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La détermination des mécanismes de déformation dans les  polymères 

vitreux e s t  un su je t  qui a susc i té  e t  suscite encore de nombreuses études. 

Ces travaux ont mis en évidence l e  caractère hétérogène de l a  déformation 

plastique des polymères vitreux, qui se manifeste s o i t  par bandes de c i s a i l -  

lement (Bowden, Argon, Li, Escaig) s o i t  par craquelures (Kramer). L'objectif  

de ces études reste  l e  même aujourd'hui : déterminer les  paramètres micros- 

copiques qui contrôlent la déformation plastique des matériaux polymériques. 

L'équipe "Plas t ic i té  des polymères vitreux" du Laboratoire de Structure 

e t  Propriétés de 1 'Etat  Sol ide, s ' in té resse  spécialement à l a  p l a s t i c i t é  par 

bandes de cisaillement. L'analyse de la  déformation plastique e s t  envisagée 

d ' u n  point de vue métallurgique ; e l l e  e s t  basée sur l 'existence de défauts 

mobiles dans l'arrangement des chaines macromoléculaires, analogues aux 

dislocations dans les  cristaux (Escaig [ 4 1 ) .  La présence de ces défauts 

a d ' a i l l eu r s  é té  suggérée par des expériences de diffusion neutronique aux 

pe t i t s  angles, dans l e  cas du polystyrène déformé [ 11. 

Dans une t e l l e  approche, l a  courbe contrai nte-déformation obtenue lors  

d'un essai de compression à vitesse constante, peut ê t r e  subdivisée en t r o i s  

parti es : 

- une zone purement élastique, où la  contrainte a varie linéairement avec la  

déformation E . 
- u n  stade pré-plastique qui correspond à l a  nucléation des défauts de,type 

dislocations. La déformation to t a l e  s ' é c r i t  comme la  somme de deux termes : 

E la déformation élastique e t  E la déformation que nous qualifions de e 1 P 
plastique. Au fur e t  à mesure que la contrainte appliquée augmente, la nucléation 

des défauts s ' i n t ens i f i e .  La mesure du taux de consolidation plastique K 

dans l e  stade pré-plastique, a permis de r e l i e r  l e  processus de nucléation 

des défauts avec l e  taux de réticulation de résines polyimides PABM [ 2 ] ,  

avec la présence de greffons d'élastomètres dans une matrice polyester [31 ,  

avec l e  viei 11  issement physique du  PMMA [ 21. 

I l  ressort de ces études que la nucléation des défauts dépend donc de la  méso- 

structure du polymère (1 um). 

- une zone d'écoulement plastique, 1 imitée par l e  seuil  d'écoulement plastique 

oy e t  la contrainte à l a  rupture oR. Cette par t ie  de la  courbe O ( € )  correspond 

à la propagation des défauts type dislocations, nucléés dans l e  stade pré- 



plastique. L '  analyse thermodynamique au seui 1 d '  écoulement plastique, adaptée 

par Escaig [ 4 ] ,  permet de déterminer l e  caractère local de l a  déformation 

plastique e t  de décrire l e  comportement des polymères vitreux (PS [ 5,6],  
PMMA [ 6,7], PC [ 81, Résine PABM [ 2,9]) par des mécanismes de déformation ren- 

contrés en métallurgie : glissement des dislocations avec ou sans accomodation 

diffusionnell e. 

Les travaux sur 13 résine PABM [ Z ]  ont montré que l e  seuil  d'écoulement 

plastique oy ne varie pas lorsque l e  taux de réticulation des résines évolue. 
Une étude sur l a  dépendance de K en fonction de la déformation plastique [ 101 

a permis d 'obtenir  une loi  de comportement dans l e  stade pré-plastique du type : 

E - 
P 

exp - .- , où l e  terme préexponentiel e s t  directement r e l i é  - K 
à K, donc à l a  mésostructure e t  où AG(o-ai) contrôle l a  variation de ay avec 

l a  température ; ce terme doit  donc dépendre principalement des obstacles à 

l a  propagation des dislocations, c 'est-à-dire la  flexibi 1 i t é  de la chaine e t  

la  longueur entre points de rét iculat ion.  La propagation des défauts semble 
dépendre ainsi  d'une microstructure encore pl us fine (10-20 A ) .  

Le b u t  de notre étude e s t  de vé r i f i e r  ce modèle théorique e t  de répondre à l a  
question suivante : Quels sont les  paramètres qui gouvernent d'un côté la  

pré-plasticité e t  d'un autre côté, l'écoulement plastique ? 

Pour mieux connaître l e  processus de nucléation des défauts, nous avons 

choisi tout d'abord de voir s i  l a  sous-structure de dislocations e s t  sensible 

à une so l l i c i t a t ion  dynamique ("fatigue") ou au fluage. Cette étude a porté 

sur l a  résine polyimide PABM, dont nous connaissons parfaitement l e  compor- 

tement en déformation [ 2,9]. Par l a  même occasion, 1 'endommagement de l a  

résine a é t é  étudié. 
Ensuite, nous asdans entrepris l ' é tude  complète d'un composite modèle : résine 

Poly-styrylpyridine + 2 % b i l l e s  de verre. Nous avons observé comment les  
propriétés mécaniques non-élastiques de ces matériaux peuvent varier avec l e  

degré de rét iculat ion de la  matrice thermodurcissable PSP, avec la présence 

de b i l l e s  de verre e t  selon l'ensimage u t i l i s é .  

Enfin, pour a l l e r  plus avant dans la  connaissance des processus de propagatior? 

en fonction de l a  structure chimique, nous avons étudié deux résines Epoxy t l 



DGEBA t diamine, de f lexibi l i té  de chaine identique, mais de degré de réticu- 
% 

1 a t i  on différent. 

Pour parfaire l 'étude, i i  es t  bien évident qu'il  e s t  nécessaire d'observer 

l e  comportement de deux époxy de taux de réticulation identique, mais de 

f l  exi bi 1 i t é  di fférente. Nous pourrons al ors mesurer 1 ' effe t  du t a u x  de ré t i  - 
culation e t  de la f lexibi l i té  de la chaine sur 1 'écoulement plastique e t  donc 

sur la propagation des défauts. 
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11 e s t  bien connu que les  polymères à l ' é t a t  solide peuvent supporter de 

grandes déformations, grâce à l a  contribution importante de la déformation 
pl astique. Ce1 1 e-ci se manifeste de deux manières [ 11 1. 
Tout d'abord 1 e crazing, ident i f ié  à une importante p l a s t i c i t é  locale accom- 
pagnée de l a  décohésion du polymère [ 121. Les régions endommagées ont la  forme 
de craquelures dont les  lèvres sont rel iées  par des f i b r i l l e s  du polymère. 
Ce sont les  tenseurs de contrainte hydrostatique de d i  la ta t ion qui provoquent 
ces craquelures e t  nous les retrouvons principalement lors  des essais ae 
traction [ 11,12]. 

E n  revanche, les essais de compression permettent d ' év i t e r  l e  crazing e t  
d 'étudier uniquement l a  déformation plastique par bandes de cisaillement. 
La p la s t i c i t é  des polymères vitreux par bandes de cisaillement e s t  généralement 
appréhendée suivant deux démarches : une approche rhéologique q u i  offre des 
équations f iab les ,  modélisant l a  déformation sous forme de spectres de rela- 
xations (Bauwens e t  a l . )  ; une approche métallurgique, que nous allons dé ta i l l e r  
par 1 a sui t e  e t  qui permet de déterminer 1 es paramètres élémentaires de l a  
déformation (Argon, Bowden, L i ,  Escai g) . 

1 - CARACTERES GENERAUX DE LA DEFORMATION 

1-1 Concept du défaut de type dislocation 

Les polymères thermoplastiques e t  thermodurcissables sont des chaînes 
de longueur variable, plus ou moins f lexibles  e t  enchevêtrées les  unes dans 
les  autres (enchevêtrements physiques pour les  thermoplastiques, pontages 
chimiques pour  les  thermodurcissables). Dans l ' é t a t  sol ide,  on ne peut envisager 
que 1 e mouvement de quelques groupements chimiques, dont 1 'ampli tude dépend 
de l a  f l e x i b i l i t é  e t  de l a  longueur de la  chaîne polymérique e t  de la  densité 
des enchevêtrements physiques ou chimiques, 

Les travaux de Argon [ 131, Bowden-Raha [ 141, L i  [ 15 ] e t  Escai g [ 4,16 1 
permettent d'analyser la déformation par bandes de cisaillement des polymères 
vitreux, à p a r t i r  de défauts qui proviennent du c i sa i l  lement d'une molécule 

par rapport à ses voisines. Ces lignes de défauts sont décrites comme des 
dislocations de Somigl iana [ 15,161. La figure 1-1 d'après L i  [ 17 1 ,  montre comment 
on peut représenter ces défauts : une boucle de dislocation de Somigliana dont 
l e  vecteur de burgers g change tout l e  long de la ligne, associée avec des 



boucles de dislocation secondaires, dp vecteur $, qui accomodent 1 a pertur- 
bation locale de l a  s t ructure non périodique dans les  polymères. 

Figure 1.1 : 
Représentation des dislocations de Somigl iana 

Ces défauts de type dislocations sont créés lors d'un essai de déformation 
(c~mpression) à vitesse constante e t  sous une contrainte appl iquée oa suf f i -  
sante. La déformation plastique macroscopique observée résulte du développement 
de bandes de cisaillement à par t i r  de ces défauts. Escaig [ 16 ] montre que ces 

défauts restent t r è s  localisés e t  ne se  développent pas sous la forme de 

larges fronts de c i sa i l  lement comme c ' e s t  l e  cas dans les verres métalliques 
par exempl e [ 18 1 .  

1-2 Modèles de déformation à 1 'écoulement plas tique 

Des modèles théoriques de la déformation plastique ont é t é  proposés pour 
expliquer l e  comportement mécanique des polymères à l ' é t a t  vitreux. Ces modèles 
reposent sur l ' i d é e  de réarrangements locaux, où la  déformation e s t  accomodée 
par de petites par t ies  de la  chaîne macromoléculaire. Nous résumons brièvement 
ces modèles : 

- 1 e modèle de Robertson [ 19 ] met en jeu des évjnements i ntra-moléculaires ; 

i 1 envi sage des changements structuraux des chaînes macromoléculai res.  Ce 

modèle e s t  sa t i s fa i sant  pour u n  certain nombre de polymères amorphes pour des 
températures suffisamment proches de la température de t ransi t ion vitreuse. 
- 1 e modèle de Bowden [ 141 a pour base 1 'existence de zones ci  sai 11 ées analogues 
à des boucles de dislocation nucléées sous l ' ac t ion  combinée de la contrainte 

appliquge e t  des fluctuations thermiques ; i l  propose une formulation de 1 'énergie 
de boucle à la l imite  élastique (dépendante du vecteur de burgers 5). 



- l e  modèle d'Argon [ 131 , où l a  déformation l oca le  e s t  envisagée comme l a  

format ion d 'un double décrochement sur  une molécule. La rés i s tance  à l a  

nuc léa t ion  de ce dé faut  r é s u l t e  de 1  ' i n t e r a c t i o n  é l a s t i q u e  de l a  molécule 

avec ses vo is ines .  Ce modèle formule l a  v a r i a t i o n  d 'énerg ie  l i b r e  en f o n c t i o n  

de paramètres géométriques, de l a  c o n t r a i n t e  de c i sa i l l emen t  e t  de l a  p ress ion  

hydrostat ique.  
- l e  modèle d '  Ey r ing  [ 201 , qui  s e r t  de base à 1  'analyse rhéologique (Bauwens 

e t  a l .  ) . Les segments mol écu la i  res  sont consi  dérés i n d i v i d u e l  lement dans des 

p o s i t i o n s  d ' e q u i l i b r e  e t  l e  passage d'une p o s i t i o n  ti une aut re  suppose 

l ' a c q u i s i t i o n  de l ' é n e r g i e  d ' a c t i v a t i o n  nécessaire au franchissement d'une 

b a r r i è r e  de p o t e n t i e l  Eo. L ' e f f e t  de l a  c o n t r a i n t e  T e s t  de r é d u i r e  ou 

d'augmenter l a  hauteur de c e t t e  b a r r i è r e  se lon  l e  sens de son a p p l i c a t i o n .  

A grande v i t e s s e  e t  basse température, nous obtenons 1  'expression de l a  con- 

t r a i n t e  d'écoulement en fonc t i on  de l a  température, de l a  b a r r i è r e  de p o t e n t i e l  

Eo e t  des v i t esses  ~e  déformation en c i sa i l l emen t .  Bauwens a  per fec t ionné ce 

modèle en f a i s a n t  i n t e r v e n i r  deux mécanismes indépendants e t  ca rac té r i sés  p a r  

des énergies d ' a c t i v a t i o n  d i f f é r e n t e s  [ 2 1 ] .  

I I  - MESURE DU TAUX DE CONSOLIDATION PLASTIQUE K 

11-1 Conso l ida t ion  ~ l a s t i a u e  e t  con t ra in te  i n t e r n e  

La nuc léa t i on  des défauts sous l ' e f f e t  de l a  c o n t r a i n t e  appl iquée l o r s  

d 'un  essai de compression à v i t esse  constante, va provoquer un changement de 

l a  sous-st ructure de d i s loca t i ons .  Dans l e  stade pré-p last ique,  ces défauts 

n ' o n t  pas l a  m o b i l i t é  nécessaire pour se propager e t  l e u r  nombre N augmente. 

I l s  vont provoquer l ' a p p a r i t i o n  d 'un  champ de con t ra in te  i n t e r n e  oi qu i  

augmente avec l a  c r é a t i o n  de nouveaux défauts.  Ce champ oi s'oppose à l 'expans ion  

de nouveaux défauts e t  on d é f i n i t  a l o r s  l e  taux  de conso l i da t i on  p las t i que  K 
do j 

[4,22]  : K = a;p (1.1) 

A t o u t  i n s t a n t  de l a  déformation, !a c o n t r a i n t e  appl iquée oa e s t  l a  somme de 
X l a  con t ra in te  i n t e r n e  oi e t  de l a  c o n t r a i n t e  e f f e c t i v e  o  [4 ,161 : 

rC 
o, = + I (T, d ) P 



O i S i  on considère que - (fi es t  l e  module de cisail1ement)ne dépend pas de la = 
fi 8 

temp&rature,abrs que U une mmsante  thermique, on peut écrire 

Ce paramètre K e s t  rel ié  directement au nombre de défauts N créés pendant la 
déformation car dep = e dN, où e est  la  déformation plastique associée au 
développement complet d '  un seul défaut : 

Ainsi, plus le  taux de nucléation des défauts es t  élevé, plus K es t  faible ; 
e t  donc, théoriquement, K tend vers zéro lorsque la  contrainte approche le  
seui 1 d'écoulement plastique ay. 

Ce paramètre K est mesuré grâce à deux essais différents, effectués 
dans l e  stade pré-plastique, au même taux de déformation plastique E P ' c 'es t -  
à-dire à la  même sous-structure de défauts : 

- 1 'essai de relaxation de contrainte. 
- 1 'essai de relaxations successives de contrainte. 

11-2 Essai de relaxation de contrainte 

-. 

Lors d ' u n  essai de compression à vitesse constante, la déformation 
totale e s t  rendue constante en arrêtant la  traverse de la machine : 

La contrainte mesurée au cours du temps de la relaxation va diminuer, ce qui 
signifie que la diminution de déformation élastique cel es t  compensée par la 
création de déformation plastique E : 

P 

( M e s t  le  module d ' é l a s t i c i w  



Nous supposons que la  vitesse de déformation plastique s u i t  une loi  d 'arrhénius: 

A Ga E = E (O) exp - - 
P P kT 

où 1 'énergie l i b r e  AGa varie avec la température, la contrainte effect ive 
$ = oa - oi [ 41  ; l e  terme d ( O )  dépend de la  sous-structure S de dislocations, 

P 
c 'est-à-dire de l a  densité, de la  t a i l l e  des défauts. 
En fa isant  l e  développement limité de (1.7) e t  en posant V = kT (' L n  ' 

exp ao )T,S 
[4,23]  on obtient 1 'équation suivante : 

On voit figure 1.2 que A e t  A '  représentent respectivement l ' é t a t  de déformation 
à l ' i n s t a n t  i n i t i a l  e t  f inal  de l ' e s sa i  de relaxation de contrainte. 

Figure 1.2 : 

Essai de relaxat ion de contrainte 



"exp e s t  un  volume d'activation expérimental, mesuré pour une température 

e t  valable pour une déformation plastique donnée. Aucun recui t  structural ne 
doi t  apparaître pendant la  relaxation de contrainte. C'est pourquoi on 
n'analyse que l e  début de la  courbe, là  où l e  développement limité de (1.7) 

res te  valide. 

L'intégration de (1.8) donne l a  loi  classique de relaxation de contrainte pour 
les processus thermiquement activés [ 4,6 1 : 

c e s t  une constante de temps : c = 
kT 

M Vexp t p ( A )  

- s i  on  f a i t  l 'hypothèse que l a  s t ructure de défauts n 'as  pas changé au cours 
de l ' e s sa i  de relaxation de contrainte, l e  volume V déduit de l a  pente de 

t exp 
AG = f(Ln (, + 1) ) , correspond au volume d'activation vrai Vo [ 4 1 : 

- s i  maintenant, on t i en t  compte du changement microstructural entre  A e t  A ' ,  

dû  à l a  création de nouveaux défauts, a lors  i l  faut  déf inir  un é t a t  isostruc- 
tural  B te l  que l a  déformation plastique en B s o i t  la même qu'en A'. Les 
facteurs préexponentiel s de (1.7) restent t r è s  proches e t  l e  développement de 
E en prenant B comme é ta t  de référence (au l ieu de A) donne : 

P 

a Ln Z Ln E (A')  = Ln $ ( B )  t (2 ) AG' 
P a a 

avec AG' = u(A') - o(B). 

Nous calculons l'incrément de contrainte entre A e t  B : 

Nous supposons que K ( B )  = K ( A )  ; les  points A e t  B sont assez proches pour 
assurer cet te  éga l i té .  



= no - K AE 
P 

K Au = Au ( 1  + N) c a r  AE = - - 
P M 

On a b o u t i t  a i n s i  à l a  même équat ion (1.8) à i n t é g r e r  mais avec 

K 
Vexp = Vo ( 1  + (1.12) 

En résumé, 1  'essai  de r e l a x a t i o n  de c o n t r a i n t e  f o u r n i t  donc l e  volume d ' a c t i -  
K v a t i o n  expérimental Vexp = Vo ( 1  c $. 

11-3 Essai de re laxa t i ons  successives de con t ra in te  

Pour déterminer l e  paramètre Ky il e s t  nécessaire d ' o b t e n i r  une 

deuxième r e l a t i o n  contenant K. 

La r é p é t i t i o n  des r e l a x a t i o n s  de con t ra in te  à p a r t i r  du p o i n t  A ( v o i r  f i g u r e  1.3) 

e t  l e  durcissement i n d u i t  l o r s  de chaque r e l a x a t i o n ,  f o n t  que l e  temps nécessaire 

pour r e l a x e r  Auo f i x é  a rb i t ra i remen t ,  dev ien t  de p lus  en p lus  long. En c h o i s i s -  

sant  AG, suffisamment p e t i t  pour que Loo Vo << kT, Kubin a  montré que l e s  

i n t e r v a l l e s  de temps AtN pour l e s  N re laxa t i ons ,  su i ven t  une v a r i a t i o n  exponen- 

t i e l  1 e  [ 241 : 
Vo K ha0 A t N  = ntl exp - (N-1)  - - 

M kT (1.13) 

v 

Figure 1.3 : Essai de relaxations successives de contrainte. 



K Le terme de durcissement Vo q u i  r a l en t i t  l a  cinétique des défauts pendant 
l a  relaxation, s 'obt ient  à p a r t i r  de l a  pente de la  courbe Ln A tN  = f(N-1). w 

En concl usion, avec les  équations (1.12) e t  (1.13), nous obtenons l e  

vol ume d'activation vrai Vo : 

- K 
'0 - 'exp - 'O M (1.14) 

e t  l e  taux de durcissement plastique K : 

M e s t  l e  module d ' é l a s t i c i t é  de Young, mesuré dans la  par t ie  1 inéaire de l a  
courbe O ( & ) .  

I I  1 - ANALYSE THERMODYNAMIOUE ET CINETIOUE AU SEUIL D '  ECOULEMENT PLASTIOUE 

111-1 Thermodynamique de l a  déformation plastique 

Cette analyse a f a i t  1 'objet  de deux présentations tout à f a i t  détail  lées 

[ 4 , 6 ] .  Nous relatons dans ce t t e  par t ie  les f a i t s  les plus marquants : 

L'analyse thermodynamique provient directement des concepts e t  des 
techniques expérimentales de la  métal lurgie physique [ 23 1,  qui a été étendue 
avec succès aux cas des polymères solides [2,6,7,8,9].  Elle repose sur l e  

franchissement activé thermiquement d'obstacles localisés,par les  dislocations 
dans les sol ides c r i s ta l  1 ins .  
Mous avons vu que la vitesse de déformation plastique à l a  l imite élastique 
peut ê t re  donnée sous l a  forme d'une équation d'arrhénius : 

AG (0, - oi y T )  

d = dp(o) exp - 
P kT 

oa e s t  la contrainte appliquée e t  oi la contrainte interne.  



Les défauts qu i  o n t  é t é  nucléés dans l e  s tade pré-p las t ique e t  q u i  on t  a t t e i n t  

une t a i l l e  c r i t i q u e  Vc  vont, sous 1  ' e f f e t  de l a  con t ra tn te  appl iquée e t  des 

f l u c t u a t i o n s  thermiques, se propager à t r a v e r s  t o u t  l e  matér iau e t  conduire 

à un écoulement p l a s t i q u e  ca rac té r i sé  par  l a  l i m i t e  é las t i que  Gy. 

Les temps de r e l a x a t i o n  ca rac té r i s t i ques  des réarrangements molécula i res son t  

de 1  ' o rd re  de 100 secondes dans l e s  polymères à 1  ' é t a t  so l  i d e  [ 61. Avec une 

fréquence de 1  'évènement a c t i v é  thermiquement de 1  ' o rd re  de IO-' à 1om4 s-1 

pour l a  p l u p a r t  des so l i des ,  on peut q u a l i f i e r  1  ' é t a t  du système comme un 

é t a t  de quas i -équ i l i b re  e t  donc app l iquer  l e s  l o i s  de l a  thermodynamique. 

La déformation moyenne é t a n t  cS l o r s  d 'un  essai  de compression, on é c r i t  que : 

où VtOtest l e  volume t o t a l  de l ' é c h a n t i l l o n ,  V l e  volume du défaut  nucléé e t  

Aeo l e  c i sa i l l emen t  é lémenta i re de ce défaut .  Bowden-Raha ont  montré que 

Aeo = 1 [ 141. 

La v a r i a t i o n  d 'énerg ie  l i b r e  de Gibbs e s t  : 

dG = dH - TdS = du + PdVtOt - TdS 

du e s t  l a  v a r i a t i o n  d 'énerg ie  i n t e r n e  e t  s ' é c r i t  : 

du = TdS - Pdvtot + 6 W H + 6 W S  

- 6 WH représente l a  b a r r i è r e  d 'énerg ie  é las t i que  l oca le  (h) e t  à 

longue d is tance (due à l a  con t ra in te  i n t e r n e )  e t  s ' é c r i t  : 

- 6 WS t r a d u i t  1  ' é l a s t i c i t é  caoutchoutique l i é e  à l a  d im inu t i on  d ' e n t r o p i e  : 

6  WS = k T 2  dV (1.20) 

où ve e s t  l e  nombre de chaines ac t ives  par  u n i t é  de volume [ 2 5 ] .  



La variation d'énergie l ibre  s ' é c r i t  donc : dG = 6 W H +  6 WS (1.21) 

En considérant l e  système thermodynamique à température e t  pression constantes 
e t  sous une contrainte appliquée oa dont l e  t ravai l  vaut oa V t o t ,  la  variation 

d'énergie l ibre  de ce système s ' é c r i t  : 

Figure 1.4 : 

Déf ini t ion de l'énergie d'activation AGa 

e t  de la hauteur de barr iére @Go. 

L'intégration de dG' entre l a  positicn d'équilibre ( O )  e t  l a  position de col 
( c )  de l a  barrière d'énergie, donne : 

- AG, - e [ h  ( E ~ , T ) + V ~ ~ ~  ( k T T  - ( o a - o i ) ) l  d E s  (1.23) 

A pression e t  s t ructure S constantes, on a : 

e t  donc : 

d AGa = - AS, dT - V a  do, 

a AGa 
ASa = - ( - 1 

aT P,o,,S 

Cagnon, Schoeck montrent a lors  [ 23 $26 1 que : 

c ' est-à-di re 



Va e s t  donc égal au volume cr i t ique du germe de cisaillement. C'est l e  volume 

de l a  zone où les mouvements des segments sont correl lés  sous l ' e f f e t  des 

fluctuations thermiques. 
L'analyse thermodynamique nous permet ainsi  de mettre en r e l i e f  l e  caractère 

local de l a  déformation lors  de l'écoulement plastique, par l e  biais de la  

mesure du volume d'activation Vo e t  du calcul de 1 'énergie d 'activation. 

111-2 Calcul de 1 'éneraie d 'activation AGa 

Méthode n o  1 ------------ 

L'analyse thermodynamique de 1 'écoulement plastique permet d ' éc r i r e  
1 'énergie 1 ibre AGa selon 1 'équation (1-28) : 

Flory a montré que l e  terme entropie ASel dû à 1 ' é l a s t i c i t é  pouvait ê t r e  majoré 

par k [ 2 7 ] .  

Le terme entropique dû à la variation des constantes élastiques,  ASU, e s t  

calculé à par t i r  de [4 ,2 ,6 ]  : 

Va e s t  l e  volume cr i t ique  de cisaillement, oy l a  l imite élastique e t  u l e  

module de c i sa i l  lement. 

- l e  volume Va défini selon l ' éq .  (1.26) e s t  egal au volume d'activation expé- 

rimental Vexp , sous réserve que l e  terme préexponentiel de (1.7)  ne dépende 
que faiblement des contraintes e t  que l e  durcissement so i t  nul à la l imite 

élastique : Va = V = Vo [ 4 ,6 ]  
exp 

- la variation d'enthalpie AHa e s t  calculée à p a r t i r  de A H o ,  pourvu que l e  

terme préexponentiel de (1.7) ne dépende pas de la  température [ 4,6].  
Cagnon a montré [23]  que l 'on obtient AHo à par t i r  d'un essai de fluage, car 

2 3 L n E  AHo = kT ( aT " *  



Le terme de variation d'enthalpie AHo égal à AHa,  peut aussi ê t r e  déterminé 
à par t i r  d'un essai de relaxation simple de contrainte : en e f f e t ,  on peut 

écr i re  d L n  E en fonction de ses dérivées partiel  les [ 231 : 

Cette quantité e s t  nulle dans l e  cas d'un essai de compression à vitesse 
constante e t  avec les  valeurs de V e t  AHo données par Cagnon [ 2 3 ] ,  on 

exp 
obtient : 

d'où : AHo = AHa = - OY v O T ( d T )  (1.31) 

T dii y 
En conclusion, nous obtenons AG,(T) = 

+ Oy ji di o 
T du 

où oy e s t  l a  contrainte au seuil d'écoulement, V o  l e  volume d'activation mesuré 
à l a  limite élastique e t  p l e  module de cisaillement. 

Méthode n o  2 ------------ 

CommeV = Y o = (  a AGa 1 , 1 ' intégration de la courbe Vo(oY) 
exP "a P,T,S 

peut nous conduire à AGa. 

Pourtant, comme AGa e s t  fonction à l a  fois  de l a  contrainte e t  de la  température, 
i l  faut construire une fonction qui ne dépend que d'une variable. 
Cagnon a montré [ 2 3 ]  que s i  on porte r = #, oY (où p(o) e s t  l e  module de 
cisaillement au-zéro absolu), en fonction de V o ,  on obtient a lors  une courbe 
Vo ( r )  dont 1 ' intégration donne d i  rectement AGa : 

- .# V 0 ( ~ )  dr AGa - 
r 

L'extrapolation trop imprécise de T au zéro absolu f a i t  qu'on sépare AGa 
en deux termes : 

! 
Tm e s t  l a  température minimale d'expérimentation. 



- A(T) s 'ob t ien t  en intégrant graphiquement la  courbe V,(r) pour les valeurs 
de r de T à Tm. 

- B ( T )  e s t  calculé à par t i r  de l a  valeur obtenue grâce à la méthode 1 ; 
on é c r i t  : AGa(Tm) = B(Tm) 

d'où 

111-3 Interprétation de AGa(T) 

Ces deux méthodes permettent d 'obtenir 1 'énergie 1 i bre d 'activation AGa 
en fonction de l a  température. Lorsqu'il y a désaccord entre les  résul ta ts ,  
cela indique que 1 'hypothèse selon laque1 l e  l e  terme préexponentiel de (1.7)  

ne dépend pas de l a  contrainte, e s t  fausse. 
n Dans 1 e cas où Qo = f (oa - o i )  (typiquement au dessus de la transit ion secon- 

daire  f3 [ 6 1  ) ,  i l  faut  distinguer l e  volume V a  e t  l e  volume d'activation Vo : 

Lefebvre a montré que l e  terme correct i f  - kT peut ê t r e  estimé à par t i r  des 
G a - 0  i 

mesures de Vo(T). On obtient a insi  des résul ta ts  cohérents entre les  deux 
méthodes [ 6 ] . 

L'étude du PS, PMMA, PEMA [5,6,7] e t  du PC [ 8 ]  a révélé u n  processus de défor- 
mation unique jusqu'une température Tc,  où 1 'énergie d 'activation varie 
linéairement avec la  température : AGa = a kT (1.35) 
Ceci suggère une déformation selon l e  mode de glissement des dislocations 

t 4,231. 
Au-delà de Tc e t  après l a  correction effectuée sur l e  volume [ 6 ] ,  1 'énergie 
AGa e s t  constante. C'est u n  régime de type "diffusionnel ". Cette température 
Tc e s t  fréquemment re l iée  à l a  température de transit ion secondaire Tg [4 ,6] .  

L'accord des deux méthodes sans l a  correction du vol Ume, montre pour la résine 
PABM [ 2,9] u n  mécanisme d'activation unique, quelle que s o i t  l a  température : 

c ' e s t  l e  mode de glissement des dislocations. 



111-4 Localisation de la  l imite élastique ay 

Le calcul de l 'énergie  d 'activation rend nêcessaire la  connaissance de 
ay. La mesure de l a  contrainte au seuil d'écoulement plastique peut poser 
un  problème. En e f f e t ,  l e  comportement à l'écoulement plastique varie selon 

l e s  résines étudiées e t  sur tout  avec l a  température. 
Nous devons donc proposer une définition de la  l imite  élastique ayycohérente 
e t  adaptée pour toutes les résines étudiées, quelle que s o i t  l a  température. 
Nous avons vu que ay doit marquer la  f i n  du stade pré-plastique (nucléation 
des défauts de type dislocations) e t  l e  début de l a  zone d'écoulement (propa- 
gation des dislocations à travers tout l e  réseau). 

Théoriquement, dans l e s  sol ides c r i s t a l  1 ins, l a  1 imite élastique e s t  
définie comme la  contrainte à par t i r  de laquelle l a  déformation ne s'annule pas 
quand l a  contrainte appliquée e s t  annulée [ 281. Dans l e  cas des cristaux de 
t e l lu re  [ 2 9 ] ,  1 ' ané la s t i c i t é  du matériau e s t  te l  l e  que ce t te  définit ion ne peut 
s'appliquer. On a alors observé que l e  volume d'activation expérimental ne 
varie pl us lorsque la  sous-structure de dislocations reste  constante. Ceci a 
é t é  vér if ié  par 1 a méthode de Berg-Barrett. 
Dans l e  cas des polymères amorphes, de t e l l e s  méthodes d'observation sont 
impossibles ; mais certains auteurs retiennent comme limite élastique a y  la  
contrainte qui correspond à l a  déformation à p a r t i r  de laquelle l e  volume 
d'activation expérimental ne varie plus. C'est  l e  cas du PS, PMMA, PEMA [5,6,7] 

où ay correspond à l a  valeur du pa l ie r  en contrainte. 
La f i n  de la zone purement élastique peut également déterminer la contrainte 

[ 301. 

E n  ce qui concerne l e s  résines thermodurcissables que nous avons étudiées, 
l a  définition de ay à p a r t i r  de la constance de V ne peut pas toujours 

exp 
s 'appliquer. I l  e s t  nécessaire de modifier l e  c r i t è r e  dans l e  cas où l e s  courbes 
contrainte-déformation présentent une fo r t e  consolidation plastique. En e f f e t ,  

l e s  vol umes d' activation expérimentaux continuent d'évoluer a lors  jusqu ' à  des 
taux de déformation t rès  importants (36 % ) .  

En conclusion, nous choisissons comme ay l a  contrainte q u i  correspond à une 
1 

déformation à p a r t i r  de laquelle l e  volume d'activation expérimental varie 1 
linéairement avec l a  déformation E . 



Nous i l lus t rons  ce c r i t è re  grâce aux figures 1-5 e t  1-6 représentatives de la 
déformation de polymères vitreux avec ou sans consolidation plastique. 

Figure  1.5 : 

Courbe  cont ra in te-déformat ion  : a v e c  

consolidation plast ique.  

F igure  1.6 : 

Courbe  cont ra in te-déformat ion  : s a n s  

consolidation plastique. 

Nous reportons en Annexe 1 les courbes de la  contrainte O e t  du volume V exp 
en fonction de l a  déformation, relatives à quelques résines que nous 

avons étudiées. 
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Les propriétés mécaniques macroscopiques des résines polyimides PABM 

t e l l e s  que limites élastiques e t  modules de Young, ne permettent pas de 
caractér iser  les résines selon leur  traitement thermique (temps e t  température 
de cuisson). C. Bultel a montré [ 21 que seule la mesure du taux de consolidation 
plastique permet de caractér iser  les différences entre divers traitements 
thermiques effectués. Bultel a montré que ce t te  consolidation plastique mesurée 
dans l e  stade de pré-plasticité lors  d'un essai de compression à vitesse 
constante, augmente avec l e  temps de recui t ,  c'est-à-dire avec l a  réticulation 
de l a  résine. 11 en a conclu que K varie d ' u n  facteur 3 de  l a  resine recuite 3H à 

200°C, l a  moins rét iculée,  à l a  résine recuite ~4~ à 200°C + à 250°C, la 
plus rét iculée.  La nucléation des défauts type dislocations, responsables de 
l a  p l a s t i c i t é ,  e s t  ainsi  de plus en plus d i f f i c i l e ,  lorsque l e  degré de r é t i -  
culation augmente. L 'augmentation continue du taux de consoli dation pl astique 
avec l e  temps de recui t  permet de considérer K comme une sonde t r è s  fine de 
la  mésostructure des résines. 
L'analyse thermodynamique d'une résine t rès  réticulée [ 2 , 9 ]  a montré u n  
seul mode de déformation pour c e t t e  résine : l e  mode de glissement des dislo- 
cations, caractéristique des basses températures. Grâce à la sensi b i  1 i t é  de 
la  mesure de K, i l  devient intéressant de voir s i  la nucléation des défauts 
de p la s t i c i t é  varie lors  d ' u n  essai de compression à vitesse constante avec 
l e  passé mécanique, te l  que fluage ou "fatigue". En e f f e t ,  ces so l l ic i ta t ions  
sont susceptibles de modifier 1 ' é t a t  structural du matériau, c 'est-à-dire 
l a  sous-structure de dislocations. 

Dans les  métaux [ 311, on observe u n  fluage logarithmique pour des températures 
basses e t  des contraintes modérées : c ' e s t  l e  fluage a. Un stock de défauts 
e s t  disponible au début de l ' e s s a i  de fluage : pendant l ' e s s a i ,  ceS.défauts 
se développent suivant leur propre cinétique e t  deviennent des obstacles 
immobiles qui s'opposent à l a  création de nouveaux défauts lors d ' u n  essai 
postérieur de compression. Par a i  1 leurs,  Ve1 laïkal [ 32 ] a montré qu' une 
contrainte appliquée dans les deux sens alternativement ("fatigue") provoque 
u n  recui t  "athermique dynamique". 



1 - ESSAIS DE FATIGUE ET DE FLUAGE 

L' intérêt  de cet te  étude n 'es t  pas de voir comme c ' e s t  en général 
l e  cas [ 331, l e  stade ultime de la déformation : l a  rupture. Nous appelons 
"fatigue",  tout essai qui consiste à f a i r e  subir à u n  échantillon une con- 
t r a in t e  variant lentement entre  deux valeurs l imites omax e t  Nous 

choisissons la  valeur moyenne oo de l a  fatigue dans l e  stade pré-plastique. 
Jamais la limite élastique n ' e s t  a t t e in t e  ; 1 'échantillon e s t  toujours dans 
un  stade où la nucléation des défauts e s t  prépondérante sur la  propagation. 
L'idée principale e s t  de f a i r e  subir u n  essai de fatigue ou de fluage à ces 
résines PABM, puis de mesurer 1 'influence de ces essais  sur l a  nucléation des 
défauts, grâce à l a  mesure du taux de consolidation plastique K. Les condi- 
t ions de ces essais  ont e t é  choisies de façon à ne pas aboutir à des phénomènes 
irréversibles t e l s  que f issures  e t  fractures.  On remarquera que dans nos 
conditions, 7 'échanti 1 lon e s t  sol l i c i  t é  sous des contraintes habituel les  de  

service,  pour une déformation totale  de 5 % à 10 %. 

1-1 Elaboration des Cchantil lons 

Les résines polyimides PABM étudiées ont é t é  élaborées par Rhône- 
Poulenc (centre de Saint-Fons). Ce sont des polymères thermodurcissables, 
t r è s  réticulés (voi r  Annexe 2 ) .  I l s  possèdent de bonnes propriétés mécaniques 
e t  thermiques. Les rgsines PABM choisies pour ce t t e  étude ont é té  recuites 
~4~ à 200°C. Comme nous 1 'avons indiqué précédemment, 1 'analyse thermodynamique 
de ce t t e  résine t r è s  rét iculée a clairement mis en re l ie f  u n  seul mode de 
déformation [ 2,9] : l e  mode de glissement, où 1 'énergie l i b re  de Gibbs dépend 
de l a  température, mais aussi de l a  contrainte. Quelques essais  ont é t é  

réal isés  sur des résines recuites 3H à 200°C, a f in  de voir 1 ' influence de l a  
réticulation sur ce type d 'essais .  
La procédure de fabrication e t  de recui t  e s t  reportée dans l'annexe 2.  Les 

échantillons de compression sont des cylindres de 11 mm de long e t  6 mm de 

diamètre, tournés à par t i r  de plaques ; i l s  sont polis mécaniquement e t  1 'on 
s 'assure que les  tê tes  soient  parfaitement para1 l è l e s .  Le tableau 2-1 montre 
les  caractéristiques mécaniques des deux résines. Seul l e  taux de consolidation 

plastique K différencie nettement les  deux matériaux. Le module élastique M 
e t  l a  limite élastique oy sont quasiment identiques - voir figure 2-1 - 



Tableau 2-1 : Canac; tW&on d u  t t & ~ i n u  PABM 

M MPa 

oy MPa 

K MPa 

~ ~ = 4 . 5  10-3 

Figure 2.1 : 

Courbe contrainte-déformation des résines polyimides PABM. 

rési ne recuite 
3H à 200°C ---------------- 

3200 

22 1 

3500 

rési ne recuite 
24H à 200°C ---------------- 

3 100 

237 

4650 

A 
% ----------- 

3 

7 

30 



1-2 Procédure de déformation 

L'essai s e  décompose en t ro i s  phases : 

- la mesure du taux de consolidation plastique de 1 'échantillon vierge. Cette 
mesure se r t  de référence. 

- l ' e s sa i  de fat igue ou de fluage. 
- la mesure de K de 1 'échantillon après 1 'essai de fatigue ou de fluage. 

11 faut  noter que contrairement à 1 'habitude, les  essais de relaxations simples 
e t  successives de contrainte sont effectués 1 ' u n  après 1 'autre.  On évi te  ainsi  
1 es incertitudes expérimental es dues aux variations de modules de Young. 
(Par exemple, une variation de 5 % de M peut f a i r e  varier l e  taux de déforma- 
tion plastique i n i t i a l  de 50 %, au temps t = tg voir figure 2 .2 ) .  Nous avons 
vérif ié  que l e  f a i t  d'accomplir 1 'essai  de relaxations successives de con- 
t ra in te  juste après 1 'essai de relaxation simple conduit à des valeurs de K 

identiques à ce1 1 es mesurées avec deux échanti 11 ons différents.  
Tous les  essais on t  êté réal isés  à l a  température ambiante, sur une machine 
Instron. Le montage de déformation e s t  représenté figure 2-3 .  Sa r ig id i t é  
e s t  de 8600 MPa e t  sa conception e s t  de P. François : La compression e s t  
parfaitement uniaxiale, assurée par un  guidage complet autour de la t ige  
de compression, r e l i ée  à une ce1 lule  de force. La déforination mesurée 
correspond à l a  déformation de l 'échant i l lon e t  du montage. Elle e s t  mesurée 
par u n  capteur LVDT placé entre  la traverse de la  machine e t  l a  cel lule  de force. 

I 1 
FATIGUE 

Figure 2.2 : 

Procédure de déformation lors des essais de fatigue e t  de fluage. 



-5 -1 - de t = O à t = tl : Compression à vitesse constante ET = 3 10 s . 
- de t = tl à t = t2 : Mesure du taux de consolidation plastique à ol te l  

3 que E- = 4.5 10- . 
P - de t = t2 à t = t : Compression à vitesse constante ET = 3 1 0 - ~  s-1 3 

jusqu'à o = oo. 
- de t = t3 à t = t4 : Fluage à oo = 158 MPa, ou fatigue, avec comme niveau 

moyen de contrainte la  même valeur oo = 158 MPa, 
1 'ampl i tude du s i  gnal e s t  Ao = 39 MPa , l a  période du 

signal e s t  T = 96 S. 
- de t = t4 à t = t5 : Décharge rapide à bT = 7.5 1om4 s - l ,  a f in  de geler 

la sous-structure de dislocations induite par l ' essa i  
précédent. 

- de t = t5 à t = t6 : Anti-relaxation de  contrainte (voir figure 2.6). 
- de t = t6 à t = t7 : Mesure f inale  de K ,  après l ' e s s a i .  

Le niveau moyen de contrainte o, pendant l ' e s s a i  de fatigue e s t  choisi à 

158 MPa ; ceci correspond à 2/3 oy (oy = 237 MPa, limite élastique pour la 
H résine recuite 24 à 200°C). La contrainte maximale de so l l i c i t a t ion  e s t  a insi  

de 158 + 39, s o i t  197 MPa, bien inférieure à l a  l imite élastique (237 MPa). 

1-3 Mesures de K après fatique e t  fluaqe 

Les relaxations de contrainte sont dépouillées sur une durée suffisam- 
ment longue (voir figure 2-4) pour que l e  volume d'activation expérimental 
s o i t  indépendant de ce t te  durée de dépouillement. Rappelons que l a  constante . - 
de temps c vaut : c = K l . Elle dépend donc du matériau t e s t é  

M Vexp Ep(o) 
(M,VeXp), de 1 a température (T) , du taux de déformation plastique (veXp ,ip ( O ) )  . 
Pour les résines PABM, à 20°C, e t  pour E~ = 4.5 10-3, la constante de temps 
vaut environ 70 secondes. La relaxation de cûntrainte dure cinq minutes, s o i t  
environ 4c. Ce temps e s t  suff isant  car l e  volume mesuré ne change plus à 

par t i r  de 3c. 11 reste  suffisamment pe t i t  devant l e  temps à p a r t i r  duquel 
intervient l e  recui t  structural dans les  PABM. 

Pour ce t te  étude, les  essais de relaxation de contrainte ont é t é  dépoui 1 lés 
"à l a  main". L'erreur de mesure de la constante c e s t  d'environ 15 secondes, 

O 3 
ce qui porte l ' e r r e u r  du volume d'activation expérimental à 50 A . 
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Figure 2.3 : 

Montage de déformation utilisé à la température ambiante 



Le nombre de relaxations successives de contrainte qui a é t é  choisi ,  e s t  dix. 
Pour les  résines PABM, on n'observe aucun changement, s i  l 'on  augmente ce - 
nombre jusqu' à 25 relaxations ; c 'est-à-di re que les points expérimentaux 
(voir  figure 2-5) s 'a l ignent  r~marquablement sur une droite,  de 5 à 25 rela- 

O 3 K xations. L'erreur de mesure e s t  de 20 A pour Vo . 

Le volume d'activation Vo e s t  évalué avec une erreur de 70 13. 

L'erreur relative sur  l e  taux de consolidation plastique e s t  de "0 %. 

La mesure du module d ' é l a s t i c i t é  M ne présente aucune d i f f i cu l t é  pour les 
résines PABM. E n  e f f e t ,  ces résines présentent une partie i n i t i a l e  tout à 

f a i t  l inéaire  de leur  courbe contrainte-déformation. On chois i t  arbitrairement 
de mesurer M entre 18 e t  36 MPa. Ce module correspond à la déformation élastique 
de 1 'association montage + échanti 1 lon. Néanmoins, la r ig id i t é  du montage 
e s t  bien supérieure à ce l le  de 1 'échantillon e t  donc la courbe o ( ~ )  obtenue 

ref lè te  correctement l e  comportement de la  résine PABM. 

Pour ce t te  étude, l e  taux de déformation plastique E pour la mesure de K a 
P 

é t é  choisi à : E~ = 4.5 loe3. Si on veut étudier uniquement 1 ' e f f e t  de la  
mésostructure sur K ,  i l  faut t r ava i l l e r  à ep constant, car K dépend à la fois  
de la mésostructure e t  de la déformation plastique [ 101. cp = 4.5 1 0 - ~  

correspond à u n  niveau de contrainte o t e l  que 22- = 0.6.  Pour des niveailx de 
!Y contrainte plus bas (pour une déformation plastique plus f a i b l e ) ,  l e s  relaxa- 

t ions de contrainte sont t r è s  faibles e t  peuvent ê t r e  du même ordre de 
grandeur que ce1 les  du montage. De plus, l e  vol ume Vexp,  a insi  que Vo K ont 
une décroissance t r è s  rapide pour les faibles  déformations plastiques [ 101 

K e t  une faible  variation de E entraîne une for te  variation de V e t  Vo M. P exp 
Pour des niveaux de contrainte plus élevés, (o = 0.9 par exemple), 1 'échan- 

"Y t i l l on  se  trouve en f i n  de stade pré-plastique e t  l e  phénomène de propagation 
des défauts commence à ê t re  important. 

Dans l e  cas de la résime PABM, la  meilleur procédure pour la mesure de K e s t  
donc de mesurer la déformation plastique dès les  premiers instants de la  plas- 
t i c i t é  e t  d 'a r rê te r  la  déformation aussi tôt  que E égale 4.5 1 0 - ~ .  Un 

P 
capteur de déplacement mesure l a  déformation to ta le  ; on connaît l e  module de 
Young M mesuré dans l e  début de la déformation e t  on obtient la  déformation 
élastique grâce à 1 a 1 ecture de 1 a force. E e s t  donné par 1 'équation (2-1) : 

P 
E =ET-n.  

P 
" L'erreur commise sur cet te  mesure e s t  de 8 %. 



Après 1500s. de fatigue: 

3 ~ = 7 0 s .  V exP =2675 A 

Figure 2.4 : 

Dépouillement d'un essai de relaxation de contrainte 

Fiaure 2.5 : 

Après 1500s. de fatigue: 

O 3 
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Dépouillement d'un essai de relaxations süccessives de contrainte. 



1-4 Discussions 

Les r é s u l t a t s  du tableau 2-11 montrent bien l e s  pos s ib i l i t é s  qu 'o f f ren t  

1 es mesures de K pour d is t inguer ,  à déformation plast ique constante, 1 ' ap t i  - 
tude d'un matériau à s e  déformer plastiquement. 

Ces r é su l t a t s  su r  l ' e s s a i  de fa t igue  e t  de f luage donnent : 

- l a  décroissance continue du volume d ' ac t iva t ion  Vo avec l a  durée de l ' e s s a i  

de fa t igue.  Le volume Vo va r ie  de 1200 A3 pour u n  échanti l lon non fa t igué  à 

260 A3 pour un e ssa i  de 12 heures (diminution d'un facteur  5 ) .  

'exp A3 50 

Vo A3 2 20 

vOA3 2 7 0  

K MPa f 10% 
~ ~ ~ 4 . 5  10-3 

- 1 'augmentation continue du taux de consolidation plast ique K de 4650 MPa 

à 27590 MPa (augmentation d'un fac teur  6 ) .  Après 12 heures de f luage,  on 

ob t ien t  des r é su l t a t s  t r è s  proches de ceux de 1 'essa i  l z H  fa t igue : 

Vo = 280 R3 e t  K = 25420 MPa. 

r 

référence 
rés ine  recu i te  

à 200°C ---------------- 
3000 

1800 

1200 

4650 

- Le module M n ' e s t  modifié n i  par 1 ' e s sa i  de fa t igue ,  n i  par 1 ' e s sa i  de fluage. 

après fluage 
12 heures 

-------------- 
2580 

2 300 

280 

25420 

Après fa t igue  

I l  f au t  noter e t  expliquer 1 'importance de 1 a procédure de défornati on u t i  1 i s é e  

e t  plus part iculièrement de 1 ' ant i - re laxat ion de contra inte  qui appara i t  en t r e  

t = t5 e t  t = t6 (vo i r  f igure  2.6) : à l a  f i n  de 1 ' e s s a i  de fa t igue  ou de 

f luage,  l ' e chan t i l l on  e s t  déchargé à grande v i t esse  pour ge le r  l a  sous-structure 

de défauts créée pendant 1 ' e s s a i .  Une ant i - re laxat ion de contra inte  apparaî t  

1500 s ---------- 
2675 

1870 

805 

7200 

10000 s ---------- 
2470 

1940 

5 30 

11450 

12 heures ---------- 
2575 

2315 

260 

27590 



Figure 2.6 : 

Anti-relaxation de contrainte après l'essai de fatigue e t  de fluage. 

à tA = t,, lorsque la traverse de la  machine de déformation es t  arrêtée, 
signifiant qu'une partie de l a  déformation plastique se transforme en défor- . 
mation élastique : ET = O = B p l  + Bel donc = -bpi Après d i x  minutes d'anti- 

relaxation, on peut avoir Oa = 45 MPa. Cette déformation élastique s 'élimine 
facilement en relevant à nouveau la traverse de la machine au temps tR. Fina- 
lement, après une anti-relaxation de contrainte de 10 minutes effectuée pour 
chaque essai,  on obtient u n  échantillon qui a retrouvé pratiquement sa 
dimension in i t ia le .  Au  moment de la mesure de K y  à t = t6, on ne relève plus 

H que 0.2 % de déformation-plastique résiduelle provenant de 1 'essai 12 fatigue, 

e t  0.1 % pour  1 'essai 1 2 ~  f l  uage. 

L'augmentation du t a u x  de consolidation plastique K après les essais de fat igm 
e t  de fluage signif ie,  avec la procédure de dêformation ut i l i sée ,  que la 
nucléation de nouveaux défauts de plas t ic i té  au cours d'un nouvel essai de 

compression à vitesse constante, es t  rendue pl us diff ici  le .  
L'étude de la déformation plastique créëe lors des essais de fatigue e t  de 
fluage va nous permettre de préciser certains points : Que se passe-t-il au 
niveau de la structure de dislocations pendant l e  fluage e t  la fatigue ? 

Quelle es t  la différence entre les deux essais ? Il  faut également expliquer 
pourquoi la fatigue est  responsable de deux fois plus de déformation plastique 

que l e  fluage. 



II - DEFORMATION PLASTIQUE INDUITE PAR LA FATIGUE ET L E  FLUAGE 

E n  métallurgie physique, l e  fluage a f a i t  l ' o b j e t  de nombreuses études. 
Selon les conditions expérimentales comme niveau de contrainte a,, température, 
on distingue plusieurs types de fluage : fluage a,B.. . [ 31,341. Nous allons 
donc tenter de rapprocher l e  comportement en fluage des résines PABM à 

ceux observés dans les  métaux. Pour l e  comportement en fatigue, i l  faudra 
t e n i r  compte de l a  variation cyclique de la  contrainte e t  se rapporter aux 
travaux de Vellaïkal [ 321. 

Lors du fluage effectué sur les résines recuites ~4~ à 200°C, l a  
déformation plastique s u i t  une variation logarithmique avec l e  temps - voir 
figure 2 . 7 .  C'est l e  même comportement que celui des métaux, à basse 

A fatigue cP50s. 

fluage c = 140s. * /  

F igure 2.7 : 

Déformat ion plastique Asp en fonct ion du temps. 



température e t  à fa ib le  contrainte [ 341 : l e  fluage a ,  où l a  nucléation des - 
défauts type dislocations n ' e s t  pas activé thermiquement e t  où la  vitesse 
de déformation plastique devient de plus en plus faible .  Au début de l ' e s s a i  
de fluage, un stock de défauts mobiles e s t  disponible. Dans l'hypothèse où 

la nucléation n ' e s t  pas activée thermiquement, toutes les  dislocations vont 
se propager, au début du fluage, selon leur propre cinétique ; puis, au fur  

e t  à mesure que 1 'essai dure, l e  nombre de dislocations mobiles diminue, 
a lors  q u  'apparaissent des obstacles à l a  propagation des dislocations encore 
mobiles. Ces obstacles pourraient ê t r e  par exemple formés des dislocations 
précédemment bloquées. Comme i l  n'y a pas de création de nouveaux défauts 
e t  que l a  contrainte e s t  constante, nous obtenons une variation l inéaire  de 
AE en fonction de L n t .  

P 
En ne supposant aucun recui t  lo rs  du fluage, n i  phénomène d'annihilation 
entre  dislocations, on peut écr i re  à p a r t i r  de 1 'équation (1.7)  : 

avec AE = ~ ~ ( t )  - ~ ~ ( 0 )  P 

1 ' intégration de (2 .2)  donne immédiatement : 

kT Aep(t) = - t Ln (1 + ?) avec c = 
kT 

'(''0 KYo 

K e t  V o  sont les  valeurs du taux de consolidation plastique e t  du volume 

d'activation prises au temps t = O du fluage. La connaissance de K e t  Vo permet 
donc de définir  l e  comportement de l a  résine à p a r t i r  de 1 'équation (2-3), 
pendant toute la  durée du fluage. . - 

, on note alors  que l e  Si on appel 1 e P 1 a pente de Ae = f ( L n  t )  , P = - 
P P rapport (:) e s t  égal à $ ( O ) .  

'(''0 

n 
Expérimentalement, on observe bien l a  concordance entre f e t  l a  vitesse de 
déformation plastique mesurée au début du fluage : 



De plus, s i  l 'on calcule P = Pth à par t i r  de K e t  Vo connus à E = ~ ~ ( 0 )  
P 

du f luage [ 10 1 ,  on obtient des résul ta ts  qui correspondent egalement : ,. 
à E = ~ ~ ( 0 )  = 6 10-' 

P 
on a K = 4200 MPa 

e t  V, = 950 A3 

donc pth = 1 1 0 - ~  e t  7 ' t h  - - 7.2 i0-6 s-l 

2 Le comportement en fluage des résines PABM ( à  oo = - o ) e s t  analogue 3 Y 
au fluage logarithmique observé dans les métaux à basse température (fluage a ) .  

Ceci tend à prouver que : 

- l a  nucléation des défauts n ' e s t  pas activée thermiquement : aucun nouveau 
défaut n ' e s t  créé pendant l e  fluage à température ambiante. 
- chaque dislocation bloquée devient u n  obstacle à l a  propagation des défauts 
mobi 1 es,  puisque l a  vi tesse de déformation pl astique E décroît. 

P 

11-2 Interprétation du comportement en fatigue 

Précisons tout d'abord l e  mode de calcul de l a  déformation plastique 
pendant l ' e s sa i  de fatigue ( i l l u s t r é  figure 2.8).  Nous prenons comme référence 

c y c l e  
I 1 I 4 I b 

O 1 2 3 4 5 

Figure 2.8 : 

Mode de calcul deilEp pendant l'essai de fatigue. 



E (O), l a  déformation p l a s t i q u e  créée à l a  première c o n t r a i n t e  minimale. Ensui t e  
P 

pour  l e  c y c l e  N, nous mesurons l a  d i f f é r e n c e  Ac e n t r e  l a  déformation p las-  
P 

t i q u e  minimale E~~ obtenue pour l e  cyc le  N e t  ~ ~ ( 0 ) .  On a b o u t i t  a i n s i  à une 

s u i t e  de po in t s  qu 'on ass im i l e  à une courbe ( f i g u r e  2-7). 

On remarque t o u t  de s u i t e  que l a  v a r i a t i o n  de déformation p l a s t i q u e  Acp s u i t  

une v a r i a t i o n  logar i thmique.  Mais l a  déformation p l  as t i que  f i n a l e  (après 

12 heures d 'essa i )  a t t e i n t  1.5 % (ce qu i  e s t  envi ron l e  double de ce que 

1 'on o b t i e n t  l o r s  du f luage) .  
P S i  1  'on f a i t  l e  rappor t  dans l e  cas de 1 'essai  de f a t i g u e ,  on n ' o b t i e n t  

P p lus  i c i  l a  concordance précédente en t re  (?) e t  i p ( o )  : 

P = 2.3 1 0 - ~  

c = 5 O s  

P donc # Lp(o) . 

Une l o i  analogue à c e l l e  du f l uage  s e r a i t  d ' é c r i r e  : 

En c a l c u l a n t  P = Pth à p a r t i r  des valeurs de K e t  Vo connus à E = ~ ~ ( 0 )  = P 
6 1om3, on n ' o b t i e n t  pas non p lus  de r é s u l t a t s  correspondants. 

En revanche, s i  on c h o i s i t  l e s  valeurs de K e t  Vo se rappor tan t  à une défor -  

mation p l a s t i q u e  t e l l e  que a = oo + Ao = a max ' on o b t i e n t  [ 10 1 : 

à G = 'max = 197 MPa , E (O)  = 10 1 0 - ~  
P 

o n a  K = 3 2 0 0 M P a  

donc Pt., = 1.65 10- 3 e t  - P t h  - - 3.3 10-5 s-l 
C 

donc Pth - i p ( o )  . 

En conséquence, l a  déformation logar i thmique (équat ion (2.3))  s  'app l ique s i  

on rappor te  l ' é t a t  de déformation de référence (à  t = 0) non pas à c e l u i  de 

l a  déformation acquise sous l a  c o n t r a i n t e  moyenne oo, mais à c e l u i  de l a  

déformation acquise sous l a  va leu r  maximale (197 MPa) de l a  cont ra in te .  L ' essa i  

de fa t i gue  donne a i n s i  l i e u  à une déformation p lus  grande que ce1 l e  du f luage . 



Ceci n ' e s t  pas inattendu car  les sous-structures de défauts ne sont pas 
identiques, ce q u i  entraîne des essais non équivalents. 
Nous pensons q u ' u n  essai de fluage réal isé  à l a  contrainte umax correspondant 
à l a  contrainte maximale de l ' e s sa i  de fatigue, provoquerait certainement l a  
même déformation plastique f inale .  

11-3 Conclusions 

Les mesures du taux de consolidation plastique K e t  du volume d'activation 
Vo ne permettent pas de distinguer les e f f e t s  d'un essai 1 2 ~  fa t igue ou 12 H 

fluage. Les résul ta ts  sont t r è s  proches ( K  e t  Vo valent respectivement 
27000 MPa e t  260 A3) .  Pourtant les  si tuations sont différentes : 

- Au début de l ' essa i  de fluage, u n  stock de défauts e s t  disponible ; les  
défauts mobiles vont se développer selon leur propre cinétique. L'analogie 

avec l e  fluage a des métaux montre que pendant l e  fluage, aucun défaut n ' e s t  
créé. Le ralentissement de l a  vitesse de déformation plastique e s t  dû au 
caractère monotone de l ' e s s a i  : après leur mouvement, chaque dislocation 
mobile devient à son tour u n  obstacle à l a  propagation des autres défauts 
mobiles. Le déplacement de ces dislocations va créer u n  champ de contrainte 
interne oi qui augmente durant l ' e s s a i .  Lors de la mesure f inale  de K ,  c e t t e  
contrainte interne va ag i r  contre la  nucléation de nouveaux défauts; e t  l e  
taux de consolidation plastique K y  inversement proportionnel au nombre de défauts 
créés, va augmenter. 

- L'essai de fatigue se distingue par l e  caractère osc i l la to i re  de la contrainte 
effect ive oa - cri, qui permet ainsi  un plus grand déplacement des dislocations,  
mais aussi a f f a i b l i t  l e  blocage de celles-ci .  Des dislocations q u i  pourraient 
devenir des obstacles peuvent s ' annih i le r ,  ou tout du moins se désancrer du 

f a i t  du changement de signe de la contrainte effect ive oa - o i .  Leur accumulation 
provoque comme pour l e  fluage, l 'appari t ion de contraintes internes responsables 
de 1 'augmentation de K. L'action de ce type de fatigue (faible  amplitude, 
grande période) peut s'apparenter à une déformation en présence d'une restau- 
ration dynamique. Mal gré une grande déformation plastique f inale  (1.5 % )  , on 
n'observe en e f f e t  aucun endommagement après 12 heures de fatigue. 



I I I  - ESSAIS FATIGUE + FLUAGE ET FLUAGE + FATIGUE 

Le b u t  in i t i a l  de ces essais é t a i t  de voir l ' e f f e t  de la fatigue sur 
un échantillon ayant subi préalablement u n  essai de fluage. En effet ,  après 
1 'essai de fluage, l e  t aux  de consolidation plastique a fortement augmenté ; 
le  nombre de défauts mobiles à cp = 4.5 1oW3 es t  donc beaucoup plus faible. 
Nous voulions-voi r s i ,  dans ce cas, l a  fatigue créerai t  un  endommagement 
sur u n  matériau rendu plus fragile par l e  fluage. Finalement, nous avons 

aussi effectué 1 'essai fatigue + fluage, compte-tenu des résultats obtenus 
après 1 'essai fluage + fatigue. 

I I  1-1 Procédure de déformation e t  résultats expérimentaux 

Les essais de déformation ont été strictement réalisés de la même 
manière que pour les  essais simples - voir figures 2-9a e t  2-9b. On a choisi 
les mêmes conditions de fatigue ( O ,  no, T )  e t  de fluage ( G ~ )  ; les mesures 
de K ont été effectuées pour  une déformation plastique E = 4.5 10 -~ .  Les 

P 
temps de fluage e t  de fatigue sont de 12 heures pour chaque essai. 

Le tableau 2-111 regroupe l e s  mesures finales de K après les essais fluage + 
fatigue e t  fatigue + fluage 

- Dans l e  cas fluage + fatigue, on aboutit finalement à u n  taux de consoli- 

da t ion  plastique neuf fois plus grand que celui de l 'échantillon de réfërence : 

Y,,P i3 

Vo $ A 3  

Vo A 
i( MPa 

~ ~ ~ 4 . 5  10 '~  

Après fatigue l z H  

+ fluage 12H ------------------- 
1860 

1240 

620 

6200 

1 
Après fluage lzH 

+ fatigue l zH ------------------- 
2 700 

2520 

180 

43400 
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FATIGUE / 

F iaure 2.9-a : 

Procédure de déformat ion lors de l'essai fat igue + f luage 

I 1 
FATIGUE 1 

Fiaure 2.9-b : 

Procédure de déformat ion lors de l'essai fluage + fat igue 
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est  de 1 'ordre & celui ch 1'4d.rzmntillsn & ri2f6ulllncs : K = 62Qû ma. Le 
v o l a m  d'activation e s t  da 620 A3. 

L'observation à 1 'oeil nu des échantillons après 1 'essai fatigue + fluage 
indique la présence de fissures ou d'éclats ( à  re l i e r  avec le  faible K )  . 
C ' e s t  pourquoi 1 es  observations au microscope optique sont nécessaires . 

I I  1-2 Observations m i  croscopiques 

Les observations o n t  é té  réalisées sur un microscope Zeiss. Tous les 
échantillons o n t  é té  observés en réflexion. 
Nous observons, sans aucun doute possible, que seuls les échantillons ayant 
subi 1 'essai fatigue + f l  uage présentent une surface extérieure endommagée : 

fissures ou éclats inclinés de 10" environ par rapport à 1 'axe de compression. 
Leurs ta i l les  sont en moyenne de 250 pm de long, leur densité es t  de 4 par 
mm2 - voir photos. L'observation des plans parallèles à 1 'axe de compression 
(voir figure 2.10) montre une profondeur maximale de fissures de 0.3 mm. 
Lors de ces observations, les  échantillons subissent d'abord 1 'examen de leur 
surface extérieure ; puis i l s  sont-pol i s  mécaniquement, l e  long de plans 
parallèles à l 'axe de compression - 4 profondeurs sont observées : 0.01 mm, 
0.07 mm, 0.3 mm e t  0.6 mm. Au-delà de 0.3 mm, aucune trace de fissures n 'est  
visible. 

Ceci signifie donc que l'endommagement ne se produit que dans une zone péri- 
phérique d'épaisseur 0.3 mm environ. Cela es t  couramment observé, spécialement 
dans les  métaux, où les fissures dues à des essais classiques de fatigue, 
s'amorcent aussi de façon préférentielle sur les surfaces extérieures [ 351. 

111-3 Concl usions 

à r e l i e r  avec les  observations au microscope optique : 



Photos 

Figure 2.10 : A Fissures après un essai fatigue + fluage 

Plan d'observation des échanti l Ions. Profondeur x = 0.07 mm 



- - -  - . - .- - Dans le cas fatigue + fluagef-le taux de consolidation plastique augmente ----- 
--- -- 
-- -- - 

- - awc la  fatigue et diartnue fortment apres l'essai de fluage final. - Paral- - 
- - _  - 
1411 ment, 7 e3-66Seer%iïl3m art mferoseope optique i f fd+qW que ly wha- - -- - -  - - u L - - L <  

__Y -- - en f i n  d'essai es t  endommagé. Nous avons souvent remarque que les valeûrs de- 
K sur des échantillons fissurés (à  cause par exemple d 'un  refrofdfssement - - - 

t rop rapide en f i n  de cuisson) étaient anormalement basses. Comment expliquer 
dans le  cas présent, la grande valeur du volume d'activation V o s  associée 
à la présence de 1 'endommagement ? E n  f a i t ,  la mesure - de K e t  de Vo es t  
effectuée à l a  déformation plastique E = 4.5 IO-', mesurée selon l'équation P 
(2-1) grâce au capteur de déplacement. Mais dans ce cas, cette déformation 
plastique provient d'une part de la nucléation de nouveaux défauts de plasti- 

r 

cité e t  d'autre part des fissures. 11 est  impossible de chiffrer la proportion 
entre les deux contributions. Mais le taux de déformation plastique provenant 1 

-- - ---- des nouveaux défauts est probablement inférieur à 4.5 10-3. D'où une valeur 
importante pour 1 e vol Ume d'activation. 

Dans l e  cas de 1 'essai fa t igue  + fluage, le  taux  de consolidation plastique 
-- 

augmente après l e  fluage e t  continue d'augmenter après la fatigue. Le 
vol urne quant à 1 u i  , continue de diminuer jusqu ' à une valeur proche de l a  

valeur obtenue à la limite élastique. La fatigue intervenant après le  fluage, 
l 'effet  de l a  restauration dynamique est amplifié e t  provoque une grande 
déformation plastique (2.3 %). Cette valeur est atteinte sans créer d'endom- 
magement, comme on l e  vérifie au microscope optique. 

En conclusion, ces essais couplés o n t  permis de mettre en relief les 
caractères propres des essais de fatigue e t  de fluage 
- 1 'aspect monotone du fluage i n d u i t  un blocage des dislocations e t  ne permet 
qu'une faible déformation plastique à la f i n  de 1 'essai. Ainsi, réalisé après 
l'essai de fatigue, i l  amène l'échantillon à se fissurer. On peut penser qu'un 
essai simple de f l  uage pourrait conduire à un endommagement équivalent pourvu 
qu'on atteigne des taux de déformation plastique importants (2 %) . Cet essai 
serait long, i l  durerait plus de 100 jours.. . l 

-- -- --&fia~ r lymnicg~" llessaLd-e fatigue, permet au 
- - 

contraire une grande déformation plastique due au mouvement dans les deux sens - - - - - - 

1" 
-- - -- - 



1 V - ESSAIS COMPLEMENTAIRES 

Ces essa is  o n t  é t é  réal isés  pour préciser certains points qui concernent 
l ' influence de : 

- l a  déformation plastique i n i t i a l e  cp(o)  

- la mesure pré1 iminaire de K 

- la ré t iculat ion des résines 
sur  l e  comportement mécanique des résines PABM lors des essais de fatigue e t  
de fluage. 

IV-1 Influence de la  contrainte de fluage 

Tous l e s  essais de fluage décri ts  précédemment ont é té  effectués i 
a. = 158 MPa, ce qui correspond à une déformation plastique i n i t i a l e  de 
~ ~ ( 0 )  = 6 1 0 - ~  pour la  résine recuite ~ 4 ~  à 200°C. En augmentant l a  valeur de 
Go . on augmente évidemment ~ ~ ( 0 )  : 

Tableau 2 - I V  : Inhluence de cp I o )  swr l e  6Luage 

PABM 

recui t e  
~ 4 ~  à 200°C 

ay=237 MPa 

PABM 

recuite 
3 H à 2 0 0 0 C  

ay=221 MPa 

Pour les  PABM recuites 24H à 200°C, à o = 202 MPa, de nouveaux défauts de 

p la s t i c i t é  sont probablement produits pendant l e  fluage e t  la propagation des 
défauts e s t  f a c i l i t é e  : l a  vitesse de déformation plastique e s t  constante. 
C ' e s t  1 e f 1 uage secondaire. 

a. MPa -------- 
158 

194 

202 

148 

158 

179 

190 

~ ~ ( 0 )  ----------- 
6 I O - ~  

15 1 0 ' ~  

20 1 0 ' ~  

5.5 1 0 ' ~  

7.5 1 0 ' ~  

14.5 10 '~  

16.5 1 0 ' ~  

Aep=f(Lnt)? ------------- 
oui 
oui 
non 

oui 

oui 
non 
non 

A E ~  ( 1 2 ~ )  ------------- 
7.5 1 0 ' ~  

17  IO-^ 
25 1 0 ' ~  

7  1 0 ' ~  

10 1 0 ' ~  

26 1 0 ' ~  

32 1 0 ' ~  



-- 
. . ' 

Dans 1 e cas des résines recuites 3H à 200°C, 1 e seui 1 en cp(o) 3 par t i r  duquel - 
- - 

-- novc n'avonc plus l a  uqriirtinn loflarit-hmiqu~ de &,,est ~ l u s  bas. - -- - - 

IV-2 Influence de la procédure de déformation uti l isée 

La question se pose de savoir s i  la  mesure préliminaire de K peut avoir 
une influence sur l e  comportement de la résine PABM pendant 1 'essai de fluage 
e t  de fatigue : nous avons donc été amenes à faire des essais de fluage e t  
de fatigue sans mesure de K .préalable, c'est-à-dire sur des échantillons vierges 
de toute relaxation de contrainte. Dans le  tableau 2-V, nous comparons les 
caractéristiques du fluage e t  de la fatigue sur de te ls  échantillons avec 
ce1 1 es obtenues sur des échanti 1 lons ayant subi une mesure de K préalablement. 

Essai ~ ~ ( 0 )  Cs H - 
Acp (12 1 ...................... ---------- ----- ---------- 

PABM recuite Mesure de K + f l  uage 5 .5  1 0 - ~  450 7  IO-^ 
3" à 200"~  fiuage 7.5 10-3 120 10 10-3 

PABM recuite Mesure de K +  fatigue 6 10-3 50 15 1os3 
24H à 20o0C fatigue 7 1 0 - ~  20 20 10-3 

Pour les deux résines recuites 3H à 200°C ou 24H à 200°C, i l  n'y a pas 
d'influence majeure de la mesure préliminaire de K sur le  comportement en 
fatigue e t  en fluage, si ce n'est 1 'augmentation de la constante de temps c. 
Les autres caractéristiques ne varient pas : variation logari thmique, défor- 
mation pl astique finale. 
L'augmentation de 1 a"'!constante c peut s 'expl iqie;*faci lement : les défauts 
immobilisés durant l 'essai de relaxations successives jouent le  rôle 
d'obstacles ; 1 ' échanti 1 lon possède ainsi u n  champ de contrainte supérieur 
à celui d ' u n  échantillon vierge. Les nouveaux défauts créés entre t2 e t  t3 
(voir figure 2.2)  on t  plus de difficultés à se propager pendant les premiers 
tems du fluage e t  de la fatigue. 



IV-3 Influence du taux de réticulation 

Réalisés dans les mêmes conditions de fatigue (ao = 158 MPa, Aa = 39 MPa, 
T = 96 s )  pour les  résines recuites 3H à 200°C ou ~4~ à 200°C, les  résultats 
sont tout à f a i t  différents : (ces essais sont réal isés  sans mesure préliminaire 
de K )  

Tableau 2 -  VI : 

PABM recuite 
3H à 200°C 

PABM recuite 
~4~ à 200°C 

Toutefois, s i  l 'on rapporte l'amplitude Aa e t  l e  niveau moyen de 
contrainte oo par rapport au seui 1 d'écoulement plastique oy ( s i  1 'on travai 1 l e  
à même e t  même % pour  l e s  deux résines) ,  on observe alors des comportements 

OY OY semblables en fatigue e t  en fluage : 

A E ~  ( 1 2 ~ )  
------------- 

90 10-3 

55 10-3 

~ ~ ( 0 )  ' ~ a ~ = f ( ~ n t ) ?  

na T a b l a  2-VI1 : RésiLeta t s  den esnais de dat igue à même ex - 
ex den  ana i s  de bluage à méme 3 OY 

"Y 

------------- 

14 a 10-3 

14 10-3 

------------- 

non 

oui 

.. 

I 

~ ~ ( 0 )  
----mm---- 

7 10-3 

7 10-3 

5.5 10-3 

4.5 10-3 

P ABM 

recuite 
à 200°C 

jH 

24H 

3H 

24:. 

A ~ ~ ( 1 2 ~ )  ---------- 
1 4 1 0 - 3  

14 10-3 

7 10-3 

5 1oe3 

essai ------------- 
fa t igue :  

a0 Aa même iiyy 

fluage : 

même % 
OY 



. . 

( à  température ambiante, en-dessous de la 1 imite élastique) es t  simi la i re  au 

fluage a des métaux : 

- variation logarithmique de la déformation plastique avec le  temps, 
- nucléation des défauts de plast ici té  non activée thermiquement. 

Le caractère monotone de 1 'essai de fluage provoque un blocage des dislocations 
mobiles. L'augmentation de la contrainte interne due à la propagation des 
dislocations provoque une forte augmentation du taux de consolidation pl astique 
K.  

Finalement, après une forte déformation plastique, donc lorsque l e  nombre 

--- d'obstacles est  important, l e  matériau se fissure pour accomoder l e  fluage. 

La fatigue caractérisée par un signal de contrainte particulier (Ao faible, 
période T importante) e t  réalisée avant la limite élastique, est  au contraire 
responsable d '  une pl us grande déformation plastique q u i  correspond probable- 
ment à une situation où les  défauts se déplacent tantôt dans un sens, tanAôt2* - ,  

a:" ... a 
dans l e  sens opposé. La contrainte interne oi augmente e t  le  taux de conso- 

lidation plastique augmente d ' u n  rapport 6 après 1 'essai de fatigue. La 
déformation pl astique su i t  également une variation 1 ogari thmique. 
Cet essai ne crée pas d'endonimagement, même à grande déformation plastique. 
C'est u n  cas de "restauration dynamique". 
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Nous avons vu précédemment que les concepts de l a  métallurgie physique, 

appliqués aux polymères à l ' é t a t  solide,  permettent u n  nouveau type de carac- 
tér isat ion des polymères vitreux ou des résines thermodurcissables. Ainsi, 
au niveau de la  pré-plast ic i té ,  nous pouvons déterminer 1 'aptitude du matériau 
à se déformer plastiquement par bandes de glissement. 
Notre b u t ,  i c i ,  e s t  d'étendre l a  mesure du taux de consolidation plastique K, 
aux systèmes biphasés comme les  matériaux composites. 

En général, dans la l i t t é r a t u r e ,  l 'é tude des propriétés des matériaux composites 
reste  basée sur des essais  de résistance en t ract ion,  en cisaillement, en 
flexion. Ces essais concernent les  propriétés mécaniques à l a  rupture e t  
s 'appuient sur des c r i t è re s  de rupture, comme ce1 u i  de Von Mises, de 
Tsai-Hill, pour calculer par exemple les contraintes maximales dans u n  champ 
de contrainte biaxial [ 3 6 ] .  

De nombreux auteurs ont déjà constaté que les  propriétés mécaniques à l a  
rupture des matériaux composites dépendent de plusieurs paramètres : 

- l a  matrice : thermoplastique (duct i le  e t  à haut module élastique) ou thermo- 
durcissable (thermostable e t  f r ag i l e ) .  
- 1 a nature e t  l e  pourcentage du renfort ( f ibre  de Carbone, de verre, de 
Kevl a r )  et leurs paramètres géométriques ( 1  ongueur, diamètre, orientations dans 
1 a matri ce) .  
- l ' i n t e r f ace ,  déterminant pour assurer la  transmission des contraintes de 
l a  matrice vers l e  renfort .  La présence d'un agent de l iaison entre la  matrice 
e t  l e  renfort  (ensimage) peut-être t r è s  influent sur l a  qual i té  de 1 ' i n t e r -  

face. 
La plupart des études expérimentales ont é t é  menées sur des systèmes industr ie ls  
t r è s  complexes e t  i l  e s t  alors t r è s  d i f f i c i l e  de savoir la part exacte de 
chaque paramètre dans l e  comportement mécanique global. L'étude d'un système 
modèle simple semble donc indispensable. 
Des modèles mathématiques sont nécessaires pour prédire la réponse des matériaux 
composi tes  soumis à u n  champ de contrainte. Vu l a  complexité des calculs,  ces 
modèles sont basés sur des hypothèses q u i  ne sont pas toujours conformes à 

l a  r éa l i t é  (comportement élastique des renforts e t  de la  matrice ) .  



- - ---- - -- 
De - plus, s i  le comportement a la rupture est  très important, nous pensons 

- - - -  g,C i 1 est du plus grand i n t é e t  de ~*voir le  m m p a . ~ ~ d c s t & i a u x  - - -  - - - -- - - - -- -- 
-. .- 

posites lors de leurs conditions usuelles d'emploi. En effet, s i  on arrive - à comprendre 1 ' i nfl uence exacte de di fferents param6tres comme matri ce, 
ensimage, renfort,au t o u t  début de la plasticité, on pourra alors prévoir 
l e  comportement ultime du matériau e t  éviter la rupture. 

C'est pourquoi nous proposons une méthode d'investigation à mi-chemin entre 

l a  déformation élastique e t  la rupture du matériau : c 'est  la mesure du taux 
de consolidation plastique, défini dans le  stade pré-plastique, c'est-à-dire 
au débu t  de la plasticité. Ce paramètre est très sensible aux variations de 
l a  mésostructure (1 pm). Nous allons tenter de montrer dans quel le mesure 

, K peut caractériser le  comportement en déformation plastique, par bandes de 
- - - - -  -. 

cisaillement, en fonction des caractéristiques du matériau composite. 

I - PROPRIETES NON-ELASTIQUES EN FONCTION DE LA STRUCTURE CHIMIQUE DE LA 

MATRICE PSP 

L'objectif de ce paragraphe est de définir 1 'influence de la structure 
chimique de la matrice seule, sur ses propriétés non-élastiques définies dans 
le  stade pré-plastique. 
Nous étudions ici la résine polystyrylpyridine (PSP) q u i  est une résine 
thermodurci ssabl e u t i  1 i sée comme matri ce de matériaux composites pour 1 a 
réalisation de préimprégnés (fibres de Kevlar, de verre, de carbone), de 
bandes unidirectionnel 1 es (fibres de carbone). Ces matéri aux composites se 
distinguent surtout par de très bonnes propriétés mécaniques jusqu ' à  des 

températures de 350°C. La figure 3-1 montre, par exemple, que la contrainte de l 

cisaillement inter-laminaire de s t rat i f iés  reste importante, même à 400°C, e t  
- supérieure aux valeurs des produits concurrents au-del à de 350°C. - 

- C 

Néanmoins, deux probl èmes sérieux subsi stent pour les matériaux composites 

à base de PSP : leurs faibles propriétés mécaniques à 20°C, dues à trop grande 
- 
_C 

rigidité ; et 1 'existence de microfissures dues aux tensions de retrait ,  qui - - -  - 

= provoquent l'oxydation e t  la dégradation de la résine. Déjà, la SNPE q u i  

fabrique les PSP a lancé un nouveau p rodu i t  : la PSP à "rotules", qui devrait 



- PSP - - - Résine concurrente 

-- -- - \ \ - 
\ 

couches 
\ 

... \unidirectionnelles 
\ 
\ 
\ 

couches croisées 
\ 

Figure 3.1 : 

Cisail lement inter-laminaire de s t ra t i f iés  PSP + f ibres de carbone 

résoudre ces problèmes. Le réseau e s t  rendu plus f lex ib le ,  grâce à l 'addition 
de dialdéhydes à pont oxyméthylène. Ces PSP gardent de bonnes propriétés à 

haute température e t  possèdent de meilleures qualités à 20°C. 

L'étude sur l a  résine PSP doit  aboutir  à une meilleure connaissance de la 

relat ion entre  : 

- conditions de cuissons , post-cuissons e t  structure chimique, afin d'obtenir 

une méthodologie optimale de préparation des matériaux composites. 
- s tructu're chimique e t  propriétés mécaniques, af in  de corréler paramètres 
mol écu1 ai res e t  propriétés non-élastiques. 

La première par t ie  de l ' é tude  a é t é  effectuée par l e  Laboratoire de Physico- 
Chimie Structurale e t  Macromoléculaire de 1'ESPCI de Paris du Professeur Monnerie, 
où Me Lauprêtre a analysé les  PSP par RMN 13c haute résolution de 1 ' é t a t  
solide.  



- -p. 

-. - - - - c e t t e  technique a 1 'avantage de pouvolr t r ava i l l e r  sur  des échantillons à - 
- -- 

l ' e t a t  solide e t  de  mesurer quantitativement les  fonctions chimiques présentes - 
dans le  matériau. Ainsi', on s u i t  1 'évolution chimique de l a  résine PSP en =L=-~ - 
fonction des cycles de cuisson subis par la  résine. La figure 3-2 donne u n  

- 

.. . 

exemple de spectres RMN 13c obtenus pour deux PSP ayant subi  u n  cycle de 
cuisson différent [ 371. 

I 1 I 

I I I 
200 6 ( P P ~ )  100 0 

@ 
- - - - . - - - . - .. - . Figure 3.2 : - . -. . - .- -- - .. - -. 

Spectres R M N ~ ~ C  de résines PSP ayant subi un cycle de cuisson différent 

- -- 

flous ~ U S  ~ ~ m e s  i n t e m s ~ e s - ~ m f  a naus, a la deux~ ~ n e  partie de-t'4!tude. 



1-1 Synthèse e t  élaboration des échantillons de PSP 

Le schéma de l a  réaction chimique a é t é  proposé par M. Maréchal e t  
M. Bloch 1381 : les PSP sont obtenues à p a r t i r  d'aldéhyde téréphtalique e t  
de pyrydine. Deux réactions se  suivent dans u n  premier temps : 1 'addition 
puis l 'élimination d'eau : 

Ensuite une réaction de réticulation se  produit au niveau de la  double l iaison 
CH = CH : 

Ce mécanisme, s ' i l  n 'es t -pas  l e  seul possible, apparait comme l e  plus favorisé 
[ 381. Les figures ci-dessus montrent 1 'importance des groupements fonctionnels 
CHO e t  CH dans 1 e déroulement de 1 a réaction chimique. E n  e f f e t ,  1 'avancement 
de l a  polyaddi tion (et donc la  longueur de la  macromolécule du prépolymère) 
peut ê t r e  mesuré par l a  diminution du taux de CHO. De même, l e  nombre de points 
de réticulation e s t  directement r e l i é  au taux de CH.  



- - - - - - - La synthèse de l a  résine PSP a été mise au point par 1 'ONERA ; les résines 
7 -  

"SP sont actueUement élaborées à la  SMPE à par t i r  de collidine industrielle 
- -- -- - .- - (60 % de collidine pure + collidtne 2.3 .6  e t  d 'autres alcoylpyridine) ut i l isée _ pour sa meilleure réactivité par rapport à la  collidine pure. D -. - -. . -. - 

Le cycle de cuisson industriel u t i l i sé  pour les préimprégnés, es t  effectué 
de la façon suivante : 

Cycle no 1 : cuisson : gH à 200°C 
+ post-cuisson : 1 6 ~  à 250°C 

Dans l'optique de la fabrication des composites modèles PSP + 2 % billes de 
verre, la SNPE a mis au point u n  cycle de cuisson différent : 

Cycle no 2 : cuisson : lH à 200°C + 40 mn à 275OC 

post-cuisson : 8H à 250°C 
Ce cycle a été choisi de façon à obtenir une viscosité suffisante pour éviter 
toute décantation des bi l les de verre dans le  matériau composite. 

Notre étude a porté t o u t  d'abord sur les PSP à base de collidine industrielle 
e t  nous avons observé 1 'influence des cycles de cuisson no 1 e t  n o  2 sur les 
propriétés mécani ques non-élastiques . 
Compte-tenu des différences de comportement relevées en fonction du cycle 
de cuisson, nous avons ensui t e  étudié 1 ' influence de la col 1 idine (pure ou 
industrielle) pour un cycle de cuisson donné ( l e  cycle no 1). 

I l  n ' e s t  pas improbable que l e  choix du catalyseur de la réaction (acide 
sulfurique ou p-toluènesulfonique) puisse influencer lui aussi la structure 
chimique e t  1 es propriétés non-élastiques. Nous n'avons pas vérifié 1 ' e f fe t  
du choix du catalyseur e t  avons toujours u t i l i sé  les PSP catalysés à l 'acide 

p-tol uènesulfonique. 

Le Tableau 3-1 propose une nomenclature simplifiée de toutes les résines 
étudiées, en fonction de leurs produits de synthese e t  de leur cycle de 
cuisson . 
-- - -. - - - - - - - - - . - - - 

_ . 
-- --- i-Li 

Nous tenons à rappeler que les échantillons de PSP nous o n t  é té  fournis par 
i__ -- - M. Bloch de 1 'ONERA e t  M. Dumas de la  SNPE. 



1-2 Expérimental 

Les mesures de pré-plast ic i té  ont é t é  réalisées sur des échantillons 

de 1 1 , O O  mm de longueur e t  de 6,00 mm de diamètre. Les échantillons sont 

tournés à p a r t i r  de plaques (210 x 110 x 15 mm3) fournies par la  SNPE ou de 

cylindres (1  = 70 mm, = 8 mm) fournis par 1'ONERA. Les t ê t e s  des échantil- 

lons sont pol i es mécaniquement pour obtenir un para1 1 él i sme l e  mei 1 leur 

possible. 

nom de la  résine PSP 

Pour les mesures à 20°C, on u t i l i s e  l e  montage décri t  f i g .  2-3 (voir chapitre 

3 ) ,  de r ig id i t é  8600 MPa. Pour les  mesures à 200°C, nous ut i l isons u n  montage 

spécialement conçu pour des températures a l l an t  jusqu'à 1000°C. Ce montage 

a é t é  mis au point par P .  François (figure 3-3). I l  e s t  équipé de pistons en 
alumine e t  sa r ig id i t é  e s t  de 8300 MPa. Le principe de compression e s t  l e  même 

que pour l e  montage u t i l i s e  à 20°C : l a  compression e s t  uniaxiale, assurée par 

un guidage complet autour de l a  t i ge  de compression. L'échantillon se déforme 

en bari 11 e t .  

La température e s t  mesurée par u n  thermocouple placé à l a  base inférieure de 

l 'échant i l lon.  La montée en température e s t  assurée par une régulation thermique 

col l idine u t i l i s ée  .................... 

collidine 
industriel  l e  

col l idine 
indus t r ie l le  

col 1 idine 
pure 

------------- 

type 1 

type I I  

type 1 II  

-------- 
B ' 

C ' 

A 

B 

C 

A 

B 

C 

cycle de cuisson ............................ 
lH à 200°C + 40 mn à 275°C 

( 5 ' )  + gH à 250°C 

gH à 200°C 

( A )  + 2H à 250°C 

(,A) + à 250°C 

gH à 200°C 

( A )  + zH à 250°C 

( A )  + 1 6 ~  à 250°C 

$ 



de force 
- - 



avec PID. La vitesse de montée en température e s t  de 7°C par minute. Une 
fo is  à 200°C, on attend 30 minutes pour obtenir un bon équilibre thermique 
de l 'échant i l lon e t  du montage. 
Pendant toute l a  durée de 1 'essai de déformation, la s t a b i l i t é  en température 
e s t  excellente (AT < O.Z°C). 
Comme pour l e  montage à 20°C, u n  capteur de déplacement LVDT e s t  placé entre 
l a  traverse mobile de l a  machine Instron e t  l a  cel lule  de force. Ce capteur 
mesure donc la  déformation de 1 'échantillon ainsi  que ce l le  du montage ( t r è s  
fa ib le  par rapport à ce l l e  de l 'échant i l lon) .  

-5 -1 La vitesse de déformation e s t  de 3 10 s . Cette vitesse e s t  choisie 

suffîsamment basse af in  de f a c i l i t e r  les mesures de K e t  plus précisément, l e  
calcuj de l a  déformation plastique E~ à tout instant de la  déformation. La 
variation E ( t)  e s t  d 'autant plus rapide que la  vitesse de déformation E e s t  

P 
grande. 

Les mesures de K ont é t é  réalisées à cp = 5 10-3. Ce taux de déformation plastique 
correspond au début du stade pré-plastique, c 'est-à-dire 1 à où la  nucléation 
des défauts de type dislocations e s t  prépondérante. D'autre par t ,  ce niveau 
de déformation plastique permet d 'obtenir des mesures reproductibles de K. 

Le calcul du module de Young M e s t  effectué dans l e  début de la  courbe 
contrainte-déformation. On assimile l e  début de ce t te  courbe à une su i t e  de 
part ies  l inéaires e t  on choisi t  pour l e  calcul du module M y  l a  par t ie  l inéa i re  

de pente maximale. Ce module représente 1 ' é l a s t i c i t é  de 1 'association montage t 
échanti 1 lon. 

Enfin, contrairement aux essais de pré-pl a s t i c i  t é  des résines PABM (chapitre 

2 ) ,  les essais de relaxation simple e t  ceux de relaxations successives de la  
contrainte ont é té  réal i sés sur deux échanti 11 ons différents , car nous avons 
vér i f ié  que dans l e  cas des PSP, les  mesures de K effectuées sur u n  seul échan- 
t i l l o n  ont donné des résu l ta t s  différents des valeurs obtenues avec deux 
échanti 11 ons. 

1-3 Mesures de K sur l a  matrice PSP 

Les tableaux 3-11, 3-111, 3-IV donnent les valeurs de K des différentes 



- A-- 

PSP (voir tableau 3-I) ,  les modules élastiques M ,  les taux de CHO et C H -  - 1 
- taux sont dannés pour 100 cycles pv-dim) e t  les rapports de K mesur6 - - - 1 

-- - - -- - -- -- . 

à 20°C sur K mesuré à 2OO0C. - - 
- 

M CHO CH Mpa 
K M 

MPa MPa MPa K(20)/K(200) ----- ----- ------ ------ ------ ------ ------ ------ -------------- 
A 15 18 2300 0.80 1840 - - - - 

PSP 
B O 30 2100 1.15 2415 960 0.8 770 3.1 Type II 
C O 43 2300 1.90 4370 1300 1.1 1430 3.1 

T = 20°C T = 200°C 

Tableau 3-11 : Menmu de K den PSP t y p e  T l  

M K M CH N P ~  MPa MPa 
K(ZO)/K(200) MPa ----- ----- ------ ------ ------ ------ ------ ------ -------------- 

PSP B '  12 25 2300 1.75 4025 870 0.7 6 10 6.6 

Type 1 C' 7 28 2300 1.90 4370 1620 1 1620 2.7 

1 T = 20°C 1 T = 2OO0C I 

Tableau 3-111 : Menmen de K den PSP t y p e  1 

- - 
- - --- A --- = 

A .- 
- - -- =* - -- 

Tableau 3-TV : Mama de. K da PSP +e. 111 



- Dans 1 e tableau 3-11, on peut remarquer que dans l e  cas des échanti 1 lons 
PSP de type II B e t  C qui ont un  taux de CHO nul, le-paramètre K évolue paral- 
lèlement au taux de C H ,  quelle que s o i t  l a  température de défûrmation. Le 
rapport K(20°C)/K(200"C) des échantil lons B e t  C sont identiques (environ 3 ) .  

Le module élastique M mesuré à l a  température ambiante e s t  indépendant du 

traitement thermique tandis qu'à 200°C, l e  module M e s t  d 'autant plus élevé 
que l e  temps de post-cuisson e s t  long. 
D'autre par t ,  pour un échantillon donné, on constate que l e  module élastique 
M e t  l e  taux de consolidation plastique K diminuent quand la  température de 
déformation augmente. 

- Les résines PSP B i  e t  C' concernées dans l e  tableau 3-111 se  caractérisent 
pa r  u n  taux de CH quasiment identique ; l e  taux de CHO diminue avec l e  temps 
de post-cuisson. Le paramètre K varie peu avec l e  traitement thermique à l a  
température ambiante. E n  revanche, à 200°C, les valeurs de K mesurées sur les 
échantillons B' e t  C' sont t rès  dis t inctes  e t  contrairement aux résul tats  du 

tableau 3-11> l e  rapport K(20°C)/K(2000C) n 'es t  pas constant. 
Le module élastique M e s t  indépendant, à température ambiante, du traitement 
thermique. A 200°C, i l  y a une for te  diminution de M y  compensée en part ie  avec 
la  durée de l a  post-cuisson. 
La diminution de K e t  M à 200°C e s t  à nouveau observée pour les  échantillons 
B '  e t  C ' .  

- Le tableau 3-IV montre l ' e f f e t  du changement de collidine sur l a  structure 
chimique des PSP : l e  taux de CHO reste  important, quel que s o i t  l e  traitement 
thermique. 
Le taux de consolidation plastique K augmente régulièrement avec l e  temps de 
post-cuisson. 
Le module élastique M e s t  constant, quel que s o i t  l e  traitement thermique. 

Les figures 3.4, 3.5, 3,,5 représentent les courbes contrainte-déformation des 
PSP à 20°C e t  200°C p m  les  t r o i s  types de résines. aK représente l a  contrainte 
moyenne à laquelle on a effectué les  mesures de K. 
11 e s t  c l a i r  que, à 200°C, la déformation des PSP a l ieu sous des contraintes 

beaucoup pl us faibles .  



Figure 3.4 : 
Courbe contrainte-déformation des PSP type I 

Figure 3.5 : 
Courbe contrainte-deformation des PSP type II 

Figure 3-6 : Courbe contrainte-déformation des PSP type III - ,=7= - :- 



1-4 Discussions 

- Les résul ta ts  à 20°C sur les  résines type I I  montrent clairement que 
K augmente avec l e  taux de CH.  En e f f e t ,  dans l e  cas des résines B e t  C ,  

l e  taux de CHO e s t  nul ; K r e f l è t e  alors uniquement 1 'évolution du taux de 
réticulation. Cette tendance e s t  en accord avec les  résul ta ts  obtenus sur 
l a  résine polyimide PABM par Bultel [-21. 

Si on compare les résul ta ts  des PSP B '  e t  C '  de type 1 par rapport à ceux 
obtenus sur les  PSP B e t  C de type I I I ,  on remarque qu'une augmentation légère 
du taux de CH provoque une fa ib le  augmentation de K y  quelque s o i t  l e  nombre 
de CHO restants.  

On en conclut qu'à 20°C, la  variation de K e s t  contrôlée par l e  degré de r é t i -  
culation (taux de C H ) ,  indépendamment de la  longueur du prépolymère (taux de 
CHO). La figure 3 . 7  montre clairement la  dépendance quasi-linéaire de K avec 

9 PSP Type 1 

PSP Type III 

A PSP Type II 

Figure 3.7 : Variation du taux de consolidation plastique K 
avec le  taux [CHI de ré t icu la t ion des PSP. 



- -- - 

- A 200°C, les valeurs de K mesuré dans l e  stade pré-plastique sont 
. - 

pl us faibles que ce1 les à 20°C. 
Dans le  cas des résines type II B e t  C pour lesquel les l e  taux de CHO e s t  nul, 
on peut constater que l e  rapport K(20°C)/K(2000C) e s t  constant, quel quesoit 
l e  degré de réticulation. 
En revanche, dans l e  cas des résines type 1 B '  e t  C l ,  qui se caractérisent 

par un taux de réticulation CH t rès  voisin e t  par un taux de CHO différent, 
l e  rapport K(20"C)/K(200°C) varie de 6.6 à 2.7. 

I l  semble donc qu 'à  200°C, K dépende non seulement de la réticulation (taux 
- - + - -  

de C H )  mais aussi de la longueur du prépolymère (taux de C H O ) .  

Le comportement à 200°C des résines PSP es t  tout à f a i t  différent de celui à 

20°C, que ce so i t  au niveau des valeurs de K y  ou à celui de 1 'écoulement 
plastique. Les tableaux 3-11 e t  3-111 montrent que l e  rapport K(20°C)/K(2000C) 
es t  de 3 environ, à l'exception de la PSP de type 1 B '  où le  rapport vaut 
6.6. 

Ceci montre que la  nucléation des défauts es t  activée themiquement e t  qu'à 

200°C, une contrainte appliquée Da crée plus de défauts qu'elle n'en crée à 

2O0C.  

En ce q u i  concerne la grande diminution de K pour  la  PSP B '  à 200°C, nous 

avons t o u t  d'abord pensé que les réactions de polyaddition e t  de réticulation 
pouvaient recommencer à 200°C e t  provoquer ainsi une chute de K e t  de module. 

Des mesures en.RMN du solide n'ont montré aucun changement de la structure 
chimique pour-un échantillon avant e t  après l ' essa i  à 200°C. 
On aurait  pu également attribuer l e  comportement particulier de la  PSP B '  

à -p. 

une différence de mobil i t é  moléculaire. Des essais dynamiques à une fréquence 
de 1000 Hz, effectués au viscoélasticimètre, n'ont $oitré qu'une 1 égère augmen- 
tatiofi4du pic de perte dans la  gamme de température"i80~~-300~~. La figur& 
3.8 montre les propri2tes dynamiques de l a  résine 8 ' de type 1 e t  celle de la 
résine A de type II (sans post-cuisson à 250°C), qui se détériore à 200°C. 

Final meurt, nous pensons que pour les résines B P  cte type f , 1 a réactTon L, 

polyaddition q u i  a lieu a 1 ' é ta t  solide lors de l a  post-cuisson, doit c e e r  
un champ de contrainte interne - ,, dQ aux déplacements moléculaires e t  aussi 



PSP B' t y p e  1 

u - IO06 Hz 
9.5- 10.1 5 

Figure 3.6 : 

( et-.- 
Propriétés dynamiques [module de cisail lement e t  angle de pente1 des PSP A e t  8'. - 8 ., - t a  Y 

PSP A t y p e  lI 

8.5- 

3 l ' e l  imination de b'eau, dans u n  réseau déjà formé. Si te1 e s t  l e  cas, oi  ( c l )  

devrait ê t r e  supérieur à oi (B1) .  C 'est  exactement ce que l 'on  trouve s i  on 
o 

représente la contrainte résolue 1 en fonction de la  température voir 
1-i 

figure 3-9 (p e s t  l e  module de cisaillement mesuré à 1000 Hz). Nous voyons 

qu'à pa r t i r  de 80°C, la  courbe présente un plateau pour les  deux résines B' 
e t  C '  . Ce plateau correspond au domaine athermique (Friedel , Poirier [ 28,391). 
Ainsi, à même déformation plastique E~ = 5 10-~, l a  contrainte effective 
o* = oa - oi e s t  beaucoup pl us grande dans la  PSP 6' que dans l a  PSP C ' . 

.O. 1 O 

-0.05 

l 50 100 150 200 250 JO0 



Figure 3.9 : Détermination de la contrainte interne Ui dans les PSP type 1. 

En conclusion, l a  déformation plastique des résines PSP e s t  gouvernée essen- 
tiellement à 20°C par l e  taux de rét iculat ion.  En revanche, à 200°C, l a  
longueur du prépolymère devient un paramètre important. 

Cette étude des propriétés non-élastiques, menée en para1 1 è l e  avec 1 'analyse 
en RMN 13c de 1 ' é t a t  solide e s t  t r è s  efficace pour déterminer les  relations 
entre cycles de cuisson -structure chimique- déformation plastique des résines 
PSP. 
Ces deux approches expérimentales permettent de déterminer une post-cuisson 
adéquate, permettant d 'avoir en même temps, un module d ' é l a s t i c i t é  important 
e t  une p la s t i c i t é  aisée.  On obtient a insi  une résine thermodurcissable pouvant 
soutenir à haute température, de fortes contraintes e t  se déformer par bandes 
de cisaillement plutôt  que par fissures.  

-- 
I I  - PRE-PLASTICITE DU COMPOSITE MODELE PSP + 2 % ULLES DE VERRE 

- - -. - 
. .  . - 

- y - . . -  

. - 
- _L'~hJeçti fLde ce paragrapheest de saair s i  on peut prfidira-le LOB- =-- 

-- -- - 

portement non-élastique des matériaux composites en fonction de leur  mésostrk- 
ture (1 ml. T l  est donc necessaire d ' é t u d i e r  un campo 

p-p-ppp 

sf te  modete. le glus 



Nous avons étudié dans un premier temps, comment les propriétés non-élastiques 
des résines PSP pouvaient ê t re  modifiées par 1 'introduction de b i  1 les de verre 
non ensimées. Dans un second temps, nous nous sommes i ntëressés à 1 ' influence 
de 1 'ensimage. 
La question à laquelle nous voulons répondre, est l a  suivante : l 'aptitude à 

la plast ici té  de la matrice PSP est-elle améliorée par l'introduction de bi l les  
de verre, par la présence d ' u n  ensimage ? 

Des mesures du taux de consolidation plastique K ont été effectuées suivant 
une démarche identique à celle utilisée pour la résine pure PSP. 

11-1 Fabrication e t  contrôle des composites 

Les composites modèles ont été réalisés par la  SNPE, sous forme de 
plaques (210 x 110 x 15 mm3) .  Le cycle de cuisson a été mis au point pour 
obtenir une viscosité importante du polymère à l ' é t a t  fondu e t  éviter  toute 
décantation des bi l les de verre. 

Les composites contenant des bi l les de verre non ensimées o n t  subi le traitement 
thermique déjà u t i l i sé  pour les PSP pures de type 1 : 

cuisson : lH à 200°C + 40 mn à 275°C 
post-cuisson : 8H à 250°C. 

Les composites contenant des bi l les de verre ensimées o n t  subi u n  traitement 
1 égèrement différent (en raison de difficultés techniques rencontrées à la 
SNPE) : 

cuisson : lH à 200°C + lH50 à 280°C 
post-cuisson : 8H à 250°C. 

Ces deux traitements thermiques diffèrent surtout par le temps de cuisson : 

à la fin de la cuisson, les deux composites sont de nature chimique différente. 
Cela a été vérifié par RMN 1% de 1 ' é t a t  solide. Toute comparaison mécanique 
es t  donc impossible. Seuls les produits ayant subi la post-cuisson o n t  une 
composite chimique équivalente e t  seront confrontés au niveau de la mesure du 

taux de consolidation plastique. 



1 

Toutes les b i l l e s  sont introduites dans l e  prépolymère non encore rét iculé ,  
1 en pourcentage de 2 % en poids. Le temps de mélange e s t  choisi suffisamment 
1 

long pour évi ter  tout  amas de b i l les .  Nous avons observé au microscope optique, 
des surfaces importantes de composi t e s ,  af in  de contrôler 1 'homogénéité de 
la réparti t ion des bi l les  de verre. De pl us, nous avons mesuré la  densi t é  
de tous les échantillons e t  éliminé ceux de densité supérieure à l a  moyenne. 
Les b i l l e s  de verre sont à 90 % de diamètre inférieur à 45 Pm. La distance 
entre b i l l e s  e s t  environ 150 um. 

Un seul ensimage a é té  u t i l i s é  : l e  Al100 (y aminopropyl t r ié thoxysi lane).  I l  

e s t  couramment u t i l i s é  pour l e  couple époxy-verre par exemple. A pr ior i ,  i l  
n 'es t  pas adapté à la PSP. Mais, i l  n ' ex is te  pas d'ensimage propre à l a  PSP ; 

e t  l e  Al100 e s t  l e  moins mauvais des ensimages pour l a  PSP sur l e  marché. 
La SNPE 1 'emploie courament pour la  fabrication de préimprégnés. 
Les observations en microscopie optique semblent indiquer effectivement que 
l'ensimage apporte une meilleure adhérence de la b i l l e  dans l a  matrice PSP 

- voir photos 1 e t  2.  

Photo 1 H 30 pm 

Bil les non ensirnées 

Photo 2 H 30 y m 

- é ta t  non déformé - b i  l les ensimées 



Cependant, l e s  observat ions au microscope é lec t ron ique en balayage (rL Pal i sées 

par  D. N o i r e t )  ne conf i rment  pas 1  ' e f f i c a c i t ë  de 1  'ensimage - v o i r  photos 3 

e t  4. 

Photo 3 1-t 1.5 urn Photo 4 1-1 5 y m  

Billes non ensirnées - état  non déformé - bi l les ensirnées 

En conclusion, il appara î t  d i f f i c i l e  de me t t re  en va leu r  1  ' e f f i c a c i t é  de 

l'AL100 avec l a  rés ine  PSP,  que ce s o i t  pa r  microscopie opt ique ou ë lect ronique.  

La dëformation e t  l e s  mesures de K des échan t i l l ons  de composites ont  é t é  

réa l i sëes  de l a  meme façon e t  avec l e  même montage de déformation que dans 

l e  cas des rés ines  pures PSP. 



11-2 Mesures de K sur les  composites 

Nous rappelons que les  essais  de déformation ont é té  réa l i sés  sur les  

composites PSP + b i l l e s  de verre ayant subi une post-cuisson. La RMN a vé r i f i é  

que les structures chimiques de tous les  échantillcns sont identiques. 

Les mesures de K à 20°C e t  200°C sont présentées dans les tableaux 3-V e t  3-VI 

Le paramètre K a é t é  mesuré à ep  = 5 1om3 qui e s t  la  déformation plastique 

uti 1 i sée pour 1 a résine pure. 

Tableau 3 - V  : Mesma de K d a  compohLta à 20°C 

T = 200°C 
= 5 10-3 MPa K/ M 

&P 
MPa __---------------- -------- -------- -------- 

PSP pure C '  1620 1 1620 

PSP + 2% bi l les  1390 O.  85 1180 

PSP + 2% b i l l e s  
ensimées (A1100) 1375 0.7 960 

, .LA 
-4'. 

MPa 
-------- 

4370 

3580 

3150 

T = 20°C 
eP = 5 10-3 -----------------.. 

PSP pure C '  

PSP + 2% b i l l e s  

PSP + 2% bi 1 les  
ensimées (A1100) 

Tableau 3-VI : Mauna de K d u  compohi..ta ti 2 0 0 ° C  

- à 20°C, on note une diminution de K de 1 'ordre de 20 % pour l e  composite 

PSP + bi l les  de verre non ensirnées e t  de 25 % pour l e  composite PSP t b i l l e s  

MPa 
..------- 

2300 

2390 

2250 

de verre ensirnées. 

K/M 

-------- 
1.9 

1.5 

1.4 



- à 200°C, l a  d iminut ion  de K e s t  p lus  importante. E l l e  vaut respectivement 

30 % e t  40 %. 

- on remarque d ' a u t r e  p a r t ,  que K diminue lorsque l a  température augmente, 

quel que s o i t  1 e matériau. 

Les observat ions au microscope é lec t ron ique  en balayage, f a i t e s  su r  ces échan- 

t i l l o n s  déformés jusque cp = 5 10-~, ne montrent aucun changement par  rappor t  

à l ' é t a t  non déformé. Aucune l i g n e  de gl issement n ' e s t  v i s i b l e ,  ce qu i  es t  

normal ca r  à ce stade de l a  déformation, l e  c i s a i l l e m e n t  e s t  peu développé. 

D 'au t re  pa r t ,  on n'observe aucune décohésion autour  des b i l l e s ,  ce qu i  nous 

assure que l e  paramètre K ne r e f l è t e  uniquement que 1 ' a p t i t u d e  à l a  p l a s t i c i t é  

du matér iau  (à  1 'exc lus ion  de t o u t  phénomène de c a v i t a t i o n ) .  

La f i g u r e  3-10 montre l e s  courbes contra inte-déformat ion obtenues à 20°C e t  

200°C, pour l e s  PSP pures, avec b i l l e s  de ver re  ensimées ou non ensimées. 

Figure 3.10 : 

Courbes contrainte-déformât ion des composites modèles. 



- à 20°C, i l  apparaît que 1 'ajout de 2 % de bil les de verre ne modifie pas 
l es  propriétés macroscopiques tel les que module elastique M e t  contrainte 
dla-p1as-t-+ m ~ o u u a p p e L a a s - ~ - 1 ~ m & I u - e s ~ ~ r  -- 

dB l a  pente la p l u s  forte, au debu t  de la  deformation e t  que oy es t  deteminGe 
grâce à la mesure des volumes d'activation tout l e  long de la  courbe a(€). 

- à 200°C, oy es t  insensible à la présence des bi l les  de verre, mais l e  module 
élastique M des composites avec bi l les ensimées e t  non ensimées, diminue de 
15 % par rapport à 1 a résine pure. 

11-3 Discussions 

L'introduction d ' u n  pourcentage même faible de bi l les de verre (ensimées 
ou non) dans une matrice PSP, conduit donc à une très nette diminution du 

taux de consolidation plastique K. Corn K varie inversement avec l e  taux de 
nucléation des défauts de plast ici té ,  cela signif ie que la déformation 
plastique est favorisée par la présence des bi l les de verre. 
Nous avons d 'ai l leurs observé sur des échantillons fracturés à u n  taux important 
de déformation (30 %), que des bandes de cisaillement s'amorcent à par t i r  de 
l a  surface de l a  b i l le ,  à 45' par rapport à l 'axe de compression - voir photo 5 

(Microscopie électronique). A cet endroit, l a  contrainte de cisail  lement e s t  
maximale [ 4 0 ] .  



Ces r é s u l t a t s  sont en accord avec l e s  études f a i t e s  pa r  Goodier [ 4 2 ] ,  Thomson 

[ 433, Matonis [ 441, Matsuo [ 451, Dekkers e t  Heikens [ 40,411 : 

L ' i n t r o d u c t i o n  de sphères dans une mat r ice  r i g i d e  provoque des champs de 

c o n t r a i n t e  non homogènes, q u i  i ndu i sen t  des concentrat ions de con t ra in te .  Le 

f a c t e u r  de concentrat ion de con t ra in te  ne dépend pas de l a  t a i l l e  de l a  sphère. 

11 e s t  maximal à l a  su r face  de l ' i n c l u s i o n  ( i l  vau t  1.8). A une d is tance égale 

au diamètre de l a  b i l l e ,  il n ' y  a  p lus de concent ra t ion  de l a  c o n t r a i n t e  [ 42, 

45 1. 

En ce qu i  concerne l a  q u a l i t é  de l 'ensimage, l e s  r é s u l t a t s  i ssus  des mesures 

de K ne sont  pas t r è s  s i g n i f i c a t i f s .  La d i f f é r e n c e  de K séparant l e s  deux 

zomposi tes  n ' e s t  que de 10 à 20 %, ce qu i  r e s t e  de 1  'o rdre  de 1  ' e r r e u r  commise 

s u r  l e s  mesures. 11 n ' y  a  donc pas de comportement c a r a c t é r i s t i q u e  des compo- 

s i  t e s  selon 1  'ensimage (A1100). De plus, l e s  observat ions aux microscopes 

op t i que  e t  é lec t ron ique montrent  que dans l e  cas present  , 1 'adhérence des 

b i l l e s  de ve r re  avec l a  ma t r i ce  PSP n ' e s t  v is ib lement  pas améliorée avec l a  

présence de 1  'ensimage A1100. 

Au n iveau des grandes déformations, nous avons observé des phénomènes de cav i -  

t a t i  on - vo i  r photo 6 (Microscopie é lec t ron ique) .  

Photo 6 PSP + 2 % bi l les ensimées u 2.5 Um 

Cavitat ion autour d'une bi l le [déformation totale = 30 % l  



Dekkers e t  Heikens ont montré qu'au-delà du seuil d'écoulement plastique a v  

des phénomènes de cavi tation intervenaient t r è s  v i te  lors  d 'essais de t ract ion 
pour des composites PS ou PC + b i l l e s  de verre, que ce s o i t  pour des b i l l e s  
ensimees avec 1 'A1100 (adhérence maximale) ou t r a i t ées  avec u n  lubrif iant  
(adhérence nulle).  La contrainte maximale obtenue diminue de 25 % dans 
l e  cas des composites avec les  b i l l e s  lubrif iées .  

11-4 Concl usions 

La mesure du taux de consolidation plastique K e s t  donc tout à f a i t  
adaptée à 1 'étude des propriétés non-élastiques des matériaux composites. El 1 e 

se place ainsi entre  les théories élastiques des modèles proposées e t  les  
c r i tè res  de rupture cl assi ques . 
Dans l e  cas de composite modèle te l  que PSP + 2 % b i l l e s  de verre, l e  taux 
de consolidation plastique diminue en présence des b i l l e s .  La p la s t i c i t é  du 

matériau e s t  donc f ac i l i t ée  car  l e  taux de nucléation des défauts de type 
dislocations e s t  pl us important. 

11 aura i t  é t é  intéressant de r e l i e r  K au pourcentage de b i l l e s  de verre, ou 
à leur t a i l l e .  Cela pourrait f a i r e  l ' o b j e t  d'une étude future. 

Faute d'en ensimage adapté à l a  PSP, nous n'avons pas pu déterminer quelle e s t  
1 ' influence d'une bonne adhérence sur 1 'apti tude à l a  p l a s t i c i t é .  

17 s e r a i t  égaleynk t r è s  interessant de mettre au point u n  ensimage adéquat 
6 r 

pour parfaire la présente étude. 

L 'ut i l isat ion de l a  microscopie optique e t  électronique, e s t  indispensable pour 
1 ' étude des matéri aux composi t e s ,  que ce s o i t  pour vé r i f i e r  1 a qua1 i t é  de 
l'ensimage, ou la présence éventuelle de f issure e t  de cavitation. I l  e s t  bien 
évident que dans ce cas, l e  paramètre K intègre à l a  f o i s  la  déformation plas- 
tique due aux défauts de type dislocations e t  la  déformation non-élastique due 
à l a  fissuration e t . $  la  cavitation, sans qu ' i l  s o i t  possible de les départager. 
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Le b u t  de l ' é t g i e  sur  les  résines époxy/diamine e s t  de répondre à la 
question suivante : u n  réseau formé de motifs époxy r igides,  mais peu ré t icu lé ,  
e s t - i l  lors  de l'écoulement plastique, équivalent à u n  réseau t r è s  rét iculé ,  
formé de motifs flexibles ? 

I l  importe tout d'abord de connaître les  paramètres q u i  peuvent contrôler 
l e  seuil  d'écoulement plastique, comme f l e x i b i l i t é  de chaîne, taux de r é t i -  
culation. 

La première étape de cet te  étude e s t  de nous intéresser à deux résines époxy/ 
diamine, de même motif époxy ( D G E B A )  , mais de durcisseurs aminés différents.  
Le taux de réticulation des deux réseaux e s t  donc différent ,  comme on peut 
l e  voir sur les figures 4-1 e t  4-2. 

k = DGEBA 

M = -(CH2I6H N- 

Figure 4.1 : Schématisation du réseau époxy DGEBA + diamine 

Figure 4.2 : Schématisation du réseau époxy DGEBA + diamine e t  monoamine 



Pour voir 1 ' e f f e t  du taux de réticulation sur l e  comportement au seui 1 
d'écoulement plastique, nous faisons appel à l 'analyse thermodynamique adaptée 
par Escaig aux polymères [41. Celle-ci doi t  nous permettre d'appréhender les 
processus élémentaires de déformation mis en jeu à 1 'écoulement plastique, 
c 'est-à-dire lors de l a  propagation des défauts. 
Nous rappelons brièvement que dans 1 es sol ides c r i s t a l  1 ins , ce t te  analyse 
repose sur l e  franchissement activé thermiquement d'obstacles local isés ,  par 
les  dislocations e t  que l a  dépendance de l ' énerg ie  l i b re  de Gibbs AGa en fonction 
de la température e t  de la  contrainte, e s t  directement l iée  aux mécanismes 
de déformation mis en jeu dans l e  solide étudié [ 41. 

Cette étude, pour l ' i n s t a n t  assez limitée, nous permettra seulement de t e s t e r  
1 'influence du taux de réticulation sur les  mécanismes de déformation. 
Nous comptons dans l e  futur ,  compléter ce t ravai l  en étudiant des résines 
époxy de flexibi 1 i t é  différente ,  mais de taux de réticulation identique. 

1 - EXPERIMENTAL 

1-1 Epoxy u t i l i sées  

L'analyse thermodynamique a é té  rélalisée sur deux résines époxy 
(€PO 100/0 e t  EPO 60/40), de motifs DGEBA identiques (diglycidilétherbisphenol A ) .  

- EPO 100/0 e s t  durcie avec 100 % d'hexaméthylène diamine (HMDA) 

- EPO 60/40 e s t  durcie avec 60 % de HMDA e t  40 % de hexaméthylène amine ( H A ) .  

Nous avons reporté l a  réaction chimique en annexe 3 .  

Les réseaux obtenus ne diffèrent  que par l e  nombre de points de rét iculat ion,  
comme nous 1 'avons vu figures 4-1 e t  4-2. Ce nombre e s t  inférieur de 40 % dans 
l e  cas EPO 66/40. 
Ainsi , les  températures de transit ion vitreuse e t  secondaire sont pl us basses 
pour EPO 60140 : 

EPO 100/0 EPO 60/40 
Tg = 380 K Tg = 336 K 

Tg = 245 K ( à  1000 Hz) Tg = 223 K (à  1000 Hz) 



Le réseau e s t  composé de motifs DGEBA (de volume 500 A3 environ) relativement 
rigides en raison de l a  présence de noyaux phényls, r e l i é s  les uns aux autres 
par des hexaméthylènes (de volume 160 A3 environ) beaucoup plus flexibles 
e t  q u i  proviennent des HMDA e t  HA. Les volumes indiqués sont calculés à 

p a r t i r  des données de Van Krevel en [ 46 1. 

Les résines nous ont é t é  fournies par M. Bloch de 1 ' O N E R A ,  sous forme de 
cylindres ( 1  = 70 mm, = 8 m m ) .  

1-2 Montages de déformation 

Les essais de compression, effectués à vitesse constante E T =  4.5 1 0 - ~  

sur  une machine Instron, ont é t é  réalisés sur des échantillons de longueur 
7.33 mm e t  de diamètre 4 mm. La compression e s t  uniaxiale e t  entièrement guidée, 
ce qui signigie que les  échantillons se  déforment en ba r i l l e t s .  
Les tê tes  des échantillons sont soigneusement polies pour avoir u n  parallélisme 
maximal. 

On a réa l i sé  ces essais dans une gamme de températures a l lan t  de 77 K à 350 K. 

- Pour les températures inférieures à la température ambiante, on u t i l i s e  u n  
montage de déformation spécialement conçu pour ces températures. Sa conception 
e s t  de P.  François - voir figure 4-3. La r ig id i t é  du montage vaut 3700 MPa, 
quelle que s o i t  l a  température. 
Ce montage e s t  placé dans u n  cryostat  à azote 1 iquide, qui permet une régulation 
thermique de f 0.5OC. Le thermocouple e s t  placé l e  plus près possible de 
1 ' échanti 11 on. 

- Pour les températures supérieures à 290 K y  on u t i l i s e  l e  montage déjà 
décr i t  f ig .  3-3, de r ig id i t é  8300 MPa ; l a  régulation thermique permet une 
s t a b i l i t é  quasi-parfaite (AT < O.Z°C). 
Les r ig id i tés  des deux montages étant  nettement différentes ,  la  déformation E 

des courbes contrainte-déformation présentées, e s t  la déformation propre de 
l 'échant i l lon e t  non ce l le  de l 'association montage + échantillon. 
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Figure 4.3 : 

Montage de déformation utilisé aux basses températures. 



1-3 Critères de dé~ouillement des essais 

La détermination de la  contrainte au seuil  d'écoulement e s t  basée sur 
la  variation l inéaire  du volume d'activation expérimenta1 avec la déformation 

to t a l e  - voir chapitre 1. Dans l e  cas des époxy étudiées, la déformation à 

p a r t i r  de laquelle l e  V varie linéairement avec la déformation, correspond 
exp 

à l a  contrainte du pal ier  ou à u n  point d'inflexion t r è s  marqué - voir courbes 
en Annexe 1. 

Les volumes d'activation expérimentaux sont mesurés au seui 1 d' écoulement 
plastique par l a  technique de la  relaxation de contrainte (chapitre 1 ) .  Les 
volumes indiqués dans l a  su i t e  ont é t é  dépouillés par informatique, grâce au 
programme mis au point par P. François, qui fonctionne sur  l e  même schéma que 
l e  dépouil lernent traditionnel ; 
Pour u n  temps de relaxation donné, on reporte l e  décrément de contrainte Aa 

en fonction du temps. L'ordinateur cherche par i té ra t ion  une constante c pour 
t avoir une expression l inéa i re  de Ao en fonction de Ln t 1 ) .  Ainsi, les 

valeurs de c sont t r è s  précises (c  e s t  évaluée en secondes) e t  permettent de 
calculer 1 e volume d'activation expérimental en fonction du temps de dépoui 1 - 
lement de 1 'essai  (voir f ig .  4-4). Nous voyons que Vexp ne varie plus avec l e  
temps de dépouillement au-delà de 5c. 

Le c r i t è r e  de dépouillement du volume e s t  donc de chois i r  l e  volume dépouillé 
sur 5c. 

Les deux résines étudiées EPO 100/0 e t  EPO 60/40 ont u n  comportement différent  
au seui 1 d'écoulement plastique ; l a  première présente une cons01 idation au- 
delà de Gy, contrairement à l a  seconde pour laquelle la  consolidation plastique 
e s t  nul 1 e (K=O) . Pour EPO 60/40, le vol ume d'activation expérimental mesuré 
e s t  égal à V a lors  que dans l e  cas de 1 'EPO 100/0, l e  volume mesuré Vexp 

dépend de l a  consolidation plastique. I l  e s t  donc nécessaire de calculer l e  
volume d'activation à par t i r  de la relation (4-1) : 

où l e  taux de consolidation plastique K e s t  déterminé à par t i r  de la courbe 

a(&) par l a  relation (4-2) : 



F igu re  4.4 : 

Var ia t i on  de VeXp en  fonc t ion  du  temps de  dépoui l lement.  

1-4 Mesures du module de cisaillement 

Ces mesures ont été effectuées au laboratoire, sur u n  viscoélasticimètre 

Metravib, dans une gamme de température allant de 150 K à 400 K ,  à la fréquence 
de 7.8 Hz à 1000 Hz. 
Les températures inférieures à la température ambiante sont obtenues par u n  
système permettant d ' injecter  à l 'entrée du four de l 'azote liquide réchauffé 
par une résistance électrique. La s tabi l i té  thermique es t  de 2 0.5"C. 
Les échantillons ont une longueur de 25 mm pour u n  diamètre de 5 mm ; on 
impose une sollicitation dynamique de 2 Pm. 

Nous obtenons directement la  raideur dynamique K de 1 'échanti 1 lon e t  1 'angle 

de perte 6 qui nous permettent de calculer le  module de Young E(T) : 

f e s t  un facteur correctif qui dépend de la dimension des échantillons, 1 e s t  
la  longueur, Se l a  surface exci tee. 



La théorie de 1 ' é l a s t i c i t é  l inéa i re  permet dans l e  cas d ' u n  corps isotrope, 

de calculer l e  module de cisaillement : 

v e s t  l e  coefficient de Poisson. v = 0.35 e s t  couramment u t i l i s é  dans les 

polymères vitreux [ 2,6  $ 7 1 .  

Nous représentons figures 4-5 e t  4-6 les résul ta ts  acquis à une fréquence de 
1000 Hz. Les résul ta ts  à 7.8 Hz sont décalés vers les  basses températures de 
30°C environ. La précision des mesures e s t  estimée à 5 %. 

Dans les  deux cas, avant la  t ransi t ion secondaire B ,  l e  module de cisaillement 

varie linéairement avec la  température. Ceci nous permet d'extrapoler les 
valeurs de p nécessaires pour les  températures inférieures à 150 K. 

Au zéro absolu, nous obtenons : 

EPO 100/0 , ~ ( 0 )  = 5940 MPa 
EPO 60/40 , ~ ( 0 )  = 4900 MPa . 

Figure 4.5 : 

Propr iétés dynamiques [module de cisail lement e t  angle de perte]. 

Cas de EPO 100/0. . 



Figure 4.6 : 

Propriétés dynamiques [module de cisail lement e t  angle de perte]. 

Cas de EPO 60/40. 

I I  - ANALYSE THERMODYNAMIQUE ET CINETIQUE AU SEUIL D'ECOULEMENT PLASTIQUE 

11-1 Limites élastiaues e t  vol umes d 'act ivat ion 

Les faisceaux des courbes contrainte-déformation sont représentées 
figures 4-7 e t  4-8. 
Pour 1 'EPO 100/0, l e  seui 1 d'écoulement plastique correspond au pal ier  en 

contrainte pour les  températures supérieures à 230 K ; i l  correspond au point 
d'inflexion pour les  températures inférieures à 230 K. 

Pour 1 'EPO 60/40, la  courbe a ( & )  présente systématiquement u n  pal ier  à a = ay Y 

caractéristique de 1 'écoulement pl astique. 

La figure 4-9 montre l a  variation de la  contrainte à 1 'écoulement plastique 
en fonction de l a  température. On remarque une variation parallèle pour les  
deux résines. Le décalage e s t  de 20°C environ. 

Pour des températures inférieures à 220 K pour EPO 100/0 e t  180 K pour 
EPO 60140, la  contrainte oy varie de façon t r è s  importante : environ 30 MPa 
pour 10°C. Cette variation n ' e s t  d 'a i l leurs  pas tout à f a i t  l inéaire .  

La figure 4-10 montre 1 'évolution du volume Vc mesuré à la l imite élastique. 

Ces deux résines présentent un volume d'activation qui varie sensiblement de 
l a  même manière, avec u n  point de rebroussement pour EPO 100/0 à T = 220 K. 

Le volume mesuré aux basses températures e s t  t r è s  fa ib le  (60 A3) e t  augmente 
rapidement après 150 K .  



Figure 4.7 : 
*-- 

Courbes contrainte-déformation. 

Cas de EPO 100/0. 

Figure - 4.8 : 

Courbes contrainte-déformation. 

Cas de EPO 60/40. 
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Figure 4.9 : 

Variation du seuil d'écoulement plastique 

ay en fonct ion de la  température. 

Figure 4.10 : 

Variat ion du volume d'activation Vo en fonct ion de la température. 



11-2 Energie d 'ac t ivat ion AGa 

Calcul de AGa suivant l a  méthode 1 : .................................. 

La première étape consiste à ca lcu le r  1 'enthalpie  d ' ac t iva t ion  AHo 

en s ' a i d a n t  de 1 'équation (1-31). La pente de ay(T) e s t  ca lculée  par régres- 

sion polynômi al  e .  

La f igure  4-11 représente l ' e n t h a l p i e  d ' ac t iva t ion  en fonction de l a  tempéra- 

tu re .  

Figure 4.1 1 : 

Variation de l'enthalpie d'activation AHo en fonction de la  température. 

Dans l e  cas de EPO 100/0, l a  courbe présente un pa l i e r  de T = 230 K à 

T = 290 K ,  correspondant à l a  s i ngu l a r i t é  du volume d ' a c t i va t i on  observée sur  

l a  f igure  4-10. 

Dans l e  cas de EPO 60/40, l a  courbe var ie  continûment en accord avec la  courbe 

VO(T) .  



La seconde étape consiste à calculer AGa(T) à par t i r  de l 'équation 

(1-32), en prenant l e  module de cisaillement à 1000 Hz, fréquence l a  plus 

élevée possible. L'énergie 1 ibre d 'activation AGa(T) des deux résines époxy 

e s t  représentée f ig .  4-12. 

EPO 100/0 
0 EPO 60140 

J Figure 4.12 : 

Variat ion de l'énergie l ibre d 'act ivat ion AGa [méthode 11 
-.# 

en fonction de la  température. 

Dans l e  cas de EPO 100/0, AGa varie 1 inéairement avec la température de 

130 K à 220 K e t  l a  courbe passe par 1 'origine.  De 220 K à 270 K, AGa e s t  

constant e t  vaut 0.08 ev. Au-delà de 270 K y  AGa varie à nouveau avec l a  

température mais l a  droi te  ne passe pas par 1 'origine.  
Dans l e  cas de EPO 60/40, AGa varie linéairement avec la température jusque 

T = 230 K. La droi te  passe par l 'o r ig ine .  Au-delà, AGa varie avec une autre 

pente, plus for te  que précédemment. 



Calcul de AGa suivant l a  méthode 2 
------------------------------a--- 

Cette méthode repose sur 1 ' intégration de Vo ( T ~ )  avec TY = 

Cette courbe e s t  représentée figure 4-13. 

Figure 4.13 : 

Variation du volume d'activation en fonction de la contrainte Ty. J~ s 

~QcQ 

Dans l e  cas de E P O  100/0, e l l e  présente une singularité q u i  correspond au 
point de rebroussement du volume V o  à T = 220 K .  

Dans ces conditions, nous obtenons AGa (T ) ,  représentée figure 4-14 , quasiment 

identique à l a  figure 4-12. La différence des deux méthodes de calcul étant 
dues à l a  plus grande imprécision des calculs de la méthode 1, aux plus hautes 
températures. 

Dans l e  cas de E P O  100/0, la courbe présente u n  pal ier  de 230 K à 290 K. 

Dans l e  cas de EPO 60/40, l e  changement de pente de AGa(T) intervient à T = 230 K. 



9 EPO 100/0 
0 EPO 60/40 

Figure 4.14 : 
P 

Variation de l'énergie l ibre d'activation AG, [méthode 21 

en fonction de la  température. 

11-3 Paramètres caractéristiques de 1 'écoulement plastique 

De 1 'analyse thermodynamique au seui 1 d'écoulement plastique, on peut 
déduire des paramètres q u i  sont typiques de l ' ac t iva t ion  thermique : 

- l a  hauteur de barrière de potentiel AGo 

Elle s ' é c r i t  : * 
AGo = AGa + G Va 
G* e s t  la  contrainte effective.  

AGo ( T )  e s t  représentée figure 4-15. 



a EPO 100/0 
O EP060/40 

Figure 4.15 : 

Var iat ion de l a  hauteur de barr ière AGo 

en fonct ion de la  température.  

Jusque 250 K y  AGo e s t  constant pour les deux résines e t  vaut 0.1 ev. Au-delà 
de 250 K, AGo augmente nettement. 
AGo représente 1 'énergie apportée au système par les fluctuations thermiques 
(kT) e t  l a  contrainte appliquée (o*v). 

- l e  temps d 'a t ten te  T 

Ce temps e s t  inversement proportionnel au nombre de défauts nucléés e t  développés 
par unité de temps. 
Dans la première par t ie  de la  courbe AGa ( T )  où AGa = cil kTy al = 5 e t  nous 

obtenons : 

- 1 
T~ = V N  exp al VN = 3 (vD fréquence de Debye) 



Ce temps r l  e s t  de 1 'ordre de 10-l0 s ,  ce q u i  e s t  nettement infér ieur  au 
temps d'évolution s t ructurale  du verre constitué par l a  résine, qui e s t  de 
1 'ordre de 100 secondes [ 6,4 1. 

Dans la seconde par t ie  de l a  courbe, où l a  pente a2 e s t  supérieure à a l ,  nous 
obtenons : 

L 

- la fréquence d'activation de franchissement des barrières lors  de la propa- 
gation du défaut 

1 O pour a = 5 ,  v = 10 Hz. Cette fréquence e s t  bien supérieure à l a  fréquence 
u t i l i sée  (1000 Hz) pour la  mesure du module de cisaillement p. Nous n'avons 
pas d'équipement au Laboratoire permettant d 'a t te indre des fréquences de 
so l l ic i ta t ion  dynamique supérieures à 1000 Hz. Nous n'avons donc pas pu 

déterminer la fréquence de franchissement des barrières par la méthode auto- 

cohérente u t i l i s ée  par J.M. Lefebvre dans l e  cas du PS [ 61. 

Les courbes AGa ( T )  représentées figures 4-12 e t  4-14 correspondent en f a i t  
à des fréquences différentes de la  fréquence réel l e  e t  sont donc décalees 

en température par rapport aux courbes AGa ( T )  réel les .  
Dans la seconde par t ie  de AGa ( T )  , a vaut environ 20 e t  nous obtenons une 
fréquence v = 2 kHz. Le décalage en température doit  donc ê t r e  moins important. 

- densité de défauts D 

p provient du terme préexponentiel de 1 'équation (1-7) : 

bo = pV' Aeo vN 

en prenant vD = 10'' s - l ,  neo = 1, Co = exp a e t  sachant que V '  e s t  l e  volume P 
du germe complètement développé ; V' peut ê t r e  minoré par l e  volume cr i t ique 
obtenu aux plus basses températures. 

6 Dans l e  cas où a vaut environ 5, nous obtenons pl  = 50 10 cm'3, densité 
maximale de défauts. Cette valeur e s t  nettement inférieure à ce que l 'on  trouve 
habituel lement dans les polymères (=  1012 [ 2,6,7,8] . 
Dans 1 e cas où a vaut environ 20, p = 5 10 13 cm-3 



11-4 Proposition d ' u n  modèle de déformation 

Les résu l ta t s  de 1 'analyse thermodynamique sont tout à f a i t  différents 
de ce qui a é t é  observé avec l e  même type d'analyse dans les polymères 
vitreux [ 5,6,7,8] e t  les  résines thermodurcissables [ 2,9]. 

Les différences sont prépondérantes au niveau : 

- des ordres de grandeur de 1 'énergie du système, 
- de l a  présence d'un pa l ie r  pour 1 'énergie e t  1 'enthalpie d 'activation dans 
l e  cas de EPO 100/0, 
- du changement de pente de AGa ( T )  aux plus hautes températures, 
- de la  densi t é  de défauts (p < 10' pour les basses températures). 

Pumpillo e t  Davis [ 471 ont pourtant déjà mesuré des énergies d 'activation 
dans l e  polyéthy1ène,semblables aux figures 4-11. 
De même, comme Friedel e t  Poirier [ 28,391 1 'ont  f a i t  remarquer, 1 'énergie 
d'activation dans les  solides c r i s t a l l i n s  peut présenter l e  même genre de 
variation. I l s  c i ten t  l e s  travaux de Sherby, Jaf fe  e t  Dorn [ 481 sur 1 'aluminium 
p u r ,  où l 'énergie  d 'activation augmente avec la  température, passe par u n  pal ier  
e t  augmente à nouveau avec la  température jusqu'à un second pa l ie r  correspon- 
dant à 1 'énergie d'auto-diffusion. Ces auteurs montrent que la  variation 
d'énergie en fonction de la  température correspond à la variation de la con- 

0 
t r a in t e  résolue 1 en fonction de la  température, q u i  peut également présenter 

Fi 
u n  palier.  
Ainsi, i l s  a t t r ibuent  ces comportements au f a i t  qu ' i l  exis te  plusieurs processus 
activés thermiquement, q u i  peuvent contrôler l a  déformation à des températures 

différentes e t  qui agissent concurremment dans la zone de t ransi t ion entre 
1 es deux pal i ers  de 1 ' énergie. 

Cas de EPO 100/0 
Cr 

La courbe 1 ( T )  de €PO 100/0, représentée figure 4-16, ainsi  que la  courbe 
Fi 

AGa ( T ) ,  suggèrent fortement l 'existence de deux mécanismes, comme dans 
1 'aluminium p u r  [ 481. 

En e f f e t ,  les  variations de ces courbes peuvent ê t r e  correllées : 



Figure 4.16 : 
0- Variat ion de - en fonct ion de la  température. 
1-i 

0 - aux plus basses températures, 1 décroît alors que AGa augmente, ce qui 
1-i 

signifie que 1 ' écoulement pl astique es t  activé thermiquement, 
O - entre 230 K e t  260 K ,  1 e t  AGa sont constants : l a  contribution de la 
1-i 

température est  suffisante pour activer 1 'un des mécanismes de déformation, 
O - aux pl us hautes températures, -Y décroît à nouveau, en même temps que AGa 
1-i 

augmente. 

La figure 4-17 montre plus précisément que les deux mécanismes de déformation 
agissent en para1 l è l e ,  c'est-à-dire que l e  mécanisme prépondérant es t  ce1 ui 
q u i  intervient aux plus faibles contraintes. 



Figure 4.17 : 

Détermination de la contrainte interne ai : cas de EPO 100/0. 

Le mécanisme 1 qui intervient aux basses températures se caractérise par une 
t rès  faible énergie (inférieure à 0.1 ev) e t  par un t rès faible volume d'acti- 
vation. Si on suppose que les plans de glissement sont situés à 45' de 1 'axe 
de compression e t  que la contrainte au niveau de la bande de cisaillement est  
deux fois plus petite que la contrainte appliquée, l e  volume d'activation 
vaut alors 120 A3 environ. Compte-tenu également de la faible densité de défauts 
obtenue (p < 10' cm-31, on ne peut expliquer la déformation que par l e  cisaillement 
d '  une partie des hexaméthylènes, t rès flexibles par rapport aux motifs DGEBA. 

En e f fe t ,  l e  volume d'activation représente 3 ou 4 liaisons C-C e t  les énergies 
d'activation des différents mouvements cis-trans de la chaîne carbonée sont de 
1 'ordre de grandeur de ce que nous trouvons [49,50]. 



0 
Le palier de la courbe 1 ( T )  es t  caractéristique de la contrainte interne 

1-i 
créée par l e  mécanisme 1 de déformation [ 28,391. De cette façon dans le cas 
de EPO 100/0, nous obtenons comme contrainte interne une valeur de 98 MPa. 

Cette contrainte interne peut être également déterminée à part ir  de la variation 
kT en fonction de la température (figure 4-18) comme 1 ' a  montré 

de q 7 q  
Escaig [ 41. Le terme kT s'annule pour une température athermique Ta th  voo 
extrapolée, correspondant à une contrainte o' effective nul le ,  c'est-à-dire 
pour o, = oi. De cette façon, nous obtenons pour EPO 100/0 une contrainte 
interne de 105 MPa. 

EPO i O O i O  
O EPO 50140 

Figure 4.18 : 

Var iat ion de 
kT 

en 

fonct ion de la temperature : 

déterminat ion de la  cont ra in te  

interne (Ji. 

On remarque d 'ai l leurs que la figure 4-18 met en évidence également la présence 
de deux mécanismes . 



La valeur élevée de l a  contrainte interne (cri 2 ) suggère 1 'existence d'un 

défaut d'accolement moléculaire l a i s sé  derr ière  l e  cisaillement des hexamé- 

thylènes, q u i  se comporte comme u n  défaut d'empilement des motifs DGEBA. 

Le mécanisme I I  r e f l è t e  a lors  la  relaxation de ces défauts d'empilement lorsque 

l a  température e s t  supérieure à l a  température de transit ion secondaire B .  

Cela e s t  possible car les  motifs DGEBA deviennent alors plus f lexibles .  Certains 

auteurs o n t  montré que l e  passage de la  t ransi t ion secondaire B que nous avons 

localisée à 245 K pour EPO 100/0, augmente la  mobilité des groupements hydro- 

xyéthers e t  diphényl propanes des motifs DGEBA [ 51,52 1. 
Dans ce cas, tout  l e  réseau e s t  concerna par 1 'écoulement plastique. 

Les contraintes internes induites par l e  mécanisme I I  ne peuvent ê t r e  mesurées 

précisément. Toutefois, l 'observation de la  figure 4-18 nous permet de penser 

que ces contraintes internes sont quasiment nulles. 

Enfin, signalons que 1 'impossibilité d 'obtenir des valeurs expérimentales près 

de l a  t ransi t ion vitreuse nous empêche de voir comment varie l 'énergie  d 'ac t i -  

vation à t r è s  hautes températures. 

Cas de EPO 60/40 

Les courbes - (T) e t  AGa ( T )  présentent u n  comportement jusqu ' à  220 K iden- 
1-1 

tique à celui de EPO 1û0/0, ce qui aboutit à 1 'existence d'un mécanisme 

semblable au mécanisme 1 décri t  précédemment. 

Les contraintes internes créées sont sensiblement les mêmes (voir f ig .  4-16 

e t  f ig .  4-18). 

La seule différence avec EPO 1001 O e s t  après 220 K y  où on remarque l a  disparit ion 

des paliers de 2 ( T )  e t  AGa ( T ) ,  due à la différence de température de t ransi t ion 
1-1 

vitreuse entre les  deux résines. Dans l e  cas de EPO 60/40 la  température Tg 

e s t  inférieure de 45' par rapport au Tg de EPO 100/0. La relaxation des empi- 

lements de DGEBA se  produit donc à p a r t i r  de l a  transit ion secondaire 

(Tg = 220 K ) ,  ce q u i  élimine l e  pal ier  observé pour EPO 100/0. 

11-5 Analyse des données de l a  l i t t é r a t u r e  

De nombreux travaux ont é t é  réal isés  sur  des époxy durcies avec de 

1 ' hexaméthylène diamine, semblables à EPO 100/0, en faisant  notamment varier 



1 e nombre de Carbone du durc isseur  [ 50,51,52,53,54]. 

Les mesures dynamiques e f fec tuées de 0.1 Hz à 1 Hz au pendule o n t  montré 

t r o i s  t r a n s i t i o n s  : 

- vers 150 K y  on observe l a  m o b i l i t é  l o c a l e  d 'au  moins 4 atomes de carbone 

du groupement polyméthylène du durc isseur  [ 50,53 1. Cette t r a n s i t i o n  y n 'apparai  t 

pas pour l es  rés ines  où l e  durc isseur  aminé e s t  1 'éthylènediamine (2 atomes 

de C). Pour des séquences suffisamment longues de carbone (hexaméthylène) 

qu'on peut  r e t r o u v e r  également dans l e  polytétraméthylèneoxyde [ 55 1, p lus ieu rs  

modèles sont proposés pour représenter  l e  mouvement de l a  chaine carbonée : 

modèle de Schatzki ,  de Boyer, de Wunderlich [ 491. L 'éne rg ie  d ' a c t i v a t i o n  de 

ces modèles e s t  env i ron  0.5 ev. 

- l a  seconde t r a n s i t i o n  @ vers  215 K s ' e x p l i q u e  pa r  l e  mouvement des groupements 

hydroxyéthers e t  diphényl propanes des m o t i f s  DGEBA [ 51,52,54] . L 'éne rg ie  

d ' a c t i v a t i o n  e s t  de 1 ev envi ron.  

- Enf in,  vers 375 K, l a  t r a n s i t i o n  v i t r e u s e  i n t e r v i e n t .  Le cyc le  de cuisson 

peut f a i r e  v a r i e r  c e t t e  température de quelques degrés. 

L ' a p p a r i t i o n  de m o b i l i t é s  molécula i res loca les  (150 K pour l e s  atomes de 

Carbone, 215 K pour  l es  hydroxyéthers e t  diphénylpropanes) peut ê t r e  r e l i é e  

au modèle de déformation que nous proposons pour EPO 100/10 : début d ' u n  

p lateau où AGa e s t  constant, à T - 220 K, c a r a c t é r i s t i q u e  du c i s a i l l e m e n t  

des hexaméthylènes e t  second mécanisme de déformation à p a r t i r  de 280 K environ, 

met tan t  en jeu  tous  l es  groupements chimiques. 

Les écar ts  de température (150 K -+ 220 K y  215 K -+ 280 K)  sont  de 70" envi ron 

e t  imputables aux fréquences de s o l l i c i t a t i o n  dynamique d i f f é r e n t e s .  

Quant aux d i f f é rences  d 'énerg ie ,  nous pensons q u ' e l l e s  prov iennent  du f a i t  

que l o r s  des essa is  dynamiques, 1 'énerg ie  mesurée e s t  une en tha lp ie  a l o r s  que 

c e l l e  que nous mesurons e s t  une énergie l i b r e .  Pourtant,  s i  on compare l e s  

en tha lp ies  trouvées dans l a  1 i t t é r a t u r e ,  qu i  sont  mesurées au maximum de t g  ô,  

avec ce1 l e s  dédui tes de nos mesures, l a  d i f f é r e n c e  pe rs i s te .  

Comme 1 ' a  f a i t  remarquer Read [ 56 1 ,  l e s  p i cs  e t  y des t r a n s i t i o n s  secondaires 

sont  en général complexes e t  r é s u l t e n t  de l a  convol u t i o n  de nombreux p i c s  

élémentaires, ayant  des en tha lp ies  d ' a c t i v a t i o n  d i f f é r e n t e s .  11 f a u t  en f a i t ,  



comparer les  énergies d 'activation avec les  enthalpies de basses températures 

des pics de t ransi t ions secondaires. J .M. Lefebvre [ 6 1 a trouvé a lors  un 
bon accord dans l e  cas du PS, PEMA, PMMA. 

Dans notre cas, nous n'avons pas trouvé dans la 1 i t té ra ture  la déconvolution 
des pics secondaires des époxy en pics élémentaires e t  leurs enthalpies 
correspondantes, ce q u i  ne nous permet pas de conclure au niveau des énergies. 

11-6 Concl usions 

ir 

La déformation des époxy s 'effectue au seuil d'écoulement p l a s t i q u e ; e d .  ' 
à l ' a ide  de deux mécanismes de déformation agissant en parallèle : 

- l e  cisaillement des hexaméthylènes, plus f lexibles ,  q u i  conduit à u n  défaut 

d' empi 1 ement des motifs DGEBA. 

- après 1 a température de t ransi t ion seciindai re,ces défauts d'empi 1 ement se  
relâchent, grâce à 1 a mobi 1 i t é  accrue des groupements hydroxyéthers e t  di phé- 

nyl propanes. 

Nous retiendrons l'importance de la  contribution entropique AS dans l e  calcul 
de 1 'énergie l i b re  d 'activation AGa. 

En ce qui concerne 1 ' e f f e t  du taux de rét iculat ion,  nous observons que 
en-dessous de la  température de transit ion secondaire Tg, les deux résines se 
déforment selon l e  même mécanisme, indépendamment du nombre de points de r é t i -  
cul ation. 
Au-delà de Tg, l e  réseau tout en t ie r  e s t  concerné par 1 'écoulement plastique 
e t  l e  taux de réticulation de la résine époxy/diamine devient un  paramètre 
essentiel .  





Les essais  de fluage réal isés  dans l e  stade pré-plastique sur les 
résines polyimi des PABM montrent que la  résine thermodurcissa ble soumise à 

une charge constante, se comporte comme u n  métal à basse température. Le 
f l  uage logari thmique observé s '  interprète faci  lement dans l e  modèle des 
dislocations soumis aux forces de Peierls e t  indique que la nucléation des 
défauts de type dislocations n ' e s t  pas activée thermiquement à 20°C. 

D'autre par t ,  nous montrons que l a  sous-structure de dislocations e s t  
t r è s  sensible à tout  essai de fatigue ou de fluage e t  que ce type d 'essais  
diminue fortement la  capacité du matériau à nucléer des défauts de type dis- 
locations e t  donc son aptitude à se déformer plastiquement. 

Concernant les  essais de fatigue de faible  amplitude, nous avons mis 
en re l ie f  l ' e f f e t  de "restauration dynamique" de cet essai ,  q u i  év i te  ainsi  
l'endommagement du matériau. En  revanche, l e  fluage conduit à des fissures 
q u i  provoqueraient par la  su i te ,  la rupture f inale .  

Nous mettons en évidence que la  consolidation plastique des résines 
polystyrylpyridines dépend à 20°C du degré de réticulation e t  qu 'à  200°C, la 
longueur de la chaine polymérique influe sur  la  p l a s t i c i t é  de la  résine PSP. 
La mesure du paramètre K à 20°C e t  200°C montre d 'au t re  part que la  nucléation 
des défauts e s t  activée thermiquement à 200°C. 

Les mesures de pré-plastîci t é  menées en para1 l è l e  avec la  RMN de 1 ' é t a t  
solide,  ont permis de r e l i e r  la p l a s t i c i t é  des résines PSP avec leurs structure 
chimique. Ce1 1 e-ci dépend en général des conditions de fabrication (produits 

de synthèse, catalyseurs, cuissons e t  post-cuissons) ; la mesure de K s 'avère 
parti  CU 1 i èrement e f f i  cace pour déterminer 1 es conditions optimal es  de fabri  - 
cation e t  a l l i e r  un f o r t  module élastique à une bonne p las t ic i té .  

L'étude de l a  pré-plasticité du composite modèle PSP + 2 % b i l l e s  de 
verre met clairement en évidence 1 ' e f f i cac i t é  des mesures de K. Cette méthode 
trouve parfaitement sa place entre l 'é tude des propriétés élastiques e t  des 
propriétés à l a  rupture des matériaux composites. Elle montre que la  nucléation 
des défauts e t  donc l a  p l a s t i c i t é  des composites, e s t  f ac i l i t ée  par la présence 
des b i l les  de verre, ceci d'autant plus que la  température e s t  élevée, Une 
étude future pourrait ê t r e  menée pour déterminer comment l e  pourcentage e t  les  
dimensions de b i l l e s  de verre ou d'autres charges peuvent f a i r e  var ier  l e  
comportement plastique du composite. 



11 ne nous a pas é t é  permis de voir l ' influence de l'ensimaae u t i l i s é  

(A1100) sur les b i l l e s  de verre. En e f f e t ,  ni les mesures de K à 20°C e t  
200°C, n i  les observations en microscopie n'ont différencié sensiblement 
les  composites avec b i l les  ensimées ou non. Cependant, nous pensons que 
microscopie e t  mesures de pré-plastici t é  peuvent à 1 'avenir noüs renseigner 
parfaitement sur 1 'ensimage adéquat à u t i l i s e r  e t  ainsi  sur la  qual i té  de 
l ' in te r face .  I l  faudrai t  pour cela étudier  u n  composite matrice-renfort ensimé 
ou non, connu pour l a  qualité de son ensimage. 

Lors de 1 'étude des deux résines époxy DGEBA/diamines, de taux de 
réticulation différents ,  nous avons obtenu des courbes AGa(T) t r è s  différentes 
de ce q u i  avait déjà é té  observé pour les  polymères vitreux PS, PMMA, PC ou 
les résines thermodurcissables PABM. Elles se caractérisent par u n  changement 
de pente AGa(T), précédé d'un plateau où AGa e s t  constant pour l a  résine la 
plus réticulée. 

OY Ce comportement ainsi  que celui de 1 'écoulement plastique - (T) 
Fi 

montrent 1 'existence de deux mécanismes de déformation : aux basses températures, 
la déformation pl astique a 1 ieu par c isai  1 lement des hexaméthylènes, rel iant  
les groupements époxy plus rigides. Aux plus hautes températures, les grou- 
pements époxy e t  l e s  hexaméthylènes ont une f l e x i b i l i t é  voisine e t  tout l e  
réseau e s t  impliqué dans la déformation plastique du matériau. 

Ainsi, nous montrons que l e  nombre de points de rét iculat ion ne joue 
pas sur 1 'écoulement plastique des résines aux basses-températures car la défor- 
mation plastique e s t  localisée à une t r è s  pe t i te  échelle, ce l l e  Ses hexamé- 
thylènes. Aux plus hautes températures, c ' e s t  l e  réseau tout en t i e r  q u i  se 
déforme ; l e  taux de réticulation devient a lors  un paramètre essentiel  de 
1 'écoulement plastique. 

La comparaison de AGa e t  Ma, 1 'énergie l ibre  e t  1 'enthalpie d 'activation 
met en évidence, même à basse température, un e f f e t  d'entropie t r è s  important, 
jamais observé dans 1 es polymères (PS,  PC,  PMMA, PABM) . Les énergies d 'activation 
du système restent  ainsi  toujours t rès  faibles .  



A N N E X E S  



1 Annexe 1 : Courbes O(€) e t  VeXp(&) des rés ines  étudiées l 

Résine PABM 

r e c u i t  3H à 200°C 

Résine PABM 

r e c u i t  ~4~ à 200°C 



* Résine PSP A 
(collidine industrielle) 

gH à 200°C 

Résine PSP C 

(collidine industrielle) 

gH à 200°C + lfjH à 250°C 



Résine PSP C' 

à T = 20°C 

Résine PSP C' 



--+.--+-. t - t - t  

Rés i ne EPOXY 

DGEBA + HMDA 

(EPO 100/0) 

Résine EPOXY 

DGEBA + 60% HMDA e t  40% HA 

(EPO 60/40) 



w 

Annexe 2 : Schéma réactionnel des résines polyimides PABM 

Le polymère Mg3 e s t  obtenu par réaction de bis~aléimide 4 4 '  diphénylméthane 

appel é bi smal eïmi de M3 : 

- H C - C  C  - CH- 
I 
1 / \ ~ - q - a ~ - c - N  ' 1  

-HC - C  
s 

'c - a- 
O 0" 

avec 1 môle de diamine 4 4 '  diphénylméthane MDA. 

Nous obtenons alors  la PABM 

C H - C  
9 
\ ' ,  Y-?,  
O 

deux réactions ont l ieu  durant la  cuisson 

- polymérisation par les doubles l ia isons 

- polyaddi tion des fonctions aminées sur  les doubles 1 iaisons. 



Annexe 3 : Schéma réactionnel des EPOXY 

Les résines EPO 100/0 e t  EPO 60/40 résul tent  de l a  réaction de diglycidyl- 

étherbisphénol A (DGEBA) avec des durcisseurs aminés. 

Pour EPO 100/0, l e  durcisseur e s t  1 ' hexaméthylènediamine (HMDA) e t  pour 
EPO 60/40, on u t i l i s e  u n  mélange de 60 % de HMDA e t  40 % de hexaméthylène 
amine (HA) 

CH - C H - 9  - Ç -  Y' -CH2- C H -  
\ /H2 

+ H2N - (CH2) - NH2 
2, 

CH3 O 

On obtient finalement l e  motif suivant dans l e  cas EPO 100/0 

OH, OH 
0 

CH- CH2, CH3 CH2- CH 
\ 

s -  CH^) 6 -  N - cg2 O- 9 - C -  Y' - O   CH^- 
/ I CH3 

pour EPO 60/40, c ' e s t  l e  même motif, avec u n  nombre de points de réticulation 

N moins important (H remplace N ) .  
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Dans ce mémorre, la déformation plastique des rasines therrnodurcistiiabIas 

est analysée d'un point de vue métallurgique. Au cours d'un essai de @omprartriion 

à vitesse de déformation constante. la d6formetion plantique du ma- ast due 

d'abord 5 la nucléation puis à la propagation des défauts de type dislocaridnr 

- Aux contraint- intermédiaires, dans le stade pî&plastique, le pfommm dm 

nucléation asc prédominant et le  taux da consolidation plastique K p e r b  dr, a i k m  - - - 

l'évolution de la rnésostructure [1 pml. 

- Au fur e t  à mesure que la contrainte appliwée augmente, le processus de nucléation 

s'intensifie et lai- place à la propagation des dhfauts. lorsque la contrainte atteint 

le eeui l d'écoulement plastique. L'analyse therrnodynam ique permet dans ce cas 

de daterminer les mécanismes de déformation mis en jeu à I16wulement plastique. 

L'étude de la prkplaçticit6 des résines poiyimidicas après des essais de "fatigue' 

Ùe faibCe amplitude et de fluage. a mis en évidence !'&fez dsandommagement du 

fluage et  de recuit dynamique de la Fatigue. De plus. la nueléatiori dm défauts Z1 

M°C n'est pa9 activée thermiquement : la résine se comporte comme un niéeal à 

besépe ternpératura et  faible contrainte. 

Dans le cadre da l'étude du composite modèle polysyrylpyridina + 2 % billea 

de verre, la mesura du taux d tique K permtsr tout d'abord de 

relier les paramètres de Fabri leut- comportement mécanique 

en compressian. 

D'autre part. la mewire de K ité des composites est facilitée 

pu" la p-hca cies billes dei vetrre. CA 1 1003 ne semble pas changer 

la qualité de I'interface PçP-billes de verre. 

L'analyse thermodynami que de l'écoulement plesti que de deux résines époxy 

DQEBA/diamine fde taux de réticulation différents] révèle I'oxisrsnce de deux 

mécanismes de déformation agissant m pareilliile. 

Aux bames tarnpératura la déformation plastique est Iocsrlish aux groupements 

les plus flexibles Chexerné.thylhss1. Osns ce cas. le nombre de points de raticulation 

ne joue awwn rôle. 

Aux plus hautes températures. tout le réseau est impliqué den3 la déformation 

plastique : le nombre de pointrs de réticulation devient alors un paramètre essentiel 

de l'écoulement plastique. 

Mots clefs : Plasticité - Résines Thermodurcissables - Polyimides - Puiystyrlpyridine - 
Epoxy - Endommegemsnt - Matériaux composites. 




