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CHAPITRE I : INTRODUCTION :

GENERALITES SUR LE COMPORTEMENT DES POLYMERES

AUX GRANDES VITESSES DE SOLLICITATION




I.]l - Généralités

Depuis quelques décennies, les progrés accomplis dans de nombreux domaines
(propulsion, aéronautique, plasturgie...) aménent industriels et constructeurs 3
employer des matériaux aux limites de leurs performances. Les habitudes, mais le
plus souvent le manque de renseignements sur les caractéristiques des matériaux
soumis 3 des vitesses de sollicitation &levées (appelées par extension : solli-
citations dynamiques), conduisent 1'ingénieur 2 utiliser les données statiques
pour ces processus dynamiques. En exemple, on peut mentionner qu'un acier soumis
34 une vitesse de déformation de 103 s-l voit son seuil d'écoulement plastique dou-
blé et que le moulage par injection du caoutchouc met en jeu des vitesses de ci-
saillement de l'ordre de 3000 s-l. Sans vouloir &tre exhaustif, les domaines dans
lesquels peuvent intervenir de telles préoccupations peuvent couvrir des secteurs

d'activités aussi variés que :

- 1'aéronautique (pales de rotors, aubes de r&acteurs heurtées 3 tr&s grande
vitesse par des grélons ou des corps &trangers...)

- 1'aérospatiale (ogives de fusdes...)

- industrie automobile (casques motocyclistes, tableaux de bord, pare-chocs...)

~ construction navale (risques d'endommagement des coques sur les quais, chocs
divers,...) . .

- métallurgie (formage 3 chaud et 3 froid...)

- génie civil (ponts, voies,..., sollicités par des charges roulantes, des
tremblements de terre)

- plasturgie (injection, extrusion, etc...)

- industrie textile (&tirage des fibres, bobinages...)

- arme?ent (blindages, boucliers, corps de propulseurs...)

Par soucis d'optimisation des objets manufactur@s, soumis 3 des régimes de

-1 a 5000 s-l) et, tenant compte du caractére particu-

sollicitation &levée (100 s
li€rement labile des matériaux polymériques, il est indispensable de mettre en
place une méthodologie adaptée 3 leur champ d'utilisation, aidant 3 la compréhen-~

sion et 2 1'identification des mécanismes &lémentaires mis en jeu.

I.2 - Classification des essais

Pour un corps solide, les essais les plus répandus sont ceux qui ont pour
objectif la détermination d'une relation univoque entre la contrainte g et la dé-

formation induite €, 2 une température donnée et pour une vitesse de déformation
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Tableau I.1 : Classification des essais mécaniques [ LINDHOLM (1971) ]

Dispositif CHARPY

~— Dispositif IZ0D

Spécimen

Mouton=-pendule
CHARPY=-120D

‘Figure I.1 : Tests de chocs



approximativement constante. Lorsque cette dernidre représente une variable expéri-
mentale, les techniques utilisdes dépendent de la gamme de vitesses de sollicitation
3 atteindre. Pour illustrer ce propos, reprenons la classification des essais, pro-
posée par LINDHOLM en 1971 [1] (cf tableau n°I.l).

. - . e e -4 -1
- A des vitesses de déformation €, inférieures 3 10 s ', le comportement du

matériau est souvent appréhendé par des lois de fluage, alors que dans une plage

. - -l -l P
comprise entre 10 et 10 s , l'expérimentateur aura recours aux courbes con-
traintes~déformation, usant de tests quasi-statiques de chargement uniaxial de com-

pression ou de traction.

. . ~ . -1 . s
Le domaine de vitesses de déformation (€ < 1 s ') est souvent qualifié de
"statique" ou "quasi-statique" par les mécaniciens, alors que le terme de "vitesses
: P . . . . . - -l
intermédiaires" est utilis& pour des vitesses comprises entre 1 s L et 100 s y la

1

" restant réservée aux valeurs comprises entre 100 s ~ et

plage des "grandes vitesses

-1 . . - . ) . - - .
5000 s '. Dans cette derni2re zone, les différentes techniques utilisées nécessitent
la mise en oeuvre d'essais de choc. HAMDY [ 2] distingue parmi ceux-ci les essais

technologiques et les essais fondamentaux.

Parmi les premiers, on peut citer les essais de flexion dynamique (mouton pen-
;dule Charpy, figure I.l) ou ceux mettant en oeuvre le phénoméne de rebondissement

d'un projectile sur une cible &prouvette. Si ces investigations présentent l'intérét
d'étre proches des conditions d'utilisation réelles, les champs de contraintes ou de
deformatlon induits dans ces conditions sont trop complexes pour pouv01r étre déter-

minés avec une précision suffisante.

Par contre, les essais fondamentaux peuvent développer des champs de contrain-
te (ou de défQFmation) 3 la fois homogénés et uniformes. Si ceux-ci sont théorique-
ment bien définis, les conditions aux limites ne sont que rarement celles postulées.
Cependant comme nous le verrons au chapitre II, quelques précautions &lémentaires

expérimentales permettent de s'en affranchir.

Dans le cas ol il est nécessaire de simuler de grandes vitesses de chargement
un des moyens d'essais dynamiques de cette catégorie s'offrant 3 l'expérimentateur
est celui Basé sur le syst2me de barres d'Hopkinson. Il permet en général d'obtenir
des vitesses de déformation comprises entre lO2 s-1 et 5 x lO3 s-l, et les déforma-
tions atteintes sont souvent importantes et comparables 3 celles mises en jeu lors
de processus d'élaboration tels que le laminage, la mise en forme par emboutissage

et lors de situations liées 2 des sollicitations de tris bréve durée (chocs) .



Jusqu'é présent les plus importantes investigations menées avec ce type d'ap-
pareillage avaient pour but d'&tudier la réponse des matériaux métalliques, La lit-
térature 3 ce sujet est abondante et on pourra faire mention par exemple, aux tra-
vaux de synth&se de HARDING [ 3] et de STELLY [4].

Les matériaux polymériques, quant 2 eux ont fait 1'objet de peu d'études dans
ce domaine de sollicitations. Le tableau n° I.2, extrait des travaux de SEMIDOR-

SIGNORET [5], fait apparaftre les résultats les plus connus relatifs 3 la compres-
sion de polyméres 3 grande vitesse, avec pour objectif essentiel une comparaison 2
la température ambiante des caract8ristiques statiques et dynamiques. Ainsi, comme

‘dans le cas des métaux, le seuil de plasticité dynamique est trds supérieur au seuil

de plasticité statique.

On peut signaler les travaux de DAVIES et HUNTER qui fait en 1963 une commu-
nication sur des essais effectués 3 l'ambiante 2 des vitesses de déformation compri-
ses entre 1,5 x 103 s-l et 6 x 103 s-;, pour des matériaux polymériques aussi variés
que le PMMA, le PVC, le Polyéthyléne, le PTFE, le caoutchouc fil&, le Nylon 6 et
certains métaux. Dans leur démarche, ils introduisent une relation concernant la
géométrie de 1'échantillon permettant de négliger les effets d'inertie radiale et

axiale (voir Chapitre II).

On peut noter &galement les travaux de BILLINGTON et BRISSENDEN [7] dont les
résultats mettent en &vidence un comportement pouvant correspondre 3 un phénoméne
de thixotropie ; ou ceux de CHOU, ROBERTSON et RAINEY [8] qui insistent sur 1l'im-
portance de 1'élévation de température au sein de 1'&chantillon lors des essais en
dynamique, ph&noméne devant &tre pris en compte lors de 1'étude de chocs, de vibra-

tions de structure, déformage 2 froid...(processus adiabatiques).

\

Les premi8res tentations traduisant des lois de comportement sont présentées
par CHASE et GOLDSMITH [9] en 1974, puis BRINSON et DASCUPTA [10] en 1975, qui
proposent une modélisation rh&ologique du comportement non linéaire &lastoviscoplas-

tique d'un copolymére polyesterstyréne pour les premiers et d'un polycarbonate pour
les seconds.

Plus récemment HAMDY [ 2], modélise le comportement d'un PE haute densité d'uﬁ
homopolymére et d'un copolymére de polypropylidne dans la gamme 102 s”1 - i03 s-l a .
1'aide d'un modéle de MAXWELL-BINGHAM 2 plusieﬁrs paramétres SEMIDOR-SIGNORET [ 5]
rend compte des effets non lin&aires de la réponse du polystyréne choc et d'acétate

de cellulose 3 partir d'une approche fonctionnelle issue de la théorie de GREEN et

RIVLIN.



AT

VITESSE DE

-}
AUTEUR DATE MATERIAUX DEFORMATION TEMP “K
BACK CAMPBELL 1957 | phenol formaldehyde 500 s:: ambiante
B phenol formaldehyde 500 S_3
composite 500 s
RIPPERGER 1958 | polyethylene 2 200; 5,500 s”'| 210, 300, 340
P.T.F.E. 2 200 s_, 300
nylon 2 200 S_1 300
CAB (tenite M) 2 200 5_1 300
CAB (tenite H) 2 200 s_) 300
polystyrene 2 200 S_y 300
polyvinylidene chlori-| 2 200 s 300
de
TARDIF
MARQUIS 1963 |P.M.M.A. 150-590 s™' | | ambiante
polycarbonate 327-1 028 8.
) nylon 500; 860 s_)
polyacetal 450; 670 s -1
P.T.F.E, 570; 1 4291s
epoxy 150-690 s
DAVIES
HUNTER 1963 |P.M.M.A. 1 550; 5 600 s_)| ambiante
nylon 6 2 000; 8 000 S_)
polyethylene 1 270; 3,700 s
P.T.F.E. 1430 s_
P.V.C. 1 250 s
LINDHOLM 1964 | epoxy 930 s-l ambiante
MAIDEN
GREEN 1966 | P.M.M.A. 0.005-1 210 s~' | ambiante
CHIU, NEUBERT 1967 CA, CAE, Tenite II 160-320 s-l ambiante
HOLT 1968 |P.M.M.A. 107-2 000 s~' | 273-388
WASLEY
HOGE 1969 |explosifs T.N.T. 100-1 000 s' | ambiante
HOGE 1970 | explosifs 100-1 000 s~} ambiante
BILLINGTON
BRISSENDEN 1971 | P.M.M.A. 1 000 s:i ambiante
polyoxyuréthylene 1 000 s_) ambiante
polypropylene 1 000 S_) ambiante
polycarbonate 1 000 s 1 ambiante
polycaprolactan ' 1 000 s~ ambiante
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CHRISTENSEN,
SWANSON -

BROWN
CHOU, ROBERTSON

RAINEY

CHASE

GOLDSMITH

BRINSON
DAS CUPTA
HAMDY LATAILLADE

SEMIDOR-SIGNORET

1972

1973

1974

1975
1980

1981

roche

P.M.M.A.
cellulose acétate
butyrate
polypropylene
nylon 6-6

copolymére polyester-
styrene

polycarbonate
P.E.h.d.

acétate de cellulose
P.M.M.A., PS CHOC

100-1 000 s~

100-1 000 s~

100-1 000 s_
100~1 000 s_
100-1 000 s

1 000-10 000 s~

100-1 000 s~}

100-3 000 g~}

100-3 000 g~

1

ambiante

ambiante
ambiante

ambiante
ambiante

ambiante

ambiante
ambiante

300-390

SIGNORET [5 ]).

Tableau n°I.2 : R&sultats bibliographiques sur la compression des nolyméres aux
grandes vitesses de déformation (extrait des travaux de SEMIDOR-



=

Cependant on peut regretter qu'aucune approche, liant les propriétés micro-
structurales aux caract@ristiques macroscopiques n'ait &té& développée dans ce domaine

de vitesses de dé&formation.

Qu'ils soient amorphes ou cristallins, les polyméres présentent une trés grande
sensibilit&@ aux vitesses de sollicitation ou de mani&re &quivalente aux fréquences
de sollicitation, du fait de leur structure : macromolécules enchevétrées en désor-~
dre statistique dans le cas des polymdres amorphes, zones amorphes et cristallites
dans le cas des semi-cristallins. Selon la nature des sollicitations (amplitude-durée)
différents types de comportements peuvent &tre appréhendds selon que en moyenne

toute la chaine ou seulement une partie (mouvements coopératifs locaux) participe
8 la déformation.

Les travaux de CHOU, ROBERTSON et RAINEY [8] montrent que des matériaux tels

fque le polycarbonate (figure I.2) conservent 3 des vitesses de déformation de

1l'ordre de 103 s_l, une de leurs propriétés reconnue de longue date, 3 savoir la

capacité de subir des déformations plastiques importantes. Aux faibles vitesses de
déformation la compréhension de la nature de cette déformation non &lastique, ca-
ractéristique de la limite &lastique macroscopique a suscité 1'élaboration de deux
approches fondamentales distinctes dont 1'une privilégie le caractére intramolé&cu-
laire des intéractions régissant chaque processus &lementaire ; l'autre envisage (en
analogie avec les concepts de dislocations) la nucléation-d'un germe de plasticité

et les interactions matrice "défaut'", sont alors de nature intermoléculaire. Ces dif-
férents mod&les feront l'objet d'une présentation plus détaillde au chapitre III.

Ceux-ci ont en commun le concept de réarrangements locaux d'un petit nombre de seg-

. ments macromoléculaires dont 1'&volution des configurations accomode la déformation

imposée.
\
Ces modéles ont &t& développés pour rendre compte de la sensibilité 3 la tem-

pérature et 3 la vitesse de déformation de la contrainte 3 la limite &lastique o0_,

mais la gamme de vitesses de déformation explorée ne dépasse gudre 10 s_l [2].

Lorsque dans la gamme de température explorée le mat&riau posséde une transi=-
tion secondaire R, les travaux de BAUWENS [11] sur le PVC, de BAUWENS-CROWET [ 12]
sur le PMMA ou ceux de ROETLING [13] sur le PMMA &galement, ont montré que _
1'8tude de la contrainte 2 la limite &lastique oy en fonction de la température ab-~’
solue et de la Vite§se de déformat%on ;, révélait l'existence d'une vitesse de dé-
formation critique €.- En dega de €. la déformation au seuil d'&coulement est gou-
vernée essentiellement par la relaxation o (relaxation principale) du matériau, alors

qu'au del2 le processus a est subordonné 3 la libé&ration préalable des modes locaux .

-de relaxation B8 (relaxation secondaire). Cette vitesse de déformation critique est

corrélée 3 la transition secondaire B du matériau (température TB).
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Figure I.2 : Courbes contrainte-déformation et &lévation de tempé&rature-déformation

de polycarbonate 3 différentes vitesses de déformation 3 1'ambiante [8].

Dans la méme gamme de température et de vitesses de déformation, ESCAIG [ 14]
et LEFEBVRE [ 15] ont transporté au cas des polyméres amorphes vitreux 1l'analyse ther-
modynamique et cinétique de la plasticité des solides cristallins. Les résultats
expérimentaux ge LEFEBVRE sur des PMMA et PEMA montrent 1'existence de deux méca-
nismes de déformation : l'un thermiquement activé 2 basse température analogue au
glissement des dislocations dans les solides cristallins, 1'autre &tant & caractdre

diffusionnel 2 plus haute temp&rature.

Ce dernier mécanisme est caractérisé par une &nergie d'activation semsiblemwent
constante. La température critique Tc de transition entre les deux modes est

identifiée 2 1'activation de la relaxation secondaire B.

Indépendamment du caractdre moléculaire des mécanismes mis en jeu, 1'étude
d'un matériau pblymérique dans une large gamme de températures et de vitesses de
déformation est donc susceptible de révéler les transititons caractéristiques de
celui-ci, transitions exprimées en termes de vitesse de déformation critique ou

de température critique.



I.3 - Objectifs du travail

Cette étude représente la phase exploratoire d'un programme plus vaste visant
3 appréhender le comportement de différents matériaux utilisés dans les structures
susceptibles d'étre soumises 3 des solliciations transitoires bréves, voire impul-
sionnelles. Entrent dans cette catégorie les matériaux polymériques utilisé&s dans
les blindages transparents. Notre travail a donc plus particulidrement porté sur
1'étude du polycarbonate, polymére technique déja largement utilis& pour ses bonnes

caractéristiques au choc (verridres de cockpit, boucliers de protection, visidres de
casques, etc...)

L'un des premiers objectifs de cette &tude a tout d'abord consisté@ & réaliser
et 3 rendre opérationnel un appareillage de barres d'Hopkinson adapté 3 1'étude de
polyméres rigides dans la gamme 102 s-l -104 s‘-1 . Le chapitre II décrit les prin-

cipes fondamentaux du dispositif 2 barres d'Hopkinson et expose une analyse cri-
tique de la méthode.

Dans le Chapitre III, nous présentons les mod&les moléculaires établis pour
dégager les influences respectives de la température et de la vitesse de déformation
sur la limite Elastique des polyméres vitreux, par le biais de l;analyse de la dé-
formation en tant que-processus thermiquement activé. L'influence des traitements
de recuit, qui se manifeste par la modification des propriétés mécaniques du maté-

riau et par le phénoméne de relaxation enthalpique, est &galement examinée dans ce
chapitre.

Le chapitre IV présente les résultats expérimentaux obtenus sur le polycarbo-
nate 3 des vitesses de déformation comprises entre 500 s-l et 3200 s-l, dans la
gamme de tempéfature -20°C, +150°C. Nous examinons 1l'influence des traitements de re-
cuit & 110°C, 120°C et 130°C pour différents temps de maintien. La maitrise des pro-
grammes de vitesses de déformation par 1'utilisation de la technique des barres
d'Hopkinson permet de révéler des transitions de comportement du polycarbonate, mi~
ses en &vidence dans les &tudes 3 basses températures et basses vitesses de défor-
mation, et par 12 méme de tester la validité des modéles exposés au chapitre III.
Nous montrons comment la comprehens1on des mécanismes &lémentaires mis en Jeu impose

de déterminer les paramétres d'activation de la déformation.



CHAPTTRE IT

PRINCIPES DU DIS?OSITIF

A BARRES D'HOPKINSON ET ANALYSE DE LA METHODE




II.]l - Histoire des dispositifs

Les premiers essais mécaniques, aux grandes vitesses de déformation, datent
de 1914 1orsque‘h. HOPKINSON mit au point une expérience qui pour la premié&re fois
permit d'examiner en détail le profil d'une onde se propageant le long d'un barreau
cylindrique [16] . Ce montage (figure II.l) donnait accés 3 des informations telles
que 1'amplitude maximale et la durée d'une impulsion. Pour un spécimen trés court,

celles-ci sont données par les relations :

, .
Omax = Z P Co v (11.1)
2L
T = 2 (I1.2)
C L]
(o}

ol p est la masse volumique du spécimen, L° sa longueur, V sa vitesse de dé-

placement et Co la c&lérité des ondes longitudinales dans le maté&riau.

La relation (II.1) est 2 la base de toutes les expérimentations. Cependant

ces informations ne permettaient pas de décrire la forme de 1'onde.

. - TT

Spécimen
\ )
C 1]
projectil b 4 -
rojec
e arre L pendﬂ(. belistique
1
A,,—*"—-\\> a) Onde arrijvant sur la surface
a) spé&cimen libre.(1)
b) (1) onde incidente
barre (II) onde réfléchie
L= (II1) onde superposée
O“ ‘\
b) { }\
1 K 3 P4
X, 11

.Figure II.l : Montage original de HOPKINSON [17] ..



Les premiéres améliorations de l'appareillage ont port& sur 1l'adjonction de
matériel &lectronique ou photographique afin de faciliter l'acquisition et le dé-
pouillement des -résultats. Des enregistrements quasiment continus du régime transi-
toire dynamique sont alors obtenus, permettant de préciser la forme de l'impulsion
induite. Cependant, la premiére amélioration significative fut apportée par DAVIES
en 1948 [18] . Celui-ci proposa un montage &léctrique qui permit d'enregistrer de
facon continue le déplacement longitudinal de 1l'onde de pression 3 1'extrémité 1li-
bre de la barre (figure II.2). En outre, il mit au point une technique de mesure du
déplacement en utilisant la barre comme masse d'un condensateur 3 plateaux paral-

18les (longitudinal) ou 3 anneaux concentriques (radial).

La technique de DAVIES permit alors la caractérisation de la loi de compor-
tement déplacement-temps, et par différenciation celle du couple contrainte-temps.
De plus, la mesure du déplacement radial en n'importe quel point du barreau conduit

2 1'expression de la contrainte longitudinale en fonction du temps grice 2 la loi
de HOOKE : '

ol E est le module d'YOUNG, v le module d'YOUNG, a le rayon de la barre et
u. le déplacement radial.

Si les travaux de DAVIES ont montré 1es'limites d'application de l'appareil-

lage d'HOPKINSON, le principe mécanique de base reste le méme que celui éongu par
HOPKINSON.

C'est en 1949 que KOLSKY [ 19] perfectionne ce systéme dont dérivent tous
les systémeé de chargement uniaxes utilis&s pour 1'étude des sollicitations aux
grandes vitesses de déformation. Dans le syst®me de KOLSKY, l'échantillon de faibles
dimensions est intercalé@ entre deux barres de grande longueur. Celles-ci servent
autant au chargement de 1'&chantillon qu'2 la mesure des forces appliquées sur les

faces d'échantillon en contact avec les barres.

Le premier montage destiné 3 des essais de compression a ensuite &té& diver-

sifié@ pour des applications plus spécifiques, comme le montre la figure ci-dessous -
(figure II.3).
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Figure II.2 : Montage de DAVIES
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Figure II.3 : Différents types de montages inspirés

de la barre de HOPKINSON



II1.2 - Dispositif par barres d'HOPKINSON

II1.2.1 - Principe de la barre d'HOPKINSON

Le schéma de principe de ce montage est représenté sur la figure II.4.

Dans ses travaux d'origine, KdLSKY, pour générer 1l'onde de choc incidente, a mis en
place un détonateur explosif en contact direct avec une enclume elle-méme relide

3 la barre d'entrée. Pour des raisons de s&curité, nous avons préféré retenir um

. syst@me utilisant 1'impact d'un projectile propulsé par un canon 2 air comprimé.

Ce projectile, de méme section et de méme nature que les barres frappe 3 la vitesse
Vp l'extrémité de la barre d'entrée, créant de ce fait une perturbation de con-
trainte dont le niveau OI et la durée T sont déterminés respectivement par la vi-

tesse du projectile et sa longueur, suivant les relations suivantes :

1
UI = V3 Qb Cb VP . (I1.3)
T = (2:—1‘ ' ' (11.4)
b

ol Vp est la vitesse du projectile, L longueur, p, masse volumique, Cb
- est la c8l&rité des ondes longitudinales. Cette impulsion de contrainte se propage
le long de la barre d'entr8e, et du fait de la désadaptation d'impédance mécanique
3 l'interface barre-échantillon, une partie de l'onde est réfléchie et remonte la

barre d'entrée (niveau or), 1'autre partie est transmise 3 travers l'échantillon, &

la barre de sortie (niveau OT).

o )
Projectile ! // J"l_,l ! % / .
7/ /
Barre d'entrée _/Spucuman Barre de sonio_/

Figure II.4 : Principe du montage de HOPKINSON {5] .




I1I.2.2 - Hypothéses &mises :

Un certain nombre d'hypoth&ses simplificatrices que nous discuterons par

la suite, régissent l'utilisation de cet appareillage :

- Tout d'abord, les barres doivent &tre sollicité&es dans leur domaine
d'élasticité linéaire (UI < OE) pour qu'une relation linéaire entre les
contraintes de sollicitation et les déformations mesurées sur les barres
puisse &tre retenue. A partir de la relation (II.3), on peut ainsi dé-
terminer, pour des caractdristiques données d'une barre, la vitesse maxi-

male du projectile admissible :

ZGE

pmax prb (
- La propagation de l'onde de choc est supposée non dispersive et se fait

par ondes planes dont la cé&lérité Cp est trds peu différente de la célé~

rité Co dans une barre de dimension infinie :

E
‘/ b

Py

Cette propagation est régie par les &quations de la théorie &lastique

unidimensionnelle (§ II.3).

\

- Les dimensions de 1'échantillon ne sont pas quelconques :

. Le diamétre de 1'&chantillon doit &tre légérement inférieur 3 celui
des barres afin d'assurer un champ de contraintes réparties de fagon

uniforme sur toute la section active de 1'échantillon.

. L'épaisseur h, doit &tre suffisamment faible pour produire une déforma-
tion uniforme, dans le sens de la sollicitation de 1'&chantillon. kn
outre, si celui-ci a une &paisseur suffisémment faible par rapport a-
la longueur d'onde la plus courte du spectre du signal correspondant
i 1la contraintg subie par 1'échantillon, on peut admettre 1'hypothése
d'un &tat quasi-statique de propagation dans le milieu polymérique (ceci

revient 2 ignorer la propagation dans 1'&chantillon).



Dans ces conditions, la vitesse de déformation axiale est supposée &étre
identique en tout point de l'&chantillon et le champ de contrainte induit est

supposé &tre uniaxial,

Cependant, de par sa faible &paisseur, une telle Eéprouvette est trés sen-
sible au phénoméne de frottement aux interfaces barres-&chantillon et aux effets

d'inertie radiale et axiale.

Dans ses premi&res démarches, KOLSKY [ 19] utilise des &prouvettes dont le
rapport longueur sur diamétre est de 1l'ordre de 0,05. Du fait de 1l'existence de
contraintes tangentielles, il introduit dans les &quations un terme correctif tenant
compte de 1l'inertie radiale. Celle-ci est en effet responsable d'une contrainte
apparente plus importante qu'elle n'est en réalité et la contrainte vraie, s'expri-

me alors sous la forme :

5 (1I1.7)

ol o, est la contrainte moyenne mesurée sur les deux barres, Vg Pgo d et
€ sont respectivement le coefficient de Poisson, la masse volumique, le diamétre

et la déformation axiale de 1'échantillon.

Cependant KOLSKY ne fait pas intervenir le phénoméne de friction aux
interfaces dans son critdre. DAVIES et HUNTER [6] font une analyse plus générale
tenant compte de ces effets. Pour calculer la dimension de leurs &chantillons,
ils s'appuiegt sur le résultat d'une &tude de SIEBEL (1923) qui considére que les

effet de frottement peuvent &tre négligés si :

Hd << 1
3h

ol |y représente le coefficient de friction de Coulomb.

DAVIES et HUNTER introduisent dans leur &quation, 3 la fois les termes

correctifs de l'inertie axiale et de 1'inertie radiale. La contrainte vraie est
alors donnée par :

. h s d%e (11.8)
Og " 0p * Py T — )



oll o, est la contrainte & 1l'inertie &chantillon-barre de sortie, le

3 2
terme QJS 12_’ - d E)correspond 3 la correction due 23 1l'inertie axiale.
6 - —
at? »
La forme de cette &quation suggdre un critére géométrique qui permet

d'éliminer ces termes correctifs :

d
h = \)s \/—3-7 (II.9)

qui suppose une loi 2 caractdre &lastique, pour les effets transver-
saux, du fait de 1'existence d'un coefficient de Poisson, qui pour les polyméres

rigides est &gal 2 0,31 environ.

L'une des investigationsiles plus détaillées sur ces problémes est celle
de BERTHOLF et KARNES [20] qui font une analyse bidimensionnelle 3 1l'aide d'un
code de calcul aux différences finies en utilisant un mod&le &lastique-plastique.
Les effets de frottement aux interfaces et 1'influence du rapport longueur sur
diamétre d'échantillon sont ainsi examinés en détail. La figure (II.5) permet de
comparer les courbes contraintes-déformations calculées et les résultats expéri-

mentaux d'&chantillons soit collés, soit testés avec ou sans lubrifiant. .
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Figure II.5 : Comparison of calculated response for various friction coefficients

and experimental data for different interface conditions [20].

Ces résultats font apparaitre une incidence du frottement sur 1l'inertie
radiale et sur 1'inertie axiale. Mais si on minimise ces frottements en lubrifiant
soigneusement les faces de 1'échantillon le critdre de DAVIES et HUNTER (&quation

I1.9) est alors recevable comme le montre la figure II.6.

La partie supérieure de cette figure (1/d > Vg /3/4) correspond 2 la région
ol 1l'inertie axiale prédomine. Inversement pour des &chantillons de géométrie

1/d < v)/3/4, 1'inertie radiale est le facteur correctif le plus important.
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Figure II1.6 : Comparison of the magnitude of the approximate inertia correction to

the calculated errors due to inertia [20].



Enfin KLEPACZKO et MALINOWSKI [ 21] complétent les &tudes précédentes en
faisant une é&valuation du coefficient de frottement 3 introduire dans les &qua-
tions. Pour céia, ils utilisent une méthode &nergétique incrémentable qui tient comp-

_te de 1'influence du frottement sur 1l'inertie radiale d'une part et sur l'inertie
axiale d'autre part il ressort de cette &tude que le coefficient de frottement
dynamique n'est que légérement supérieur au coefficient de frottement quasi-sta-
tique. L'erreur commise sur 1'évaluation des termes correctifs en utilisant les

valeurs de coefficient quasi-statique, comme l'ont fait DAVIES et HUNTER, est domc

' négligeable.

En conclusion, les hypothéses précédemment &mises seront recevables si
1l'on prend la précaution d'utiliser des &chantillons dont la géométrie respecte

le critére de DAVIES et HUNTER, et en polissant et lubrifiant soigneusement les

faces en contact,

I1.3 ~ Théorie unidimensionnelle

II.3.1 - Equations générales

L'équation unidimensionnelle de propagation d'une onde longitudinale le
long d'un barreau cylindrique se d&duit de 1'équilibre des forces agissant sur un

€lément de section A et de longueur dx (figure II.7).

0 = o+(29ya
9x

dx

Figure I1.7 : Elément de barreau

Cette relation implique qu'une section plane reste plane, que la distri-
bution des contraintes est uniforme sur cette section et que l'inertie radiale peut
étre négligée (onde non dispersive).

2

3" u
Ag—idx-Ap zxdx
ot (11.10)
soit 32 u
o . X
9x e 8t2



ou

la déformation &lastique longitudinale 5E§ est donnée par :
. 2
. du_ soil” 9%y
0=E 2o agp %
ox ox 2
o9x
L'équation (II.10) s'dcrit alors :
2 2 2
3 U g 9 u 02 3 u_ (II.11)
Bt? P 3x2 L 3x2

La solution générale de 1'équation (II.11) s'écrit :

u (x,t) = £(x - Ct) + F(x + Ct) (I1.12)
f et F sont deux fonctions arbitraires ind&pendantes.

f représente une onde se propageant selon un axe positif 3 la vitesse cons-
tante C, et F une onde se propageant dans la direction opposée 2 1la méme cElérité.
En conséquence, la solution générale de l'équation (II.11) est la somme de deux

ondes se propageant 3 la méme vitesse C dans des directions opposées.

En différenciant 1'équation (II.12) par rapport 2 x ou 3 t, on obtient

l'expression de la déformation €, de la contrainte o, et de la vitesse particulaire

ux . aux
E=oa—= f' (x = Ct) + F' (x + Ct) (IT.13)
O=E =E f' (x~-Ct)+F' (x+ Ct) ©(I1.14)
. Bux
4 ==z~ =C -f' (x-Ct) +F' (x+Ct) (I1.15)

Dans le cas ol 1l'onde ne propage que dans une seule direction (f(x,t) = 0

ou F(x,t) = 0), ces &quations montrent l'existence d'une relation lingaire entre
contrainte et vitesse particulaire.

lol=pca=2ua (II.16)

Le terme & (= pC) représente 1'impédance mécanique du matériau.

II.3.2 - Transmissions et réflexions des ondes

I1.3.2.1 - gransmission d'un milieu dans un autre

En présence d'une discontinuité d'impédance telle qu'elle est représentée

sur la figure II.8.
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Figure II.8 : Discontinuité& d'impé&dance

Les relations générales précé&dentes doivent satisfaire aux conditions
de continuité cinématique et de conservation des forces telles que :
G 4+ G, =4 (II.17)

A (o.

1 I - OR) = A2 o (I1.18)

T

Les indices I, R, T définissent les composantes incidente, réfléchie et

transmise. Compte tenu de 1'&quation (II.16), on peut &crire :~

A, B8, - A, 2
2 72 1 ™1
o, = a (11.19)
R A1 Zl + A2 Zz I
2 A, B
2 72
O, = g (I1.20)
T Al zl + A2 22 I

Dans le cas des barres d'HOPKINSON, la situation est similaire : 2
1'interface karre &chantillon, 1l'onde de compression (OI) est réfléchie partiellement
(GR) et l'autre partie est transmise 2 1la barre de sortie 3 travers l'échantillon
(OT)° Si 58 et Zb représentent respectivement les impédances mécaniques du spécimen
et de la barre, on retrouve les équations précédentes :

As zs ~ Ab zb zzs As

g, = o. et o
R
As zs * Ab Zb I

= o
T As Zs + Ab Zb I

sont de signe opposé.

Comme 2 <
e s Zb, GR et OI

II.3.2.2 - Réflexion sur une extrémité libre

Sur une surface libre, A, = 0, les équations de continuité sont réduites

2
U +u. =0 (I1.21)

Oy = 0p = 0 (1I1.22)



, Ces &quetions montrent que la forme de l'onde réfléchie est la méme
que celle de l'onde incidente mais de signe opposé : une onde de compression est
réfléchie sous forme d'onde de traction et inversement. Il est 3 noter qu'un tel
résultat permet d'envisager la ré&alisation d'essais de traction 3 partir de sys-
témes initialement prévus pour les teets de compression. Ceci a &té mis en appli-

cation par ELWOOD, GRIFFITHS et PARRY [22] comme 1'illustre la figure II.9.

MG 2Sme —— - I - —t 15mm e im —
- om-—L—-J:-,om-..

—— ——— I mm —— -
I\ ATMS Ny 2 L
SGY - - 562 5
T WA SR r).e
Projectile Loading bor Specimen Coltar Transmitier bar

Figure IT.9 : The tensile system. SGI and SG2 are strain gauges [22].

II.4 - Contraintes et défcrmations dans 1'échantillon

La figure II.10 représente de manidre schématique 1'appareillage au niveau

de 1'échantillon.

1 2
™ h [
1 %R ®r
\ .
b=t = /
u; \ up
SPECIMEN

Figure II.10 : Interfaces barres—&chantillon

Les déplacements de chacune des faces de 1'échantillon repérées par les in--

dices 1 et 2 sont donnés par :

t
u -fo Cy (e:i - er)dt (1I1.23)

. t ) ’
u, -fo Cb €, dt . (1I1.24)



ot Cb est la vitesse de propagation des ondes dans les barres.

La défgrmation moyenne de 1'échantillon s'exprime alors par :

ou encore :

Cb t
R h—/o (ei - Er - st) dt (1I.25)

Les forces s'exergant sur chacune des faces :

P; = E, K; (ei + er) (I1.26)
P2 = Eb K; ET : (II.27)'

La force moyenne subie par 1l'échantillon est alors :

P, +P E
LRy B A : .
3 5 2As (ei + er + st) (11.28)

Si on admet 1'hypoth&se d'équilibre des forces sur chacune des faces, c'est-

d~-dire Pl = P2 (état de contrainte uniforme) alors les relations (1II.26) et (II.27)
se réduisent 3 :

Dans ¢e cas, la contrainte Ogs la déformation €gs et 1la vitesse de défor-

mation ~ és de 1'8chantillon, s'expriment par les relations simples suivantes

-zcb t
€ = — ¢ e dt (I1.30)
T
(o] .
o’s - Eb .A: et (II.31)
_2 .
és -5 €, (I1.32)

L'hypoth&se simplificatrice (II.29) postulée a priori peut &tre vérifide
3 postériori. En effet, on peut constater que lorsque €. s'annule, 1'onde inciden-

te g et l'onde transmise €; premnent la méme valeur (figure II.Il).
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Les valeurs déterminées par les &quations (1I1.30),(11.31),(I1.32) ne tien-
nent pas compte de la variation géométrique de 1'&chantillon lors de 1'essai. En

faisant 1'hypoth&se d'une déformation 2 volume constant, la déformation vraie est
donnée par :

 J - - -
ety =LIn (I + es) In (1 Iesl) (II1.33)

d'oll les expre531ons définissant contrainte vraie, o* S ‘vitesse de déformation
vraie, e e .

Og = o, (1 + €) =o, (- |es|) (11.34)
&* 2 - s (1I.35)
s I + ¢ 1 =g 1 *
] S

-

En CQPCIUSlon, l'enregistrement des signaux (figure II.12) recueillis 2 par-

tir des ponts de jauges placés sur la barre d'entrée et sur la barre de sortie per-
met de :

1 - Calculer la contrainte dans 1'é&chantillon 2 chaque instant 3 partir du

signal transmis €r ().
2 - Calculer la vitesse de déformation de 1'&chantillon 2 chaque instant
3 partir du signal réfléchi €, (v).
3 -~ Calculer la déformation correspondante de 1'échantillon au méme instant

t par intégration du signal ré&fléchi e, (o).
C'est ce qui fait 1'int&rét du montage des barres d'HOPKINSON,

. Le lecteur trouvera dans 1'annexe I un descriptif dé&taillé de 1'appareillage

r€alisé et en annexe II une présentation de la chafne d'acquisition et de traitement

des données.
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I1.5 - Analyse de la méthode

Les hypoth&ses émises précédemment sout souvent invalidées par le fait

qu'elles ne rendent pas compte de l'allure réelle de 1l'impulsion. C'est pourquoi

" nous analyserons les conditions réelles de propagation et nous montrerons comment,

par une adaptation géométrique de l'appareillage et de 1'échantillon, on peut &li-
miner les phénoménes parasites se juxtaposant 3 la propagation de 1'onde longitu-

dinale.

II.5.1 - Propagation des ondes &lastiques dans un barreau cylindrique.
Equations de POCHAMMER-CHREE

L'8tude de la propagation des ondes &lastiques dans un barreau cylindrique
est un probléme fondamental de la théorie de 1'élasticité et a fait l'objet de nom-
breux travaux. Les premiers sont dus 3 POCHAMMER (1876) qui a &tudié la propagation
des ondes harmoniques dans une barre cylindrique. Il donne les &quations en fré-
quence des ondes de compression, de flexion et de torsion lors de la propagation
d'une onde &lastique dans une barre cylindrique homogéne et isotrope de longueur

infinie,.

Considérons le barreau représenté sur la figure II.13 :

Figure II.13 : Barre cylindrique homog&ne et isotrope

Les trois &quations de propagation en coordonnées cylindriques- sont donuées

par les relations suivantes [ 24] :

2 w Bw
d"u _ de 2G z 6
S hBCRECE Tl o R O
v . 1 3Je 3wy, o,
Pz T 1 gm0 26 (11.36)
5% 3 2 %r

de
P (A+2G)E-2G—(rwe)+

r T 96



0d u, v, w représentent les déplacements dans les directions r, 6, z res-

pectivement et e est la dilatation, qui, en coordonnées cylindriques s'&crit :

I 9 1 3v ., ow
e T 3% (ru) +'; W‘* Y (I1.37)

Les trois rotations W, Wgy W, ont pour valeurs :

(1l 3w _ 3v

Wr Z(r 56 'a?)

w. =L ?.2-3_")

5] 2 \ 9z or (11.38)
ol 3(rv) du

2 " r ( or 5—)

La surface de la barre est libre de toute contrainte ce qui se traduit

par :
=T =T =0 o (IT1.39)

D'oll les contraintes et les déplacements, 1i&s entre eux par la loi de
HOOKE :

du
(J'r‘r le + 2G 75?

1 Bu o (v)]. | ’
Teo -E %t T (;)-1 G (I1.40)
\

- (lou oW
Trz G[g—z— + s—;]

POCHAMMER et CHREE (1889) ont montré que les &quations précédentes de
propagation et les conditions aux limites pouvaient &tre satisfaites en considé-

rant la propagation d'un train d'ondes sinusoidales, les déplacements &tant donnés

par les composantes :

u -.U. exp [i %’l (z + cpc)l
veU, expl[i 2n (z + Cc_t)} (11.41)
T . p . .

w=W, exp[i %E-(Z + Cpc)]



0ol A et Cp représentent la longueur d'onde et la vitesse de phase respec-
tivement. U, V, W sont uniquement reliés aux variables r et 6. Un choix particulier

de ces fonctions fournit 1'expression des ondes longitudinales et transverses dans

le barreau.

Dans le cas des ondes longitudinales, ol chaque &lément se déforme dans la
direction de propagation des ondes, on admet que V = 0 et qu'il existe une symétrie

par rapport 3 l'axe z de la barre : U et W sont ainsi uniquement fonction de r.

Les solutions des équations (II.41) font apparaltre des fonctions de Bessel
de premiére espéce d'ordre z&ro et d'ordre un pour lesquelles un développement en

série permet d'aboutir 3 une relation approchée de la forme :

2

C
Py -2 2a
C, L=vix (T) avec C_ = (11.42)

: vitesse de phase

rayon du barreau

¢ longueur d'onde

< > pQ

coefficien; de Poisson

L'équation (II.42) montre bien que la propagation de 1l'onde est dispersi-
ve, La vitesse 3 laquelle se déplacent les ondes, dépend de leur fréquence, les
ondes courtes se déplacent les plus lentement. Quand le second terme de 1'équation

(I1.42) est négligeable : ;-<< 1, la propagation peut &tre considérée comme non
dispersive.

Par contre, lorsqu'on ne fait plus d'approximation dans le développement
en série des fonctions de Bessel, on obtient une équation beaucoup plus complexe.
La résolution de cette &quation posséde plusieurs solutions correspondant 2 diffé-
rents modes de vibrations. Leurs valeurs ont &té& calculées numériquement par DAVIES
[18] dans le cas d'un acier (v = 0,29) ; la variation de la vitesse de phase Cp en

fonction de a/\ est représentée sur la figure II.l4 pour les trois premiers modes.

Des solutions théoriques moins rigoureuses ont &té proposées afin de sim-

plifier la résolution mathématique de 1'équation en fréquence. Ainsi la théorie de

RAYLEIGH (1906) aboutit 2 une solution semblable 2 celle de 1'équation (II.42)



De nombreuses difficultés demeurent cependant dans la recherche des solu-
tions exactes_des &quations de propagation des ondes dans les solides de dimensions
finies. Les &quations de POCHAMMER-CHREE ne satisfont pas les conditions aux limi-

tes et leur forme tré&s compliquée rend extrémement difficile 1'analyse du probléme
de choc par cette méthode. '

Les travaux de SKALAK [26] , CONWAY et JARKUBOWSKI [ 27] montrent qu'un régime
oscillatoire de haute fréquence se superposent 3 la valeur moyenne de signal, SKALAK
a abordé le probléme de 1'impact de deux barres semi-infinies au moyen des &quations
tridimensionnelles de 1'&lasticit&. Le r&sultat obtenu [25] est présenté sur la fi-
gure (II.16) ol 1'on voit 1'&volution du front d'onde en fonction du temps.

Dans le cas oll a/A << 1, Les résultats de RAYLEIGH reportés sur la figure

II.15 montrent que cette théorie représente correctement la réalité tant que
a/x < 0,7 [25].
s
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Figure II.14 : Variation de la vitesse de phase en fonction &
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Figure II.15 : Courbes montrant la validité de la théorie de RAYLEIGH
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Figure II.l16 : Evolution du front d'onde en fonction du temps

CONWAY et JAKUBOWSKI ont &tudié le choc de deux barres cylindriques cour-

tes et leur analyse fondée sur la théorie de LOVE montre €galement 1'existence

de sur-oscillations se supporposant au signal principal (figure II.17).
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Figure II.17 : Résultats de CONWAY et JAKUBOWSKI

Partant de la théorie &lémentaire unidimensionnelle, DAVIES [ 18] a pris
en compte les effets de l'inertie radiale pour parvenir 3 une équation de propaga-

tion de la forme :

2 21 2 3% (1I.43)
T2V i T3 "0 '
ot ox”~ ot Bx

Od I est le moment d'inertie par rapport 2 1l'axe de la barre.

Si une barre de longueur L, de section A et de moment d'inertie I est brus-
quement soumise 3 une contrainte de compression - o, aux points x = L (1'extrémité
x = O étant libre) la solution de 1'&quation (II.43) satisfaisant les conditions
aux limites s'écrit :
2 o i . .
ot 2 OOL 5 -1 imcC t imx
u = -[ + = (1 - cos ) cos

2oL W E j=1 iZ ol + 1%L L

2 TV I
avec o = —-,/-—
L A

Les résultats de DAVIES montrent que 1'inertie radiale est responsable de

] (I1.44)

la dispersion du front d'onde et des oscillations qui perturbent le signal princi-

pal. Cet effet est pris en compte par 1'équation (II.42).

En conclusion on peut donc considérer que la théorie €lémentaire unidimens-
sionnelle constitue une bonne approche du probléme de la propagation d'une onde

longitudinale dans un barreau.



I1.5.2 - Prise en compte des conditions de contact

Dans les différentes analyses précédentes, le probléme du contact inter-

- facial entre barre d'entr@e et projectile n'a pas été &voqué. En effet, il est tr@s
difficile de réaliser un parallélisme idéal des faces en contact, et au moment du
choc 1'une des conséquences induites est 1l'apparition de vibrations de flexion pa-
rasites qui perturbent le signal principal de compression. Afin de minimiser ces
effets, l'une des faces du projectile est généralement usinée selon une calotte
sphérique d'un rayon de courbure de 2 mé&tres., Dans ces conditions, le contact pro-
jectile-barre d'entrée est mieux défini méme si, en contrepartie, 1'analyse rigou~
reuse du probléme doit alors prendre en compte les plastifications locales inévi-
tables au moment du choc. Une discussion dé&taillée de ce probléme a &té effectuée
par GOLDSMITH [17].

D'un point de vue expérimental, on retiendra que ces conditions de contact
méme si elles minimisent les vibrations parasites, augmentent en contrepartie le

temps de monté&e de 1l'impulsion At (figure II.18).

E l 2L/co At

-¥

ol
a g’ t
At = temps de montée

Figure II.18 : Temps de contact

II.5.3 - Essais en temp&rature

La réalisation d'essais en température aux barres d'HOPKINSON crée des

problémes plus complexes que dans le cas d'essais quasi-statiques.,

Plusieurs m&thodes peuvent &tre envisagées [ 24] mais la plus sérieuse et

la plus fiable consiste 2 chauffer 1'échantillon en place sur 1'appareillage.



Cependant, si sa mise en oceuvre est simple cette technique présente 1l'inconvénient
majeur de provoquer un &chauffement des extrémités des barres de mesure provoquant

1'apparition d'un gradient de température.

Or la variation de température des barres de mesure a pour cons&quence de
modifier leurs propriétés mécaniques (oy, E, Cb) et donc leur impédance. La varia-
tion d'impédance due 2 la présence d'un gradient de température provoque des réfle-
xions multiples et une dispersion de l'onde incidente, rendant le signal inexploi-
table.

Plusieurs solutions ont &t& proposées pour tenter de résoudre cet incon-
vénient. Ainsi DUFFY et ELEICHE [ 27] ont utilisé dans un montage d'HOPKINSON en
torsion des barres 3 section variable afin de maintenir leur impédance mécanique
constante. En torsiom, celle-ci est &gale 3 : J Py Cb ol Py est la densité de la
barre, C, la vitesse des ondes de torsion et J le moment d'inertie de la barre. Fn

admettant que la densité ne varie pas avec la température, la célérité& des ondes

est donnée par la relation : .

C(x) = Glx) : (II1.45)
Py

00 G représente le module de cisaillement de la barre.

La variation de C le long de la barre est gouvernée par la variation de G
avec la température, variation qui dépend du profil du gradient de température. La
valeur de J dépend uniquement du diamétre de la barre et peut &tre choisie judi-
cieussement gour maintenir constante 1'impé&dance mécanique, quel que soit le profil
du gradient de température. Cette méthode peut aussi &tre transposée dans le cas
d'essais de compression. Cependant, sa mise en oeuvre nécessite des moyens expé-

rimentaux importants puisqu'un jeu de barres différentes est nécessaire pour chaque
température d'essai.

Pour les essais en température, STELLY et DORMEVAL [ 24] utilisent des
barres de mesures en PER 2U, alliage réffactaire'de nickel 2 20 7 en chrome, 20 %
de cobalt et 0,10 7 de carbone (désignation AFNOR : NC20K20 Fe 4 T ZA).'Les carac-
téristiques mécaniques de ce mat&riau varient peu avec la température et restent

suffisamment Elevées afin de ne pas trop résduire la gamme de vitesse d'impact.

On peut aussi envisager une correction sur les résultats qui tient compte
du gradient de temp&rature. MALVERN [ 28] obtient ainsi, dans le cas d'ondes pré- .

sentant un front de monté&e instantané, les relations suivantes :

%i {}_;i) 1/ (I1.46)
5 \E |
(o] o}



€ (Ei) -3/4 (IT.47)

™l

Ol l'indice i désigne 1'interface barre-échantillon (x = 0) 3 la tempéra-
ture T = T, et 1'indice o la position de la jauge de déformation 3 x = x et dla

température ambiante To.

Si 1'on considé&re que le module de YOUNG varie lin8airement avec la tem~

pérature (la densité& est supposée constante) :

E, =E, (1 - Co)

(11.48)
avec Ca = q (Ti - To)
(o est le coefficient de dilatation linéaire).
Alors on obtient les facteurs de correction suivants :
€1 ~3/4 . (I1.49)
e—'(l-C) '
o
o]
a. . ’
i 1/4 (11.50)
s ={-=-c)
o o

6

. e L .
Dans le cas de barres d'acier (@ = 12 x 10 ~ K l), et pour des tempéra-

tures ne dépassant pas 160°C (433K) les corrections 2 effectuer sont négligeables.



CHAPITRE III

COMPORTEMENT THERMOMECANIQUE

DES POLYMERES A L'ETAT SOLIDE




Lorsqu'on s'attache 3 décrire le comportement mécanique des polymétres 2
1'état solide, deux démarches sont généralement suivies, la premiére consiste
3 décrire d'un point de vue phénoménologique le comportement macroscopique du
;atériau..Bien que purement descriptive, elle permet d'illustrer les différents

comportements que présentent les matériaux polymétriques.

La seconde a pour objet de proposer une interprétation du comportement
observé en termes de modifications structurales physiques ou chimiques, qui permet
ainsi de relier la sensibilité du matériau 3 la température et 3 la vitesse de

déformation.

III.1 - Caractéristiques phé&noménologiques de la déformation des polyméres

I1 est bien connu que les caractéristiques physiques d'un matériau polymé-
rique dépendent essentiellement de la température et de la vitesse de sollicita-
tion. Ainsi un polymére peut tout 2 la fois présenter le comportement d'un solide
vitreux, d'un solide caoutchoﬁtique ou d'un liquide visqueux selon les conditions
expérimentales mises en oeuvre. La figure III.l illustre le caractdre générale de
comportement, 3 différentes temp&ratures lors d'un essai de chargement uniaxial,
et 3 vitesse de déformation imposée. La courbe D correspond 2 un essai effectué
3 température supérieure 3 la température de transition vitreuse alors que les

courbe A, B, C illustrent cette réponse dans le domaine vitreux (T < Tg)-

Load

\\

Elongation (%)

Figure IIL.l : Comportements mécaniques d'un polymdre solide




Pour T > Tg, le matériau est déformé de mani&re homogéne selon une courbe
caractéristique de la déformation d'un caoutchouc dont l'extensibilité est souvent

.importante, la rupture n'intervenant qu'3 des taux de déformation de 1'ordre de
500 2 1000 Z. '

Dans le domaine vitreux, le matériau polymérique présente les différentes
facettes d'un solide rigide. Ainsi aux basses températures (T << Tg)’ il exhibe un
caractdre fragile (courbe A) caractérisé par un module d'@lasticité trés élevé, de
1'ordre de 10° & 104 MPa et une rupture intervenant 3 des déformations inférieures
3 5%. Pour des températures plus élevées, ce comportement sera illustré par les
courbes B et C, oll le matériau présente un caractire viscélastique marqué caracté-
risé par un maximum de contrainte correspondant 3 un phénoméne.d'instabilité plas~
tique (yield point) suivi de la rupture du matériau ou d'un &coulement station-

naire s'achevant par un durcissement structural du matériau.

I1 convient cependant de noter que l'interprétation ou la formulation de ces
différents comportements dépend essentiellement de la zone de tempé&rature explorée
/Les approches thé&oriques développées jusqu'alors tiennent compte de l'activation
(thermique mise en jeu et des différents mouvements moléculaires induits dans ces

différents processus de déformation.

Considérons 3 présent 1l'influence de la vitesse de sollicitation ou de ma-
niére équivalente celle du temps de mesure. La figure III.2 représente 1'&volution
(&u module de relaxation en fonction du temps de mesure, 3 une température donnée.
Les mémes caraftéres de comportement peuvent étre identifiés sur ce graphe. Le ma-
tériau présente un comportement de solide vitreux rigide pour des temps d'observa-
tion trés courts alors que pour les temps trds longs, il a les caractéristiques.d’un
caoutchouc voire celui d'un liquide visqueux. Entre ces deux domaines la zone de

comportement viscoélastique est traduite par une chute rapide du module d'élastici-

té.

Changer 1'échelle des temps de sollicitation est donc aquivalent 3 une
translation de 1'échelle des tempé&ratures (principe d'&quivalence temps-temp&ratu- .
re). En d'autres termes, aux grandes vitesses de sollicitations le matériau devrait

présenter un comportement analogue 3 celui enregistré aux basses températures.
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Figure III.2 : Variation du module de cisaillement du polymére solide en fonction

du temps de sollicitation.

IITI.2 - Caractére pénéral de la déformation plastique des polyméres 3 1l'état
vitreux (T < Tg) '

Comme nous 1l'avons vu précédemment (courbe C), les polyméres vitreux au
dessous de la température de transition v1treuse peuvent subir dans certaines c1r-
constances des déformations plastiques importantes. Celles-ci se manifestent par
1'apparition de bandes de cisaillement lors 'd'essai de compression, ou par initia- :
tion et propagation d'une striction dans le cas de la traction. Ces déformations
relativement importantes sont cependant recouvrables aprés un temps deAyieillis-
sement qui dépend de la température. Cette anélasticité ou pseudo-plasticité est
de nature entropique et fait intervenir des d&pliements de chainons 3 l'intérieur .
des bandes de cisaillement. Toutefois, une vraie plasticité d'&coulement caractérisée’
par une déformation nom recouvrable (déplacément des centres de gravité des pelo-
tes polymériques) peut &galement exister dans des conditions particulilres, par

exemple en extrusion ou les vitesses de déformation en cisaillement sont importantes.

Cependant si le temps de recouvrement de la déformation est tré@s long, ce
qui est couramment le cas des thermoplastiques et des résines, le comportement ané-
astique ressemble fortement 3 une apparente plasticité. En effet, méme si 1'état
vitreux ne correspond pas 2 ﬁn état d'équilibre thermodynamique, le polym&re peut
étre considéré comme se trouvant dans une configuration moléculaire gelde analogue

2 un &tat métastable puisque les temps de relaxation caractdristiques de la res-
tauration structurale sont beaucoup plus grands que les temps de réponse associés

aux mécanismes de déformation [28].



t( La compgéhension de la nature de cette déformation non €lastique caracté-
ristique de la limite &lastique macroscopique 3 suscité 1'élaboration de modéles
moléculaires traduisant la germination d'une zone déformée dans le matériau afin
de rendre compte de la sensibilité 2 la température et 3 la vitesse de déformation
de la contrainte 3 la limite élastique. Ces mod&les physiques ont en commun 1'idée
de réarrangements moléculaires locaux mettant en jeu un petit groupe de segments
dont 1'évolution des configurations accomode la déformation imposée. En effet des
mouvements coopératifs de larges parties de la chaine macromoléculaire 3 1'état
vitreux ne sont pas envisageables, car ces mouvements impliquent une liberté rota-
tionnelle trés grande que ne permet pas leur environnement. Seule une mobilité lo-
cale résiduelle dépendant de la structure mol&culaire, du passé& thermomécanique, de
la gamme de températures et de fréquences considérées autorise le mouvement cohé-
rent de proche en proche de petits groupes d'atomes dans un volume restreint. Ces
modifications structurales &lémentaires vont engendrer 1'état de déformation ma-

croscopique [15] .

Différents modéles ont &té présentds dans la littérature. Notre but n'est
pas d'en faire une revue exhaustive et nous renvoyons le lecteur 3 des articles
de synth&se comme ceux présentés 3 l1'Ecole Internationale de Printemps des Houches
en Avril 1982, (PEREZ J. in [30]). Cependant parmi les modéleé de déformation plas-
tique proposé&s pour les polyméres amorphes 3 1'état vitreux, deux démarches sont
envisagées. L'une privilégie le caractdre intrémoléculaire des interactions |
(ROBERSTON =~ 1966) alors que 1'autre introduit la notion de défaut en analogie
avec les concepts de dislocations développés dans les solides cristallins. LES
interactions sbnt alors de nature intermoléculaires. Nous illustrerons notre pro-

pos en développant trois approches différentes.

ITI.3 - Approches moléculaires de la déformation plastique

III1.3.1 - Modé&le de ROBERTSON [ 31]

Robertson envisage pour la rotation d'une chaine autour d'une liaison
covalente, figure III.3, 1l'existence de deux configurations macromoléculaires d'é- -
nergies différentes, les &tats '"cis" et "trans", respectivement de haute et basse

énergie. La différence d'énergie entre les deux &tats est AE.



Figure III.3 : Mod&le de ROBERTSON : pliage d'une macromolécule

La population de segments "cis" présente 3 1'&tat vitreux est la frac-
tion en équilibre 3 eg = Tg gelée au refroidissement, la fraction X3 de liaisons

"cis'" est exprimée par :

AE AE -1
Xi. ex Ee—g[l + exp = T(Fg-] (III.I)

L'application d'une contrainte de cisaillement va accroitre suffisamment
la population de conformation "cis", aux dépens de la population de plus basse
énergie pour aboutir 3 la limite &lastique 3 T < Tg' Celle-ci est atteinte lorsque
la population Xpax, €St équivalente 2 celle que 1l'on trouverait 2 1'état fondu, 2

une tempé&rature 91 > Tg.

AE AE | -1
=X = exp - 7= [ 1 + exp - ~——] (I11.2)
Xmax 61 kel kel
\
Si 1'on exprime Xpayx COMME une fonction de T, 6 , AE, v et T (avec v =
ax g

volume d'une unité& monomére, et T = contrainte de cisaillement) :

= kT 1 + exp [ - (AE - vf)/kT |
Fmax el 1 + exp| - AE/ng]

(I1I.3)

. exp [ - AE/kB_ ]
+(zr_+.A§-_A£ P g
kT = kT keg I +exp [ - AE/keé]

Ces deux &quations permettent de déterminer 61. La viscosité n du poly~-
mére 3 la température 61 est exprimée au moyen de 1'é&quation de WILLIAMS, LANDEL
et FERRY (WLF) [32].

n'l = n-lg exp [ - AG (61)/kt ] (III.4)



avec :

2,303 ¢, C, k8,
. AG (8)) = —5—= T+ ¢

1 2

ol Cl et 02 sont les constantes de WLF et ng la viscosité "universelle"
a Tg.

La vitesse de déformation plastique est alors donnée par :

? -

3R

Les seuls paramétres du mod&le sont v et AE.

Bien que mettant en jeu des &vEnements strictement intramoléculaires,
ce modéle rend compte de fagon relativement satisfaisante du comportement au seuil
de plasticité d'un certain nombre de polymires amorphes (PMMA, PS, PC, PPO, PEMA)
dans une gamme de températures pas trop €loignées de Tg et pour des vitesses de
déformation suffisamment basses [32] . La prédiction de 1'augmentation de population
cis a regu une confirmation expérimentale car en effet, des conformation de type
liquide ont &t& mises en évidence 3 partir du seuil de plasticité, par transformée de
Fourier infrarouge (FTIR), d'un PVC déformé 2 température ambiante. (THEODOROU M. et
al, 1982 cit& par LEFEBVRE [15]). Ce modale ne rend cependant pas compte du compor-

tement plastique des polyméres vitreux 3 basse température.

- ———

#III.3.2 - Modéle d'Eyring [33,15]
\

Comme 1'illustre la courbe C de la figure iII;l, le seuil d'écoulement cor-
respond 3 une déformation sans variation de contrainte, c'est-i-dire 3 un &coule-
ment visqueux dont plusieurs auteurs ont rendu compte 3 partir de 1'ana1yse d'Eyring.
Celle-ci fut la premi2re 3 traiter des &coulements visqueux thermiquement activés
2 1'aide de la théorie des vitesses absolué; de réactions. Les segments moléculai~
res sont considéré&s individuellement dans des positions d'équilibre et le passage
d'une position 3 une autre suppose 1l'acquisition de 1'énergie d'activation néces-
saire au franchissement d'une barri&re de potentiel E . En 1'absence de force ap-
pliquée, la v1tesse absolue de transition est proportlonnelle d exp ~ %%. L'effet
de la contrainte T est de ré&duire la hauteur de cette barri@re dans le sens de

son application et de 1'augmenter dans le sens oppos& d'une quantité v.t.

La vitesse de déformation en cisaillement est alors exprimée par 1'équa~

. . Eo . vT
Y=Y exp - EE'Slnh 7%t

(I11.5)
o L.



La grandeur v ainsi définie est le volume d'activation qui indique 1'ex~

tension spatiale du phénoméne &lémentaire.
La contrainte d'écoulement s'obtient en inversant cette expression soit :

=1

U E
2kT . Y o
T == sinh [ 7; exp ET] (I1I.6)

A grandes vitesses et basses températures, c'est 3 dire pour une valeur

&levée du terme entre crochets : sinh [-] ~Log[-].

Soit :
E
T .2k ) Y
T —;-( T * Log §; ) (I11.7)

Ceci traduit le fait que les sauts en retour sont négligeables.

A faibles vitesses et hautes température, c'est 3 dire 3 faibles cont-
p

traintes d'écoulement 1'expression (III.7) peut &tre lindarisée et 1'on obtient :
T~ Y (111.8)

En fait une description plus détaillée du comportement des polyméres
amorphes dans une large gamme de tempé&ratures et de vitesses de déformation néces-
site 1'intervention de plusieurs mécanismes de mani&re additive. Ainsi BAUWENS et
alt. [11,12] ont montré que loréque le mat8riau poss&de une transition secondaire
B, dans la zone de tempErature explorée, l'équation liant la limite &lastique cy

3 la vitesse de déformation est plus complexe. Elle est donnde par :

Ty W -1 Qg
T Aa (log an g + ETO + AB sinh ( CB £ exp iT') ) - (1I11.9)

Ol les paramétres Aa’ AB’ Ca et C, sont des caractéristiques du matériau.

8

Q, et QB sont les énergies d'activation des mouvements moléculaires de
la transition vitreuse (ou relaxation a) et de la premilre relaxation secondaire 8.
Ces différents paramétres sont des constantes ajustées mathématiquement aux don-

nées expérimentales.

Une relation de ce type a pu étre identifie dans le cas d'un PVC solli-
" cité en traction dans la plage de températures (-50°C, + 70°C) et dans le cas d'un
PMMA test& en compression entre -20°C et +100°C comme 1l'illustrent les figures

III.4 et III.5. Les courbes en trait plein sont calculées 3 partir de 1'équation

(III.9).



Figure III.4 : Variation de la limite &las-

tique en fonction de la vitesse de défor-

mation et de la température. Cas du PVC.
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Figure III.5 : Variation de la

limite €lastique en fonction de

la vitesse de déformation et de

la température. Cas du PMMA.

Les résultats expérimentaux peuvent se regrouper sur une courbe maitresse

ramenée 2 une température de référence de 100°C dans le cas du PMMA (figure III.6).
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Figure III.6 : Courbe maftresse de variation de la limite €lastique en fonction de
la vitesse de déformation et de la température ramenée & 100°C. Les

courbes en traits pointillés sont calcules 3 partir de l'équation

I11.9



Ceci fait apparaitre l'existence d'une vitesse de déformation critique

éc qui ob&it 3 la relation :

- & =l ex _ (III.10)
c - 72¢c. ®*P T RT . :

B
En dega de éc, la déformation est gouvernée par la relaxation 0 du PMMA,

au deld le processus O est subordonné 3 la lib&ration préalable des modes locaux

de relaxation B. -

Ces auteurs ont &galement utilisé le méme mod&le pour rendre compte du
comportement du polycarbonate sollicité en traction et en compression, dans le do-

maine vitreux et 3 des temp&ratures supérieures 3 la température de transition vi-
treuse [ 34, 35, 36].

Dans le domaine vitreux, la description de 1'@volution de la limite &las-
tique ne nécessite que de faire intervenir 1l'activation du mécanisme de type a, la

zone de vitesse de déformation explorée (& < 10-l s-l) ne mettant pas en é&vidence

1l'existence d'une vitesse de déformation critique (figure III.7).
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Figure III.7 : Variation de la limite &lastique du polycarbonate en fonctioﬁ

de la vitesse de déformation et de la temp&rature.

" Dans ce cas, l'équation d'Eyring s'écrit simplement :
q 8 mp

o Q .
% = Aa(Log 2c, ¢+ R—%) (III.11)



‘e La f%gure III.8. montre que dans la zone de transition vitreuse et au deld
{ la déformation au seuil d'é&coulement implique l'existence de deux mécanismes de dé-
_formation [ 11, 36] . Sous contraintes élevées en dessous de Tg, le mécanisme le
plus probable est celui de 1'&coulement visqueux d'Eyring. La limite &€lastique obé&it
3 la relation précédente., Sous faibles contraintes au dessus de Tg’ les mouvements
moléculaires sont analysés par la théorie de BUECHE reposant sur le concept de vo-
lume libre. BAUWENS montre alors que 1'&volution de la limite &lastique ob&it aux

lois d'équivalence temps-température (équation WLF). Cependant il sugg@re que pour

des vitesses suffisamment Elevées, le mécanisme d'Eyring redevient prédominant

(figure III.9.).

related to
equation (2)

—-related to equation (5)

)

log é'
Figure III.8 :\Variation de la limite Figure III.9 : Illustration des deux
élastique du polycarbonate en fonc- mécanismes de déformation du polycarbo-
tion de la vitesse de déformation ted T > Tg.

dans la zone de transition vitreuse.

IIT.3.3 - Analyse thermodynamique et cinétique de la déformation plastique :

Modgle d'Escaig [ 14, 15, 28]

' Nous rappelions préc&demment que la déformation plastique des polyméres
vitreux se manifeste par l'apparition de bandes de cisaillement lors d'un essai de
compression uniaxiale. Le front de telles bandes a été analys@ en termes de défauts
moléculaires porteurs de la déformation, celle-ci &tant contrdlée par la dépendance

en contrainte et en température de la germination et de la croissance des défauts.

Partant de cette notion de défauts, encore appelés germes de plasticité,
ESCAIG et LEFEBVRE ont transposé& aux cas des polyméres amorphes vitreux 1'analyse

thermodynamique et cinétique de la plasticité& des solides cristallins. Le germe de



plasticité est décrit comme une zone cisaillée de petit volume v qui se forme &
1l'aide des fluctuations thermiques. Sous l'action des contraintes appliquées, la
déformation plastique se développe 3 partir des germes qui ont atteint une taille
“critique instable Ve
Le caractére localisé de tels défauts rendant facile l'activation thermi-
que de leur croissance, ESCAIG et LEFEBVRE ont développé une analyse thermodynami-
que de la déformation en tant que processus thermiquement activé. Elle permet de
déterminer les deux paramétres de cette activation : 1'énergie libre d'activation

AGa et le volume d'activation Va.

La vitesse de déformation plastique macroscopique, produite par le déve-

loppement statistique des germes critiques de cisaillement s'écrit :
¢ =N Eo R (I11.12)

Od N est le nombre de sites actifs, € la déformation moyenne, et R le
taux d'activation, c'est-23-dire la fraction de germes qui réussissent 1'expansion

par unité de temps.

R s'exprime encore par :

AGa (o,T)
kT

Vy est un facteur de fréquence qui refldte la fréquence d'attaque des
vibrations corrélées dans le germe, le second terme exprime la probabilité d'une

. \ ..
fluctuation thermique d'énergie plus grande que la barriére AGa a4 Tet P fixés.

(Voir figure III.10).

Figure III.10 : D&finition des paramétres de la barridre ; AGa ¢ €nergie

d'activation ; AGo ¢ hauteur de la barriére.



La vitesse de déformation s'exprime alors sous la forme :

AGa (o,T) AGa (o,T) (III.14)

- é"N€o\) exp—-——kT———=éoexp- ®T

N

L'énergie d'activation s'obtient en inversant cette équation :

g
AGa = kT Log E; = okT (I1I.15)

Ceci montre que, lorsqu'un seul mécanisme contrdle la déformationm, AGa

est directement proportionnelle 3 la température.

Le taux d'activation R peut &tre considéré comme la fréquence caractéris-~

tique du processus de nucléation Vdef®

R= Ve = Vy &XP — © (I1I1.16)

La détermination des paramétres d'activation et leurs relations avec les

quantités expérimentales sont détaillées dans 1'annexe III.

Les résultats expérimentaux de LEFEBVRE [ 15, 37] différencient deux com—
portements en déformation :

1) Un mécanisme thermiquement activé, unique, qualitativement analogue au
glissement des dislocations dans les solides cristallins qui rend comp-

te des résultats aux basses températures avec une cinétique de la forme
\ -
de 1'équation (III.14) :

( . A6, (0,T)
€=t exp - —p 7

2) A plus haute température, l'énergie d'activation est sensiblement
constante et est caractéristique d'un mécanisme diffusionnel contrdlé
par des phénoménes de migration moléculaire. Il est nécessaire d'in~

troduire une dépendance en contrainte dans le terme préexponentiel,

soit 1l'expression :

AG
n m
(~é = éo (0‘a - OL) exp = = (I11.17)

c.

-~ TS

crostructural.

est la contrainte interne et représente l'influence de 1l'état mi-
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Ces conclusions sont illustrées par les figures III.ll et III.12 qui re-

présentent respectivement les résultats obtenus sur le PMMA 3 ¢ = 3,5 x 10-5 secml
et sur le PS 3 & = 2 x 10-4 sec-l.
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Figure III.ll : Variation de 1'éner- Figure III.12 : Variation de 1'énergie
gie d'activation AG, en fonction de d'activation AG_ en fonction de la tem-
la température. Cas du PMMA. pérature. Cas du PS.

La température de transition T, entre les deux modes est corrélée 2 1l'ac-

C
tivation de la relaxation secondaire B. La formulation de la loi de comportement
pour T = Tc permet de calculer 1l'évolution de ce paramétre critique avec la vitesse
de déformation si 1'on suppose le terme éo constant.
AG ) :
€= exp - —= (I11.18)

kT
c

La figure I1I1.13 représente la variation du logarithme de ép avec 1'in~
verse de la température Tc pour le PMMA. Sont regroupés sur ce graphe, les résul- -
tats de l'analyse appliquée aux données de BAUWENS-CROWET [12] . La pente expéri-
mentale obtenue, sensiblement différente de AGm, refléte une influence de la micro-

structure qui intervient dans le terme éo.



Figure III.13 : Variation de Tc avec la vitesse de déformation. Cas du PMMA.
( : résultats de LEFEBVRE ; ==-=- ¢ résultats de BAUWENS-
CROWET [ 12])

-

III.4 - Présentation du polycarbonate

III.4.1 - Matériau

Le matériau utilisé& est le polycarbonate de bisphénol A, Lexan de Général
Electrics. La figure III.14 représente la structure du monomére de masse moléculaire
de 254g/mole et de densité 1,19g/1.

Ce polymére est produit par la phosphogénation du bisphénol A qui domne
la structure linéaire des macromolécules. Il peut &tre considéré comme un polyes-

ter linéaire de 1'acide carbonique.

Ce matériau nous a été livré sous forme de plaques extrudées de 4 mm

d'épaisseur.

Ses propriétés physiques exceptionnelles en font un polymére technique
de choix dans les applications oll sont requises une excellente tenue au choc, une
bonne tenue thermique et la transparence dans une large plage de témpérafure. La
résistance au choc de ce maté&riau est telle que des &prouvettes non entaillées ne
se rompent pas lors d'un essai de choc CHARPY 2 -100°C. A 23°C, une &prouvette en-

taillée prééente une résistance au choc 15 3 20 fois plus &levée que celle du PMMA.

Le polycarbonate est un matériau amorphe mais un recuit prolongé sous

azote 3 190°C peut donner naissance 2 une cristallisation du matériau qui peut

atteindre 17 7 aprés 11 jours de recuit [39].



CH3

Figure III.14 : Structure du polycarbonate de bisphénol A [38].

Masse moldculaire d'un monomére = 254.
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III.4.2 - Transitions du matériau

La figure III.15. illustre la réponse mécanique dynamique du polycarbonate
- Lexan obtenue au pendule de torsion. (torsiométre automatique Brabender). La fré-
quence de sollicitation est de 7,8 Hz. Les é&chantillons ont une longueur de 60 mm,

pour une largeur de 10 mm et une &paisseur de 2 mm.

Les différentes transitions du mat&riau sont repérées par les maxima de
‘tg § (téngente de 1'angle de perte). La transition principale ou transition vitreu-
Se est situde 2 6 = 150°C. Le matériau présente un pic de relaxation secondaire
tréds large dont le sommet est située 3 O = -85°C. Entre ces deux transitions est
situé un pic intermédiaire localisé 3 6 = 72°C. Ce maxima est le sujet de nombreu-
_ses.controverses. Des techniques expérimentales aussi diverses que la mesure des
pertes mécaniques (pendule, DMA) [ 39, 40], des pertes diélectriques [41, 42] ou
du courant de décharge thermiquement stimulé (TSD) [43] le mettent en &vidence.
BAUWENS [39] a montré que ce pic disparaissait sur la courbe (tg ) d'un &chantillon
recuit 3 heures 2 80°C alors qu'il &tait toujouré présent pour un é&chantillon trem-
pé. VARADARAJAN et BOYER [ 40] considére que cette relaxation précédant la transi-
tion vitreuse résulte de mouvements locaux de la chaine principale impliquant plu-
sieurs unités de répétition (mouvements coopératifs). Le recuit provoquant une di-

minution du volume libre, cette mobilité locale est alors réduite et le pic dispa-

rait alors.

J.HONG et J.0. BRITTAIN [43] observent par la technique de TSD que ce
pic réapparait aprds déformation d'une &chantillon recuit. Ils en concluent que
1'origine de telui-ci vient d'une désorientation iocale des segments de chalne,in~
duite par les processus de mise en ceuvre. Cette hypoﬁhése a également &té avancée

par WATTS et PERRY [41].

SACHER [ 42] rapporte d'autre part qu'd des fréquences de sollicitation
supérieures 3 104 Hz, ce pic est localisé 3 des températures supérieures 3 la

température de transition vitreuse.

Comme on peut le constater, la nature exacte de cette transition est loin

d'étre parfaitement &claircie.

La transition localisée & 6 = - 85°C a &té& par contre parfaitement iden-
tifiée. Elle est souvent rapportée dans la littérature comme la transition B bien
que certains auteurs [42, 40] 1'identifie comme la relaxation y. Cette transition

a fait l'objet de nombreuses investigations aussi bien en mesures diélectriques



Figure ITI.15: Réponse mécanique dynaniique du polycarbonate.
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(SACHER [ 42] ) que par la technique de TSD (AOKI et BRITTAIN [44]). Ce pic large
asymétrique résulte en fait de la convolution de 3 maxima qui ont &té identifiés
.par AOKI et BRITTAIN [44] notamment. Dans 1'ordre des températures décroissantes,
le premier se situe 4 193 K (- 80°C) et 1'énergie d'activation associée est de
0.47 eV (v 45,2 kJ/mde). Il correspond aux mouvements des groupements phenyls

dans la chaine principale.

L'interaction des groupements carbonate et phenyl adjacents donne nais~
sance au deuxi®me maxima situé 2 141 K (-142°C), 1'énergie associée étant de 0,27
eV (v 26 kJ/mde). Ceci a &t& illustré par SACHER [42], figure III.16, ou la ro-
tation du groupement phenyl adjacent est limitée par le "wagging" (littéralement :

"remuer de la queue') du groupement carbonate.

Figure III.16 : Mouvements des différents groupements du polycarbonate donnant

naissance 3 la relaxation B8 [42].

Le dernier pic situé 3 121 K (-152°C) et d'énergie 0,24 eV (23 kJ/mde)
trouve son origine dans la modification des déplaéements.angulaires du groupement

methyl.

Les deux premidres transitions ont &galement &té identifides par LOCATI
et TOBOLSKY (cités par BRITTAIN) 2 partir d'essais de relaxation de contraintes.
Ces auteurs localisent les transitions 3 190 K et 150 K, leurs énergies d'activation
Etant respectivement de 0,35 eV (Vv 33,6 kJ/mde) et 0,56 eV (Vv 54 kJ/mde) ce qui
est cohérent avec les résultats de AOKI et BRITTAIN.

C'est 3 ces mouvements localisés de la chaine principale que sont géné-

ralement attribuées les bonnes propriétés "au choc exhibées par le matériau dans la



plage (-200°C, 150°C). D'un point de vve qualitatif, la résistance 2 l'impact
s'explique par la capacité du mat@riau 3 absorber 1'énergie du choc. Plus la mo-
bilit& mcléculaire est importante, plus le matériau pourra dissiper cette &nergie
par le biais des mouvements localisés de la structure. HARTMANN et LEE [45] ont
montré que la résistance au choc est maximale 2 la température de - 75°C ce qui
coincide 3 la température de transition secondaire, déterminée 23 la fréquence de
1'essai de choc (200 Hz) par un principe d'équivalerce temps—température. Ces
mémes auteurs soulignent 1'existence d'une transition ductile-fragile du matériau

3 la température de -130°C.

Comme nous l'avons vu précédemment les théories moléculaires é&tablies
pour rendre compte de la sensibilité 3 la température et 2 la vitesse de dé&forma-
tion de la limite &lastique font intervenir la contribution de la relaxation §
aux mécanismes d'&coulement. En cons&quence, tout d&calage sur 1'é&chelle des tem-
pératures de la tramsition B ehgendré par dee fréquences de sollicitation &levées

aura pour conséquence une modification de la réponse du matériau sollicité.

K. VENKATASWAMY [ 46] a publié des résultats de relaxations diéléctriques
montrant le décalage de la relaxation secondaire avec la fréquence de sollicitation
(figure III.17.) L'amplitude du pic augmente avec la fréquence, et pour des fréquen-
ces supérieures 3 100 kHz, le TB doit Btre sitgé 3 des températures proches de

1'ambiante. HARTMANN et LEE indique par ailleurs que T, atteint la valeur de 20°C

pour une fréquence de 7 MHz .
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Figure III.17 : Variation du pic de relaxations di&léctriques en fonction de

la température pour différentes fréquences de mesure.



X III.5 = Vieillissement physique du polycarbonate

e —

JIII.5.1 - Origine et ‘aspects qualitatifs du vieillissement physique des polyméres

"amorphes

Lors du refroidissement 3 vitesse finie d'un polymére amorphe depuis son
état fondu, la température de transition vitreuse notée Tg est caractéristique du
Talentissement brutal du réarrangement des configurations moléculaires, qui se pro-
duit lorsque la mobilité atomique n'est plus suffisante pour maintenir le matériau
en équilibre avec la température (par exemple, pour maintenir son volume aux va-

leurs d'équilibre successives correspondantes). Il en résulte la mise hors d'équi-

libre du solide amorphe au dessous de Tg.

L'état vitreux n'est donc pas un &tat d'équilibre thermodynamique ; les
polyméres amorphes 3 toute température inférieure 3 T continuent d'évoluer (de '
fagon compatible avec T et P) vers leur configurationgd'équilibre et sont le siége
de lents processus moléculaires (réarrangements des unités structurales) Cette
évolution progressive du solide v1treux, due 3 une mobilité atomique qui n'est pas
strictement nulle (c'est-3-dire la diffusion des chalnons) est appelée v1ellllsse—

ment physique qui doit &tre distingué du vieillissement chimique (dégradatiom, pho-

to-oxydatlon,...).

STRUIK [47] a &tudié les effets du vieillissement physique sur les pro-
priétés mécaniques, 3 petites déformations, de nombreux matériaux et montre que ce
phénoméne est dominant dans un intervalle de température situé essentiellement en-

tre TB et Tg ol similairement les phénoménes de transport atomique (diffusion de

chainons 3 courtes distances) sont encore possible.

D'autre part, il est bien connu que le comportement ductile des plastiques

industriels correspond qualitativement au méme domaine de temp&rature. Cette corré-

lation peut s'expliquer puisque la ductilité et le vieillissement nécessitent tous

deux 1l'activation de mobilités moléculaires.

D'un point de vue pratique, 1le phénoméne de vieillissement qui affecte
tous les verres indépendamment de leur nature chimique est d' une importance parti-
culigre pour les polyméres car les conditions d'utilisation de ces matériaux (tem~

pérature d'emploi proche de l'ambiante qui est généralement comprise entre T, et

B
Tg) coincident avec les conditions d'un vieillissement actif ; celui-ci devient

alors un facteur essentiel dans la prédiction du comportement mécanique des poly-

méres amorphes.



L'&tude du vieillissement physique est expérimentalement abordée par les
traitements ttermiques que BAUWENS [ 48] classe en trois catégories : la trempe, le

recuit et le vieillissemwent physique plus particulirement.

La trempe consiste 3 refroidir rapidement (dans de 1'eau glacée par exem-
ple) un échantillon maintenu durant plusieurs heures 3 une température supérieure 2

'1‘g d'une vingtaine de degrés.

Le recuit concerne les traitemerts thermiques effectués 3 une température
comprise entre Tg et Tg - 50°C alors que le vieillissement physique couvre les con-
ditionnements thermiques ayant lieu approximativement 2 une température inférieure
a Tg - 50°C. Ce distinguo repose sur la différence d'é&volution des propriétés phy-

siques observée.

Ainsi, un &chantillon de polycartonzte recuit pendant une heure 2 14C°C
aprds trempe présente un seuil d'écoulement plus &levé, alors que celui d'un &chan-
tillon vieilli trois ans 3 température ambiante reste inchangé. Le vieillissement
affecte par contre le domaine de faibles contraintes (domaine &lastique) ce qui a

pour conséquence de diminuer la déformation au seuil d'é&coulement (BAUWENS).

Les traitements de recuit induisent des variations importantes de pro-
priétés mécaniques et calorimétriques. Ainsi le polycarbonate a fait 1'objet de
nombreuses investigations afin de mieux comprendre 1'origine physique des &volu-
tions microstructurales au cours du temps en fonction passé thermomécanique de ce

produit. \

III.5.2 - Paramétres physiques du polycarbonate affect&s par les traitements
thermiques

Parmi lec paramétres physiques affectés par les traitements de recuit,

on peut citer le volume spécifique, la résilience, les pertes mécaniques dynami-

ques et le seuil d'&coulement plastique.

On sait depuis longtemps que la densité& 3 1'état vitreux est d'autant
(glus faible que la vitesse de refroidissement est &levée. Les travaux de KOVACKS
(cit& par BAUWENS [48]) ont montré qu'il se produit en dessous de Tg une contrac-
tion isotherme d'autant plus lente que la température est basse. LEGRAND [49] a
mesuré la variation de densité du polycarbonate au cours de différents traitements

‘de recuit et celle-ci n'exc&de pas un milligme (figure III.18).
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Figure ITI.18 : Variation de la densit& du polycarbonate en fonction de la
durée de recuit 2 o) 125°C, @) 122°C, O) 120°C, &) 110°C

La résilience est &galement tr8s sensible au traitement thermique. Le
recuit fragilise les polyméres ductiles ainsi que le montrent les mesures de LEGRAND
[49] qui font appareitre une tramsitiorn ductile-fragilé (fig. III.19). A cette
transition correspond une différence de morphologie qui a &té mise en &vidence par
ADAM, CROSS et HAWARD [50] (p.1586) ; les &prouvettes non traitdes présentent une
fracture entiérement ductile alors que seule 1'amorce de la fracture des &prouvet-

tes recuitee manifeste une légére ductilité.
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Figufe III.19 : Effet du recuit sur la réponse en choc IZOD.
o) 100°c, @) 115°C, A)125°C, @) 130°C

Les pertes mécaniques dynamiques sont aussi affectées par les traitements
. thermiques. C'est ainsi que BAUWENS [ 39] montre que les différences de pertes mé-
caniques qui se manifestent en dessous de la transition vitreuse et du pic corres-
pondant sont plus &levées et d€butent 2 plus basse température pour les &chantil-

lons trempés que pour les &chantillons non trait&s ou recuits (figure III.20). Le



pic intermédiaire (B') (voir § IIT.4.2) loczlis& a 80°C pour le polycarbonate non
traité est déplacé vers les basses températures (50°C) pour les &chantillons trem-

pés alors qu'il a disparu sur la courbe des &chantillons recuits.
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Figure II1.20 : Pertes mécaniques 3 1 Hz (pendule de torsion) d'échantillons de

polycarbonate ayant subi différents traitements thermiques.

La tracsition B est Egalement affectée comme le montrent les résultats de
NEKI et GEIL [51]. Les différentes relaxations moldculaires dont résulte le pic
B apparaissent sous la forme d'épaulements situés de part et d'autre du pic prip-

cipal. (figure III.21)

TANS xp'
{8
9
3
Tans -_-o'
Y
\
\
i
/ _I‘
?

(o]

(o} %0 -100 -50 0 150 KTes) -5‘30 ‘o
(b) TEMPERATURE () {c) TEMPERATLRE (sC)

Figure ITI.21 : Transition secondaire d'&chantillons de polycarbonate

recuits pendant différentes durées.



Les résultats obtenus par BAUWENS [39] en traction montrent que la limite
€lastique (ou le seuil d'écoulement) est tré&s sensible aux traitements thermiques :
_ la trempe diminue la limite &lastique alors que le recuit a un effet inverse (fi-

gure III.22).
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Figure III.22 : Courbes de traction d'éprouvettes de polycarbonate ayant subi

différents traitements thermiques. Température d'essai : 21°C,

vitesse de traction : ! mm/mm.

Se basant sur 1l'hypoth&se que la méme énergie libre est mise en jeu

dans les mouvements mol&culaires aboutissant 3 la déformation plastique du maté-
riau d'une part, comme dans ceux responsables.de la densification du matériau

lors du recuit, BAUWENS a proposé un mod&le permettant de prévoir 1'augmentationm
de contrainte 2 la limite €lastique par le biais de la combinaison d'une &quation
d'Eyring et de 1'équation W.L.F. les modifications structurales dues au recuit
sont traduites par le biais d'une température de structure 6 qui caractérise alors
1'état de chaque échanti%lon. Cette température est celle 3 laquelle la structure
devrait étre 3 1'équilibre thermodynamique. Tenant compte des variations de 1l'en~
tropie de configuration, l'augmentation de contrainte AU; due au recuit s'exprime

alors par :

; M.ACp 40
/80 = G2(8) - G7(81) = A.T. (8-61) ( - ) T (IIL.19)
\ y y RT 51,6+(6-61) .

T étant la température d'essai, ACp la variation de chaleur spécifique

due au recuit, 0i la tempé&rature de structure de 1'&chantillon non recuit.

Les résultats expérimentaux obtenus par BAUWENS montrent que le traite-
ment thermique n'influe ni sur 1'énergie d'activation, ni sur le volume d'activa-

tion du processus de déformation plastique.



La concentration de lacunes n'est pas une grandeur directement mesurable.
On peut cependant déterminer quantitativement les changements d'é&tat reposant sur
un changement de la concentration de lacunes par un effet de surchauffe provoqué
par la relaxation d'enthalpie., Cet effet se matérialise par un maximum endothermi-
que dans les mesures calorimétriques différentielles lors du passage de la transi-

tion vitreuse.

LAGASSE [52, 53] a montré que la technique d'analyse enthalpique diffé-
rentielle (DSC) permet de caractériser avec grande précision la mesure de 1'enthal-
pie de relaxation, 3 condition toutefois d'effectuer le traitement thermique de
1'échantillon dans 1'appareil lui-méme. Le principe de la mesure de relaxation

d'enthalpie est illustré par la figure III,24.

) Initialement, l'échantillon est 3 1'état fondu 2 une température Th su-
périeure 3 la temp&rature de transition vitreuse, oll le mat8riau est dans un &tat
d'équilibre thermodynamique caractérisé& par 1l'enthalpie He(Th). Il est ensuite re=-
froidi 2 vitesse constante jusqu'd la température de recuit Ta"inférieure a Tg
oll il est maintenu pendant un temps t. Le but est de mesurer la différence d'en-

thalpie AH :

AH: = Ho(Ta) - Ht(Ta) (II1.20)

ol Ho(Ta) est 1l'enthalpie de 1'état initial aprds refroidissement 3 Ta et Ht(Ta)
est l'enthalpie aprés recuit 2 Ta pendant t. He(Ta) représente la valeur de l'en-
thalpie 3 1'&quilibre 2 Ta).

L'équation IIT.20 s'écrit encore :
MR = H (T)) - H(T)) - [8 (1) - H (T)] - [B(T) - H (T)] (III.21)

Chaque terme entre crochets s'exprime en fonction des capacités calori-

fique ce qui donne :

) Th Th
AH = Ho(Ta) - Ht(Ta) -f Cth -f CodT (I111.22)

ol Co est la capacité calorifique pour 1'état initial 2 Ta et Ct est la capacité

calorifique mesurée apré&s recuit 2 Ta pendant un temps t.



Cette augmentation de contrainte due au recuit est d'autant plus impor-

tante que la température de recuit est proche de Tg et que la durée du recuit est
. longue. Les mesures de NEKI et GEIL [51] représentées sur la figure III.23 font

apparaitre un accroissement de contrainte pouvant atteindre 12 7 apr&s 7 jours de

recuit 2 110°C ou 125°C alors qu'3 145°C pour la méme durée de recuit, 1'augmenta-

tion atteint 32 Z.
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Figure III.23 : Variation de la limite &lastique du polycarbonate pour

différents temps et températures de recuit

III.5.3 - Relaxation d'enthalpie

Comme nous le rappelions précédemment, 1'état vitreux est un &tat insta-
ble qui dépend &troitement du cycle thermomécanique précédant 1l'obtention du verre
organique. La conséquence est que l'enthalpie du verre est d'autant plus faible 2
une température donnée T (inférieure 3 la température de transition vitreuse Tg)
que la transition vers 1l'état vitreux est effectuée lentement et que le verre est
maintenu (ou recuit) plus longtemps au dessous de Tg' La décroissance d'enthalpie
en fonction du temps 3 une tempé€rature inférieure 3 Tg est appelée relaxation
d'enthalpie. Elle provient du fait que, lors du refroidissement 3 partir de 1'état
fondu (T > T ), la concentration &€levée de lacunes que l'on rencontre 3 la tran-
sition vitreuse est gelée, par suite de la diminution de la mobilité& moléculaire, -
dans les limites du temps fixé par la vitesse de refroidissement. Avec un recuit
ultérieur, les lacunes en excés diffusent progressivement.a nouveau hors du poly~
mére ; il en résulte donc qué 1'on se rapproche de la concentration lacunaire

d'équilibre afférente 2 la température de recuit T. La vitesse de ce processus

de relaxation sera d'autant plus &levée que Tg - T est petite.



Chaque intégrale peut facilement &tre &valuée par réchauffement 3 par-
tir de T, d'un échantillon recuit et d'un &chantillon non recuit. En effet par
-DSC, on mesure la puissance P nécessaire pour chauffer un &chantillon de masse M

3 une vitesse de chauffe constante q. Sa capacité calorifique est alors donnée par :
C = — (111.23)

Il est donc en principe facile d'évaluer AH par calcul de C. Or le pro-
bleme pour mesurer C vient du fait qu'il faut toujours un certain temps pour que
s'établisse un régime d'équilibre thermique au sein de 1'&chantillon lors d'un

processus de chauffage 2 partir de Ta (régime transitoire de to a tl).

Tant que ce régime d'équilibre n'est pas atteint, 1'augmentation de tem~
pérature au sein de 1'&chantillon ne peut &tre caractéris@e par la vitesse de

chauffe q, donc on ne peut calculer C. Ceci est illustré sur la figure III.25.

En fait puisqu'en DSC, on mesure la puissance P nécessaire pour chauf-
fer un échantillon d'un état isotherme & Ta 3 un état isotherme & Th’ la variation
d'enthalpie s'exprime alors par : ‘

1 Th
He (Th) - Ho (Ta) i f o Po dt (II1I.23)

ol 1, est le temps au bout duquel l'échantillon atteint l'équiliﬁre thermique 2
T

h.
\
De méme aprés recuit isotherme i Ta pendant t, on obtient :
H (T) -H (T) == “h P, dt (I11.24)
e h t a M o t :

L'équation III.20 s'écrit alors :

1 Th
M = B (T)) - H (T) =% fo (, - ) dt (III.25)

Pratiquement, AH peut &tre mesuré directement par l'aire entre les
deux traces, obtenues 3 partir du méme &chantillon qui est soumis aux cycles

thermiques suivants (figure III.26).
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Figuré II1.24: Principe de la mesure de relaxation d'enthalpie.
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Figure III.25: Mesure calorimétrique en DSC.

a: Pulssance de chauffage en fonction du temps.

b: Vitesse de chauffage en fonction du temns.
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Figure III.26 - Procédure expérimentale de détermination de 1'enthalpie

de relaxation

Cette méthode présente plusieurs a&antages. Tout d'abord l'état de
référence et 1'état recuit sont définis 3 partir du méme &chantillon ayant subi
au préalaBle un passage au-dessus de la transition vitreuse (chemin ambiante -
Th) afin d'e}facer son passé thermomécanique. Les vitesses de refroidissement Vr
et de chauffage Vc sont les mémes pour chaque cycle, ce qui évite d'introduire
un supplément endothermique due 3 une différence des vitesses de chauffage comme
1'ont montré RICHARDSON et SAVILL [54].

ALI et SHELDON [54] ont d'autre part montré que l'aire du pic était
indépendante de la vitesse de chauffe appliquée qui peut etre ainsi choisie arbi-

trairement.,

La maltrise des vitesses de refroidissement permet de déterminer
parfaitement 1'état de référence, contrairement 3 la trempe pour laquelle la
cinétique de refroidissement, qui n'est jamais instantanée, est difficilement

contrdlable.

La méthode est valable pour une grande gamme de températures et permet
d'envisager 1l'examen de l'influence des cinétiques de refroidissement et de

chauffage sur un méme échantillon.



CHAPITRE IV

 RESULTATS EXpPERIMENTAUX ET DISCUSSIONS




IV.l - Procédures expérimentales

-

IV.l.1 - Elaboration des &chantillons

Les &chantillons utilisés pour les tests de compression quasi-statiques et
dynamiques ont &t& usinés par tournage 3 partir d'une plaque commerciale de lé&xan
extrudé de qualité optique. L'é&paisseur des plaques est de 3,75 mm et pour respec-
ter le critd3re de DAVIES et HUNTER, leur diamdtre est de 13,90 * 0,02 mm. La valeur
du coefficient de Poisson est prise &gale a\glzif valeur communément adoptée pour
les thermo plastique. Pour les essals quasi-statiques en tempé&rature, les dimen~
sions du montage ont nécessit@ d'utiliser des &prouvettes d'épaisseur 2,5 mm et

diamdtre 9,6 mm.

Les &chantillons destinés 3 1l'analyse enthalpique différentielle sont
extraits 3 1'aide d'un emporte-pi2ce d'une plaque de lexan de 1 mm d'&paisseur.

Cette plaque a &été obtenue par fraisage 3 partir de la plaque de 3,75 mm.

Nous avons &voqué au chapitre précédent les conditions opératioannelles
des traitements thermiques de recuit, notamment les cinétiques de chauffe et de re-
froissement appliquées aux &chantillons traités. Nous avons vu que l'histoire ther-
mique conduisant au pagsage du matériau 3 1'état vitreux conditioune (avant tout
traitement de recuit), le comportement mécanique du produit obtenu. Selon les
conditions Ae refroidissement (trempe ou refroidissement lent), le verre aura ainsi

des propriétés physiques bien différentes.

De plus, un post-traitement thermique de recuit modifie &galement le com-
portement du verre obtenu selon que la température du recuit §,. est plus ou moins

proche de T, et que le temps de maintien t. 3 cette température est plus ou moins

g
long .

Vouloir dégager 1l'influence de ces derniers paramétres sur la réponse mé-
canique d'un matériau, implique tout d'abord une bonne définition de 1'&tat de ré-
férence, c'est-3-dire 3 partir d'un &tat thermodynamiquement stable. Il est donc
indispensable avant tout traitement thermique d'effacer le passé thermomécanique de
1'échantillon par un rajeunissement 3 T & Tg.

Puis contrdlant les cinétiques de passage 3 1'atat vitreux on peut alora,
examiner 1' {nfluence de chacun des paramétres (er, tr) lors des traitements thermi-

ques envisagés.



Certains auteurs prennent comme &tat de référence celui d'un &chantillon
trempé 2 partir de 1l'état fondu, la trempe &tant effectufe dans un bain d'eau
glacée. Cependant les vitesses de refroidissement n'étant jamais instantanées,
1'état trempé s'avdre 2tre trd3s sensible 3 la vitesse 3 laquelle s'effectue cette
trempe, particulilrement lorsque le volume des &chantillons est important. Pour
cette raison, d'autres auteurs préf@rent prendre comme &tat de r&férence, 1l'&tat
originel du matériau, c'est-3-dire en fait celui de la plaque ou du rondin dont on
a extrait les &chantillons d'essais. L'&tat de référence dépend alors des condi-
tions de mise en oeuvre du mat&riau (extrusion, injection) donc du pass& thermomé-

canique du matériau.

Le comportement dépend alors autant du traitement de recult effectué& que
du passé thermique de 1'échantillon, sans que l'on puisse dégager de manidre univo-

que les influences respectives de chacune des contributions.

Pour palier 3 ces inconvénients, nous avons choisi d'appliquer aux &chan-
tillons destinés aux tests mécaniques et d'analyse enthalpique différentielle, des

cycles thermiques de recuit aussl semblable que possible.

Le but poursuivi est double. Tout d'abord, avant d'exéminer 1'influence
que peut avoir le temps de maintien t. et une température 8, de recuit donnée sur
la réponse mécanique du polycarbomate, il est intéressant d'&tudier leur influence
sur la structure du verre obtenu. Dans un deuxi2me temps, nous désirions examiner
la corrélation &ventuelle pouvant exister entre 1l'enthalpie de relaxation et la

variation des caractéristiques mécaniques des &chantillons recuits.

Les traitements thermiques de recuit des &chantillons destinés aux tests
m&caniques ont &t& effectués dans une &tuve de laboratoire dont la précision de ré&-
gulation est de ¥ 1°C. Les &chantillons sont maintenus entre deux plaques d'acier
de 2 mm d'&paisseur, une feuille de polyester &tant intercalde entre les plaques et

les &prouvettes afin de préserver 1l'&tat de surface de ces dernires.

Le r8le de ces plaques est de compenser la modification géométrique des-
échantillonsllors de leur passage au-dessus de la température de transition
vitreuse. Le relachement des contraintes internes, induites par 1l'extrusion et le
calandrage des plaques de iexan, s'effectue alors tout en gardant aux &chantillons

leurs dimensions initiales.

D'autre part, pour &viter l'apparition de bulles de dégazage lors d'un sé&-
jour prolongé 3 T & Tg, les &chantillons ont &t& préalablement &tuvés 3 la tempéra-
ture de 100°C pendant une durée de 24 heures.



Le contrdle des températures dans le montage est effectué 3 l'aide de 2
thermocouples : le premier thermocouple est installé au coeur d'une des plaques
d'acier ; le second, dans un &chantillon témoin de lexan, placé& au centre du monta-

ge. L'inertie thermique de ce dernier est alors suivie avec précision.

Le cycle thermique appliqué 2 1'é€chantillon est représent& sur la figure

Iv L] 1 .
RAJEUNISSEMENT
: : T=160°C
t=1h
V,=3,5°C/min
RECUIT
ETUVAGE
T=0,
t=tr
T=100°C
t=24 h
AMBIANTE . AMBIANTE AMBIANTE
ETAT DE REFERENCE ETAT RECUIT
\

Figure IV.l : Cycle thermique des &chantillons destinés

aux tests m&caniques

Aprd3s rajeunissement 3 160°C (Tg + 15°C) pendant 1 he;re, les &chantillons
sont ensuite refroidis 3 la vitesse de 3,5°C/min. Cette vitesse correspondant 2 la
vitesse la plus raplde autorisée par notre matériel, est obtenue en arr@tant 1'&tu-
ve et en ouVrant la porte de celle-ci. Pour les &chantillons de r&férence, le re-
froidissement est ainsi poursuivi jusqu'a la température ambiante. Pour les &chan-
tillons destinés aux traiﬁements de recuit, i'étuve est remise en marche, porte
ferm8e, lorsqu'ils atteignent la temp&rature 0 choisie. Nous avons pris pour .
les valeurs de 110°C, 120°C et 130°C. Les &chantillons sont recuits 2 ces tempéra-
tures pendant une durée t, variant de 3 heures 3 7 jours. Apr2s recuit les &chan-

tillons sont refroidis 3 température ambilante suivant la wlme s&quence que les

8chantillons de référence.



Ils sont ensuite stock&s dans un dessicateur puis testés aprds différents
temps de séjour 3 1l'ambiante (de 1 heure 3 3 mois) afin d'examiner si le temps de
séjour 3 température ambiante induit des modifications des propri&tés m&caniques du

matériau.

L'influence des ambiances de recuit a &galement retenu notre attention
puisque quelques traitements thermiques d'une durée de 24 heures 2 130°C ont &té

effectués sous vide et sous argon.

Pour les mesures de relaxation enthalpique, la m&thode de LAGASSE exposée
au chapitre II1 a &t& utilisée, les cycles thermiques utilis&s &tant identiques 2
ceux de la figure III.26. La température d'&quilibre Ty (#Tg) est Bgale 3 180°C,
ceci afin de pouvoir obtenir l'enregistrement complet des thermogrammes. La vitesse
de refroidissement V. est de 4°C/min, similaire 3 celle utilisée lors du traitement
des &chantillons destinés aux tests mécaniques. La vitesse de chauffe utilis&e lors
de l'enregistrement des thermogrammes est de 16°C/min et la sensibilité de

3,2 mcal/sec. -

La faible masse des &chantillons utilisés (environ 40 mg) permet un tempsg
de séjour 3 180°C de 10 minutes, suffisant pour atteindre 1'&quilibre thermique.
Les températures de recuit sont les m8mes que pré&cédemment et les temps de recuit

varient de 1 heure 3 3 jours.

IV.1.3 - Essais mécaniques

IV.1.3.1 - Essals quasi-statiques de compression 3 température ambiante

Les essals statiques 2 témpérature ambiante ont &té& rfalisés 3 l'aide
d'une machine hydraulique MIS de capacit8 10000 daN asservie en déplacement. Le
montage utilisé est représent& sur la figure IV.2. Les deux tas de compression com-
portent des bagues d'appui permettant d'utiliser des capteurs de déplacement induc-
éifs ou 3 lames indifféremment. Le tas de compression supérieur est arﬁiculé sur
une rotule afin de parfaire 1l'alignement du montage. Au cours du positionnement de
1'8prouvette, celle~ci subit une précharge de 60 daN (~ 4MPa) afin de bloquer 1'en-
semble et de permettre la mise en place du capteur 3 lames MIS. Aprds essai la pla-
n&1té des &chantillons est vérifiée et ceux qui n'ont pas &t& comprimés de manilre
uniaxiale sont &limin&s. La machine &tant asservie 3 la réponse du capteur de dé-
placement, les essals ont &t€ menés dans le domaine de réponse linéaire de ce der-

nier. Les vitesses de déformation maximale atteintes sont de l'ordre de ls~l.



Figure IV.3: Montage de compression statique en température-Machine Instron
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1v.1.3.2 - Essais quasi-statiques de compression en température

Ne disposant pas d'enceinte thermique pour la machine MTS, nous avons uti-
1isé la machine INSTRON de traction—-compression du Laboratoire de Structure et
Propridtés de 1'Etat Solide de 1'Université@ de LILLE. Celle-ci permet en effet de
travalller en température 3 l'aide d'un montage original réalis& au sein de ce la~

boratoire (figure IV.3).

L'échantillon est placé au sommet d'une colonne solidaire d'une embase co-
nique reposant sur la cellule de mesure. Une rainure permet d'insérer un thetmocOu-
ple afin de mesurer la température 3 proximité de 1'&chantillon. L'ensemble est

introduit dans un fourreau boulonné 3 la traverse mobile de la machine.

Le déplacement de la traverse entralne la mise en compression de
1'&chantillon. Un four tubulaire concentrique au fourreau est ensuite mise en place
et permet de mettre en température le montage. Le contrdle de température est ef-
fectué par une régulation PID. Le déplacement de la traverse est mesuré 3 l1l'aide
d'un capteur extensométrique inductif solidaire de 1l'embase fixe du montage. Des
essais préliminaires 3 1'ambiante ont permis de montrer le bon accord des résultats

obtenus 3 l'aide des deux machines.
IV.1.3.3 - Essais de compression aux grandes vitesses de déformations

L'annexe I présente un descriptif du montage expérimental de batreé
d'Hopkinson‘réalisé pour notre étude. Les techniques utilis@es pour travailler 2
températures 1nfér1eure et supérieure a'la température ambiante sont &galement
rapportées. Enfin nons illustrons par un exemple la procédure de dépouillement des

essals de compression réalis&s avec cet appareillage.



IV.2 - Influence de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique du

polycarbonate : résultats généraux

IV.2.1.1 - Influence de la vitesse de déformation 3 tempé&rature ambiante

Les essals on &t& réalisés 3 l'aide de la machine hydraulique MIS de
traction-compression, la gamme de vitesses de déformation couverte variant de

1,3 x 107271 21,2571,

Pour chaque vitesse d'essais, 3 &chantillons on &té& testé&. La figure
IV.4 représente la réponse du polycarbonate pour 3 vitesses de déformation couvrant

la gamme explorée.

Les courbes présentent l'allure générale d'un comportement &lastovisco-
plastique. Jusqu'd des déformations de 2,5 3 3 % le matériau développe une réponse
élastique caractérisée par la linéarité entre contrainte et déformation. Au-dell
de 3 Z, le ﬁatériau présente un caract@re viscoflastique jusqu'au seuil d'&coule-
ment qui correspond 3 l'initiation de la plasticité, ce niveau de courbe correspond
au maximum de contrainte (dans la zone de déformation reproduite icl) et c'est gé-
néralement 3 ce stade de déformation que de nombreux auteurs situent la limite
éiastique macroscopique., Au deld le matériau s'&coule plastiquement et la d&forma-
tion résultant de cet &coulement présente un caractdre "irréversible” dans la limi-

te du temps\accessible 3 l'expérience (3 température ambiante).

On constate que la contrainte 3 la limite &lastique ¢y est un paramétre
gsensible 3 la vitesse de déformation puisque, pour un saut de 3 décades, elle varie -

de 80 MPa 3 la vitesse de 1,3 x 10~2g~1 pour atteindre 86 MPa 3 la vitesse de
-1
1,28 *.

Le module &lastique par contre, est peu sensible 2 la vitesse de défor-~

mation et sa valeur est de l'ordre de 2300 ¥ 50 MPa.

Ces premiers rfsultats montreat que le domaine d'&lasticité& 1lin8aire
est peu sensible 3 la vitesse de déformation alors que le domaine pré-plastique et
la limite &lastique sont les plus affectés par ce paramdtre expérimental.



IV.2.1.2 - Influence de la température d'essai

Les essals ont &té effectués 3 l'aide d'une machine INSTRON de traction-—
compression. Les essais de compression 3 différentes vitesses de déformation quasi-

statiques ont &té@ réalisé dans la gamme de température comprises entre 60°C et

120°C.

La figure IV.5 illustre les réponses obtenues 3 ces tempé@ratures pour
-1_-1
8 .

une vitesse de déformation de 10
L'effet de la température d'essal se traduit par une chute des proprié-
té8s mécaniques. De nouveau, la contrainte 3 la limite @lastique s'avére &tre plus
sensible 3 la température que le module €lastique. A priori si 1l'on fait le paral-
123le entre la variation de ce dernier paramétre et celle du module de cisaillement
avec la tempé@rature (voir figure III), le module @lastique varie peu dans le domai-
ne vitreux et ne doit chuter que dans un domaine de température tr2s proche de la

température de transition vitreuse.



IV.2.2.1 - Influence de la vitesse de déformation 3 temp&rature ambiante

Pour chaque condition d'essal, 3 &chantillons ont &t& testés et la dis-
persion des résultats est inférieure 3 5 X. La figure IV.6 représente la synthise
de 3 essals réalis&s dans les mémes conditions de sollicitation 3 grande vitesse
permettant d'apprécier la boune reproductibilité des résultats. Les vitesses de dé-
formation indiquées sont des valeurs moyennes calculées sur toute la durfe de 1l'es-
sal, abstraction faite des 20 premidres micro-secondes qui correspondent au temps

d'initiation de la sollicationm.

La figure IV.7 illustre 1l'influence de la vitesse de déformation sur la

réponse en compression du polycarbonate 3 température ambiante.

Les 3 courbes supérieures représentent les résultats obtenus aux barres
d'Hopkinson alors que la courbe inférieure correspond 3 la gamme de vitesses de dé&-
formation quasi-statiques. On observe que méme aux grandes vitesses de déformations
le matériau présente le caractdre &lastoviscoplastique observé 3 vitesse de dé&for-
mation plus faible. Il n'y a pas d'évolution de la réponse du matériau vers un com-
portement de type fragile. Les résultats obtenus aux grandes vitesses de
déformation sont en accord avec ceux de CHOy et al[8] (voir figure I.2) et
PAAKKUNEN et al[56] entre autres.

. .
La figure IV.7 confirme ce que nous avions d&3j3 observé précédemment, 3
savoir que la contrainte au seuil d'&coulement (ou limite &lastique oy augmente

avec la vitesse de déformation alors que le module &lastique reste apparemment in-

gensible 3 la vitesse.

La précision expérimentale de ce dernier paramétre aux grandes vitesses
de sollicitation est 1li€e 3 l'incertitude de contr8ler les conditions initiales,
correspondant 3 la phase transitoire des premiers instants de chargemenﬁ (temps de
mont&e de l'appareillage). Néanmoins ces valeurs comprises entre 2000 et 3000 MPa

sont analogues 3 celles habituellement déterminées en chargement quasi-statique.
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Les courbes ne montrent pas de saut de contrainte marqué (yield drop) et
au deld du seuil d'&coulement plastique le mat€riau présente le phénoméne de rh&o-

durcissemen; (618évation de la contrainte accompagnant la production de déformations

permanentes).

Aux grandes vitesses de déformation le temps de sollication &tant cons-

tant, la déformation maximale des &chantillons augmente avec la vitesse de

déformation.

La sollication des &chantillons s'accompagne d'une &lévation de tempéra-

ture d'autant plus importante que la déformation plastique atteinte est &levée.

- Le caractére adiabatique de'la déformation des polyméres vitreux aux
(grandes vitesses de déformation a d&jd &t& souligné par les auteurs cités pré&cédem-
ment ainsi que VINH ([57], HAYASHI [58] et MARCHAND [59]. Ces derniers auteurs uti-
lisent la technique de thermographie infrarouge pour mesurer 1'&l&vation de

température 3 la surface de 1'échantillon lors d'essals r€alisés 3 des vitesses de

déformation supérieures 2 1008”1,

Avant de nous intéresser 3 ce phénoméne, examinons tout d'abord 1l'in-

fluence de la température d'essai.

IV.2.2.2 - Influence de la température d'essal aux grandes vitesses de déformation
\

Les figures IV.8 et IV.9 illustrent la r8ponse du polycarbonate déformé 2
la vitesse de 230051 pour des températures variant de - 20°C 3 + 145°C. Ces figu-
res mettent en gvidence l'influence de la tempé&rature d'essai qui a pour conséquen-

ce de faire chuter les porpriétés mfcaniques. On peut cependant apporter les

remarques suivantes.

De - 20°C 23 + 60°C, 1l'allure des courbes correspond 2 l'allure générale
enregistrée 2 température ambiante. A partir de 80°C jusqu'd 145°C, les courbes
présentent un saut de contrainte plastique marqué dont l'amplitude augmente avec la
température. A ce ph&énom@ne est conjugué l'apparition d'un rh&odurcissement crois-
gant du matériau qui n'existe pas 3 température inférieure 3 60°C pas plus qu'a

145°C od 1l'Ecoulement plastique du matériau est stationnaire.
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On peut noter que la limite @lastique prise comme &tant la contrainte
maximale de 1a courbe contrainte-déformation, décroit rapidement de - 21°C 3 +
60°C, d'environ 55 MPa pour un intervalle de température de 80°C, alors que sa va-

leur ne varie que de 15 MPa entre 80°C et 145°C.

Nous avons reporté sur la figure IV.9, la courbe d'un essai quasi-statique
réalisé 3 la température ambiante 3 la vitesse de 3 x10"25"L et 1'on notera 1'ana-
logie de comportement entre cet essal et ceux réalisés 23 23008~} aux températures

de 80°C et 100°C. De toute &évidence l'examen de la variation de ¢_ avec la vitesse

y
de déformation et la température, caractéristique mécanique la plus sensible 3 ces
deux paramdtres expérimentaux devrait permettre de dégager une &quivalence temps-
température (ou vitesse de déformation-température). Nous examinerons ce problidme

au paragraphe IV.4.

IV.2.3 - Couplage thermomécanique aux grandes vitesses de déformation
Comme nous le soulignions précé&demment la déformation plastique du polycar-

bonate aux grandes vitesses de déformation est de nature adiabatique.

Nous avons entrepris de mesurer l1'@lévation de température au sein

d'échantillons déformés 3 différents taux et vitesses de déformation 3 tempé&rature

ambiante.

Pour ce faire nous avons counstitué des échantillons dans lesquels est in-
géré un thermocouple Chromel-Alumel de 0,5 mm de diamdtre suivant un rayon perpen-—
diculaire 3 la génératrice du cylindre. La comparaison des signaux d'essais
réalisés avec des &chantillons munis et dépourvu de thermocouple a montré que la

présence de ce dernier n'altérait pas la propagation du signal au sein de

1'échantillon.

Nous avons mesuré 1'8l&vation de température AT 3 des vitesses de défor-
mation de 7308~} et 22005'1, les mesures &tant faites 3 des taux de déformation

correspondant aux valeurs maximales atteintes 3 la fin du temps de sollicitation.

Retenant l'hypothése d'adiabaticité, nous pouvons calculer 1'&lé&vation de
température au sein de 1'échantillon déformé& 3 une valeur € par 1l'@quation de pro-
pagation de la chaleur, si 1'on suppose en premidre approximation que 1'&nergie mé-

canique de déformation est transformée en &nergie calorifique :



epP

AW(e) o pCy AT t/- a(e)de (1v.1)
v 0
soit
1A
AT o __l__f o(e)de (1IV.2)
v’ 0

od p : densit& du matériau
ey ¢ capacité calorifique 3 volume constant
La surface de la courbe (g, ¢) nous permet d'évaluer, pour une déformation
€ps 1l'énergle de déformation par unité@ de volume AW(ep)/V et par le biais de
1'équation IV.2 1'&lévation de température AT dans 1'é&chantillon.

Par ailleur, si l'on considére que le régime de déformation viscoélastique
est isotherme, c'est—3a-dire que le stade de déformation précédanc le seuil d'écou-
lement ne donne lieu 3 aucun &chauffement du mat@riau alors la borne inférieure de
1'intégrale n'est autre que la déformation au seuil d'écouleﬁent Eye L'équation

IV.2 s'écrit alors :

€
p .

AT = p Cvf g(el)de . (1v.3)
e’

"3
\ .
Nous avons souhait@ vérifi& ce point en mesurant 1'@lévation de températu-
re gsur des échantillons ayant &t&@ déformés jusqu'au seuil d'@coulement aux deux vi-
tegsses de déformation précédemment choisies. A 7308-1, la déformation au seuil
d'&coulement ey coincide avec la déformation totale de l'&chantillon alors que pour
une vitesse de 22008~! nous avons utilis& un systdme de bague d'arrét afin de 1limi-

ter la déformation de 1'é&chantillon.

Celle-ci consiste en une couronne de diamétre extérieur &gal i celui des
barres. Le diamétre intérieur est de 15,4 mm et son &paisseur de 3,35 mm afin de
permettre 3 1l'échantillon de ne se déformer que d'environ 10-11 %, valeur de la dé-
formation 3 la limite 8lastique. Lorsque l'é&chantillon atteint ce taux de déforma-
tion, la barre d'entrée est mise en contact avec la barre de sortie et

1'échantillon n'est plus sollicité.



L'ensemble des résultats est regroupé sur le tableau IV.l

0 e AT mesuré | AT calculé € AT mesuré

€g-1 t % °C °C y% °c

730 10,50 2,8 6,15 10,50 2,8
2200 31,90 32 21,85 11,00 4,75

Tableau IV.l : Mesure d'&lévation de la température

L'écart entre les valeur$calculées et mesuréesdevient significatif pour
des valeurs de déformation importantes. Deux raisons peuvent &tre avancées pour ex-

pliquer ce phénoméne.

La premidre est liée au temps de réponse du thermocouple qui est essen-
tiellement fouction de sa géométrie. En effet plus le diamdtre de celui-ci est fai-
ble, plus le temps de réponse est court. Bien que notre thermocouple ait un
diamdtre de 0,5 mm, son temps de réponse est peut 8tre trop grand compte tenu du
temps de sollicitation de 1'&chantillon (160us). Il y aurait donc un décalage entre
la mesure effectuée et l'@chauffement r@el au sein de 1'échantillon. Ceci explique-
rait que les &lévations de temp@rature mesurées au seuil d'écoglement solent plus
faibles que:celles calculées. Néammoins compte tenu des valeurs obtenues, 1'hypo-

thdse du caractdre isotherme du régime viscoélastique est tout 3 fait justifide.

La deuxidme hypoth@se 3 retenir concerne le probldme de friction aux
interfaces. En effet bien que les faces de 1l'&chantillon en contact avec les barres
de mesureg soient lubrifi€es, un ph&€noméne de friction peut naltre lorsque 1'échan-
tillon se déforme de manidre importante. Compte tenu de la faible &paisseur de
1'échantillon (3,75 mm) les frottements engendrent un echauffement important de
1'&chantillon, &chauffement pris en compte par le thermocouple. La température me-
surée est alors plus &levée, comme le montrent les résultats obtenus 3 une vitesse

de déformation de 220081 pour une déformation de 32 %.



Dans le cadre de cette &tude, ces mesures ﬁ'ajoutenc rien 3 la caractéri-
sation mécarique du produit testé. Cependant 1l'&tablissement d'une loi de comporte-
ment aux grandes vitesses de déformation devra comptabiliser le couplage
thermomécanique enregistré. Ceci impose alors d'utiliser des moyens de mesure plus
précis permettant d'effectuer la mesure sans contact avec l'&chantillon testé.
Ainsi MARCHAND [59] a utilisé la technique de thermographie infra-rouge pour mesu-
rer l'échauffement d'é@prouvettes de polycarbonate sollicit@ en torsion 3 grande
vitesse. Il a ainsi montré que, pour une vitesse de déformation donn&e, 1'&l&vation
de température de l'échantillon est une fonction quasi-linéaire de la déformation.
Le comportement du polycarbonate en torsion 3 grande vitesse est alors décrit a

1'aide d'un mod@le de NORTON-HOFF modifié, modéle suggéré 3 1l'origine par VINH
[57].

Bien que nous ayons utilisé un moyen de mesure moins performant, les va-

leurs obtenues sount en accord avec celles de MARCHAND [59].

Les résultats obtenus confirment 1'@volution importante des caractéristi-
ques micaniques du polycarbonate lorsque la vitesse de déformation varie de plu-
sieurs décades. Ainsi la contrainte 3 la limite &élastique augg¢mentede 50 % lorsque
la vitesse de déformation est multipli@e par 10000. Les essais aux températures su-
périeure et inférieure 3 la température ambiante, confirment la tendance générale
du comportement enregistré 3 température ambiante.

\

Nos valeurs expérimentales sont en accord avec celles obtenues par d'au-
tres auteurs ayant utilisé@ soit le m€me protocole expérimental de compression
(8, 56, 58], soit un appareillage de chargement par torsion permettant d'atteindre
les mémes vitesses de déformation. La figure IV.10, extraite des travaux de
MARCHAND [58], montre la réponse du polycarbonate pour ce mode de sollicitation

dans une gamme de vitesse qui correspond au domaine inférieur des vitesses de dé-

formation accessibles par notre appareillage.

Les relations relient la contrainte de compression ¢, 3 la contrainte de

cisaillement ¢, et la déformation ¢ au glissement y sont les suivantes :

"c'i%(%l) T (1V.4)

et !e - 1 Y



A est le rapport de la contrainte de vraie compression 3 la contrainte

vraie de traction et a pour valeur 1,l1l.

Nous pouvons ainsi &talonner les axes de la figure IV.10 en contrainte-

déformation.

Ces relations découlent du crit@re de Von-Mises et 1l'on néglige le carac-

tdre biaxial de la sollicitation en torsion (le terme diagonal du. tenseur des

contraintes est pris &gal 3 zéro).

On peut constater que ce mode de sollicitation permet d'atteindre des taux

de déformation plus importants qu'en compression.

- Figure IV.10 : Influence de la vitesse de déformation sur la réponse

du polycarbonate sollicité& en cisaillement 2 grande
vitesse [58]
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<T L'expérience prouve aussi que la déformation plastique aux grandes vitesse
d

e déformation induit un transfert thermique d'origine adiabatique. Les &chauffe-
ments sont d'autant plus importants que la déformation plastique est importante—:
ainsi 3 des vitesse de déformation de 35008~} les déformations correspondantes sont
d'environ 60 % et l'échauffement atteint aisément les 90°C !. Cependant, on notera
que ces &lévations de température importantes n'engendrent pas d'&coulement irré-
versible au sein du matériau (par rupture de chalnes par exemple) puisque un

"rajeunissementf;h T » Tg les restaure parfaitement dans leur géométrie initiale.

————— e
-

Qu&nt 3 la nature du matériau, elle n'a pas d'influence majeure sur les
propriétés wécaniques enregistrées. En effet on peut déjid souligner que nos résul-
tats en sollicitation quasi-statiques sont similaires 3 ceux obtenus par BAUWENS et

al [34] sur un polycarbonate MAKROLON.

Quelques essais 3 grande vitesse avec ce méme matériau nous ont d'ailleurs
conduit aux mémes résultats que ceux obtenus sur le Lexan. Les qualit&s des pro-
duits commerciaux &tant similaires d'un producteur 3 l'autre, il serait int@ressant
3 1'avenir de travailler avec des produits purs et d'examiner quelle serait 1'in-
fluence des masses et distributions mol&culaires sur les propriétés mécaniques des

produits testés.



IV.3 - Influence des traitements thermiques sur le comportement mécanique du poly-

carbonate

IV.3.1 - Analyse enthalpique différentielle

La figure IV.1ll illustre un exemple des thermogrammes enregistré@s 3 chacun
des passages de 1l'état vitreux 3 1'état fondu. Les courbes correspondent aux enre-
gistrements obtenus aprds recuit pour différents temps de maintien aux températures
de recuit considérées. La transition vitreuse s'accompagne du pic endothermique
caractéristique du phénom@ne de relaxation d'enthalpie. Ce pic est d'autant plus

important que le temps de maintien 3 la température de recuit est long.

Aprds traitement (voir figure III.26), l'&chantillon est maintenu quelques
minutes 3 180°C pour effacer l'histoire du recuit. Il est ensuite refroidi 3 la vi-
tesse de 4°C/min jusqu'd la température de recuit précé&dente. Quand celle-ci est
atteinte, il est immédiatement r&chauffé 3 la vitesse de 16°C/min jusqu'd 180°C et
le passage de la tramsition vitreuse est 3 nouveau enregistré, Le thermogramme ob-
tenu correspond 3 la trace supérieure de la figure IV.13 qui sert 3 définir 1'&tat
de référence du matériau non recuit. On constate d'ailleurs que la traunsition vi-

treuse est alors athermique.

Généralement, on observe une augmentation de la température de transition
vitreuse aprés recuit. Compte tenu des temps de recuit appliqués dans nos essais,
les valeurs du tableau IV.2 montrent que celle-ci n'est pas significative et
qu'elle pedt atre négligée. La température de transition vitreuse est déterminée
comme ipdiqué sur la figure IV.1l2. Sa valeur de référence indiquée dans le tableau

1IV.2 correspond 3 la moyenne de toutes les valeurs de référence mesurée.

Afin de déterminer 1l'&nergie relaxée, les enregistrements sont superposés
en faisant coincider les lignes de base précé&dant et suivant la transition
vitreuse. La procédure est illustrée par la figure IV.13. L'aire entre les 2 cour-
bes est ensuite mesurée 3 l'aide d'un planimdtre. Compte tenu des conditions opéra-
toires retenues (vitesse de chauffe de 16°C/min et sensibilité@ de 3,2mcal/s) la -

précision sur les résultats est de % 25mcal/sec.



oﬁ<°c>]
110 120 130 Ré&férence
t_(h) '
r
1 149 149 151,5
3 149 150,5 152
9 150 151 152,5 15041
24 151 | 152 152
|
48 151,5 152 : 152
-
72 152,5 | 152 153 !
i ;

"Tableau IV.2: Températures de transition vitreuse aprés recuit

Figure IV.12: Détermination de la température de transition vitreuse
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Les figures IV.1l4 a et IV.14 b représentent la variation de AH en fonc-

tion respectivement du temps de recuit et du logarithme népérien du temps de re-

cuit.

La figure IV.14‘b montrent que AH est une fonction linéaire croissante de

Log t. 3 température de recuit donnée.

Pour les température de 120°C et 130°C, les courbes de la figure IV.l4 a
montrent que la variation d'é@nergie relax@e est trds rapide pendant les premilres

heures de recuit alors qu'3d 110°C aux m2mes dures de recuit 1'é@volution de AH est

beaucoﬁp plus lente.

Les résultats obtenus sont en accord avec ceux de BAUWENS [60].

D'une manidre générale, plus le recuit est effectué A une température voi-
sine de '1‘8 pour une durée de recuit donnée, plus 1l'Energie relaxée est importante.
Cependant on peut noter que dans la gamme de temps de recuit explorée (t. < 72 h),

1'équilibre thermodynamique n'est pas atteint puisque pH ne présente pas de valeur
limite.

A ce titre les résultats de MARSHALL et PETRIE [61] montrent que 1'&quili-
bre est atteint 3 des temps beaucoup plus importants. Ces auteurs ount &tudié& en
fouction de la température de recuit T, et du temps de recuit t, la variation de AH
exprimée comme H (Tg)-Ha(Ty) c'est-3~dire la différence 3 T, entre l'enthalpie du
matériau recuit pendant t 3 T, et 1'enthalpie d'équilibre. Leurs r€sultats, pour le
polycarbonate, représentés sur la figure IV.1l5 montrent que les temps de retour 3
1'équilibre sont extrimement long, méme lorsque les recuits sont effectués 3 15°C
geulement au dessous de la temp@rature de ttansigion vitreuse. Aiﬁsi 3 129°C,

1'équilibre ne serait atteint qu'apris des durées de recuit de 6 mois ll.
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Figure IV.15 : Enthalpy-relaxation data for PC at various temperatures
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Nous avons test@ des &chantillons ayant &t& recuits aux températures pré-

cédentes pendant des durées de 3 heures, 18 heures, 45 heures et 8 jours.

Les essais de compression sont réalisés en sollicitation quasi-statique 3

la vitesse de 3 x 10"2s”! sur des &chantillons recuits 3 110°C et 120°C.

Les essals de compression aux barres d'Hopkinson sont effectués aux vites-—

ses de 1100s~!, 2200871 et 32008} sur des &chantillons recuits 3 110°C, 120°C et
130°c.

Tous les essails de compression sont réalis&s 3 tempé@rature ambiante.

IV.3.2.1 - Essals quasi-statique de compression

Les figures IV.16 et IV.17 illustrent, pour des durées de recuit de 3
heures et 7 jours l'influence de la temp@rature de recuit sur la réponse du poly-

carbonate par rapport 3 celle d'un &chantillon de référence (rajeuni uniquement 2

160°C).

On constate que pour une durée de recuit donnée la contrainte 3 la liwmi-
te élastique augmente avec la température de recuit ce qui est en accord avec ce
qui a été observé par d'autres auteurs (7). Le module &lastique n'est par contre

pas affectd par les traitements de recuit.

Les valeurs de contrainte 3 la limite &lastique sont indiqués dans le

tableau IV.3.

Les figures IV.18 et IV.19 reproduisent les réponses des &chantillons

recuits 3 110°C et 120°C réspectivement.

Nous appuyant sur les valeurs du tableau IV.3, nous constatous que la

contrainte 3 la limite €lastique Oy (8,» tp) augmente avec la durée du recuit.

Compte tenu de la précision des mesures qui, rappelons-le, est inférieur 2 5 %,

1'augmentation est significative.
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La figure IV.20 représente la variation de Ag= 1; (gr, tr)-‘y (ref.)
avec le logarithme du temps de recuit. Compte teauw du faible nombre de points expé-
rimentaux, la variation de la limite &lastique avec ce param@tre semble 2tre indé-
pendante de la température de recuit consid&rée. Ce dernier paramdtre pour un temps
de recuit donné, ne modifie que l'amplitude de 1l'&cart des contraintes. Plus la
température de recuit est proche de Tg’ plus l'augmentation de contrainte 3 la 1i-

mite &lastique est importante comme nous l'avons observé sur la figure IV.19.

La comparaison des figures IV.1l4 b et IV.20 montre que l'enthalpie re-
lax8e et l'augmentation des contraintes 3 la limite &lastique présentent une &volu~

tion similaire en fonction des paramétres de recuit.

Ainsi ces résultats confirment l'hypothése selon laquelle les phé&nomnes
physiques observés par des procédures expérimentales différentes, ont tous deux
pour origine les modifications structurales (diminution du volume libre, modifica-

tion de 1l'entropie de configuration) induites par le recuit.

»

La corrélation est encore plus significative lorsqu'on examine les ré-
sultats de ADAMS et al [ ]. Ces auteurs ont observés 3 partir de mesures effectuées
par DSC sur des échantillons recuits que le pic endothermique disparaissait apris
déformation plastique. De plus 1l'énergie thermique assocife 3 ce pic correspond 2
1'augmentation d'énergie mécanique due au recuit lors d'essais de compression. Les
faibles valeurs obtenues semblent indiquer que seules des modifications localisées

de la structure sont responsables des phé&noménes observés.

D'autre part il faut souligner que nos résultats sur le lexau sont en
parfait acoord avec ceux de BAUWENS [60], obtenus sur le Makrolon déformé en trac-
tion. L'accord est d'autant plus satisfaisant que les conditions expérimentales
sont différentes des ndtres (&tat de référence, cycles thermiques, essais mfcani-
ques de déformation). Compte tenu de ces remarques, ceci prouve donc la validit& du
mod2le prévisionel de BAUWENS exposé& au paragraphe 5.2 du chapitre III et que la
méwe &nergie lib;e est assocife aux mouvements mol&culaires se produisant iors de

la déformation 2 la limite &lastique et lors de la densification du maté&riau pen-

dant le recuit.

L'ensemble des résultats obtenus montre que la vitesse de refroidiése-
ment 3 partir de T » Tg d'une part, et les premiers instants du traitement thermi-
que d'autre part, conditionnent de manidre primordiale 1l'&volution du mat&riau lors
du conditionnement thermique de recuit plus que la durée du recuit elle-mlme. Il
s'avdre donc indispensable dorénavant d'examiner 1'influence de ces paramdtres sur
le comportement du mat&riau et de clarifier 1l'importance relative de chacun des pa-

ramd@tres du traitement thermique sur les modifications structurales résultantes.
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3 3 18 45 192
I ( C)
110 78,70 80,40 80, 60 82,10 °
120 81,80 83, 30 83,30 84,40
REF" 75,50 75,50 75,50 75,50

Tableau IV.3: Valeurs de contraintes & la limite élastique cy du polycarbonate
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Figure IV.20: Variation de 1l'écart de contrainte 3 la limite

€lastique avec le logarithme népérien du temps

de recuit. €= 3.10~25-l.



IV.3.2.2 - Essais de compression aux barres d'Hopkinson

~ Nous avons vu que lors d'essals quasi-statiques de compression sur les
échantillons recuits la contrainte 3 la limite &lastique oy est le paramétre 1le

plus affecté par les traitements thermiques.

Nous appuyant sur les valeurs expérimentales de ce param@tre groupées
dans le tableau IV.4, pour les vitesses de sollicitation explorfes, nous pouvons
montrer qu'aux grandes vitesses de déformation les traitements thermiques de recuit
ne modifient pas la réponse du matériau. Seules les conditions d'obtentiom du verre

(vitesse de refroidissement) modifient le comportement du matériau.

Les figures IV.21 et IV.22 illustrent la réponse d'&chantillons recuits
pendant 3 heures aux différentes températures de recuit, test8&s 3 la vitesse de
1100871 (figure IV.21) ou recuit pendant 45 heures et testés 2 320082 (figure
IV.22). Compte tenu de la précision des résultats [(Ac/c = 5 %), on ne peut dégager
d'influence notable des températures] de recuit 3 temps de maintien et vitesses de
déformation fixées. Ces deux figures ne sont que 1'illustration de la tendance gé-

nérale observée sur toutes les gammes de vitesses de déformation et de conditions

de recuit explorées.

De méme si l'on examine l'influence du temps de recuit, les deux autres
paramétres expérimentaux &tant constants (et et g, aucun effet du traitement ther- °
mique ne peut &tre mis en &vidence (figures 1V.23, 1IV.24, IV.25, IV.26). Pour quel-
ques &chantillons des recuits d'une dure de 8 jours 3 la température de 120°C ont
t& rSalisés. La figure IV.27 montre que méme pour des temps de recuit aussi long,

la limite &lastique ne varile pas.

Ces quelques résultats, choisis parmi les nombreux essals effectués,
nous am@nent 3 la conclusion que, compte tenu des cycles thermiques adoptés, les
traitements de recuit n'ont aucune influence la réponse du polycarbonate dans la

gamme de vitesses de déformation explorée (5003‘1 £ ek 35005-1).

Cependant si 1l'on change les conditions de refroidissement du verre, ia'
figure IV.28 montre que la réponse mécanique de celui-ci est alors affectée. La
trempe pour effet, comme aux basses vitesses de déformation, de faire chuter les
caractéristiques mécaniques. Pour la méme vitesse de déformation, qui est pour cet
essal de 22008~} 1a limite &lastique atteinte aprds trempe a pour valeur 106 MPa
alors qu'elle est de 116 MPa lorsque l'échantillon est refroidi depuis 165°C 3 1la

vitesse de 3,5°C/min.
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Tableau IV.4: .- . . ‘
Valeurs de contraintes 3 la 1li-

mite élastique oy du polycarbo-

* nate testé aprés recuit aux

grandes vitesses de déformation.

(o0 en Mpa
v pa)

REFERENCE

€ , =1

(s %) % (tpa)

1100 109

2200 116

3200 120

= 1100 s~
t (h)
r 3 18 45
0. (°C
110 112 113 114
120 113 114 115
130 110 1 114 114
g< 2200 s~V
£, (1)
o 3 18 45
0. ¢o
g (°c)
110 120 121 119
120 121 119 119
130 118 119 122
é= 3200 gt
t. (h)
3 18 45
6, (°C)
110 117 121 119
120 122 122 121
130 117 121 122
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1: Echantillon refroidi a 3,5°C/min.

2: Echantillon trempé dans 1'eau glacée.




IV.3.2.3 - Influence conjuguée des traitements de recuit et du vieillissement 3

température ambiante aux grandes vitesses de déformation

Nous avons examin& 1'influence du temps de s&jour 3 température ambiante

sur des échantillons de référence et sur des &chantillons recuits 24 heures 2

130°C.

Les échantillons de référence ont &té& test@s aprds des dur@es respecti-
ves de 24 heures, 7 jours et 3 mois de sé&jour 2 température ambiante. Ceux recuits

| 1'ont été aprds des séjours 3 température ambiante de 2 heures, 1 journée et 6

jours respectivement.

La répongse des différents lots d'&chantillons est illustrée sur les fi-~
gures IV.29 et IV.30 pour la vitesse de déformation de 1100s™1. L3 encore, nous

n'enregistrons aucune différence dans le comportement du maté&riaux indépendemment

du temps de s&jour 2 température ambiante.
IV.3.2.4 = Influence de l'ambiance de recuit

Des recuits d'une durée de 24 heures 3 130°C ont ét& effectué sous vide
et en présence d'argon. La comparaison des réponses des matériaux ainsi recuits
avec un matériau recuit 24 heures 3 130°C sans alr est 1llustré@ sur la figure

IV.31. Tous trols présentent des comportements identiques.
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L'un des résultats significatifs de cette &tude est que le recuit du poly-
‘carbonate sollicité en compression 2 des vitesses de déformation supérieures 2
_/10003'1 n'induit plus d'augmentation des caractéristiques mécaniques comme nous

Kavions pu l'observer 3 partir de résultats d'essals quasi-statiques.

Les seules différences significatives de comportement sont enregistrées
]
entre les &chantillons pour lesquelles les conditions d'obtention du verre ont &été
différentes. Ainsi, pour une méme vitesse de déformation, un mat&riau tremp@ et un

matériau refroidi présentent des variations de contraintes 3 la limite &lastique

importantes (figure IV.28).

Ceci conforte l'observation faite 3 partir de résultats d'essais qu;si-
statiques de compression'd'une part et de mesures calorimétiques d'autre part, qui
montraient que 1'évolution des caracté@ristiques mécaniques et calorimétiques est
plus conditionnée par la vitesse de refroidissement et les premiers instants du
traitement de recuit que par la durée de celui-ci. Cette sensibilité de la réponse
mécanique du polymdre est analogue 3 celle 1llustrée par le volume libre qui, comme
1'a montré STRUIK ([61] page 22 et 23); est un paramétre qui présente une graﬁde
gensibilité aux vitesses de refroidissement, plus qu'3d la dure du recuit. Aux
grandes vitesses de déformation, la réponse mécanique du matériau dépend essentiel-

lement de la structure du verre obtenu.

Leg travaux de STRUIK [61] suggdrent &galement que le fait que le polycar-
bonate ne pfésente pas d'effets 1i&s aux traitements de recuit aux grandes vitesses
de déformation, puisse s'expliquer par un effet d'é&quivalence temps-température. En
effet STRUIK a observé que l'effet des traitements thermiques (recuit ou
vieillissement) disparait lorsque l'on sollicite le mat@riau 3 des températures in-
férieur 2 T,. Ceci conduit 3 admettre que le comportement du polycarbonate aux
grandes vitesses de déformation est équivalent 3 celui que l'on enregistre aux bas~
ses vitesses dans un domaine de température proche ou inférieur 23 TB. Cela implique
aussi que les mécanismes structuraux €lémentaires engendrant l'&tat de déformation
plastique macroscopique soient modifiés avec la vitesse de déformation comme ils le
gont de manidre &quivalente avec la température 3 plus basse vitesse. Indépendanm~
ment du caractdre moléculaire des mécanismes wis en jeu, 1l'&tude du comportement du
polycarbonate dans la large gamme de températures et de vitesses de déformation ex-

plorée est donc susceptible de révéler des transitions du matériau.



Les résultats expérimentaux sur la ré€ponse mécanique du polycarbonate obtenu par le
systZme de barres d'Hopkinson constituent un ensemble de données nouvelles qui vont
pouvoir @tre comparées aux prévisions des modé&les propos&s pour rendre compte de 1la

‘sensibilité 3 la température et 3 la vitesse de déformation de la limite &lastique

des polyméres.



IV.4 - Analyse de la déformation plastique du polycarbonate

<?V «4.1 - Mod&le d'EYRING = BAUWENS

-

Nous avons déja souligné le bon accord entre nos résultats d'essais quasi-
statiques de compression avec ceux obtenus par BAUWENS {34, 35] dans une gamme de
température et de vitesses de déformation simiigires: Cecl est encore mieux mis en
évidence lorsque l'on trace la variation de la contrainte vraie réduite 3?/T, en
fonction de la vitesse de déformation en esEg}%g_}ogarithmique, od Test la tempéra—

ture d'essal exprimee en degrés kelvin. Cette variation pour différentes températu-

res comprises entre 20°C et 120°C est représent@e sur la figure IV.3l.

L'évolution de la limite @lastique du matériau examiné peut 2tre décrite
comme 1'a proposé BAUWENS [34], par une &quation d'Eyring similaire 3 1'équation
III.11 :

0:6/1' -.Aaﬁ [Log (zc g) + Q ]RT] (1V.6)

-.I
oon
j : V!
[ ¢

La desctiption de 1'évolution de la limite @lastique du lexan ne nécessite
de faire intervenir l'activation que d'un seul mécanisme de déformation, de mode g,
correspondant au saut d'une position d'équilibre 3 une autre, de segments &lémen-
taires de la chalne macromolé&culaire, sous l'action conjuguée-de la contrainte ap-

‘pliquée et de l'activation thermique.

Les param@tres de cette &quation sont des constantes que 1l'on détermine de

manidre graphique 2 partit de la figure IV.31.

Nous avons représenté sur cette figure les résultats de BAUWENS déterminés
3 partir des doannées de la ré&férence [34]. Les contraintes calculées 3 partir de
ces données sont corrigées pour les exprimer en contraintes vraies, en considé&rant
une déformation 2 la limite &lastique de 10 Z. Le grand nombre de résultats expéri-
mentaux que Nous avons obtenu par un balayage aussi fin que possible 2 température
ambiante montre le bon accord avec l'@volution observée par BAUWENS pour le
MAKROLON. Bien que les essais en température n'aient &té réalisé&s que pour 3 vites-
ses de déformation différentes, 13 encore nos résultats sont en bon accord avec les
prévisions du modéle de BAUWENS.

_ En conclusion, 1l'@volution de la limite &lastique du lexan, dans la gamme
de température et de vitesse de déformation explorées est décrite par 1l'équation
d'Eyring [équation IV.6] qui prévoit un faisceau de droites paralldles permettant

de déterminer les param@tres de 1l'é@quation.
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La pente des droites d&terminée par régression linéaire 3 partir des ré-

sultats 3 température-ambiante, conduit 23 :

A = 0,0046 MPa.K~}
ca

Les paramétres Ca et Qa caractérisés 3 partir de l'écart des droites pour

une vitesse de déformation de 10~1s™! ont pour valeurs :
c =18 x 107! gec™ Q, = 328 KJ/mole = 78,5 keal/uole

L'&nergle d'activation ainsi calculée est similaire 3 celle déterminée par
BAUWENS (Qa = 75,4 kcal/mole).

La figure IV.32 représente la variation de 0}/T en fonction du logarithme
de la vitesse de déformation pour des températures d'essal comprises entre - 20° et
+ 145°C, pour des vitesses de déformation variant de 4008~} 2 3600s~l. La variation
de oy/T en fonction de ln ¢ reste linfaire pour chaque température d'essal et obéit

8 une &quation d'Eyring de la forme :

o
oy/T = a log ¢ + b (Iv.7)
/ Le tableau IV.5 montre que la pente des droites vari trds sensiblement

avec la température. L'allure "en &ventail” des droites de la figure IV.32 a &té

observée par ailleurs par MARCHAND sur le polycarbonate (page 94, référence [59])

et par SEMIDOR-SIGNQORET [5] sur l'ac&tate de cellulose et le polystyr@ne choc testés
\ ‘ o -

. en compression 3 grande vitesse.
N

La figure 1IV.33 regroupe les résultats expérimentaux des figures IV.31 et
IV.32. Les droites en pointillés ont &t& calculées aux températures Qe - 21°C, -
1°C et 145°C pour la gamme de vitesses quasi-statiques 2 partir des constantes dé-
terminées préc&demment. L'extrapolation A ces températures est légitime puisqu'elle

correspond au domaine de validité& de 1'&quation (IV.6).
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Figure IV.32: Variation de

/
la limite €lastique du polycarbonate en fonction

de la température et du logarithme de la vitesse de déformation. .

Essais aux barres d 'Hopkinson.



Figure IV.33 : Variation de la limite &lastique avec la vitesse de déformation

T 252 272 293 333 353 373 393 418
a| 0,0071 | o0,0148 | 0,0145 | 0,0124| 0,0091 | 0,0084 | 0,0087 0,0069
b| 0,4303 | 0,3576 | 0,2648 | 0,1757 | 0,1639 | 0,1475| 0,1253 0,1095
~| 0,96 0,97 0,96 0,95 0,94 0,91 0,77 0,83
- Tableau IV.5 : Paramétres des droites de la figure IV.32
calculés par régression linéaire
T
cy/ 1
(Mpa.K ') ,
0.60 =21°C
0050 / - 1°C
0.40 21 20°C
= - 1°¢ /
0.30 \ — 20°C . 60°C
T / 80°C
__ 60°C ///’// 100°C
— ___lo0°cC — 145°C
— _.l20°C - .
0.10 a—— e — — _‘lasoc
0.00 A J 51 ( ( i A -
s 7
-4 -4 -2 . 6 8 In ¢

et de la température. Synthdse des figures IV.3l et 1IV.32
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Noug constatons que s8i le comportement du polycarbonate peut &tre décrit 3
l'aide d'une &quation d'Eyring celle-ci doit faire intervenir plusieurs mécanismes
de déformation pour décrire d'une manidre globale la réponse du polymére dans cha-

que gamme de vitesses de déformation.

S1 1l'on admet que le comportement aux grandes vitesses de déformation est
similaire & celui enregistré 3 basses températu;es et basses vitesses, le parallile
peut 8tre fait avec les résultats de BAUWENS obtenus 3 des tempé&ratures inférieures
8 - 50°C sur des &chantillons de polycarbonate testfs en traction et en compression
(voir référence [34]). BAUWENS montre alors que le comportement du polymre dans
une zone de tempé&rature ;;;;he et inférieufe a TB nécessite de faire intervenir de
mani2re additive deux mécanismes de déformation. L'activation des m&canismes du mo-

de o est subordonnée 3 la libération préalable des mécanismes du mode g qui corres-

- -

pondent 3 des mouvements trés localisés de la structure macromol&culaire
(groupements latéraux). En raison de la mobilité& réduite de ces groupements, l'ac-
tivation des mécanismes B nécessite l'apport d'une &nergle supplémentaire, se tra-
duisant par une augmentation de la contrainte appliqué&e. Si 1l'on considdre que
cette contrainte appliquée est la somme de 2 contributions ¢ et g, 1'équation

d'Eyring s'Scrit alors sous une forme similaire 2 1'équation IIL.9 :

oy/T = Ac_ (Log 2C, € +.%%_) + AcB sinh™l (CB ¢ exp %g) (1Iv.8)

Comme dans le cas d'essais quasi-statiques nous avons tracé la représenta-

tion graphique de cﬁtte &quation 2 partir des donnfes de la référence [34] soit :

Aoy = 5,7 x 103 Mpa.k~1 Acg = 55,7 x 1073 Mpa.k~L
C, =2,40 x 10731 gec Cg = 2,76 x 1072 sec
Q, = 315,60 kJ.mole~} Qg = 40 kJ.mole”!

Celle-ci est 1illustrée par la figure IV.34, ol nous avons également porté

nos valeurs expérimentales d'essais aux grandes vitesses de déformation.

On constate que les prévisions du mod&@le &tabli A partir de ré€sultats
d'essais 3 basses températures et faibles vitesses de déformation, divergent nota-
blement avec les résultats exp&rimentaux obtenus aux grandes vitesses de

déformation.
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Les valeurs de contraintes, 3 la limite &lastique différent d'un facteur
1,5 2 2 selon la température et la vitesse de déformation considérées, avec celles
déterminées expérimentdlement par nos essais. De plus, ce moddle prévoit des“varia-
tions de countrainte en fonction de la vitesse de déformation (Log g¢) devant &tre
linéair;s et de pentes constantes poufiles températures inférieures 3 333K. Au-deld
et jusqu'd 433K 1'@volution des courbes s'é&carte de la lin@arité en raison de 1la
forme de la fonction exprimé€e par 1'équation (IV.8) et des constantes expérimenta-

les utilisées.

Nos résultats conduisent 3 des variations linéaires comme en témoignent la
figure IV.32 et les valeurs des coefficients de corrélation du tableau IV.5, mais
les pentes différent selon la température d'essais et augmentent quand celle-ci
diminue. Etant donnée que la plage de vitesses de déformation couvre 2 peine une
décade, on pourrait considérer que nous examinons la partie de la fonction corres-
pondant 3 la zone transitoire entre les deux mécanismes de déformation (zone cor-

respondant au c0uq§ de la figure IV.34). Mais.compte tenu de la large plage de
températures expi;tee (- 21°C 2 + 148°C), les variations de pente devralent 2tre
d'un facteur 10 comme le prévoit le modéle, alors que le tableau IV.5 indique que
la pente 3 - 21°C n'est que de 2,5 fois plus forte qu'3d 148°C. Cette hypothidse est

donc peu vraisemblable.

La figure 1IV.33 révéle 1l'existence de transitions du matériau, exprimées

en termes de vitesses critiques, situées dans une gamme de vitesses intermédiaires
(1571 { e £ 1008 1) non explorée par notre étude. Celles—ci sont déterminées par

extrapolation des droites, de chaque domaine de vitesses, permettant ainsi d'examji-
ner leur &volution avec la température d'essais, comme 1'illustre la figure IV.34
bis. Dans la plage de températures — 21°C & 80°C, la vitesse de déformation criti-
que obéit & 1'équation III.1l0 prévue pour la théorie D'EYRING - BAUWENS.

: - 1 EXQ
\fq B

La valeur dénergie d'activation Q8 déterminée dans cette plage de températu-
re, est de 67 kJ/mole, valeur bien superieurea.celle déterminée par BAUWENS [34] mais
néanmoins du méme ordre de grandeur que les valeurs d'énergie d'activation de la rela-
xation secondaire B livrées dans la littérature (voir Chapitre III ). .

D'autre part, si 1'on tient compte du résultat de BAUWENS [}4] 3 la transi-

" tion du matériau étant exprimée de mani®re équivalente en terme de température criti-
que Tc (¢ =4,16 10-3 s-l, T = TB = -80°C), on peut dés lors envisager que les pa-

ramétres 1iés & l'activation du mécanisme B &voluent avec la température.




€

Figure IV.34 bis: Evolution de la vitesse critique éc en fonction de la température.

BATWFENS (1972)

Yot

/T (10'3K'1)




D'autre part, l'&volution de la vitesse critique, au-deld de 60°C n'est
plus décrite par l'équation précédente et semble indiquer que le mécanisme de dé&-
formation 3 consid&rer diffdre trds nettement d'un procesgsus de mode 8.

Ainsi, 1'évolution de la limite &€lastique du polycarbonate, 3 145°C, est
décrite dans les deux domaines de vitesses de déformation par la méme &quation
d'Eyring faisant intervenir l'activation d'un mécanisme de mode ¢. Pour les tempé-
rature de 80°C, 100°C et 120°C, les résultats expérimentaux sont en discordance
compléfe avec les prévisions théoriques faisant intervenir les relaxations conju-
guées des modes q et B (figures IV.33 bis et IV.34). Une éﬁuation, ne faisant
iantervenir qu'un seul mécanisme de déformation ne peut donc décrire le comportement
du matériau dans chaque gamme de vitesses de déformation. Ceci suppose alors
1l'existence d'un mécanisme intermédiaire entre ceux décrits précédemment (a, o*B),

et dont la nature reste 3 définir.

Le désaccord entre la prévision du mod2le de BAUWENS et nos résultats ex-—
périmentaux n'exclut cependant pas l'hypoth2se d'un mScanisme de déformation aux

grandes vitesses 11& 3 la relaxation secondaire du matériau.

Par contre, nos investigation$ expérimentales tendent 3 montrer que les
paramdtres de l'équation d'Eyring 118s 3 ce mécanisme ne sont pas constants dans

la plage de vitesses de déformation et de température explorée

Dans cette gamme de vitesses de déformation, l'analyse de la déformation
du polycarbonate en tant que processus thermiquement activé nécessite alors la dé-
\
termination des paramé@tres de cette activation, respectivement le volume et 1l'&ner-

gle libre par le biais d'une autre analyse.

L'analyse thermodynamique et cin&tique de la plasticité& des polyméres
amorphes vitreux développée par ESCAIG et LEFEBVRE [14, 15, 28] a &té& présentée au
paragraphe 3.3 du chapitre III. ‘

Nous rappelons simplement quelques résultats.




IV.4.2.1 - Détermination des paramétres d'activation

Le volume d'activation apparent Vo est défini par :

(vo = wr (_6__1_.3.;.. (1v.9)

do ) T,Str

I1 représente la sensibilité@ de la contrainte 3 la limite &lastique 3 1la
vitesse de déformation. Il est déterminé expérimentalement 3 partir des pentes des
droites de la figure IV.32.

Afin de s'assurer que 1l'on mesure bien un vral volume d'activation,
(c'est-3-dire Vy = V,), 11 suffit de comparer les valeurs de l'Energie libre AG,

obtenues par mesure de l'enthalpie et par int&gration du volume apparent.

.. La premi3re détermination est effectuée 3 partir de 1l'expression de

1'8nergie libre AG,,2
AG”_(AHO+2$LGVO) (1_12&) -1 ~ (Iv.10)
: p dT dT
avec
R IR )
AHy = -TVo(a_ = \ oL (1v.11)
T ‘e, Str |
\

AHy est l'enthalpie apparente d'activation et mesure la sensibilité de

la contrainte 3 la température 3 vitesse de déformation constante. On notera que

AHy et Vy font intervenir un terme de structure (Str) &tant donné que les termes

3 1né et pg doivent 3tre mesurées sur un méme &chantillon dans le méme &tat de
dc oT
déformation. Le probléme est résolu en prenant pour g la valeur de la contrainte 3
la limite &lastique Ty
AHy est détermin& 3 partir de la figure IV.35 qul représente pour la vi-
tesse de 2000s~! la variation de la contrainte 2 la limite élastique avec la
température.

v/.

Dans 1l'expression de AGay, le terme d; représente la variation du module
de cisaillement avec la température. dT
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L'autre détermination de 1'@nergie libre AG, , par intégration du volume

2

apparent est obtenue par :

Tm
AGaz - |!£T2 Va('c)dr (Iv.12)
p(0) 1 :

ol Ty, ™ Ops contrainte d'écoulement 3 la température de zéro kelvin.

Nous levons la difficulté@ 1iée 3 une extrapolation imprécise de Ty au

z8ro absolu en faisant coincider le point qui correspond 3 la plus basse températu-

re accessible (T = 252K) avec la courbe AGa, (T) obtenue par la méthode précédente.

Dans ce cas l'expression de AGa, peut s'&crire sous la forme :

T,
A.Ga2 = A+ 3B avec z(1) = ”g;) m Va(e)de
w0 as2)

et
= jf%aﬁ' V,(0)dT
- T

avec

AGa; (252K) = A(252K)

soit

AGa; (252K) x _p(T) = A(T)
u(252)

\

La détermination de AGa; (252K) permet donc le calcul-de A(T) soit de

AGay (T) ; B(T) est obtenu par intéiration graphique de la courbe V(1) en fooction
de la variable réduite ¢ = ,(0) o

u(T)

Les deux déterminations de 1l'@nergie libre d'activation nécessitent la

connalssance de la variation du module de cisaillement p en fonction de 1la

température. Celle-ci est déterminée par la mesure du module d'Young E de 20°C 2
190°C en utilisant un viscoélastique METRAVIB 3 la fréquence de 1 kHz.

La théorie de 1'élasticité linéaire dans le cas d'un corps isotrope re-

lie le module de.cisaillement p(T) au module d'Young E et au coefficient de poisson

v par la relation :

(p,(T)_ E(T) -
ST 2(N)




La pente de la courbe Ln () = £(T) représent@e sur la figure IV.36 ca-

ractérise la quantité@ 1 dy pour le calcul de AGa,(T).
u dT

De méme pour la détermination de 1'@nergie libre AGa, par la méthode
d'intégration du volume d'activation, nous avons extrapolé le module de cisaille~

ment aux températures de 252K, 272K, et OK.
IV ol‘ 02 02 - Résultats

La variation du volume d'activation apparent en fonction de la tempéra-

ture V,, est représentée par la figure 1V.37.

La comparaison entre les deux déterminations de 1'é&nergie d'activation

est représentée sur la figure IV.38.

En de¢3 d'une température critique T.» de l1l'ordre de 333-353K, 1l'accord
entre les deux démarches est satisfaisant. Il montre que le volume Vo-mesuré est un
volume d'activation vrai, c'est-3a-dire qu'il représente la dérivée partielle de
1'énerglie libre par rapport & la contrainte. D'autre part les résultats obtenus
8'alignent sur une droite passant pas l'origine, d'&quation AGa = «kT. La variation
de la vitesse de déformation avec la température T et la contrainte ¢ peut 8tre re-
présentée par une &quation d'Eyring faisant 1ntervenir un seul mécanisme de défor—

mation thermiquement activé :

€= o exp - AGa(T,T) (Iv.13)
AY _v—

La dépendance en contrainte de la vitesse de déformation est alors es-~
sentiellement exponentielle.

Au deld de T.» les deux déterminations de 1l'@nergie libre ne conduisent
plus aux mémes r@sultats. Ce qui signifie que le terme préexponentiel gy varie avec
la contrainte de fagon non négligeable. En d'autres termes, la dépendance en
contra}nte de la vitesse de déformation n'est plus plus essentiellement exponen-
tielle. La question se pose alors de pouvoir découpler dans le volume d'activation
apparent Vo, la ;ontribution du paramétre d'activatiom vrai Va de celle du ternme

préexponentiel.
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Figure IV.37: Variation du volume d'activation apparent Vq.en fonction de 1la

température.
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Par simplification, nous avons choisi d'évaluer V, au deld de T, selon !
la méthode développée par LEFEBVRE [15], par extrapolation linéaire de la variatioa
V,(T) en dessous de T. (tracé en pointillé@ sur la figure IV.37). Disposant ainsi de
valeurs de V, dans tout le domaine de température, la détermination de 1'énergie
libre peut ainsi tre reconsidér@e en introduisaat dans 1l'équation 1IV.1l0 les va-
leurs Va(T) et non plus V,. On obtient la figure IV.39 qui indique encore deux com-
portements distincts @

] ] L
(1) En degd d'une température critique T, * 353%10K, 1'énergie d'action
est représentée par une &quation d'Arrhénius représentant l'activation d'um seul

mécanisme de déformation :
AGa = 11,6 kT

11 est possible de rendre compte de la cinétique de déformation par une

&quation de la forme :

€ ™ £€g exXp - AGa(O'»T)

Ce mode apparalt similaire 2 celui de la plasticité par activation ther-— |
mique du glissement dans les solides cristallins. ESCAIG montre que le volume d'ac- i
tivation correspond alors au volume critique V. qui est le sidge de mouveméhts ‘
corrélés d'unités structurales lors de 1l'&vénement &lémentaire. Si 1l'on se référe
aux bandes de cisaillement situées 3 45° de l'axe de compression, le volume d'acti-
vation de cisaillemept caractéristique du phéndméne vaut deux fois le volume mesuré
en compteséion. V. est donc de 1'ordre de 2100A3 et le volume d'un monomdre étant
de 352A3, V. rend compte du caractére local des processus d'activation, environ 6 |

€léments monoméres. : ) *

Le terme préexponentiel ;0 s'exprime en fonction des paramétres cinéti-

ques [15] :

€9 = p-Q-deyeuy = 'ep exp ¢  (IV.14)

ol Q est le volume du germe de plasticité totalement développé (Q M Vi), p est la
densité de sites actifs, pe, est le cisaillement &lémentalre (de 1l'ordre de

l'unitéié u¥ est la fréquence d'attaque des vibrations corrélées dans le germe
4 - 3 10 8- ) . ‘
N




1

€. est la vitesse de déformation macroscopique &gale ici & 2000s *. Nous

P
pouvons alors calculer la densité de germes de cisaillement en prenant pour valeur
minimale de Q la valeur de Veo

Avec une valeur de o égale 3 11,6 nous avons :
0@ = 1074 sott o £ 1016 ca™3

Dans les solides cristallins la densit@ de défauts est généralement ex-
primée en longueur de dislocationspar unité de volume ppe La longueur pp équivalente

au réseau de boucles de densité P8 est pp = p32/3.

La valeur précédente correspond 3 une longeur de dislocations

pp € 4 x 1010 cm'z, qui est typique de la limite &lastique de cristaux covalents od
la résistance au glissement est constitu@e par les liaisouns atomiques dans le ré~

seau cristallin lui-ménme.

Ce mode de déformation 3 T 4 353K, apparalt donc en tous points similaire
d la plasticité@ par activation thermique du glissement dans les solides

cristallins.

11) Au dell3 de L la description du mat@riau doit faire intervenir un

mécanisme de déformation différent.

Le probl@me qui se pose tout d'abord est de savoir comment &volue
1'énergie d'activation. La figure IV.39 montre en effet que la détermination de
1'énergie d'activation par le biais de 1'@quation IV.12 (intégration du volume ap-
parent) nous donne une €nergie d'activation constante alors que 1l'&quation IV.10
(mesure de 1l'enthalpie) conduit 3 une &volution de l'énergie d'activation
différente.En réalité ce résultat pose un probl2me de méthode. En effet la détermi-
nation de 1'énergie d'activation par le biais de 1'é&quation IV.1l0 fait intervenir
la variation relative du module de cisalllement avec la température 1 dy. La cohé-

p dT
rence des résultats de l'analyse nécessite de déterminer ce terme 3 une fréquence
de mesure "V, . aussl proche que possible de la fréquence caractéristique des pro-
cessus &lémentaires vV 4,c. Malheureusement ~g4. e e peut dtre connu 3 priori car el-

le dépend du nombre de défauts qui lui non plus en général n'est pas connu.




Les résultats de l'analyse cinétique de 1l'é&coulement plastique [15] in-

diquent que ) 4.¢ est liée 3 la fréquence-éh‘par 1'équation :

. e *nexp a (yy = 1012s71) (1V.15)
Dans notre cas, la valeur de g est égale 3 11,6 ce qui donne
~j.c= 1078z = 10 GHz.

La cohérence des résultats nous imposeraient donc de redéterminer

1'8nergie libre d'activation par le biais de 1'&quation IV.10 en y introduisant la

valeur de 1 d;, déterminée 3 10GHZ.
p dT

Nous sommes ici confrontés au manque de données expérimentales car 1l
faudrait disposer de mesures de modules dynamiques dans ce domaine de fréquence. La
littérature‘indique que ce type d'informations est obtenu par des m&thodes de ré-
sonnance longitudinale et ultrasonique mais nos recherches bibliographiques dans

cette direction n'ont pas abouti.

Néanmoins on peut raisonnablement penser que l'utilisation de valeurs de
1 dy obtenues 3 la fréquence de 10 GHz aura pour effet d'accroltre les valeurs de
u dT '
1'8nergie d'activation pour ;boutir 3 une %volution similaire 3 celle déterminde
par la méthode d'intégration du volume apparent. Ce fait 8'appuie sur les résultats

de LEFEBVRE obtenus sur le PMMA et le polystyréne.
\

11 féut d'ailleurs souligner que la démarche de LEFEBVRE propose pour la

premidre fois une formulation cohérente de la fréquence caractéristique des proces-

sus 8l8mentaires lors d'un essal 3 une vitesse de déformation donnée.

Nous appuyant donc sur les résultats d'énergle d'activation obtenues par
intégration du volume apparent, on peut considérer qu'au dell de la températurg
critique T, = 353 ¥ 10K, l'énetgie libre d'activation est sensiblement constante

et vaut ¢

AG, = AGy = 34 % 3,4 kJ/mole




La description du comportement du polycarbonate au deld de T, fait alors
intervenir une &quation différente. La dépendance en contrainte dans le terme

préexponentiel est introduite sous la forme d'une loi puissance comme :
tp = AT —03)  exp - AGM (1V.16)
p 3 EE—' . :

Une telle formulation est habituellement rencontrée en plasticité cris-
talline lorsque la déformation est contr3lée par des phénoménes de diffusion. Le
probléﬁe se pose alors de relier les valeurs constantes de l'@nergie d'activation
AGy & des caractéristiques intrins2ques du mat&riau. D'autre part, la formulation
du terme préexponentiel fait intervenir la notion de contrainte interne 07, qui en
premidre approximation représente la dépendance structurale des paramétres d'acti-

vation et pose le problidme de sa détermination.

Un autre probl2me 3 résoudre est celui de la corrélation de T, avec une
température caractéristique du polymdre. La variation de To avec la vitesse de dé-

formation peut 8tre déduite des &quations IV.13 et 1IV.16, ce qui donne :

€ = go exp = AGM . (IV.17)
kT,

La prédiction de la valeur de T, pour une ¢ donnée s'en déduit sous ré-

P

serve de faire 1'hypothése d'une ;o constante.

La variation de T, avec la vitesse de déformation peut-étre mise en évi-
dence expérimentalement comme 1l'illustre la figure IV.40.
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Figure IV.40




Cette figure représente la variation de 1'&nergie libre d'activation
pour les vitesses de 200081 et 480s”). Pour cette dernidre vitesse, l'analyse du
comportement du matériau conduit aux méme conclusions que celles tirées 2 paftir

des rfsultats obtenus 3 la vitesse de déformation de 20009'1.

On remarque sur cette figure que la température de transition entre les
deux modes est déplacée vers les basses températures lorsque la vitesse décroit et
que d'autre part l'énergie d'activation AGy du mode de "haute température” (T ? Tc)

est identique pour les deux vitesses.
Les résultats 2 480s™) conduisent 3 ;

AG, = 13 kT T { Tc
AGy = AGy = 35,4 * 3,54 kJ/mole (T & T,

T, = 333 # 10 K

En conclusion, l'analyse thermodynamique et cinétique des polyméres vi-
treux différencie deux comportements du polycarbonate testé&s en compression aux

grandes vitesses de déformation :

- Un mécanisme thermiquement activé unique, phénoménologiquement analo-
gue au glissement des dislocations dans les solides cristallins, rend
compte des résultats de basse température (T £ Tc) avec une cinétique .

de la forme :

€ = S0 exp - AGa(o,T)
—r——

- A plus haute température, on note la transition de ce mécanisme vers
un comportement 3 caractdre diffusionnel, cette dénomination &tant re-
tenue en raison de la constance de 1'énergie d'activation typique d'un

* processus contr3lé par des phénoménes de migration mol&culaire. Il est
nécessaire d'introduire une dépendance en contrainte dans le terme

préexponentiel soit 1l'expression :

€™ ego (0=Gy)D exp = AGy
KT

Le comportement du polycarbonate est en tout point analogue aux compor-
tements des PMMA et PEMA et PS testés 2 basses vitesses de déformation et basses
températures (région du Tﬁ)' Le comportement des méthacrylates (PMMA et PEMA) a
d'ailleurs permis de mettre en &vidence la corrélation de la température T. de

transition entre les deux ques avec l'activation de la relaxation secondaire B




La valeur de l'énergie d'activation du mode diffusionnel (AGM= 35.kJ/mole)
est similaire sux valeurs d'énergie d'activation de la relaxation secondaire f rap-
portées dans la littérature ce qui indique que le rode de déformation & T > Td.doit
faire intervenir 1'activation de mouvements moléculaires locaux typiques de ls rele-

xation 8.

Les résultats expérimentaux obtenus sur le polycarbonate, dans une large
gamme de températures et de vitesses de déformation, ont montré que la compréhen-
sion des modifications de comportement du matériau nécessite de déterminer les mé-

canismes molécul aires mis en jeu.

L'analyse de la déformation plastique du polycarbonate ean tant que proces-—
sus thermiquement activé nous a amené 3 confronter les résultats expérimentaux aux
approches tﬁéoriques développées par BAUWENS et al d'une part, et par ESCAIG et al
d'autre part, pour rendre compte de la sensibilité@ A la vitesse de déformation et 2

la température de la contrainte 3 la limite &lastique.

Bien que différentes, ces analyses de la déformation des polyméres vitreux
apportent chacune des résultats originaux et intéressant. L'approche de BAUWENS
montre que la réponse du polycafbonate aux basses vitesses de déformation peut
étre modélisée par une relation d'Eyring faisant intervenir un seul mécanisme de
déformation, corrélé 3 la transition principale du matériau. La description du com-
portement aux grandes vitesses de déformation nécessite de faire intervenir un se-

cond mécanisme 1lié 5 la transition secondaire g du polymére mais les r@sultats

expérimentaux obtenus montrent que les paramdtres du modéle couplés 3 ce second mé-

canisme ne sount pas counstants dans toute la plage de vitesses et de température

explorée.

) En .effet sl pour des températures inférieures 3 80°C, la formulation d'une
trangition définissant la frontiére entre les mouvements de relaxation g et g + B
parait qualitativement correspondre- aux mécanismes moléculaires impliqués dans cet-
"te gamme de vitesses de sollicitation, ni les niveaux de contrainte développés
dans le.régime dynamique, ni la valeur de 1'énergie d'activation déduite de 1'évo-
lution de la vitesse critique avec la température ne sount en accord avec les prévi-

.sions théoriques. D'autre part, 3 des températures supérieures 2 80°C, les résul-
tats expérimentaux mettent én eévidence une transition progressive des modes de re-~
laxétion, dans le régime dynamique, vers un mode unique (3 T 2 145°) (relaxation

principale ) couvrant toute la plage de vitesses de sollicitation explorée.




L'analyse d'ESCAIG confirme une telle prévision et différencie deux modes
de déformation du polycarbonate aux grandes vitesses de déformation en fonction de
la température. En deéa'd'une témpérature critique Tc’ la déformation plastique du
polymére est gouvernée par un mécanisme unique thermiquement activé analogue au glis-
sement des dislocations dans les solides cristallins. Au deld de '1‘c » la constance
de 1'énergie d'activation est caractéristique de la déformation contrdlée par des mé-

canismes diffusionnels 1iés & l'activation de la relaxation secondaire B.

Chaque modéle révéle 1'existence de transitions du matériau exprimées soit
en termes de vitesses critiques éc,,soit en termes de températures critiques Tc.

La figure IV.41 rassemble 1'évolution de ces paramétres déterminés
.expérimentalement. Il est remarquable de constater que, jusqu'd la température
de 80°C ceux-ci s'alignent sur la méme courbe dont 1l'équation est analogue &

1'éguation IV.17 soit:

AG
. M
€. = éo exp

T (Iv.18)
[of

Dans le modéle de BAUWENS, les vitesses de déformation critique éc sont
liées & l'activation de la transition B et compte tenu de la figure IV.L1, on peut
conclure sans ambiguité que les températures de transition Tc déterminées pour le

polycarbonate sont également liées & la transition secondaire du matériau.

Nous avons reporté sur la figure IV.41 la valeur AG
1

y déterminée précédem-

et 2000 s-1, soit 35 kJ/mole. L'évolution des

paramétres critiques @iffére notablement de la droite de référence. Cependant 1'équa-

ment pour les 2 vitesses de 480 s

tion précédente reste valide si l'on tient compte de 1'équation IV.16 qui montre que
le terme préexponentiel éO refléte 1'évolution de la microstructure et de ce fait ne

peut plus etre considéré comme constant dans toute la plage de température explorée.

Au-deld de 80°C, 1'équation IV.18 ne refléte plus 1'évolution des transitions

de comportement du polycarbonate.

Si 1l'on se référe aux résultats expérimentaux obtenus pour la plus basse
vitesse de déformation dynamique (4803'1) accessible par notre appareillage, on
constate (figure IV.40) que l'analyse par l'approche d'ESCAIG montre que le méca-
nisme de déformation est de type "basse temp@rature” jusqu'2 une température de
" 60°C. Au deld le mécanisme de déformation est de type diffusionnel (mode “haute

température”).

. e e —
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I1 est reﬁarqﬁéble de noter que ce point correspond, dans l'analyse des
résultats par l'approche de BAUWENS, 3 la modification du mécanisme de défor@aiion
qui ne peut plus &tre décrit par une contribution de type g ou par l'additiviti des
contributions de type g et de type B.

On peut ds lors penser, sans vouloir faire 1'amalgame entre les deux dé-
marches, que la description du comportement du polycarbonate aux grandes vitesses
de déformation entre 60°C et 145°C par le mod3le de BAUWENS doit faire intervenir
un mécanisme de déformation correspondanl 3 une mobilité moléculaire qui résulte de
1l'interaction des mécanismes q et 8§ suivant un autre schéma que celul de processus

additifs.

D'autre part l'absence d'effet mécanique des traitements de recuit sur la
réponse du polycarbonate test® aux grandes vitesses de déformation 2 température
ambiante peut alors s'expliquer. Pour les viteses de déformation utilisées, 1le néca-
nisme de déformation du matériau correspond 3 un mécanisme de.”basée température”.
Or les travaux de HAUSSY et al [62] et ceux de BULTEL [63] sur du PMMA recuit
testé en compression 3 basses vitesses de déformation et basses températures ont
montré que l'effet des traitements thermiques sur la réponse mécanique du polymére
n'est sensible que dans le mode de haute température. Ce contraste dans les compor=-
tements souligne que les mécanismes de diffusion mol&culaire par lesquels une cer-
taine mobilité moléculaire modifie la plasticit&, ne sont vraiment actifs qu'entre

la température T, proche de Tg, et T,. 11 est remarquable que ce domaine coincide

g
avec celui ol les phénoménes de vieillissement sont &galement observés de manidre
générale. Ceci suggére au moins des processus €lémentaires communs aux deux phéno-

ménes.




V - CONCLUSION



CONCLUSION

L'étude du comportement en coﬁpreSS1on du polycarbonate aux vitesses de
déformation comprises entre 500 s“1 et 3500 s_1 montre la faisabilité de la
/technique des barres d'Hopkinson pour 1'étude des matériaux polymériques dans

une gamme de vitesses de sollicitation représentative de leurs conditions

d'utilisation.

Nous montrons comment, en prenant, certalnes précautions expérimentales
des essais de chargement uniaxiaux de compression 3 vitesses de déformation
constantes peuvent €tre réalisés dans la gamme des grandes vitesses de solli-
citation. '

L'influence de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique
du polymére est mis en évidence par la comparaison des courﬁes contraintes-
déformation obtenues a vitesses de deformation dans des conditions d'essais
quasi-statiques (€ < 1 s ) et d'essais aux grandes vitesses de déformation
(¢ > 100 s 1). L'effet de la temperature dans une gamme comprise entre
- 21°C et + 145°C est &galement examiné. L'ensemble des résultats expérimen-
taux montrent que la limite &lastique oy est le paramétre mécanique macros-
‘\ copique le plus sensible 3@ la vitesse de déformation et i la température. La

déformation des échantillons au-deld de la limite &lastique s'accompagne
d'une élévation de\température importante. Les mesures effectuées indiquent
le caractére adiaBatique de la déformation.

L'effet des traitements thermiques de recuit 3 des températures infé-
rieures d la température de transition vitreuse est analysé par deux voies
expérimentales différentes. Tout d'aﬁord, 1'évolution de la structure du
verre lors du recuit est mise en évidence par la technique d'analyse enthal-
pique différentielle (DSC). Nous mesurons la_;elaxatibn enthalpique liée a 1la
densification du matériau lors du recuit et nous montrons l'importance de la-
définition de 1'état de référence du polymére qui suppese un effacement préa-
lable de son passé thermom&canique avant toute mesure. Nous montrons que la
quantité d'énergie relaxée croit avec le logarithme du temps de recuit et que
le retour & l'equilibre thermodynamique du verre est trés long méme lorsque le
traitement thermique est effectué 3 des températures proches de la transition

vitreuse.



la réponse mécanique d'échantillons ayant subi des conditionnements de
recuit identiques 4 ceux utilisés en DSC, est examinée & vitesse de déforma-
tion quasi-statique et aux grandes vitesses de déformation. L'augmentation
de la contrainte & la limite élastique aprés recuit en compression quasi-
statique est identique 3@ celle mesurée par BAUWENS par rapport @ des échan-
tillons de référence n'ayant suﬁi aucun rajeunissement préalable. Par contre
ni la température de recuit, ni le temps de recuit ne modifient la réponse
aux grandes vitesses de déformation. Seules les conditions de refroidissement

du verre & partir de 1'état fondu modifient la limite €lastique du polymére.

La sensibilité de la limite &lastique a8 la vitesse de déformation et &
la température nous conduit en particulier 3@ tenter de cerner la nature des

mécanismes Elémentaires de déformation mis en jeu suivant les mobilités molé-

culaires présentes dans les gammes de températures et de vitesses de déforma- '

tion explorée Nous confrontons les données expérimentales & deux modéles

moléculaires décrivant les processus €lémentaires de déformation en termes de

mécanismes de déformation thermiquement activés.

Le premier, issu des travaux de BAUWENS, montre que la déformation
plastique du polycarBonate aux ﬁasses vitesses de'déformation dans la plage
de température explorée (- 21°C, 145°C) est gouvernée par les mouvements de
grande amplitude de la chaine macromoléculaire caractéristique de la relaxa-
tion a du polycarbonate. Aux grandes vitesses de déformation, l'activation de

ces mécanismes (mode a) est subordonnée @ la libération préalable des mouve-

ments localisés de'la structure, caractéristiques de la relaxation secondaire B

du matériau (mode P). Jusqu'a une température de 80°C, ces processus inter-
viennent de maniére additive. A des températures supérieures 3 80°C, les
résultats expérimentaux mettent en évidence une transition progressive des
modes de relaxation a et P vers un mode unique (mode a) 3 T > 145°C, couvrant

toute la plage de vitesses de déformation explorée.

‘ La transposition de 1'analyse thermodynamique et cinétique de la plas- .

ticité des solides cristallins aux cas des polyméres amorphes vitreux déve-
loppée par ESCAIG permet de caractériser les mécanismes élémentaires par

1'énergie libre d'activation AGa d'une part, et par 1'extension spatiale du

phénoméne, le volume d'activation d'autre part. Nous montrons que cette analyse

met &galement en &vidence 1l'existence de 2 mécanismes de déformation du poly-

carbonate aux grandes vitesses de déformation. Jusqu'ad une température de




AN
1'ordre de 70°C, la déformation du polycarbonate est gouvernée par un méca-

nisme unique thermiquement active caractérisé par une énergie libre d'acti-

o~ T

vation proportionnelle 3 la température. Ce mécanisme est analogue au glisse-
ment des dislocations dans les solides cristallins. Au-deld de 70°C, la
constance de l'énergie d'activation caractérise un mécanisme de déformation

de type diffusionnel par migration lacunaire.

- Ces deux approches Bien que divergentes dans leurs hypothéses mettent
en évidence 1'existence de transitions du matériau exprimées en termes de
vitesse critique'éc ou de température critique ?c liées a@ 1l'activation des
mouvements moléculaires locaux typiques de la relaxation secondaire B.

Enfin dans les perspectives ouvertes par ce travail, il serait intéres-
sant d'un point de vue fondamental de confronter les résultats de cette R
caractérisation mécanique @ des informations obtenues au niveau de la macro-
molécule par la technique de diffusion de neutrons aux petits angles (DNPA)
comme cela fut fait de maniére fructueuse par LEFEBVRE [15]. Cette technique
d'analyse permettrait alors de mieux cerner les mécanismes lémentaires dans

chaque mode de déformation & 1l'échelle macromoléculaire.
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ANNEXE 1

DISPOSITIF EXPERIMENTAL DES BARRES

D 'HOPKINSON EN COMPRESSION




I.1 - Dispositif expérimental

Le montage expérimental dont le schéma de principe est illustré sur la

figure I.1, est représenté sur la photo I.l.

Celui-ci est composé& d'une partie mécanique comprenant :

. un banc support modulaire
. un &jecteur pneumatique
. un systéme de barres de mesures

. un dispositif d'amortissement
d'un ensemble de mesure et d'enregistrement :

. de la vitesse du projectile

. des signaux &lectriques issus des ponts de jauges des barres de mesure.

Un accent particulier a &t& mis sur la sécurité de manipulation de 1'ap-
pareillage. Le tir ne peut en effet &tre déclenché que lorsque tous les capots
de protection de 1'appareillage sont vérouill&s. Ces capots en polycarbonate ont
été installés aux endroits pré@sentant un risque pour le manipulateur (points de
contact entre les barres, sortie de canon amortisseur). Leur vérouillage en-
traine, par l'intermédiaire de contacteurs électromagnétiques, la fermeture du
circuit &lectrique d'alimentation de la console de tir qui permet de démarrer

les différentes phases du tir.

I.1.1 - Ejecteur pneumatique
\

I.1.1.1 - Description du lanceur

L'ensemble du lanceur pneumatique est repré&sent& sur la photo I.2.

Le projectile est propuls& 2 1'aide d'un canon 2 gaz (AZOTE) comportant
une réserve de gaz sous pression (1), des &lectrovannes 3 ouverture rapide (2) et
un tube &jecteur de 1,60 m de long (3) la pression maximale admissible dans 1'en-
ceinte est de 20 bars. L'ouverture et la fermeture des &lectrovannes de remplis-
sage et de libération de la pression de la capacité (1) sont command&es 3 partir

de la console de tir représentée sur la photo I.3.

Le lanceur pneumatique permet de propulser des projectiles dont la lon-

gueur est comprise entre 250 mm et 400 mm ce qui permet d'obtenir des temps de



Figure I.l: Schema de principe de 1l'appareillage.



PHOTO I.l: Vue d' ensemble du dispositif des barres d'Hopkinson

en compression.

PHOTO I.2: Lanceur pneumatique.



sollicitation (T = Z%) compris entre 100 us et 160 us. Le matériau qui constitue
les projectiles est de méme nature queAles barres de mesure. Le gﬁidage des pro-
jectiles dans le canon est assuré par des bagues de teflon. La face avant est hé-
misphérique ce qui permet de mieux d&finir lec conditions du contact projectile-~

barre d'entrée lors de 1l'impact (voir § II.5.2).

I.1.1.3 - Mesure des vitesses et &talonnage du canon

La chaine de mesure de la vitesse V du projectile représentée sur la
photo I.4 est constituée de deux faisceaux lumineux de |1 mm de diamétre et espa-
cés de 100 mm, chacun de ces faisceaux (9) excite en permanence un photo-tran-
sistor. A

Au passage du projectile, les faisceaux sont interrompus successivement,
et provoquent le déclenchement et 1l'arr@t d'un compteur 3 quartz (10). L'ensemble

est mobile afin de permettre le rechargement du projectile apré&s le tir.

Pour chaque longueur de projectile, un étalonnége donnant la vitesse de
projectile en fonction de la pression de tir a &té& réalis&, La figure I.2 illustre

celui obtenu par le projectile de 400 rm utilisé lors de nos essais sur le Lexau,

-
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Figure I.2: Etalonnage du canon pour le projectile de 400 mm.



PHOTO I.3: Console de tir.

PHOTO I.4: Chaifle de mesure de la vitesse du projectile.



I.1.2 - Banc de mesures en compression

I.1.2.1 - Caractéristiques des barres

Les barres de mesures, d'entrée (4) et de sortie (5), ont une longueur

de 2m et un diamdtre de 30 mm. Elles sont réalis&es en acier rapide 3 haute limite

d'élasticité,.

Nous avons vu au paragraphe II.5.1 que la théorie &lémentaire de pro-
pagation des ondes &lastiques est applicable si l'appareillage respecte le cri-
tdre de RAYLEIGH a/)X << 1 avec a, le diamétre des barres et A (lambda), la

longueur d'onde.

Par définition, on a :

2L
A-Cb'r-cb E;--ZL

ol L : longueur du projectile

comme L varie de 250 mm 3 400 mm, on a ainsi :

2

3,75 x 107 <$< 6,00 x 10°2 soit $ << 1

L'utilisation de la th&orie &lémentaire est donc parfaitement justifiée.

Chaque barre est instrument&e de mani2re identique 3 1'aide de jauges de
déformation (12) de 350 Q diam8tralement opposées et montées en demi-ponts de
WHEASTONE. Leur emﬁlaéemént sur la barre d'entrée est déterminé par la longueur
du projectile le plus long. En effet la distance entre les jauges et 1'extrémité
de la barre (coté &chantillon) doit &tre supérieure 3 la longueur du projectile
le plus long augmentée du demi-produit de la vitesse de 1l'onde incidente par le
temps de mont& du choc afin que le front de 1'onde réfléchie ne vienne pas per-

turber la queue de l'onde incidente (cf figure II.18 ; paragraphe II.5.2).
On a ainsi : L = 400 mm
max
At = 20 us

Le pont de jauges de la barres d'entrée doit donc se situer au minimum

3 450 mm de 1l'interface barre-échantillon.

Ceci est illustrée sur les figures I.3 et I.4 correspondant 3 des tirs

effectués avec des projectiles de 250 mm et 400 mm de largeur,

Le méme montage est utilisé& pour la barre de sortie.
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Figure I.4: Tir effectué avec un projectile de 400 mm.Signaux de la barre d'entrée.



I1.2.2.2 - Fixation et systéme d'alignement des barres

L'ensemble du montage est installé sur un banc modulaire en acier (8).
Un systéme de 6 lunettes réglables (photo I.5) munies de paliers en bronze,
permet d'obtenir 1'alignement des barres de mesure. Les faibles tolérances deman-
dée pour l'usinage du banc, des barres, lunettes et paliers permettent d'obtenir,
par construction, un alignement et une rigidité correcte de 1'ensemble. L'ali-
gnement du montage a été réalisé, avant l'installation des barres de mesure a
1'aide d'un laser, les lunette de support ayant &t& munies de paliers auto-

collimateurs.

Photo 1.5 : Lunette de tir réglable

I.1.2.3 - Absorption du choc

Le dispositif d'amortissement (16) représenté sur la photo I.6, permet
d'absorber 1'énergie cinétique du projectile emmagasinée dans la troisi&me barre
appelée barre d'amortissement (15). Grice & ce dispositif, les barres de mesure

bougent trés peu au cours de l'essai. Seule la barre d'amortissement est &jectée

et est stoppée sans rebondissement par 1'amortisseur hydraulique.



Le réle de la troisime barre est mis en &vidence sur les figures I.5.a
et I.5.b qui représentent les signaux recueillis sur la barre de sortie apré&s unm
tir sans échantillon, barre d'entrée et barre de sortie &tant en contact. Sur la
figure I.5.a, la barre d'amortissement n'a pas &t& mise en place et 1'on constate
la présence de nombreuses réflexions dans la barre de sortie. Sur la figure I.5.b
celles-ci ont disparu et seule subsiste l'onde de compression transmise 3 la barre
de sortie. Sur cette figure, les petites réflexions qui accompagnent le signal prin-

cipal sont dues 3 un mauvais contact entre les barres de sortie et d'amortissement.
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Figure I.5a: Tir barre contre barre sans barre d'amortissement. Signal transmis.
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Figure.I.5b: Tir barre contre barre avec barre d'amortissement.Signal transmis.



PHOTO I.6 : Amortisseur de’ choc

1.2 - Diagramme de marche des ondes dans les barres de mesure

DORMEVAL et STELLY [ 24] ont examiné le cheminement des ondes dans les
barres de mesure et dans 1'é@chantillon et nous reprendrons trois résultats de

leurs travaux pour illustrer ce paragraphe.

Nous allons examiner la propagation des ondes &lastiques dans les barres
de mesure en envisageant tout d'abord le cas oli les barres sont en contact sans
échantillon. Ensuite nous verrons comment la présence de 1'échantillon modifie
la propagation et nous analyserons le chargement de celui-ci dans 1'hypoth&se

d'une déformation élastique.



I.2.1 - Montage sans échantillon

Le diagramme -de marche est représenté sur la figure I.6. Le projec-
tile est dans nos essais toujours plus court que les barres de mesures de
longueur 2L et pour simplifier le raisonnement nous prendrons une longueur

de projectile &gale 3 L.

Juste avant l'impact 1l'état initial des différentes barres est

le suivant :

. le projectile est animé d'une vitesse V (la vitesse particulaire v est

égale 3 V) et n'est soumis 3 aucune contrainte : ¢ = 0

. les barres incidente, transmise et d'amortissement sont au repos v = 0,
2x1/2
o =0
-t=0
L'impact donne naissance 1 deux ondes de compression se propageant dans
la barre d'entrée (x > 0) et dans le projectile (x < 0). En écrivant les &quations
d'équilibre des vitesses particulaires et des contraintes 23 l'interface, on dé&duit

que la vitesse particulaire dans la barre d'entrée et le projectile est :

v
- v.f
et les niveaux de contraintes sont @

y

c -'p c )

\
~ Nous avons montr& au paragraphe II.3.1, 1'existence de la relation liné-

aire entre la contrainte et la vitesse particulaire (&quation II.16).
L
-t-c

L'onde se propageant dans le projectile atteint 1'extrémité& libre et s'y
réfléchit intégralement en onde de traction : la superposition de l'onde de com~

pression et de l'onde de traction réfléhcie provoque la décharge du projectiié
(v=0,0m=0).

Cette onde de décharge atteindra la barre d'entrfe au temps t = 3% et
la barre de sortie au temps t = 3%u Par ailleurs la propagation de 1'onde de
compression initiale dans la barre de sortie puis dans la barre d'amortissement
montre qu'au temps t --ZE, il y a séparation entre ces deux barres, 1l'une ayant

une vitesse particulaire nulle, l'autre une vitesse particulaire V.
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Figure I-6 : Diagramme de marche des ondes lors d'un essals sans &chantillon



La barre d'amortissement emmagasine donc toute 1l'énergie de la barre d'impact :
au temps t = l%-elle est éjectée 3 la vitesse V, les barres de mesure

ne bougeant pas durant tout l'essai.

1.2.2 - Montage avec échantillon

Plagons maintenant entre la barre d'entrée et la barre de sortie un

&chantillon en supposant que :

- son épaisseur est faible pdur négliger le temps mis par l'onde 2 la

traverser ;

- en raison de la différence d'impédance entre les barres et 1'é&chan-
tillon, ce dernier ne laisse passer qu'une partie m du signal dans

la barre de sortie.

Le diagramme de marche présente l'allure de la figure I.7.

Jusqu'au temps t = Z%, 1'onde de compression générée & 1'impact s'est pro-

pagée dans le projectile. Elle a atteint la face libre de celui-ci au temps

t --% et sa réflexion provoque la décharge du barreau impacteur.

Dans la barre d'entrée, l'onde incidente atteint 1'é&chantillon : toute la

barre d'entrée est alors sous contrainte, 6 =0 C ¥3 v = %u

Entre 1l'instant 3% et 1l'instant EL, 1'onde incidente s'est en partie réflé-

transmise dans la barre de sortie tandis que l'onde de décharge

\

a progressé dans la barre d'entrée dont une partie est sous contrainte nulle.

chie et en partie

Au temps t = 3%3 la situation est donc la suivante :

- la moitié de la barre d'entrée est déchargée : 0 = 0, v =0,

. . v
- l'autre moitié est sous contrainte : 0 = p C m'%, va=(2- m)‘ia

- la moiti&@ de la barre de sortie est sous contrainte : ¢ = o C m‘¥,'v =

v
)

4L ' .
Au temps t = —C» une onde de contrainte de niveau : 0 = p C(m - l)%-se pro-

pageant A la vitesse v = (1l - m) %-atteint 1'échantillon et la barre de sortie et

provoque i cet endroit une discontinuité des vitesses particulaires :
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Figure 1-7 :

Diagramme de marche des ondes lors d'un essail avec &chantillon




- barre d'entrée : g =p C(m ~ 1) %, v, = (1 - m)%

o<

- barre de sortie : o = p C m ¥3 v

Si le coefficient m est supérieur 3 1/2, la barre de sortie va plus
vite que la barre d'entrée : ces deux barres se séparent et l'essai est termi-
2L

né., La durée de cet essail est bien T = <

Si le coefficient m est inférieur 3 1/2, la barre d'entrée va plus
vite que la barre de sortie : un nouvel impact se produit. Le projectile &tant
déchargé et séparé de la barre d'entrde, il faut noter qu'il y a cette fois

ifmpact direct de la barre d'entrée sur 1l'échantillon.

I.2.3 - Propagation des ondes dans 1'échantillon

La figure I.8 schématise la propagation des ondes dans 1'échantillon et dans
les barres de mesure. -

o
Quand 1l'onde incidente o arrive sur le pont de jauges 1 (barre d'entrée),

celui-ci enregistre une contrainte de niveau Py Cl ;-. L'onde se pfopage jusqu'a
1'interface avec 1'&chantillon ol elle se réfléchit partiellement en onde de trac-
tion (cl-) et est en partie transmise dans 1l'échantillon (G;). Quand 1'onde de
traction réfléchie atteindra le pont 1, il y aura une brutale diminution du \
niveau de contrainte qui sera &gale 2 (c: + UI). Pendant ce temps, 1'onde (02)
transmise 2 1'échantillon va atteindre le deuxiéme interface et s'y réfléchir en
partie sous forme d'onde de compression (G ), 1'1mpedance des barres &tant supé-
rieure 2 celle de 1'&chantillon ; 1'autre partle sera transmise dans la barre de
sortie (0 ). L'onde réfléchie (o ) va revenir vers le premier interface ol elle
sera 3 nouveau en partle transmlse (o l) et en partie réfléchie sous forme d'une

onde de compression (0 ) De cette fagon, 1'échantillon est soumis en permanence

3 des ondes de compression dont les parties transmises aux barres sont enreglstrees
2 1o
c y lo

. . .2
étant la longueur de 1'é&chantillon et C2 la vitesse du son dans le matériau

sur les ponts de jauges. Le temps entre chéque onde transmise est t :

considéré.

On peut calculer th8oriquement l'&volution des courbes force~temps. Pour
cela il faut revenir aux &quations (II.14) qui relient les contraintes transmises
et réfléchie 2 la contrainte incidente. A titre d'exemple, nous reprenons les
calculs développés par DORMEVAL et STELLY [ 24] dans le cas ol 1'échantillon reste
€lastique. Dans le cas d'une déformation plastique, le méme raisonnement est

applicable mais les calculs deviennent plus longs et plus complexes.
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Figure I.8: Propagation des ondes dans 1l'echantillon. [24]



Posons ¢
S W s Wl B e T W S B B
Py Cy AL * 9y Gy Ay Py Cp Ay +py Gy ay P1 Cy Ay *+ 0, Cy 4

On peut &crire :

5.0 5= - g.on 5 2m+ 1 s P+l
i I B WO U MR
* 0 * 2n * 2n+ 1 > p
010 °l 02 0, 02
Ces relations permettent d'écrire :
P.~,0 p_,0 _p
02 02 a olca
o 2n + 1 cv2n + 1 b =g 0 e b aZn + 1
1 2 1
2n 2n 0 2n
04 g, b= o, ¢ b a
Les contraintes totales s'écrironﬁ :
2n+1
z -%°+q-+c¥+034.u””u+czwl
1 1 1 1
2n
0 2 , 2n
§ 04 +Ao3 + ceeeee + 03
\

La contrainte totale I va donc monter par paliers chaque fois qu'une onde

O atteindra les ponts de jauges :

0 0
Iy =9
- 0 - 0
21 =0, +0, =0 (1 - a)
' n
5 2n+l T+ T (012p+1)
1 1 p=0 '
-0, %0 - @) +eb g (M)
0, P all - a2 2
=0, ((1 =a) + 1 -a% 5 ) (car bc = 1 - a")
h (1 - a%

010(1 - a20*3)
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Figure I.9: Allure des courbes théoriques calculées dans le cas d'un chargement
élastique de 1'échantillon. [24]
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Les courbes contrainte-temps enregistrées auront 1'allure de celles présen-—

tées sur la figure I.9.

En réalité les paliers ne sont jamais observés sur les enregistrements ob-
tenus en raison de l'inertie radiale des barres qui provoque comme nous 1'avons vu
au paragraphe II.5.1 un régime d'oscillations qui se superposent au signal et masque
1'allure théorique des courbes (oscillations de POCHAMMER-CHREE). Cependant des
essais effectués avec des barres de mesure en béryllium (v = 0) ont permis de les

mettre en évidence.

I.3 - Essais en température

I.3.1 - Températures supérieures 3 1'ambiante

Le four utilis@ pour nos expériences est représenté sur la photo I.7.
Sa plage d'utilisation s'étend de 0°C & 500°C, un autre four identique 3 celui=~ci
permet de travailler jusqu'a 1000°C. Cet appareillage permet d'obtenir un chauf-
fage uniforme avec, au centre, une zone 3 gradient nul ; leur systéme de régula-
tion bien qu'élémentaire est tr&s précis et permet d'atteindre la température de

consigne 3 £ 1°C.

PHOTO I1.7: Four.



Des tirs barre contre barre sans &chantillon effectués 3 différentes
températures permettent de vérifier que le gradient de température dans les barres

mesure n'affecte pas la propagation des ondes de contrainte.

Ainsi la figure I.10 montre deux exemples d'essais : 1'un 2 la température
ambiante et 1l'autre 3 130°C. On constate que les signaux sont identiques dans les
deux cas et qu'a 130°C, le signal transmis n'est pas altéré par la présence du

gradient de température.
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Figure I.10: Essais de tir barre contre barre sans échantillon en température.



La figure I.l]l représente la courbe d'étalonnage du Lexan. Celle-ci est
réalis@e en utilisant un &chantillon témoin dans lequel est inséré& un thermo-couple
Chromel-Alumel de 0,5 mm de diamétre. Un autre tehrmo-couple situé dans le four a
proximité de 1l'échantillon permet de mesurer la température ambiante et sa stabili-
té au cours du temps. On détermine ainsi pour chaque température de consigne affi-
chée sur le tambour de régulation, la température d'é&chantillon correspondante.
L'enregistremenﬁ de la température d'ambiance en cours d'essais de tirs permet de
s'affranchir ainsi du contréle de la température des &chantillons testés.
ech.(oc)

150 {

1co

590t

50 100 150 200 T °c)
four

Figure I.1l : Etalonnage du four.Echantillon de Lexan.

L'avantagé d'effectuer un &talonnage pour chaque matériau &tudié, est de
déterminer pour chaque température d'essai le.temps de séjour minimal au bout duquel
la température est\homogéne au coeur de l'éprouvette; Auxtempératures les plus &le-
vées (% 150°C) le conditionnement thermique nécessaire est de 1'ordre d'ume heure.
Pour accélérer la procédure les &chantillons sont d' abord préchauffés en &tuve 2 la.
température d'essai pendant unédemi-heure, puis placés rapidement dans le four
d'essai ou le conditionnement en température est achevé. Le four coulisse sur des

rails afin de faciliter la mise en place de 1l'échantillon.

Dans cette procédure, il est indispensable d'éviter 1'échauffement des
ponts de jauges par conductiqn dans les barres. Cette précaution nécessite sdﬁvent
l'utilisation de refroidisseur entre le four et les ponts de mesures. Il s'avére
qu'en cours d'&talonnage, nous avons constaté que ce rdle était rempli par les deux
lunettes de tir placées avant chaque pont de jauges « Les &levations
de températures mesurfes 3 1l'aide d'un thermocouple placé sur la surface des barres

3 proximité des jauges ne d&passent pas 4°C 3 5°C pour une température d'essai de

150°C.



1.3.2 - Températures inférieures 8 la température ambiante

Les essais aux températures de -1°C et -21°C ont &té réalisés 3 1'aide d'un
montage comprenant une enceinte cylindrique concentrique aux barres, de 150 mm de
diamétre. Celle-ci est reliée 3 un générateur d'air froid de 150 litres de capa-

cité permettant d'atteindre des température de -40°C.

Un &talonnage préalable du montage a &té réalisé en utilisant la méme
procédure que pour les essais 2 haute température. La précision de la régulation

est de + 1°C.



ANNEXE II1

ACQUISITION ET TRAITEMENTS

DES DONNEES



IT.1 - Description de la chaine de mesure

L'ensemble de- la chaine de mesure est représenté sur la photo II.l.

~

Les signaux électriques recueillis 3 partir des ponts de jauges des barres
d'entrée et de sortie sont amplifiés a4 1'aide d'amplificateurs grand gain, large
bande, puis envoyés sur.un enrégistreur numérique de phénoménes:transitoires
NICOLET EXPLORER [09] .

Les signaux sont visualis&s instantanément sur 1'écran de l'oscilloscope
et peuvent &tre restitués sur table tragante. Ils sont ensuite sauvegardés sur
disquettes magnétiques, avant d'étre transférés vers l'unité de traitement infor-

matique.

PHOTO II.l: Vue d'ensemble de la chaine de mesure.



II.2 - Acquisition et traitement des données

Le schéma d'adéquisition des données issues de l'enregistreur NICOLET est

représenté sur la figure II.l.

ce—- éprouvette
l
v
----------- frrrrccccncre cecvccccce-
==z) | (&l | | Barres d’HOPKINSON
Proj. =-===c=c==- R D D
v v
v v
v v )
v v
EEEEXITAEEEETEIRIRE EXRECREEETEERRELIRSE
| { { t
| " Oscilloscope | I Calculateur |
| ' { Liaison IEEE 488 | A
i numérique |96 36 38 96 36 3 3% 3% 36 98 3% 36 36 3% % 3¢ % % | : {
| | x| HP 9020 B i
| NICOLET 4094 | * | |
EEESSEEREEERERUTRERE % ENEREEERETERRIREXE
»
*
EEREEERIZIRS * EXETEEXEWEZRNRERX
| Traceur |(xxxxxxxxsuxex|Inprimantel
IHP 7470 Al IHP 2631 B |
EEESEEXEEREERER .8888?3.":3

Figure II.1 : Acquisition des données

Les signaux sont transférés de la mémoire de l'oscilloscope numérique vers

celle du calculateur HEWLETT-PACKARD 9020 B par liaison IEEE 488.

Les caract&ristiques techniques du calculateur sont les suivantes :

clavier "azerty" accentué, séparé en pavés,

= lecteur de disquettes 5 pouces,

disque Winchester 10 M,
- &cran monochrome,
carte d'entrée/sortie IEEE 488 (ou HPIB).



- 1 MO de mémoire centrale
- syst@me d'exploitation SUN et programmation en BASIC (occupent environ
700 Ko),

Le programme BASIC de traitement des signaux, dont l'organigramme est re-
présenté sur la figure II.2, effectue le calcul et 1'édition numérique sur impri-

manté, et graphique sur table tragante, des paramétres suivants :

- vitesse de déformation en fonction du temps,
- déformation en fonction du temps,
- contrainte en fonction du temps,
- énergie de déformation en fonction du temps,

- contrainte en fonction de la déformation.

Mises 3 part les fonctions de calcul et d'é&dition des résultats, le systéme

gére les fichiers d'essais qui sont de deux types :

- les fichiers sur disquettes 5 pouces ol 1'on enregistre les signaux issus
du NICOLET avec les caracté&ristiques définies par l'utilisateur (20 essais

par disquettes, 250 Ko enviromn),

- les fichiers sur le disque dur oll sont stock&s les résultats d'essais aprés
traitement. Ceci permet d'effectuer des comparaisons entre les différents
résultats. Un fichier peut contenir jusqu'd 90 essais traités soit une oc-

cupation d'environ 2,3 Mo.

Enfin quelques chiffres pour souligner la rapidité d'éxécution du calculateur.
Le transfert des différents signaux ne nécessite que 10 secondes environ et leur

traitement (calcul), 45 secondes !

Globalement, pour chaque essai, le temps &coulé entre le déclenchement du

tir et la fin d'édition des résultats n'excdde pas 13 minutes.

I1.3 - Exemple de traitement d'un essai sur le lexan -

Nous présentons un exemple de résultats obtenus en compression 3 température

ambiante sur le lexan.

Les figures II.3aet II.3breprésentent respectivement les signaux recueillis

par l'oscilloscope numérique 3 partir des pdnts de jauges de la barre d'entrée ({fi-

gure II.2) et de la barre de sortie (figure II.3). Le projectile utilisé dans cet .



Figure 11.2: Organigramme du programme de traitement des.signéux.
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Figure II.3b: Signal enregistré par l'oscilloscope numérique 3 partir du pont

de jauges de la barre de sortie.
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Figure II.3a:Signaux enregistrés par 1'oscilloscope numérique i partir dy

ponk- de jauges de la barre d'entrée,



essai est un projectile de 400 mm de longueur 23 téte hémisphérique. On peut noter

1'absence d'oscillations parasites se superposant au signal principal.

Aprés transfert vers le calculateur, les signaux sont ensuite traités. Le si-
gnal-réfléchi et le signal transmis sont recalés par rapport 2 la méme origine sur
1'axe des temps. Par application des équations et compte tenu des données de l'essai
(caractéristiques mécaniques et géométriques des barres de mesure et de 1'échantil-

lon) le signal r&fléchi €, nous permet de déterminer en fonction du temps 1'évolu-

R
tion de la vitesse de déformation, et par inté@gration, la variation de la déforma-
tion (figures II.4 et II.5). Le signal transmis nous donne la courbe de contrainte
en fonction du temps (figure II.6) et par &limination de ce dernier paramétre, on

obtient 1'&volution de la contrainte en fonction de la déformation (figure II.7).

A partir de cette dernidre courbe est calculde par intégration 1l'énergie de

déformation dont la variation au cours de l'essai est représentée sur la figure II.8.

Les valeurs numériques des paramétres ©, é, € sont calculées pour chaque in-
tervalle de temps (0,5 us) et imprimées sur listing permettant ainsi ume exploitation

ultérieure des différents ré&sultats.
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ANNEXE TTIL

THERMODYNAMIQUE DE LA

DEFORMATION THERMIQUEMENT ACTIVEE




Nous rappelerons ici succintement l'extension au cas des polyméres de
1'analyse thermodynamique et cinétique de la plasticité des solides cristallins
développée par ESCAIG.et LEFEBVRE [ 14, 15, 28].

A.III.1 - Détermination des paramétres d'activation

Selon 1l'analyse thermodynamique développée dans le cas des cristaux,
1'énergie libre d'activation AGa du processus de déformation est uniquement fonc-
tion de la contrainte appliquée 0 et de la température T povr une pression et une

structure (caractérisée en premiére approximation par le terme ci) données :
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Les paramétres qui dé&crivent la structure de 1'&chantillon sont diffici-
les 3 appréhender car ceux-ci dépendent de toute l'histoire thermomécanique de

1'échantillon.

Les dérivées partielles de 1'é&nergie libre d'activation par rapport 2

la contrainte appliquée et 2 la température sont respectivement le volume d'acti-

vation v, et 1'entropie d'activation ASa soit
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Va est directement 1i& au volume critique Vc du germe de plasticité&. C'est
un paramétre caractéristique du precessus &lémentaire qui refléte l'extension spa-

tiale de la zone oll les segments ont des fluctuations thermiques corrélées.

Dans les cristaux, il existe plusieurs contributions 2 ASa_mais la plus
importante provient de la variation du module de cisaillement avec la température
du/dT. Dans le cas des mat&riaux polymériques, il existe une contribution spécifique
2 la chute du module de cisaillement avec la température due 3 la présence de mou-~

vements moléculaires locaux correspondant 3 l'activation des relaxations secondaires

(relaxations B, Y, etc...). Ces transitions secondaires contribuent 2 un terme d'en-

tropie beaucoup plus &levé que dans la plupart des matériaux.

Lorsqu'on suppose que 1'énergie de la barri&re locale est simplement
proportionnelle aux constantes &lastiques, le terme entropique AS 1i& 2 la varia-
' 3!

tion de celles-ci avec la température s'écrit :
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- 0l AHa est 1'enthalpie d'activation définie par AHa = AGa + TASé, 0 est

la centrainte appliquée.

Dans les polyméres apparait &galement un terme entropique supplémertaire
ASel 1ié 3 la diminution d'entropie due 3 l'orientation des segments moléculaires
pendant la déformation. Ce terme négatif peut 8tre &valué 3 partir des théories
de 1'élasticité caoutchoutique soit :
k Ve Va Aeo
ASel - (A.1I1.5)

o] v, est le nombre de chaines actives par unité de volume et AGo Trepré-~
sente la déformation dans la zone cisaillée dont la valeur est probablement de 1'oxr-~

dre de 1'unité.

L'énergie libre d'activatior s'exprime cette fois sous la forme :
AGa = AHa = TASa = AGu + AGe1 A (A.1III.6)
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Cette dernidre relation permet de calculer 1'énergie libre AGa 3 partir

des grandeurs accessibles 2 1'expérience T, 0, AH, V et u (T).

I1 existe une seconde méthode de détermination de Aga basée sur la varia-
tion du volume d'activation avec la contrainte. AGa ne:peut &tre calculé ceperdant
par intégration de la fonction V(o) puisque que AGa est fonction de deux variables
indépendantes o, T et que sa dépendance en température cpar 1'intermédiaire du
terme ASa n'est pas négligeable dans le cas des polyméres comme nous 1'avons sou-

ligné pré&cédemment.

CAGNCN ([ 38] cité& par LEFEBVRE) a montré que 1'introduction de la v;fiau
ble réduite T = %%%% o ol u(o) est le module de cisaillement 2 température nulle
permet de construire une nouvelle fonction 2 une seule variable qui est indépendante
de la tempédrature. On obtient alors :
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Avec Ty = Oy contrainte d'écoulement 3 zéro Kelvin.

Cette méthode suppose comme précédemment que la contribution entropique
provient de la seule variation thermique des constantes €lastiques et que la con-

tribution &nergétique d'origine caouthcoutique soit négligeable.

La méthode consiste donc 2 mesurer le volume d'activation 3 chaque tem-
pérature et donc 2 chaque valeur correspondante de la contrainte 0, puis 3 calculer
la valeur T = %%%% O puis 3 intégrer graphiquement la courbe V(T) pour obtenir 1'é-

nergie libre d"activation,

A.TIII.2 - Relations avec les grandeurs expérimentales

Les grandeurs thermodynamiques Va’ AGa et AHa ne sont pas accessibles
directement par 1'expérience. Les seuls paramitres que donnent les méthodes ex-
périmentales sont les dépendances en contrainte et en température de la vitesse

de déformation (grandevrs apparentes) :
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Le volume d'activation apparent Vo apparait comme une mesure de la sensi-
bilité de la contrainte d'é&coulement 3 la vitesse de déformation. C'est une gran-
deur importante dont la valeur est susceptible de fournir des renseignements sur le

\
mécanisme de déformation .

A.III.2.2 - Relations entre V. et V. - AH et AH
o a o a

D'une fagon gé&nérale, la vitesse de déformation plastique peut s'écrire

sous la forme :

AG AG .
. m a a _

Le volume d'activation défini par la relation vaut :

v =7 (2 ln€ - mkT
a 00 T.0 0=0, (A.11I.13)
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. kT
Soit V_ = V_ + gzai
. Le volume d'activation Va ne peut étre connu du volume apparent v, que
si la quantité §§g, est négligeable devant Vo c'est-3-dire lorsque le véritable
volume d'activation représente la contribution majeure de la sensibilité de la vi-
tesse de déformation € 3 la contrainte ou encore que cette dépendance en contrainte

est essentiellement erponentielle.

Afin de s'assurer que l'on mesure bien un vrai volume d'activation (c'est
3 dire Vo = Va) il suffit de comparer les vzleurs de 1'énergie libre AGa obtenues
par mesure de 1'enthalpie et celles qui sont obtenues par intégration du volume
apparent. Si ces deux méthodes de détermination de AGa ne conduisent pas au méme
résultat, cela signifie que le terme préexponentiel éo varie avec la contrainte
de fagon non négligeable. Le volume d'activation apparent Vo est alors difficilement
reliable 2 Va.

D'autre part, si le terme pféexponentiel ne dépend pas explicitement
de la température, l'enthalpie apparente AHO est &8gale 3 1'enthalpie d'activation

véritable AHa soit

2({3 1n ¢ .
AHO - AH& = kT (T) (A.III.IA)
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A.TII.2.2 - Détermination expérimentale de Vo et AHO

\

AHO peut &tre déterminée de deux fagons différentes. Lors d'une
expérience de fluage, un saut de température rapide de quelques degrés modifie la
vitesse de déformation. Si 1'on suppose que le saut est assez rapide pour ne pas en-

trainer de modifications structurales de 1'échantillon alors :
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AHO peut &galement &tre déterminée 2 partir d'un essai de déformation

3 vitesse imposée constante, ép &tant fonction des sevles variables Oa et T, nous

[8 1n é] [3 1n é]
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écrivons @



Ce qui s'écrit encore :
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A vitesse constante, il vient :
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Ce qui donre :

30
AHO = - TVO<§T (A.III.16)
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Dans les expériences de LEFEBVRE [ 15], BULTEL [63], et

HAUSSY [6%], 1a détermination de v, se fait par des essais de relaxation de con-

traintes.,

Lorsque la vitesse de déformation devient importante, il n'est plus
possible de déterminer Vo par ce protocole expérimental. Cependant si l'on travaille
dans une plage de vitesses de déformation assez large, le tracé de la courbe
0 = £f(ln &) permet de détefminer, pour chaque tempéfature d'essaji, la valeur du

9 1In ¢
terme (—7;;—>et donc Vo'

La vitésse de déformation dépend naturellement aussi d'une variable
de structure et les relations précédentes ne s'appliquent qu'a structure constante.
Ceci oblige 2 mesurer(%% et(é—%g—é)donc v, et AHO sur un méme &chantillon dans le
méme &tat de déformation. L'une des solutions est de prendre pour 0 la valeur de la
limite &lastique Oy. Elle est repérée sur la courbe contrainte déformation par la
contrainte maximale atteinte en 1'absence de crochet de compression (yield point),.
Elle correspond en principe 2 la contrainte 3 laquelle 1le volume d'activation v,

atteint une valeur minimale constante.



ANNEXE IV

ANALYSE ENTHALPIQUE DIFFERENTIELLE




- Analyse enthalpique différentielle (Differential Scanning Calorimetry)

Afin de compléter 1l'examen des effets mécaniques liés aux traitements de
recuit (T < Tg)’ nous avons &tudié ce phénoméne 3 1'aide de la technique d'analyse
enthalpique différentielle ou DSC qui permet de mettre en &vidence les transitions
thermodynamiques fondamertales accompagnant les transformations physiques ou les
réactions chimiques consécutives 3 une €lévation de température dans un échantil-.
lon. L'une des conséquences du traitement de recuit effectu& dans le domaine vi~
treux est la relaxation enthalpique qui se manifeste au passage de la transition
vitreuse par la présence d'un pic endothermique. L'analyse enthalpique différen-

tielle est 1'outil approprié pour approfondir ce phénoméne.

A.IV.] - Principe de la DSC

L'analyse enthalpique différentielle est une méthode calorimétrique dy-
namique ou étatique, qui consiste 2 annuler au moyen d'un effet compensateur (effet
Joule) le déséquilibre thermique différentiel qui apparait entre 1l'é&chantillon 2
étudier et une référence, lorsque ceux-ci sont placés dans une enceinte soumise 2
une programmation en température donnée. Par cette technique, on enregistre en
fonction du temps ou de la température la puissance de compensation qui annule
1'écart de température AT entre l'échantillon et la référence. On obtient ainsi

directement la thermicit& d'une réaction ou 1l'enthalpie d'une transformation.

L'enregistrement obtenu est représenté sur la figure (A.IV.1). Cette
courbe représente la quantité@ de chaleur fourrie par unité de temps en ordonnée,

en fonction du temps t ou de la température T en abscisse.

A.1V.2 - Bilan des échanges thermiques

Le bilan des &changes ttermiques au niveau de la téte de mesure 3 1'é-

quilibre peut s'écrire :

- pour 1l'échantillon :

m, (cl+5}—1 dT+1>' = P

dT)‘EE 1 (A.IV.1)

1

- pour la référence :

dT

' =
C, R TR ) . (A.1v.2)
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Les indices | et 2 se rapportent respectivement 3 1'échantillon et 2

la référence avec : -

masse de 1'é&chantillon

= chaleur mise en jeu au cours de la transformation
capacité calorifique
= température

= puissance fournie

v 9 3 0 & B
]

= perte thermique si les conditions de travail ne sont pas adiatatiques.

Par différence des relations (A.IV.1) et (A.IV.2), il vient :

dH dT
m I + K(T) It + h = AP : (A.IV.3)

dT . . : . . .
- le terme K(T) It est 1ié 2 1a dérive de la ligne de base, dérive qui
peut étre annulée soit €lectriquement soit en utilisarit une référence de méme ca-

pacité calorifique que 1'&chantillon.

- le coefficient d'échange, forction de paramétres intrinsZques de la

téte de mesure est caractéristique de 1'appareillage.

En négligeant le terme K(T) %%, on peut é&crire :

dH '
moggth= AP | (A.IV.4)

o . . . dH .
Au cours d'une transition, l'aire du pic T - f(t) est donc directement
\

proportionnelle 3 1'énergie mise en jeu.

L'appareil utilisé est le mod&le DSC 1-B de PERKIN-ELMER représenté@ par

la photo n°4. Il est constitué de trois parties :

(1) systéme de détection ou t&te de mesure
(2) dispositif de chauffage ou de refroidissement 3 programmateur
intégré

(3) enregistreur.
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