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INTRODUCTION

Les résines époxydes se sont imposées comme constituants pour les
revétements hautes performances, les adhésifs et les matériaux renforcés.
Beaucoup de leurs propriétés sont supérieures a celles d'autres résines
thermodurcissables telles que les polyesters, les polyuréthanes ou les
acryliques. Les époxydes sont plus faciles de mise en oeuvre, elles ont moins
de retrait et une meilleure résistance aux agents chimiques.

Bien que ces matériaux puissent étre utilisés dans des domaines aussi
divers que le revétement pour I'emballage de denrées alimentaires ou les
adhésifs hautes performances dans l'aerospatiale, I'application la plus
importante est incontestablement leur utilisation comme matrice de matériaux
composites hautes performances.

Les propriétés d'un matériau composite dépendent du rdle respectif de
chacun des constituants. L'amélioration constante des renforts existants, et
notamment des fibres de carbone, pose le probléeme des matrices et du réle
qu'elles peuvent jouer pour exploiter aussi complétement que possible les
performances de ces fibres nouvelles. En effet, la matrice est le liant structural
d'un ensemble fibre+résine+charges et une compréhension fine des relations
existant entre sa structure chimique et ses propriétés mécaniques est
nécessaire a I'amélioration des qualités du matériau composite.

Or, dans la chaine qui relie les performances du composite a la
composition chimique de la résine qui constitue la matrice, de nombreux
maillons échappent encore a la compréhension.

Notre étude a pour but d'apporter un certain nombre de réponses a ces
problemes. Aprés une présentation des réseaux modeles, nous nous
intéresserons notamment aux relations qui existent entre la structure chimique
et les propriétés mécaniques élastiques et plastiques des résines. Puis, nous
essayerons de transposer ce que nous aurons appris du comportement des
résines a celui de la matrice dans le composite.



Ce travail s'inscrit dans le cadre d'un contrat DRET associant 'ONERA
(division matériaux), le Laboratoire de Physico-Chimie Structurale et
Macromoléculaire de 'ESPCI et le Laboratoire de Structure et Propriétés de
I'Etat Solide de I'Université des Sciences et Techniques de Lille-Flandres-
Artois sur l'optimisation de matériaux composites a matrices organiques.
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MATERIAUX

e —————

Les matériaux’ utilisés au cours de cette étude sont des réseaux
époxydes élaborés par I'ONERA [1]. lls résultent de la réaction, dans des
proportions stoechiométriques, d'un durcisseur aminé sur une diépoxyde.
L'avantage de l'utilisation de tels systémes est qu'ils conduisent & des
réseaux bien caractérisés chimiquement et permettent donc de faire une
corrélation entre le comportement mécanique et la présence dans la structure
de certains enchainements moléculaires.

De maniére a contréler la flexibilité des chaines et le degré de
réticulation plusieurs diépoxydes et plusieurs durcisseurs sont utilisés.

|- LES DIEPOXYDES.

Les diépoxydes utilisées sont le diglycidyl éther du bisphénol A
(DGEBA) d'une part et le diglycidy! éther du butane diol (DGEBU) d'autre part.
Ces deux molécules different par leur unité centrale. Celle de la DGEBA est
composée de groupements aromatiques alors que celle de la DGEBU
présente une chaine aliphatique de 4 atomes de carbone, sans doute
beaucoup plus flexible.

DGEBA
CHy
GHy-CH-CH,, -O- @-(ID@-O-CHQ-CH-CHz
N\ O/ | \O/
CHs
DGEBU

GH,-CH-CH, -O-CH,-CH,-CH,-CH »O-CH 5-CH-CH
< ci/ 2 2-UMp LUy 2-¢H-Gh2



Il - LES DURCISSEURS.

Les durcisseurs sont soit des diamines soit un mélange de diamine et de
monoamine qui limite le nombre des points de jonction.

Les diamines utilisées ont, comme les diépoxydes, des flexibilités
différentes. La molécule la plus flexible est 'hexaméthyléne diamine (HMDA)
dont la partie centrale est constituée d'une chaine aliphatique de 6 atomes de
carbone. La plus rigide est la diamino-diphényl méthane (DDM) qui présente
des motifs aromatiques.

DDM

By

HMDA

NH, - CHa - CHp - CHy - CHa - CHp - CHo - NHa

Des réseaux moins denses ont été préparés en mélangeant dans le
durcisseur les diamines précédemment décrites et des monoamines de
structures analogues. Dans ces mélanges 60% des fonctions réactives NH
proviennent de la monoamine et 40% sont apportées par la diamine.

Les monoamines sont I'nexylamine (HA) couplée a HMDA et I'aniline
(AN) couplée a DDM. ‘

AN

@

HA

NH, - CHy - CHp - CHo - CHp - CHo - CH3



i - LES RESEAUX MODELES.

Le mélange de la diépoxyde et du durcisseur se fait en quelques
minutes avec un agitateur magnétique. Il ne présente pas de difficulté avec
les durcisseurs aromatiques mais requiert plus de soins avec les durcisseurs
aliphatiques en raison de la plus grande sensibilité de ces derniers au contact
de l'air. Les échantillons sont réalisés dans des moules chauffés. Le
chauffage se fait par paliers successifs de maniére a éviter toute élévation
non contr6lée de la température résultant de I'exothermie de la réaction.

Les seules réactions entrant en jeu sont celles des fonctions époxydes
sur les amines. Des mesures en RMN haute résolution du carbone 13 et en
spectroscopie infra-rouge ont montré I'absence de toute réaction parasite

Ces travaux confirment en outre, pour les rapports stoechiométriques
choisis, la disparition totale des fonctions époxy en fin de réaction et donc la

constitution de réseaux modéles fermés [2].

Les structures chimiques des différents réseaux étudiés sont présentées
ci-dessous de maniére schématique .

réseaux a durcisseurs aromatiques

DGEBA-DDM
OH C|H3 OH
CH2-CH-CH 2-O- @-C-@O-CHz-CH-CHz
1 N/
CH3 N

CH2 CH2



DGEBA-DDM-AN

OH CIH3 OlH
I
CHz - CH-CH 2-0- <::>-C- _0-CH2-CH-CH 2
\ l N/
CH3 N
CH2
I OH CH3 OH
AN I ! |
CHz-CH-CH 2-0- @-c- @O-CH 2-CH-CH 2-NZ_
|
CH3

réseaux a durcisseurs aliphatiques

DGEBA-HMDA

OIH C|H3 OIH
\ CH2-CH-CH2-0- @ -C-@O-CH 2-CH-CHQ
N | N
| CH3 l
CH2 CH2
l [
CH2 CH2
| ]
CH2 CH2
| |
CH2 CH2
| |
CH2 CH2
| |
CH2 CH2
OH CH3 OH

N [ | 7/ N\
CH2-CH-CH 2-0- @-C- @O-CH 2-CH-CH 2
|

CH3



10

DGEBA-HMDA-HA

OIH cle OIH
\ ,CH2-CH-CH2-0- @-IC-@O-CH 2-CH-CHZ
h CH3 N
CH2 CH2
| |
CH2 CH2
| |
CH2 CH2
I I
CH2 CH2
I |
CH2 CH2
| |
CH2 CH3
OH C|H3 OH
VRN I | /
CH2-CH-CH2-0O- @-c- -0-CH2-CH-CH 2— N_
CH3
Réseau a diépoxyde plus flexible.
DGEBU-DDM
OH OH

CH2-CH-CH2-O- CH2-CH2-CH2-CH2 -O-CH2-CH-CH 2
/ \ N/

N

CH2

OH

OH

CH2

7 \ I l /7
CH2-CH-CH 2-O- CH2-CH2-CH2-CH2 -O-CH2-CH-CH 2~
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Les cuissons ont été réalisées a 'ONERA et le tableau suivant indique
les températures de transition vitreuse mesurées par DSC a la vitesse de 20
°C/mn.

réseau transition vitreuse (°C)
DGEBA-DDM 175
DGEBA-DDM-AN 117
DGEBA-HMDA 120
DGEBA-HMDA-HA 65
DGEBU-DDM 72

Ces valeurs, quoique légérement plus faibles, sont en accord
raisonnable avec les données de la littérature pour le systéeme DGEBA-DDM
[3,4] et avec celles citées par Halary et Coll. [5] pour I'ensemble des réseaux.

Il faut noter que nos matériaux n'ont pas subi la post-cuisson de 24
heures a Tg + 40 mentionnée dans leurs travaux.

La comparaison du spectre RMN haute résolution du carbone 13 d'un
réseau DGEBA-DDM sans post-cuisson avec celui de ce méme réseau ayant
subi une post-cuisson de 8 heures a 190°C et de 12 heures a 230°C
n'indique pas d'évolution significative du massif époxy, a la sensibilité de la
mesure prés [6]. Le fait de ne détecter aucun changement-par cette technique
n'exclut pas la possibilité de réarrangements locaux au sein du réseau,
réarrangements qui conduiraient a une densification sans augmentation du
nombre de points de réticulation.
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- INTRODUCTION.

Notre préoccupation dans cette partie de notre travail, n'est pas
d'effectuer une étude exhaustive de la réponse élastique dynamique des
réseaux époxydes modeéles ; il s'agit de cerner, dans la plus large gamme de
température accessible de leur comportement & I'état solide, la manifestation
de mobilités moléculaires locales ainsi que leur évolution avec la fréquence.

Nous montrerons au chapitre suivant que cette dynamique locale des
réseaux influe largement sur la plasticité au seuil d'écoulement, tant au
niveau de la mésostructure qu'a celui de I'événement local de propagation.

Dans le cas qui nous préoccupe de materiaux viscoélastiques, lorsqu'on
impose un déplacement sinusoidal, la contrainte n'est pas en phase avec la
déformation. On définit alors un module élastique complexe dont la
composante en phase (partie réelle) est le module de conservation, et la
composante en quadrature de phase (partie imaginaire) le module de perte
qui traduit le caractére dissipatif du matériau.

Suivant que la sollicitation mécanique se fait en tension-compression ou
en torsion-cisaillement, on accédera directement 4 E' =E' + i E" ou &
G'=G' +i G" respectivement.

La capacité d'amortissement du matériau est également évaluée par le

facteur de perte mécanique tg(d) =E‘.‘ (ou g— ) [1,2].

Les essais dynamiques laissent apparaitre des transitions sous forme de
pics sur la courbe d'amortissement et de points d'inflexion sur la courbe du
module. Ces transitions ont lieu a une température donnée quand la fré-
quence de mesure M est égale a la fréquence de vibration d'un groupe molé-

culaire particulier.

La transition vitreuse, passage de |'état vitreux a I'état caoutchoutique
est fortement marquée et correspond a la mise en mouvement globale du
réseau.

Dans I'état vitreux, la conformation des chaines est gelée en un réseau
rigide qui amene a des modules importanis et a des pertes mécaniques
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faibles. Cependant, des mouvements de faible amplitude peuvent avoir lieu,
soit a l'intérieur des chaines principales soit dans les chaines latérales. Ces
mouvements locaux donnent naissance a des transitions, dites secondaires,
repérées par les lettres de l'alphabet grec a partir de la transition principale
(transition o) qui correspond a la transition vitreuse.

La position des pics de relaxations secondaires se déplace vers les
hautes températures lorsque la fréquence de sollicitation croit, et ce suivant
une loi d'Arrhénius :

-AHa
V = Vg exp( )

KTmax

Une énergie d'activation apparente de la transition peut donc étre
calculée a partir de la variation de la température Tmax du maximum du pic
avec la fréquence de mesure.

Bien qu'elles n'affectent que trés peu la rigidité d'un polymére a I'état
vitreux, les transitions secondaires jouent un réle important sur un certain
nombre de propriétés physiques telles que :

- Le vieillissement physique qui n'est visible que pour des températures
comprises entre Tg et Tq .[3]

- la tenue au choc qui est d'autant meilleure que I'écart entre Tp et T est
important.[4]

- la transition d'un état fragile a un état ductile [1] . Le comportement
plastique de part et d'autre de la transition est alors caractérisé soit par des
bandes de cisaillement marquées soit par des bandes diffuses.



17?

Il - SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE.

L'influence de la structure chimique sur les propriétés mécaniques
dynamiques des réseaux époxydes a suscité de nombreuses études. La
relative facilité qu'offrent ces matériaux pour la synthése de réseaux de
structures moléculaires et de degrés de réticulation contrélés explique
I'abondance de la littérature sur ce sujet. Elle permet en effet d'étudier le rble
de groupements moléculaires particuliers sur les propriétés mécaniques
élastiques par I'étude de la réponse de réseaux qui contiennent ces
groupements dans des proportions variables.

L'identification fine des transitions secondaires a été réalisée pour des
sollicitations a basses fréquences '

Deux transitions secondaires sont couramment reportées dans la
littérature. La transition 'y apparait a basse température, aux alentours de -125
°C & 1 Hz ; la transition B aux alentours de -50°C.

Chacune de ces transitions mécaniques a été attribuée aux mouvements
de motifs moléculaires précis grace a des études systématiques de réseaux
différents.

Dammont et Kwei [5] ont pu attribuer la relaxation Y aux mouvements
des séquences polyméthylénes. L'analyse de réseaux élaborés avec des
diamines contenant des chaines aliphatiques de longueurs variables a
permis de déceler la présence de cette transition pour les réseaux qui
comprennent une séquence de plus de quatre atomes de carbone [5,6]. Le
mouvement de la chaine est un mouvement de manivelle autour de I'axe.

Charlesworth [7] a étudié également des réseaux élaborés a partir de
diépoxydes différentes contenant soit des chaines aliphatiques de longueurs
variables soit des groupements aromatiques. Il précise que les mouvements
sont plus faciles lorsque la chaine aliphatique est située dans la diépoxyde
plutdét que dans le durcisseur. Ceci est di a la rotation possible des oxygéenes
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autour de 'axe. Les azotes des diamines sont quant a eux bloqués par la
réticulation et limitent donc le mouvement de la chaine aliphatique.

c
—e——eLc\——/ Ne—o=—--
c

rotation possible

c

rotation bloquée

La relaxation [ apparait pour des températures variant de -70°C a -30°C
a une fréquence de 1Hz [6,7,8,9,10,11,12].

Plusieurs mécanismes ont été suggérés pour expliquer le phénoméne
de Ia relaxation 3. On peut cependant dégager deux interprétations. L'une de
ces théories attribue la relaxation aux mouvements des segments diphényl
propanes [11,12], l'autre suggére le mouvement des hydroxyéthers. Cette
derniére interprétation est reprise par de nombreux auteurs qui associent
parfois au mouvement des hydroxyéthers d'autres mouvements locaux dans
le réseau, par exemple la rotation de noyaux phényls [6,10].

Une étude systématique des réseaux modeles, combinant des mesures
dynamiques mécaniques et des mesures en RMN haute résolution du
carbone 13 a I'état solide, a été menée par I'équipe du Professeur Monnerie a
'ESPCI [13]. Il en ressort que la rotation des noyaux aromatiques n'est pas
active mécaniquement. Seuls les mouvements des hydroxyéthers sont
responsables de la transition [ des réseaux modéles. Ce fait est confirmé par
la coincidence des températures d'apparition des pics de transition pour tous
les réseaux. Les différences qui existent d'un matériau a l'autre proviennent
uniquement de la topologie des réseaux.
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Un effet paradoxal de la réticulation a été observé sur les réseaux
époxydes [7,14]. A température ambiante, le réseau le plus réticulé est celui
qui a le module le plus faible. Une explication simple de ce phénoméne est
proposée par Halary et col. [14]. Le mouvement des hydroxyéthers est
toujours responsable de la transition B. Dans les réseaux les plus réticulés, ce
mouvement s'accompagne de mouvements coopératifs dans tout le réseau.
Ceci a pour effet I'étalement vers les hautes températures et l'intensification
du pic de la transition . Parallélement, les pertes mécaniques associées a
cette transition sont plus importantes, impliquant I'effet expliqué précé-
demment sur les modules élastiques.

Il ressort de cette étude que les motifs moléculaires mis en jeu au cours
des différentes relaxations mécaniques sont parfaitement déterminés :

Les chaines aliphatiques d'au moins 4 atomes de carbone
sont responsables de la transition 7.

Les groupements hydroxyéthers sont les principaux
groupements moléculaires actifs mécaniquement pour Ila
transition 3. Un effet de coopération du réseau a lieu dans les
réseaux les plus réticulés.
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Il - MESURES DYNAMIQUES.

il -1- Description des méthodes de mesure.
- Mesures au METRAVIB,

Des mesures ont été faites sur un viscoélasticimétre METRAVIB & 7,8 Hz
et 500 Hz. L'appareillage permet d'atteindre directement la rigidité K du
matériau et I'angle de déphasage O entre la sollicitation (le déplacement) et
la réponse (la force).

Nous calculons ensuite le module d'Young grace a ces données :
L
E=zKf 0086—_
| Se

avec

K : raideur
d : angle de déphasage
L : longueur de I'éprouvette
Se : section excitée
f : facteur de forme. Dans le cas d'éprouvettes cylindriques, ce terme est
égal a :
fo 1

S, étant la surface latérale de I'échantilion.

Le module de cisaillement , U, est alors calculé par :

__E
H=501+ v)

ou Vv est le coefficient de Poisson.
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Nous prenons comme valeur de ce coefficient v = 0,36, en accord avec
la détermination réalisée par la technique ultra-sonore exposée ci-dessous.

Afin de pouvoir obtenir des valeurs du module de cisaillement a des
fréquences de l'ordre du mégahertz, un appareillage ultra-sonore a été
développé au laboratoire. Il permet la détermination des modules et des
atténuations pour des fréquences variant de 1 MHz a 10 MHz et dans un
domaine de température de -150°C jusqu'a +100°C environ suivant la nature
de la résine [15].

Description de la méthode de mesure :

Nous utilisons une technique pulse-écho. Dans cette technique, l'onde
élastique créée par un transducteur accordé est transmise en milieu solide.
Cette onde se propage dans I'échantilion et se réfiéchit sur la surface libre.
L'écho est recueilli et analysé sur un oscilloscope. Cette technique a été
adaptée au laboratoire par P.Frangois.

cw | [aed .
source amplifier

Oscillo —<]'_'

Ampli

Figure II- 1 : Schéma de Lappareillage.
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Les échantillons présentent un épaulement et sont collés sur une ligne a
retard en PMMA qui permet de séparer les différents échos et de plonger
I'échantillon dans une enceinte thermostatée tout en maintenant le
transducteur a température ambiante.

h P Echantillon

¥~ couplant

<— ligne en
PMMA

Es3<——transducteur

Figure II - 2 : assemblage transducteur-échantillon et réflexions successives

On observe alors un train d'échos tel que celui représenté sur la figure

| —

Figure II - 3 : échos observés.
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Le premier écho provient de la réflexion sur la surface (S¢). Les deux
échos suivants proviennent des faces libres de I'echantillon.

Le temps ecoulé entre ces deux échos donne directement la vitesse de
propagation de {'onde :

_2h

V=
ot

Il est important de noter que les couplants au niveau des contacts
transducteur - ligne a retard et ligne a retard - échantillon n'ont aucune
influence sur la valeur de cette vitesse, les échos (2) et (3) étant affectés de la
méme maniére par les passages aux interfaces.(fig. 1l-2) '

L'atténuation est accessible par la comparaison des hauteurs des
échos. Ces grandeurs sont reliées par la relation :

% = exp(2ah)

dans laquelle a est I'atténuation du matériau.

Les modules de conservation et de perte ainsi que la tangente de I'angle
de perte peuvent alors étre calculés grace aux formules suivantes [2]:

en ondes longitudinales :

L'=d VE (ou d est la densité et V| la vitesse de I'onde longitudinale)

2adV]
L =—————  (t=1ré
5 = 1 (f = fréquence)
2a VL
tg(dL) =———
g(6L) > o f

Les mémes relations sont utilisées dans le cas d'une onde transverse.
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Pour chacun des réseaux, nous avons obtenu le module longitudinal, le
module transverse et les atténuations correspondantes. Ces valeurs nous
permettent de calculer outre les modules élastiques , la tangente de I'angle
de perte et le coefficient de Poisson.

La détermination de ces grandeurs a été faite pour une fréquence de 1,5
MHz.

L'obtention des modules longitudinaux et transverses par cette méthode
ne présente pas de difficultés particuliéres. Cependant, les mesures ne
peuvent pas étre menées a des températures élevées (T > 80°C). A partir de
ce seuil, l'atténuation dans I'échantillon, mais aussi dans la ligne a retard,
rend les échos indiscernables du bruit de fond.

La détermination de I'atténuation et donc de tg(d) est beaucoup plus
délicate. La hauteur des différents échos est en effet trés sensible a tout
changement dans l'alignement échantillon - ligne a retard - transducteur ainsi
qu'a la nature et a I'épaisseur du couplant. Nous ne présentons que les
résultats obtenus sur le réseau DGEBA-DDM pour lequel nous avons pu
atteindre les températures les plus hautes et déterminer le pic de la transition

B.

lll - 2- Résultats expérimentaux

La figure lI-4 illustre le mode de dépouillement des essais au mégahertz
dans le cas du réseau DGEBA-DDM.
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Figure II-4 : Courbes obtenues par [a méthode ultra-sonore sur DGEBA-DDM.

Les résultats des mesures dynamiques sont regroupés dans les figures
suivantes (lI-5 a 1I-9). Pour chacun des réseaux étudiés et pour les fréquences
de 7,8 Hz , 500 Hz et 1,5 MHz, nous reportons le logarithme des modules
d'une part et la tangente de I'angle de perte d'autre part en fonction de la
température.
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Figure IT - 5- a : Variation du module de cisaillement pour DGEBA-DDM
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DGEBA-DDM-AN
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Figure II - 6 - a : Variation du module de cisaillement pour DGEBA-DDM-AN
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Figure II - 6 - b : Variation en fonction de [a fréquence
de la tangente de [angle de perte
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DGEBA-HMDA
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Figure IT - 7 - a : Variation du module de cisaillement pour DGEBA-HMDA
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Nos résultats sont en bon accord avec les travaux cités précédemment
(cf. synthese bibliographique).

En particulier, nous observons le croisement des modules aux alentours
de la température ambiante pour les réseaux de densités de réticulation
différentes mais de durcisseurs analogues (fig. {I- 10 ).

DGEBA-DDM et DGEBA-DDM-AN

22
=
- 8 DDM
R o o DDMA
au~’ S,
24 000 otk &El
P,
B Gy ®
b ﬂaw%m
20
¢ a
] o}
température (K)
19 T T T T T T '
100 200 300 400 500

Fig. II-10 : Croisement des modules pour les
réseaux de densités de réticulation différentes.

De la méme maniére, l'intensification du pic B et son étalement vers les
hautes températures ont été observés sur les réseaux a durcisseurs
aromatiques (fig. I-11) comme sur les réseaux a durcisseurs aliphatiques.
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DGEBA-DDM et DGEBA-DDM-AN
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Figure IT - 11 : comparaison des pic § @ 500 Hz pour les réseaux.

+ réticulés (DGEBA-DDM) et - réticulés (DGEBA-DDM-AN).

Ces résultats sont analogues a ceux publiés par Halary et col.[14] sur
les mémes réseaux pour des fréquences nettement inférieures. (v = 0,1Hz).
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IV - ENERGIES D'ACTIVATION DES TRANSITIONS §.

A partir de Ia loi d'Arrhénius :

-AHa
V = Vg exp(—ﬁ—)

Nous pouvons donc déterminer I'énergie d'activation apparente a partir
de la variation de la température du pic avec la fréquence.

Nous reportons, pour chacun des réseaux, les températures du sommet
du pic B et les fréquences de mesure correspondantes. A ces résultats
expérimentaux sont associés des résultats provenant de la littérature.

Nous obtenons un bon accord avec les résultats de Charlesworth [7] et
de Halary et Col. [14] pour les enthalpies d'activation. Les différentes valeurs
calculées sont regroupées dans le tableau I-1.

réseau énergie (kJ/mol)
DGEBA-DDM 74
DGEBA-DDM-AN 56
DGEBA-HMDA 73
DGEBA-HMDA-HA 67
DGEBU-DDM 67

Tableau I-1 : énergie de la transition 3 pour les résines modéles
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figure IT - 12 : détermination de [énergie de [a transition 3 pour DGEBA-DDM
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figure IT - 13 : détermination de [énergie de [a transition 3
pour DGEBA-DDM-AN
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DGEBA-HMDA
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Figure II-14 : Détermination de Lénergie de [a transition B pour DGEBA-HMDA
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figure II - 15 : détermination de [énergie de (a transition B pour DGEBA-HMDA-
HA
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figure II - 16 : détermination de [énergie de (a transition B pour DGEBU-DDM

V_- DISCUSSION.

L'observation des différentes courbes amene plusieurs conclusions.

L'analyse des résultats expérimentaux sur les réseaux modeéles confirme
que la relaxation 3 peut étre associée au mouvement des unités
hydroxyéthers CH2-CH(OH)-CH2-O-. En effet, ces motifs sont les seuls qui se
retrouvent dans chacun des réseaux et la relaxation observée se situe
toujours dans la méme zone de température.

Nous notons que la relaxation [ est trés importante pour chacun des
réseaux étudiés. Le pic de tg(d) associé & cette transition a une large
extension dans le domaine des températures (environ 100 K). Le bas du pic
est localisé a une température a peu prés constante pour les différents
réseaux.( 150K a 7,8Hz).
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L'importance de la transition se voit également sur les pertes
mécaniques qui y sont associées. Le module chute en effet d'environ 60 %
lors du passage de cette transition.

La prédominance du réle des hydroxyéthers ne doit pas faire
négliger le caractére coopératif du mouvement avec les unités
voisines. Dans un environnement plus favorable, les mouvements locaux
sont libérés plus t6t. Nous observons alors un décalage de la température
Tmax de la transition de quelques degrés comme indiqué dans le tableau ci-
dessous :

dgeba-ddm dgebu-ddm dgeba-hmda

TP (500Hz) 265 K 261 K 255

Tableau I-2

Nous examinerons au chapitre suivant I'implication de cette observation
sur les phénomeénes de plasticité.

Nous avons déja évoqué de linfluence de la réticulation sur la transition
B. |

Les pics de transition 3 démarrent a la méme température pour les deux
types de réseaux. Celui qui correspond au réseau le plus réticulé est
cependant plus intense et plus étalé en température ce qui indique que les
mobilités moléculaires y sont plus importantes. Les mouvements des groupes
moléculaires se répercutent dans tout le réseau du fait de la réticulation. Ces
mobilités accrues par rapport au réseau moins réticulé entrainent une perte
mécanique plus importante & la transition 3. Ce comportement se retrouve
pour les réseaux a durcisseurs aliphatiques DGEBA-HMDA-HA et DGEBA-
HMDA et pour les réseaux a durcisseurs aromatiques DGEBA-DDM-AN et
DGEBA-DDM a toutes les fréquences étudiées.

Nous verrons dans ce qui suit l'influence déterminante de la transition 3
sur les processus de déformation plastique de ces matériaux.

Les motifs moléculaires mis en jeu lors de la transition B sont les mémes
pour chacun des réseaux, a savoir les groupements hydroxyéthers. La
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topologie des réseaux intervient ensuite pour décaler le maximum du pic en
température, ceci en fonction des intéractions plus ou moins importantes entre
les hydroxyéthers et le reste du réseau.
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| - ACTIVATION THERMIQUE DE LA DEFORMATION

I-1 Introduction

La déformation plastique des matériaux polymeres est en général un
phénoméne hétérogéne qui peut intervenir a la fois par formation de
microcraquelures (crazes) ou par cisaillement plus ou moins localisé.

La formation de crazes intervient pour des sollicitations en tension et est
généralement suivie par une rupture rapide par fissuration sans qu'une partie
notable de I'échantillon ne soit atteinte par la déformation plastique.[1]

En compression, nous nous intéressons donc uniquement a la
deformation plastique induite par la formation de bandes de cisaillement.

Il existe plusieurs fagons d'appréhender la déformation plastique.

Bauwens a une approche rhéologique [2] qui fournit des équations
fiables en modélisant la déformation plastique & partir de spectres de
relaxation. Si cette approche met bien en évidence le réle des mouvements
moléculaires sur I'évolution du comportement plastique, elle n'est cependant
pas en mesure de préciser les paramétres physiques caractéristiques des
mécanismes élémentaires de déformation.

Nous avons choisi de considérer la déformation plastique en termes de
nucléation et de propagation de défauts dans l'arrangement des chaines
macromoléculaires comme la plupart des modéles traitant de la plasticité des
matériaux amorphes.[3,4,5,6]

La présence de ces défauts a été suggérée par des expériences de
diffusion des neutrons.[7]

Ce concept de défauts mobiles rejoint la notion de dislocation
développée pour les solides cristallins. En fait, les défauts rencontrés dans les
matériaux amorphes peuvent étre décrits comme des dislocations de
Somigliana comme 'a montré Li [6]

Dans cette optique, le formalisme utilisé pour les matériaux cristallins a
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été transposé avec succés au cas des matériaux polyméres amorphes et
semi-cristallins[8,9,10,11] et également au cas des réseaux réticulés [12,13]

Lorsqu'un matériau est soumis a un contrainte Og4, les chaines
macromoléculaires subissent des distorsions.

Tant que la contrainte reste suffisamment faible, cette distorsion des
chaines est réversible et homogéne au sein du matériau. C'est le stade
élastique de la déformation.

Lorsque la contrainte appliquée augmente, l'accommodation du
matériau & la déformation ne peut plus se faire de maniére homogéne. Il y a
cisaillement de certaines parties des chaines et donc formation de défauts
mobiles dans l'arrangement moléculaire. C'est le stade de nucléation des
défauts ou stade pré-plastique de la déformation. Dans cette région de la
courbe contrainte déformation, le défaut créé se développe jusqu'a atteindre
une taille critique Vc. Parallélement, la présence de défauts de plus en plus
nombreux va induire dans le matériau un champ de contraintes internes, Gj;
qui s'oppose a la création de nouveaux défauts. De plus, les nouveaux
défauts se développent dans les zones les moins favorables du matériau.

A partir d'un moment, la propagation des défauts déja existant dans le
matériau devient énergétiquement plus favorable que la nucléation de
nouveaux défauts dans des zones plus denses du matériau. Nous entrons
alors dans une phase ou la propagation des défauts joue un réle de plus en
plus important. L'écoulement plastique correspond au moment ou la
propagation des défauts est devenu le mécanisme prépondérant.

La rigidité des chaines, les enchevétrements, les noeuds de réticulation
sont autant d'obstacles a la propagation des microbandes de cisaillement.
Ces obstacles peuvent étre représentés par des barriéres énergétiques que
le défaut doit franchir pour pouvoir se propager. Ce phénomeéne de
franchissement d'une barriere de potentiel est fortement activé par les
fluctuations thermiques et par I'application d'une contrainte. Les microbandes
de cisaillement se propagent jusqu'a former des bandes de cisaillement plus
ou moins diffuses. Au-dela de I'écoulement plastique, l'interaction entre ces
bandes améne un durcissement du matériau. On atteint ensuite un stade
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d'endommagement puis la rupture du matériau.
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Figure I11-1 : localisation des différents stades de la déformation.

Le volume balayé lors du passage d'un défaut d'une position d'équilibre
a une autre est le volume d'activation. Ce volume est défini comme :

-0AG
Va = aca ou AGa(0,T) représente la variation d'énergie libre

lors du saut du défaut.

Associée a la mesure de la contrainte au seuil d'écoulement plastique,
cette quantité permet de caractériser la facilité de la propagation et les
mecanismes mis en jeu lors de la déformation plastique.
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I-2 Expression de la contrainte c,

La nucléation des défauts crée un champ de contraintes internes o;. Ce
champ de contraintes est directement lié au nombre de défauts, donc a la
déformation plastique €p. Il varie avec la température comme le module de
cisaillement, donc trés faiblement en dehors des zones de transitions
caractéristiques de l'activation de mobilités moléculaires. Cependant, les
propriétés mécaniques des polyméres sont dans une large mesure
dépendantes de la température [14,15].

Il convient donc d'écrire la contrainte appliquée sur le matériau comme
la somme de deux termes [6,16]:

o=0i(gT)+0 (E.T)

e o; est la contrainte interne définie précédemment. Elle rend compte
des intéractions a longue portée entre les défauts présents dans le matériau.

e " est la contrainte effective. Elle représente la partie thermiquement
activée de la contrainte. C'est la contrainte effectivement disponible pour le
défaut lors du franchissement des obstacles iocaux.

Alors que la contrainte interne ©j est un terme global, la contrainte
effective G a une contribution trés localisée et est directement liée  Ia taille
d'un défaut de plasticite.

On peut schématiser les différentes contributions qui affectent le
franchissement d'un obstacle localisé par un défaut de plasticité au cours de
la propagation de la maniére suivante (fig.lll-2).
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fluctuations
thermiques

Fig.I1I-2 :Schématisation des contributions
amenant au franchissement d'une barriére d éneryie.

La contrainte appliquée doit d'abord vaincre le champ de contraintes
internes ;. Pour que les défauts puissent ensuite se propager dans le
matériau, il est nécessaire qu'il y ait un apport énergétique supplémentaire.
La contrainte effective fournira une partie de cette énergie tandis que l'autre
partie est apportée par les fluctuations thermiques.

-3 Analyse thermodynamique.

Directement dérivée des concepts de la métallurgie physique, une
analyse thermodynamique de la déformation plastique au seuil d'écoulement
a été développée. Elle permet de caractériser un processus de déformation
thermiquement activé par son énergie et son extension spatiale.

Nous ne présentons dans ce mémoire que les éléments indispensables
a la compréhension de la méthode. L'analyse a été décrite de maniére plus
compléte dans de nombreuses publications auxquelles le lecteur pourra se
référer pour de plus amples informations.[6,10,17,18]

Les temps caractéristiques des réarrangements moléculaires dans les
polymeéres solides sont d'environ 100 s [10] . Avec une fréquence de l'ordre
de 104 s-1[17] dans les solides pour ['événement activé thermiquement
(franchissement d'une barriére de potentiel due a la présence d'un obstacle) ,
on peut considérer que le systéme est dans un état de quasi-équilibre.
L'application des relations de la thermodynamique est alors pleinement
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justifiée.

La vitesse de déformation plastique peut étre exprimée par une [oi
d'Arrhénius :

&= & exn(—J—J'AGa )

Les défauts nucléés lors du stade pré-plastique vont se propager dans le
matériau sous l'effet de la contrainte et des fluctuations thermiques et
conduire a I'écoulement plastique.

Dans le cas ol le terme pré-exponentiel &, ne dépend pas ou faiblement
de la température et de la contrainte appliquée, linversion de I'équation
conduit a :

AGg = okT avec o= Iog(%’—)
p

L'analyse thermodynamique au seuil d'écoulement plastique nous
permet d'accéder expérimentalement a la variation de AGy avec la
température.

Tant que cette variation est linéaire, le processus thermiquement activé
est unique et correspond & un mécanisme moléculaire déterminé.

L'énergie libre AG, , fonction de la contrainte appliquée et de la
température, définit la barriére d'énergie représentative de l'obstacle localisé
qui s'oppose & la propagation des défauts de plasticité. Elle permet de
caractériser le processus élémentaire de la déformation.

Outre I'énergie d'activation AGa, deux parameétres importants de
l'analyse sont également accessibles :

A
ASy = (Q——G—a- : I'entropie d'activation.

oT )P,G,Structure
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Vg = (@éﬁa_ : le volume d'activation.

do )P,T,Structure

L'entropie d'activation est principalement liée a la variation avec la
température des constantes élastiques.

Va refléte I'extension spatiale de la zone ou les motifs moléculaires
subissent des fluctuations thermiques cohérentes qui aménent au
franchissement des obstacles et donc a la propagation des défauts.

La détermination expérimentale des paramétres d'activation permet de
caractériser le processus thermiquement activé. Les relations entre ces
parameétres et les grandeurs expérimentales sont explicitées au paragraphe |-
5 de ce mémoire.

-4 Formulation cinétique.

La vitesse de propagation plastique, produite par le développement des
germes de cisaillement ayant atteint une taille critique, peut s'exprimer a partir
d'une formulation générale d'écoulement activé :

gp = EoNVdst

N est le nombre de sites d'activation c'est a dire le nombre de sites du
matériau ou le défaut est bloqué par un obstacle.

€0 est la déformation élémentaire moyenne due a un événement
d'activation c'est a dire la déformation engendrée par le passage d'un défaut
d'une position d'équilibre a la suivante.

Ve est la fréquence d'activation élémentaire du franchissement des
obstacles par les défauts. Cette fréquence représente le nombre de défauts
qui réussissent 'expansion par unité de temps.
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Elle peut étre écrite sous la forme du produit de deux termes :

-AGg
Vdéf = VN eXp( KT )

VN est la fréquence de vibrations corrélées du groupe d'atomes
impliqués dans I'événement élémentaire de déformation. Elle est estimee a

-1Y03 ol Vp représente la fréquence de Debye (1013 s-1) [18].

ex AT(-?Q) exprime la probabilité du franchissement d'un obstacle par

un défaut, c'est a dire la probabilité d'une fluctuation locale d'énergie
supérieure ou égale a AG,3 .

En remplagant Vggf par sa valeur dans I'expression de la vitesse de
déformation plastique §p, nous obtenons :

o -AG
€p = €N VN exp(—RT—a)

soit en inversant la relation :

[o}

AGg =-KT Iog(e—.g—ar\]pm)

Lorsqu'un mécanisme thermiquement activé unique contrble la
déformation, la variation de AG; avec la température est une droite passant
par l'origine et de pente p = ok.

Dans ce cas, la fréquence d'activation Vdgt est accessible a partir de la
connaissance de la variation de AG, avec la température par :

-P
Vdéf = VN eXp( K )

Cependant, la détermination expérimentale de AGa , explicitée plus loin,
requiert la connaissance de la variation du module de cisaillement pu en
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fonction de la température. Nous avons vu que cette quantité varie avec la
fréquence de sollicitation.

L'autocohérence de 'analyse nécessite d'avoir une concordance entre
la fréquence de sollicitation utilisée pour déterminer le module élastique,
Vmes, ©t la fréquence d'activation représentant la fraction de germes
franchissant l'obstacle par unité de temps,vggt.

Cette fréquence vggt est inconnue a priori. Cependant, les deux termes
Vmes €t Vgér ne sont pas indépendants. Expérimentalement, plus Vmes est
important et plus vggt est faible.

La détermination de la réponse dynamique du matériau pour différentes
fréquences de sollicitation permet par un traitement itératif de cerner vggs [10].
La cohérence de l'analyse est considérée comme atteinte lorsque Vvget et
Vmes différent de moins d'un ordre de grandeur.

I-5 Grandeurs opérationnelles.
I-5 -1 Volume d'activation opérationnel

Cette quantité représente la sensibilité de la vitesse de déformation a la
contrainte :

Vo — KT (aloggé’ggl
0 —
,Structure

00

étermination

Le volume expérimental est déterminé grace a un essai de relaxation
simple de la contrainte. Cet essai permet de découpler les composantes
elastiques et plastiques de la déformation.

Au cours d'un test de déformation a vitesse imposée, la déformation
totale est maintenue constante. L'échantillon continue a se déformer par
transfert de l'énergie élastique en énergie plastique. La contrainte diminue
donc avec le temps. Nous obtenons alors Ia relation suivante :



o] [o] o] [o] Go
Stot=0=8p + E¢| =8p+m

ol M représente le module élastique de I'ensemble "échantillon +
machine” .

Nous supposons que la vitesse de déformation plastique obéit a la loi -

o o -AGg

P e ez o N . .
Un développement limité de €p par rapport a la contrainte aux premiers
instants de la relaxation et la connaissance de l'expression du volume

d'activation opérationnel permettent d'obtenir la loi classique de relaxation de
la contrainte :

KT t
AG:V?IOQ(E'F 1)

. . . KT
ol ¢ est une constante de temps égale a | ————
MVo€p

Cette relation ne tient pas compte de la variation de la sous-structure de
défauts pendant la relaxation. Ce phénoméne est pris en compte par

. . . VoK .
I'introduction d'un terme de durcissement —QM— ou K est le facteur de

consolidation plastique (voir chapitre suivant) . La relation devient alors :

KT t
AC = Vexp log( ot 1)

~

en remplagant Vo par Vexp = Vo(1+ ﬁ)

Le volume expérimental est égal au volume d'activation lorsque le
durcissement est nul. Ainsi, au seuil de plasticité Vexp = Vo .
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relation avec le volume d'activation.

Le volume d'activation V5 est défini comme :

Vg = _(Ma_)
oc P, T,Structure

On peut donc exprimer Vg en fonction de Vj :

Vo=KT (—°95§91)T - Vg +KT (—°91§er

structure structure

. - . Lod . -
Dans le cas ou le terme pré-exponentiel €, est indépendant de la
contrainte, le volume opérationnel est donc égal au volume d'activation.

Ainsi donc, au seuil de plasticité I'essai de relaxation de la contrainte
permet d'accéder directement au volume d'activation, sous réserve que le
terme pré-exponentiel ne dépende pas de la contrainte. Ce volume
représente la taille de la zone impliquée dans le cisaillement élémentaire
[19].

I-5-2 Enthalpie d'activation opérationnelle.

L'enthalpie d'activation opérationnelle représente la sensibilité de la
vitesse de déformation plastique a la température.

dl
Ao = KT ( )
oT G, structure

On montre aisément que AH, est relié a I'enthalpie d'activation par :

o]
AHo = AHg + KT2 (Bl_oang@z

}G,SUUC'(U re
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AH, = AH; dans I'hypothése ou le terme pré-exponentiel £°o ne dépend
pas de la température.

L'enthalpie d'activation opérationnelle peut éire exprimée en fonction du
volume d'activation opérationnel :

La vitesse de déformation ne dépendant que de la température et de la
contrainte nous pouvons écrire :

diog (é)p) i (aloagcgep)}m N (aloangep)JdT

AHo

kre A7

soit dlog(é’p) = %Qdo +

lors d'un essai de relaxation de la contrainte, on a donc :

AHo = TV, g—.(r’

I-5-3 Détermination de la contrainte au seuil d'écoulement.

Le calcul de I'énergie d'activation rend indispensable la connaissance
de la contrainte au seuil d'écoulement. La détermination de cette grandeur
peut parfois poser un probléme. En effet les résines ont des comportements
différents au seuil d'écoulement plastique. Ceci rend nécessaire une
détermination cohérente de la contrainte Gy pour toutes les résines et toutes
les températures étudiées. Le seuil d'écoulement doit marquer le passage du
stade de nucléation prédominante en stade de propagation. Sa définition
habituelle comme "contrainte a partir de laquelle la déformation ne s'annule
plus lorsque la contrainte appliquée est annulée" [20] ne s'applique pas dans
le cas des matériaux fortement anélastiques.

Il a été observé dans ce cas [21] que le volume d'activation expérimental
devient constant lorsque la sous-structure des défauts ne varie plus
sensiblement. Le seuil d'écoulement plastique est alors la contrainte Gy qui
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correspond a la déformation & partir de laquelle le volume se stabilise.

Parmi les réseaux étudiés dans ce meémoire, certains présentent une
forte consolidation plastique. Les volumes expérimentaux continuent
d'évoluer jusqu'a des valeurs importantes de la déformation. Nous avons
alors choisi comme critéere le moment ol le volume devient linéaire en
fonction de la déformation [12]. On peut vérifier sur la figure IlI-4 que cette
valeur de la déformation correspond au point d'inflexion observé sur les
courbes G(€).

{ i 1
T = 293K
100 |
80 |- l - 4000
w X
Q.
= l a
& 60 43000 _o
Uy \ :
40 \ ; - 2000
|
'\ f
:
20 \I ! -11000
0 ) 1 L
0 5 10 15

£%

Fig.AII-3 : détermination de Gy pour un réseau
ne présentant pas de consolidation plastique.
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Fig.I11-4 : détermination de Gy pour un
 réseau présentant de [a consolidation.

La contrainte au seuil d'écoulement plastique sera donc prise
systématiquement au point d'inflexion des courbes G(€).

Il - CONTRAINTE AU SEUIL D'ECOULEMENT PLASTIQUE

La contrainte au seuil d'écoulement est obtenue au cours d'un essai de
compression a vitesse imposée. La vitesse de la traverse est de 20 pm/min
ce qui correspond a une vitesse de déformation de 4,5 10-5 s-1 pour nos
échantillons. La vitesse de déformation est choisie volontairement faible pour
éviter tout probléme transitoire lors de l'arrét de la traverse pour une
relaxation de la contrainte. La machine de déformation est couplée a un
ordinateur qui calcule en temps réel la contrainte appliquée et la déformation

totale. Le module est calculé dans le début de l'essai en prenant la plus-

grande pente de la courbe G(€). La déformation plastique est calculée par

c . . .
Ep=ET- g dés qu'elle apparait.
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II-1 Allure des courbes contrainte-déformation.

Ces courbes sont présentées en annexe. Le comportement des réseaux
est assez différent : Les réseaux a durcisseurs aromatiques présentent une
consolidation plus importante que les réseaux aliphatiques. Pour les
premiers, la contrainte est obligatoirement déterminée par le biais du volume
d'activation comme indiqué au paragraphe précédent.

II-2 Courbes cy(T).

Nous reportons la contrainte au seuil d'écoulement plastique Gy en
fonction de la température pour chacun des réseaux étudiés sur les figures
-5 et lil-6.

L'allure des courbes est la méme pour tous les réseaux. On constate la
forte activation thermique de la plasticité de ces matériaux.

L'analyse des courbes montre I'évolution paralléle des contraintes pour
les réseaux a durcisseur aromatiques d'une part (fig.Il1-5) et pour les réseaux
a durcisseurs aliphatiques d'autre part (fig. 111-6).

La comparaison de réseaux de flexibilités différentes, durcisseurs
aliphatiques (DGEBA-HMDA), aromatiques (DGEBA-DDM) ou présence
d'une chaine aliphatique dans la diépoxyde (DGEBU-DDM) , met par contre
en évidence des pentes totalement différentes.
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Figure II1-5 : Variation de (a contrainte au seuil
d'écoulement en fonction de la température.
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Figure I11-6 : Variation de [a contrainte au seuil
d'écoulement en fonction de la température.
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-3 Volumes d’activation.

Le volume est déterminé a chaque température par un essai de
relaxation de la contrainte & la déformation qui correspond au seuil
d'écoulement plastique. .

Rappelons que dans ces conditions et dans 'hypothése d'un terme pré-
exponentiel indépendant de la contrainte, le volume expérimental correspond
au volume d'activation.

La variation du volume avec la température est présentée sur les figures
-7 a 1i-9.

DGEBU-DDM
1000
o'

1<
800 & a

- > E

o]
600 -
a]
400 1 a
a

200 ‘ g ?

] g 2°

B = température (K)
0 v T ' r . T .
0 100 200 300 400

Figure I11-7 : variation du volume expérimental avec la
température pour le résean DGEBU-DDM.
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réseaux aliphatiques

1000 5
18
<
8004 & B DGEBA-HMDA o
S ¢ DGEBA-HMDA-HA
600 4 ®
a
400 »
)
200 1 * .
go®
° o B température (K)
O L i ] LI d
0 100 200 300 400

Figure III-8 : wvariation du volume expérimental avec [a
température dans le cas des résequx d durcisseurs aliphatigues.
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Figure I11-8 : variation du volume expérimental avec [a température dans le

cas des réseaux 4 durcisseurs aliphatiques.



62

A basse température ie volume varie peu pour chacun des réseaux. lI
commence a croitre a partir de 200K environ.

Les valeurs des volumes d'activation a basse température sont
regroupées dans le tableau Ill-1. Ce volume est obtenu en multipliant le
volume d'activation mesuré par 2, les germes de cisaillement se formant dans
des plans orientés a environ 45° de I'axe de compression.

L'évenement élémentaire de propagation revétant un caractére
intermoléculaire, il serait incorrect d'identifier ces volumes critiques a la taille
des motifs chimiques impliqués. Il existe néanmoins une relation directe entre
leurs encombrements stériques et leurs flexibilités et les valeurs observées
pour V.

En effet, lors du franchissement thermiquement activé de I'obstacle
localisé, les mouvements corrélés nécessaires seront d'autant plus limités
que l'éiément le plus mobile de la chaine sera plus souple et sa taille plus
réduite. Le tableau Ill-1 juxtapose les valeurs de V et Ia taille des motifs les
plus susceptibles d'amorcer cette propagation.

Réseaux Ve (A3) Motifs_impliqués| Vol (A3)
DGEBA-HMDA 120 (CHo)g ~160
DGEBA-HMDA-HA 116 (CH2)s ~160
DGEBA-DDM 170 CHo-CH(OH)-CH-O- ~200
DGEBA-DDM-AN 165 CHo-CH(OH)-CH»-O- ~200
DGEBU-DDM 70 (CHo2)4 ~100

TABLEAU III-1 Valeurs du volume Ve & basse tempé-
rature pour les différentes résines et comparaison avec les
motifs impliqués dans [événement de propagation
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L'analyse du volume d'activation au seuil d'écoulement nous apporte les
indications suivantes :

- Pour chaque type de réseau, le taux de réticulation n'influe
pas sur les valeurs du volume a basse température.

- ~En I'absence de mobilités moléculaires, la flexibilité locale
contréle I'extension spatiale du phénoméne d'activation.

lI-4 Discussion

L'observation des courbes de la variation de la contrainte au seuil
d'écoulement avec la température nous fournit déja un certain nombre
d'indications quant au mode de déformation des réseaux époxydes.

La contrainte au seuil est la somme de deux termes :
* O

Comme o; varie peu avec la température dans le domaine de
température étudie, la variation de oy refléte principalement la variation de la
contrainte effective c*. L'évolution parallele des courbes des réseaux dont
seul le degré de réticulation change indique donc que la variation de ¢* avec
la température est la méme pour ces réseaux. De plus, les volumes
d'activation a basse température sont égaux. Les mouvements coopératifs a
I'origine de la déformation plastique impliquent vraisemblablement les
mémes groupements moléculaires répertoriés au paragraphe précédent. La
contrainte effective est donc la méme pour des réseaux dont seul le degré de
réticulation est changé.

La difféerenciation des contraintes aux seuil d'écoulement
serait alors liée a la seule contrainte interne.

La variation du degré de réticulation n'affecte pas les
mécanismes élémentaires de la déformation mais uniquement les
valeurs de contrainte par le biais de l'interaction des défauts de
plasticité avec les noeuds de réticulation.

Les points de reticulation ne sont que des obstacles supplémentaires a
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la déformation plastique et ne jouent pas de role sur les mécanismes mémes
de cette déformation. On peut représenter schématiquement les niveaux de
contrainte dans ces matériaux de la maniére suivante :

- réticulé <+ réticulé

N
Fig. ITT - 10 : augmentation de [a contrainte interne avec la réticulation.

A température donnée, lorsque la réticulation augmente, les interactions
défauts-obstacles sont plus importantes et la contrainte interne augmente.

Nous allons tenter d'étayer cette argumentation dans le paragraphe
suivant.

I-5 Estimation de la contrainte interne. Notion de
température athermique.

A vitesse de déformation constante la loi de comportement du matériau
s'écrit :

o o -AG
&= exp (47" [1]
et le volume d'activation opérationnel est défini par :

=i (22l 2
T,0i
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D'autre par, la hauteur de la barriére d'énergie locale qui s'oppose & la
propagation des défauts de plasticité peut s'écrire sous la somme de deux
termes :

AGO = AGa + (Cy - Gi) Va [3]
L'énergie libre d'activation de Gibbs AG, représente I'énergie fournie a
un germe de plasticité par les fluctuations thermiques. La quantité (Oy - Gj) Va
correspond a I'énergie d'origine mécanique fournie par la contrainte effective

G*= Gy' Gi.

Compte tenu de I'équation [3], la relation [1] peut s'écrire :

€p = £, exp (i$°) exp (LL——)——-G 'k(-ls-i Va) [4]

Ecrire cette expression signifie que le défaut lorsqu'il a franchi un
obstacle ne revient pas & sa position initiale. Il conserve sa nouvelle position
d'équilibre jusqu'au moment ou il a de nouveau suffisamment d'énergie pour
franchir I'obstacle suivant. C'est le cas tant que la contrainte effective est
élevée. Il est supposé ici que la barriere d'énergie liée au défaut c'est a dire
AGy est peu affectée par la contrainte et par la température. Au fur et & mesure
que la température augmente, AGj croit et par conséquent G* V4 diminue en
accord avec I'équation [3]. Lorsque ©* devient faible, (Oy — Gi), la probabilité
d'un saut en retour ne peut plus étre négligée et de maniere a en tenir
compte, I'expression [4] doit étre remplacée par :

o -AG Oy-Gj) V -(oy-0ij) V
ep=§oexp(—ﬁ—°)(exp K—Y—k—.r'l—f"- exp( Y kTI) a) [5]

Cette formule montre que §p est proportionnel a sh(ggy—'k—?-—iui)

Lorsque G* devient suffisamment faible le développement limité du sinus

hyperbolique donne €p proportionnel & -Elﬁciu@ &0 €Xp ('i$°).[22]

D'aprés [2], le volume opérationnel s'écrit alors sous la forme :
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kT
Vo=—T""""
Cy - Oj
et donc Vo, tend vers l'infini quand Gy tend vers oj. Ceci est obtenu pour
une température particuliére appelée "température athermique” et notée Ta.

A T =T,, le défaut n'a plus besoin de I'énergie fournie par la contrainte
effective pour franchir I'obstacle. Le mécanisme de déformation n'est plus
activé thermiquement d'ou, par raccourci, I'appelation de "temperature
athermique™.

. o L
Comme Gj = Ay, le tracé de la courbe —Hl permet en théorie de

déterminer a la fois la température T3 et la contrainte G; .

Cependant l'allure de cette courbe dépend de la frequence de mesure
du module de cisaillement p.

Pour une bonne cohérence de l'analyse, il est indispensable de
connaitre la fréquence d'activation du processus de déformation et de
déterminer p & cette fréquence.

Pour s'affranchir de I'hypothése de fréquence, il est beaucoup plus aisé

de déduire la valeur de T, de la variation avec la température de la quantité
%/I [23]. L'extrapolation de cette courbe a kV—T = 0 permet de déterminer T,. La

contrainte interne oj se déduit ensuite en écrivant G;j = Oy (T = Ta).

A basse température, le volume est pratiquement constant. La quantité

KT L .
 varie donc linéairement avec la température.

Lorsque la température augmente, la croissance du volume I'emporte et
KT diminue
v~ diminue.

L'examen des courbes llI-11 a llI-15 permet d'observer que dans tous les
cas une réorganisation structurale a lieu pour des températures comprises

entre 250K et 300K. En effet, les courbes kVI = f(T) présentent alors un

changement de concavité. Ceci indique qu'au dela de ces températures, le
mécanisme de plasticité concerne des réseaux dans un état de mobilités
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moléculaires accrues.

Afin de déterminer Ta, la méthode consiste a extrapoler les données de

li,—T = {(T) pour kVI = 0 en prenant en compte les points situés avant ce

changement de concavité et au-dela de la partie linéaire (ol V est
sensiblement constant).

Afin de minimiser l'erreur pouvant découler d'une I'extrapolation
manuelle les données sont ajustées a un arc de parabole passant par
I'origine. La justification de la procédure peut étre explicitée comme suit &
partir de deux expressions empiriques [24,25]:

relation entre le volume opérationnel et la contrainte :

1 _Oy-0a
Vo ~ B

variation linéaire de la contrainte avec T :
oy -0y = ol + B

A partir de ces deux expressions, nous obtenons :

k Kk
BVI = —aT2+§B-T = aT2 +bT.

Cette extrapolation est justifiée jusqu'a environ 250K puisque en deca
de cette température, la variation de Oy = f(T) n'est pas trés éloignée d'un
comportement linéaire.

kT — .
Les courbes v = f(T) ainsi que les extrapolations obtenues sont

présentées sur les figures llI-11 & IlI-15.
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Fig. I11-12 : Détermination de Ty pour DGEBA-DDM-AN.
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25

KT (MPa)

v
20 -

/
15 - d
Ta=257K
10 A
54 B
TEMPERATURE (K)
0 v ] T T Y T T
0 100 200 300 400

Fig. IT11-13: Détermination de Tg pour DGEBA-HMDA

DGEBA-HMDA-HA

Ta=255K
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Fig. I11-14 : Détermination de Ty pour DGEBA-HMDA
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fig. III- 15 : Détermination de Ty pour DGEBU-DDM

Les valeurs de T; et de G; sont rassemblées dans le tableau llI-2.

Réseau Ta (K) i (MPa)
DGEBA-DDM 306 100
DGEBA-DDM-AN 316 75
DGEBA-HMDA 257 116
DGEBA-HMDA-HA 255 88
DGEBU-DDM 267 93

TABLEAU III - 2 : températures athermiques et contraintes internes
dans les différents réseaux.
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La détermination des contraintes internes confirme notre
proposition du paragraphe Iil-4 :

- pour chaque type de réseau, la réticulation joue uniquement
sur la contrainte interne.

- par contre, la flexibilité des chaines joue sur la partie
thermiquement activée de la contrainte.

Les valeurs de contraintes internes sont plus basses pour le réseau
moins réticulé. Par contre, elles sont du méme ordre de grandeur pour deux
réseaux dont le degré de réticulation est sensiblement le méme (DGEBA-
DDM et DGEBA-HMDA d'une part, DGEBA-DDM-AN et DGEBA-HMDA-HA
d'autre part). La flexibilité des chaines est donc bien un facteur secondaire en
ce qui concerne la contrainte interne, le facteur prépondérant étant le degré
de réticulation. ‘

Il est cependant plus délicat de comparer les valeurs de contrainte
interne trouvées ici pour des types de réseaux différents. En effet, ces valeurs
sont associées a des températures T qui sont sensiblement différentes pour
les réseaux aromatiques et pour les réseaux aliphatiques.

Nous reviendrons dans la discussion générale sur le résultat crucial de
ce paragraphe, a savoir le classement des Ty , qui fait apparaitre les réseaux
DGEBA-(amine aliphatique) comme ceux qui atteignent le pius tét la
transparence du mécanisme de basse température.
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I - ENERGIE LIBRE D'ACTIVATION

L'énergie libre d'activation qui permet de caractériser le processus
thermiquement activé responsable de la déformation plastique peut étre
calculée par deux méthodes complémentaires briévement rappelées ci-
dessous.

-1 Premiére méthode de calcul.
Ce calcul part de la relation :
AGg = AH; - TAS,

La contribution principale a I'entropie d'activation est attribuée a la
variation avec la température du module de cisaillement. Elle provient de
I'évolution du spectre de vibrations atomiques [16]. Cette contribution, ASy
s'écrit :

1dll AHa+GVa

AS, =-
HTThdT  Td
el

L'énergie libre d'activation est alors donnée par la relation :

Td
AHa+u dL'LI'G Va
V8

AGa = d

T
1 —_
p dT

Au seuil d'écoulement plastique et dans I'hypothese ou le terme pré-
exponentiel ne dépend pas sensiblement de la température (ce qui est en
général vérifié), I'enthalpie d'activation est égale a I'enthalpie d'activation
opérationnelle calculée par :
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do
AHQ = 'TVexp_dTrx

-2 Seconde méthode de calcul.

La base de ce calcul provient du fait que le volume d'activation est la
dérivée de I'énergie d'activation par rapport a la contrainte.

Vy = _(BAGQ)
Y P, T,Structure

L'énergie libre d'activation peut donc étre obtenue par intégration de la
courbe V4(o). Cependant, il est nécessaire de prendre également en compte
la dépendance de AG, a la température.

Cagnon [16] propose la construction d'une fonction & une seule variable
en adoptant la variable réduite :

o)
oT) = w(T) Gy(T)

et il montre que AG, peut alors étre calculée par intégration de la courbe
V(1):

7(0)
[ Vo(t)at
T

ol

Ga =
4= o)

L'extrapolation de T au zéro absolu étant trop imprécise, on sépare AG,
en deux termes :

AGy = A(T) + B(T)
W(Tm) )
w(m M
=— VvV d _— Vv d
) TI 0T + 1o T(Tfm)ovc) T
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Tm étant la température minimale d'expérimentation.

A(T) s'obtient en intégrant Vo(T) pour les valeurs de Tde T a Tm.

by

B(T) est calculé a partir de la valeur obtenue gréace a la premiére
méthode en écrivant :

AGa (Tm) =B(Tm)

K(T)
HW(Tm)

B(T) = AGa(Tm)

Le désaccord entre les deux méthodes indique que le volume
expérimental Vexp n'est plus assimilable & un volume d'activation. Ce terme
n'est plus uniquement la dérivée de AGa par rapport & la contrainte. Dans son
évolution avec la température intervient un terme de dépendance de €0 en
fonction de la contrainte.

lll-3 Détermination de AG,; pour les réseaux modeles.

La détermination de AGa pour les différents réseaux modéles a été faite
par les deux méthodes. Celles-ci sont en excellent accord jusqu'a une
température T¢ de I'ordre de 200K, température a partir de laquelle les points
calculés par la 1ére méthode baissent brusquement. Ce brusque écart des
points calculés par la 1ere méthode marque la limite de l'analyse. lls
correspondent a 'amorce de la chute du module de cisaillement die au début
de la transition B.

Un exemple de détermination de AG,; par les deux méthodes est
présenté sur la figure HI-186.
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Figure I11-16 : Détermination de AGy par les deux méthodes de calcul.

Les deux méthodes conduisant dans tous les cas & des conclusions
similaires pour T < Tc les courbes suivantes ne montrerons par souci de clarté
que les résultats obtenus par la 1ére méthode.

Les figures 11I-17 & 1lI-19 montrent la variation de AGa en fonction de la
température pour des fréquences de mesure du module élastique de 7,8Hz,
500 Hz et 1,5 MHz .
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Fig.III-18 : AGq pour DGEBA-DDM-AN
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Fig.III-19 : AGq pour DGEBU-DDM.

Les courbes AG; = f(T) obtenues pour chacun des réseaux ont toutes la
méme allure :

- un comportement linéaire jusqu'a une température T¢.
- une rupture de pente suivie d'un plateau ou d'une descente des points
pour des températures supérieures.

Les valeurs des énergie mises en jeu sont relativement faibles (0,2 ev)
comme l'avait constaté X.Caux lors de I'étude des réseaux a durcisseurs
aliphatiques [26].

Nous avons repris les déterminations de AG3 pour ces réseaux en
utilisant les données relatives aux modules élastiques aux fréquences ultra-
sonores. Ces résultats sont illustrés sur les figures suivantes (Fig.ll1-20 et llI-
21).
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DGEBA-HMDA

Température (K)
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Figure IT11-20 : AGa pour DGEBA-HMDA
(pour un module de cisaillement déterminé & 1,5 MHz)

DGEBA-HMDA-HA

Température (K)

0 100 200 300 400
Figure I11-21 : AGa pour DGEBA-HMDA-HA
(pour un module de cisaillement déterminé a 1,5 MHz)

0,0
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l1I-4 Fréquence d'activation

La détermination de AG3; pour 3 fréquences permet de calculer la
fréquence d'activation. Cette fréquence est celle a laquelle I'auto-cohérence
de l'analyse est assurée. Une valeur de cette fréquence peut étre obtenue a
l'intersection des courbes log(Vget) = f(l0g(Vmes)) et Vdet = Vmes, condition
pour que l'analyse effectuée soit cohérente. Les courbes 11I-22 & 11I-25
illustrent la variation de la fréquence obtenue a partir de la pente de AG; en
fonction de la fréquence de mesure du module élastique dans le cas des
réseaux a durcisseurs aromatiques.

DGEBA-DDM
20 A
) /
S X=Y
184 & 7
.g 7
1648
14 -
Ve
12 4 /
/7
10 Y log(fréq mes)
r T T | ¥ i M
0 5 10 15 20

Fig.III-22 : détermination de (a fréquence dactivation pour DGEBA-DDM

DGEBA-DDM-A
20

3 /
18138
16 4
14 -

y L
12 1 /
/7

10 / log(fréq mes)

0 5 10 15 20

Fig. I11-23 : détermination de [a fréquence d'activation pour DGEBA-DDM-An
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Fig.IT1-24 : Détermination de [a fréquence d activation pour DGEBU-DDM

Ces figures montrent que l'analyse est cohérente pour une fréquence
de mesure de la réponse élastique voisine du mégahertz.
Il faut noter que cette mesure de la fréquence d'activation constitue sans

doute une borne supérieure de la valeur de ce parametre ; en effet, rappelons

que dans I'expression Vdef = VN €xp( %_Q ), nous adoptons VN = \1—’% , Ce qui

surestime sans doute pour des motifs chimiques complexes la fréquence
élémentaire des vibrations corrélées.

Il est donc raisonnable de conclure que Vdef Se situe dans la fourchette
100kHz < Vget < TMHz, ce qui ne nuit en rien a la validité de la discussion.

lll-5 Mécanismes de plasticité

Nous allons examiner quelles modifications structurales peuvent étre
responsables des transitions observées a Tc pour ces différents réseaux dans
I'évolution avec la température de I'énergie libre d'activation.

L'allure des courbes AGa(T) suggére fortement la présence de deux
mécanismes de déformation.

Jusqu'a Tc, nous sommes en présence d'un mécanisme activé
thermiquement, caractérisé par des énergies et par des volumes faibles ( 0,2
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eV et 100A3). La déformation est donc fortement localisée. L'étude des
spectres de relaxation dynamique montre qu'a la fréquence d'activation il
n'existe pas de mobilités moléculaires mécaniquement efficaces pour des
températures inférieures a Tc. La déformation plastique est donc die au
cisaillement des motifs moléculaires les plus flexibles du réseau. Ces motifs
peuvent étre soit les chaines aliphatiques lorsque le réseau en contient soit
les hydroxyéthers pour les réseaux aromatiques.

Lorsque la température augmente, des mobilités moléculaires sont
libérées. Ces mobilités concernent les groupements les plus souples.
Progressivement, ces motifs ne sont plus des obstacles a la propagation des
bandes de cisaillement.

A partir de Tc, nous ne sommes plus en mesure de décrire le
phénoméne élémentaire de plasticité par I'analyse thermodynamique
conventionnelle (essentiellement parce que le volume d'activation
expérimental devient différent de Va).

A la fréquence élémentaire de déformation, quelles mobilités
moléculaires sont actives dés Tc?

Manifestement, nous ne pouvons pas faire de corrélation directe entre Tc
et Tg bien que ces deux températures marquent une évolution des mobilités
du matériau. La connaissance des enthalpies d'activation des transitions 3
nous permet de prédire la position du sommet du pic 3 a cette fréquence et
nous constatons que Tc se situe dans le pied des pics.

Tc doit donc étre associée au déblocage de ces mobilités dans les
zones ou l'encombrement stérique est le moins important , zones ou la
déformation plastique va s'amorcer préférentiellement lorsque la contrainte
augmente.

L'hétérogénéité locale de la microstructure joue donc un rble
déterminant dans I'apparition des phénomeénes.

L'analyse des températures athermiques du mécanisme de
basse température (T<Ta) permet d'obtenir un certain nombre
d'informations sur la nature des mouvements corrélés impliqués dans la
déformation plastique.



82

La transparence de I'obstacle qui contréle le mécanisme intervient a Ta.

Cette température est comprise entre 250K et 310K pour les réseaux
modéles. Pour une fréquence d'activation de l'ordre de 106Hz, cette
température se situe dans le pic B mais toujours en-dega de la température
Tp du sommet. Il apparait clairement que le passage de la température
athermique requeirt des mobilités moléculaires liées a la transition 3. Nous
avons vu au chapitre |l que ces mobilités moléculaires, impliquées dans
I'événement de plasticité, correspondent a la mise en mouvement des
hydroxyéthers, ceux-ci entrainent alors les motifs chimiques voisins.

De ce point de vue, la classification des températures athermiques
obtenues pour les réseaux modeles met en évidence un élément clé de leur
comportement :

- diépoxyde aromatique + durcisseur aromatique : Ta=310K
- diépoxyde aliphatique + durcisseur aromatique : T3=270K
- diépoxyde aromatique + durcisseur aliphatique : Tg=255K

En effet, bien que dans le systeme DGEBU-DDM le groupement
hydroxyéther soit couplé a la séquence flexible (CH2)4, fa Ta du mécanisme
de basse température se place en position intermédiaire dans cette
classification.

Cette observation en apparence paradoxale est en fait riche
d'enseignements sur la réponse plastique des réseaux réticulés.

Si T est clairement a associer aux premiers déblocages de mobilités de
la transition B, Ta implique un couplage de ces mémes mouvements avec
ceux des noeuds du réseau, ces derniers étant les obstacles topologiques
majeurs a la propagation des microzones cisaillées.

Pour étayer cette proposition, considérons l'analyse des mouvements
des unités -CH2OCH(OH)- et -CH2N- qui a été réalisée par R. P. Eustache et
F. Lauprétre a partir d'expériences de t1/2 en RMN du 13C haute résolution a
I'état solide [27].

Pour les motifs -CH2OCH(OH)- , le classement du plus mobile au plus
rigide s'établit comme suit :
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+ DGEBU - DDM
* DGEBA - HMDA
+ DGEBA - DDM

Pour le motif -CH2N-, DGEBA-HMDA offre une mobilité largement
supérieure aux deux autres systémes.

Méme s'il convient de rester prudent, compte-tenu des températures plus
élevées de I'observation en RMN, [interprétation qualitative de ces mesures
permet d'envisager qu'un couplage du mouvement du groupe CHoOCH(OH)-
responsable de la transition B avec celui du motif NCH> du point de
réticulation conduit a la classification des réseaux dans l'ordre

* DGEBA - DDM
+ DGEBU - DDM
* DGEBA - HMDA

identique a celui d'apparition des températures athermiques [28].

En conclusion sur ['étude du mécanisme de plasticité au seuil
d'écoulement :

- Le volume d'activation est en relation directe avec la taille
du motif moléculaire le plus flexible.

- La transition 3 contréle T.

- Ta est gouvernée par la mobilité des points de réticulation.
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Chapitre IV

 Plasticité :

Analyse du stade de
germination des défauts
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| - RAPPELS THEORIQUES

| -1 Pré-plasticité.

La zone pré-plastique d'un essai de déformation a vitesse imposée se
situe aprés la zone d'élasticité hookéenne et jusqu'a des contraintes de
l'ordre de 0,8 fois la limite élastique. C'est dans cette partie de la courbe con-
trainte-déformation que les défauts de plasticité sont nucléés. La distorsion
des chaines ne pouvant plus se faire de maniere homogéne, certains grou-
pements moléculaires se cisaillent par rapport aux molécules voisines don-
nant ainsi naissance a des micro-bandes de cisaillement. Ces défauts dans
l'arrangement des chaines moléculaires vont ensuite croitre jusqu'a un vo-
lume critique V; et se propager dans le matériau.

L'analyse du stade de nucléation des défauts permet d'obtenir des ren-
seignements sur la structure du matériau. Les concepts de la métallurgie
physique appliqués au cas des polyméres permettent une analyse fine de la
phase de nucléation des défauts de plasticité par le biais d'un paramétre K
appelé facteur de consolidation plastique [1,2].

| -2 Facteur de consolidation plastique.

Nous avons vu au chapitre Il que la nucléation des défauts de plasticité
dans le matériau induit un champs de contrainte interne qui s'oppose a
I'expansion de nouveaux defauts. On comprend intuitivement que la variation
de cette contrainte interne dépendra de la structure du matériau étudié. On
peut donc caractériser un matériau dans le stade pré-plastique de la défor-
mation par son champ de contrainte interne. En fait, le paramétre intéressant,
plus que la contrainte interne, est la variation de cette contrainte avec la dé-
formation plastique. Le taux de consolidation plastique rend compte de cette
variation. |l est défini comme :

g0 (do
~degp T{dep)TR,
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Ce parameétre est directement lié au nombre de défauts créés pendant la
déformation. En effet si e est la déformation plastique associée a la présence
d'un défaut et N le nombre de défauts, on a :

dep = edN

et donc :
_doi _1(do
“dgp  @(dNT,

Plus le nombre de défauts créés par unité de contrainte est grand, au-
trement dit plus le matériau se déforme plastiquement, plus K est
faible.

| -3 .Intérét des mesures.

Des études antérieures ont prouvé que le facteur de consolidation plas-
tique K est une sonde trés fine de I'évolution structurale d'un matériau.

Le suivi de cuisson des résines thermodurcissables [3,4] a mis en
évidence l'importance du degré de réticulation sur les propriétés mécaniques
dans le stade pré-plastique. La nucléation des défauts est alors directement
liée au nombre de points de réticulation.

L'introduction d'une seconde phase dans un matériau a également une
influence déterminante sur la nucléation des défauts. Des études sur des ré-
seaux polystyrilpyridine (PSP) chargés de billes de verre [5] ont mis en
évidence le role de source de défauts des billes de verre pour des
concentrations faibles.

Le réle de I'épaisseur d'une couche d'élastomére entourant des billes
de verre dans un composite a matrice époxyde a également été étudié.Les
mesures de préplasticité se corrélent remarquablement avec des mesures de
ténacité (KIc) pour mettre en évidence I'existence d'une épaisseur optimale
d'élastomére. Kig est alors d'autant meilleur que la nucléation est aisée, c'est
a dire K plus faible [6].
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De méme, l'existence d'une fraction volumique critique de renfort est
observée pour des PMMA chocs : une transition brutale entre nucléation
difficile et nucléation facilitée intervient en relation avec une brusque
augmentation de la ténacité [7].

Notre but est ici de déterminer l'influence des différents parametres
structuraux des réseaux sur la nucléation des défauts. Les distinctions
constatées dans leur stade de propagation se manifestent-elles au niveau de
la nucléation ? Nous savons que le degré de réticulation sera un parametre
important. Il convient d'examiner également le rdle de la flexibilité des
chaines.

Il - DETERMINATION EXPERIMENTALE DE K

Il -1 Relaxations de contrainte.
La détermination de K nécessite deux essais :

- un essai de relaxation simple de la contrainte d'ou I'on tire le volume

experimental : Vexp = Vo ( 1+ %) ou M est le module d'Young et Vq le volume

d'activation opérationnel.

- un essai de relaxations successives qui nous permet d'accéder au

terme de durcissement %.

La description de ces essais est développée en annexe.

Ces deux essais sont conduits sur deux échantillons distincts mais a la
méme déformation plastique de maniére a se trouver dans un état de struc-
ture de défauts équivalent.

A partir des deux parametres déterminés par ces tests, nous calculons le
facteur de consolidation plastique K .

Le tableau suivant rassemble les résultats obtenus sur les réseaux
modeles pour une déformation plastique de 0,5%.
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M Vexp | VoK/M Vo K/M
(MPa) | (A3) (A3) (A3)
DGEBA-DDM 2010 2960 1599 1361 1,175
DGEBA-DDM-AN 2689 1932 871 1062 0,820
DGEBA-HMDA 1795 3639 1796 1843 0,101
DGEBA-HMDA-HA 2245 1201 110 1091 0,975 227

Tableau I'V-1 : détermination de K sur les réseaux modéles par [a
méthode des relaxations de contrainte

L'inconvénient majeur de cette méthode réside dans I'utilisation de deux
échantillons. Ceci entraine inévitablement une imprécision sur I'état micro-
structural au moment de I'essai. Les probléemes de détermination de la défor-
mation plastique a laquelle doivent s’effectuer les relaxations viennent
s'ajouter a l'incertitude sur I'état microstructural initial de chacun des échantil-
lons. La détermination de K nécessite un grand nombre d'échantillons, typi-
quement une dizaine pour une valeur de la déformation plastique.

De plus nous verrons par la suite que ces essais ne permettent pas de
déterminer K pour les matériaux composites fortement chargés, les relaxa-
tions successives provoquant de la microfissuration autour des fibres.

Il nous a fallu recourir a une nouvelle méthode d'investigation pour ca-
ractériser le stade pré-plastique et I'aptitude du matériau a se déformer plasti-
quement.

Il -2 Mesure directe : paramétre K'.

La méthodologie de cet essai est le fruit d'une collaboration avec P.
Frangois et D. Melot qui l'ont déja utilisé pour la caractérisation des réseaux
polyesters [8].
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La méthode adoptée consiste a calculer la variation de la contrainte

appliquée en fonction de la déformation plastique. On obtient alors un terme
doa

appelé K' défini comme K' = .
dep

100 ~

Kl

S50 4

) . ' . .
0,0 0,1 0,2

Fig. I'V-1 : définition de K.

Comme Gy = 6* (T.&p) + G (€p) , ce terme n'est égal a K que lorsque la
vitesse de déformation plastique est constante, c'est & dire lorsque la con-
trainte effective G* est constante.

En raison des faibles vitesses de déformation plastique rencontrées au
début du stade préplastique (< 10-6 s-1), il s'est avéré techniquement
impossible d'assurer une vitesse de déformation plastique constante.

Il a été décidé de calculer le paramétre K' lors d'un essai de compres-
sion a vitesse de déformation imposée, et de déterminer a postériori I'erreur
commise du fait de la variation de la vitesse de déformation plastique.

Ces essais sont conduits sur une machine de déformation INSTRON pi-
lotée par un ordinateur.

Au cours de la déformation, I'ordinateur regoit trois types de données : la
déformation totale de I'échantilion, la contrainte appliquée et le temps écoulé
depuis le démarrage de l'essai.

Une régression linéaire sur la contrainte et la déformation permet
d'accéder au module instantané. Le module d'Young, M, est déterminé au
début de I'essai comme la valeur maximale de ce parametre .
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La déformation plastique est calculée par €y = €T - €4/, la déformation
élastique étant obtenue & partir du module M.

Des régressions linéaires sur la contrainte et le temps d'une part, et sur
la déformation plastique et le temps d'autre part, permettent d'accéder a § et a
&p. A partir de ces deux valeurs, on calcule le facteur K':

K =§ |
Toutes les régressions sont effectuées sur un intervalle de temps de 30
secondes soit environ 100 acquisitions.

Cette méthode permet la détermination de K' sur tout le domaine de dé-
formation. Nous obtenons des courbes K'(€p) & partir d'un seul échantillon par
un essai facile 2 mettre en oeuvre et relativement rapide.

La reproductibilité des résultats pour une large gamme de température
. et de vitesse a été testée par D. Melot [7]. Il en ressort que ce type d'essai est
parfaitement reproductible, la dispersion étant toujours inférieure a 2%.

Un exemple de cette reproductibilité est présenté sur la figure IV-2 pour
un matériau de notre étude .

DGEBA-DDM-AN

3e+10 v
- °
S
2
S: % B ler essai
- ® 22me essai
2e+10] § W
8 °u
a
1e+10
VSN Gt it e o3
déformation plastique lr
Oe+0 Y T Y T ¥ T Y 1
0,000 0,002 0,004 0,006 0,008

Figure I'V-2 : exemple de reproductibilité de la mesure de K.
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Il -3 Relation entre K et K'.
essai direct :

Nous avons vu que lors des essais K et K' sont différents. 1l convient
donc de déterminer la relation existant entre ces deux parametres.

Revenons a la définition de K' :

v d_c_i
K= dep
soit :
. d _doi (ep) , do* (T.&)

et donc finalement

K+ do* (T.8p)

dep

La vitesse de déformation plastique variant beaucoup avec la déforma-
tion plastique, le terme correctif n'est pas négligeable a priori dans la zone
pré-plastique. Explicitons ce terme :

do* (T.€p) _ 90" (T.&p) o
dep - aép dep

réintroduisant ['expression du volume d'activation opérationnel :

diny
Vo = kT
° ( doa )TGI

L'équation précédente se réécrit sous la forme :

90" () KT )1 (S22

dEp

Dans la zone pré-plastique le volume d'activation expérimental vaut :
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K . V
Vexp=Vo (1+7) dou Vo=——""9F—

(1 +yg)

et en remplagant Vo, par sa valeur dans I'expression de K', nous obte-

nons :

K=K+ o (1 ,\,,)(épw(d—'gﬂl

d'ou :

)

d€p

dep
dép
dep

BT
(

] 1
* MVex P&

Le volume expérimental est obtenu grace a un essai de relaxation de la
contrainte & une déformation plastique donnée.

La vitesse de déformation plastique &, et sa variation en fonction de la

déformation plastique %i—g peuvent étre obtenues & partir des données sto-
p

ckées lors de |la détermination de K'.

Cette correction permet le calcul de K pour une valeur donnée de la dé-
formation plastique. La détermination de la courbe compléte K(€p) nécessite
de déterminer le volume d'activation pour plusieurs valeurs de la déformation.

Mesure par les relaxations :

Les valeurs de K calculées a partir des mesures de K' sont toujours su-
périeures aux mesures obtenues a partir des relaxations de la contrainte.
Cette observation se retrouve également pour les réseaux polyesters [6] et
pour les PMMA [9].
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Cette différence est la résultante de deux phénomeénes :

- un recuit structural peut intervenir au cours des relaxations succes-
sives. La structure de défauts évolue au cours de chaque relaxation et donc le
champs de contrainte interne induit par ceux-ci diminue au cours de I'essais.

Ceci améne a la détermination d'un facteur de durcissement yl\Q/IK plus faible

qu'il ne devrait étre pour la déformation plastique a laquelle se fait la mesure.
Il faut donc quantifier le phénomeéne de recuit structural de maniére a apporter
une correction aux valeurs obtenues par la méthode des relaxations.

- La seconde cause que nous envisageons est I'augmentation de la dé-
formation plastique au cours des relaxations. Aprés une dizaine de relaxa-
tions successives, l'incrément de €p n'est plus négligeable. Le parameétre K
est alors déterminé pour une déformation plastique qui n'est pas la

Y

déformation a laquelle les relaxations ont débuté, un incrément de

déformation plastique &p = é,\% étant introduit a chaque relaxation.

La prise en compte des deux phénoménes indiqués ci-dessus lors du
calcul du taux de consolidation plastique par la méthode des relaxations a
permis d'obtenir des valeurs de K en accord raisonnable avec les valeurs de
K' corrigées dans le cas de réseaux polyesters [10].

Aussi importantes qu'elles soient pour la compréhension des
phénoménes physiques intervenant lors de la déformation
plastique d'un matériau, ces corrections n'apportent pas de
changement a la classification des matériaux testés jusqu'a
présent. K et K' permettent tous deux d'obtenir une comparaison
du stade de germination des défauts.

Cependant, il est important de se souvenir que K' n'est pas

. , . doj
rigoureusement égal a —.
d8p
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Il - PRE-PLASTICITE DES RESEAUX MODELE

Dans cette partie, nous analysons le stade préplastique de la
déformation des réseaux modéles. Ceci nous permet de comprendre les

phénoménes de nucléation des défauts de plasticité en relation avec les
paramétres structuraux des différents matériaux.

Il -1 Influence de la réticulation.

De maniére a voir l'influence du taux de réticulation sur la nucléation

des défauts de plasticité nous comparons les courbes K'(€p) pour les réseaux
suivants :

DGEBA-DDM et DGEBA-DDM-AN d'une part
DGEBA-HMDA et DGEBA-HMDA-HA d'autre part.

Les courbes obtenues sont présentées ci-dessous (figures IV-3 et |V-4).

2,0e+10 7

7Y
.
'Y
.
®
1,5e+10 1 ’.
% DGEBA-DDM-AN

1,0e+10 7

DGEBA-DDM

5,0e+9 -

'
uuuuuuuu
I3

—f..

0 9000000000 ¢
0,0e+0 ‘ 13 T
0,000 0,002

i ¥ L} ] hd
0,004 0,006 0,008 0,010
déformation plastique (%)

Figure IV-3 : comparaison des K pour les réseaux aromatiques
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0,000 0,002 0,004 0,006 0,008
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Figure IV-4 : comparaison des K pour les réseaux aliphatiques.

Comme nous l'avons mentionné, les valeurs obtenues permettent de
classer les matériaux de la méme maniére que la détermination de K par les
relaxations ( cf tableau IV-1) méme si les valeurs absolues sont supérieures.

Nous constatons que les courbes se croisent pour €p = 0,5% pour les
réseaux & durcisseurs aromatiques et pour € = 0,2% pour les réseaux a dur-
cisseurs aliphatiques. Paradoxalement, aux faibles déformations plastiques,
c'est le réseau le moins réticulé qui a une moins grande aptitude a la défor-
mation. Ceci va a l'encontre de I'expérience acquise au laboratoire sur les
systemes réticulés.

En fait, aux tres faibles taux de deformation plastique, les
phénoménes observés sont principalement anélastiques, et si une analyse
peut en étre faite par ailleurs ( cf les travaux en cours dans |'équipe du Prof.

Perez de I'INSA de Lyon), les mesures de taux de consolidation plastique ne
sauraient quantifier clairement I'effet observé.
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Par contre, la classification qui peut étre établie par ces mesures pour
€p > 0,5% traduit bien l'influence du degré de réticulation sur la nucléation
des germes de cisaillement.

Les systémes & mélange monoamine-diamine présentent des facteurs
K' plus faibles et donc une nucléation plus aisée des microzones cisaillées.

NOTE :

On peut néanmoins constater que dans la premiére partie de la
courbe, c'est & dire dans ce que nous avons appelé le domaine "anélastique”,
K' est systématiquement plus faible pour les réseaux les plus réticulés. Or
nous avons vu que ces réseaux présentent des pic P plus intenses et plus
étalés en température.indiquant que les sites concernés par les mouvements
corrélés sont plus nombreux que pour des réseaux moins réticules.

A

tg(d
9(s) + réticulé

- réticulé T

Figure I'V-5 : Schématisation de [évolution de tg(d) en fonction
de la température pour des réseaux + ou - réticulés 4 basse fréquence

Ces sites peuvent étre des points privilégiés pour la germination des
défauts de plasticité ce qui peut alors expliquer un facteur de consolidation
plastique plus faible pour ces réseaux.



Facteur K' (Pa)

Il1-2 Influence de la flexibilité des chaines.

On imagine aisément que le cisaillement d'un groupement moléculaire
par rapport a ses voisins est favorisé si ce motif est souple. Cet effet est
particulierement bien mis en évidence pour les réseaux étudiés ici . La figure
IV-6 montre que les courbes se placent bien dans l'ordre des flexibilités
croissantes : DGEBA-DDM, DGEBA-HMDA et DGEBU-DDM.

1,2e+10 -
1,0e+10
8,0e+9
6,0e+9
4,0e+9
LT © O® 0w
2,0e+9' EEEEE“ LU T UREe Ny gy ::.9:
. 0,0e+0 T T T T T Y T T Y 1
0,000 0,002 0,004 0,006 0,008 0,010

déformation plastique (%)

Figure I'V-6 : évolution de K en fonction de (a flexibilité du réseau.

On peut remarquer que la tendance est inversée pour les trés faibles

déformations plastiques.
Comme nous l'avons déja mentionné précédemment, ces effets sont

principalement anélastiques.
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Hl - 3 : Influence de la correction

Il est important de connaitre la correction & apporter sur les mesures de
K' pour se rendre compte de linfluence que celle-ci pourrait avoir sur nos
interprétations. Ces corrections sont présentées ci-dessous pour le réseau
DGEBA-DDM :

DGEBA-DDM
1e+10 —v

- -]

é:' °

& °

- °
8e+9 % o K
° B K
°
%o
6e+9 °°
()
. .
%“000
4e+9 - :“ %0
%o 000
] ©00%0 °°°°D°°ooo° 00f
defp
2e+9 T T - T T
0,00e+0 2,00e-3 4,00e-3 6,00e-Z

Figure I'V-7 : correction de K pour DGEBA-DDM.

Cette figure montre que la correction est relativement faible. Elle est du
méme ordre de grandeur pour chacun des réseaux. Cette correction ne peut
donc pas faire varier les positions relatives de K' et n'altéere pas les
conclusions que nous tirons.

[il-3 Comparaison K - Kic.

Pour des matériaux qui se déforment principalement par bandes de
cisaillement, la ténacité évaluée par le Kic d'amorgage est d'autant meilleure
gue la nucléation de plasticité en téte de fissure est aisée. On peut donc
espérer mettre en évidence une corrélation entre mesure de K (germination
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des défauts de plasticité) et mesure de Kic (amorgage de la fissure) s'il existe
une plasticité significative en téte de fissure.

Nous avons rappelé au début de ce chapitre que ce type de corrélation a
été observée dans le cas de matrices époxydes renforcées de billes de verre
enrobées d'élastomére [5] et dans le cas de PMMA renforcés choc [6].

Une variation inverse de K et de Kic en fonction du taux d'élastomére a
alors été montree.

Des mesures de Kic ont été réalisée a 'ONERA [11] sur les réseaux
modeéles. Les résultats de ces mesures, présentés sur la figure IV-8 peuvent
étre mis en paralléle avec la caractérisation du stade préplastique réalisée au
laboratoire et présentée dans les paragraphes précédents.

2,0 4 MPa.m"2 Kl

DGEBA-DDM DGEBA-HMDA DGEBA-DDM-AN DGEBA-HMDA-HA

Figure ['V-8 : Mesures de K¢ sur les réseaux modéles
(réalisées & (ONERA par PSIGETY)

Pour les réseaux a durcisseurs aromatiques et a l'instar des résultats sur
K', nous n'observons pas de différence importante entre DGEBA-DDM et
DGEBA-DDM-AN.
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Par contre, pour les réseaux aliphatiques oll I'aptitude a la plasticité est
notablement meilleure pour DGEBA-HMDA-HA par comparaison au réseau
avec diamine seule, la corrélation inverse entre Kic et K' est bien constatée.

Il faut cependant noter que la zone plastique en téte de fissure est
extrémement limitée, et que de ce fait la corrélation trouvée doit étre
considérée avec prudence.

1V - NCLUSIONS.

La méthode directe de caractérisation du stade préplastique permet
d'obtenir des données complétes pour une mise en oeuvre relativement
facile.

Nous tirerons parti de cette technique au chapitre suivant pour comparer
la réponse de la résine pure a son comportement en tant que matrice de
composites unidirectionnels en accédant a une information globale en
fonction des deux parameétres température et déformation plastique.

Nous avons déja pu mettre en évidence le rile de la densité de
réticulation et de la flexibilité du réseau :

- la germination de la plasticité est plus difficile dans les
réseaux les plus réticulés.

- le degré de flexibilité des motifs présents dans le réseau
facilite la création des microzones cisaillées.
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Chapitre V

Analyse de la déformation
des matériaux composites
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|- BUT DES MESURES SUR LES COMPOSITES.

Les résultats obtenus au chapitre précédent et qui concernent la pré-
plasticité des résines ne les caractérisent cependant pas dans leur
configuration d'usage c'est a dire lorsqu'elles servent de matrice dans des
composites comportant environ 60% de fibres.

Cependant, bien qu'elle ne représente qu'une fraction volumique
restreinte, la matrice est le constituant primordial dans le composite pour les
propriétés de déformation plastique. C'est en effet en son sein que seront
nucléés les premiers défauts de plasticité. Ceux-ci se développeront ensuite
dans le matériau et ameéneront souvent trés rapidement a la fracture de
I'échantillon.

Il est donc trés important d'apporter une compréhension claire des
mécanismes de nucléation des défauts au sein du composite dans |'optique
d'une amélioration de ses propriétés mécaniques .

Le but de ce chapitre est de comparer la plasticité des composites a
celle de leurs matrices. Ceci devrait permettre de déceler les éventuels
changements du comportement plastique d'un matériau suivant qu'il est
utilisé comme matrice dans un composite ou qu'il est "pur". Les différences
de comportements observées sur les réseaux modeles, provenant de
différences de structures, sont-elles vraiment significatives pour les matériaux
composites? Sont-elles amplifiées ou au contraire annihilées par la présence
des fibres?

Une réponse a ces question ouvre une nouvelle voie sur la formulation
des matrices de composites. La connaissance de la structure de la matrice
permettra de mieux choisir celle-ci suivant 'usage prévu pour le composite.
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Il - MISE AU POINT : COMPOSITES INDUSTRIELS.

Afin de maitriser une procédure -expérimentale pour la mesure de K sur
les matériaux composites, nous nous intéressons dans un premier temps a
des matériaux composites commerciaux, directement disponibles. Ceci nous
permettra de comprendre quels sont les problémes qui interviennent aussi
bien lors de la préparation des échantillons que lors des essais de compres-
sion.

Deux matériaux ont été retenus :

* le composite & matrice époxyde DA5S08 / T300,

* IAPC2 (matrice PEEK).

Ces deux matériaux ont des taux de fibres de l'ordre de 60%.
Le probléme est de solliciter le composite dans une configuration

mettant en valeur le comportement de la résine. Pour nos essais de
compression, les échantillons sont des parallélépipédes et deux orientations

sont testées:

f

Fibres & 90°

3 N
§+ \\4—
5 AN

Les échantillons sont découpés dans des plaques de matériau unidirec-
tionnel a la scie Isomet. Les faces sont ensuite soigneusement polies de ma-
niére a assurer un bon parallélisme, un bon état de surface, et des dimen-
sions sensiblement égales pour tous les échantillons. Ces dimensions sont
d'environ 11mm x 5mm x 5mm.
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Il -1 - Mesures par relaxations
Des mesures par la méthode des relaxations de contrainte ont été faites
sur les deux composites commerciaux ainsi que sur les résines correspon-

dantes, et ce pour les deux orientations de fibres.

Les résultats expérimentaux sont reportés ci-dessous :

Résine DAS0S8 :
€p (%) M (MPa) Vexp (A3) VoK/M (A3) K (MPa)
0,1 3137 5392 3561 6105
0,5 3137 2370 1259 3555

Tableau V-1 : mesures par relaxations de contrainte sur la matrice DA508.

i 2/ T300 fibres & 45° -

€p (%) M (MPa) Vexp (A3) VoK/M (A3) K (MPa)
0,1 7900 2099 8,6e-3 30000
0,5 7200 769 362 6305

Tableau V-2 : mesures par relaxations de contrainte sur le composite DA508/1300
Ces résultats amenent plusieurs conclusions :

La présence des fibres a bien un effet renforgateur important qui bloque
la nucléation des défauts de plasticité.

Aucun résultat n'a pu étre obtenu avec le composite a 90°. Lors des re-
laxations successives les valeurs de VoK/M sont toujours voisines de Vexp.
L'increment de déformation est amplifié dans le composite et conduit
rapidement a la déterioration de la matrice par microfissuration.
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Il - 2 - Mesures directes

Pour pallier les inconvénients survenus lors des essais de relaxations
successives, nous avons décidé d'utiliser uniquement la méthode "directe”
pour I'étude des composites. Des mesures ont donc été faites sur les com-
posites commerciaux de maniére a vérifier la faisabilité de ces essais. Des
mesures similaires ont été faites sur les matrices non chargées.

Des résultats satisfaisants ont été obtenus pour chaque expérience.
Pour les deux matériaux, les courbes se placent de la méme maniére les
unes par rapport aux autres, comme on peut le voir sur les figures V-1 et V-2 :

soit dans l'ordre des K' décroissants :
- composite a 90°

- composite a 45°

- matrice pure.

composite DAS08 / T300
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Figure V-1 : mesures de pré-plasticité sur le composite DA508/T300
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APC2 et MATRICE PEEK
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Figure V-2 : mesures de préplasticité sur le composite APC2.

On voit clairement que la présence des fibres bloque la déformation
plastique. Les bandes de cisaillement se développent dans les plans situés a
45° de l'axe de compression. Elles sont rapidement bloquées dans le com-
posite a 90°. Par contre, dans le composite a 45°, les bandes peuvent se dé-
velopper parallélement aux fibres et sont bloquées dans la direction
perpendiculaire. Enfin, dans la matrice, les bandes de cisaillement peuvent se
développer dans les deux plans.

La methode permet également de distinguer des composites de matrices
differentes. Comparons les courbes K'(€p) pour les matrices DA508 et PEEK.
Le facteur K' du PEEK est plus faible que celui de I'époxyde.(courbe V-3).
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Figure V-3 : comparaison des K pour les matrices DA508 et PELX,

Lorsqu'on compare les composites élaborés a partir de ces matrices, on
obtient une tendance similaire.(courbe V-4).

COMPOSITES
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Figure V-4 : comparaison des K pour les composites APC2 et DA508/T300
(fibres & 90° de [axe de compression)
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La matrice joue donc un réle prépondérant sur les propriétés
plastiques du composite. Les propriétés du composite peuvent -
elles étre directement déduites de celles de la matrice ou y a-t-il
un changement de mécanisme de formation des défauts de
cisaillement ?

La faisabilité de la détermination de K' étant maintenant établie, nous
pouvons tenter de répondre a ces questions en étudiant des matériaux de
composition connue et dont les propriétés de la matrice ont été précisées
dans les chapitres précédents.

ll_- COMPOSITES MODELES.

tt————

lll - 1 - Elaboration des composites

Les réseaux aliphatiques DGEBA-HMDA et DGEBA-HMDA-HA
présentent le désavantage d'étre trés volatiles et trés sensibles a
I'atmospheére. De ce fait, seule la technique de moulage par injection en
renfort de tissu unidirectionnel parait pratiquable pour ces résines.

L'orientation des fibres et le taux de vide devant étre rigoureusement
contrélés de maniére a se trouver dans des conditions optimales pour les
essais, les réseaux aromatiques DGEBA-DDM et DGEBA-DDM-AN ont été
retenus pour cette partie. lls présentent en effet une plus grande facilité de
mise en oeuvre pour l[a fabrication de plaques de composite unidirectionnel.

Fabrication des plaques.

L'élaboration des matériaux est prise en charge par TONERA.

La fabrication des plaques passe par l'obtention d'un pré-imprégné.
Celui-ci est obtenu par enroulement & spires jointives d'une méche de
carbone T300b 6000 filaments sur un tambour. La résine est alors déposée
au pinceau. La faible viscosité de la résine DGEBA-DDM-AN permet
I'imprégnation directe des fibres. Par contre, il est nécessaire de diluer la
resine DGEBA-DDM dans 25% de solvant (chlorure de méthyléne) de
maniére & obtenir une viscosité adaptée & l'imprégnation. Les filaments sont
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ensuite séchés et aprés séchage, la nappe est découpée suivant une
génératrice du cylindre. On obtient alors 1 pli de pré-imprégné unidirec-
tionnel.

Ces plis découpés a la largeur voulue sont empilés dans un moule
(90x16mm) chauffé a 100°C. 34 couches sont nécessaires pour obtenir une
plaque de 6mm d'épaisseur. L'application de la pression et la cuisson suivant
les cycles propres a chacune des résines terminent 'opération.

lll - 2 - Résultats expérimentaux

La comparaison des courbes K'(gp) pour les deux composites montre
que la classification des composites est analogue a celle des matrices pures.

composite a2 matrice DGEBA-DDM et DGEBI/\-DDM-An
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Figure V-5 : comparaison des facteurs X pour les composites
élaborés & partir des réseaux aromatiques modéles.

Il faut noter que le stade anélastique obtenu sur les résines pures n'est
plus accessible ici étant donné I'amplification locale rapide des déformations
dans les composites.
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La courbe K'(€p) du composite élaboré a partir de DGEBA-DDM-AN est
singuliérement basse. Le renforcement est trés faible et ceci fait suspecter un
probléme de mise en oeuvre ou une mauvaise adhérence de la matrice sur
les fibres. Des mesures dynamiques mécaniques devraient permettre
d'élucider ce point.

Il - 4 - Relation K'rgsine - K'composite

De maniére a comparer le comportement de la matrice au sein du
composite a celui de la résine pure, nous nous proposons de calculer le
facteur de consolidation plastique K' d'un composite a partir des propriétés de
la résine et de la fibre, ainsi que du taux de fibres.

Dans I'hypothése ou les fibres ne se déforment pas plastiquement et ne
jouent aucun rdle particulier sur la nature des défauts nucléés, le
comportement de la matrice est en fait celui de la résine soumise a un
champs de contrainte particulier dd a la présence des fibres.

La comparaison des courbes K'(gp) calculées a partir des données
recueillies sur la résine, et K'(€p) obtenues expérimentalement sur le
composite, doit permettre d'évaluer la contribution de l'interface ou des
conditions différentes de formation du réseau au sein du composite.

Pour pouvoir obtenir la courbe "théorique" du composite, il est
nécessaire de connaitre I'état des contraintes et des déformations de la
matrice au sein du composite.

Modél Ki

Kies [1] a fait une des premiéres approches quantitatives pour
I'estimation de la distribution non-uniforme des déformations de la matrice
entre les fibres. Son calcul suppose que les fibres sont disposées dans un
réseau carré.



117

Fig V-6 : modele de Kies

Lorsqu'un tel réseau est soumis & une déformation moyenne €y,
l'amplification de la déformation entre les fibres est d'aprés Kies :

S

_e_x_ 2+r
g S Em
X |'+2(Ef)

Em et Ef étant respectivement les modules d'Young de la matrice et de la
fibre dans la direction x.

Pour un composite carbone-époxyde chargé a 60% de fibres et sollicité
en compression perpendiculairement aux fibres, les modules sont
respectivement : Em = 3GPa ; Ef=14 GPa,

Le diamétre des fibres est d = 8um et la distance entre fibre s = 1,2um.

L'amplification de déformation est alors de l'ordre de 4.

Cette valeur est relativement importante. Pour cette raison, on peut
suspecter que la déformation locale dans les zones interfibres est bloquée
aux tous premiers stades de l'essai et n'est donc pas accessible
expérimentalement. Les zones représentatives sont celles qui sont les plus
éloignées des fibres.

Nous avons donc recours a un autre modéle, qui a partir d'hypothéses
simples permet d'accéder aux contraintes et déformations locales dans les
zones que I'on peut supposer plastiquement actives dans le composite.
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Estimation | dformation la matrice :

composite

P le nombre

Lorsque le composite est déformé plastiquement de €

de défauts créés est N.
eo étant la déformation élémentaire due a un défaut de plasticité, on
peut expliciter la déformation plastique totale du composite par :

Scomposite _ eoN
P Lcomposite
I'échantillon)
Les fibres ne se déformant pas plastiquement, toute la déformation
plastique est concentrée dans la matrice. Les N défauts responsables de la
déformation totale sont donc créés dans cette derniére.

(Lcomposite représentant la hauteur de

Or la déformation de la matrice s'écrit sous la forme :

tri eoN i
ga ot LO—. (Lmatrice = hauteur de matrice)
matrice

Comme Lmatrice = (1 - Tr) Lcomposite (l0i des mélanges en série)

nous avons .
matrice 1 composite
€ ="
P (1-1) P

Nous notons une amplification des déformations de la matrice par
rapport au composite.

Cette estimation donne une déformation moyenne de la matrice. Or, la
nature du matériau impose des déformations hétérogénes dans le composite.
Compte tenu des faibles valeurs atteintes ici, I'estimation parait cependant
raisonnable.

Estimation ntrain ns la _matri

La détermination rigoureuse des contraintes dans un composite est
extrémement compliquée et requiert de recourir a un calcul par éléments finis.
Notre but est ici de déterminer le facteur K' de maniére aussi simple que
possible. Si lI'on suppose que dans le composite unidirectionnel, les fibres



119

forment un arrangement carré, I'état des contraintes dans la matrice peut étre
estimé dans deux zones distinctes du matériau comme indique
schématiquement sur la figure V-7 .

Zone B Zone A

Figure V-7 : localisation des zones (A) et (B)

La déformation plastique du composite aura lieu dans les zones les plus
favorables. Nous avons vu que les germes de cisaillement se développeront
plutét loin des fibres (cf. paragraphe V-lll-2-a). De plus, I'observation
microscopique des composites montre la prédominance des zones de type
(A) dans un composite réel pour lequel les zones (B) sont pratiquement
inexistantes. '

Dans la zone (A), le tenseur des contraintes peut étre calculé a partir des
propriétés élastiques de la fibre et de la matrice ainsi que du taux de fibres [2].
Il est de la forme :

o114 0 O aoo
o=| 0 022 O =(0 b OJGappliquée

Les bandes de cisaillement se développent dans des plans situés a 45°
de l'axe de compression, donc la contrainte & prendre en compte est la
contrainte de cisaillement

020-033 b-C
5 = "5 Oappliquée-

o

De méme, dans la résine pure la contrainte effective sur le défaut vaut 5

La contrainte locale appliquée sur la matrice vaut donc AG avec A = b-c.
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Dans la zone (A), la matrice est soumise aux conditions suivantes :

oc™Mat _ A gcomposite

matrice _ 1 ecomposite
(1-7) P

Si I'on admet que la matrice a le méme comportement pré-plastique que
la résine pure, c'est a dire que le mécanisme de nucléation est de méme
nature en présence des fibres, alors on peut exprimer le facteur de
consolidation plastique du composite en fonction de celui de la résine pure.

La relation est de la forme :

1
K'compo = A_(1-—‘Cf) K'résine

De maniére a confronter ce résultat avec celui de I'expérience, il faut se
placer a une déformation plastique équivalente. La déformation plastique de

. . s it .
la matrice, qui correspond & une valeur e;°mp°s' ®du composite est :

résine

€p=(1'Tf)€p )

Nous devons donc comparer les courbes :

, it
K compo = f [8E°mp03| e]

K'résine _ résine
_—_AU Ty S f [(1 Tf)ep ]

Cette comparaison est illustrée sur la figure V-8 dans le cas du
composite a matrice DGEBA-DDM.

Le taux de durcissement apparent K' du composite difféere notablement
de celui de la résine pure (Figure V-8). La prédiction du comportement local
du composite, recalculée a partir de la résine pure est présentée sur la figure
V-9.
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composite et réseau DGEBA-DDM
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Figure V-8 : comparaison des K expérimentaux du composite et de la
matrice DGEB-DDM.

om ite DGEBA-DDM : comparaison expérience théorie
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Figure V- 9 : Comparaison entre [a courbe expérimentale et (a courbe calculée
d partir des résultats du réseau DGEBA-DDM.
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Les résultats de cette approche appellent les commentaires suivants :

L'aptitude a la plasticité pour la matrice dans le composite apparait
moins bonne que ne lindiquent les résultats expérimentaux. Pour €p = 4 10-3
par exemple, K' est surestimé d'environ 25%.

Outre les restrictions liées a la simplicité du modéle élastique adopté, on
a néglige le fait qu'au voisinage de l'interface existe vraisemblablement une
matrice modifiée, la présence de la fibre de carbone altérant le processus de
constitution du réseau.

Une étude mécanique dynamique fine de la réponse viscoélastique du
composite devrait pouvoir apporter des éléments de réponse. Nous
reviendrons ultérieurement sur ce point.

Enfin, il n'est pas tenu compte du taux de vide. Or ces cavités sont
susceptibles de promouvoir la nucléation de défauts et donc d'abaisser K' par
rapport a la prévision.

Dans ce cadre, les résultats sur DGEBA-DDM-AN posent probléme
puisque lillustration de la figureV-8 ne fait pas apparaitre de différence
significative sur les données brutes entre la matrice et le composite.
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composite et résine DGEBA-DDM-ANILINE
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Figure V-9 : Comparaison du réseau DGEBA-DDM-AN
et du composite élaboré a partir de ce réseau.

L'application du modéle développé précédemment a ce systéme met en
évidence un désaccord complet. Nous sous-estimons la capacité du réseau
au sein du composite & nucléer les microzones cisaillées.

La compréhension de ce phénoméne va au-dela des éléments dont
nous avons pu disposer au terme de ce travail.

L'obtention de quantités plus importantes de matériau composite
unidirectionnel dans des délais raisonnables aurait permis d'examiner la
réponse viscoélastique du réseau époxyde et d'évaluer en particulier les
problémes d'interface. Ce type d'approche s'est révélé fructueux pour la
caractérisation des premiers stades de I'endommagement de composites
unidirectionnels [3,4].
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IV - MESURES EN TEMPERATUR

Nous venons de voir que la prédiction du comportement pré-plastique
d'un matériau composite & partir de la connaissance du comportement de sa
matrice se heurte a des difficultés importantes. .

Néanmoins, nous pouvons établir une corrélation entre ces deux
comportements grace a des mesures de K' en température.

En effet, le réseau époxyde gouvernant la préplasticité du composite, il
est important de voir si son évolution thermique porte bien la signature
caractéristique de la matrice.

IV - 1 Mesures sur les réseaux modeles

Les mesures sur les réseaux sont menées en plagant le montage dans
une enceinte thermostatée. La procédure est exactement la méme que pour
les mesures a température ambiante.

Les résultats obtenus sur DGEBA-DDM et DGEBA-DDM-AN sont
présentés sur les figures V-10 et V-11 .Par soucis de clarté, nous ne
présentons pas les courbes K'(€p) pour chacune des températures mais
prélevons les valeurs de K' pour des déformations plastiques de 0,2% et
0,5%.
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Figure V-10 : Evolution de K avec [a température
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Figure V-11 : Evolution de K avec [a température
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Ces résultats montrent une transition marquée dans l'aptitude a la
plasticité aux alentours de 250K. Ce comportement est & rapprocher des T¢
obtenues au chapitre Ill. La libération des mobilités moléculaires, qui au seuil
d'écoulement améne a un changement de mécanisme de déformation,
entraine dans le stade préplastique une plus grande facilité de germination
des défauts. Les réseaux étudiés ici ne se différencient pas, la transition étant
toujours dans le méme domaine de température. Il serait intéressant de faire
des mesures similaires avec le cas de réseaux présentant des relaxations
secondaires trés différentes de maniére a apprécier I'écart sur les transitions

observées sur K'.

IV-2 Mesures sur les composites.

Les mesures de K' en température on été menées sur le composite
DGEBA-DDM / T300.

De méme que précédemment, nous présentons ici les courbes K'(T)
pour les déformations de 0,2% et 0,5%.

Composite DGEBA-DDM
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Figure V-12 : Evolution de K avec la température
pour le composite DGEBA-DDM / T300
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Nous observons la méme allure de variation que pour les réseaux. Le
facteur de consolidation plastique présente une transition pour une
température de 260K. |

La superposition d'une courbe de DGEBA-DDM et d'une courbe du
composite permet de se rendre compte de l'identité de ces transitions.

composite et matrice
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Figure V-13 : Evolutions comparées de K en fonction
de (a température pour [a résine et le composite.

L'évolution structurale associée aux mobilités de la transition
B se manifeste donc Identiquement dans le composite
unidirectionnel et dans le réseau parent.

L' essai developpé avec succés au laboratoire pour analyser le stade
préplastique de réseaux polyesters insaturés [5] prend tout son intérét dans
I'analyse des phénoménes microplastiques de composites unidirectionnels a
taux de fibre élevé. La mesure de K' se révéle la seule technique apte a
capter la réponse non-élastique de ce type de matériau avant un
endommagement notable.

Ainsi donc, comme nous l'avons évoqué au paragraphe précédent, il
sera possible de distinguer au sein méme du composite, la réponse plastique
de deux reseaux dont le spectre de mobilités moléculaires serait notablement
différent, ce qui n'est pas le cas de nos systémes modéles.
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Ce travail ouvre des perpectives intéressantes sur l'analyse fine des
relations entre plasticité et endommagement dans les composites a fibres
continues.
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CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES

L'analyse des relations entre structure chimique et réponse mécanique
non élastique de réseaux époxydes d'architecture bien contr6lée permet de
définir un certain nombre de repéres quant aux influences respectives des
différents parameétres moléculaires explorées :

- une certaine unicité de comportement au seuil d'écoulement plastique
se dégage, en relation avec I'existence d'une transition dans les niveaux de
mobilité a I'état solide qui implique les mémes groupements hydroxyéthers.

Les nuances observées sont alors le fait des contraintes stériques
introduites par les motifs chimiques proches voisins.

- Les premiéres mobilités associées a cette transition [3-

contrélent la température critique Tc du mécanisme de basse
température. Pour ce mécanisme, I'extension spatiale du phénoméne
élémentaire d'activation thermique apparait de plus en relation directe avec
la taille des motifs les plus flexibles de chaque réseau, sans qu'il soit établi de
distinction entre appartenance aux chaines principales ou bien aux points de
réticulation.

- La difficulté de distinguer entre effet de flexibilité et effet de réticulation
avait été constatée dans la thése de D. Melot sur la plasticité des réseaux
polyesters insaturés. L'analyse systématique des températures athermiques
présentée ici établit clairement que ce parameétre caractéristique d'une
réorganisation structurale majeure du réseau est contrélée par la mobilité
locale des points de réticulation.

Le réle du durcisseur est donc primordial pour le
comportement plastique des réseaux fortement réticulés.
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- Le passage aux composites unidirectionnels a permis de définir une
méthodologie d'approche, avec la détermination du taux de durcissement K',
qui donne accés a la réponse de la matrice au sein du matériau.

L'exemple probant des évolutions paralleles de K' en
fonction de T dans la résine pure et le composite indique qu'il est
possible de suivre les changements de comportement plastique
local dans des systémes fortement chargés.

Les perspectives offertes de prédiction du comportement plastique du
composite, a partir de celui de la matrice, sont trés encourageantes, méme si
le passage au quantitatif requerra d'y associer une évaluation de l'interface,
du point de vue morphologique aussi bien qu'au niveau de la réponse
viscoélastique.

Sur ces bases, la relation entre plasticité locale et endommagement
pourra étre approfondie avec une référence directe a la structure chimique du
réseau.
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ANNEXE | :

COURBES CONTRAINTE-DEFORMATION

Les courbes contrainte-déformation de chacun des réseaux modeles
sont reportées icl. )

La déformation est calculée a partir du déplacement de la traverse
mobile d'une machine INSTRON. La vitesse de cette traverse est fixée a
0,02 mm/min, ce qui, pour nos échantillons de compression de 7,33 mm de
hauteur, donne une vitesse de déformation de 4,5 10-5 s-1-

La contrainte est la contrainte nominale : ¢ = St

DGEBA/HMDA(40)/HA(60)

500 L T = 77K
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m | |
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ANNEXE 1l :

AL =

MESURE DE K
PAR LA METHODE DES RELAXATIONS DE CONTRAINTE

Relaxation simple de la contrainte.
Le but de cet essai est de découpler la composante élastique de la
partie plastique de la déformation.

Au cours d'un essai , la déformation totale est maintenue constante.

Agy=0 = A€p + At

o A o A
n A
Ao <O

e -0

Al ' t
P

£
|

La contrainte décroit au cours du temps, ce qui signifie que la
déformation élastique est compensée par la création de déformation
plastique.
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Si I'on suppose que la vitesse de déformation plastique suit une loi
d'Arrhénius (phénoméne thermiquement activé) :

eboon(RF) ()

dIng
R AL ]
et en posant Vexp k‘l_‘( % Jrs

on arrive par un développement limité de I'équation (1) au début de la
relaxation a la loi classique de relaxation de contrainte pour les phénomeénes
thermiquement activés :

kT t
Ao(t)=-v';5ln(6+ 1)

Le vdlume expérimental se déduit donc de la pente de la courbe
po=t[in( %+ 1)]
c=flIn( ct )1

Si I'on ne tient pas compte du changement microstructural pendant la
relaxation, le volume expérimental obtenu est égal au volume d'activation
vrai. C'est notamment le cas au seuil d'écoulement plastique pour les
matériaux ne présentant pas un fort durcissement.

Dans le cas ol le durcissement est important, et notamment dans la
zone pré-plastique de I'essai de déformation, la structure ne peut plus étre
considérée comme constante. Le volume expérimental déterminé lors de la
relaxation est alors égal a

| K
Vexp = Vo(1+37).
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Essai de relaxations successives.

. K . :
Le terme de durcissement Vo35 peut étre obtenu par un essai de

relaxations répétées.
La répétition d'un nombre donné de relaxations de contrainte

d'amplitude AG, fixée, accumule les effets du durcissement. Le temps
nécessaire pour relaxer une contrainte fixée AGo devient de plus en plus long.
Pour un décrément de contrainte AG, suffisamment faible, c'est a dire tel que
AGg Vo << KT, Kubin a montré que les intervalles de temps successifs suivent

une loi exponentielle :

Atn = Atq exp( -(N-1 )VMK A;’T")

VoK |
Le terme <= s'obtient & partir de la pente de la droite Ln(zé—) = (N-1).

A partir des deux essais décrits ci-dessus, effectués a la méme
déformation ‘plastique, on peut determiner le facteur de consolidation
plastique K .

&
N

S
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Le comportement plastique de réseaux époxydes modeles et de
composites unidirectionnels a fibres de carbone est étudié en relation
avec la structure moléculaire.

La plasticité est appréhendée en termes de germination et de
propagation de microzones cisaillées.

Dans le stade de propagation, les mobilités moléculaires
associées a la transition [ et la mobilité des noeuds de réticulation
contrélent la plasticité. Le réle primordial du durcisseur est ainsi mis
en évidence.

L'étude du stade de germination indique que la réticulation et la
rigidité des chaines contrélent l|'aptitude a la déformation non
élastique.

La mesure directe du taux de durcissement structural permet de
caractériser la nucléation de la plasticité au sein des matériaux
composites. Il en ressort que les réarrangements microstructuraux
locaux caractéristiques des réseaux réticulés gouvernent I'évolution
avec la température du comportement plastique de fagon identique
dans le composite et dans la résine pure.

MOTS CLEFS :

époxydes - composites - déformation plastique - préplasticité -
mobilités moléculaires





