est 

d’apporter une compréhension claire et rigoureuse des mécanismes mis en jeu, afin 

d’optimiser les conditions de fabrication des composites co-continus UHMWPE/Aluminium. 

I. Fabrication des matériaux architecturés 

Les matériaux architecturés choisis dans le cadre de ce travail sont de géométrie cylindrique, 

constituée d’un réseau de cellules cubiques périodiques (figure 3.1). Les matériaux 

architecturés seront désignés par la nomenclature Alxpy pour structure en aluminium dont les 

cellules cubiques ont une arête interne de x mm et des poutres d’un diamètre de y mm. 
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Figure 3.1 : Exemple de matériau architecturé choisi dans ce travail. 

Parmi les différentes topologies de cellules rencontrées dans la littérature 140 (figure3.2), la 

géométrie cubique a été privilégiée en raison de sa simplicité de conception, mais surtout de 

la facilité qu’elle offre lors de l’étape de remplissage du polymère. En effet, la cellule cubique 

présente un volume interne dégagé, favorable au remplissage ultérieur de la poudre de 

polymère, contrairement à des géométries plus denses, comme les structures octaédriques, 

Kelvin ou truss, pour lesquelles les poutres se croisent en plusieurs points et réduisent l’espace 

libre. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 3.2 : Différentes topologies de cellules rencontrées dans la littérature 140. 

Même si les procédés de fabrication additive métallique28,119,121,200 (EBM, SLM, LMD123,201…) 

permettent d’obtenir directement ces architectures, leur coût élevé constitue une limite. Dans 

ce contexte, l’association de la fabrication additive polymère (impression 3D) et de la fonderie 
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à modèle perdu202 représente une alternative pertinente pour la production de ces 

géométries par fonderie203,204, pour un coût relativement faible. 

Le procédé de fabrication mis en œuvre est illustré par la figure 3.3. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 3.3 : Procédé de Fabrication additive couplée à la fonderie à modèle perdu. 

Il regroupe plusieurs étapes : la conception 3D, l’impression des préformes, le moulage, le 

traitement thermique, puis la coulée. À l’issue de ces étapes de fabrication, les pièces finales 

obtenues sont des cylindres de 20 mm de diamètre et de hauteur, constitués de cellules 

élémentaires cubiques. Nous avons choisi de faire varier le diamètre des poutres constitutives 

(Y de 1 à 3 mm) ainsi que l’arête interne des cellules élémentaires (X de 2 à 4 mm) (cf fig. 3.1). 

Ces variations permettront d’obtenir des fractions volumiques de métal comprises entre 21 % 

et 58 %. 

Les sections qui suivent décrivent en détail l’ensemble du procédé, de la conception initiale 

jusqu’à l’obtention des structures métalliques finales. 

1. Design 3D 

La figure 3.4 illustre chaque étape du design 3D. 
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Figure 3.4 : Illustration des différentes étapes du design 3D. 

La conception des matériaux architecturés repose sur la génération d’un Volume Élémentaire 

Représentatif (VER), qui est ensuite répliqué dans toutes les directions de l’espace afin 

d’obtenir une structure selon la géométrie souhaitée 205,206. Le VER a été modélisé à l’aide du 

logiciel Onshape qui permet de générer des fichiers légers et faciles à manipuler. En appliquant 

des opérations de répétition du VER cubique dans l’espace, une structure périodique 

tridimensionnelle de dimensions contrôlées a été obtenue. Une opération booléenne a 

ensuite été effectuée afin d’extruder un cylindre composé de structures cubiques périodiques. 

De plus, des plateaux de 2 mm d’épaisseur ont été ajoutés aux extrémités du cylindre. Ces 

éléments jouent un rôle clé lors de la coulée, en servant de réservoirs de métal liquide.  

 

2. Impression 3D 

L’impression des modèles a été réalisée à l’aide d’une imprimante Formlabs Form 3+ 

(figure 3.5a), basée sur la technologie de stéréolithographie (SLA).  

 

 

 

 

 

 

Figure 3.5 : a) Illustration de l’imprimante 3D Formalbs ; b) Pièces sur le plateau de 

construction après lavage. 

a) b) 
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Cette méthode de fabrication additive repose sur la photopolymérisation d’une résine liquide 

castable (résine conçue pour être dégradée sans laisser de résidus207), permettant d’obtenir 

des pièces avec une très haute précision dimensionnelle (résolution de 25 μm) et une 

excellente qualité de surface208,209. Les fichiers CAO sont importés dans le logiciel PreForm, 

développé par Formlabs, qui permet de préparer l’impression en générant les couches du 

modèle. L’imprimante fonctionne avec un bain de résine liquide, dans lequel le plateau 

d’impression est immergé. Un laser de longueur d’onde 𝜆=405 nm210 permet de polymériser 

la résine couche par couche. À mesure que l’impression progresse, le plateau remonte 

progressivement pour permettre la formation successive des couches jusqu’à l’obtention du 

modèle final.  

Une fois l’impression terminée, les pièces sont lavées dans un bain d’alcool isopropylique, puis 

séchées à température ambiante afin d’éliminer les résidus de résine non polymérisée et 

d’assurer une surface propre avant les étapes suivantes (figure 3.5 b).  

 

3. Moulage 

a. Assemblage des pièces sous forme d’arbre de coulée 

Bien que la coulée des pièces puisse être réalisée individuellement, cette approche s’avérerait 

longue, coûteuse et peu efficace en raison de la consommation importante de matière et 

d’énergie. Pour optimiser le processus, un arbre de coulée est mis en place. Celui-ci consiste 

à regrouper plusieurs modèles autour d’un canal principal, permettant ainsi la production 

simultanée de plusieurs pièces et réduisant considérablement le temps et les coûts de 

fabrication. Une première méthode consiste à réaliser l’assemblage manuellement avec de la 

cire et un fer à grapper permettant de fixer les canaux en cire sur les pièces imprimées 

(Figure 3.6). 
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Figure 3.6 : Méthode 1, grappe de coulée avec canaux de coulée en cire. 

 

Cependant, cette méthode s’est avérée chronophage et imprécise. En effet, elle offrait très 

peu de contrôle sur la solidité et l’orientation des canaux secondaires, entraînant des défauts 

et des ruptures lors des manipulations ultérieures. Une mauvaise orientation des canaux, 

notamment s’ils étaient trop horizontaux par exemple, ralentissait l’écoulement du métal et 

compromettait le remplissage des pièces lors de la coulée.  

Face aux limites de cette approche, une seconde méthode a été mise en place : les canaux de 

coulée sont désormais imprimés directement avec les pièces et fixés sur une tulipe adaptée 

(outil sous forme d’arbre de coulée permettant d’assembler plusieurs pièces ensemble) 

(Figure 3.7). Cette méthode permet un meilleur écoulement du métal et un meilleur 

remplissage des moules. En effet, le canal principal est divisé en 3 canaux secondaires de 

section identique (tel que la somme des sections des trois canaux secondaires est égale à celle 

du canal principal), assurant ainsi une répartition homogène du métal sans déséquilibre. 
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Figure 3.7 : Méthode 2, grappe de coulée avec canaux de coulée imprimés en résine. 

 

b. Fabrication des moules 

Une fois l’arbre de coulée assemblé, il est placé dans un cylindre en acier servant de moule, 

puis introduit dans la chambre inférieure d’un mélangeur sous vide (INDUTHERM). Un 

mélange réfractaire est préparé en combinant eau et poudre de plâtre Apollo GRS (38:100 de 

ratio en masse) dans la chambre supérieure du mélangeur, avant d’être versé dans le cylindre 

(Figure 3.8).  

 

 

 

 

 

 

 

Figure 3.8 : Illustration de l’étape de moulage dans un mélangeur INDUTHERM. 
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Des vibrations sont ensuite appliquées au cylindre pour éliminer d’éventuelles bulles d’air 

dans le plâtre, assurant ainsi une bonne imprégnation du matériau. Après durcissement à 

température ambiante pendant environ deux heures, la tulipe est retirée à l’aide d’un 

dispositif adapté (figure 3.9a), et le moule subit un traitement thermique avec les conditions 

définies par le fournisseur du plâtre211 (Figure 3.9 b et 3.9.c) :  

- 230 °C pendant 3 h : déshydratation du plâtre et combustion de la résine castable, 

laissant une empreinte vide des pièces à l’intérieur du moule en plâtre. 

- 730 °C pendant 4 h : consolidation du plâtre pour lui conférer ses propriétés finales. 

- Refroidissement à 630 °C : température optimale pour la coulée, limitant les chocs 

thermiques et garantissant une bonne infiltration du métal dans le moule lors de la 

coulée. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 3.9 : a) Moule solidifié après l’infiltration du plâtre liquide, b) Traitement thermique, c) 

Cycle thermique de cuisson du plâtre Apollo GRS211. 

a) b) 

c) 
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4. Coulée 

L’étape de coulée est réalisée dans une machine de coulée sous vide VC480V de chez 

INDUTHERM (figure 3.10) spécialement conçue pour fondre les métaux sous atmosphère 

contrôlée (argon) et sous vide. Cette machine repose sur un système de chauffage par 

induction et est constituée de deux compartiments principaux : une chambre supérieure 

destinée à la fusion, et une chambre inférieure où se trouve le moule. Ces deux chambres sont 

séparées par un système d’étanchéité muni d’une tige (quenouille), permettant de retenir ou 

de libérer le métal liquide.  

 

Figure 3.10 : Machine de coulée sous vide de chez INDUTHERM. 

La fusion du métal s’effectue dans un creuset en graphite placé au centre d’une bobine à 

induction dans la chambre supérieure. L’ensemble de la chambre est initialement purgé par 

une succession de cycles de vide et d’argon afin d’éliminer toute trace d’oxygène (pression 

inférieure à la pression atmosphérique). Le suivi de la température se fait à l’aide d’un 

thermocouple positionné au contact du creuset en graphite, complété par une fenêtre 

d’observation intégrée à la chambre de fusion permettant de visualiser directement la fusion. 

Une fois que le métal est entièrement fondu, le moule préchauffé (dans un four séparé) à une 

température comprise entre la température de cristallisation et celle de fusion du métal est 

transféré dans la chambre de coulée (chambre inférieure à température ambiante). Cette 

opération est réalisée rapidement afin que le moule refroidisse le moins possible ce qui 

permet d’éviter sa fissuration lors de la coulée et de limiter les retassures susceptibles 

d’apparaître au cours du refroidissement. 

La coulée proprement dite est déclenchée par le retrait de la quenouille dans le creuset en 

graphite. La différence de pression entre la chambre de fusion placée en légère surpression 

au moment de la coulée) et la chambre de coulée (sous vide) force alors le métal liquide à 
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s’écouler dans le moule, suivi de quelques secondes de vibrations permettant au métal liquide 

d’épouser fidèlement les moindres détails de l’empreinte. Ce procédé permet ainsi de limiter 

la formation de bulles et de porosités, assurant ainsi une bonne compacité des pièces 

obtenues. L’ensemble du procédé est contrôlé via un panneau de configuration permettant 

de définir précisément les paramètres de fusion et de coulée. Dans le cas de l’alliage 

d’aluminium, une température de 710 °C est fixée pour la chambre de fusion, le moule quant 

à lui est préchauffé à 630 °C et un temps de vibration de 20 s a été défini pour optimiser le 

remplissage du moule. 

Enfin viennent le refroidissement et la solidification du métal liquide qui se font lentement à 

l’air ambiant. 

5. Démoulage 

Une fois que le moule est suffisamment refroidi (environ 2h à l’air ambiant, sa température 

étant alors proche de 100 °C), il est plongé dans un bain d’eau à température ambiante pour 

ramollir le plâtre. Ce dernier est ensuite retiré progressivement à la main jusqu’à libération 

complète de la grappe métallique. La figure 3.11 illustre une grappe en cours de dégagement, 

laissant apparaître notamment une empreinte non remplie, signe d’un défaut de coulée.  

 

Figure 3.11 : Illustration d’une grappe en cours de dégagement dans le plâtre solide. 

Une fois la grappe retirée du moule (figure 3.12.a), les résidus de plâtre encore présents sont 

éliminés à l’aide d’un jet d’eau sous pression utilisé avec précaution pour ne pas endommager 
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les structures métalliques (figure 3.12.b). Si des restes de plâtre subsistent dans les cellules 

internes, ils sont enlevés manuellement à l’aide d’une aiguille.  

 

Figure 3.12 : Illustration des étapes du démoulage ; a) Grappe après dégagement, b) Grappe 

après lavage. 

Les pièces sont ensuite séparées de la grappe de coulée (décochage), puis les plateaux (qui 

servaient de réservoirs de métal) situés de part et d’autre de la pièce sont sectionnés à l’aide 

d’une micro-tronçonneuse, permettant d’obtenir les échantillons finaux. 

Les cylindres de 20 mm de diamètre et de hauteur ainsi obtenus se distinguent par le diamètre 

des poutres qui varie entre 1 et 3 mm et l’arête interne de la cellule élémentaire de 2 à 4 mm, 

ce qui permet d’obtenir des fractions volumiques allant de 21 à 58 %. Au total, cinq géométries 

différentes ont été produites, dont les caractéristiques et la nomenclature sont récapitulées 

dans le tableau 3.1 et illustrées à la figure 3.13. À titre d’exemple, l’appellation Al2p1 désigne 

une structure cubique en aluminium dont les cellules cubiques ont une arête interne de 2 mm 

et des poutres d’un diamètre de 1 mm. 

Nomenclature X (mm) Y (mm) Fraction volumique 
(%) 

Al2p1 2 1 25 

Al2p2 2 2 43 

Al2p3 2 3 58 

Al4p2 4 2 21 

Al4p3 4 3 34 

Tableau 3.1 : Récapitulatif des caractéristiques des différentes géométries. 

a) b) 
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Figure 3.13 : Illustration des 5 différentes géométries. 

 

II. Caractérisation microstructurale des matériaux 

architecturés 

L’analyse par microscopie optique a permis d’évaluer les dimensions réelles des poutres des 

structures aux différentes étapes du procédé de fabrication : après l’impression 3D en résine 

castable puis après la coulée métallique. Les mesures révèlent un écart systématique par 

rapport aux dimensions dessinées (voir tableau 3.2). Les mesures ont été faites 3 fois. 

Diamètre de la poutre 
(Y) dans le design 3D 

en (µ𝑚) 

Y après impression 3D 
mesurée en optique 

(µ𝑚) 

Y après coulée 
mesurée en optique 

(µ𝑚) 

Variations de Y le 
long de l’axe 
mesurées en 

tomographie (µ𝑚) 

1000 930 ±8 1100 ±15 10 ± 1 

3000 2955 ±22 3100 ±30 10 ± 1 

Tableau 3.2 : Récapitulatif des mesures effectuées sur les géométries à différentes étapes du 

procédé de fabrication. 

Pour les structures comportant des poutres initialement dessinées avec un diamètre de 

1000 µm, les mesures montrent un retrait dimensionnel après impression 3D, de l’ordre de 

7 %. Après la coulée métallique, on observe au contraire une expansion d’environ 18 % par 

rapport aux dimensions obtenues après impression (voir figure 3.14 pour illustration). 

Dans le cas des poutres conçues avec un diamètre de 3000 µm, le retrait observé après 

impression est autour de 1 %, et l’expansion après coulée est limitée à environ 5 % (cf 

tableau 3.2). 

Le retrait observé après impression est lié à la photopolymérisation de la résine, qui 

s’accompagne d’une réduction de volume (phénomène de retrait)207,212. L’expansion mesurée 

après la coulée pourrait être liée à la rétraction du plâtre due à sa déshydratation pendant la 

cuisson213–215.  
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Figure 3.14 : Images de microscopie optique de structures avec un diamètre de poutre 

théorique de 1000 µm : comparaison après impression 3D et après coulée. 

Contrairement à la microscopie optique, limitée à l’observation de la surface externe des 

échantillons, la tomographie permet d’accéder à des informations dimensionnelles au cœur 

même des structures métalliques. Pour chaque échantillon, une analyse de la longueur 

effective des poutres a été réalisée le long de leur axe. Les résultats montrent que les 

variations de dimensions sont de l’ordre de 10 µm (cf. dernière colonne du tableau 3.2). Cela 

témoigne d’une absence de déformation macroscopique pendant la coulée ou le démoulage.  

En outre, sur les images 2D, plusieurs niveaux de gris sont visibles qui sont directement liés à 

la composition de l’alliage AlSi9Cu3 (figure 3.15). L’atténuation des rayons X dépend du 

numéro atomique des éléments présents. L’aluminium (Z = 13) et le silicium (Z = 14) ont des 

numéros atomiques voisins et produisent des atténuations proches, alors que le cuivre 

(Z = 29) présente une atténuation nettement plus importante. Ces différences de contraste 

suggèrent une ségrégation partielle des éléments au sein de l’alliage, un phénomène 

typiquement observé lors de la solidification des alliages Al-Si contenant du cuivre216. 

Toutefois, à l’échelle macroscopique, la distribution globale de ces éléments reste 
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relativement homogène, de sorte que l’on considèrera les propriétés mécaniques homogènes 

au sein des matériaux architecturés. 

 

Figure 3.15 : Images 2D de tomographie RX révélant les différents niveaux de gris liés à la 

composition de l’alliage ; a) Al2p1 et b) Al4p2. 

L’observation en 3D met également en évidence deux caractéristiques morphologiques 

notables (figure 3.16). La première concerne la rugosité de surface des poutres, qui peut être 

attribuée à l’interaction entre le métal liquide et le moule en plâtre. Si cela peut sembler un 

défaut à première vue, la rugosité pourrait favoriser l’adhésion du polymère aux interfaces 

métal/polymère dans le composite. 

 

Figure 3.16 : Reconstruction 3D de la structure Al2p1. 

a) b) 
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La seconde caractéristique observée concerne la présence de porosités internes réparties de 

manière aléatoire dans le volume du matériau (figure 3.17). Ce phénomène est souvent 

retrouvé dans les pièces issues de fonderies)193,216. Dans le cas présent, les plus grosses 

porosités mesurent jusqu’à 500 µm environ et les mesures de densité par double pesée 

révèlent une porosité globale comprise entre 2 et 3 %. Ces porosités peuvent résulter de 

l’emprisonnement de gaz lors de la coulée et/ou de la contraction du métal au cours du 

refroidissement qui crée des retassures. 

 

Figure 3.17 : Coupe 2D de la structure interne de Al2p1 révélant des microporosités. 

Ces observations ont été faites sur deux cas typiques (structures à poutres fines et à poutres 

épaisses, figure 3.18), et les rugosité et porosités sont similaires, indiquant qu’elles sont liées 

au procédé de fabrication plus qu’à la géométrie. 

Figure 3.18 : Reconstruction 3D de Al4p3 montrant sa structure interne. 

Ces types d’irrégularités morphologiques ne sont pas spécifiques au procédé utilisé ici. Il est 

en effet bien établi qu’en fabrication additive, les pièces produites présentent fréquemment 
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une certaine rugosité de surface, ainsi que des porosités internes plus ou moins dispersées217. 

La fraction de porosités étant faible par rapport au volume total, elles ne devraient pas 

significativement compromettre les propriétés mécaniques des structures, hormis 

possiblement pour les structures Al2p1, pour lesquelles le faible diamètre des poutres rend la 

présence de porosités plus critique. 

 

III. Mise en forme des composites 

Le procédé de fabrication des composites co-continus UHMWPE/Aluminium repose sur 

plusieurs étapes visant à assurer un remplissage homogène et compact de la phase polymère 

dans l’architecture métallique et le frittage du polymère. Inspirées du procédé de frittage des 

poudres native d’UHMWPE32, nous avons fait le choix de le décomposer en trois étapes afin 

de comprendre les mécanismes microscopiques qui entrent en jeu à chaque étape. 

La première, appelée densification, consiste à remplir et compacter la poudre de polymère au 

sein du réseau métallique à une température inférieure à la température de fusion du 

polymère. La seconde étape repose sur un chauffage rapide par induction, méthode choisie 

pour sa capacité à fournir une montée en température extrêmement rapide et sans contact. 

Cette technique est adaptée au comportement singulier des poudres natives d’UHMWPE qui, 

à la première fusion, subit un retour à l’équilibre rapide (« explosion à la fusion ») 19–21,218 

facilitant la diffusion et l’enchevêtrement des chaînes au travers des interfaces entre les 

grains. Ce phénomène constitue le cœur du mécanisme de frittage de l’UHMWPE dans les 

temps courts, puisqu’il permet la consolidation de la phase polymère du matériau par la 

création d’un réseau cohésif entre les particules initiales. Enfin vient le refroidissement 

pendant lequel a lieu la cristallisation et la co-cristallisation71 aux interfaces entre les grains 

de polymères renforçant la cohésion finale du matériau. 

Les sections suivantes détaillent ces étapes en décrivant les dispositifs développés ainsi que 

les conditions expérimentales choisies et leur influence sur la microstructure finale du 

composite. 

1. Densification 

a. Dispositif expérimental 

Le dispositif expérimental de densification est illustré par la figure 3.19. 
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Figure 3.19 : Dispositif expérimental de densification. 

Tous les matériaux densifiés dans ces travaux ont été obtenus à l’aide d’une machine de 

traction/compression (INSTRON 5966) équipée d’un four (SERVATHIN) et d’une cellule de 

force de capacité maximale 10 kN. Initialement, les matériaux de départ (poudres de 

UHMWPE + matériau architecturé) sont mis dans un moule (26 mm de diamètre et 70 mm de 

hauteur), puis l’ensemble est introduit dans une enceinte sous vide, munie d’un joint 

dynamique permettant de maintenir le vide pendant les cycles de charges et décharges. Le 

système est alors soumis à un cycle spécifique de pression et de température dans le but 

d’obtenir un matériau complètement densifié. Le polymère est mis largement en surplus pour 

faciliter sa densification. 

b. Densification d’échantillons d’UHMWPE seul 

Dans un premier temps, les conditions de densification de l’UHMWPE ont été optimisées sur 

la base d’un protocole décrit dans la littérature par Deplancke et al32. Dans notre cas la 

température de densification a été augmentée (100 °C par rapport à 80 °C dans la littérature) 

et la contrainte abaissée (17 MPA par rapport à 80 MPa dans la littérature) de manière à 

minimiser les dommages éventuels sur la structure métallique. Les paramètres optimisés pour 

la densification sont les suivants :  

- Une mise sous vide initiale de 40 min. 

- Une température de densification de 100 °C. Cette température correspond au 

maximum, avant la fusion des poudres. Ceci permet de ne pas modifier la 

microstructure particulière de la poudre native pendant la densification. 
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- Une vitesse de chargement (montée en pression) de ~1 𝑀𝑃𝑎/𝑚𝑖𝑛. 

- Un temps de maintien de la pression de 1 h. 

- Un refroidissement à l’air libre sous 17 MPa. 

 

Ces conditions permettent d’obtenir des échantillons (jusqu’à 25 mm de hauteur) 100 % 

denses (𝜌𝑡ℎ𝑒𝑜𝑟𝑖𝑞𝑢𝑒=0.93𝑔/𝑐𝑚3, calculé à partir du taux de cristallinité obtenu par DSC). De plus 

il a été vérifié par DSC que la structure cristalline de la poudre native n’est pas modifiée par 

cette première étape du processus de frittage.  

c. Densification des composites 

Le point de départ de la densification des composites co-continus UHMWPE/Aluminium est 

donc le cycle précédemment optimisé pour les échantillons d’UHMWPE seul. Pour cette étape 

de préparation, un lit de poudre d’UHMWPE est d’abord introduit dans le moule, suivi du 

matériau architecturé métallique qui est ensuite recouvert de poudre. Cette disposition 

garantit, après densification, un remplissage aussi complet que possible de l’architecture 

métallique. 

Afin de vérifier la résistance des architectures métalliques sous 17 MPa (paramètre maximal 

optimisé sans prise en compte de la charge supportée par la partie polymère), des essais de 

compression ont été réalisés sur les architectures métalliques seules (figure 3.20). 

 

Figure 3.20 : Essais de compression réalisés sur les matériaux architecturés seuls. 

Les courbes obtenues montrent que les structures testées résistent à cette contrainte 

(17 MPa) sans rupture. Toutefois, dans le cas particulier des architectures Al2p1 (c’est-à-dire 
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structure en Aluminium de 2 mm de taille interne de cellule et 1 mm de diamètre de poutre) et 

Al4p2, les courbes suggèrent une déformation plastique, voire un endommagement. Cette 

observation implique qu’un contrôle post-densification par tomographie sera nécessaire pour 

s’assurer de l’intégrité de ces structures et évaluer, le cas échéant, les éventuels dommages 

induits par la densification. À noter que, suite à ces résultats, quelques essais de densification 

sous contrainte plus faible (10 MPa) ont été réalisés, mais cela n’a pas donné de résultats 

satisfaisants. Donc, la pression de 17 MPa a été conservée pour la densification. 

La densification débute par une mise sous vide initiale. Elle se fait avant toute application de 

pression ou de chaleur afin d’éliminer l’air présent dans le moule et d’éviter la formation de 

bulles d’air dans les poudres. La durée de mise sous vide a été testée sur une plage allant de 

40 minutes à 17 heures, sans qu’aucune différence significative de densité ne soit observée 

pour l’ensemble des échantillons. Donc, un temps de mise sous vide de 40 min a été choisi. 

La seconde étape consiste à chauffer l’ensemble du dispositif jusqu’à atteindre la température 

idéale de densification. Elle a été maintenue à 100 °C comme précédemment afin de préserver 

la microstructure particulière des poudres natives. 

Ensuite, une montée en pression est effectuée jusqu’à 17 MPa, selon une vitesse de 

chargement contrôlée, suivie d’un temps de maintien sous pression. Ces deux paramètres ont 

été particulièrement étudiés, car ils peuvent influencer le remplissage ainsi que la répartition 

progressive des poudres au sein des matériaux architecturés. Pour faciliter l’analyse 

comparative, les échantillons étudiés sont désignés selon la nomenclature présentée dans le 

tableau 3.1. La mention « Co » est ajoutée afin d’indiquer qu’il s’agit du composite. Par 

exemple, CoAl2p1 désigne le composite constitué de la structure Al2p1 et du polymère. 

L’effet de la vitesse de chargement a été évalué en la faisant varier de ~0.1𝑀𝑃𝑎/𝑚𝑖𝑛 à 

~1 𝑀𝑃𝑎/𝑚𝑖𝑛, avec un temps de maintien constant de 1 h (figure 3.21a). Les mesures de masse 

volumique de la partie Polymère n’ont montré aucune différence significative dans la plage de 

vitesses testées, conduisant au choix de ~1 𝑀𝑃𝑎/𝑚𝑖𝑛 pour la suite des essais. Une tendance 

générale se dégage par ailleurs (figure 3.21 b) : les composites à cellules de 4 mm d’arête 

interne présentent des masses volumiques plus élevées que ceux à cellules de 2 mm. Cela 

peut s’expliquer par un espace disponible plus grand dans les cellules, facilitant la répartition 

et le réarrangement de la poudre sous l’effet de la pression. À l’inverse, les structures plus 

confinées (2 mm) limitent la mobilité des particules, augmentant ainsi la présence de porosité 

piégée.  
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Figure 3.21 : a) Influence de la vitesse de chargement, b) Effet de la taille de la cellule. 

L’influence du temps de maintien sous pression a ensuite été étudiée en le faisant varier entre 

1 heure et 3 heures, avec une vitesse de chargement fixée à ~1 𝑀𝑃𝑎/𝑚𝑖𝑛 (figure 3.22). Aucun 

écart notable de masse volumique (de la partie polymère) n’a été observé entre ces 

différentes durées, confirmant que la densification du polymère est largement atteinte dès la 

première heure, qui est le temps de maintien retenu pour la suite. Les tendances 

précédemment observées sont confirmées : les composites à cellules de 4 mm atteignent une 

masse volumique plus élevée que ceux à cellules de 2 mm, quelles que soient les conditions 

de maintien de la contrainte.  

 

Figure 3.22 : Influence du temps de maintien de la pression. 

Les masses volumiques obtenues pour la partie UHMWPE varient de 0,75 g/cm³ (CoAl2p3) à 

0,87 g/cm³ (CoAl4p2). Comparées à la masse volumique théorique de l’UHMWPE 

a) b) 

À ~1 𝑀𝑃𝑎/𝑚𝑖𝑛 
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(𝜌𝑡ℎ𝑒𝑜𝑟𝑖𝑞𝑢𝑒=0.93𝑔/𝑐𝑚3), ces valeurs correspondent à des taux de porosité compris entre 6 % et 

19 %. De plus, la DSC confirme que, dans ces conditions optimisées, notamment après 

1 h 15 min (incluant la phase de montée en pression de 15 min suivie d’un maintien sous 

pression pendant 1 h) à 100 °C, le polymère n’a pas fondu puisque le taux de cristallinité est 

identique à celui de la poudre native (figure 3.23).  

 

Figure 3.23 : Comparaison du pic de fusion entre la poudre native et la poudre densifiée dans 

le composite. 

En conclusion, les conditions optimales de densification des composites UHMWPE/Aluminium 

sont résumées dans le schéma de la figure 3.24.  

 

Figure 3.24 : Graphique représentant les conditions de densification. 
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À l’issue de l’étape de densification, une analyse par tomographie RX a été réalisée afin 

d’évaluer les éventuelles modifications structurales des architectures métalliques au sein du 

composite. Comme attendu (cf. figure 3.25), les architectures CoAl2p2, CoAl2p3 et CoAl4p3 

ne présentent aucun signe notable de déformation (figure 3.25), confirmant leur bonne 

résistance aux conditions de densification. 

 

Figure 3.25 : Reconstruction 3D post-densification des composites ; a) CoAl2p2, b) CoAl2p3 et 

c) CoAl4p3. 

Pour les architectures dont le comportement s’écarte de la linéarité (cf figure 3.20, CoAl2p1 

et CoAl4p2), les observations diffèrent l’une de l’autre. L’architecture CoAl4p2 ne présente 

aucune déformation après densification (figure 3.26), ce qui pourrait s’expliquer par la 

présence du polymère, qui empêche la structure métallique de se déformer plastiquement ou 

de s’endommager sous cette contrainte de 17 MPa. 

 

Figure 3.26 : Reconstruction 3D post-densification du composite CoAl4p2. 

a) b) c) 
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En revanche, l’architecture CoAl2p1, caractérisée par des poutres particulièrement fines, 

présente des fractures ponctuelles au niveau de certains nœuds de surface, traduisant une 

fragilité dans ces zones (figure 3.27). Malgré ces défauts, la structure interne globale reste 

préservée, suggérant que l’intégrité mécanique globale du composite n’est pas 

significativement compromise. 

 

Figure 3.27 : Reconstruction 3D post-densification du composite CoAl2p1 montrant des 

fractures sur la surface extérieure et le flambement des poutres. 

En résumé, sur les cinq composites étudiés, quatre (CoAl2p2, CoAl2p3, CoAl4p2 et CoAl4p3) 

ont conservé leur géométrie initiale sans déformation notable. Seule l’architecture CoAl2p1 

présente des ruptures de certaines poutres, localisées en périphérie, sans déstructuration 

majeure de l’architecture. Ces dégradations étant limitées à la zone externe, le comportement 

mécanique global du composite ne devrait pas en être significativement affecté.  

2. Chauffe par induction 

La chauffe par induction est utilisée ici comme méthode de fusion rapide de l’UHMWPE. Le 

principe repose sur l’utilisation de l’architecture métallique comme vecteur de chauffe. 

Soumise à un champ électromagnétique, cette structure métallique chauffe rapidement grâce 

à l’induction. La chaleur ainsi générée est ensuite transmise par conduction à la phase 

polymère environnante. Ce transfert thermique permettra d’atteindre localement la 

température de fusion du polymère en un temps très court (~ 𝑚𝑖𝑛). L’explosion à la fusion 

favorisera alors la diffusion des chaînes polymère au travers des interfaces et la formation 

d’enchevêtrements, essentiels pour assurer le frittage l’UHMWPE. 

Ce mode de chauffe présente plusieurs avantages, notamment il permet un chauffage rapide 

et sans contact direct. Cependant, le comportement thermique du composite lors de la 

chauffe dépend de plusieurs facteurs : les paramètres d’induction (fréquence, puissance, 

durée), la géométrie du réseau métallique (épaisseur des poutres, taille interne des cellules), 
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et les propriétés thermiques des deux matériaux. Une compréhension fine de ces éléments 

est essentielle pour maîtriser le processus. 

La suite de cette section est organisée en trois parties. La première détaille les principes 

physiques du chauffage par induction. La deuxième décrit le dispositif expérimental développé 

pour chauffer les composites. Enfin, la dernière partie présente et analyse les résultats 

obtenus, en mettant en évidence l’influence des paramètres d’induction sur la distribution de 

la température dans le composite. 

a. Principes physiques du chauffage par induction 

Le chauffage par induction repose sur l’interaction entre un champ électromagnétique 

alternatif et une pièce métallique conductrice. Lorsqu’une telle pièce est placée dans une 

bobine parcourue par un courant alternatif, les variations rapides du flux magnétique 

génèrent des courants de Foucault à l’intérieur du métal. Ces courants électriques, induits 

localement, circulent en boucle fermée dans la masse conductrice. En raison de la résistivité 

électrique du matériau, le passage de ces courants entraîne une dissipation d’énergie sous 

forme de chaleur par effet Joule (figure 3.28). Ainsi, sans contact physique, la température de 

la pièce métallique augmente rapidement. Plus le métal est résistif, plus l’échauffement par 

courants de Foucault est efficace. 

 

Figure 3.28 : Schéma de principe du chauffage par induction. 

Cependant, cette génération de chaleur n’est pas uniforme dans toute la masse conductrice. 

La profondeur de pénétration du champ électromagnétique est limitée, ce qui restreint la 

zone réellement chauffée par induction à une fine couche périphérique (la peau). Le reste du 

matériau sera chauffé par conduction au sein de la pièce. L’épaisseur de peau, notée δ, 



 Chapitre 3 : Mise en forme de composites UHMWPE/Aluminium 
 

100 
 

dépend des propriétés du matériau et de la fréquence du champ appliquée et s’exprime par 

la relation 219,220 : 

𝛿=√
𝜌𝑒

𝜋. 𝜇0. 𝜇𝑟. 𝑓
    (𝐸1) 

Où 𝜌𝑒 est la résistivité électrique du métal, 𝜇𝑟 sa perméabilité magnétique, 𝜇0 la perméabilité 

du vide et 𝑓 la fréquence du générateur.  

Une fréquence plus élevée entraîne une diminution de 𝛿 concentrant davantage les courants 

à la surface. Ce phénomène devient une limite lorsque l’on cherche à chauffer des pièces 

épaisses. 

 Dans un contexte de matériau architecturé, les poutres pourraient également se faire écran 

les unes aux autres et limiter la pénétration du champ magnétique aux poutres plus proches 

de l’inducteur. Ceci engendrerait des gradients thermiques dans le composite. Cet effet 

d’écrantage sera donc vérifié plus tard dans ce travail. 

Concernant la puissance dissipée par unité de volume par les courants de Foucault (𝑃𝑣), elle 

dépend des paramètres de l’induction et des paramètres du matériau, et est donnée 

par221,222  :  

𝑃𝑣=
𝜋2. 𝜎. 𝐵2. 𝑓2. 𝛿2

6
  (𝐸2) 

Avec σ la conductivité électrique du matériau, B le champ magnétique dans le matériau, 𝑓 la 

fréquence et δ l’épaisseur de pénétration du champ magnétique.  

Cette puissance est localement concentrée à la périphérie des poutres métalliques (« peau ») 

où les courants circulent. Expérimentalement, le défi consiste donc à ajuster les paramètres 

de l’inducteur (puissance électrique) à la géométrie de l’architecture métallique, pour garantir 

une chauffe rapide et contrôlée.  

La chaleur produite dans la phase métallique est ensuite transmise au polymère par 

conduction thermique, suivant la loi de Fourier qui permet de décrire la propagation de la 

chaleur à l’intérieur de tout corps solide223 : 

𝜌. 𝐶𝑝.
𝜕𝑇

𝜕𝑡
=𝑘. ∆𝑇  (𝐸3) 
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Où ρ est la masse volumique, 𝐶𝑝 la capacité calorifique massique, 𝑇 la température et k la 

conductivité thermique de la partie polymère.  

Dans ce contexte, le métal joue le rôle d’un réseau chauffant interne, capable de transmettre 

la chaleur dans tout le volume du polymère. L’efficacité de cette transmission dépend donc 

de la compacité du polymère, de l’arête interne des cellules et de la qualité du contact entre 

les deux phases. L’objectif final est d’atteindre la fusion de la totalité du polymère sans le 

dégrader. 

b. Dispositif expérimental du chauffage par induction 

La mise au point du frittage par induction a été découpée en deux parties. Dans un premier 

temps, l’objectif est de déterminer les paramètres optimaux de chauffe du polymère. Ces 

paramètres sont importants pour garantir une chauffe efficace du composite, en particulier 

en tenant compte des différences de conductivité thermique entre les phases métallique et 

polymère. Une fois ces paramètres identifiés et validés, une deuxième partie de la démarche 

expérimentale consiste à effectuer le frittage sous pression, c’est-à-dire en appliquant une 

pression pendant toute la durée du chauffage ainsi que lors du refroidissement. À noter que 

le refroidissement consiste à éteindre l’inducteur et laisser le système revenir à température 

ambiante par échange avec l’air ambiant. L’application d’une pression vise à optimiser la 

densité finale du composite et à éviter la formation d’éventuelles retassures pendant le 

refroidissement. 

Ainsi, un dispositif expérimental a été développé (figure 3.29) au cours de cette étude. 

Figure 3.29 : Dispositif expérimental du chauffage par induction ; partie 1 : mise au point par 

mesure de la température ; partie 2 : frittage sous pression. 
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Il se compose d’un inducteur hélicoïdal à trois spires, relié à un générateur (de chez Fives 

Celes) qui fonctionne à une puissance maximale de 12 kW et une fréquence fixe de 155kHZ. 

La bobine de l’inducteur, mesurant 30 mm de hauteur et 70 mm de largeur, assure que 

l’échantillon soit totalement immergé dans le champ magnétique.  

Avant d’entamer le processus de chauffe de la partie 1 de la mise au point, l’excédent de 

polymère est soigneusement retiré de la surface du composite pour mieux distinguer la phase 

métallique de la phase polymère. Le composite est ensuite placé au centre de l’inducteur prêt 

à être chauffé (figure 3.29 1re partie). 

Expérimentalement, la température à la surface des composites a été suivie à l’aide de 

caméras thermiques infrarouges. Deux caméras ont été utilisées : l’une couvrant la plage 0–

250 °C et l’autre 150–900 °C, en raison des gammes de mesure fixes des appareils. 

Le protocole de chauffe adopté dans ce travail consiste à atteindre 200 °C dans la région du 

polymère la plus éloignée du métal. La température est enregistrée durant l’ensemble du 

processus de chauffage, ainsi que durant la phase de refroidissement, sur le métal et le 

polymère (en surface) afin de permettre une analyse fine du comportement thermique du 

composite. 

Afin d’explorer différentes conditions de frittage, les composites sont chauffés à différents 

niveaux de puissance. Une fois les conditions optimales établies, la deuxième partie a consisté 

à réaliser le frittage sous pression (figure 3.29, 2e partie) dans un moule fermé en PEEK 

(Polyétheréthercétone), un matériau non conducteur, transparent au champ magnétique et 

présentant une bonne résistance thermique et mécanique jusqu’à 300 °C224,225. Après choix 

des conditions d’Induction basée sur les mesures de température, le frittage se fera sous 

pression (cf Partie 2 fig.3.29). 

 

c. Résultats et discussions 

i. Profils de chauffe des structures métalliques dans les composites 

L’efficacité de la chauffe par induction repose directement sur les caractéristiques du champ 

électromagnétique généré par l’inducteur, mais aussi sur la géométrie de la structure 

métallique et les propriétés des matériaux. Comme mentionné précédemment, les 

composites sont chauffés et les températures sont mesurées en surface à la fois sur la partie 

métallique et sur la partie polymère. Toutefois, dans cette première partie, seule la 
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température de la phase métallique dans le composite est analysée. Le comportement 

thermique du polymère sera analysé dans un second temps. Les vitesses de chauffe ont été 

déterminées à partir des pentes des courbes température-temps, en considérant une montée 

en température linéaire jusqu’à 200 °C. Les mesures ont été répétées 3 fois. 

Influence de la puissance de l’inducteur 

Le premier paramètre étudié est la puissance appliquée à l’inducteur. Une série d’expériences 

a été menée sur plusieurs composites, dont un exemple représentatif, CoAl2p3 (arête interne 

de la cellule 2 mm et diamètre de poutre de 3 mm), permet d’illustrer les tendances observées 

(voir figure 3.30 et tableau 3.3). Cet échantillon a été soumis à un chauffage inductif avec des 

puissances allant de 0,60 kW à 0,96 kW. 

 

Figure 3.30 : Influence de la puissance de l’inducteur. 

 

 

Tableau 3.3 : Récapitulatif des vitesses de chauffe du métal dans le composite CoAl2p3. 

Comme attendu, on observe une augmentation de la vitesse de chauffe avec la puissance 

appliquée à l’inducteur. Ce comportement est cohérent avec les principes du chauffage par 

induction : une puissance électrique plus élevée engendre un champ magnétique plus intense, 

ce qui induit des courants de Foucault de plus grandes intensités dans la partie métallique226. 

L’énergie dissipée par effet Joule étant proportionnelle au carré de l’intensité de ces courants, 

la puissance générée augmente, accélérant ainsi la montée en température168. 

0 5 10 15 20 25 30
0

50

100

150

200

250

300

T
e
m

p
é
ra

tu
re

 (
°C

)

Temps (s)

 0.60 kW

 0.84 kW

 0.96 kW

Puissance inducteur

CoAl2p3

Puissance (kW) 0,60 0,84 0,96 

Vitesse° 𝐶/𝑠 (± 1 ° 𝐶/𝑠) 5 7 8 



 Chapitre 3 : Mise en forme de composites UHMWPE/Aluminium 
 

104 
 

Effet de peau 

Il est important de prendre en compte l’effet de peau qui pourrait influencer l’efficacité du 

chauffage par induction. Dans le cas présent, l’épaisseur de pénétration du champ a été 

estimée à environ 300 µm (déterminée à partir de E1). Autrement dit, seule une couronne de 

300 µm de chaque poutre est chauffée par induction et le cœur de la poutre, quant à lui, est 

chauffé par conduction thermique. Cela soulève la question de l’homogénéité thermique au 

sein de la structure. La figure 3.31 présente les mesures effectuées sur la structure CoAl2p3, 

ainsi qu’un schéma illustrant les points de mesure. 

 

Figure 3.31 : a) Températures mesurées en différents points de la structure 

métallique CoAl2p3 pendant le chauffage à 0,60 kW ; b) Vue de dessus de la structure 

métallique montrant les points de mesure. 

Les résultats montrent qu’il n’y a pas d’écarts significatifs entre les températures relevées au 

cœur des poutres et à leurs extrémités pour des mesures avec un pas de temps de 1 s. Cela 

signifie que, malgré une faible profondeur de pénétration du champ électromagnétique, la 

conduction thermique dans le métal est suffisamment rapide pour homogénéiser la 

température dans les poutres, y compris les plus épaisses (3 mm). De plus, aucune différence 

significative n’a été relevée entre les poutres extérieures (proches de l’inducteur) et les 

poutres internes au cœur de la (figure 3.31 b), suggérant aucun effet d’écrantage 

électromagnétique entre les poutres.  

Influence de la géométrie de la structure métallique  

Le tableau 3.4 résume l’ensemble des vitesses de chauffe pour chacune des structures 

métalliques dans les composites. 
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Tableau 3.4 : Récapitulatif des vitesses de chauffe du métal (puissance inducteur=0.6 kW). 

Parmi les paramètres géométriques susceptibles d’influencer la cinétique de chauffe par 

induction, le diamètre des poutres joue un rôle clé. L’influence du diamètre de la poutre sur 

la chauffe peut être évaluée en regardant les vitesses de chauffe des composites à poutres 

fines (CoAl2p1) et ceux à poutres épaisses (CoAl2p3). Les résultats montrent que les poutres 

les plus fines présentent une vitesse de chauffe plus élevée (9 °C/s) que les poutres les plus 

épaisses (5 °C/s). Ce comportement peut être expliqué par la répartition des courants de 

Foucault : dans les poutres fines, la majeure partie du volume est directement traversée par 

ces courants, ce qui favorise une chauffe rapide. À l’inverse, dans les poutres plus épaisses, 

une fraction plus importante du volume est chauffée par conduction à partir de la périphérie 

(« peau »), ce qui ralentit la montée en température globale de la poutre.  

Pour mieux comprendre la chauffe des structures métalliques par induction, les résultats 

expérimentaux ont été confrontés à un modèle théorique simplifié de chauffage par 

induction. L’équation générale de conservation de l’énergie thermique appliquée à un volume 

élémentaire et soumis à une dissipation homogène de puissance utile (𝑃𝑢𝑡𝑖𝑙𝑒) est donnée par 

la relation suivante168 : 

𝑃𝑢𝑡𝑖𝑙𝑒=𝜌𝑣 . 𝐶𝑝. 𝑉𝑜𝑙 .
∆𝑇

∆𝑡
   (𝐸4) 

Où 𝜌𝑣 est la masse volumique,  𝐶𝑝 la capacité massique calorifique, 𝑉𝑜𝑙 est le volume considéré, 

et 
∆𝑇

∆𝑡
 le taux d’élévation de température. En supposant que toute la puissance dissipée 𝑃𝑣  est 

utilisée uniquement pour la chauffe de l’épaisseur 𝛿 sans pertes, on obtient une loi dans 

laquelle la température d’un matériau conducteur soumis à un champ électromagnétique 

augmente de manière linéaire en fonction du temps. Cette loi est donnée par la relation ci-

dessous :  

𝑇(𝑡)=𝑇0+
𝑃𝑣
𝜌. 𝐶𝑝

. 𝑡    (𝐸5) 

Dans ce modèle, le champ magnétique B dans le matériau (contenue dans 𝑃𝑣)  constitue le 

seul paramètre ajustable. Sa valeur a été déterminée à partir de la courbe expérimentale de 

chauffe d’une structure métallique vide. Cet ajustement conduit à un champ magnétique 

estimé à 25 mT, utilisé par la suite dans le modèle théorique. 

Structure CoAl2p1 CoAl2p2 CoAl2p3 CoAl4p2 CoAl4p3 

Vitesse (°C/s) (± 1 ° 𝐶/𝑠) 9 5 5 6 5 
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Les confrontations de ce modèle aux résultats expérimentaux obtenus pour des structures 

métalliques architecturées au sein du composite sont présentées par la figure 3.32.  

 

Figure 3.32 : Influence du diamètre de la poutre sur la chauffe du métal : Comparaison avec 

le modèle théorique. 

Les résultats montrent que le modèle surestime la montée en température par rapport aux 

profils expérimentaux. Cette surestimation est attendue, puisque le modèle ne prend pas en 

compte les multiples pertes thermiques qui se manifestent dans le système réel. Ces pertes 

peuvent être des pertes par convection 40,41 avec l’air ambiant, par rayonnement 39, par 

conduction223 métal-métal (gradient d’environ 0,05 °C) et par conduction métal-polymère. Le 

tableau 3.5 résume l’ensemble des mécanismes de pertes considérés dans un VER de CoAl2p1, 

les relations utilisées pour leur estimation ainsi que les ordres de grandeur calculés à deux 

températures caractéristiques du métal (129 °C et 218 °C, correspondant respectivement à 

t = 10 s et t = 20 s). 

Mécanisme Relation Valeur à 129 °C 
(10 s) 

Valeur à 129 °C 
(20 s) 

Convection ∝ 𝑆𝑎𝑖𝑟(𝑇𝑚-𝑇𝑎𝑖𝑟) 0.05 W 0.09 W 

Rayonnement ∝ 𝑆𝑎𝑖𝑟(𝑇𝑚
4 -𝑇𝑎𝑖𝑟

4 ) 0.03 W 0.08 W 

Conduction métal-métal ∝ 𝑆𝑚/𝑚(𝑇𝑚(𝑝𝑒𝑎𝑢)-

𝑇𝑚(𝑐𝑜𝑒𝑢𝑟)) 

0.2 W 0.2 W 

Conduction métal-
polymère 

∝ 𝑆𝑚/𝑝(𝑇𝑚-𝑇𝑝) 1.8 W 2.4 W 

Tableau 3.5 : Estimation des pertes dans un VER CoAl2p1. 

Avec 𝑆𝑎𝑖𝑟 la surface d’échange avec l’air, 𝑇𝑚 la température du métal, 𝑇𝑎𝑖𝑟 la température de 

l’air ambiant, 𝑆𝑚/𝑚 la surface d’échange métal-métal, 𝑆𝑚/𝑝 la surface d’échange métal-

polymère et 𝑇𝑝 la température du polymère. 
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Ces estimations montrent clairement que, si la convection naturelle et le rayonnement restent 

secondaires aux températures considérées, la conduction métal–polymère constitue le 

principal mécanisme dissipatif. Ceci explique l’écart observé entre le modèle idéal et les 

expériences. 

ii. Profils de chauffe de la partie polymère dans les composites 

Cette partie présente l’évolution de la température enregistrée à la surface des cinq 

composites architecturés, chauffés par induction. Pour chaque composite, l’analyse porte sur 

la température de la phase métallique (qui sera notée M) ainsi que celle du polymère en 

surface, mesurée à deux endroits distincts (zone de mesure de 0,2 mm): au plus proche de la 

structure métallique (noté SM) et au centre de la cellule (noté SC), qui constitue la région la 

plus éloignée du métal (voir figure 3.33). Les mesures ont été réalisées 3 fois. 

Il est important de rappeler que le métal, chauffé par induction, se comporte thermiquement 

de manière homogène à l’échelle de temps étudiée, et ce dans l’ensemble de la structure. 

Cela implique que, quelle que soit la cellule considérée (figure 3.33), le comportement en 

température du polymère reste le même (figure 3.34). Cette hypothèse a été validée 

expérimentalement, car les courbes de température obtenues pour différentes cellules en 

surface sont superposables. Par conséquent, pour simplifier la présentation des résultats de 

chaque composite, on ne montrera que les mesures d’une seule cellule de surface. 

Figure 3.33 : Illustration des positions en surface du polymère le plus proche et le plus éloigné 

du métal sur la surface d’un composite. 
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Figure 3.34 : Illustration de la distribution de la température par thermographie IR lors de la 

chauffe d’un composite (surface du composite CoAl4p3 à 40s de chauffe, montrant 4 cellules 

élémentaires). 

Influence de la géométrie de la structure métallique  

Les courbes ci-dessous (figure 3.35) présentent l’évolution des températures mesurées en 

surface sur le métal et le polymère pour les cinq composites chauffés à une même puissance 

de l’inducteur. Pour chaque composite, la comparaison entre la vitesse de chauffe du métal 

et celle en Sc est rappelée sur chacun des graphes. 

De manière générale, quel que soit le composite considéré, le polymère en SM présente un 

profil de chauffe très proche de celui du métal, traduisant un transfert thermique efficace à 

cette échelle. En revanche, pour le polymère en SC (milieu de la cellule soit 1 ou 2 mm de 

distance avec le métal), on observe un retard dans la montée en température, qui est exacerbé 

au moment de la fusion (voir Fig. 3.35 pour illustration). Ce décalage plus marqué s’explique 

par le caractère endothermique de la fusion, qui absorbe une partie de l’énergie thermique 

disponible. 

En considérant les composites à cellule de 2 mm différant uniquement par le diamètre de leurs 

poutres (Fig. 3.35.a, 3.35.b et 3.35.c), on observe que la vitesse de chauffe en SC est proche de 

celle en SM. Cela indique que, pour cette distance de diffusion, le transfert thermique est 

suffisamment rapide. En revanche, pour les composites à cellules de 4 mm (figures 3.35.d et 

3.35.e), le polymère en SC présente des vitesses de chauffe inférieure à celle en SM. Cette 

différence s’explique par une distance de diffusion plus importante, ce qui augmente le temps 

nécessaire à la température pour diffuser jusqu’en SC.  
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Le tableau 3.6 synthétise l’ensemble des vitesses de chauffe mesurées pour les différents 

composites. 

Composite 𝑣𝑀 (± 1 °𝐶/𝑠) 𝑣𝑆𝑀  (± 1 °𝐶/𝑠) 𝑣𝑆𝐶  (± 1 °𝐶/𝑠) 

CoAl2p1 9 9 9 

CoAl2p2 5 5 5 

CoAl2p3 5 5 5 

CoAl4p2 6 6 4 

CoAl4p3 5 5 3 

Tableau 3.6 : Récapitulatif des vitesses de chauffe des composites (𝑃𝐼𝑛𝑑𝑢𝑐𝑡𝑒𝑢𝑟=0.6 𝑘𝑊) 
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Figure 3.35 : Profils de chauffe des différents composites chauffés à 0,6 kW ; a) CoAl2p1, b) 

CoAl2p2, c) CoAl2p3, d) CoAl4p2 et e) CoAl4p3. 

a) b) 

c) 

d) 
e) 
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Les différences de vitesses de chauffes observées entre les différents composites résultent de 

la différence de vitesses de chauffe du métal, comme vu précédemment. 

Il est important de rappeler que toutes les mesures ont été réalisées à la surface des 

composites, et sont donc, a priori, influencées par les échanges de chaleur avec l’extérieur 

(convection et rayonnement). Dès lors, on peut se demander dans quelle mesure ces 

observations sont représentatives de ce qui se passe au cœur du matériau, là où aucune 

mesure directe de température n’est possible ? Pour répondre à cette question, la simulation 

numérique s’impose comme un outil pertinent. Elle offre la possibilité d’estimer la distribution 

de température, de quantifier les gradients thermiques entre les différentes phases dans des 

zones inaccessibles expérimentalement. 

d. Simulation numérique  

Afin de compléter les observations expérimentales réalisées à la surface des composites et 

d’accéder aux températures au cœur du composite, une simulation numérique a été menée à 

l’aide du module Transient Thermal d’ANSYS Workbench. Cette approche permet de simuler, 

avec une résolution temporelle fine (~0,1 𝑠), l’évolution de la température au sein du 

polymère, en se basant sur le profil de chauffe expérimental enregistré dans la phase 

métallique lors de la chauffe par induction. Il convient toutefois de rappeler que les mesures 

expérimentales ont été réalisées en surface des composites, et sont donc susceptibles d’être 

influencées par des pertes par convection et par rayonnement. La simulation numérique offre 

ainsi la possibilité d’accéder aux températures au cœur du matériau, qui ne sont pas 

directement affectées par ces effets de surface. 

i. Principe 

Ansys est un logiciel de simulation basée sur la méthode des éléments finis227 : c’est une 

technique numérique de résolution d’équations différentielles partielles appliquée ici au 

transfert thermique transitoire. Elle consiste à discrétiser un domaine complexe en un 

ensemble de sous-domaines plus simples appelés éléments finis, reliés entre eux par des 

nœuds228,229. Dans chaque élément, les équations de physique (ici, l’équation de Fourier [E3]) 

sont résolues localement, puis assemblées à l’échelle du domaine entier grâce à des fonctions 

d’interpolation (fonctions de forme). L’approche permet de prendre en compte des 

géométries complexes, des propriétés matériaux non homogènes ou dépendantes de la 

température, ainsi que des conditions aux limites variées. Dans notre cas, elle est utilisée pour 

prédire l’évolution de la température dans le composite, à l’échelle locale, en réponse à un 

profil thermique appliqué sur la phase métallique. 
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Ansys Workbench intègre cette méthode de manière automatisée : l’utilisateur définit la 

géométrie, les propriétés des matériaux, les conditions aux limites et le maillage, puis le 

solveur procède à l’assemblage matriciel et à la résolution numérique à chaque pas de 

temps227,230,231.  

ii. Géométrie, conditions aux limites et hypothèses 

La géométrie du composite a été modélisée à l’aide du logiciel Onshape puis exportée au 

format STEP afin d’être importée dans Ansys Workbench. 

Les conditions aux limites appliquées dans la simulation reproduisent au mieux les conditions 

expérimentales. Le système est initialisé à température ambiante (20 °C). Le rayonnement 

thermique est pris en compte en appliquant une émissivité de 1 (émissivité de la peinture 

noire) à la surface du polymère exposée à l’air. La partie métallique est soumise à un profil de 

température transitoire mesuré expérimentalement via une caméra infrarouge.  

L’objectif est de déterminer les paramètres de transfert thermique (conductance de contact, 

coefficients de convection, propriétés thermophysiques) qui, à partir de ce profil de chauffe 

du métal, permettent d’obtenir une courbe simulée de température du polymère (en surface). 

Les paramètres de fit étant la convection et la conductance de contact. 

Un coefficient de convection uniforme a été appliqué sur une seule des faces du composite 

pour simuler les échanges thermiques avec l’environnement (l’air dans ce cas). Sa valeur a été 

optimisée numériquement à 1,5 × 10-5 𝑊.𝑚𝑚-2.℃-1 qui est du bon ordre de grandeur de la 

convection naturelle avec l’air232.  

À l’interface entre le métal et le polymère, une conductance thermique de contact a été 

introduite pour modéliser les résistances au transfert de chaleur. En l’absence de valeurs 

spécifiques dans la littérature pour un système aluminium/UHMWPE, sa valeur a été ajustée 

de manière à faire coïncider les prédictions numériques avec les mesures expérimentales. La 

valeur optimale retenue est de 3 × 10-3 𝑊.𝑚𝑚-2.℃-1, soit 3000 𝑊.𝑚-2.℃-1. Cette valeur 

traduit effectivement une interface Métal/polymère233–237 : elle est supérieure de plusieurs 

ordres de grandeur aux conductances typiques des interfaces polymère/polymère (100–1000 

𝑊.𝑚-2.℃-1), mais inférieure à celles obtenues pour des contacts métal/métal polis (10⁴–10⁵ 

𝑊.𝑚-2.℃-1). Le système étudié se situe donc dans un régime intermédiaire entre les deux 

extrêmes pour notre interface métal/polymère. 
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Enfin les propriétés thermiques du polymère ont été prises en compte en fonction de la 

température, notamment sa capacité calorifique, qui varie fortement autour de la zone de 

fusion. 

iii. Paramètres matériaux et solveur 

Les propriétés thermiques utilisées sont résumées dans le tableau 3.7. 

Tableau 3.7 : Résumé des propriétés matériaux utilisées dans la simulation. 

La simulation a été effectuée sur une durée totale de 300 secondes, afin de capturer toute la 

phase de refroidissement, avec un pas de temps de 0,01 s. Ce pas temporel permet de 

capturer précisément les variations de température rapides dans le polymère. 

iv. Résultats de la simulation et validation 

Une première approche a consisté à réaliser la simulation sur l’ensemble du composite 

(figure 3.36.a). Comme l’illustre la figure 3.36.b, l’écart de température en 1, 2 et 3 n’excède 

pas 1 °C, ce qui peut être considéré comme négligeable dans le cadre de ce travail. Ceci a été 

vérifié pour les composites CoAl2p3 et CoAl4p3. Ces observations sont en cohérence avec les 

résultats obtenus précédemment, qui avaient montré que les pertes par convection naturelle 

et par rayonnement thermique restaient secondaires par rapport aux transferts conductifs 

vers le polymère. 

Compte tenu du temps de calcul élevé (plusieurs heures), un modèle simplifié basé sur une 

cellule unitaire représentative a été retenu (figure 3.36.c). Nous avons choisi de simuler une 

cellule dont la face supérieure est en contact avec l’air (en 1), de manière à prendre en compte 

les échanges surfaciques (convection et rayonnement) et à permettre une comparaison 

directe avec les mesures expérimentales réalisées à la surface du composite. 

 

Propriétés Aluminium UHMWPE 

Conductivité thermique (W.m-1.K-1) 160 0,56 

Masse volumique (kg.m-3) 2770 930 

Capacité calorifique (J.kg-1.K-1) 960 1900—5000 (fonction de T) 
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Figure 3.36 : a) CAO du composite CoAl2p3, b) Simulation montrant la distribution interne de 

la température dans le composite (t=28s), c) Modèle représentatif basé sur une cellule 

élémentaire. 

Quatre zones essentielles du polymère nous intéressent : en surface au centre de la cellule 

(SC), en surface au plus près du métal (SM), le cœur de la cellule considérée (C) et celle au 

contact du métal (E) qui ne sont pas accessibles expérimentalement. Les simulations ont été 

réalisées pour trois composites représentatifs : CoAl2p1, CoAl2p3 et CoAl4p3 (figure 3.37).  

Les résultats confirment que la température simulée en SC suit fidèlement le profil 

expérimental enregistré à cette position. À ce résultat s’ajoute le fait que la simulation des 

températures en SM et en E reproduit également un profil très proche de celui du métal, 

comme observé expérimentalement. Dans tous les cas étudiés, le polymère en C présente une 

température plus élevée que celui en SC, avec des écarts compris entre 5 et 10 °C selon le 

composite. Ces écarts sont attribués aux pertes thermiques par convection et par 

rayonnement sur la surface du polymère. 

À la fin de la chauffe, un gradient de température apparaît entre le polymère en E et en C, 

compris entre 5 et 25 °C selon la géométrie du composite. Dans tous les cas, la température 

a) 

c) 

b) 
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du polymère reste inférieure à la température de dégradation, estimée à environ 270 °C par 

ATG. 

D’un point de vue frittage, ce qui nous intéresse également c’est le temps passé par le 

polymère au-dessus de sa température de fusion (pris ici à 150 °C). Ce temps varie ici de 40 s 

à 2 min environ en fonction du composite. Le tableau 3.8 récapitule l’ensemble des 

informations tirées de la simulation. 

Par ailleurs, pour une même taille de cellule (2 mm), le gradient de température E-C n’est pas 

identique. Cette différence peut s’expliquer par la surface de contact métal–polymère, qui 

varie d’une structure à l’autre. Dans le cas du composite CoAl2p1, dont la surface d’échange 

est faible, le métal doit atteindre une température plus élevée pour atteindre une 

température au cœur de 200 °C, ce qui se traduit par un gradient métal–polymère plus 

prononcé. 

Composite Gradient de 
température E-C (°C) 

Durée en E pour 
𝑇>150℃ (s) 

Durée en C pour 
𝑇>150℃ (s) 

CoAl2p1 10 45 40 

CoAl2p3 5 85 80 

CoAl4p3 25 145 130 

Tableau 3.8 : Récapitulatif des informations tirées de la simulation. 
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Figure 3.37 : Profils de chauffe simulés des composites ; a) CoAl2p1, b) CoAl2p3 et c) 

CoAl4p3. Pour chaque zone de mesure (E, C et S) les traits pleins représentent les données 

expérimentales et les traits pointillés les données numériques. 

Afin de mieux comprendre la diffusion de chaleur en fonction de l’espacement entre les 

éléments métalliques, des composites constitués de deux poutres séparées par une épaisseur 

variable de polymère (de 4 mm à 2 mm) ont été simulés. Les profils de température en 

fonction de la distance (figure 3.38) montrent que la chaleur se diffuse depuis les interfaces 

métal/polymère vers la zone centrale. 
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Figure 3.38 : Évolution de la température du polymère au sein du composite en fonction de la 

distance au métal. 

À mesure que la distance entre les poutres diminue (4 mm puis 3 mm, figures 3.38.a et 3.38.b), 

le profil s’aplanit progressivement : la température au centre du polymère augmente plus 

rapidement et le gradient devient moins prononcé. Enfin, pour l’espacement le plus faible 

(2 mm, figure 3.38.c), le polymère atteint une température presque homogène sur toute 

l’épaisseur séparant les deux parois. 

Ces résultats numériques sont en accord avec les observations expérimentales. En effet, pour 

les composites de type CoAl2P3, caractérisés par des poutres rapprochées, la température 

mesurée était quasi homogène dans l’ensemble du volume (gradient d’environ 5 °C à 10 s à 

titre d’exemple). À l’inverse, dans les composites CoAl4P3, où la distance entre les éléments 

métalliques est plus importante, un gradient thermique plus marqué (de l’ordre de 20 °C à 

10 s) a été observé, en cohérence avec les simulations. 

c) 

b) a) 
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3. Protocole final de frittage : Frittage sous pression 

L’objectif de cette partie du développement expérimental est d’améliorer la densité finale du 

composite en appliquant une pression pendant le frittage (chauffe et refroidissement). La 

définition des conditions expérimentales nécessite donc d’évaluer les vitesses de chauffe du 

polymère en fonction de la puissance de l’inducteur. La Figure 3.39 présente l’ensemble des 

vitesses de chauffe mesurées au centre des cellules en surface (Sc).  

 

Figure 3.39 : Évolution en fonction de la puissance de l’inducteur des vitesses de chauffe des 

polymères mesurées au centre des cellules pour chaque composite. 

L’évolution observée est cohérente avec celle relevée pour les structures métalliques. Dans la 

plage étudiée, ces vitesses varient d’environ 1 °C/s à 13 °C/s selon le composite considéré. 

Pour la suite, nous avons choisi une vitesse de chauffe de 5 °C/s (en ajustant la puissance à 

chaque géométrie) et une température cible de 200 °C au niveau du polymère au centre de la 

cellule en surface (Sc). Pour les composites à cellules de 2 mm, la vitesse de chauffe sera 

homogène sur l’ensemble du polymère, quelle que soit sa position par rapport au métal, 

comme cela a déjà été montré dans la partie précédente. En revanche, pour les structures à 

cellules de 4 mm, un gradient de 25 °C subsiste, entre le polymère au contact du métal et celui 

situé au cœur. 

La figure 3.40.a présente le cycle de pression appliqué aux composites. 
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Figure 3.40 : a) Cycle de pression appliqué pendant le frittage, b) Évolution de la position du 

piston supérieur du moule de frittage en fonction du temps enregistrée lors du frittage sous 

pression des composites CoAl2p3 et CoAl4p3. 

Le cycle de frittage sous pression se décompose en trois étapes principales (fig. 3.40.a). 

 

(1) Phase de chauffe par induction : L’échantillon est mis sous charge jusqu’à une pression de 

5 MPa avec une vitesse de 5 𝑀𝑃𝑎/𝑚𝑖𝑛. Cette valeur de pression est choisie sur la base de 

travaux antérieurs19,71,218. À partir de cette pression initiale, le chauffage inductif est 

déclenché (durée < 1 min pour tous les composites). Comme l’illustre la fig.3.40b (zone 1), 

cette phase se traduit par une légère augmentation de la position du piston, attribuable à la 

dilatation thermique du composite. 

(2) Montée en pression jusqu’à 17 MPa : Une seconde rampe de mise sous charge permet 

d’atteindre 17 MPa en 1 min, valeur retenue pour la densification. Dans la fig. 3.40.b (zone 2), 

cette étape correspond à la densification du polymère. Le polymère étant alors à l’état fondu, 

les porosités en son sein qui étaient encore présentes à l’issue de l’étape de densification sont 

comblées en partie.   

(3) Maintien de la pression (15 min) : Enfin, la pression est maintenue pendant la phase de 

refroidissement pour éviter les retassures. Cette phase de 15 minutes (zone 3, fig. 3.40.b), 

offre une marge confortable par rapport aux résultats de simulation : même au cœur de la 

cellule (position C), le passage sous la température de cristallisation (≈120 °C) intervient au 

maximum 4 minutes après l’arrêt du chauffage. Durant ce palier, la position du piston 

continue de diminuer lentement et régulièrement. Cette diminution peut s’expliquer par 

d’une part la contraction thermique de l’échantillon lors du refroidissement et d’autre part la 

cristallisation du polymère. 

1 

2 

3 

b) a) 
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Une photographie de quelques composites après frittage est présentée sur la figure 3.41. Elle 

met en évidence une zone translucide caractéristique d’un UHMWPE fritté.  

 

Figure 3.41 : Photographie des composites après frittage 

De plus, des analyses DSC sur des composites frittés confirment bien que le polymère a perdu 

son état natif et qu’il a totalement fondu pendant le cycle de chauffe (figure 3.42). 

 

Figure 3.42 : Courbes DSC pour CoAl2p1 et CoAl4p3. 

À l’issue de cette étape, la porosité du polymère passe en moyenne d’environ 19 % à 6 % pour 

les structures à cellule de 2 mm, et d’environ 6 % à 3 % pour celles à cellule de 4 mm, 

confirmant une amélioration nette de la densité finale des composites.  

L’UHMWPE ayant fondu, on peut admettre, sur la base des travaux antérieurs, que l’explosion 

à la fusion a eu lieu, conduisant à un réenchevêtrement des chaînes et à la consolidation du 

matériau18,19. De plus, Wang et al. 74 ont montré que pour des vitesses de chauffe supérieures 
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à 0,02 °C/s, la diffusion rapide des chaînes moléculaires favorise l’explosion de fusion. Dans 

nos composites, les vitesses de chauffe mesurées étant bien au-delà de ce seuil, le polymère 

est soumis à des conditions propices à l’interdiffusion des chaînes et donc à l’amélioration des 

propriétés mécaniques des composites. 
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Conclusion du chapitre 

Ce chapitre a permis d’explorer de manière approfondie la mise en forme de composites co-

continus UHMWPE/Aluminium, en s’appuyant sur une approche croisée entre 

expérimentations et simulations numériques. L’objectif principal était de développer une 

méthode reproductible et contrôlée de fabrication de ces composites à architecture 

métallique, tout en identifiant les leviers d’optimisation des paramètres de frittage pour 

garantir une bonne consolidation du polymère. 

L’élaboration des matériaux architecturés métalliques par fonderie assistée par fabrication 

additive s’est révélée particulièrement efficace. Ces structures ont ensuite été remplies de 

poudre polymère. Les structures avec de grandes cellules (4 mm d’arrêtes) ont permis une 

meilleure densification de la phase polymère, tandis que les structures avec de petites cellules 

(2 mm) ont montré des limitations en termes de réarrangement de la poudre et donc de 

densification. L’analyse tomographique sur les structures métalliques dans le composite après 

frittage a confirmé une bonne conservation de l’architecture globale. 

Le développement d’un dispositif de chauffage par induction a représenté une avancée clé 

pour la maîtrise du frittage du polymère. Ce système a permis une chauffe rapide et contrôlée, 

avec des vitesses pouvant atteindre jusqu’à 13 °C/s (dans la gamme de puissance étudiée), en 

particulier dans les structures à poutres de 1 mm où l’induction est plus efficace. La DSC a 

permis de vérifier qu’à l’issue du procédé de frittage, le polymère a perdu son état natif, ce 

qui a priori signifie que l’explosion à la fusion a bien eu lieu. L’étape de frittage sous pression 

a ainsi conduit à une augmentation significative de la densité des composites. 

En parallèle, une modélisation thermique sous Ansys a été développée afin de mieux 

comprendre les cinétiques de chauffe au sein du composite. Cette modélisation a permis de 

reproduire avec fidélité les profils de température expérimentaux et de mettre en évidence 

un gradient thermique entre le polymère situé à proximité immédiate du métal et celui 

localisé au cœur de la structure, notamment dans les cellules de 4 mm. Ce gradient, lié à la 

faible conductivité thermique de l’UHMWPE, souligne l’importance de maîtriser les temps de 

chauffe pour assurer une fusion complète du polymère sans dégradation. 

L’approche combinée intégrant conception de matériaux architecturés, frittage du polymère 

par chauffage inductif rapide sous pression a jeté les bases d’un procédé efficace et innovant 

pour la fabrication de composites polymères/métal co-continus. De plus la simulation 

numérique permet une maîtrise fine des différentes étapes du procédé. Il est ainsi possible 

d’optimiser les propriétés finales du composite via : la sélection des matériaux constitutifs, le 
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design de la géométrie des matériaux architecturés et enfin les paramètres de frittage du 

polymère.  

Les propriétés mécaniques des composites ainsi fabriqués seront abordées dans le chapitre 

suivant.
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Introduction du chapitre 

Ce chapitre est consacré à la caractérisation mécanique des matériaux étudiés, à savoir les 

matériaux architecturés métalliques seuls et les composites co-continus (matériau 

architecturé + UHMWPE) obtenus par frittage flash par induction. Les essais réalisés visent à 

comprendre leur comportement mécanique, à déterminer l’influence des paramètres 

structuraux (fraction volumique, géométrie) et à évaluer l’effet de l’ajout du polymère. 

Les essais de compression ont été retenus comme méthode d’investigation. Ce choix est 

justifié à la fois par les dimensions des échantillons (20 mm de diamètre et 20 mm de hauteur), 

qui se prêtent à ce type de sollicitation, et par le fait que la compression constitue un essai de 

référence largement utilisé dans la littérature pour l’évaluation du comportement mécanique 

des matériaux architecturés27-29,110-114. Les essais de compression permettent d’accéder aux 

grandeurs mécaniques telles que la rigidité, la limite élastique, l’absorption d’énergie etc… 

Au-delà de la compréhension du comportement mécanique des matériaux architecturés et 

des composites, cette étude a également pour but de valider l’objectif initial du travail : 

développer de nouveaux composites co-continus combinant la rigidité de la phase métallique 

et la ductilité de la phase polymère. L’association des essais mécaniques et d’observations 

issues de la tomographie RX permettra d’apporter un éclairage complémentaire sur les 

mécanismes de déformation et d’endommagement de ces matériaux. 

 

I. Les matériaux architecturés 

Cette première partie est exclusivement dédiée au comportement mécanique des matériaux 

architecturés seuls (sans polymère). Nous rappelons que ces structures sont des cylindres 

constitués d’un réseau périodique de cellules cubiques élémentaires (figure 4.1). 

L’architecture est décrite par deux paramètres géométriques : l’arête interne de la cellule et 

le diamètre de la poutre. Pour rappel, nous désignons par « poutres » les éléments reliant 

deux nœuds, et par « nœuds » les points de croisement entre plusieurs poutres (figure 4.1). 

Conformément à la nomenclature introduite au chapitre précédent, les structures seront 

désignées par la notation Alxpy : structure en aluminium d’arête interne x (mm) et de 

diamètre de poutre y (mm). 
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Figure 4.1 : Schéma de matériau architecturé choisi dans ce travail. 

1. Réponse mécanique en compression 

La figure 4.2 présente la courbe contrainte–déformation en compression du matériau 

architecturé Al2p3. Cet exemple, permet d’illustrer le comportement mécanique global. 

 

Figure 4.2 : Courbe Contrainte-déformation en compression de la structure Al2p3. 

La courbe présente d’abord un régime linéaire, correspondant au comportement élastique de 

la structure (I). Au-delà de la limite élastique, le comportement s’écarte de la linéarité avec 

des chutes successives de contraintes (II). Ce type de comportement est largement rapporté 

dans la littérature et est associé à l’effondrement des cellules du matériau 

architecturé28,136,140. À plus forte déformation, la contrainte augmente de nouveau (III) ce qui 



 Chapitre 4 : Caractérisations Mécanique et Microstructurale 
 

128 
 

est associé dans la littérature à l’écrasement des couches de cellules les unes sur les 

autres28,136,140. Dans la suite, nous concentrerons notre analyse sur les deux premières étapes, 

car au-delà, l’architecture perd l’essentiel de son intérêt d’un point de vue mécanique. 

La figure 4.3 présente les courbes contrainte–déformation en compression obtenues pour les 

cinq structures architecturées étudiées. Les essais ont été menés jusqu’à 30 % de 

déformation. Chaque essai a été répété au moins trois fois par structure, ce qui a permis de 

vérifier la reproductibilité. Une seule courbe représentative est présentée pour chaque 

structure.  

Toutes les structures présentent un comportement global similaire à celui décrit 

précédemment : un régime initialement linéaire, suivi d’une augmentation de la contrainte 

jusqu’à une valeur maximale (𝜎𝑚𝑎𝑥), puis de chutes successives de la contrainte. Cette 

similitude met en évidence le caractère générique du comportement mécanique des 

matériaux architecturés périodiques. Par ailleurs, la pente initiale, la contrainte maximale 

atteinte et l’amplitude de la première chute de contrainte varient sensiblement d’une 

structure à l’autre, ce qui souligne l’influence de la géométrie sur la réponse mécanique.  

 

Figure 4.3 : Courbe Contrainte-déformation en compression de toutes les architectures 

métalliques. 

Afin d’analyser l’influence de la géométrie sur les propriétés mécaniques des matériaux 

architecturés, nous définissons un facteur de forme par le rapport 𝐿/𝐷, où 𝐿 représente la 

longueur de la poutre (distance entre deux nœuds) et 𝐷 son diamètre. Ce rapport caractérise 

la finesse relative des poutres des matériaux architecturés. Des valeurs élevées de 𝐿/𝐷 
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traduisent des poutres longues et fines (élancées), plus sensibles au flambement. À l’inverse, 

de faibles valeurs de 𝐿/𝐷 correspondent à des poutres courtes et épaisses (peu élancées), plus 

rigides à priori. 

a. Influence de la géométrie 

Dans un premier temps, l’influence du rapport 𝐿/𝐷 sur le module réduit a été évaluée 

(figure 4.4). Le module réduit est défini ici comme le rapport entre le module d’élasticité 𝐸 

mesuré du matériau architecturé, calculé à partir de la pente initiale de la courbe contrainte–

déformation jusqu’à 1 % de déformation, et le module théorique de l’aluminium (𝐸𝐴𝐿=76𝐺𝑃𝑎). 

 

Figure 4.4 : Influence du rapport L/D, sur le module réduit E/EAL. 

Les résultats mettent en évidence une diminution du module réduit lorsque le rapport 𝐿/𝐷 

augmente. Les structures caractérisées par des poutres longues et fines (grand rapport L/D) 

présentent donc une rigidité relative plus faible que celles composées de poutres plutôt 

courtes et épaisses. Il est intéressant de noter que des architectures géométriquement 

différentes, comme Al2p1 et Al4p2, mais présentant un rapport L/D similaire, conduisent à 

des valeurs de module sensiblement égales. Cette observation montre que le rapport L/D 

constitue un paramètre géométrique pertinent pour relier la morphologie de l’architecture à 

sa rigidité relative. 

Dans un second temps, l’influence du rapport L/D a été analysée sur la capacité d’absorption 

d’énergie des matériaux architecturés. L’énergie d’absorption correspond à l’aire sous la 

courbe contrainte-déformation σ(ε), c’est-à-dire :  



 Chapitre 4 : Caractérisations Mécanique et Microstructurale 
 

130 
 

𝑊=∫ 𝜎(𝜀)𝑑𝜀
𝜀𝑓

0

    (𝐸1) 

Numériquement, nous l’avons calculée par la méthode des trapèzes sur les données brutes : 

pour des points (𝜎𝑖, 𝜀𝑖) ; 

                                                      𝑊(𝜀𝑘) ≈ ∑
𝜎𝑖+𝜎𝑖+1

2
(𝜀𝑖+1-𝜀𝑖)     (𝐸2)

𝑘-1
𝑖=0  

Avec 𝜎 en MPa et 𝜀 sans dimension, 𝑊 s’exprime naturellement en 𝑀𝐽.𝑚-3. La figure 4.5 

montre l’évolution de 𝑊calculé jusqu’à 30 % de déformation en fonction de L/D. 

 

Figure 4.5 : Influence du rapport L/D, sur l’énergie d’absorption W. 

La figure 4.5 met en évidence la même tendance pour l’énergie d’absorption W, qui décroît 

lorsque le rapport L/D augmente. Les structures à poutres peu élancées résistent mieux à la 

charge, atteignent des contraintes plus élevées et dissipent ainsi davantage d’énergie. À 

l’inverse, les poutres élancées se rompent plus précocement, limitant la capacité 

d’absorption. Par ailleurs, les structures Al2p1 et Al4p2, bien que différentes en termes de 

géométrie, présentent des valeurs d’énergie égales du fait de leur rapport L/D identique. Ceci 

montre là encore que le rapport L/D est un paramètre pertinent pour comprendre le 

comportement mécanique des matériaux architecturés. 

Au-delà de l’effet de la géométrie caractérisée par le rapport L/D, l’analyse a également porté 

sur l’influence de la fraction volumique de métal 𝜒, sur les propriétés mécaniques des 

matériaux architecturés. 
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b. Influence de la fraction volumique de métal 

La figure 4.6 représente l’évolution des propriétés mécaniques (module réduit, contrainte 

maximale, énergie d’absorption) des matériaux architecturés en fonction de la fraction 

volumique.  

 

 

 

 

 

 

 

Figure 4.6 : Évolution en fonction de la fraction volumique de métal 𝜒 de ; a) Module réduit, 

b) Contrainte maximale et c) Énergie d’absorption. 

Comme attendu, la figure 4.6 met en évidence une évolution croissante du module réduit, de 

la contrainte maximale et de l’énergie d’absorption avec la fraction volumique de métal χ. Par 

ailleurs, dans tous les cas on observe des propriétés très proches pour les structures Al4p2 

(χ  = 21 %) et Al2p1 (χ = 25 %).  

Ces évolutions croissantes observées sont cohérentes avec les lois proposées par Gibson & 

Ashby141,143 et confirmées par Deshpande et al.137, qui prédisent une augmentation des 

propriétés mécaniques avec la densité relative. De telles évolutions ont par ailleurs été 

a) b) 

c) 
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rapportées à de nombreuses reprises dans la littérature28,249–251 pour des matériaux 

architecturés métalliques. 

Concernant l’énergie d’absorption, la comparaison directe avec la littérature doit rester 

prudente, car les auteurs n’emploient pas toujours la même définition de la déformation de 

densification pour borner l’intégrale, ni le même indicateur (énergie volumique ou normalisée 

par la masse). Néanmoins, des ordres de grandeur peuvent être dégagés : les mousses 

métalliques en aluminium252 présentent généralement des énergies absorbées inférieures à 

5 MJ/m³, tandis que des matéraiux architecturés plus optimisés, comme les structures 

gyroïdes en titane253, atteignent des valeurs de l’ordre de 40 MJ/m³. 

Les valeurs obtenues dans ce travail se situent entre ces deux extrêmes, traduisant un 

comportement intermédiaire cohérent avec la géométrie des structures étudiées et le métal 

utilisé. 

2. Modèles classiques de prédiction du module d’élasticité E 

Dans la littérature, plusieurs modèles classiques (présentés au Chapitre 1) permettent 

d’encadrer ou d’estimer le module d’élasticité 𝐸 d’un composite en fonction de la fraction 

volumique et des modules des différentes phases constitutives. Dans le cas de nos matériaux 

architecturés, on peut considérer qu’il s’agit d’un composite matériau architecturé constitué 

d’aluminium et de vide. Dans les modèles, les modules généralement utilisés sont les modules 

théoriques du matériau 100 % dense. Le module de l’aluminium 𝐸𝐴𝑙 utilisé dans cette étude 

est de 76 GPa199, tandis que la seconde phase, le vide, est considérée comme ayant un module 

nul. 

Le premier modèle est celui de Voigt, qui considère que l’ensemble de la fraction volumique 

de métal (toutes les poutres) est orienté dans la direction de la sollicitation ; la rigidité globale 

est alors maximale (voir figure 4.7.a pour illustration). Le modèle de Reuss correspond au 

scénario « inverse » : les poutres sont toutes orthogonales à la direction de sollicitation ; la 

rigidité globale est alors minimale108 (figure 4.7.b). 

 

 

 



 Chapitre 4 : Caractérisations Mécanique et Microstructurale 
 

133 
 

 

Figure 4.7 : Illustration des modèles de ; a) Voigt, b) Reuss. 

Dans un contexte de matériau architecturé, nous considérons deux descriptions 

intermédiaires. Un modèle minimaliste dit « 1D » qui considère que sur l’ensemble des 

poutres constituants la structure, seules celles effectivement alignées dans la direction de 

sollicitation participent à la réponse mécanique. Dans le cas de notre étude (structure 

cubique), il revient à prendre :  

𝐸=
𝜒

3
*𝐸𝐴𝑙       (𝐸3) 

Toutefois, dans une architecture tridimensionnelle, les poutres orientées suivant les autres 

directions (autres que celles de la sollicitation) peuvent également contribuer à la réponse 

mécanique. Pour mieux décrire cette contribution, Veenstra et al110., ont proposé un modèle 

qui prend en compte l’intersection entre les poutres et s’appuie sur une morphologie co-

continue. Ce modèle décrit la phase rigide du composite comme trois barres orthogonales qui 

s’intersectent dans un cube dont le volume restant est occupé par la phase molle. L’illustration 

proposée par Veenstra et al110., est présentée sur la figure 4.8, aux côtés d’une représentation 

schématique de ce à quoi correspondrait le modèle dans le cas d’un matériau architecturé 

complet. 

 

 

 

 

a) b) 
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Figure 4.8 : Illustration du modèle de Veenstra110. 

Le modèle de Veenstra se traduit par la relation suivante :  

𝐸𝑐=
𝑎2𝑏𝐸𝐴𝑙

2 +(𝑎3+2𝑎𝑏+𝑏3)𝐸𝐴𝑙𝐸𝑣𝑖𝑑𝑒+𝑎𝑏2𝐸𝑣𝑖𝑑𝑒
2

𝑏𝐸𝐴𝑙+𝑎𝐸𝑣𝑖𝑑𝑒
    (𝐸4) 

Les paramètres a et b sont des coefficients géométriques introduits par Veenstra pour relier 

les fractions volumiques réelles des phases à leur répartition spatiale dans le cube de 

référence. Ainsi, a correspond à la proportion du cube occupé par la phase rigide (métal dans 

notre cas) corrigée par la géométrie de la structure, tandis que b=1−a est associé à la 

proportion occupée par la phase molle (le vide ici) à nouveau corrigée par la géométrie. La 

fraction volumique de métal 𝜒 est reliée à a par la relation polynomiale ci-dessous :  

𝜒=3𝑎2-2𝑎3   (𝐸5) 

Cette relation traduit la manière dont la phase métallique se distribue au sein du cube. 

En remplaçant 𝐸𝑣𝑖𝑑𝑒=0 dans (E4), la relation se simplifie par :  

𝐸𝑐=𝑎2𝐸𝐴𝑙     (𝐸6) 

Avec 𝑎 qui varie entre 0 et 1. 

Par ailleurs, pour les faibles fractions volumiques (𝜒<0.1, soit 𝑎 de l’ordre de 0.2), le terme 

𝑎3 de l’équation (E5) peut être négligé et on obtient :  

𝜒 ≈ 3𝑎2   (𝐸7) 

Dans ce cas, le modèle de Veenstra devient : 
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𝐸𝑐=𝑎2𝐸𝐴𝑙 ≈
𝜒

3
*𝐸𝐴𝑙    (𝐸8)     

L’équation (E8) montre ainsi que pour les fractions volumiques faibles, le modèle de Veenstra 

se résume au modèle 1D. 

Les modules expérimentaux ont donc été confrontés aux évolutions prédites par les différents 

modèles, et les résultats comparatifs sont présentés à la figure 4.9. 

 

Figure 4.9 : Comparaison des modules d’élasticité expérimentaux aux modules prédits par les 

lois classiques. 

Les résultats sont, comme attendus, bornés par les modèles de Voigt et Reuss. Pour les faibles 

fractions volumiques (χ < 0,1), le modèle de Veenstra se confond avec le modèle 1D, 

conformément à l’équation (E8). Au-delà de χ = 0,1, les deux modèles commencent à se 

séparer. Les points expérimentaux suivent alors le modèle 1D jusqu’à χ ≈ 0,3 ; les intersections 

ont donc plus d’impact pour les fractions volumiques plus importantes.  

En parallèle, le modèle de Veenstra décrit l’évolution des points expérimentaux sur l’ensemble 

de la gamme de fractions volumiques étudiée (entre 0,2 et 0,58). La légère surestimation de 

ce modèle par rapport aux valeurs expérimentales moyennes peut s’expliquer par la présence 

de porosités, déjà mises en évidence (cf. chapitre précédent) et susceptibles de réduire la 

rigidité par rapport à une architecture idéale. 
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3. Prédiction des mécanismes de déformation 

Une autre façon de voir les choses est de prédire les mécanismes de déformations des 

structures précédentes en fonction de leur connectivité, c’est-à-dire du nombre de poutres 

qui s’intersectent au niveau des nœuds. Cette connectivité peut être évaluée à l’aide du critère 

de Maxwell137, noté M. Lorsque M>0, le réseau est fortement connecté et la structure est en 

principe dominée par l’étirement des poutres pendant la déformation. À l’inverse, lorsque 

M<0, la connectivité est faible et la structure développe alors un comportement dominé par 

la flexion des poutres.  

Appliqué à une cellule cubique simple, le critère de Maxwell donne M= − 6, ce qui classe cette 

architecture, à priori, dans la famille des structures dominées par la flexion140,22. 

Afin de mieux situer les résultats obtenus, les modules expérimentaux ont été reportés sur un 

diagramme d’Ashby (figure 4.10.a), permettant de classer les matériaux architecturés en 

fonction de leur mécanisme dominant de déformation27,135,141. Il s’agit d’un diagramme 

délimité par l’évolution attendue du module réduit en fonction de χ d’une structure 

parfaitement dominée par l’étirement (𝐸/𝐸𝐴𝑙=𝜒) et par l’évolution attendue d’une structure 

parfaitement dominée par la flexion (𝐸/𝐸𝐴𝑙=𝜒
2). Le diagramme a été tracé en échelle 

logarithmique (log-log) afin de mettre en évidence plus clairement les tendances d’évolution 

sur une large plage de valeurs de 𝜒. 

Figure 4.10 : a) Diagramme d’Ashby représentant 𝐸/𝐸𝐴𝑙 en fonction de χ. La ligne verte 

correspond au comportement idéal en étirement et la ligne marron à celui en flexion. Les 

axes sont logarithmiques, avec intersection au point (1 ; 1) pour le matériau dense. b) 

Comparaison des modules d’élasticité expérimentaux avec les prédictions des lois théoriques. 

a) b) 
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L’analyse de la figure 4.10.a montre que nos matériaux architecturés seraient plutôt dominés 

par la flexion. Ceci est en accord avec le critère de Maxwell.  

La figure 4.10.b représente l’ensemble des modèles étudiés (« 1D », Veenstra et celui tiré de 

la loi de puissance décrivant le comportement dominé par la flexion) sur une échelle linéaire. 

Même si le modèle 𝐸=𝜒2𝐸𝐴𝑙 typique d’un comportement dominé par la flexion est en effet 

proche de nos résultats expérimentaux, le modèle de Veenstra semble traduire plus 

fidèlement l’évolution de nos modules expérimentaux en fonction de la fraction volumique. 

De plus le modèle de Veesntra présente l’avantage de pouvoir être étendu aux composites en 

intégrant la contribution mécanique de la phase polymère. Il constitue donc une base 

pertinente pour la modélisation ultérieure du comportement des composites 

UHMWPE/métal. 

4. Observation des mécanismes de déformation par tomographie 

RX 

Afin d’identifier les mécanismes de déformation et/ou d’endommagement et de les relier à la 

réponse macroscopique précédemment analysée, des essais de compression interrompus ont 

été réalisés à deux niveaux de déformation (15 % et 30 %). À la fin de chaque essai, les 

échantillons ont été examinés post-mortem par tomographie aux RX, permettant une 

observation tridimensionnelle des évolutions internes du matériau architecturé. 

Dans la suite, les résultats sont présentés pour deux cas représentatifs, correspondant aux 

extrêmes en termes de géométrie : d’une part les structures de faible fraction volumique, 

caractérisées par de grandes valeurs de L/D (poutres longues et fines) et d’autre part celles de 

fraction volumique élevée et de plus petites valeurs de L/D (poutres plutôt courtes et 

épaisses). Concrètement, il s’agira ici des structures Al2p1 (χ=25 %, L/D=3) et Al2p2 (χ=43 %, 

L/D=2). Les résultats de l’analyse tomographique sont présentés sur la figure 4.11. 

Ces résultats mettent en évidence des mécanismes de déformation différents selon 

l’architecture. 
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Figure 4.11 : Observations en tomographie RX des structures Al2p1 et Al2p2 déformées en 

compression à ; a) 15 % et b) 30 %.  

Al2p2 a) À 15 % de déformation 

b) À 30 % de déformation 

Al2p1 
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Pour la structure Al2p1 (χ=25 %, L/D=3), des ruptures par cisaillement d’une couche complète 

apparaissent dès 15 % de déformation. Ces ruptures se font selon un angle de 45° (par rapport 

à l’axe de sollicitation) et sont visibles dans les couches inférieures et dans les couches 

intermédiaires de la structure. Les ruptures par cisaillement observées entrainent le 

glissement des couches les unes par rapport aux autres. À 30 % de déformation, le nombre de 

ruptures a évolué provoquant ainsi la destruction couche par couche de la moitié de la 

structure. On est donc en présence d’un endommagement hétérogène à l’échelle de la 

structure. 

Pour la structure Al2p2 (χ=43 %, L/D=2), le comportement est différent. À 15 % de 

déformation, des fissures apparaissent principalement au niveau des nœuds, et aucune 

rupture n’est observée. Avec l’augmentation de la déformation (30 %), ces fissures 

progressent et conduisent à la rupture des poutres au niveau des nœuds. Dans ce cas, 

l’endommagement ne se concentre pas sur une seule couche mais plutôt de façon aléatoire 

dans l’ensemble de la structure. La déformation est donc plutôt homogène à l’échelle de la 

structure. 

En considérant maintenant un cas intermédiaire (figure 4.12), représenté par la 

structure Al4p3 (χ=34 %, L/D=2,3), on observe une combinaison des deux modes de rupture 

décrits précédemment. À 15 % de déformation, nous avons un mode de rupture mixte à la fois 

par des ruptures par cisaillement affectant certaines poutres et par l’apparition de fissures au 

niveau des nœuds. Lorsque la déformation atteint 30 %, le nombre de ruptures a évolué 

conduisant à la destruction quasi complète de la structure. Ce comportement illustre la 

transition entre les comportements mécaniques des matériaux architecturés à faible fraction 

volumique et facteur de forme élevé, dominées par un effondrement couche par couche par 

cisaillement, et ceux à fraction volumique élevée et faible facteur de forme, dominées par une 

rupture aléatoire des poutres aux nœuds.
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Figure 4.12 : Observations en tomographie RX de la structure Al4p3 déformée en 

compression à : a) 15 % et b) 30 %. 

Il est intéressant de noter qu’aucune flexion des poutres n’a été observée dans ces essais 

interrompus. Ce constat peut s’expliquer par la nature même des observations post-mortem, 

réalisées sur des échantillons arrêtés à différents niveaux de déformation. Une analyse in situ 

en temps réel permettrait probablement de mettre en évidence d’éventuels mécanismes de 

flexion. En revanche, la rupture par cisaillement à 45° de l’axe de compression a déjà été 

rapporté dans la littérature comme un effet se produisant après flexion des poutres254. Cette 

orientation correspond au plan dans lequel la contrainte de cisaillement est maximale. Des 

ruptures par cisaillement sont fréquement rapportés pour des matériaux architecturés soumis 

à des essais de compression uniaxiale161,240,255–257. 

 

 

a) À 15 % de déformation 

b) À 30 % de déformation 

Al4p3 
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Les observations réalisées par tomographie RX sur les structures cubiques simples permettent 

d’établir un parallèle direct avec les résultats de la littérature. Il a déjà été rapporté144,254 que 

dans les structures cubiques simples, les poutres sont particulièrement sensibles au 

flambement, ce qui peut conduire à un effondrement couche par couche des cellules. 

Nos résultats confirment en partie ces descriptions. La structure Al2p1 (χ=25 %, L/D=3) 

présente en effet des ruptures par cisaillement à environ 45°, suivie d’un effondrement 

couche par couche très similaire aux mécanismes décrits précédemment. À l’inverse, la 

structure Al2p2 (χ=43 %, L/D=2) montre un comportement différent : l’endommagement est 

initié par l’apparition de fissures dans les nœuds, puis progresse par rupture des poutres au 

niveau des ces jonctions, ce qui conduit à une déformation plus homogène dans l’ensemble 

de la structure. 

Ces résultats montrent que, si les structures cubiques simples sont décrites comme dominées 

par un effondrement couche par couche, le mode de déformation dépend fortement de la 

fraction volumique de métal et du rapport L/D. Ainsi, les observations expérimentales 

présentées ici prolongent celles de la littérature144,254 en soulignant la coexistence possible de 

plusieurs mécanismes dans un même matériau architecturé, allant du cisaillement à la rupture 

aléatoire au niveau des nœuds.  

 

II. Les composites 

1. Réponse mécanique en compression 

La figure 4.13 présente les courbes contrainte–déformation en compression obtenues pour 

les cinq composites étudiés dans ce travail. Les essais ont été menés jusqu’à 60 % de 

déformation, ce qui permet d’observer l’apport du polymère aux grandes déformations. 

Chaque essai a été répété trois fois, ce qui a permis de vérifier la reproductibilité des résultats. 

Une seule courbe représentative est présentée pour chaque composite (figure 4.13). 
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Figure 4.13 : Courbe Contrainte-déformation en compression des composites ; a) CoAl4po2, 

b) CoAL2p1, c) CoAl4p3, d) CoAl2p2 et e) CoAl2p3. 

De façon générale, les résultats montrent un gain de performance pour les composites par 

rapport aux structures métalliques seules. La réponse mécanique résulte de la combinaison 

𝜒=25% 𝜒=21% 

𝜒=34% 

c) 

𝜒=43% 

d) 

𝜒=58% 

e) 

a) b) 
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de la rigidité apportée par la structure métallique et de la ductilité du polymère, ce qui conduit 

à une meilleure tenue globale. Chaque composite présente ainsi une contrainte maximale 

supérieure à celle de la structure métallique correspondante. Toutefois, lorsque la fraction 

volumique de métal dépasse 50 %, l’effet du polymère tend à être masqué, la réponse étant 

alors largement dominée par la contribution de la phase métallique.  

Comme dans le cas des matériaux architecturés, nous pouvons tirer de ces courbes des 

grandeurs caractéristiques qui permettront de comparer de manière quantitative les 

composites aux structures (figure 4.14).  

Figure 4.14 : Évolution en fonction de la fraction volumique de métal 𝜒 de ; a) Module réduit, 

b) La contrainte maximale ; c) La contrainte à 30 % de déformation ; d) L’énergie 

d’absorption. 

 

a) b) 

c) d) 
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Comme on s’y attendait, la figure 4.14.a confirme que les composites conservent la rigidité de 

l’architecture métallique, sans écart notable entre les deux. Le module réduit des composites 

suit ainsi la même évolution croissante avec la fraction volumique de métal χ que celui des 

architectures vides. Ceci montre que la réponse élastique du composite est essentiellement 

dictée par l’architecture métallique, compte tenu de la différence de modules entre 

aluminium et polymère (~ facteur 100).  

La Figure 4.14.b met en évidence l’évolution de la contrainte maximale 𝜎𝑚𝑎𝑥 en fonction de  𝜒. 

Nous observons une évolution croissante 𝜎𝑚𝑎𝑥 avec 𝜒. Pour les fractions volumiques faibles, 

l’ajout de polymère confère un gain de résistance : la contrainte maximale des composites est 

systématiquement supérieure à celle des structures vides. Un gain estimé à 100 % pour les 

composites CoAl4p2 et CoAl2p1 (figure 4.14.b). Pour les fractions volumiques intermédiaires, 

l’influence du polymère devient limitée : les composites (CoAl4p3 et CoAl2p2) et les 

architectures présentent des valeurs de 𝜎𝑚𝑎𝑥 proches. Enfin, pour les composites denses 

(CoAl2p3), la réponse mécanique est essentiellement dictée par la phase métallique. 

L’effet du polymère sur la contrainte à 30 % de déformation (Figure 4.14.c) est beaucoup plus 

marqué que dans le cas de la contrainte maximale. Pour les faibles et moyennes fractions 

volumiques (χ < 0,5), la contrainte des composites est supérieure à celle des structures 

métalliques et augmente avec χ. L’écart est particulièrement spectaculaire pour les structures 

les plus légères : à χ ≈ 0,2, la contrainte passe d’à peine 1 MPa pour la structure Al4p2 à près 

de 45 MPa pour le composite. 

Concernant l’énergie d’absorption (figure 4.14.e), on observe que pour les fractions 

volumiques faibles, le polymère augmente la capacité d’absorption d’énergie du composite. 

Le gain est estimé à 200 % pour les composites CoAl2p1 et CoAl4p2. Tandis que pour les 

fractions volumiques élevées, la réponse est dominée par le métal. Ce qui est cohérent avec 

les observations précédentes. 

Ces tendances sont cohérentes avec la littérature93,136,158,239,242,258. En particulier, les 

observations de Li et al254., ont montré pour des composites époxy/structures cubiques en 

titane des augmentations allant jusqu’à 500 % pour l’énergie d’absorption (avec des fractions 

volumiques de métal de 10 %). Nos gains ici restent intéressants compte tenu des différences 

de matériau et de fraction volumique de métal. 

2. Modèles classiques de prédiction du module d’élasticité E 

Pour les composites, le modèle de Veenstra, qui décrivait correctement le comportement des 

architectures métalliques seules, s’écrit sous la forme suivante : 
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𝐸𝑐=
𝑎2𝑏𝐸𝐴𝑙

2 +(𝑎3+2𝑎𝑏+𝑏3)𝐸𝐴𝑙𝐸𝑢ℎ𝑚𝑤𝑝𝑒+𝑎𝑏2𝐸𝑢ℎ𝑚𝑤𝑝𝑒
2

𝑏𝐸𝐴𝑙+𝑎𝐸𝑢ℎ𝑚𝑤𝑝𝑒
    (𝐸9) 

Avec 𝐸𝑢ℎ𝑚𝑤𝑝𝑒 ≈ 800 𝑀𝑃𝑎 le module de l’UHMWPE259,260. 

La Figure 4.15 montre l’évolution de E en fonction de χ pour les composites et les architectures 

vides. 

 

 Figure 4.15 : Comparaison des modules d’élasticité des composites au modèle de veenstra. 

Comme attendu, le modèle de Veenstra décrit correctement l’évolution en fonction de χ des 

modules expérimentaux obtenus pour les composites.  

3. Observation des mécanismes de déformation par tomographie 

RX 

Cette section est consacrée à l’observation des mécanismes de déformation des structures 

métalliques dans les composites, en se focalisant sur les mêmes structures que celles 

analysées précédemment dans le cas des matériaux architecturés métalliques seuls : CoAl2p1, 

CoAl2p2 et CoAl4p3. Des essais de compression interrompus ont été réalisés à trois niveaux 

de déformation (15 %, 30 % et 60 %), suivis d’observations en tomographie RX. Nous précisons 

qu’il n’a pas été possible de faire l’observation de CoAl2p1 à 15 % de déformation par manque 

d’échantillon. 

En raison du fort contraste d’absorption entre l’aluminium et le polymère, seule la phase 

métallique est visible ; l’analyse microstructurale présentée ici concerne donc exclusivement 

la structure en aluminium au sein du composite. 
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CoAl2p1 a) À 15 % de déformation 

b) À 30 % de déformation 

CoAl2p2 
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Figure 4.16 : Observations en tomographie RX des composites CoAl2p1 et CoAl2p2 déformés 

en compression à ; a) 15 %, b) 30 % et c) 60 %. 

Pour le composite CoAl2p1 (χ = 25 %, L/D = 3), les observations en tomographie (figure 4.16, 

CoAl2p1) révèlent qu’à 30 % de déformation, le mécanisme d’endommagement dominant des 

structures métalliques est la rupture des poutres au niveau des nœuds. À 60 % de 

déformation, ces ruptures se sont multipliées et la structure apparaît presque entièrement 

détruite. Ces résultats montrent que l’introduction du polymère modifie les modes de 

déformation de la structure métallique : en effet, alors que, dans le cas de la structure 

métallique seule, l’endommagement est principalement associé à une rupture des poutres 

par cisaillement et à un effondrement couche par couche, il évolue ici vers un mode de rupture 

des poutres aux nœuds. Ceci montre que le polymère tend à favoriser une répartition plus 

homogène de l’endommagement. 

Pour le composite CoAl2p2 (χ = 43 %, L/D = 2), les mécanismes de rupture observés sont 

similaires (figure 4.16, CoAl2p2) à ceux des matériaux architecturés métalliques seuls, à savoir 

la rupture des poutres au niveau des nœuds. Toutefois, la présence du polymère repousse 

l’endommagement à des niveaux de déformations plus importants : les observations 

tomographiques montrent que le nombre de poutres rompues est limitée à environ 50 %, 

contre près de 80 % pour la structure métallique seule. Le polymère contribue donc à 

homogénéiser et à ralentir la progression de l’endommagement. 

c) À 60 % de déformation CoAl2p1 CoAl2p2 
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Enfin, pour le composite intermédiaire CoAl4p3 (χ = 34 %, L/D = 2. 3), les observations 

confirment la même tendance (figure 4.17) : l’ajout du polymère repousse la rupture des 

nœuds à des niveaux plus élevés de déformation. Le mode d’endommagement dominant 

reste la rupture des poutres au niveau des nœuds. 

 

Figure 4.17 : Observations en tomographie RX du composite Al4p3 déformé en compression 

à ; a) 15 %, b) 30 % et c) 60 %. 

Cette partie a permis de mettre en évidence le rôle du polymère dans les composites. Celui-ci 

repousse l’endommagement vers les plus hautes déformations. Pour les faibles fractions 

volumiques métalliques (CoAl4p2 et CoAl2p1), il induit également un changement du mode 

de rupture, qui passe d’un cisaillement conduisant à une rupture couche par couche à un 

endommagement plus homogène, principalement par rupture des nœuds. Le polymère joue 

donc un rôle d’homogénéisation de la contrainte. Il en résulte des courbes contrainte–

déformation avec un aspect plus « lissé » (ne présentant pas de chutes successives de 

contrainte) pour ces fractions volumiques, ce qui rend compte du gain observé en termes de 

propriétés mécaniques. 

Nos observations rejoignent celles de Li et al254., qui ont montré que l’ajout d’un polymère 

(l’époxy dans leur cas) dans une structure cubique (en titane) modifie les modes de rupture et 

agit comme un stabilisateur. La déformation passe ainsi d’un effondrement en cisaillement de 

plusieurs couches à une rupture plus aléatoire et homogène dans l’ensemble du composite. 

Nos résultats confirment cette tendance générale : l’UHMWPE joue un rôle analogue en 

homogénéisant la déformation. 

Au-delà de ces observations, il convient de rappeler que le rôle de l’interface métal/polymère 

reste une question importante. Dans nos composites, l’adhésion métal/polymère est 

essentiellement mécanique (pas de fonction de couplage chimique) : l’interface n’est donc pas 

parfaite. Cependant, la littérature sur les composites à phases interpénétrées (IPCs) polymère–

a) À 15 % de déformation c) À 60 % de déformation b) À 30% de déformation 

CoAl4p3 



 Chapitre 4 : Caractérisation Mécanique et Microstructurale 
 

149 
 

métal (revue d’Asar et al.93) souligne que, en compression, cette imperfection n’entraine pas 

nécessairement une dégradation significative des performances. Concrètement, à mesure que 

les poutres fléchissent et que la matrice polymère vient en appui, la pression de contact 

augmente et les pertes d’adhésion locales entre les 2 phases tendent à se refermer. 

Cette tendance a également été confirmée par des travaux de simulation numérique sur des 

composites co-continus polymère/métal254. Les auteurs ont comparé deux cas : une interface 

parfaite et une interface sans adhésion. Ils ont montré que l’absence de liaison n’induisait 

qu’une réduction très limitée (~5 %) de la contrainte maximale en compression. Ces résultats 

mettent ainsi en évidence l’intérêt d’une architecture co-continue. 

Dans tous les cas, la co-continuité reste un atout majeur : même s’il y a une faible adhésion à 

l’interface, chaque phase demeure continue et participent ainsi à la réponse mécanique 

globale du composite. 
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Conclusion du chapitre 

Ce chapitre a permis d’établir une analyse complète du comportement en compression des 

matériaux architecturés métalliques et des composites co-continus Aluminium/UHMWPE. 

Pour les structures métalliques seules, la réponse mécanique est caractéristique des 

matériaux architecturés : un régime élastique initial, suivi d’une chute de contrainte après le 

maximum, liée à l’effondrement des cellules. Ces ruptures proviennent de mécanismes de 

cisaillement à 45° conduisant progressivement à la destruction couche par couche (pour les 

fractions volumiques faibles) et de ruptures concentrées aux nœuds (pour les autres fractions 

volumiques). L’influence des paramètres géométriques a été clairement identifiée : une 

augmentation de la fraction volumique métallique χ ou une diminution du rapport L/D 

(poutres courtes et épaisses) accroît la rigidité et la résistance. Tandis qu’une diminution de la 

fraction volumique χ ou une augmentation du rapport L/D (poutres élancées) diminue la 

résistance mécanique.  

La comparaison des modules sur un diagramme d’Ashby, associée au critère de Maxwell a 

montré que les structures étudiées appartiennent majoritairement à la classe des structures 

plutôt dominées par la flexion. 

L’introduction du polymère a modifié la réponse mécanique des composites. En premier lieu, 

il a repoussé l’endommagement vers des déformations plus élevées. Plus encore, pour les 

faibles fractions volumiques, il a induit un changement des modes de déformation : au lieu 

d’un effondrement couche par couche suite à des ruptures de poutres par cisaillement, 

l’endommagement se fait de manière plus homogène par rupture aléatoire au niveau des 

nœuds. 

Ces mécanismes expliquent les gains de performance, avec une contrainte maximale et une 

énergie absorbée nettement supérieures à celles des structures vides. Aux fractions 

volumiques intermédiaires, le rôle du polymère demeure perceptible bien que réduit, tandis 

qu’à forte fraction volumique de métal la réponse est essentiellement gouvernée par le 

matériau architecturé métallique. 

Au total, ces résultats démontrent que l’objectif initial est atteint : il est possible de combiner 

la rigidité de la phase métallique et la ductilité de la phase polymère pour concevoir des 

composites co-continus à la fois résistants et dissipatifs. Ils ouvrent également des 

perspectives en termes de conception, en mettant en évidence le rôle clé de la fraction 

volumique χ et du rapport L/D ans l’équilibre entre rigidité et absorption d’énergie. Le chapitre 

suivant abordera l’influence d’un changement d’alliage métallique sur ces propriétés 

mécanique.
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Introduction du chapitre  

L’ensemble des développements expérimentaux et numériques présentés dans les chapitres 

précédents a permis d’aboutir à un protocole de fabrication et de caractérisation de 

composites architecturés associant l’UHMWPE à des matériaux architecturés en aluminium. 

Dans ce cinquième chapitre, ce protocole est appliqué à un autre alliage métallique : la fonte. 

L’objectif est double : d’une part, d’évaluer la pertinence et la transférabilité des procédés de 

mise en forme précédemment développés ; d’autre part, de mettre en évidence l’intérêt d’un 

matériau métallique présentant des propriétés intrinsèques différentes de celles de 

l’aluminium. 

La fonte a été choisie pour plusieurs raisons. Tout d’abord, sa nature riche en fer la rend 

ferromagnétique, ce qui constitue un avantage majeur dans le cadre du chauffage par 

induction. Ensuite, elle présente des propriétés mécaniques différentes261 de celles 

l’aluminium  : 

- une rigidité plus élevée (module d’Young de 100 à 170 GPa contre ~70 GPa pour 

l’aluminium), 

- une limite d’élasticité supérieure (250–400 MPa contre 150–200 MPa pour 

l’aluminium). 

Ces différences de comportement mécanique permettent d’anticiper des réponses différentes 

en compression. Enfin, la fonte est largement utilisée dans l’industrie pour ses bonnes 

propriétés de coulabilité et son coût relativement faible, ce qui en fait un matériau de choix 

pour la fabrication de structures architecturées. 

Ce chapitre est structuré comme suit : 

Dans une première partie, la fonte et ses principales caractéristiques mécaniques et physiques 

sont présentées. 

Dans une seconde partie, le protocole de fabrication développé pour l’aluminium est adapté 

et appliqué à l’élaboration de structures architecturées en fonte. 

La troisième partie est consacrée à la mise en forme des composites UHMWPE/fonte par 

frittage ultra-rapide par induction. 

Enfin, une dernière partie présente les résultats de la caractérisation mécanique et 

microstructurale des matériaux architecturés et des composites obtenus. Les essais de 

compression permettront d’évaluer les performances mécaniques de ces nouvelles structures 

et de les comparer à celles en aluminium étudiés précédemment. Les analyses 

microstructurales associées permettront quant à elles d’établir un lien entre la microstructure 

de la fonte et le comportement mécanique observé. 
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I. Généralités sur les fontes 

1. Définition et composition 

Les fontes constituent une famille d’alliages ferreux contenant généralement entre 2,5 et 4 % 

de carbone et 2 à 4 % de silicium en masse. À la différence des aciers, dont la teneur en 

carbone reste inférieure à 2 %, les fontes présentent une composition proche de l’eutectique 

du diagramme Fe-C-Si (figure 5.1). Ceci leur confère une meilleure coulabilité et en fait un 

alliage privilégié pour les procédés de fonderie. Elles contiennent d’autres éléments résiduels 

(Mn, P, Cu, S, Ni, Cr…) qui influencent leurs microstructures et leurs propriétés261. 

Leur principal atout réside dans le faible coût de production associé à une grande variété de 

propriétés mécaniques, qui peut être obtenue en jouant sur la composition et les conditions 

d’élaboration. Grâce à cette flexibilité, les fontes trouvent des applications dans de nombreux 

secteurs : automobile (blocs moteurs, collecteurs d’échappement, freins à disque), mécanique 

(engrenages, bâtis de machines-outils), ou encore énergie (canalisations, tuyauterie, pièces 

de stockage)261. 

Lors de leur solidification, les fontes subissent une transformation eutectique qui peut évoluer 

soit vers un système métastable (fer–cémentite), soit vers un système stable (fer–graphite). 

La compréhension de ces mécanismes s’appuie sur le diagramme de phases fer–carbone 

(figure 5.1). 

 

Figure 5.1 : Diagramme fer-cémentite (en traits pleins) et diagramme fer graphite (en traits 
interrompus)262. 

Dans le système métastable (fer-cémentite), le carbone se combine avec le fer pour former 

de la cémentite (Fe3C). La solidification conduit alors à une microstructure riche en carbures, 
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conférant au matériau une dureté élevée, une résistance à la compression élevée, une bonne 

résistance à l’usure, mais aussi une fragilité importante et une faible usinabilité. Ces alliages 

sont appelés fontes blanches car la cémentite donne à leur faciès de rupture un aspect blanc 

brillant261,263. 

La solidification selon le système stable (fer–graphite) est favorisée par une teneur en silicium 

comprise entre 2 et 3,5 % en masse et par un refroidissement relativement lent. Le silicium 

agit en relevant légèrement la température de l’eutectique stable tout en abaissant 

nettement celle de l’eutectique métastable. Pour une teneur d’environ 3 % de silicium, l’écart 

entre ces deux températures est de l’ordre de 40 °C, ce qui élargit considérablement le 

domaine de formation du graphite. Les fontes ainsi obtenues, dites graphitiques, associent 

une matrice métallique riche en fer et des précipités de graphite. Leur comportement 

mécanique dépend fortement de la forme et de la répartition de ce graphite, un aspect 

essentiel puisque la fonte utilisée dans ce travail est de nature graphitique. Les différentes 

formes de graphites seront présentées dans la partie suivante. 

2. Classification des fontes graphitiques 

Selon la composition chimique, la vitesse de refroidissement et les traitements appliqués, le 

carbone libre (non associé à un autre élément chimique) peut se présenter sous différentes 

morphologies. Ces morphologies définissent les principales familles de fontes graphitiques, 

présentées dans les sections suivantes. 

a. Fonte à graphite lamellaire (GL) 

Les fontes à graphite lamellaire se caractérisent par la précipitation du carbone sous forme de 

lamelles qui se développent et peuvent s’interconnecter lors de la solidification. La figure 5.2 

illustre les différents types de graphites lamellaires rencontrés.  
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Figure 5.2: Illustration des formes de graphite lamellaire264. 

Lorsque la solidification est relativement lente et que la composition se situe autour de 

l’eutectique, les lamelles de graphite se répartissent de manière uniforme et aléatoire dans la 

matrice (type A). Un refroidissement plus rapide, associé à des teneurs élevées en carbone et 

en silicium, favorise au contraire l’apparition de structures en rosette, où les lamelles se 

regroupent autour de zones de germination privilégiées (type B). Dans les alliages 

hypereutectiques solidifiés plus lentement, le graphite peut se présenter sous forme de gros 

amas primaires entourés d’un agrégat eutectique de lamelles plus fines (type C). Enfin, lorsque 

la vitesse de refroidissement est très élevée, la surfusion conduit à la formation de graphite 

interdendritique (type D et E) : les lamelles se développent alors entre les dendrites 

d’austénite, souvent avec une orientation dictée par la structure de la matrice.  

Les extrémités des lamelles agissent comme des zones de concentration de contraintes : elles 

provoquent un effet d’entaille qui fragilise la matrice métallique. Cette fragilité limite 

fortement la résistance mécanique des fontes lamellaires, notamment en traction. Malgré 

cela, elles conservent plusieurs atouts majeurs : une excellente usinabilité, une bonne 

résistance à l’usure et une bonne capacité de transfert thermique.  

b. Fonte à graphite sphéroïdal (GS) 

Les fontes à graphite sphéroïdal, également appelées fontes ductiles, se distinguent des fontes 

lamellaires par la morphologie du graphite, qui se présente sous forme de nodules sphériques 

dispersés dans la matrice. Cette forme particulière est obtenue grâce à un traitement 
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métallurgique du bain liquide, consistant à introduire de faibles quantités de magnésium 

(parfois associées à des terres rares) dans une fonte de base préalablement désulfurée. Le 

magnésium agit comme élément sphéroïdisant. Dans le bain liquide, il se combine au soufre 

et à l’oxygène pour former des inclusions stables, puis augmente la tension superficielle du 

métal. Lorsque cette dernière atteint une valeur critique, le graphite ne s’allonge plus en 

lamelles mais cristallise sous forme de nodules. Une teneur de l’ordre de 0,03 à 0,06 % de 

magnésium dans une fonte contenant peu de soufre suffit à obtenir une nodularisation 

complète. Chaque nodule de graphite se forme ainsi de manière isolée dans le liquide, puis 

grossit progressivement en conservant une forme globalement sphérique (voir figure 5.3). 

 

Figure 5.3 : Fonte GS observée au microscope optique, puis au MEB après dissolution de la 
matrice265. 

La production de fontes à graphite sphéroïdal repose sur un équilibre délicat. Des teneurs 

insuffisantes en magnésium ne permettent pas une nodularisation complète, tandis qu’un 

excès peut provoquer la formation de carbures indésirables ou une dégénérescence du 

graphite. De plus, certains éléments d’alliage comme le silicium influencent fortement la 

stabilité de la nodularisation. Ces paramètres doivent donc être maîtrisés avec soin afin 

d’obtenir une microstructure homogène et reproductible. 

Cette microstructure nodulaire supprime l’effet d’entaille propre aux morphologies 

lamellaires et confère au matériau une bien meilleure résistance mécanique en traction et une 

ductilité nettement supérieure.  

c. Fonte à graphite vermiculaire (GV) 

Les fontes à graphite vermiculaire, aussi appelées fontes à graphite compact, se distinguent 

par une morphologie particulière du graphite, intermédiaire entre celle des lamelles et celle 

des nodules (figure 5.4). Les particules apparaissent épaisses, irrégulières et présentent des 

extrémités arrondies qui les différencient clairement des lamelles allongées des fontes grises. 

Cette structure est obtenue dans des conditions de solidification situées entre celles qui 

conduisent au graphite lamellaire et celles qui favorisent la nodularisation. En pratique, elle 
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résulte d’une maîtrise fine de la composition de l’alliage : une quantité réduite d’éléments 

sphéroïdisants, comme le magnésium, suffit à modifier la croissance du graphite, sans 

toutefois aboutir à des nodules parfaits. Des combinaisons entre sphéroïdisants (Mg…) et anti-

sphéroïdisants (Ti, Al…) peuvent également stabiliser cette morphologie. Il n’est pas rare de 

retrouver, aux côtés des particules vermiculaires, quelques lamelles ou nodules partiels dans 

la matrice. 

 

Figure 5.4 : Microstructure typique de la fonte GV avec matrice ferrito-perlitique266. 

Sur le plan des propriétés, les fontes vermiculaires occupent une position intermédiaire entre 

les fontes lamellaires et les fontes sphéroïdales. L’arrondissement des extrémités de graphite 

limite l’effet d’entaille, ce qui améliore la résistance mécanique et la ductilité par rapport aux 

fontes grises. Toutefois, la continuité partielle des particules rend la matrice plus fragile que 

dans le cas d’une nodularisation complète, ce qui explique des performances moindres que 

celles des fontes sphéroïdales. Les caractéristiques thermiques constituent également un 

compromis intéressant : la conductivité est supérieure à celle des fontes à graphite sphéroïdal, 

car la morphologie vermiculaire du graphite conserve une certaine continuité du réseau 

carboné (comme dans le cas des fontes à graphite lamellaire), facilitant le transfert de chaleur. 

Le tableau 5.1 résume les modules et la conductivité thermique qui seront utiles pour la suite. 

Type de fonte Module d’élasticité E (GPa) Conductivité thermique (𝑊.𝑚-1. 𝐾-1) 

GL 105 48 

GS 160 28 

GV 145 37 

Tableau 5.1 : Récapitulatif des propriétés mécaniques et physiques des fontes graphitiques261. 

3. Matériau d’étude 

Le matériau de départ utilisé dans ce travail est une fonte commerciale de type GS 400-15, 

caractérisée par une résistance maximale en traction de 400 MPa et un allongement à rupture 

de 15 %. Elle se présente sous forme solide, sous l’aspect d’un lingot, qui sera refondu puis 
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utilisé pour la coulée des matériaux métalliques architecturés destinés à la fabrication des 

composites. 

a. Préparation métallographique 

Afin de caractériser la microstructure du matériau de départ, des échantillons ont été 

préparés selon une procédure métallographique classique. Après découpe, ceux-ci ont été 

enrobés dans une résine thermodurcissable afin de faciliter leur manipulation. Le polissage 

mécanique a été réalisé avec des papiers abrasifs de carbure de silicium de granulométries 

successives. Une finition a ensuite été réalisée en utilisant des disques de feutre magnétique 

avec des pâtes diamantées de granulométrie de plus en plus fins jusqu’à 1 µm. Après 

polissage, les échantillons ont été nettoyés à l’éthanol. Pour mettre en évidence les phases 

métalliques, une attaque de la matrice au Nital 4 (mélange de 4 % d’acide nitrique et 

d’éthanol) a été appliquée pendant environ 10 secondes, suivie d’un rinçage à l’eau et d’un 

séchage immédiat. 

b. Observation microstructurale 

L’observation en microscopie optique du matériau de départ révèle bien une fonte à graphite 

sphéroïdal (GS) à matrice ferritique, dans laquelle se dispersent des nodules de graphite quasi 

sphéroïdaux atteignant localement 20 µm de diamètre (figure 5.5). Cette observation sous-

entend que le matériau de départ a subi des traitements thermiques permettant la 

nodularisation (décrit dans la section précédente sur les fontes GS). La matrice ferritique se 

présente sous forme de grains polyédriques. La ferrite est une solution solide de fer 

pratiquement exempte de carbone. En revanche, des éléments, tels que le silicium, le 

manganèse, le cuivre ou le nickel, peuvent s’y dissoudre.  

 

Figure 5.5 : Observation en microscopie optique de la fonte brute avant la coulée de départ. 

Ferrite 

Graphite sphéroïdal 



 Chapitre 5 : Application à la fonte 
 

160 
 

Étant donné que l’obtention de ce type de graphite nécessite un traitement thermique, la 

morphologie nodulaire du graphite ne sera certainement pas maintenue après la mise en 

œuvre des matériaux architecturés. 

c. Composition chimique 

La composition chimique de la fonte utilisée est de 3,5 % de carbone et 2,4 % de silicium (% 

en masse). Il est courant de caractériser la composition d’une fonte par son carbone 

équivalent (CE), qui permet de comparer les alliages Fe–C–Si aux fontes binaires Fe–C du 

diagramme de phases261. Le carbone équivalent se calcule selon la relation suivante (prenant 

en compte l’effet graphitisant de chaque élément) : 

𝐶𝐸=%𝐶+
%𝑆𝑖

3
    (𝐸1) 

La valeur du carbone équivalent pour notre matériau est donc 𝐶𝐸=4,3%. Cette valeur est très 

voisine de la composition eutectique du système fer–carbone. 

Ce matériau de départ servira donc à la fabrication des matériaux architecturés qui sera 

abordée dans la partie suivante. 

 

II. Fabrication des matériaux architecturés 

L’objectif de cette partie est de fabriquer des matériaux architecturés en fonte présentant les 

mêmes géométries que celles élaborées et étudiées au chapitre 3. Pour rappel, il s’agit 

d’échantillons se présentant sous la forme de cylindres constitués de volume élémentaire 

représentatif cubique, assemblés de manière périodique. La nomenclature utilisée sera la 

même que celles du chapitre 3 à savoir : Fo2p1 désigne par exemple un matériau architecturé 

en fonte dont les cellules cubiques ont une arête interne de 2 mm et des poutres d’un 

diamètre de 1 mm. 

Le procédé utilisé pour l’élaboration des matériaux architecturés en fonte reprend ainsi la 

même démarche que celle décrite au chapitre 3 pour les matériaux architecturés en 

aluminium. Les géométries ont été dessinées, puis imprimées en résine castable afin de 

produire des préformes. Celles-ci ont ensuite été moulées dans du plâtre. Dans le cas de la 

fonte, un plâtre spécifique a été utilisé : le Pro HT Platinum (GRS), dont la résistance thermique 

est plus élevée que celle du plâtre utilisé précédemment pour l’aluminium. Le traitement 

thermique du plâtre se fait selon des conditions définies par le fournisseur (figure 5.6). Il est 

important de noter que l’utilisation d’un moule en plâtre pour la coulée de fonte est peu 

courante, la fonderie de fonte étant traditionnellement réalisée dans des moules en sable. 
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Figure 5.6 : Cycle thermique de cuisson du plâtre Pro HT Platinum267. 

Contrairement au cycle thermique précédemment appliqué, celui utilisé ici se distingue 

principalement par une température de consolidation du plâtre plus élevée, portée à 900 °C 

(pendant 4 h). Ce palier permettra ainsi de conférer au plâtre sa résistance mécanique et ses 

propriétés réfractaires. Ensuite, une descente contrôlée permet de stabiliser le moule à la 

température souhaitée pour la coulée. Dans le cas de la fonte, le moule a été préchauffé et 

maintenu à 900 °C afin de faciliter l’infiltration de la structure par la fonte liquide avant sa 

solidification. 

Pour l’étape de coulée, la fonte a été fondue à 1550 °C puis coulée à 1350 °C. Ces conditions 

ont été optimisées pour permettre une bonne infiltration du métal liquide dans les empreintes 

du moule. La Figure 5.7 illustre des exemples de pièces obtenues après décochage et lavage. 

 

Figure 5.7 : Pièces en fonte obtenues après décochage et lavage. 

Plateaux 
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Les images montrent un aspect légèrement jaunâtre à la surface des pièces, probablement lié 

à une oxydation en surface, phénomène couramment observé sur les pièces en fonte. Il est 

également à noter que le nettoyage des structures en fonte s’est avéré plus difficile que celui 

des structures en aluminium. En effet, le plâtre est ici plus dur rendant son élimination 

complète à l’eau moins efficace. Ainsi il n’est pas exclu qu’on puisse retrouver des traces de 

plâtre résiduels à l’intérieur des structures. 

Les mesures de densité par double pesée indiquent un taux de porosité d’environ 4 % pour 

les pièces en fonte, une valeur proche de celle obtenue pour les pièces en aluminium (3 %).  

Il est à noter qu’aucun traitement thermique n’a été appliqué aux pièces après la coulée. 

  

III. Analyses microstructurales post-coulée 

Une première observation au microscope optique a été menée sur les plateaux situés aux 

extrémités des pièces (voir figure 5.7). Alors que le matériau de départ était une fonte à 

graphite sphéroïdal, les micrographies révèlent une microstructure différente : la 

morphologie du graphite y est essentiellement lamellaire (figure 5.8). Autrement dit, la 

nodularisation initiale n’a pas été conservée. Ce résultat était prévisible puisque, lors de la 

coulée, aucun ajout d’éléments sphéroïdisants comme le magnésium n’a été réalisé, 

favorisant ainsi la reformation de graphite lamellaire. 

Ce changement de morphologie en graphite lamellaire est retrouvé aussi à l’échelle des 

matériaux architecturés (quelle que soit la taille des poutres) et sera discuté ultérieurement. 

 

Figure 5.8 : Observation en microscopie optique des plateaux obtenus après coulée. 

Graphite lamellaire 

Ferrite 
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Le changement de microstructure observé est susceptible d’influencer directement les 

propriétés mécaniques des matériaux architecturés obtenus. La suite de ce chapitre sera 

consacrée à la mise en forme des composites. 

 

IV. Mise en forme de composites UHMWPE/Fonte 

Comme détaillé au chapitre 3, la mise en forme des composites débute par une étape de 

densification du polymère. Les conditions de densification optimisées pour les systèmes 

UHMWPE/Aluminium ont été directement appliquées aux composites UHMWPE/Fonte.  

Les mesures de masse volumique obtenues pour la partie polymère varient de 0,75 g· cm⁻³ 

pour le composite CoFo2p3 (pour rappel composite constitué d’un matériau architecturé en 

fonte dont les cellules cubiques ont une arête interne de 2 mm et des poutres d’un diamètre de 

3 mm) à 0,85 g· cm⁻³ pour le composite CoFo4p2. Rapportées à la masse volumique théorique 

de l’UHMWPE (0,93 g· cm⁻³), ces valeurs correspondent à des taux de porosité dans le 

polymère compris entre 9 et 19 %.  

Les résultats obtenus sont proches de ceux des composites architecturés en aluminium, 

indiquant que le passage à la fonte n’a pas d’effet notable sur la densification du polymère et 

ce malgré la différence de rigidité et de rugosité de surface plus importante. 

Par ailleurs, aucune observation post-densification par tomographie RX n’a été réalisée afin 

de vérifier l’éventuelle déformation ou endommagement des structures. Cependant, la limite 

élastique plus élevée de la fonte par rapport à celle de l’aluminium permet de supposer que 

l’étape de densification du polymère n’a pas endommagé la structure métallique. 

La seconde étape du procédé correspond à la chauffe par induction. 

Chauffe par induction 

Nous rappelons que cette étape a pour objectif d’utiliser l’induction comme méthode de 

fusion rapide de l’UHMWPE. Le matériau architecturé métallique sert de vecteur de chauffe, 

permettant d’atteindre rapidement la température de fusion du polymère (~1 𝑚𝑖𝑛) dans 

l’ensemble du matériau. Grâce à l’explosion à la fusion, il y aura diffusion des chaînes à travers 

les interfaces et formation d’enchevêtrements, nécessaire au frittage de poudres natives de 

UHMWPE. 

Dans la suite, l’analyse portera d’abord sur les profils de chauffe de la partie métallique du 

composite, puis sur ceux du polymère. Ils ont tous été recouverts de peinture noire (afin 

d’homogénéiser l’émissivité) puis chauffés à 0,6 kW dans le même inducteur (𝑓=155𝑘𝐻𝑧) que 

celui utilisé au chapitre 3, afin de les comparer aux structures en aluminium. 
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a. Profils de chauffe de la partie métallique dans les composites 

Les vitesses de chauffe ont été déterminées à partir des pentes des courbes température-

temps, en considérant une montée en température linéaire jusqu’à 200 °C. Les mesures ont 

été répétées 2 fois. 

i. Effet de peau et d’écrantage 

Pour évaluer l’effet d’écrantage, des mesures de température en surface ont été réalisées en 

différentes positions sur la surface de la structure métallique. La figure 5.9 illustre un exemple 

représentatif pour la structure CoFo2p3, avec le schéma des points de mesure et les profils 

thermiques correspondants.  

 

Figure 5.9 : a) Vue de dessus de la structure métallique CoAl2p3 montrant les points de 
mesure ; b) Profils de températures mesurées. 

Les résultats montrent qu’il n’y a pas d’écarts significatifs entre les températures relevées au 

cœur des poutres et à leurs extrémités (positions 1 et 2 par exemple ; 4 et 3 et 6 et 7). 

Par ailleurs, les points situés à la périphérie de la structure (1,2,3,4,5 et 9) atteignent les 

températures les plus élevées. À titre d’exemple, l’écart entre 1 (en périphérie) et 7 (au cœur 

de la structure) est d’environ 30 °C dès 2 s, et atteint près de 40 °C à 8 s. Ces observations 

suggèrent un effet d’écrantage au sein de la structure : les poutres situées en périphérie 

limitent la pénétration du champ magnétique dans les autres poutres du cœur de l’échantillon 

ce qui ralentit leur montée en température. Cet effet n’a pas été observé dans le cas des 

structures en aluminium. 

Ce comportement s’explique par la nature ferromagnétique de la fonte, caractérisée par une 

perméabilité magnétique élevée. Lors de la chauffe par induction, le flux magnétique se 

b) a) 
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concentre préférentiellement dans les zones périphériques, qui absorbent une partie du 

champ appliqué. Les poutres au cœur se trouvent alors partiellement « écrantées » du champ, 

ce qui limite les courants de Foucault et ralentit leur montée en température par rapport à 

celles situées en périphérie. 

ii. Influence de la géométrie de la structure et du matériau 

Pour analyser l’influence de la géométrie, trois structures CoFo2p1, CoFo2p3 et CoFo4p3 ont 

été chauffées dans les mêmes conditions de puissance. Les profils de chauffe ont été 

représentés pour les poutres en périphérie des structures (figure 5.10.a) et pour celles situées 

au centre de la structure (figure 5.10.b) étant donné les différences dues à l’écrantage. 

 

Figure 5.10 : Influence de la géométrie de la structure et du matériau sur la chauffe ; 
a) Poutres en périphérie, b) Poutres au centre. 

Dans un premier temps, l’observation des figures 5.10.a et 5.10.b montre que, pour 

l’ensemble des structures en fonte considérées, les poutres situées en périphérie chauffent 

plus rapidement que celles localisées au centre de la structure. Cette différence de 

comportement thermique est liée au phénomène d’écrantage (déjà mis en évidence 

précédemment) qui limite la pénétration du champ électromagnétique et donc 

l’échauffement au sein des poutres au centre de la structure.  

Dans un deuxième temps, les résultats montrent que les poutres de 1 mm chauffent plus 

rapidement que les poutres épaisses. Cette tendance, déjà observée pour les structures en 

aluminium, s’explique par la répartition des courants de Foucault : dans les poutres fines, la 

majeure partie du volume est directement traversée par ces courants, ce qui favorise une 

chauffe rapide. À l’inverse, dans les poutres plus épaisses, une fraction plus importante du 

volume est chauffée par conduction à partir de la périphérie, ce qui ralentit la montée en 

a) b) 
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température. Ce comportement souligne que l’effet de la géométrie est présent quel que soit 

le matériau constitutif de l’architecture métallique. 

Par ailleurs, nous nous attendions à observer des vitesses de chauffe similaires pour les 

structures CoFo2p3 et CoFo4p3, celles-ci ne différant que par la longueur de l’arête interne 

de la cellule, comme cela avait été constaté pour les structures en aluminium. Cependant, les 

résultats obtenus montrent que la structure CoFo4p3 chauffe plus vite que CoFo2p3. L’origine 

de cette différence n’est pas clairement établie à ce stade. Plusieurs hypothèses peuvent 

néanmoins être avancées : 

- La structure CoFo2p3 présente une fraction volumique de métal plus importante, ce 

qui pourrait conduire à une chauffe moins rapide d’autant plus que la fonte, de par sa 

nature ferromagnétique, interagit fortement avec le champ inductif. 

- Cette même nature ferromagnétique pourrait également engendrer des interactions 

magnétiques locales entre poutres proches. Dans les architectures plus denses 

(type Fo2p3), la proximité entre les poutres pourrait induire des interactions 

magnétiques26 : lorsqu’une poutre est soumise au champ, elle induit à son tour un 

champ secondaire qui perturbe celui appliqué aux poutres voisines. Donc les champs 

vont s’influencer les uns les autres ce qui pourrait avoir un effet sur les vitesses de 

chauffe. À l’inverse, dans les structures plus ouvertes (CoFo4p3), le champ circule plus 

librement entre les poutres. 

Ces éléments constituent ainsi des pistes d’explications. Par ailleurs, il est à noter que ces 

différences de vitesses de chauffe entre CoFo2p3 et CoFo4p3 sont moins importantes en 

considérant les poutres au centre de la structure (voir figure 5.10.b). 

Enfin, les résultats de la figure 5.10 montrent que pour une géométrie identique, les structures 

en fonte chauffent beaucoup plus rapidement (vitesses de chauffe environ 5 fois supérieures) 

que celles en aluminium.  

Les valeurs des vitesses de chauffe estimées à partir des courbes sur la figure 5.10 sont 

récapitulées dans les tableaux 5.2. Les colonnes en gris rappellent les vitesses de chauffe 

obtenues dans le cas des structures en aluminium. 

Composite CoFo2p1 CoFo2p3 CoFo4p3 CoAl2p1 CoAl2p3 CoAl4p3 

Vitesse (°C/s) 50 35 40 9 5 5 

Tableau 5.2.a : Récapitulatif des vitesses de chauffe des matériaux architecturés métalliques 
(dans le composite) mesurées en périphérie. 

Composite CoFo2p1 CoFo2p3 CoFo4p3 CoAl2p1 CoAl2p3 CoAl4p3 

Vitesse (°C/s) 35 30 30 9 5 5 

Tableau 5.2.b : Récapitulatif des vitesses de chauffe des matériaux architecturés métalliques 
(dans le composite) mesurées au centre de la structure. 
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Ces différences de vitesse de chauffe s’expliquent par les propriétés électromagnétiques 

distinctes des deux matériaux. L’aluminium est un bon conducteur électrique, mais il n’a pas 

de propriétés magnétiques. Sa chauffe par induction repose donc uniquement sur les courants 

de Foucault générés à la surface du matériau. 

S’agissant de la fonte, elle est non seulement conductrice, mais également ferromagnétique. 

Cette caractéristique a deux conséquences directes : 

• Augmentation du champ magnétique dans le matériau 

Le chauffage par induction repose sur la génération de courants de Foucault dans le matériau, 

dont la puissance dissipée est proportionnelle au champ magnétique (Cf chapitre 3). Or, le 

champ B dans le matériau est lié au champ magnétique excitateur H par la relation suivante : 

𝐵=𝜇. 𝐻    (𝐸1) 

Avec µ=µ0µ𝑟 où µ0 est la perméabilité du vide et µ𝑟 la perméabilité relative du matériau. Dans 

le cas de l’aluminium, µ𝑟=1. Tandis que pour la fonte, µ𝑟 peut atteindre plusieurs centaines 

(selon la composition et la structure). Ainsi, pour un même champ excitateur H, le champ B 

dans la fonte est plus intense que dans l’aluminium. 

• Pertes supplémentaires par hystérésis 

La fonte étant ferromagnétique, sa microstructure est organisée en domaines magnétiques. 

Ces domaines correspondent à des zones où les moments magnétiques atomiques sont 

spontanément alignés, ce qui confère au matériau une forte perméabilité magnétique. 

Lorsqu’un champ magnétique alternatif est appliqué (cas de l’induction), ces domaines 

doivent se réorienter périodiquement pour suivre les variations du champ excitateur H. Or, 

cette réorganisation ne se fait pas de façon parfaitement réversible et entraîne une dissipation 

d’énergie sous forme de chaleur. Ces pertes sont représentées par l’aire de la boucle 

d’hystérésis du matériau221 :  

𝑊ℎ𝑦𝑠𝑡=∮𝐻 𝑑𝐵   (𝐸2) 

Où l’intégrale est effectuée sur un cycle complet de variation du champ. 𝑊ℎ𝑦𝑠𝑡 correspond 

alors à l’énergie dissipée par unité de volume à chaque cycle. 

Si la fréquence du champ est 𝑓, la puissance volumique dissipée par hystérésis (𝑃ℎ𝑦𝑠𝑡) est : 

𝑃ℎ𝑦𝑠𝑡=𝑓. 𝑊ℎ𝑦𝑠𝑡    (𝐸3) 

En pratique, ces pertes sont souvent modélisées par la loi empirique de Steinmetz221 : 

𝑃ℎ𝑦𝑠𝑡 ∝ 𝑓. 𝐵𝑝
𝛼     (𝐸4)  
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Où 𝛼 est un paramètre qui est généralement compris entre 1,6 et 2. 𝐵𝑝 est l’amplitude du 

champ magnétique au sein du matériau. 

Ainsi, dans un matériau ferromagnétique comme la fonte, l’échauffement provient de 

plusieurs mécanismes : d’une part, les courants de Foucault y sont d’intensité plus élevée, en 

raison d’un champ magnétique interne plus fort. D’autre part, des pertes supplémentaires par 

hystérésis magnétique se produisent, caractéristiques des matériaux ferromagnétiques 

soumis à un champ alternatif. Enfin, la résistivité électrique plus élevée de la fonte par rapport 

à l’aluminium contribue également à accroître la dissipation thermique. 

 La combinaison de ces effets explique pourquoi la fonte chauffe plus rapidement que 

l’aluminium sous des conditions de chauffe identiques. 

b. Profils de chauffe de la partie polymère dans les composites 

Cette section présente l’évolution de la température pour les composites CoFo2p1, CoFo2p3 

et CoFo4p3 soumis à la chauffe par induction.  

Comme cela a été montré précédemment, toutes les poutres de la structure ne chauffent pas 

de la même manière : la vitesse de chauffe dépend notamment de leur position au sein de la 

structure. Ceci a donc été pris en compte dans l’analyse en distinguant deux points de mesure 

sur la phase métallique (autour de chaque cellule), notés M et m, comme illustré sur la 

figure 5.11.a. Par ailleurs, dans les graphiques présentés dans la suite, seul le profil du métal 

en M (celui qui monte le plus haut en température) est représenté pour plus de lisibilité. 

Cependant, dans les simulations les deux points de mesures ont bien été pris en compte pour 

chacune des cellules 

Dans un premier temps, pour chaque composite, l’analyse porte sur la température de la 

phase métallique en M (c’est à dire celui qui monte le plus haut en température) ainsi que sur 

celle du polymère en surface, mesurée au centre de la cellule (notée SC), qui correspond à la 

région de la surface du composite la plus éloignée du métal (figure 5.11.a). Les températures 

ont été relevées à la fois pour une cellule en périphérie et pour une cellule au centre de la 

structure (illustration figure 5.11.b). Ainsi, chaque composite présente deux profils de chauffe 

distincts, à l’exception du composite CoFo4p3, qui ne comporte que quatre cellules toutes 

équidistantes du centre du composite. 
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Figure 5.11 : Illustration des positions en surface ; a) du polymère au centre de la cellule (plus 
éloigné du métal) et b) des cellules en périphéries et au centre. 

Dans un deuxième temps, des simulations numériques ont été réalisées en utilisant les 

paramètres optimisés dans le chapitre 3. Concrètement, il s’agit d’utiliser le profil 

expérimental de chauffe du métal (M et m) comme paramètre d’entrée et d’appliquer des 

conditions aux limites de convection et de rayonnement ainsi que d’ajouter la conductance 

thermique de contact entre le polymère et le métal. L’objectif de la simulation est alors 

d’accéder à l’évolution de la température au cœur du composite (noté C) et au plus proche du 

métal (noté E), zones inaccessibles expérimentalement. La figure 5.12 rappelle les différentes 

positions d’intérêt retenues pour cette analyse, avec SC la température en surface au centre 

de la cellule. 

 

Figure 5.12 : Illustration des différents points de mesures en simulation. 

Tous les résultats sont présentés sur la figure 5.13. 

Les résultats montrent que les températures simulées en surface (Sc) reproduisent les profils 

expérimentaux, quel que soit le composite. Cette concordance confirme la validité du modèle 

numérique et la pertinence des paramètres d’entrée retenus. 

a) 

Vue de dessus des composites 

b) 
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Figure 5.13 : Profils de chauffe expérimentaux et simulés des composites (le profil du métal 
(M) présenté ici est une moyenne des différents points de mesure) ; a) CoFo2p1 en périphérie, 

b) CoFo2p1 au centre, c) CoFo2p3 en périphérie, d) CoFo2p3 au centre et d) CoFo4p3. 

a) b) 

c) d) 

e) 
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De manière générale, quel que soit le composite considéré, le polymère en E suit une 

évolution thermique proche de celle du métal. Cela indique un transfert thermique rapide à 

l’interface métal/polymère. Il est important de souligner que pour les composites CoFo2p1 

(figure 5.13.a) et CoFo2p3 (figure 5.13.e), le polymère en E atteint une température maximale 

supérieure à la température de dégradation du polymère déterminée en ATG (≈270 °C à 

10 °C/min). Cependant, les conditions de chauffe sont radicalement différentes : la vitesse de 

chauffe en ATG est d’environ 0,17 °C/s, alors qu’elle atteint ici 50 °C/s, soit près de 300 fois 

plus rapide. Concrètement le polymère ici ne passe que 4 s au-dessus de la température de 

dégradation. On peut donc supposer que, malgré les températures élevées atteintes 

localement, la cinétique extrêmement rapide de la chauffe par induction limite fortement la 

dégradation effective du polymère. En cas de dégradation éventuelle, elle resterait tout de 

même très localisée au niveau des interfaces polymère/métal. 

L’analyse des courbes montre également que, pour un même composite, des différences de 

vitesse de chauffe apparaissent entre le polymère situé dans la cellule périphérique et celui 

placé dans la cellule au centre de la structure (figure 5.13.a/5.13.b et figure 5.13.c/5.13.d). 

Cette différence s’explique par la variation de la vitesse de chauffe du métal, déjà mise en 

évidence précédemment qui résulte de l’effet d’écrantage. 

On note également une diminution de la vitesse de chauffe du polymère au centre de la cellule 

(en Sc) comparé au polymère en contact avec la fonte (en E). Cette vitesse est d’autant plus 

faible que la taille de la cellule est importante (comparaison composite CoFo2p3 de la 

figure 5.13.c et CoFo4p3 de la figure 5.13.e). Les vitesses de chauffe des différents composites 

sont récapitulées dans le tableau 5.3.a) pour les cellules en périphérie et 5.3.b pour les cellules 

au centre de la structure (voir figure 5.11.b pour illustration de la position de la cellule). 

Composite 𝑣𝑀 (°𝐶/𝑠) 
 

𝑣𝐸 (°𝐶/𝑠) 
 

𝑣𝑆𝐶  ( °𝐶/𝑠) 

CoFo2p1 50 50 35 

CoFo2p3 35 35 20 

CoFo4p3 40 40 10 

Tableau 5.3.a : Récapitulatif des vitesses de chauffe des composites à base de fonte en 
périphérie. 

Composite 𝑣𝑀 (°𝐶/𝑠) 
 

𝑣𝐸 (°𝐶/𝑠) 
 

𝑣𝑆𝐶  ( °𝐶/𝑠) 

CoFo2p1 35 35 25 

CoFo2p3 30 30 18 

CoFo4p3 30 30 10 

Tableau 5.3.b : Récapitulatif des vitesses de chauffe des composites à base fonte au centre 
du composite. 

À l’interface avec le métal, la vitesse de montée en température est quasi identique à celle du 

métal. En revanche, dès 1 à 2 mm de distance (dans le polymère) par rapport à l’interface 
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métal/polymère, la vitesse décroît fortement (de 50 à 35 °C/s pour CoFo2p1 par exemple), 

malgré la continuité du matériau. Ce comportement traduit un régime de diffusion thermique 

« transitoire » : La chauffe rapide du métal induit un flux que seule la fine couche de polymère 

en contact avec le métal peut suivre quasi instantanément. La propagation de la chaleur vers 

le cœur est ensuite limitée par la faible diffusivité thermique du polymère, ce qui entraîne un 

retard de plusieurs secondes sur les zones plus éloignées du métal. Ce retard est d’autant plus 

marqué que la vitesse de chauffe du métal est grande et que la distance de diffusion dans le 

polymère est importante. 

Dans le cas de l’aluminium, la chauffe plus progressive (~5 °C/s) laisse à la température le 

temps de diffuser au sein du polymère, expliquant l’absence de gradient marqué pour le pas 

de temps utilisé. Ici, la vitesse de chauffe beaucoup plus élevée de la fonte (~30 °C/s) exacerbe 

le gradient thermique au sein du polymère. 

Grâce aux simulations numériques, on peut évaluer d’une part le gradient de température 

entre les positions E et C du polymère (qui renseigne sur l’homogénéité de la chauffe dans la 

cellule) et d’autre part, le temps passé par le polymère au-dessus de 150 °C, associé à la fusion 

de l’UHMWPE. Les valeurs correspondantes sont récapitulées dans le tableau 5.4.  

Composite Gradient de 
température E-C (°C) 

Durée en E pour 
𝑇>150℃ (s) 

Durée en C pour 
𝑇>150℃ (s) 

CoFo2p1 45 80 82 

CoFo2p3 10 104 108 

CoFo4p3 70 137 139 

Tableau 5.4.a : Récapitulatif des informations tirées de la simulation dans le cœur des 
cellules en périphérie. 

Composite Gradient de 
température E-C (°C) 

Durée en E pour 
𝑇>150℃ (s) 

Durée en C pour 
𝑇>150℃ (s) 

CoFo2p1 15 80 78 

CoFo2p3 5 108 105 

CoFo4p3 70 137 139 

Tableau 5.4.b : Récapitulatif des informations tirées de la simulation dans le cœur des 
cellules au centre du composite. 

Ces résultats montrent que le gradient thermique varie fortement selon la géométrie : il est 

d’environ 10 °C pour le composite CoFo2p3 et atteint près de 70 °C pour CoFo4p3 (voir 

tableau 5.4.a). Le gradient thermique devient en revanche moins marqué pour les cellules 

situées au centre de la structure (voir tableau 5.4.b). Ceci s’explique par les vitesses de chauffe 

du métal qui devient moins importantes (par rapport à la périphérie) lorsqu’on est au centre 

du composite. 

Afin d’évaluer l’influence de l’espacement entre les poutres métalliques sur la diffusion de la 

chaleur (variation de l’arête interne), des simulations ont été réalisées sur des composites 
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simplifiés constitués de deux poutres séparées par une épaisseur variable de polymère (2 et 

4 mm). Les profils de température du polymère mesurés en prenant comme vitesse de chauffe 

des poutres 35 °C/s (cas du composite CoFo2p3 en périphérie, figure 5.13.c) sont présentés à 

la figure 5.14.  

 

Figure 5.14 : Évolution de la température du polymère au sein du composite en fonction de la 
distance au métal. 

Comme attendu les courbes présentent une forme en cuvette caractéristique d’un fort 

gradient thermique à travers l’épaisseur de polymère et ce peu importe la durée de chauffe. 

Par ailleurs, on observe que, même au voisinage immédiat de l’interface (à 0,2 mm), la 

température n’est pas uniforme. Ce résultat traduit la faible diffusivité thermique de 

l’UHMWPE, qui ne permet pas un transfert instantané de la chaleur depuis le métal chauffé. 

Comparé aux structures en aluminium, les profils obtenus pour les composites à base de fonte 

montrent un gradient thermique exacerbé due à la cinétique de chauffe beaucoup plus rapide 

de la fonte. 

Enfin, l’étape suivante a consisté à réaliser le frittage sous pression. Ce traitement a permis de 

réduire la porosité dans le polymère : elle passe en moyenne d’environ 19 % à 7 % pour les 

composites constitués des matériaux architecturés à cellule de 2 mm, et d’environ 9 % à 4 % 

pour ceux constitués des cellules de 4 mm. Les valeurs de porosité obtenues restent proches 

de celles mesurées pour les composites à architectures en aluminium (6 % et 3 %). 

Visuellement, la figure 5.15 montre un aspect translucide de l’échantillon, indicateur d’un 

UHMWPE ayant perdu son état natif ce qui est confirmé par les mesures de DSC. En outre, il 

n’y a pas d’évidence de dégradation d’un point de vue macroscopique. 
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Figure 5.15 : Photographie des composites après frittage. 

Cette partie consacrée à la mise en forme des composites UHMWPE/Fonte a montré que les 

procédés développés pour les composites UHMWPE/Aluminium pouvaient être transposés 

avec succès. La principale différence réside dans la chauffe par induction qui est beaucoup 

plus rapide ici en raison du caractère ferromagnétique de la fonte. Par ailleurs, les tendances 

liées à l’influence de la géométrie restent similaires à celles observées au chapitre 3. La suite 

du travail sera dédiée à la caractérisation mécanique des composites. 

 

V. Caractérisation mécanique 

Dans cette partie, nous aborderons dans un premier temps la caractérisation mécanique des 

matériaux architecturés métalliques en fonte et dans un deuxième temps celle des 

composites. Chaque essai a été répété deux fois, et les résultats sont représentatifs du 

comportement observé. 

 

1. Caractérisation des matériaux architecturés 

a. Réponse mécanique en compression 

La figure 5.16 présente les courbes contrainte–déformation obtenues en compression pour 

les cinq structures architecturées en fonte testées jusqu’à 30 % de déformation. Comme 

attendu, l’allure générale est caractéristique des matériaux architecturés : un premier régime 

élastique, suivie d’une augmentation de la contrainte jusqu’à un maximum, puis de chutes 

successives de la contrainte liée à la destruction des cellules de la structure.  
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Figure 5.16 : Courbe Contrainte-déformation en compression de ; a) toutes les architectures 
en fonte, b) Comparaison avec l’aluminium. 

 

Globalement, on observe des niveaux de contrainte plus élevés pour les structures en fonte 

que pour celles en aluminium. Une autre différence majeure par rapport aux structures en 

aluminium concerne l’ampleur de la première chute de contrainte (voir figure 5.16.b pour 

illustration) : dans les matériaux architecturés en fonte, celle-ci atteint plus de 50 MPa 

(Fo2p3), alors qu’elle ne dépassait pas 30 MPa (Al2p3) pour les matériaux architecturés en 

aluminium.  

Afin de mieux évaluer les différences de comportement entre les structures en fonte et celles 

en aluminium, l’évolution du module élastique (𝐸), de la contrainte maximale (𝜎𝑚𝑎𝑥) et de 

l’énergie d’absorption (W) en fonction de la fraction volumique de métal (χ) ont été 

représentées sur la figure 5.17. 

b) a) 
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Figure 5.17 : Évolution en fonction de la fraction volumique de métal 𝜒 de ; a) Module, b) 
Contrainte maximale et c) Énergie d’absorption. 

La figure 5.17.a montre comme on s’y attendait que le module (calculé à la charge jusqu’à 1 % 

de déformation) croît avec χ. La comparaison avec les structures équivalentes en aluminium 

indique que, dans la majorité des cas, les modules sont du même ordre de grandeur. Ce 

résultat est inattendu, car la rigidité intrinsèque plus élevée de la fonte par rapport à 

l’aluminium laissait présager des valeurs systématiquement supérieures. La seule exception 

notable concerne la structure Fo2p1, où le module mesuré est plus élevé que celui de son 

équivalent en aluminium. Les différences micrpstructurales observées seront abordées dans 

la suite. 

Ensuite, la figure 5.17.b montre que la contrainte maximale 𝜎𝑚𝑎𝑥 augmente également avec χ. 

La comparaison avec les architectures en aluminium met en évidence, cette fois, un effet plus 

marqué de la nature du matériau : pour une même fraction volumique, les structures en fonte 

présentent des contraintes maximales plus élevées que leurs équivalents en aluminium. 

a) b) 

c) 
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Enfin, l’énergie absorbée 𝑊 (calculé à 30 % de déformation) suit la même tendance croissante 

(figure 5.17.c). Dans l’ensemble, les valeurs obtenues pour les structures en fonte restent 

proches de celles des structures en aluminium. La seule exception notable concerne la 

structure Fo2p1, qui présente une énergie absorbée supérieure à celle de son équivalent en 

aluminium. 

Les comparaisons des propriétés mécaniques de ces structures suggèrent des effets liés à la 

géométrie (défauts, hétérogénéités dans la microstructure…) qui seront explorés par la suite. 

Une analyse microstructurale approfondie est réalisée afin d’identifier l’origine des variations. 

Dans la suite, nous nous intéressons à la prédiction des propriétés mécaniques (le module E) 

et des mécanismes de déformation des matériaux architecturés en fonte à l’aide des modèles 

classiques de la littérature. 

b. Modèles classiques de prédiction du module et des mécanismes de 

déformation. 

Comme montré au Chapitre 4 le modèle de Veenstra110, qui prend en compte l’intersection 

entre les poutres, s’est avéré le plus adapté pour décrire l’évolution des modules 

expérimentaux obtenus dans cette étude. 

Dans le cas des architectures en fonte, les modules expérimentaux ont été comparés à ces 

modèles en prenant comme valeur du module de la fonte à graphite lamellaire (qui 

correspond à la microstructure des matériaux architecturés après coulée) son module 

théorique de 110 GPa. Les résultats, présentés à la figure 5.18.a, montrent que seule la 

structure Fo2p1 se situe sur la courbe d’évolution prédite par le modèle de Veenstra. En 

revanche, pour les autres structures, les valeurs expérimentales sont systématiquement plus 

faibles que les prédictions. 

Figure 5.18 : Comparaison des modules d’élasticité expérimentaux aux modules prédits par 
les lois classiques. 

a) b) 
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Afin d’ajuster le modèle de Veenstra aux autres valeurs expérimentales, le module de la fonte 

a été abaissé à 65 GPa (figure 5.18.b). Le modèle reproduit alors l’évolution des modules pour 

les autres structures à l’exception de Fo2p3, pour laquelle il sous-estime les valeurs mesurées. 

Ces résultats suggèrent une modification du module de la fonte en fonction de la géométrie, 

possiblement liée à des différences microstructurales qui seront analysées dans la suite. 

 

c. Observations par microscopie de la microstructure des matériaux 

architecturés en fonte 

Afin de mieux comprendre le comportement en compression des structures, des observations 

par microscopie optique ont été réalisées sur les faciès de rupture des structures en fonte. 

Pour cela, nous avons considéré deux cas représentatifs : d’une part les matériaux 

architecturés à poutres fines (1 mm), et d’autre part ceux présentant des poutres plus épaisses 

(3 mm). 

Nous précisons que toutes les observations n’ont pas pu être réalisées en tomographie RX en 

raison de l’indisponibilité de l’équipement. Elles ont néanmoins été effectuées par 

microscopie optique et par microscopie électronique à balayage (MEB). 

 

i. Observations des faciès de rupture en microscopie optique 

Matériau architecturé Fo2p1 

La première observation générale (figure 5.19) montre un amas de poutres fracturées après 

essais de compression. On peut remarquer la présence d’un résidu blanchâtre sur les surfaces 

des poutres, probablement du plâtre provenant du procédé de fabrication (difficile à nettoyer 

complètement). La surface des poutres présente par ailleurs une oxydation, visible sous forme 

de zones brunâtres ou rougeâtres. Ce phénomène est attendu pour les fontes, connues pour 

leur tendance à s’oxyder rapidement en surface au contact de l’air et de l’humidité. 
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Figure 5.19 : Faciès de rupture des structures Fo2p1 en microscopie optique. Image normale 
à la direction de sollicitation. 

D’un point de vue mécanique, les ruptures sont présentes principalement au niveau des 

nœuds. En faisant un zoom sur certains nœuds (figure 5.20), plusieurs types de faciès 

apparaissent. 

 

Figure 5.20 : Zoom sur les faciès de rupture au niveau des nœuds. 

Dans un premier temps, l’examen des nœuds met en évidence une coloration sombre, 

directement attribuable à la présence de graphite263. 

Sur l’image 5.20.a, la surface de rupture apparaît inclinée par rapport à l’axe principal de la 

poutre, suggérant une rupture selon un angle. À l’inverse, l’image de la figure 5.20.b montre 

une surface de rupture plus plane. 

Ces observations suggèrent la coexistence de différents modes de rupture au sein des 

structures Fo2p1. 

a) b) 
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Matériau architecturé Fo4p3 

La figure 5.21 présente les faciès de rupture observés pour la structure Fo4p3.  

 

Figure 5.21 : Faciès de rupture de la structure Fo4p3 

Comme dans le cas de la structure Fo2p1, on a un faciès de rupture sombre caractéristique de 

la présence du graphite. Au niveau des nœuds, on observe de nouveau une surface de rupture 

plane. Par ailleurs, le zoom de la deuxième image révèle des zones qui s’apparentent à de la 

porosité. Cette porosité, localisée au niveau des nœuds est susceptible d’altérer les propriétés 

mécaniques. 

 En conclusion, l’observation des faciès de rupture a permis d’identifier un mode 

d’endommagement par rupture des poutres au niveau des nœuds. En outre, on peut retrouver 

de la porosité localisée aux noeuds. Afin d’affiner cette analyse et d’identifier plus 

précisément la nature des phases présentes, la morphologie du graphite et l’éventuelles 

hétérogénéités chimiques, des analyses complémentaires en microscopie électronique à 

balayage (MEB) couplée à la spectroscopie EDS ont été réalisées. 

ii. Observations des faciès de rupture au MEB 

Matériau architecturé Fo2p1 

L’observation au MEB du premier faciès de rupture correspondant à la structure Fo2p1 révèle 

une surface lisse, présentant localement un aspect écrasé ou « maté », caractéristique d’une 

déformation plastique au niveau de la zone de rupture (figure 5.22). Cette morphologie 

suggère qu’une partie de la poutre a glissé sur l’autre, générant des zones de frottement 

visibles sous forme de stries allongées. 
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Figure 5.22 : Faciès de rupture fragile de Fo2p1 observé au MEB. 

L’observation complémentaire en mode BSE (Back Scattered Electrons) met en évidence des 

contrastes de composition plus marqués. Les régions claires correspondent à la matrice 

métallique riche en fer, tandis que les zones sombres sont associées à la présence de carbone, 
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c’est-à-dire aux lamelles de graphite caractéristiques de la fonte. L’analyse EDS effectuée sur 

les zones adjacentes met également en évidence du silicium et de l’oxygène, attribuables au 

résidu de plâtre utilisé lors du moulage et à des produits d’oxydation (rouille) formés en 

surface.  

L’observation du second faciès de rupture (figure 5.23) met en évidence une morphologie 

nettement différente de celle décrite précédemment. La surface apparaît fragmentée, typique 

d’un mécanisme de rupture fragile. On distingue des zones de ruptures lisses et nettes 

correspondant à des plans de clivage, principalement localisés au sein des lamelles de 

graphite. Le clivage se définit ici comme une rupture transgranulaire, c’est-à-dire se 

propageant à travers les grains du matériau. Cette morphologie témoigne d’une 

fragmentation des lamelles de graphite sous l’effet de la contrainte appliquée262,263,268. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 5.23 : Faciès de rupture fragile de Fo2p1 observé au MEB. 

Matériau architecturé Fo4p3 

Dans le cas de la structure Fo4p3, la microstructure observée se révèle particulièrement 

hétérogène (figure 5.24). Aux bords du nœud, on retrouve des fragments de graphite 

similaires à ceux identifiés dans la structure fine (Fo2p1) et confirmé par les analyses EDS qui 

révèlent une forte teneur en carbone. En revanche, au cœur du nœud, l’aspect change 

radicalement : la microstructure apparaît beaucoup plus fine et compacte, dominée par une 
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matrice riche en fer. Cette différence marquée entre la périphérie et le centre du nœud traduit 

très probablement des conditions de solidification différentes. Les bords, en contact direct 

avec le moule, refroidissent en premier, tandis que le cœur, refroidit en dernier. Ceci peut 

conduire à la formation de défauts de type retassures au cœur du nœud. Ces retassures 

correspondent à des cavités internes résultant d’un manque de métal en fin de solidification, 

et s’apparentent à ce qui est observé au cœur du nœud de la figure 5.24. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 5.24 : Faciès de rupture de Fo4p3 observé au MEB. 

 

L’observation de faciès supplémentaires sur la même structure met en évidence une 

morphologie différente typique d’une rupture ductile (figure 5.25). Dans ce cas, la 

microstructure se présente sous la forme d’une alternance entre matrice et graphite. Le 

graphite sous forme de fragments en rosette semble piégé dans la matrice. Cette observation 

illustre le caractère particulièrement hétérogène des structures épaisses, déjà suggéré par les 

faciès précédents. 
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Figure 5.25 : Autre Faciès de rupture de Fo4p3 observé au MEB. 

Afin d’approfondir toutes ces analyses, les échantillons ont été polis puis attaqués (selon la 

préparation métallographique décrite dans la partie 3.a afin de révéler la matrice) et observés 

au MEB. L’objectif est d’accéder à la microstructure fine constitutive et de quantifier les 

différentes phases présentes dans la fonte, aussi bien pour les structures à poutres épaisses 

(Fo4p3) que pour les structures à poutres fines (Fo2p1). Les analyses porteront à la fois sur les 

nœuds et sur la longueur des poutres, afin de mettre en évidence d’éventuelles variations 

locales. 

iii. Observations de la microstructure des fontes au MEB 

Matériau architecturé Fo2p1 

La figure 5.26 présente la microstructure observée pour la structure Fo2p1. On distingue une 

organisation particulièrement fine, caractérisée par la présence majoritaire de graphite de 

type interdendritique et de graphite vermiculaire, réparti aussi bien au niveau des 

intersections qu’au long des poutres. 

Ce type de morphologie est typique des cinétiques de refroidissement rapides. L’analyse de la 

matrice révèle qu’elle est essentiellement ferritique, mais qu’elle peut localement contenir de 

la perlite. La présence de perlite s’explique par des zones où la teneur en carbone et en 

manganèse est localement plus élevée et celle en silicium moins élevée (ségrégation inverse 

du silicium) : lors de la transformation eutectoïde, ces conditions favorisent la formation d’un 

mélange lamellaire ferrite–cémentite. Le manganèse, en particulier, est connu pour stabiliser 

la cémentite et donc promouvoir la formation de perlite, ce qui pourrait justifier la 

microstructure observée. 

Le graphite interdendritique, localisé entre les bras de dendrites de ferrite, traduit une 

ségrégation locale du carbone lors de la solidification. En effet, dans les fontes à solidification 
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rapide, l’austénite (conduisant à la ferrite) cristallise préférentiellement, rejetant le carbone 

et les éléments d’alliage (Cu) vers l’espace interdendritique. Cette concentration locale de 

carbone favorise alors la précipitation du graphite le long des zones résiduelles riches en 

soluté269,270. 

Le graphite vermiculaire correspond quant à lui à une morphologie intermédiaire entre le 

graphite lamellaire et le graphite sphéroïdal. Selon la littérature261,271, son apparition est 

généralement attribuée à des conditions de croissance où le front de solidification est 

relativement stable, mais avec un niveau d’oxygène et de soufre qui perturbe la formation de 

sphéroïdes parfaites. Dans le cas des structures fines étudiées, la présence de graphite 

vermiculaire peut être mise en relation avec des vitesses de refroidissement élevées mais non 

uniformes à l’échelle locale : suffisamment rapides pour inhiber la croissance de lamelles 

longues et continues, mais pas assez pour stabiliser totalement la croissance sphéroïdale.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 5.26 : Microstructure de la structure Fo2p1. 

 

Parallèlement, l’analyse chimique des différentes zones de la microstructure apporte des 

éléments complémentaires. Elle montre que la ferrite contient en moyenne environ 3 % de Si, 
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0,5 % de Mn et 0,3 % de Cu, tandis que la perlite se distingue par une teneur légèrement plus 

faible en silicium (≈ 2,4 %) mais enrichie en manganèse (≈ 0,8 %). Les bras de dendrites 

présentent quant à eux une composition proche de celle de la ferrite mais avec un peu plus 

de silicium (≈ 3,3 %). Ces résultats traduisent une ségrégation locale des éléments d’alliage 

lors de la solidification, cohérente avec la distribution des phases observées. Le tableau 5.5 

présente ces analyses. 

 

Zone de la 
microstructure 

Si (%) Mn (%) Cu (%) 

Ferrite 3 0,5 0,3 

Perlite 2,4 0,8 0,2 

Dendrites 3,3 0,2 0,4 

Tableau 5.5 : Récapitulatif de la composition chimique moyenne de la structure Fo2p1 
(moyenne sur 7 zones de mesure). 

Matériau architecturé Fo4p3 

Pour les structures épaisses Fo4p3, les observations révèlent une microstructure nettement 

différente (figure 5.27) de celle mise en évidence pour les structures fines. La première 

caractéristique marquante est la présence de grosses lamelles de graphite, particulièrement 

concentrées sur la périphérie des poutres et des nœuds. Ce type de morphologie est 

caractéristique des conditions de refroidissement lentes permettant la croissance de lamelles 

plus longues et plus épaisses. Ces lamelles étant plus grosses (que celles observés dans la 

structure Fo2p1) et localisées aux nœuds constituent des sites privilégiés d’amorces de 

fissures. 
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Figure 5.27 : Microstructure de la structure Fo4p3. 

La matrice se distingue également par une proportion plus importante de perlite que dans le 

cas des structures fines. Cette évolution peut être attribuée au refroidissement plus lent des 

sections épaisses, qui permet une diffusion accrue du carbone et favorise la formation de 

colonies perlitiques à partir de l’austénite. Ce sont les dernière zones à se solidifier. 

L’analyse chimique corrobore ces observations (voir tableau 5.6) : la ferrite présente des 

teneurs d’environ 3,1 % Si, 0,6 % Mn et 2 % Cu, tandis que la perlite contient 2,6 % Si, 0,7 % 

Mn et 1,7 % Cu. L’enrichissement en cuivre observé dans la matrice peut être associé à la 

ségrégation de cet élément pendant la solidification, favorisant localement la stabilisation de 

la perlite272.  

Zone de la 
microstructure 

Si (%) Mn (%) Cu (%) 

Ferrite 3,1 0,6 2 

Perlite 2,6 0,7 1,7 

Tableau 5.6 : Récapitulatif de la composition chimique de la structure Fo4p3 (moyenne sur 
7 zones de mesure). 

En somme, les structures à poutres épaisses (Fo4p3) se distinguent par une microstructure 

plus grossière, marquée par la présence de grosses lamelles de graphite étendues en 
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périphérie et d’une proportion plus importante de perlite. Cette évolution est directement 

liée à la cinétique de refroidissement plus lente au sein des poutres épaisses, qui favorise la 

croissance des lamelles de graphite. À l’inverse, les structures fines (Fo2p1) présentent une 

microstructure nettement plus fine, composée de graphite vermiculaire et interdendritique, 

associé à une matrice essentiellement ferritique. 

Le tableau 5.7 résume les observations. 

Structures Microstructure 
initiale 

Microstructure après 
mise en forme 

Description de la 
microstructure après mise 

en forme  

Fo2p1 Fonte ferritique à 
graphite sphéroïdal  

Fonte ferritique à 
graphite lamellaire 
(matrice riche en 

ferrite) 

Microstructure homogène 
avec graphite sous forme 
de petites lamelles fines 

Fo4p3 Fonte ferritique à 
graphite sphéroïdal 

Fonte ferritique à 
graphite lamellaire 
(matrice riche en 

ferrite et contenant 
aussi de la perlite) 

Microstructure hétérogène 
avec présence de grosses 
lamelles de graphites au 

niveau de la périphérie des 
nœuds  

Tableau 5.7 : Récapitulatif des observations microstructurales. 

Ces différences de microstructure peuvent expliquer les écarts de comportement mécanique 

observés précédemment. En effet, dans les structures à poutres épaisses (Fo4p3), la présence 

de grosses lamelles de graphite, particulièrement concentrées au niveau de la périphérie des 

nœuds, favorise l’initiation des fissures (sous l’effet de la contrainte), conduisant à une rigidité 

plus faible. Ces lamelles peuvent également se connecter entre elles et former des chemins 

préférentiels de rupture. Par ailleurs, la présence de retassures, plus susceptibles d’apparaître 

au niveau des nœuds dans les structures à poutres épaisses, contribue également à la 

diminution de la rigidité globale. 

2. Caractérisation des composites 

Réponse mécanique en compression 

La figure 5.28 illustre la réponse mécanique en compression des composites à base de fonte 

pour trois composites représentatifs du comportement de l’ensembles des composites : 

CoFo2p1(χ ≈ 25 %) pour les faibles fractions volumiques de métal, CoFo2p2 (χ ≈ 43 %) pour les 

fractions volumiques élevées et CoFo4p3 (χ ≈ 34 %) pour les fractions volumiques 

intermédiaires. Dans tous les cas, il apparaît que la rigidité initiale des composites est celle de 

la structure métallique (figure 5.28). 

De façon générale, les résultats montrent un gain de performance pour les composites par 

rapport aux structures métalliques seules. La réponse mécanique du composite résulte de la 

combinaison de la rigidité apportée par la structure métallique et de la ductilité du polymère, 
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ce qui conduit à une meilleure tenue globale. Toutefois, pour les fractions volumiques élevées 

(CoFo2p2, χ ≈ 43 %), l’effet du polymère tend à être masqué par la contribution de la phase 

métallique qui devient majoritaire. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 5.28 : Courbe Contrainte-déformation en compression des composites ; a) CoFo2p1, b) 
CoFo4p3 et c) CoFo2p2. 

Nous pouvons tirer de ces courbes des grandeurs caractéristiques qui permettront de 

comparer les composites aux matériaux architecturés (figure 5.29). 

Comme on s’y attendait, la figure 5.29.a confirme que les composites conservent la rigidité de 

l’architecture métallique, sans écart notable entre les deux. Le module des composites suit 

ainsi la même évolution croissante avec la fraction volumique de métal χ que celui des 

matériaux architecturés. Ceci montre que la réponse élastique du composite est 

essentiellement dictée par l’architecture métallique.  

La figure 5.29.b montre que pour les fractions volumiques faibles et intermédiaires (χ < 0,43), 

la contrainte maximale atteinte par les composites est supérieure à celles des matériaux 

architecturés. Au-delà, l’apport du polymère est masqué par le métal. À 30 % de déformation 

a) 

c) 

𝜒=43% 

𝜒=25% 
𝜒=34% 

b) 
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(figure5.29.c), l’effet du polymère est beaucoup plus marqué. On observe un gain significatif 

de la contrainte. 

Concernant l’énergie d’absorption (figure 5.29.d.), on observe que pour les fractions 

volumiques faibles à intermédiaire (χ < 0,43), le polymère augmente la capacité d’absorption 

d’énergie. Au-delà, l’apport du polymère est une fois encore masqué par le métal.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 5.29 : Évolution en fonction de la fraction volumique de métal 𝜒 de ; a) Module, b) La 
contrainte maximale, c) la contrainte à 30 % de déformation et c) L’énergie d’absorption. 

Ces tendances sont cohérentes avec les observations précédemment établies pour les 

composites UHMWPE/Aluminium, confirmant la robustesse du comportement mécanique de 

ce type de systèmes co-continus, quel que soit le métal constituant le matériau architecturé. 

Même si les modes de rupture n’ont pas été observés directement ici, l’évolution conjointe 

du module, de la contrainte maximale et de l’énergie d’absorption met clairement en évidence 

le rôle du polymère. Comme dans le cas de l’aluminium, l’UHMWPE repousse 

l’endommagement vers des déformations plus élevées. 

c) 

a) 

d) 

b) 
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Conclusion du chapitre  

Ce cinquième chapitre avait pour objectif d’appliquer à la fonte le protocole de fabrication et 

de caractérisation de composites développés au cours des chapitres précédents pour les 

structures en aluminium. Les résultats obtenus permettent de ressortir plusieurs aspects. 

Sur le plan de la mise en forme, il a été montré que les procédés élaborés dans le cadre de 

cette thèse sont transférables à la fonte. La coulabilité de l’alliage a permis d’obtenir les 

mêmes matériaux architecturés que ceux en aluminium. Toutefois, l’analyse microstructurale 

a révélé une limite importante : la difficulté à contrôler la solidification dans des sections de 

dimensions différentes. Les structures fines présentent une microstructure relativement 

homogène avec de fines lamelles de graphites, tandis que les poutres épaisses montrent des 

morphologies très hétérogènes avec de grosses de lamelles de graphite. Ces différences en 

termes de microstructures expliquent en grande partie les différences de rigidité observées. 

Le contrôle de la microstructure apparaît donc comme un enjeu central, qui pourrait être 

envisagé à travers des traitements thermiques adaptés. Ces développements futurs 

pourraient permettre d’exploiter pleinement le potentiel de la fonte comme alternative à 

l’aluminium dans la conception de composites architecturés à haute performance. 

En ce qui concerne la mise en forme des composites, la nature ferromagnétique de la fonte a 

eu un impact significatif sur le procédé de frittage ultra-rapide. Les vitesses de chauffe et la 

répartition thermique diffèrent sensiblement de celles observées dans le cas de l’aluminium, 

ouvrant la voie à une optimisation spécifique du cycle de frittage pour cette nouvelle famille 

de composites. 

Du point de vue mécanique, les essais de compression ont montré que, quelle que soit la 

fraction volumique, la rigidité des composites reste contrôlée par celle de la structure 

métallique. En outre, la présence du polymère se traduit par une amélioration notable de la 

tenue mécanique du composite, en particulier pour les composites à faible fraction volumique 

de métal. Dans ce cas, le polymère limite l’amplitudes des chutes de contraintes. Ces résultats, 

cohérents avec les observations faites pour les composites Al/UHMWPE, confirment l’intérêt 

d’associer un polymère ductile à un matériau architecturé métallique fragile comme la fonte. 

En somme, ce chapitre a permis de démontrer la faisabilité et l’intérêt de l’élaboration de 

composites Fonte/UHMWPE. Si le protocole de fabrication des matériaux architecturés et de 

mise en forme des composites est transposable, le contrôle microstructural demeure un 

verrou scientifique et technologique important.
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Conclusion générale et Perspectives 
 

L’objectif de ce travail était d’élaborer et de caractériser un nouveau type de composites co-

continus associant une structure métallique architecturée et une matrice polymère UHMWPE. 

Le défi principal résidait dans l’élaboration de ces composites par frittage ultra-rapide (par 

induction) en tirant parti de la conductivité électrique de la structure métallique et du 

phénomène d’explosion à la fusion de la poudre native de UHMWPE. Au-delà de l’aspect 

élaboration, cette approche visait à démontrer la possibilité de concevoir des matériaux 

hybrides co-continus associant rigidité, légèreté, ductilité et capacité d’absorption d’énergie, 

des propriétés rarement réunies dans un seul matériau. 

Dans un premier temps, un procédé de fabrication des matériaux architecturés métalliques a 

été optimisé pour la mise en forme des structures à cellule cubique en aluminium. Cette 

approche combine l’impression 3D de préformes en résine castable servant à faire le moule, 

et la fonderie. L’approche développée constitue une alternative simple et économique aux 

procédés de fabrication additive métallique, souvent coûteux. Le procédé optimisé a permis 

d’obtenir des architectures métalliques présentant une fidélité géométrique supérieure à 

90 % par rapport au modèle initial et un taux de porosité résiduelle d’environ 3 %. Ces écarts, 

relativement faibles, résultent principalement de la contraction de la résine lors de la 

polymérisation et de la contraction du plâtre (due à la déshydratation) lors de son traitement 

thermique. Ils pourraient être réduits par une adaptation fine des dimensions du modèle 

initial, en tenant compte des retraits et expansions caractéristiques du procédé. Au-delà de 

l’aluminium, l’applicabilité du procédé a été démontrée pour la fabrication de structures en 

fonte. Toutefois, l’analyse métallographique a révélé une hétérogénéité microstructurale au 

sein des pièces en fonte, liée à un contrôle insuffisant des cinétiques de refroidissement. La 

microstructure du métal s’est avérée très dépendante des conditions locales de solidification.  

Dans un deuxième temps, les structures métalliques ont été utilisées pour l’élaboration des 

composites co-continus.  

La première étape a consisté à les remplir de poudre native d’UHMWPE, puis à densifier 

l’ensemble. L’objectif était d’éliminer au maximum la porosité dans le composite sans changer 

l’état natif du polymère (indispensable pour l’explosion à la fusion). Des conditions optimales 

de densification ont été établies, permettant d’obtenir des composites plus ou moins 

densifiés. Les structures présentant une taille de cellule de 4 mm ont montré une meilleure 

densification, avec un taux de porosité d’environ 6 %, contre près de 19 % pour celles à cellule 

de 2 mm. Cette différence s’explique par l’espace plus important offert par les cellules de plus 

grande taille, facilitant le réarrangement et la densification progressive de la poudre au sein 



 Conclusion générale et Perspectives 
 

 

193 
 

de la structure. Ces tendances se sont vérifiées pour les structures en aluminium comme pour 

celles en fonte, confirmant le rôle déterminant de la géométrie des matériaux architecturés 

dans le comportement de densification du composite. 

La deuxième étape a porté sur la chauffe par induction, dont le principe repose sur l’utilisation 

de la structure métallique comme vecteur de chauffe ultra-rapide pour l’ensemble du 

polymère. Les résultats ont montré que ce procédé permet d’atteindre des vitesses de chauffe 

élevées pour le polymère, de l’ordre de 5 °C/s dans le cas des structures en aluminium, et 

jusqu’à environ 15 °C/s pour celles en fonte. Cette différence notable de comportement 

prévisible est liée à la nature ferromagnétique de la fonte. Par ailleurs, ces vitesses de chauffe 

se situent dans le bon ordre de grandeur de celles qui favorisent l’explosion à la fusion comme 

décrit par Wang et al273. Les simulations numériques ont permis d’accéder aux températures 

au cœur du composite, d’estimer les gradients thermiques dans le polymère et le temps passé 

par ce dernier au-dessus de la température de fusion. Une attention a également été portée 

à la température maximale « vue » par le polymère. La dégradation semble négligeable et très 

localisée étant données les durées et les vitesses de chauffe rencontrées dans ce travail. Le 

frittage sous pression a ensuite été mis en œuvre, entraînant une densification 

supplémentaire du polymère au sein de la structure métallique. Après ce procédé, la porosité 

résiduelle a été évaluée à environ 7 % pour les structures à cellules de 2 mm et 3 % pour celles 

de 4 mm, confirmant l’influence de la géométrie du matériau architecturé sur la densification 

finale du composite. Les analyses DSC ont validé que le polymère avait bien perdu son état 

natif durant le procédé. En s’appuyant sur les travaux précédents32, on considère donc que 

l’explosion à la fusion a bien eu lieu et que le polymère est fritté. 

Les composites obtenus ont ensuite été caractérisés par des essais de compression. Les 

résultats ont montré que les composites combinent effectivement la rigidité de la structure 

métallique et la ductilité du polymère. Ceci conduit à des énergies absorbées plus importantes 

pour les composites par rapport à celles des matériaux métalliques architecturés seuls. 

Toutefois, lorsque la fraction volumique de métal devient importante (𝜒>40%), le rôle du 

polymère dans le composite est masqué par celui du métal. Ces tendances ont été observées 

aussi bien pour les composites UHMWPE/Aluminium que pour ceux UHMWPE/fonte.  

Les analyses post-mortem par tomographie RX sur les structures en aluminium ont permis 

d’identifier les modes de rupture. Les structures métalliques à faible fraction volumique 

présentent une rupture par cisaillement couche par couche. Dans les composites, la présence 

du polymère modifie ce comportement : elle homogénéise la déformation, retarde la rupture 

et conduit à un endommagement par rupture des poutres au niveau des nœuds, distribuées 

aléatoirement au sein du composite. 
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L’ensemble des résultats obtenus démontre la faisabilité du frittage ultra-rapide comme voie 

d’élaboration rapide et efficace de composites co-continus UHMWPE/métal. Ce travail a mis 

en évidence le rôle déterminant de la géométrie des matériaux architecturés métalliques, qui 

gouverne à la fois la densification du polymère, la cinétique de chauffe et la rigidité du 

composite. L’objectif initial est ainsi atteint : les composites élaborés associent rigidité, 

ductilité, capacité d’absorption d’énergie et légèreté, confirmant tout l’intérêt d’associer une 

structure métallique architecturée et une matrice polymère UHMWPE. 

D’un point de vue perspectives, plusieurs pistes d’exploration peuvent être envisagées à la 

suite de ce travail. La première concerne la conception des matériaux architecturés 

métalliques : la conception de nouvelles géométries permettrait de moduler la rigidité, la 

capacité d’absorption d’énergie et plus généralement la réponse mécanique globale des 

composites en fonction des applications. La deuxième piste touche au choix des matériaux. 

L’utilisation d’autres métaux, comme le titane ou l’acier, offrirait la possibilité d’élargir la 

gamme de propriétés et d’applications accessibles. En effet, le titane présente un bon 

compromis entre rigidité et légèreté tout en étant biocompatible. Ceci en fait un candidat 

prometteur pour des applications biomédicales. D’un autre côté, l’acier plus dense mais plus 

rigide et économique, permettrait d’obtenir des composites à haute résistance et à grande 

capacité d’absorption d’énergie, adaptées à des applications de protection ou 

d’amortissement à l’impact. 

Sur le plan expérimental, l’optimisation du procédé de fonderie apparaît comme une voie 

particulièrement prometteuse. Un contrôle plus précis du refroidissement, un ajustement des 

températures de préchauffage du plâtre ou encore l’application de traitements thermiques 

ciblés permettraient d’homogénéiser la microstructure du métal, de réduire les 

hétérogénéités et donc d’améliorer les performances mécaniques globales des composites.  

Du point de vue mécanique, des analyses in-situ en tomographie RX permettraient de mieux 

comprendre le comportement mécanique des matériaux architecturés et des composites en 

particulier pour les très faibles déformations. 

Ensuite, la poursuite des essais mécaniques vers des régimes de sollicitation dynamique, 

notamment à travers des essais de choc de type Hopkinson, constituerait une étape 

importante pour évaluer plus finement la contribution de l’UHMWPE à la dissipation rapide 

d’énergie et à la résistance à l’impact. Il serait également pertinent d’examiner le 

comportement tribologique des composites, en particulier leur résistance à l’usure, afin de 

mieux évaluer leur durabilité sous conditions de frottement. 

Enfin, il serait particulièrement intéressant d’intégrer une approche de simulation numérique 

globale, couvrant l’ensemble des étapes d’élaboration et de caractérisation des composites : 
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- Dans un premier temps, des outils de simulation de mise en forme pourraient être 

utilisés pour modéliser l’étape de coulée. Ainsi, l’influence du métal, de la température 

du moule et de l’orientation des canaux sur le remplissage de la structure métallique 

pourront être étudiés. Cette approche permettrait d’optimiser la conception et les 

paramètres de fabrication afin de garantir un remplissage homogène et de limiter les 

défauts dans les pièces. 

- Dans un second temps, la simulation de la chauffe par induction offrirait la possibilité 

de prédire le profil thermique des structures métalliques. L’ajustement des 

paramètres numériques (puissance, fréquence, durée, conditions aux limites) 

permettrait ainsi de déterminer les conditions de chauffe expérimentales. 

- La mise en place d’un modèle numérique couplé, associant le comportement 

mécanique du métal et celui du polymère, constituerait une base solide pour une 

conception prédictive et l’optimisation de nouveaux composites.
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