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Introduction générale






Le choix d’un matériau a utiliser pour une application donnée est dicté par son aptitude a
répondre, a travers ses propriétés, aux critéres imposés. Par exemple, pour un cable ¢€lectrique,
le critére le plus important est la capacité du matériau a conduire le courant électrique. Ainsi,
le choix est ici fixé par la conductivité €lectrique qui est une propriété physique. Pour une
picce d’'un moteur de véhicule, c’est la capacité du matériau a résister a différentes
sollicitations mécaniques et thermiques qui importe, donc ce sont les propriétés
thermomécaniques qui sont prises en considération. Ainsi, la connaissance du matériau, la
connaissance de sa structure a I’échelle microscopique, a 1I’échelle mésoscopique et a I’échelle
macroscopique, son mécanisme de déformation et sa réponse suite a une excitation, sont des
¢tapes préalables indispensables pour une utilisation des matériaux a bon escient.
L’¢laboration de matériaux nouveaux est un domaine d’étude qui a pour objectif d’optimiser
les performances des matériaux selon les applications prévues. Des techniques de
caractérisation mécanique sont nécessaires pour quantifier les performances mécaniques des

matériaux.

La caractérisation mécanique des matériaux est une étape cruciale pour le dimensionnement
d’une structure mécanique puisqu’il s’appuie sur les propriétés du matériau pour assurer la
tenue en service, la sécurité, la qualit¢é voire le confort. Les essais classiques de
caractérisation, normalisées, les plus utilisés sont les essais de traction, de compression et de
cisaillement. Ces essais sont effectués avec une forme d’éprouvette bien définie, choisie pour
que le champ de déformation dans la zone utile de I’éprouvette soit homogene. Cette
condition d’homogénéité du champ de déformation facilite le dépouillement analytique de ces
essais en utilisant des hypothéses simplificatrices telles que la conservation du volume,
I’hypothése de contrainte plane ou de déformation plane. De nos jours, ces essais normalisés
peuvent trés bien étre utilisés pour caractériser plusieurs gammes de matériaux, a différentes
températures et différentes vitesses de sollicitation. Cependant, on ne dispose pas toujours du
volume de matériau suffisant pour extraire des éprouvettes normalisées permettant de réaliser
les essais classiques. On peut alors avoir recours a des tests de caractérisation locale par test

de dureté qui présentent I’intérét de ne nécessiter qu'un faible de volume de matériau.

L’essai de dureté est un essai qui consiste a appliquer une charge sur un indenteur, ou pointe,
en contact avec la surface du matériau a caractériser. La mesure de la taille de I’empreinte
résiduelle conduit & une valeur de dureté. Contrairement aux essais classiques précédemment
cités qui permettent de déterminer la loi de comportement donnant 1’évolution de la

contrainte vraie en fonction de la déformation vraie, la valeur de dureté ne donne qu’un ordre



d’idée de la résistance mécanique du matériau testé. Inspiré de 1’essai de dureté, 1’essai
d’indentation instrumentée figure aussi parmi les essais de caractérisation mécanique locale
des matériaux. Cet essai consiste a enfoncer un pénétrateur a la surface d’un matériau et de
mesurer continuellement la charge F appliquée en fonction de la valeur de pénétration 4. Le
pénétrateur, appelé indenteur, peut avoir une forme conique, sphérique ou pyramidale. L’idée
est alors de déterminer, a partir de la courbe d’indentation F-h du matériau, certaines
propriétés mécaniques intrinséques ou parametres de la loi de comportement. Cependant
comme 1’essai n’est pas encore normalisé¢ pour 1’obtention de ces parameétres et que le champ
de contrainte et de déformation sous I’indenteur est trés hétérogene, plusieurs théories ont été
proposées pour dépouiller les résultats obtenus. A la base se trouve la théorie de Tabor qui se
résume au fait que la dureté d’un matériau est proportionnelle a sa contrainte d’écoulement.
On trouve ensuite la théorie de la déformation représentative qui ne possede pas non plus une
définition universelle. La théorie permet d’exploiter les courbes d’indentation pour déterminer
quelques parameétres de la loi de comportement d’un matériau. Une autre méthodologie pour
exploiter I’essai d’indentation utilise I’analyse inverse. Cette méthodologie consiste a
déterminer le jeu de parametres de la loi de comportement qui minimisent I’écart entre les
grandeurs mesurables expérimentalement et celles obtenues par simulation numérique.
Actuellement, ces deux méthodologies permettent de déterminer le module d’élasticité et les
parametres d’une loi de Hollomon pour un matériau dit €lastique-plastique. Pour étendre le
champ d’applications de 1’essai d’indentation, nous nous intéressons ici a 1’indentation des

matériaux dont la réponse dépend de la vitesse de sollicitation.

Dans la littérature, peu de travaux sont proposés pour caractériser le comportement mécanique
d’un matériau dépendant de la vitesse de déformation a partir de 1’essai d’indentation
instrumentée. Ainsi, 1’objectif de ce travail est d’étudier I’influence de la vitesse de
déformation sur la réponse a I’indentation des matériaux et c’est dans ce cadre que nous avons
choisi les matériaux polyméres comme matériaux d’étude en raison de leur sensibilité¢ a la

vitesse de déformation remarquable méme a température ambiante.

Le premier chapitre de cette these est focalisé sur une bibliographie des matériaux polymeres
afin de les présenter et de les classer selon leur microstructure et leur mise en ceuvre. Le
paragraphe cceur de ce chapitre est dédié au mécanisme de déformation des polymeres
thermoplastiques et a la modélisation de leur comportement. En ce qui concerne la
modélisation de la loi de comportement, nous avons présenté quelques lois de comportement

macroscopiques issues d’une approche phénoménologique. Le rappel des lois de
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comportement présentées dans la littérature et leur analyse nous permettront de prendre un
recul sur le choix de la loi de comportement a utiliser pour étudier la réponse a 1’indentation
de ces matériaux. En effet, parmi les travaux existants, certains considérent que le
comportement du polymeére est viscoélastique uniquement tandis que d’autres ne considerent

que la viscoplasticité. En réalité, c’est la combinaison des deux qui est vraie.

Dans le second chapitre est présentée la caractérisation mécanique a partir d’un essai de
compression simple des matériaux polymeres qui ont été choisis comme matériaux d’étude, a
savoir le Polycarbonate (PC), le Polyméthylméthacrylate (PMMA), le Polyéthylene a Haute
Densité (PEHD) et le Polyamide Nylon 6.6 renforcé a 30% de fibres de verres (PA 6.6-30%
GFR). Dans ce chapitre nous présentons la méthode de dépouillement analytique des essais de
compression ainsi que les résultats obtenus. A partir des courbes contrainte-déformation
obtenues, nous déterminons les parametres de plusieurs lois de comportement. Enfin, nous en
testons la validit¢ en comparant le résultat des simulations numériques de 1’essai de

compression et les courbes de compression expérimentales obtenues.

Le troisieme chapitre est une bibliographie présentant les travaux effectués sur Ia
caractérisation mécanique par indentation. Ainsi un premier paragraphe est dédi¢ a un bref
historique de I’indentation instrumentée, depuis sa genése a partir de 1’essai de dureté.
Ensuite, la deuxiéme partie aborde les différentes approches utilisées dans la caractérisation
mécanique par indentation. Ce chapitre nous servira de base et de référence pour le quatrieme

chapitre.

Le quatriéme chapitre concerne 1’étude théorique de I’indentation sur matériaux dont le
comportement dépend de la vitesse de déformation. Pour cette étude, nous supposons que le
matériau est isotrope et que son comportement mécanique suit la loi de type puissance a trois
parametres. Une premicre partie est consacrée a 1’étude de ’influence du frottement et une
deuxieéme partie est consacrée a I’identification par analyse inverse des parametres
rhéologiques de la loi de comportement a partir des courbes d’indentation pseudo-
expérimentales. De plus, une derniére partie sera dédiée a un nouveau concept de déformation
représentative et de vitesse de déformation représentative en indentation conique, se basant

sur les jeux de parameétres donnant les mémes courbes d’indentation.

Le dernier chapitre concerne I’application de I’étude théorique sur I’essai d’indentation
expérimentale. Dans ce chapitre, des essais d’indentation expérimentaux ont été réalisés d’une

part pour valider la théorie exposée dans le chapitre précédent, et d’autre part pour montrer

11



tous les problémes rencontrés lors de 1’exploitation de 1’essai et leur influence sur la
crédibilité¢ des résultats obtenus. Pour terminer, une discussion est proposée sur I’analyse des
résultats obtenus, sur les difficultés rencontrées et sur les perspectives envisagées pour la suite

de I’étude.

Enfin, ce mémoire se termine par une conclusion et quelques perspectives issues de travail de

these.
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Chapitre 1

Les matériaux polymeres thermoplastiques
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Ce chapitre présente une synthése bibliographique sur les matériaux polymeéres et notamment
sur leur comportement mécanique. Les matériaux polymeéres ont été choisis comme matériaux
d’étude dans le cadre de ce travail du fait de leur forte sensibilité a la vitesse de déformation
méme a température ambiante. La caractérisation mécanique d’un matériau en vue de
modéliser son comportement demande une bonne connaissance du matériau lui-méme ainsi
qu’une bonne compréhension des mécanismes physiques qui provoquent ou accompagnent sa
déformation. Cette synthése permettra de faire un rappel sur les polymeres, sur les différentes
classes de polymeres, sur le mécanisme de déformation des polymeres a différentes échelles
d’observations, sur les lois de comportement utilisées pour modéliser leur comportement

mécanique a I’échelle macroscopique et sur les essais de caractérisation mécaniques

habituellement utilisés pour caractériser ces matériaux.

1 Généralités sur les matériaux polymeres

Le mot polymeére vient de deux mots grecs, « polus » qui signifie plusieurs et « meros » qui
signifie partie. Au sens propre et figuré, on peut désigner par le terme polymeére tous les
matériaux constitués de plusieurs enchainements de macromolécules obtenus par syntheése ou
par transformation de matériaux naturels. Par définition un polymeére est donc un ensemble de
macromolécules [1]. Une macromolécule est une trés longue chaine constituée de plusieurs
milliers d’unités de base appelées monomeres. Les monomeres sont essentiellement
constitués d’atomes de carbone. Le nombre d’unités monomeéres qui forment une
macromolécule est appelé Degré de Polymérisation [2, 3] et il est proportionnel a la masse
molaire du matériau polymere. Les liaisons atomiques le long d’une chaine sont assurées par
des liaisons covalentes, qualifiées de liaisons fortes de sortes qu’elles sont supposées ne pas

se rompre sous I’action d’une contrainte mécanique.

Les polymeres peuvent présenter plusieurs types de propriétés mécaniques bien spécifiques
selon I’architecture des macromolécules et leur cohésion. C’est une des raisons qui explique
leur utilisation dans un vaste domaine d’application, notamment dans la construction ou ils
remplacent les matériaux traditionnels tels que I’acier, le bois, la pierre, les verres, les
céramiques, etc... Ils sont aussi utilisés dans des applications technologiques spécifiques

telles que I’industrie automobile ou I’aéronautique.

Les matériaux polymeres peuvent étre classés suivant plusieurs critéres :

15



1.1 Classification selon leur origine

Il existe des polymeéres naturels qui sont d’origine animale et végétale, tels que la famille des

Polysaccharides (cellulose et amidon) ou I’ADN qui est un polymére de nucléotides ; les

polymeéres artificiels qui sont obtenus par la modification des polymeéres naturels ; et les

polymeéres synthétiques fabriqués par I’homme suivant un processus de polymérisation. C’est

cette derniére qui sera la plus abordée dans ce chapitre.

1.2 Classification selon leur mise en ceuvre

Les polymeres sont classés ci-dessous en trois groupes distincts selon leur mise en ceuvre :

()

(ii)

(iii)

Les thermoplastiques tels que le polyéthylene a basse densit¢é (PEBD), le
Polychlorure de vinyle (PVC), le Polyméthacrylate de méthyle (PMMA),
appelé commercialement Plexiglass, le Polypropylene (PP) ou le
Polycarbonate (PC) appelé aussi Makrolon, peuvent avoir une structure
amorphe ou semi-cristalline. Ces matériaux se ramollissent a la température
jusqu’a un état fondu et se rigidifient a nouveau au refroidissement. Ce sont
des polymeres recyclables. D’un point de vue moléculaire, ils sont constitués
de macromolécules linéaires ou ramifiées dont la cohésion est assurée par des
liaisons de type Van-Der-Walls. Dans ce chapitre, ce sont les thermoplastiques
qui seront abordés.

Les thermodurcissables tels que les Phénoplastes (PF), les Aminoplastes (UF,
MF) ou le polyuréthanne (PUR), sont largement utilisés pour leur stabilité
thermique et leurs bonnes propriétés élastiques. En revanche, ils ne peuvent
étre mis en ceuvre qu’une seule fois par polymérisation, et ne peuvent plus étre
ramollis aprés durcissement. Ces polyméres thermodurcissables sont obtenus
par réaction chimique entre une résine, un durcisseur, un accélérateur et
d’autres additifs. La résine de départ est composée de quelques unités de
monomeres, d’ou une viscosité plus faibles pour les thermodurcissables que
pour les thermoplastiques.

Les ¢lastomeres sont des polyméres amorphes qui sont réputés pour leur

grande déformabilité réversible.

2 Microstructure des polymeéres thermoplastiques

Pour étudier la structure d’un polymére, il est nécessaire de définir deux échelles

d’observation : la structure de la macromolécule individuelle et I’arrangement des

16



macromolécules les unes par rapport aux autres. L’arrangement macromoléculaire peut se
présenter comme une structure semi-cristalline ou totalement amorphe et par conséquent les

propriétés mécaniques en dépendent.

2.1 Structure de la macromolécule

La structure macromoléculaire est constituée de plusieurs monomeres identiques dont le
squelette est souvent a base de carbone liés par des liaisons covalentes. Les macromolécules
peuvent se présenter sous forme monodimensionnelle, c’est-a-dire 1’assemblage des
monomeres se développe en une seule direction de I’espace (Figure 1-a) et peut
éventuellement posséder des ramifications a faible longueur (Figure 1-b). Dans cette derniere
catégorie se trouve la majorité des polymeres thermoplastiques : le Polyéthyléne (PE), le
Polypropyléne (PP), le Polychlorure de Vinyle (PVC), les Polyamides (PA6, PA 6.6, PA 12),
le Polycarbonate (PC), le Poly-méthacrylate de Méthyle (PMMA)...

Sl

(a) (b)

Figure 1: Représentation schématique des différentes architectures macromoléculaires

d'un polymeére monodimensionnel: (a) Polymére linéaire, (b) polymeére ramifié [4]

A titre d’information, les macromolécules peuvent aussi se présenter sous formes lamellaires
ou bidimensionnelles, c’est-a-dire que les chaines atomiques se développent dans deux
directions de 1’espace et sous forme réticulée ou tridimensionnelle. Dans cette dernicre

catégorie se trouve les thermodurcissables et les ¢lastomeres.

2.2 Arrangement entre macromolécules

Les liaisons entre les macromolécules sont de types Van-Der-Walls (Figure 2), leurs énergies
de liaisons sont tres inférieures a celles des liaisons covalentes et ainsi ce sont ces liaisons qui
se rompent en premier lorsque le polymeére est sollicit¢é mécaniquement. Cependant, la
molécule de Carbone peut subir une rotation sur le cone de valence et c’est ce qui engendre
les conformations de la chaine de la macromolécule et plus loin une contribution a la

déformation des polymeres.
17
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Figure 2: Représentation schématique d'un chaine de macromolécules [5]

2.2.1 Polymeres amorphes

L’arrangement spatial des chaines de macromolécules peut étre totalement désordonné. C’est
le cas des polymeres amorphes. Autrement dit, la distance entre les chaines de
macromolécules constituant la matiere n’est pas constante. Les chaines sont disposées et

orientées de maniere aléatoire pour avoir une configuration enchevétrée en pelote statistique

[6].
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Figure 3: Volume spécifique lors du refroidissement de 4 polyméres: le Polystyréne (PS), le
Poly(méthylméthacrylate)( PMMA), le Bisphenol-A polycarbonate (PC), le Poly(2.6-
diméthylphenyleneoxide) (PPO)[7]

Lors de son refroidissement le polymeére tend a minimiser son énergie interne et la matiere a

tendance a se densifier. Cependant la densification n’est jamais parfaite, il reste des espaces
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libres distribués régulicrement dans la matiére qui permettront le déplacement des atomes et
par conséquent la déformation de la matiére. Ce volume n’est autre que le volume libre. La
proportion de ces volumes libres dépend de la cinétique de refroidissement du polymeére
(figure 3) et donc la microstructure des polymeres amorphes en dépend aussi. Ce volume libre
est la principale cause de I’existence d’un crochet de contrainte au niveau de la courbe

contrainte-déformation.

2.2.2 Polymeres semi-cristallins

Pour certains thermoplastiques, il peut y avoir une certaine régularité dans la disposition des
atomes mais la cristallisation ne peut jamais étre totale, d’ou I’appellation polymeére semi-
cristallin. Lorsque les chaines de macromolécules sont disposées les unes paralleéles aux

autres, alors la régularité de la structure moléculaire peut exister [8, 9].

Figure 5: Représentation schématique d'un sphérolite et des lamelles le constituant [11]
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L’assemblage de ces régularités forme alors une morphologie cristalline qui est
essentiellement lamellaire. L’épaisseur des lamelles est souvent de ’ordre de quelque dizaines
de nanometres [12]. A une échelle un peu plus importante, ces lamelles cristallines et 1’état
amorphe dans les zones interlamellaires s’organisent en un arrangement polycristallin appelé
sphérolites (Figure 5). La taille des sphérolites varie d’un micrometre a plusieurs dizaines de

millimétres .

Figure 6: Image des sphérolites : (a) d’un Polyéthyléne a haute densité observé au

microscope électronique a transmission (MET) [13] — (b) d’un Polyamide 6 observé au

microscope a balayage éléctronique (MEB) [14]

3 Comportement mécanique et mécanismes de déformation des
polymeéres thermoplastiques

Pour étudier le comportement mécanique d’un matériau, il est nécessaire de définir un
domaine d’état dans lequel son comportement varie peu dans un certain domaine de
température et dans les conditions d’usage. Sous le terme « état » se trouve la totalité de
propriétés macroscopiques associées au matériau. Pour les matériaux polymeres, on peut

distinguer les états fondamentaux suivants, selon la température :

(1) Etat vitreux ou état solide

(i1) Etat caoutchoutique

(i)  Etat fondu ou liquide
Entre ces domaines, il y a des zones de transitions qui sont la zone de transition vitreuse et la
zone de fusion. La description du comportement des matériaux polymeres differe selon le

domaine d’état choisi. Dans le cadre de ce travail ¢’est I’état vitreux qui sera considéré.
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Figure 7: Courbe de l'effort en du diamétre de I’éprouvette sur des polyméres (Polyamide
6,6 (PA66), Polyamide 6 (PA6), Polychlorure de Vinyle (PVC), Polypropyléne (PP),
Polyéthylene a haute densité (PEHD), Polytétrafluoroéthyléne (PTFE), Polyéthyléne a
basse densité (LDPE)) a température ambiante [15].

L’état vitreux est obtenu apres refroidissement des polymeéres. Dans cet état, les chaines de
macromolécules adoptent une certaine configuration comme nous I’avons évoqué dans la
partie précédente et puisque la mobilit¢ de chaque macromolécule lui est propre, le
mécanisme de déformation de I’ensemble dépendra alors fortement de la structure du
polymére, amorphe ou semi-cristallin. Toutefois, la réponse macroscopique des polymeres
thermoplastiques a 1’état vitreux, vis-a-vis d’une sollicitation mécanique, est tout a fait
semblable pour les cas amorphes et semi-cristallins: déformation viscoélastique suivie d’un

durcissement structurale (Figure 7).

Pour des faibles niveaux de déformation, le polymere adopte un comportement visco-
¢lastique qui est la somme d’une composante ¢élastique instantanée liée a la distorsion des
liaisons de Van-der-Walls et d’une composante retardée due a la relaxation de certaines
conformations a haute énergie sous I’effet de réarrangements diffusionnels [5, 16, 17]. Pour
des contraintes élevées, les liaisons ne tiennent plus et la déformation devient irréversible

(figure 8).
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Figure 8: Composante de déformation dans un polymeére a l'état vitreux, notamment dans

un échantillon de polycarbonate sollicité en compression [18]

La plasticité se produit par cisaillement [19-22] , un petit segment de macromolécule entouré
par ses proches voisins subit un basculement qui accommode localement le cisaillement
macroscopique [5]. Ainsi, c’est dans la partie anélastique que se trouve la différence entre

mécanisme de déformation des polyméres amorphes et semi-cristallins.

3.1 Particularités des thermoplastiques amorphes
Si le mécanisme de déformation ¢lastique semble étre commun pour les polymeres amorphes
et les polyméres semi-cristallins, celui des déformations anélastiques et plastiques sont

complétement différents a cause de la grande différence au niveau de leurs microstructures.
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Figure 9: Représentation schématique du réarrangement moléculaire et mécanisme de

déformation dans un polymere amorphe [23]
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Quinson et al. [21] ont mis en évidence I’existence d’une déformation anélastique et
plastique au cours d’un essai de compression a température ambiante sur trois polymeres : le

Polycarbonate (PC), du Polyméthylméthacrylate (PMMA) et du Polystyréne (PS).

3.1.1 Déformation anélastique
La composante anélastique est recouvrable au bout d’un certain temps. Des études ont aussi
montré que cette déformation est aussi liée a 1’énergie de déformation du matériau [24-27].

Elle dépend du type de polymeére (Figure 9-a) et de la température (Figure 9-b).
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Figure 10: Courbe montrant la variation de la déformation inélastique lors d’un essai de
compression: (a) pour le PC, le PMMA et le PS a température ambiante (T = 20°C), (b)
pourle PCaT;=20°C (0) et T =90°C) (o) [21]

Cette composante anélastique est associée a une forte mobilit¢ des chaines
macromoléculaires, phénomeéne qui a ¢t€¢ montré par G’sell et al. [20]. Comme la mobilité des
chaines dépend du volume libre dans la maticre, la composante anélastique dépendra alors
aussi de la densification du polymere [28]. Selon Struik [29], I’adoucissement au niveau de la
courbe contrainte déformation vraie (voir la Figure 8 pour le Polycarbonate) est la signature
macroscopique de I’existence de ces volumes libres dans le matériau. La Figure 10 illustre
cette dépendance. Plus le matériau vieillit, plus il tend vers un état figé et plus le crochet est
prononcé (Figure 10-a). La forme de ce crochet dépend aussi de la vitesse de refroidissement

du polymere (Figure 10-b).
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Figure 11: Influence des volumes vides sur le comportement macroscopique par
compression du Polycarbonate : (a) mise en évidence de la dépendance au vieillissement du
volume vide [30] — (b) mise en évidence de la dépendance a la vitesse de refroidissement du

volume vide [31].

3.1.2 Déformation plastique

De nombreux scénarios ont été avancés pour interpréter le mécanisme de déformation
plastique des polymeéres amorphes a 1’état solide [27, 32-38]. Cette composante est toujours
présente quelle que soit la température de I’essai (Zessai< Ty ou Tesssi™ Tg), cependant elle
disparait aprés un traitement thermique a une température au-dessus de 7, [24, 26]. La
déformation plastique est due a la réorientation des chaines de macromolécules et non a la

variation de volume [39].
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Figure 12: Contrainte vraie en fonction de la déformation plastique montrant l'influence
de l'état microstructural de l'échantillon. Trois états microstructuraux sont consideres,
états obtenus apreés traitement thermique en utilisant trois vitesses de refroidissement
différentes [21].
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Il a été montré par Quinson et al. [21] que la déformation plastique est indépendante de 1’état
microstructural du matériau contrairement a la déformation anélastique (Figure 12). Selon
Arruda et al. [40], cette composante est due a I’orientation des chaines de macromolécules et

elle est différente selon la direction de sollicitation.

3.2 Particularités des thermoplastiques semi-cristallins

Pour mieux appréhender le mécanisme de déformation des polymeres semi-cristalllins, des
¢tudes ont été effectuées a 1’échelle du sphérolite. En 1965, Hay et al. [41] ont étudié¢ la
déformation en traction simple uniaxiale des sphérolites du polyéthyléne a basse densité en
microscopie optique a lumiere polarisée. Ils ont conclu qu’au cours de la déformation, on
assiste a une forte localisation de la déformation dans la zone équatoriale (zone
perpendiculaire a I’axe de traction) et dans les diagonales du sphérolite, par contre dans la
zone polaire (zone suivant 1’axe de traction) les déformations sont presque absentes. Ils ont
alors mis en évidence I’influence de 1’orientation des lamelles sur I’activation des mécanismes

locaux. Plus tard, Weynant [42] a effectué une étude similaire sur le poly (1-buténe).

L

Figure 13 : Mécanisme de déformation des lamelles de cristallites: (a)- Etat non déformé,
(b)- Cas de lamelles torsadées, (c)- Glissement interlamellaire et (d)- Séparation

interlamellaire [43]

Il a constaté que la localisation s’amorce au niveau du cceur du sphérolite pour s’étendre aux
zones équatoriales puis aux zones diagonales. Il a interprété ses observations par 1’explication

suivante :

- Dans les zones équatoriales : une forte localisation de la déformation dans les zones
équatoriales par séparation interlamellaire et la flexion des lamelles, sous 1’action des

molécules liantes étirées, qui provoque un glissement cristallin ;
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- Dans les zones diagonales : la déformation s’amorce depuis les zones équatoriales
suivi d’un glissement interlamellaire ;
- Dans les zones polaires: une fragmentation des lamelles pour accommoder la

déformation.

3.3 Relation entre mécanisme de déformation microscopique et
comportement mécanique macroscopique

Tout ce qui a été évoqué dans les sous-paragraphes précédents concerne les mécanismes
microscopiques qui engendrent la déformation. L’assemblage de tous ces mécanismes montre
la complexit¢ du comportement des polymeres vitreux a 1’échelle macroscopique et la
compréhension du lien entre phénomene microstructural et comportement macroscopique est
une étape cruciale pour donner un sens physique a la modélisation du comportement du
matériau. A défaut d’équipement sophistiqué pour une analyse microstructurale rigoureuse, le
comportement mécanique macroscopique des polymeres se lit a travers la courbe de la
contrainte vraie en fonction de la déformation vraie. Les différents points particuliers de la
courbe, tels que 1’adoucissement et le durcissement sont des signatures macroscopiques des

mécanismes de déformation au niveau de la microstructure.

Pour les polymeéres amorphes, il a ét¢ montré [44-46] que I’adoucissement de contrainte est
fortement li¢ a la quantité de volume libre dans la matiere et le durcissement structural dépend

fortement de la direction de la sollicitation.

Pour ce qui est des polymeéres semi-cristallins, le mécanisme de déformation a 1’échelle
microstructurale est beaucoup plus compliqué et par conséquent il en est de méme pour établir
un lien entre événement microstructural et réponse macroscopique du matériau. Néanmoins,
quelques travaux [47, 48] ont propos€¢ un scénario reliant déformation macroscopique et
déformation microstructurale. Ces travaux ont permis de conclure que la transformation
microstructurale est controlée par la déformation. Avant environ 2.5 % de déformation, le
matériau se comporte comme un matériau pseudo-Hookien. Le processus de déformation est
alors réversible et exothermique. Aux alentours de ce taux de déformation débutent les
glissements inter lamellaires associés a la déformation de la partie amorphe qui se déforme
plus rapidement que la partie cristalline. Au-dela de 2.5%, la déformation résiduelle apparait
et le processus devient fortement exothermique. C’est a partir de 60% de déformation qu’on
assiste a une destruction partielle de la structure cristalline qui correspond au durcissement

visible sur la courbe de la contrainte en fonction de la déformation.
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4 Modélisation du comportement des polymeres solides

4.1 Cadre général de la modélisation de la loi de comportement
macroscopique

Dans cette partic seront présentées les différentes approches de la modélisation du
comportement mécanique des polymeéres a 1’état vitreux. En parlant de modélisation, il existe
plusieurs écoles de pensées en fonction de 1’échelle d’observation, ce qui nous améne a

définir dans un premier temps les différentes échelles d’observation (Figure 14).

Echelle microscopique

Vit R

Echelle mésoscopique

Echelle macroscopique
(boite noire)

Figure 14: Représentation schématique des différentes échelles d'observation en vue de

modéliser le comportement mécanique du matériau

(i) L’échelle microscopique qui correspond a 1’échelle des macromolécules. C’est a
cette échelle qu’est établie la formulation des lois microscopiques. Généralement,
la mod¢lisation microscopique se base sur I’observation fine des phénomeénes
microscopiques tels que la mobilité des chaines de macromolécules, déformation
au niveau des sphérolites, etc...

(ii) L’échelle mésoscopique qui correspond au volume élémentaire représentatif
(VER). A cette échelle, les équations aux dérivées partielles de la mécanique des
milieux continus sont valables. La formulation de la loi de comportement sera
alors basée sur des lois thermodynamiques ou I’état de la matiere est décrit par des
variables identifiées a partir des essais macroscopiques. Cette approche est appelée

modélisation phénoménologique et inductive.
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(iii)  L’échelle macroscopique qui correspond a I’échelle de la structure mécanique
définie par un ensemble de VER. A cette échelle le matériau est considéré comme
une bofite noire et I’on s’intéresse a sa réponse globale.

Dans le cadre de ce travail, nous allons nous focaliser sur les modéles de comportement a
I’échelle du VER dont la formulation est basée sur une approche thermodynamique. A titre
d’information, il existe d’autres approches dérivées de cette approche thermodynamiques,
comme le modéle multi-mécanisme [14, 49] et le modele DNLR (Dynamic Non-Linear
Relaxation) [50] qui ont été proposés pour modéliser le comportement mécanique a 1’échelle

macroscopique des polymeres et que nous allons présenter dans les paragraphes suivants.

L’approche phénoménologique débute par 1’observation expérimentale du matériau a
modéliser. Puis on suppose que I’état thermodynamique en un point du matériau (VER) ne
dépend que de ce point, c’est ’hypotheése de 1’état local. Le systéme est alors considéré
comme étant en équilibre thermodynamique mais son évolution est décrite comme une
succession d’état d’équilibre. Les phénoménes physiques intervenant dans la matiére sont
décrits en ce point local par des variables thermodynamiques appelées variables d’état. Ces
variables d’état peuvent étre classées en deux groupes: les variables observables tels que la
déformation, la température qui sont des variables dont les valeurs sont soit mesurables
directement soit accessibles au cours des essais ; et les variables internes Vi qui décrivent en
général les phénomenes dissipatifs comme 1’écrouissage ou le mécanisme de réorganisation
moléculaire. Ces variables d’état ne dépendent que de I’état d’équilibre ou se trouve le
systéeme, c¢’est-a-dire, indépendamment du chemin de transformation que le systéme a subi et
la relation entre ces variables d’état et leurs variations constitue alors la loi de comportement

du matériau.

L’évolution du systéme est décrite localement par un potentiel thermodynamique en fonction

de ces variables d’état. En général, c’est le potentiel « énergie libre volumique de Helmholtz »

1//(56, T, Vk) qui est utilisé¢ pour décrire les processus réversibles [51].

aW'(?eJra—l’”TJr8—‘”17 (1.1)

V= T er Tar

Ou p, la masse volumique et &,, le tenseur de déformation élastique.

Pour les processus irréversibles, les phénoménes physiques qui opérent dans la matieére sont

décrits par le potentiel de dissipation ¢ . En supposant que ce potentiel soit exprimé dans
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I’espace des forces thermodynamiques en fonction des variables internes, la loi de normalité

dissipative s’écrit :

dz, —dr2? (1.22)
0o
8
av, =—-di 22 (1.2b)
04,

0 : : : :
Ou 4, = p% représente les forces thermodynamiques associées aux variables internes Vi
k

et A' représente le multiplicateur plastique pour éviter toute confusion avec le coefficient de

Lamé.

En restant dans le cadre des petites déformations, c’est-a-dire £ =¢,+&, , et en utilisant le

premier principe et le second principe de la thermodynamique, I’inégalité de Clausus-Duhem

est décrite par :

~. O - o~ oy . ;g
(O':pg}:ge+O':g,,—p(s+a—TjT—pAka—FgradTZO (1.3)

e

Ou & est le tenseur des contraintes, Z,, le tenseur de déformation élastique, &, le tenseur de

déformation plastique, s, ’entropie du systéme, ¢, le flux de chaleur et 7, la température.

Cette inégalité doit toujours étre vérifiée pour tous types d’évolution.

Ainsi, la connaissance de ce potentiel thermodynamique permet d’établir une relation entre les
variables d’état (£,7,V,) et leurs variables associées (&,s,4,) a I’instant donné. Pour

décrire I’évolution de ces variables au cours d’une transformation, il faut une loi

complémentaire qui est la loi de comportement du matériau.

4.2 Loi de comportement des polymeéres solides

D’aprés les observations expérimentales, les polymeres solides ont un comportement
viscoélastique-viscoplastique. Néanmoins, la plupart des auteurs qui ont travaillé sur la
modélisation des lois de comportement des polymeres ont essayé d’approximer le
comportement par un comportement elasto-viscoplastique. Nous détaillons ci-apres les deux

types de comportement.
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4.2.1 Comportement élasto-viscoplastique

Le comportement élasto-viscoplastique est caractérisé par une sensibilité des paramétres de
charge a la vitesse de sollicitation dans le domaine élasto-plastique qui est un domaine au-dela
duquel le matériau subit une déformation irréversible. A 1’intérieur de ce domaine, le
comportement est élastique et en utilisant 1’énergie libre élastique on peut établir une relation

entre la contrainte et la déformation élastique :

1 . = o

y,=—2¢,:C:¢, (1.4a)
2p

Et,

. 0

G=pLe (1.4b)
0€,

Ou £, et C sont respectivement le tenseur de déformation élastique et le tenseur d’élasticité

d’ordre 4. Dans le cas d’un matériau isotrope, 1I’équation 1.4b se réduit a :
&=2ug +Atr(E)T (1.5)

E Ev
2e) TN )

ou U= sont les coefficients de Lamé, E, le module d’élasticité,

v, le coefficient de poisson et  la matrice unitaire.

Le domaine ¢lastique est limité par la surface de charge dont la forme est décrite par

f(5,4,)=0, avec Ai la force thermodynamique associée aux variables internes décrite

précédemment et ¢ la contrainte équivalente définie suivant un critére de plasticité. Selon la
théorie de la plasticité, deux variables internes sont utilisées pour décrire le domaine
d’¢lasticité : une variable scalaire » qui décrit la taille de la surface de charge et une variable

tensorielle & qui servira a décrire la position de la surface de charge. L’énergie libre

anélastique est définie par :

an

PV, =0: :&+g(r) (1.6)

s B 0 . o : :
Ou X=C:& et R=25 sont les forces thermodynamiques associées aux variables internes.

or

D’apres la loi de normalité (Equations 1.2a et 1.2b), si ’on consideére que la direction de
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I’écoulement viscoplastique est défini par le critére de plasticité f, I'incrément de déformation

plastique est décrit par :

(312
of \oc

La fonction €2, est appelée le potentiel d’écoulement. La connaissance de cette fonction et de

la surface d’écoulement va donc suffir pour caractériser complétement 1’écoulement en

intensité et en direction.

La premicre formulation applicable sur les polymeres est le modele proposé par Eyring [52].
Le modele de Eyring, basé sur la théorie de ’activation thermique, a été dédié a la description
de la viscosité¢ et de la thermo-plasticit¢ des polymeres. 11 décrit que les molécules sont
capables de franchir les « barrieres » résultant de leur interaction. Le mouvement des
molécules suppose 1’acquisition d’énergie nécessaire au franchissement de ces obstacles.

Ainsi, la vitesse de déformation généralisée peut étre €crite par :

ézéoexp(—%J (1.8)
B

Ou ¢&,, est la vitesse de déformation généralisée de référence, Gy, 1’énergie libre, Vi, le

L 3. - . .
volume d’activation, kg, la constante de Boltzmann, o = ES S, la contrainte équivalente

L : -~ 1 = -
définie au sens de Von Mises dont ¥ :a—gﬂf(a)l est le déviateur du tenseur des

contraintes et 7, la température. Ainsi, la variation de la contrainte équivalente de Von Mises,

en fonction de la vitesse de déformation généralisée, est décrite par :

E:ﬁ[i_m(ijj (1.9)
T VKT g

Dans ce modéle le matériau est supposé isotrope.

Plus tard, le modele BPA (Boyce, Parks and Argon) a été proposé. Argon [53] a proposé un
modele qui fait intervenir un défaut autre que la dislocation et stipule que la dynamique de
I’activation plastique est controlée par des boucles de déclinaison. Les chaines de
macromolécules sont assimilées a des cylindres dans une matrice élastique. Lors de la

déformation, le domaine correspondant a un segment de chaine subit une paire de
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déclinaisons similaires a une double distorsion de la molécule. Ces défauts engendrent une

augmentation de 1’énergie libre et la limite ¢lastique en cisaillement est exprimée par :

6
.p g
T:E{I+%1n(7/_—ﬂ (1.10)
As 7,

Ou s, est un paramétre relatif a la résistance au cisaillement dont la valeur initiale est égale a

0,077,

" , A est un parametre d’amortissement, y,, un terme pré-exponentiel qui a la
-v

Sr()

dimension d’une vitesse de déformation et 7, la température. Le modele d’Argon est un cas
particulier du modele de Eyring puisque la différence repose sur la dépendance de I’énergie
d’activation au module de cisaillement. Ce modéle ne permet pas d’interpréter le crochet de
contrainte en sollicitation uniaxiale. Cependant, le probléme a été résolu par Boyce et al. [54]

en exprimant le terme sy par une fonction de la pression hydrostatique :

S,o=S,taP

s (1.11)
> ( oss(T,y')J

Ou P est la pression hydrostatique, &, désigne la dépendance en pression, 4, la pente de
I’adoucissement et g, la valeur de saturation vers laquelle la contrainte va tendre au-dela du
seuil de plasticité.

Dans le modele BPA, la contrainte est décomposée en une partie liée a la rotation de chaine

~ g

T et une partie liée a D’alignement des chaines B, en supposant que le gradient de

déformation F est défini par :

F=F¢F" (1.12)
Le tenseur gradient de vitesse F est défini par :

L=FF'=F°F +F['F*" (1.13)

Ou L” est le tenseur de gradient de vitesse dans la configuration relaxée. La vitesse de

déformation correspondante est donnée par :

D" =y"N (1.14)
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Ou N est un vecteur unitaire qui est orthogonal a la surface représentative du deuxiéme

% ~ %
invariant du tenseur de contrainte 7' . Finalement, la contrainte T est exprimée par :

~y

T :a—%FEBFeT (1.15)

Ou 0:55 : £ est la contrainte de Cauchy définie par la loi de Hooke etJ =det Fest le

déterminant du gradient de transformation. Le modeéle a 8 chailnes d’Arruda et al. donne

I’expression de la contrainte B :

P P?
Bi:nkBT\/N | Y V,-_PM-l L (1.16)
3 JN )V, JN

Ou n est la densité de chaines, kp la constante de Boltzmann, N le nombre de liaisons de

chaine, les V" sont les valeurs propres du tenseur de déformations plastiques, V¢’ est

I’allongement plastique des chaines et / " est la fonction inverse de la fonction de Langevin
définie par : ¢(x)= coth(x)— 1 .
X

Le modele BPA, qui utilise globalement 10 paramétres, a été utilis¢é dans les travaux de

Cynthia et al. [18] pour simuler le comportement du Polycarbonate en compression simple

(Figure 15).
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Figure 15: Comparaison d'une courbe contrainte-déformation obtenue a partir d'un essai
de compression expérimental et la simulation numérique a partir du modéle BPA pour le
cas d’un chargement monotone suivi d’une décharge [23]
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Figure 16: Comparaison d'une courbe contrainte-déformation obtenue a partir d’un essai
de compression expérimental et la simulation a partir du modéle BPA pour le cas d’un

essai cyclique avec un maintien [23]

Une autre approche, qui consiste a utiliser une formulation puissance, permet de décrire le

potentiel d’écoulement et dans ce cas, le comportement est défini par la loi de Norton-Hoff:
ole,,T)= K(e)ﬁ(ﬁe‘T exp (?] (1.17)

Ou o est la contrainte équivalente de Von Mises, & est la déformation généralisée,

~

E=,|—€:& estla vitesse de déformation généralisée, m est le coefficient de sensibilité a la

ﬁ‘

_ , mG, e g .
vitesse de déformation et S =——". La différence entre les lois établies sur ce méme concept
B

se trouve au niveau de la forme de la fonction reliant la contrainte en fonction de la

déformation.

La loi de G’sell [5] figure parmi les lois proposées pour modéliser le comportement des

polymeres solides, elle est décrite par 1’équation suivante :
o(e,6,T)=K(1—exp(—we))1+aexp(—be))exp (he)exp (ngm (1.18)

Ou K, représente la consistance, w, a, b et i sont les parameétres associés a la déformation et m
est le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation.
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Cette loi a été utilisée dans de nombreux travaux pour modéliser le comportement mécanique

macroscopique des polymeres amorphes [55, 56] et semi-cristallins a 1’état solide [5, 57-60]

(Figure 17).
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Figure 17: Comparaison de la force expérimentale et simulée a partir de la loi de G'sell

[60]

4.2.2 Modéle DNLR (Distribution of Non Linear Relaxations)

L’approche DNLR, basée sur la thermodynamique des processus irréversibles, a été

développée par Cunat [61]. Elle est considérée comme une extension des concepts de De

Donder qui stipule que les réorganisations internes des chaines de macromolécules, qui ne

sont pas forcément connues, sont considérées physiquement comme des réactions chimiques,

créations ou suppressions des liaisons atomiques. De plus, 1’état du systéme est toujours

défini par I’énergie interne du volume €lémentaire représentatif étant donné sa situation de
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hors état d’équilibre local. Pour cela, De Donder avait utilisé un jeu de variables internes z*
qui représentent la variation irréversible de la microstructure du polymére. Les variables z* ne
sont pas des variables d’état et elles ne sont pas définies explicitement. Dans ce cas, la

quantité de matiére de chaque constituant i pendant la réaction chimique k est définie par :
0 k_k
n.=n, +Zvl.z (1.19)
k

0

Ou n est la quantité de maticre totale dans la microstructure a I’état initial et v/ est le

coefficient stoechiométrique caractérisant les proportions des constituants i.

Ainsi, les relations de Gibbs et de Gibbs-Duhem qui ont été formulées pour le cas de systémes

en équilibre sont aussi valables méme si I’équilibre interne est rompu :

du="Tds+& :de + ) u,dn,
i (1.20)

sdT +2:d6 +) ndu, =0
i
Ou u est I’énergie interne du systéme, 7, la température, s, ’entropie associée a 1’énergie du

systeme, ¢, , le potentiel chimique du constituant 7 et n;, sa quantité de matiere.

De Donder a aussi introduit une autre variable qui est I’affinité Ax qui représente la force
thermodynamique associées aux variables internes zi. Cette deuxiéme variable est définie

par :
A== v (1.21)

Qui peut aussi étre exprimée par :

ou

A =——
oz'

(1.22)

La relation (1.22) montre trés bien que lorsque le systéme est en équilibre thermodynamique,

I’affinité s’annule.

En combinant les relations (1.19) et (1.21), il en résulte que :
> gty =D ] = > A7 (1.23)
i i k

Les relations entre les variables d’état du systeéme et leur variation dans le temps sont traduites

par les lois d’états. Afin d’introduire un formalisme complémentaire décrivant les processus
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dissipatifs, notamment la variation des variables internes, il est généralement admis qu’il
existe un pseudo-potentiel de dissipation qui respecte la seconde loi de la thermodynamique,
en I’occurrence 1’inégalité de Clausius Duhem. Une formulation matricielle de cette loi d’état

a été proposée par Tisza :

T a;l"s a;g sz S
o |=|a, a. b, |¢ (1.24)

~A by by g4 |\Z2

Ou aj, introduit la chaleur spécifique du polymeére, a” est le module d’élasticité instantané,
a’ =ay, est le coefficient de couplage thermoélastique, g correspond a I’état de la

microstructure décrite par les variables internes z et les composantes b traduisent les

couplages entre les variables internes et les variables d’état.

Si I’on considere la partition entre les variables internes contrdlables et les variables internes

non controlables, la relation (1.24) peut s’€crire d’une autre maniere :

[—EAJ :E : jm (1.25)

Ou le vecteur J représente les réponses du systéme qui sont des observables mesurés

expérimentalement, 4 représente les réponses cachées qui s’annulent & 1’état relaxé et a ’état

d’équilibre.

Dans le formalisme DNLR, les lois d’états sont aussi décomposées en une contribution
instantanée distinguée par 1’exposant u et une contribution retardée qui est distinguée par

I’exposant d :

B=p"+p (1.26)

. . NS =B
Ou p“=a"y et p= —Z —ﬁj . Avec a" le module d’¢lasticité instantané associé a la
=T

composante instantanée. Pour ce qui est de la composante retardée, elle décrit la variation de
N mécanismes dissipatifs ayant leur propre cinétique. Cette relation a été obtenue par
approche modale. Les modes dissipatifs j sont décrits par un modele cinétique du premier

ordre sur les variables controlables f géré par un temps caractéristique proprer,. Ainsi, la

réorganisation d’un ensemble de macromolécules est vue comme une phase transitoire entre
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un état initial et un état d’équilibre final S” qui correspondent & deux valeurs minimum de

I’énergie (Figure 17).
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Figure 18: Représentation schématique de la barriére d’activation et les seuils d'énergie
correspondant a l'état d'équilibre initial et final. F; désigne la fréquence de phonon de

Debye ou la translation de Guggenheim [62]

Dans le cas d’une sollicitation purement mécanique, la loi de comportement du modé¢le

DNLR est définie par :

N . o.—0,
6=6"+c"= z[pga"é—MJ (1.27)

J=1 T
Ou EY = pja" représente le module d’¢lasticit¢ instantané modal, pl ., la responsabilité

propre au mode de relaxation j et o, = pjo”, ou o’ est la contrainte relaxée associée au

régime stable.

Le temps de relaxation est déterminé en faisant intervenir un spectre de relaxation qui varie

entre le temps de relaxation du processus le plus rapide 7, et le temps de relaxation du

n
processus le plus lent 7.
T

—mx —10¢ (1.28)
T

min

Ou d est la largeur du spectre de relaxation. Donc finalement le temps de relaxation est décrit

par :
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=7 10_[%}1 (1.29)

J max

Ce modéle a été utilis€ par Arnaud et al. [12] pour modéliser le comportement mécanique
d’un PEHD sollicité en traction simple suivie d’une relaxation de contrainte comme indiqué

sur la figure 19.
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Figure 19: Comparaison entre la courbe contrainte déformation obtenue

expérimentalement et celle obtenue par le modéle DNLR [12]

4.2.3 Comportement viscoélastique-viscoplastique

Anand et al. [32] ont proposé une loi de comportement viscoélastique-viscoplastique basée
sur le model rhéologique de Kelvin-Voigt écrit sous forme tensorielle pour le cas 3D. Le
modele constitutive du comportement mécanique est basé sur le modele rhéologique de
Haward et Thackray [63]. Ces derniers ont proposé d’utiliser un ressort linéaire pour
représenter I’interaction intermoléculaire, un amortisseur non-linéaire pour modéliser la
dépendance a la vitesse et ressort non-linéaire de Langevin pour représenter le durcissement
structural di a I’étirement des chalnes de macromolécules. Ce modéle, étendu en 3
dimensions, modélise trés bien le comportement élasto-viscoplastique des polymeéres solides ;
cependant, il ne permet pas de prendre en compte le comportement viscoélastique non-linéaire
que présente les polymeres solides a un niveau de déformation se situant aux alentours de
30%. C’est sur cette motivation que ce modele a été développé. La représentation rhéologique

a une dimension du mod¢le est présentée dans la figure 20.

39



M Ressort

Y8 non-linéaire
Micromécanisme de Langevin
viscoélastigue

®
I
D' O p‘ 9 | Ecoulement
viscoplastique

/’% ] ™

(U=U“U”, 6,) U,0= 05+ 0y (U, op)

Figure 20: Représentation schématique du modeéle constitutive proposé par Anand et al.

[64]

Le mode¢le est composé de deux branches en parallele dont la premicre a gauche est composée
d’une succession de (N+1) modele de Kelvin-Voigt et d’un ressort non linéaire représentatif
du micro-mécanisme de déformation anélastique, la deuxiéme branche est un ressort de
Langevin non-linéaire. Comme nous 1’avons évoqué, la modélisation du comportement des
matériaux par I’approche thermodynamique a recours a I'utilisation des variables d’état qui
définissent I’équilibre local du systéme. Trois variables d’état sont utilisées pour ce mod¢le, a

savoir :

(i) une liste de (N+1) scalaires s = (5@, s@,... s™)) qui représentent la
viscoélasticité non-linéaire,

(ii) une autre liste de (N+1) scalaires A = (A©@, AD,... AN) représentant la
résistance moléculaire a I’écoulement plastique associ¢ a chaque micro-
mécanisme anélastique,

(iii)  une variable scalaire ¢ représentant le volume libre local relatif au
vieillissement physique du polymere.

Dans leur modéle, Anand et al. considerent que 1’énergie libre dépend des variables d’état
internes, dépendance qui conduit directement a la contrainte interne s’opposant a la

déformation appelée « back-stress » ou contrainte de résistance o, . Cette derniére permet de
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modéliser un « effet Bauschinger » observé lors du déchargement apres une déformation
anélastique.

Ainsi, cette loi permet de trés bien modéliser la courbe de chargement d’un essai de
compression et de micro-indentation du PMMA. Cependant, malgré I’utilisation de 18

parametres rhéologiques, la courbe de déchargement n’est toujours pas trés bien reproduite

(Figure 19). De plus, cette loi a été développée a température ambiante et pour une faible

gamme de vitesses de déformation.
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Figure 21: Comparaison des courbes de contrainte-déformation obtenues a partir du
dépouillement analytique d'un essai de compression a température ambiante et de la

simulation numérique du modéle proposé par Anand et al. [64]
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Figure 22: Comparaison des courbes force-déplacement en micro-indentation
expérimentale a température ambiante et de la simulation numérique du modéle proposé
par Anand et al. [64]
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4.2.4 Synthése sur la modélisation de la loi de comportement des polyméres solides
Comme évoqué précédemment, le polymeére solide a un comportement viscoélastique-
viscoplastique. L’approche du comportement par une loi élasto-viscoplastique permet de

réduire le nombre de paramétres utilisés lors de la simulation.
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Figure 23: Comparaison de la courbe contrainte-déformation obtenue par un essai de

traction et de compression mettant en évidence ’influence de la pression hydrostatique [56]

En ce qui concerne le choix du critére de plasticité, de nombreuses études [56, 65-67] ont
souligné le fait que le polymeére est sensible a la pression hydrostatique souligné le fait que le
polymére est sensible a la pression hydrostatique surtout pour les grandes déformations
(Figure 23). Cependant, Quinson [68] avait validé que, sur le PC, le PMMA et le PS sollicités
en traction et compression uniaxiales, bipoingonnement et cisaillement simple, 1’utilisation

d’un critére de Von Mises « modifié en pression » est plus adapté et plus facile a utiliser.

5 Essai de caractérisation mécanique macroscopique des
polymeéres solides

La simulation numérique, trés utile actuellement pour le calcul de structure n’est qu’un
« canoé€ dans un tsunami » sans les essais de caractérisation mécanique qui permettent de
déterminer les parametres de la loi de comportement. Les essais mécaniques classiques sont
souvent basés sur des principes similaires qui consistent a appliquer une sollicitation dans une
direction (traction, compression, cisaillement), cependant ils se différencient par leur mode de

chargement.
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En premicre ligne il y a les chargements monotones. Les essais monotones permettent de
déterminer le comportement du matériau a différents taux de déformation pouvant aller en
grande déformation, dans différentes conditions de température et gammes de vitesses de
déformation. Seule la détermination du module d’¢lasticité et du coefficient de Poisson des
polymeéres par traction est normalisée. Elle est régie par la norme internationale ISO 527-1 et
ASTM D 638 et consiste a trouver le coefficient directeur de la partie initiale de la courbe
contrainte-déformation nominale. Pour les calculs de structures plus rigoureux
(dimensionnement avec la prise en compte de la déformation plastique dans les zones ou il y a
une concentration de contrainte), il revient alors a 1’utilisateur de choisir 1’essai de
caractérisation convenable et de déterminer raisonnablement les paramétres rhéologiques du

modele de comportement choisi. L’essai de fluage aussi peut étre classé dans cette catégorie.

Outre les essais monotones, il existe d’autres types d’essais utilisés pour identifier les
propriétés €lastiques et viscoélastiques des polymeres solides. 11 y a I’essai d’indentation que
nous allons développer d’avantage dans le chapitre 3. Cet essai peut étre utilisé pour
déterminer le module d’¢lasticité et la dureté des polymeres solides. La détermination des
propriétés viscoélastiques des polymeres s’effectue cependant a I’aide de I’analyse mécanique
dynamique (AMD) [69]. L’AMD consiste a effectuer une analyse thermomécanique du
polymére en petite déformation. Les moyens d’essai utilisés sont les essais classiques tels que
la traction-compression, la flexion et la torsion, sauf que les sollicitations sont appliquées sous
un mode harmonique. Les propriétés viscoélastiques du matériau, tel que le module élastique
et le module de perte sont alors déterminés a partir de la réponse fréquentielle du systéme.
L’AMD peut aussi €tre utilisée pour la détermination de la température de transition vitreuse

des polymeres.

6 Quelques applications industrielles pour les polyméres
thermoplastiques

Les polymeres thermoplastiques sont fortement utilisés non seulement en raison de leurs
performances physiques et mécaniques mais aussi pour ’avantage d’étre recyclables un bon

nombre de fois.

Le polycarbonate (PC) par exemple est utilis¢ dans de nombreux domaines [70] car en plus
des qualités citées précédemment, le PC est transparent et résistant au choc. Parmi les
thermoplastiques se trouvant sur le marché, il fait partie de ceux qui résistent a la température

(environ 125 °C) donc il a un potentiel dans le domaine du médical par exemple pour sa
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capacité a pouvoir étre stérilisé. Le PC a aussi un réle majeur dans tout ce qui est vitrage

(parebrise, verrieéres d’avion, casques, vitrerie dans le batiment, etc...).

Le polyéthylene est utilisé dans tout ce qui est films minces, sacs et sachets. Il est aussi utilisé
pour le cablage et la tuyauterie [71]. Les polyméres sont aussi trés utilisés comme matrices
pour les matériaux composites. Ainsi, le domaine d’application de ces matériaux est tellement

vaste que la demande mondiale ne cesse d’augmenter (figure 24).
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Figure 24: Demande mondiale en matériaux plastiques en 2006 [72]

7 Conclusion

Ce chapitre nous a permis de voir les différentes classes de matériaux plastiques et de
spécifier la classe des matériaux utilisés au cours de ce travail. Nous avons vu que les
mécanismes de déformation des polymeres thermoplastiques sont totalement différents selon
la microstructure, amorphe ou semi-cristalline. En point commun, les polymeres
thermoplastiques  sont  constitués de macromolécules unidimensionnelles. Ces
macromolécules sont liées entre elles par des liaisons de types de Van Der Walls. La
déformation a 1’échelle macroscopique est la résultante de la mobilité de ces chaines de
macromolécules qui est assurée par I’existence de vide dans la matiere. Il a été vu que pour
des faibles taux de déformation ce sont les liaisons de Van Der Walls qui se tordent et qui
sont responsables de la déformation élastique du polymeére. A plus forte déformation, la
mobilité des molécules dans la phase amorphe est différente de la phase semi-cristalline
(amorphe + cristalline). La signature macroscopique de ces mécanismes de déformation
microstructurale est donc différente pour les deux types de thermoplastique. Malgré cette

différence, I’allure générale de la courbe contrainte-déformation semble étre similaire. Il a
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aussi été évoqué que le comportement de ces polymeéres thermoplastiques dépend de 1’état
rhéologique de la matiére, pour notre cas nous avons choisi d’étudier les polymeéres

thermoplastiques a I’état solide.

Sur le plan modélisation, de nombreux modéles ont été proposés pour modéliser le
comportement macroscopique des polymeéres solides. Parmi ces lois de comportement, nous
avons choisi d’utiliser une loi de comportement phénoménologique, notamment la loi de
G’sell basée sur la théorie de la plasticité des matériaux, pour simuler par la méthode des
¢léments finis les essais de compression et d’indentation sur les échantillons de polymeéres

solides.

En ce qui concerne I’essai de caractérisation mécanique, nous avons vu qu’il existe plusieurs
mode de chargement selon le type de propriétés mécaniques a mettre en évidence. Dans cette
¢tude nous allons effectuer des essais de compression monotone pour identifier les propriétés

mécaniques de nos matériaux de référence.
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Chapitre 2

Caractérisation mécanique des matériaux de référence
par compression
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Dans ce chapitre, les protocoles expérimentaux des essais de caractérisation des matériaux
d’étude sont décrits. L’essai de compression a été choisi pour déterminer la courbe contrainte-
déformation des matériaux d’études. Le choix a été dicté par le fait que pour certains
matériaux peu ductiles (comme pour le PMMA) il est impossible d’avoir par traction une
courbe contrainte-déformation au dela de 5 % de déformation. De plus, il semble que le mode
de déformation en indentation est plus proche de la compression que de la traction. En marge
de la caractérisation mécanique des matériaux de référence par compression, une partie
concernant la simulation numérique par ¢élément finis des essais de compression et

d’indentation sera présentée en fin de chapitre.

1 Essai expérimental de compression monotone

Des essais de compression a plusieurs vitesses de déplacement, imposées et constantes, ont
été effectués pour déterminer le comportement des matériaux d’études qui sont le
Polycarbonate (PC), le Poly (méthyl méthacrylate) (PMMA), le Polyéthyléne a Haute Densité
(PEHD) et le Polyamide Nylon 6.6 renforcé a 30% de fibres de verres (PA 6.6-30% GFR).
Les échantillons de PC et de PMMA ont été fournis sous forme de plaque et les éprouvettes
ont été extraites de maniere a avoir une forme cubique dont I’épaisseur est celle de la
plaque de I'ordre de 6 mm pour le PMMA et de 8§ mm pour le PC. En revanche les autres
¢chantillons ont été extraits a partir de barres cylindriques de diamétre 10 mm en découpant

de petits cylindres de 8 mm d’épaisseur et de 10 mm de diameétre environ.

1.1 Expérimentation et mode de dépouillement de ’essai

1.1.1 Dispositifs expérimentaux

Les essais de compression ont ¢été effectués a température ambiante sur une machine de
traction/compression INSTRON séries 3369 (Figure 25-a) commandée par le logiciel
Bluehill. Au cours des essais, une caméra a haute résolution a été utilisée pour suivre les
déplacements de marqueurs placés sur la surface des échantillons testés. Les images
enregistrées ont ensuite ¢été exploitées avec le logiciel Deftac, développé par 1’équipe
photomécanique de DI'Institut P’ de Poitiers, afin de déterminer la déformation réelle de

I’échantillon en s’affranchissant des problémes de raideur de la machine.
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Signaux analogiques:

= Forces, déplacement
traverse, ...

(a) (b)

Figure 25: (a) Dispositif expérimental d'essai de traction/compression INSTRON (b)

Représentation schématique du suivi de marqueurs durant I’essai de compression.

La courbe contrainte vraie en fonction de la déformation vraie a ¢été obtenue par
dépouillement analytique de la courbe de I’effort en fonction du déplacement vrai de
I’éprouvette. Un film de téflon a été utilisé pour réduire le frottement entre 1’échantillon et
I’outil de compression. La forme de I’éprouvette a été surveillée durant ’essai afin de détecter
un éventuel frottement qui aurait pu favoriser un effet tonneau sur la forme de 1’échantillon et

par conséquent compromettre I’homogénéité du champ de déformation dans I’échantillon.

1.1.2 Dépouillement analytique de I’essai de compression
La vitesse cinématique de I’outil supérieur Vo est constante. La conservation du volume de

I’échantillon durant I’essai se traduit parS,H,=SH . Dans notre calcul, nous allons

considérer que le frottement est négligeable car il est réduit au maximum par I’utilisation du
film de Téflon.

lF

Figure 26: Représentation schématique de l'échantillon au cours de sa déformation
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a) - Etude cinématique

Si le glissement est parfait entre 1’outil et I’échantillon, alors le champ de vitesse peut étre
exprimé par :

V=1Y(xyz)=Y(y) (2.1)
)

L'incompressibilité doit vérifier a tout instant et en tout point de I'échantillon la relation

suivante :
- 0X 0Y o7
divl =—+—+—=0 (2.2)
ox oy Oz
Dans un repere quelconque, la loi d’écoulement associée au critere de Von Mises est définie
par :
f(&) = (O-xx - O-yy)z + (ny - O-ZZ)z + (Gzz - G‘cx )2 + 60_)?)/ + 60_)212 + 60_22)6 - 20—)2/ (23)

Ou & est le tenseur de contrainte de Cauchy, cjj ses composantes et oy la contrainte

d’écoulement du matériau. Ainsi, si £ est le tenseur de vitesse de déformation, la loi

d’écoulement associée au critere de Von Mises sera définie par :

& =" M (2.4)

aa,j

ou A’ est un multiplicateur plastique.

En combinant les relations 2.3 et 2.4, on a :

¢, =62"(c, +p)

XX

¢, =6"(c, +p) (2.5)

»y

é‘ZZ = 62,17[(022 + p)

1 . L .
Avec p=-— 3 (axx +0o, + Uzz) est la partie sphérique du tenseur de contrainte.

Les conditions aux limites sont résumées par les relations suivantes :
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Z(h)=-¥, (2.6)

Ainsi la relation 2.2 devient :

2 X2 @.7)
ox 0Oz
En résolvant ’équation 2.5, la vitesse de déformation généralisée et la déformation

généralisée sont définies par :

2;, ~

E= —g:g:& (2.8)
3 h

Et

e=[ledr=m[ " (2.9)
0 h ’

b) - Calcul de la contrainte et de la déformation vraie dans l’échantillon

Finalement pour un essai de compression dont le frottement est supposé négligeable, les
expressions de la déformation et de la contrainte sont respectivement données par les

équations (2.10) et (2.12):

5=—ln(l+A—hj (2.10)

0

Ou Ah=h-h, , obtenu soit a partir d’un suivi de point en utilisant une caméra a haute

résolution, soit par les capteurs de déplacement sur la traverse en retranchant la raideur de la

machine.

A partir des mesures de déformation, la déformation volumique locale correspondant a la

dilatation ou a la contraction du volume élémentaire représentatif (VER) est donnée par :

g,,=tr(§)=g”+522+g33=1n(;J (2.11)

0

En supposant que I’éprouvette est incompressible, la contrainte vraie est alors définie par:

52



0

a=[§}exp(— &) (2.12)

La charge F est obtenue a partir d’un capteur d’effort qui est monté en série avec le bati de la
machine. La courbe contrainte-déformation obtenue est une courbe intrinséque au matériau et
peut étre considérée comme observable mécanique a 1’échelle macroscopique pour la

construction des lois de comportement.

¢) Calcul de la raideur de la machine

A début de I’essai, I’ensemble {éprouvette + machine} subit une déformation €lastique, ce qui

verifie I'utilisation d’un modele représenté par deux ressorts montés en série.

Machine de raideur k

Echantillon de Module
d’Young E

Figure 27: Représentation schématique du principe de calcul de la raideur de la machine

D’apres la Figure 27, on peut dire que :

Foiair = Frachine = Fechanitio (2.13)

Et

Al it = Al acnine + M echandition (2.14)
OurF, .. F, nine € Fopunin SONt respectivement I’effort total appliquée sur I’ensemble,

I’effort appliqué a la machine et I’effort appliqué sur 1’échantillon. Pour des petits

déplacements, on a :

F, .=k, Al

total — "total—"total
Fmachine = kmachinéAlmachine (2 1 5)
F;chalztillm = kechantillmAlechant[Um
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Ou ktotal b

k

machine

et k

hamilier SONE TESPECtivement la pente initiale de la courbe de la force en
fonction du déplacement obtenue a partir des données de la traverse, la raideur de la machine
et la raideur de I’échantillon. En combinant les relations 2.13, 2.14 et 2.15, la raideur de la
machine est définie par :

ktotalkechantilloz (2 1 6)

machine — (k k )
echantillm ~ "rotal

La raideur de la machine peut étre calculée soit a partir de la raideur de 1’échantillon en
utilisant les données obtenues par suivi des points, soit en faisant un chargement sans

éprouvette, en liant entre eux les dispositifs de fixation des éprouvettes.
En connaissant la raideur de la machine, le déplacement réel de la traverse est donné par :

F
=Al,,——— (2.17)

machine

Al

echantillm

1.2 Résultats et discussions

La figure 28 montre les différentes courbes force-déplacement corrigé de la traverse, obtenues
a partir d’essais de compression, pour les matériaux de référence avec 4 vitesses cinématiques
différentes. Pour chaque vitesse cinématique de traverse, au moins 2 essais ont ¢té faits pour

s’assurer de la reproductibilité de I’essai.

Notons que le suivi des points sur les échantillons de compression (= 10 mm de hauteur) pose
un probléme de précision au moment ou les points sont confondus. Pour cette raison, nous
avons choisi d’utiliser le déplacement corrigé de la traverse afin de calculer la déformation.
Néanmoins, les données obtenues par suivi des points sont utilisées pour vérifier si les

résultats obtenus a partir de la traverse, aprés correction, sont corrects.
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Figure 28: Courbes Force-déplacement obtenues par essai de compression sur les

matériaux de référence : V; étant la vitesse cinématique de I’essai

Sur la figure 29, sont présentées les courbes contrainte vraie - déformation vraie obtenues par
dépouillement analytique des essais de compression. Chaque courbe est repérée par sa vitesse

de déformation initiale car la vitesse de déformation varie durant 1’essai (Equation 2.8).
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Figure 29: Courbes de la contrainte en fonction de la déformation obtenue par

dépouillement analytique de l'essai de compression pour les matériaux de référence

Ces figures mettent en évidence l’influence de la vitesse de déformation a température
ambiante pour tous les matériaux. A des faibles valeurs de déformation, les courbes
présentent toutes une partie linéaire qui peut étre interprétée comme un comportement
¢lastique linéaire. Pour le PMMA, contrairement aux autres matériaux, cette partie linéaire
semble avoir une pente qui varie en fonction de la vitesse de déformation. La partie linéaire
est suivie d’une partie non linéaire et c’est dans cette derni¢re que la sensibilité a la vitesse est
trés remarquable. L’existence du crochet de contrainte suivi d’un durcissement ne passe pas
inapercue pour le PC et le PMMA. Ces observations expérimentales confirment ce qui a été

vu dans la littérature [56, 60, 73-75].
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Par ailleurs, des essais de traction simple avec une vitesse de déformation proche de celle des
essais de compression ont quand méme été faits pour le PC et le PMMA. La figure 30 montre

la courbe contrainte-déformation obtenue par dépouillement analytique de I’essai.

E 80 E
~ (e
g <100 |
p 060 b
£ 40 £
i < 20
2 s
% 20} —  Traction PC 'S — Traction PNMA
s — Compression PPC 'E —— Compression PMMA
S S
O 0! : : - : SN : L

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0 0.1 0.2 0.3 0.4

Déformation vraie, = Déformation vraie,
(a) PC (h) PMMA

Figure 30: Comparaison de la courbe de la contrainte en fonction de la déformation vraie
obtenue par essai de traction et par essai de compression avec les mémes vitesses de

déformation initiales (a) pour le PC, (b) pour le PMMA

Ces résultats permettent de constater une dissymétrie du comportement en traction et en
compression. Dans la littérature, de nombreux auteurs expliquent cette dissymétrie par une
sensibilité a la pression hydrostatique des polyméres. Cependant, la différence de vitesse de
déformation observée au cours de ces deux essais, malgré le choix de vitesses de déformation
initiales suffisamment proches, peut constituer une premicre explication. A partir de

dépouillement analytique des essais expérimentaux, nous avons pu constater que :

- Compressio

&
W:exp(ZS) (218)

Pour une déformation de 5 % alors la vitesse de déformation en compression sera /,// fois
supérieure a la vitesse de déformation en traction. Dans notre étude, faute de moyen pour
piloter des essais de compression et de traction a vitesses de déformation rigoureusement
identiques, nous ne pouvons pas expliquer avec certitude la non superposition des lois de
comportement obtenues par traction et par compression. C’est la raison pour laquelle, dans
notre travail, nous avons considéré que cette dissymétrie peut étre considérée négligeable et
par conséquent, en supposant que nos échantillons sont insensibles a la pression
hydrostatique, nous avons choisi d’utiliser le critére de Von Mises pour les simulations

numériques.
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2 Modélisation de la loi de comportement

2.1 Identification des paramétres rhéologiques de la loi de G’sell

Les parameétres rhéologiques de la loi G’sell (Equation 1.18) ont été déterminés en minimisant
I’écart, défini au sens des moindres carrées, entre le modéle et la courbe contrainte-
déformation vraie obtenue par dépouillement analytique des essais de compression a
différentes vitesses de déformation. Dans ce cas, la contrainte est définie par la contrainte
équivalente de Von Mises donc un scalaire. La déformation est la déformation de Hencky
obtenue directement a partir des essais de compression. Les paramétres rhéologiques
identifiés avec la moyenne des erreurs relatives moyennes correspondantes sont résumées

dans le tableau 1.

PC PMMA PEHD PA4 6,630 %

GFR

K (MPa.s™) 93,442 193,821 0,914 0,359
w 4,369 4,799 79,281 171,401

a 7,933 6,333 5,663 21,223

b 16,883 15,091 1,299 1,467

h 0,000 0,000 2,751 3,627

n 1,000 1,000 0,195 0,103

m 0,023 0,069 0,058 0,029

Erreur (-) 1,143 107 1,197 107 2,582 10 2,620 10

Tableau 1: Parameétres de la loi de G’sell identifiés sur l’ensemble des courbes de

contrainte-déformation obtenus par dépouillement analytique des essais de compression

L’erreur ici est calculée par :

Nexp
cal _ __exp
1 Ny itesse _ (O-l' O;
=1 (2.19)

Nexp

Jj=1 Z (O_ieXp

i=1

Erreur(—) = (N

vitesse

Ou Ny est le nombre de point de mesure expérimentale et Nyiwsse €5t le nombre avec laquelle

les essais de compression ont été effectués.
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La loi de G’sell, souvent utilisée pour les polymeéres solides [5, 76], permet de bien reproduire
l'allure de la contrainte en fonction de la déformation de ces matériaux comme le montre la
Figure 31 ci-dessous. Notons cependant que le nombre important des paramétres qui

interviennent rend difficile la caractérisation mécanique de ces matériaux.
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Figure 31 : Courbe contrainte-déformation comparant les résultats obtenus par

dépouillement analytique des essais de compression et le modéle de G’sell

2.2 [Identification des paramétres rhéologiques de la loi de G’sell modifiée

Pour modéliser la partie quasi linéaire au début de la courbe de la contrainte en fonction de la
déformation et aussi pour exploiter le formalisme ¢élasto-plastique souvent utilisé en
indentation, nous allons modifier la loi de G’sell en ajoutant un comportement élastique
linéaire défini par la loi de Hooke. Ainsi, cette nouvelle formulation que nous appellerons loi

de G’sell modifiée sera exprimée par la relation suivante :
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o=F¢ si o< o,
(2.20)

Sinon o = o, + K(1—exp(—ws,))(1+aexp(-be, ))exp (he, )"

Ou ¢, est la déformation plastique. Le module d’élasticité peut étre calculé suivant la norme
ISO 527-1 qui consiste a trouver un coefficient de proportionnalité entre la courbe de la
contrainte nominale en fonction de la déformation nominale dans une portion de 0,05 % et
0,25 % de déformation nominale. Dans notre cas, le module d’élasticité et la limite élastique
sont obtenus en approximant la premicre partie de la courbe par une droite de régression sur la
premiére partie de la courbe de la contrainte vraie. Le tableau 2 ci-dessous résume les valeurs
du module d’¢élasticité ainsi que la limite d’¢lasticité de chacun des matériaux étudiés pour des

vitesses de déformation inférieure a 1073 s™'.

Coefficient de E (MPa)
E (MP MP
(MPa) | oy (MPa) corrélation r? Fabricant
£, =610"*s"1 | 2247,820 | 39,637 0,999 -
PC
& =10"1s"1 | 2247,820 | 39,637 0,999 -
£, =610"*s"1 | 3264,863 | 61,356 1,000 -
PMMA
g =10"1s™1 | 4744909 | 95910 0,999 -
&= 10"*s1 | 532,735 8,157 0,991
PEHD 500 - 1200
£ =510"3s"1 | 721,974 13,979 0,994
& = 10~*s~1 | 5640,638 | 26,878 0,999
P:ﬁ)f /0 10000 - 11000
% [ Z =51073s 1| 5500,073 | 28,381 0,997

Tableau 2 : Module d’élasticité et limite d’élasticité identifiés a partir des courbes
contrainte-déformation obtenues par dépouillement analytique des courbes force-

déplacement expérimentales.

D’apres le tableau 2, le module d’¢élasticité déterminé a partir de la pente initiale de la courbe
contrainte-déformation du PMMA et du PEHD varie selon la vitesse de déformation de
I’essai. Ceci confirme ce qui a été constaté par Mulliken et al. [74] sur le PMMA (Figure 32)
et celui par Arnaud et al. [50] sur le PEHD.

60



3000 - . ; ¥ . : . 6000 . . v
N\ 1 I
i -.s" 1 I
2500 | \ 1o 2s! [ ] 5000 | \\\\x | 1
_ N _ 1085 S
-1 h o
% 2000 Ny % 4000 b Y wrts! \
2 s Noots!' N\
=2 = -
2 1500 3 3000 N\ oot 1
E E 5
2 g2 105!
= 1000 5 2000
75 @) |
500 f 1000 | | 1
|
0 0 ) :
100 150 200 250 300 350 400 450 500 0 100 200 300 400 500 600
Absolute Temperature [K] Absolute Temperature [K]

Figure 32: Module d'élasticité pour différentes vitesses de déformation : (a) PC, (b)

PMMA. La ligne discontinue verticale représente la température ambiante [74]

Cette observation s’explique par le comportement viscoélastique linéaire du matériau. La
pente initiale de la courbe contrainte-déformation n’est pas convenable pour calculer le
module d’¢élasticité car cette pente est une contribution du module conservatif qui ne dépend
ni du temps ni du module de perte caractérisant la viscosité. Néanmoins, pour la simulation
des essais de compression, nous allons considérer que le module d’¢lasticité est défini par la
pente initiale et que cette derniére varie en fonction de la vitesse de déformation. Cette
simplification peut poser des soucis pour la simulation de I’essai d’indentation car le champ
de vitesse de déformation est trés hétérogene sous I’indenteur. Pour cette raison nous allons
considérer la valeur moyenne. Les parametres de la loi de G’sell modifiée ont été ensuite
déterminés en faisant une régression linéaire sur les courbes de compression ayant une vitesse

de déformation inférieure a 1073 s,

Le tableau 3 ci-dessous montre les valeurs des paramétres de la loi de G’sell modifiée sachant
que la limite d’¢lasticité¢ a été déterminée plus haut (Tableau 2). L’erreur est définie par la
moyenne de I’erreur relative obtenue a partir de chaque courbe contrainte-déformation a

différentes vitesses.
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PC PMMA PEHD PA 6,630 %

GFR

K (MPa.s™) 7,020 67,686 0,045 0,146
w 93,080 30,000 14315,000 133976,000

a 8,146 3,345 13,388 79,351

b 12,233 36,889 0,947 1,842

h 4373 0,000 4,682 3,257

n 1,000 1,000 0,083 0,145

m 0,055 0,081 0,081 0,043

Erreur (<) 1,442 107 1,075 10° 1,040 10° 7,094 10*

Tableau 3: Parameétres de la loi de G’sell modifiée identifiées a partir des courbes
contrainte-déformation obtenues par dépouillement analytique des courbes force-

déplacement expérimentales.

2.3 [Identification des paramétres d’une loi de type Hollomon

Le PEHD et le PA 6,6 30% GFR présentent un comportement monotone qui peut étre
modélisé par une loi puissance de type Hollomon. Dans ce cas, la déformation, définie par la
somme d’une déformation ¢élastique linéaire et d’une déformation plastique, est exprimée par

la relation suivante :

e=¢g,+¢, (2.21)
Ofw:_[dg, Ep :jdgpet g, :Idge avece=¢,+é&p.

Pour les essais de compression uniaxiale ou la relation contrainte-déformation est définie par

une relation scalaire, I’équation 2.21 conduit a :

AN e 2.22
E\ke (222

Ou K, n et m sont les parametres rhéologiques de la loi de comportement et £ est le module
d’¢lasticité. Les valeurs de ces parametres rhéologiques, résumées dans le tableau 3, sont
déterminées en minimisant ’écart au sens des moindres carrés entre 1’équation (2.22) et la

62




déformation obtenue a partir des courbes expérimentales. Le module d’¢lasticité est déterminé
a partir de la pente initiale de la courbe contrainte-déformation comme dans le cas de la loi de

G’sell modifiée.

L’erreur est obtenue en faisant la somme de la somme des résidus pour chaque courbe a

différentes vitesses et est définie par la relation suivante :

i=1| j=1

4 N ‘
Erreur = Z{Z(E;XP - 8}""‘1616)2} (2.23)
viti

Ou N est le nombre de points de mesure.

K (MPa.s™) n m Erreur (-)
PEHD 48,552 0,143 | 0,063 0,454
PA 6,6 30% GFR 159,952 0,124 | 0,027 1,112

Tableau 4 : Paramétres de la loi puissance identifiés a partir des courbes contrainte-

déformation du PEHD et du PA 6,6 30% GFR

3 Simulations numériques

Dans ce paragraphe, des simulations numériques d’essais de compression et d’indentation a
partir des parametres identifiés précédemment ont été effectuées sur le logiciel ABAQUS.
Comme nous I’avons déja évoqué, nous supposons que notre matériau est isotrope et
insensible a la pression hydrostatique. Dans ce cas, nous allons utiliser le critére de plasticité

de Von Mises.

3.1 Simulation numérique des essais de compression

La simulation numérique des essais de compression est effectuée sur un modele

axisymétrique représenté sur la figure 33.
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Axe de symétrie

Figure 33 : Représentation schématique du modéle élément finis pour la simulation

numeérique d’un essai de compression

Le contact entre I’échantillon et les outils de compression est considéré sans frottement et par
conséquent les champs de contraintes et de déformations dans I’échantillon sont toujours
homogenes durant la simulation. Les outils de compression sont considérés rigides
indéformables. Le maillage de 1’échantillon est linéaire avec des ¢léments quadrilatéres a 4

nceuds CAX4R.

La loi de G’sell modifiée a été utilisée pour la simulation numérique des essais de
compression sur les 4 échantillons tandis que la loi puissance a été utilisée seulement pour les
¢chantillons de PEHD et de PA 6,6 30% GFR. La Figure 34 montre une comparaison entre les
courbes contrainte-déformation obtenues par dépouillement analytique des essais
expérimentaux et les courbes issues des simulations numériques a partir de la loi de G’sell
modifiée. D’aprés la figure ci-dessus, la simulation numérique avec la loi de G’sell modifiée
reproduit bien le comportement du matériau observé a partir des résultats expérimentaux.

L’inconvénient de cette loi est le nombre relativement élevé de paramétres.
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Figure 34: Comparaison entre les courbes force-déplacement issues des essais de
compression et celles obtenues par simulations numériques en utilisant la loi de G’sell

modifiée

La figure 35 montre les courbes contrainte-déformation obtenues par dépouillement
analytique des essais expérimentaux et des simulations numériques du PEHD et du PA 6,6
30% GFR. Cette figure met en évidence que le comportement mécanique de ces 2 matériaux
peut trés bien étre modélisé par la loi puissance capable de prendre en compte la sensibilité a

la vitesse de déformation, avec moins de parametres.
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Figure 35: Comparaison entre les courbes force-déplacement issues des essais de

compression et celles obtenues par simulations numériques en utilisant la loi puissance
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3.2 Simulation numérique des essais d’indentation

Des simulations d’essai d’indentation ont été effectuées en utilisant les paramétres identifiés
par compression et en supposant que le couplage thermomécanique est négligeable. Comme
pour la simulation des essais de compression, la simulation de I’essai d’indentation est

effectuée sur un modele axisymétrique (Figure 12 et 13).

i

T P R T
L

Figure 36: Schéma du modéle numérique axisymétrique de ’essai d’indentation conique

avec un demi-angle 70,3°

L’indenteur conique, d’angle de pointe de 70,3°, est considéré comme rigide et le contact
entre I’indenteur et 1’échantillon est modélisé par la loi de Coulomb définie par le coefficient
de frottement u que nous avons pris égal a 0,3 pour nos simulations numériques, toutefois
I’influence de ce coefficient de frottement sera abordé plus tard. Le maillage est un maillage
linéaire avec des ¢éléments quadrilatéres a 4 nceuds CAX4R et paramétré de telle sorte que la
taille des éléments diminue progressivement au fur et a mesure que 1’on s’approche de la zone

de contact.

Pour le modéle avec un indenteur sphérique, I’indenteur est maillé avec le méme type
d’éléments que ceux utilisés pour mailler I’échantillon. Le comportement mécanique de
I’indenteur sphérique est un comportement élastique linéaire défini par un module d’¢élasticité
E = 600 GPa et un module de Poisson de 0,23. Le profil réel de I’indenteur est pris en compte

pour I’indentation conique comme pour I’indentation sphérique.
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Figure 37: Schéma du modéle numérique axisymétrique de I’essai d’indentation sphérique

de rayon r = 0.25 mm

Les simulations numériques de I’indentation permettent d’accéder a 1’évolution de 1’effort
d’indentation en fonction de I’enfoncement de I’indenteur dans le matériau. La figure 38
donne une comparaison des courbes expérimentales et des courbes numériques issues des
simulations par ¢léments finis pour plusieurs modeles de comportement. La loi de G’sell qui
n’est pas €crite sous le formalisme elasto-plastique est implémentée dans Abaqus en utilisant
uniquement la déformation plastique cumulée, ce qui explique la raideur de la courbe en
rouge par rapport aux autres. Si le champ de déformation était homogene en indentation,
comme dans le cas d’un essai de compression uniaxiale sans frottement, le probléme ne se

poserait pas ; mais en indentation 1’hétérogénéité du champ de déformation souléve ce fait.

Concernant le PC, figure 38-a, on observe que seule la simulation numérique en utilisant la loi
de G’sell modifiée modélise parfaitement la courbe de chargement, on retrouve également la
méme pente de décharge qui se traduit par une méme valeur du module réduit. Cependant,
toute la partie de la courbe de déchargement n’est pas modélisée par cette loi puisque dans la
mod¢élisation la décharge est obtenue par le retour ¢lastique, or le PC présente une propriété
viscoélastique qui n’est pas prise en compte dans ce modele. Soulignons que la simulation

numérique de I’essai d’indentation sur le PC en utilisant une loi puissance a été effectuée avec
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les paramétres rhéologiques déterminés a partir de la premicre partie de la courbe contrainte-
déformation (jusqu’a 5 % de déformation). Ainsi, on obtient une courbe un peu plus raide

puisque la loi puissance ne prend pas en compte 1’adoucissement de contrainte.

. Expérimentale Expérimentale

60 || — Gsell v - Gsell modifiée
g G '.s‘('//. modifiée ?f 52() ——  Puissance
& 40 Puissance /% &,
£ 5

10
S20 S
0 0,02 0,04 0,06 0,08 0,1 0,12 0,14 0 0,05 0,1 0,15
Déplacement, h (mm) Déplacement, h (mm)
(a) Indentation conique (6 = 70,37 sur le PC (b) Indentation conique (6 = 70,3°) sur le PEHD

Figure 38: Comparaison entre l'essai d’indentation expérimentale et des simulations

numeériques obtenues a partir de différents modéles a plusieurs vitesses d'enfoncement

Concernant le PEHD, figure 38 (b), on observe que I’utilisation de la loi puissance conduit a
de meilleurs résultats que lorsque la loi de G’sell est utilisée. Ceci n’est pas surprenant

puisque comme il a été dit plus haut, le comportement de ce matériau est mieux modélisé par

la loi puissance que par la loi de G’sell.

3.3 Simulation avec prise en compte du couplage thermomécanique

La faible température de transition vitreuse associée a la faible conductivité thermique pour
les matériaux polymeéres favorise le phénomeéne d’auto-échauffement di a la dissipation du
travail de déformation plastique qui influence le comportement mécanique. Dans ce cas, on
parle de couplage thermomécanique. La variation de la température dans le cadre d’une petite

transformation d’un milieu isotrope est définie par I’équation de la chaleur suivante :

pC T i et [6_"} —E(a—pj :ﬁm[d‘%:&j (2.24)
dt or ). plor) ["ar "\ a

Ou p est la masse volumique, Cp, la chaleur spécifique, 77, le coefficient de Taylor-Quinney

ou le coefficient d’abattement dans Abaqus dont la valeur varie entre 0,5 et 1. Dans 1’équation

2.24,J , =—Argrad T est le vecteur flux de chaleur avec A, la conductivité thermique.

68



Pour notre étude, nous n’avons pas eu les moyens de mesurer 1I’évolution de la température
durant I’essai expérimental cependant il a été montré [60] que la déformation élastique est
isotherme a 1’échelle macroscopique. C’est ce qui nous a permis de négliger le couplage di a
la partie élastique et par conséquent I’équation 2.24 devient en utilisant la contrainte

équivalente de Von Mises :

o°T

oT oe
C, 2 =nole,é,T) =1, 2~ 2.25
pCr—-=1 ( )6t e (2.25)

Ou a(g,é,T ) est définis par I’équation (1.18) et si 'on est dans le cas d’un processus

adiabatique 4, =0.

Dans la suite, des simulations numériques des essais de compression et d’indentation ont été
effectuées en tenant compte de I’équation (2.25) pour voir I’'influence de ce phénomene
d’auto-échauffement dans ABAQUS. Les simulations numériques ont été effectuées avec les
parametres rhéologiques de la loi de comportement du PEHD identifiés classiquement dans le
paragraphe précédent. Les caractéristiques physiques et thermiques du PEHD fournies par

Goodfellow sont résumées dans le tableau suivant :

p(g.cmfs) C,(JK".Kg™) Ap (W.m*1 .Kﬁl)

0,95 1900 0,45—-0,52

Tableau 5 : Caractéristiques physiques et thermiques du PEHD

La Figure 39 montre les courbes contrainte-déformation obtenues a partir du dépouillement
analytique de I’essai de compression expérimentale du PEHD pour les deux vitesses de
déformations extrémes et des simulations numériques dans des processus isotherme et

adiabatique.
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Figure 39: Comparaison des courbes contrainte-déformation obtenue a partir des données
expérimentales et les simulations numériques dans le cas d’un processus isotherme et
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D’apres cette figure, I’auto échauffement a un effet de vitesse inverse sur la courbe contrainte-
déformation, ceci explique le fait que pour des vitesses de déformation importantes,
notamment supérieures a 10* s pour le PEHD, I’effet de la température doit étre pris en
compte dans le dépouillement de 1’essai de compression. Afin de voir I’effet de la prise en
compte de I'auto échauffement, une procédure d’identification par analyse inverse a été
lancée pour déterminer les paramétres rhéologiques de la loi puissance du PEHD. Dans le
modéele numérique sur lequel I’identification inverse a été effectuée, ’auto échauffement a été

prise en compte.

La fonction coftit est définie par :
2

4 N
EComp — %ZZ(E]WWI _};‘;XP) (226)

j=1 =l

Ou i est le nombre de point de mesure et j correspond aux 4 courbes obtenues pour 4 vitesses

de traverse.

Les parametres rhéologiques de la loi puissance identifiés par analyse inverse a partir des

essais compression a différentes vitesses sur le PEHD sont présentés dans le tableau 6.
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K (MPa.s™) n m Eom

PEHD 59,075 0,176 0,078 0,420

Tableau 6 : Paramétres rhéologiques du PEHD identifiés par analyse inverse a partir d’un

essai de compression avec prise en compte de I’auto-échauffement

Les résultats montrent une 1égeére augmentation de tous les paramétres rhéologiques (en
comparant aux valeurs du tableau 4) et notamment du coefficient de sensibilité a la vitesse, ce
qui corrobore avec tous ce qu’on vient de citer en ce qui concerne I’influence de I’auto-

échauffement sur la courbe contrainte déformation.

Pour le cas de I’essai d’indentation, les figures 40 et 41 montrent le champ de température
obtenu numériquement dans les cas adiabatique et isotherme respectivement. D’apres la
figure 41, le volume concerné par 1’auto échauffement est plus important dans le cas ou la

conductivité thermique est égale a 1, = 0,45, valeur de référence pour le PEHD.

NT1L
+3.002e+0

2
+2.999e+02
o

+2.992e+02
+2.980e+02
+2.985e+02
+2.981e+02
+2,978¢402
+2,974¢c4+02
+2,971c+02
+2.967e+02
+2.064e402
+2.960e4+02

Figure 40: Champ de température (en °K) due a la dissipation de l'énergie de déformation

plastique sous forme de chaleur dans une condition adiabatique A, =0, lors de la

simulation d’un essai d’indentation conique (9 = 70,3°) a une vitesse de pénétration de 50

um/s
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Figure 41: Champ de température (en °K) due a la dissipation de l'énergie de déformation
plastique sous forme de chaleur dans une condition isotherme A, =0,45, lors de la
simulation d’un essai d’indentation conique (9 = 70,30) a une vitesse de pénétration de 50

um/s

Notons que la différence de volume concerné par [’auto-échauffement, pour les cas
adiabatique et isotherme, n’affecte pas beaucoup la réponse en indentation du matériau,

notamment la courbe force-déplacement comme le montre la Figure 42 ci-dessous.

o Cas isotherme
20 | ——ftas adiabatique
_—
&
Z 15
Ry
8
S 10
S
=
D
0 so-eaa==t

0 0,02 0,04 0,06 0,08 0,1 0,12 0,14

Déplacement, h (mm)

Figure 42: Comparaison entre une courbe force-déplacement obtenue par simulation

numeérique de ’indentation conique pour les cas isotherme et adiabatique
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Ces résultats confirment ceux trouvés par Bucaille et al. sur le PC [77] qui stipulent que

’auto-échauffement n’a pas d’influence sur la courbe force-déplacement en indentation.

4 Conclusion

Pour conclure ce chapitre, on peut souligner plusieurs points :

(i)

(it)

(i)

Les essais de compression a différentes vitesses de déformation sur les matériaux
de références ont pu mettre en évidence que le comportement macroscopique de
ces matériaux est trés complexe. La loi de G’sell qui est une loi tres utilisée pour
modéliser le comportement mécanique des polymeres a 1’état solide modélise tres
bien le comportement mécanique de ces matériaux. Cependant 1I’implémentation
de la loi dans un code de calcul pose des difficultés puisque la loi de G’sell est
directement exprimée en fonction de la déformation plastique cumulée or, dans le
cas de l’indentation, la déformation élastique influe beaucoup sur la réponse
mécanique du matériau par indentation. Ceci justifie la maniere d’utiliser des lois
écrites sous le formalisme ¢lastoplastique pour modéliser la réponse en indentation
des matériaux. Aussi avons-nous modifié¢ la loi de G’sell afin de mieux modéliser
le comportement mécanique macroscopique de nos matériaux tant en indentation
qu’en compression. Cependant, la loi de G’sell modifiée comporte un nombre
¢levé de parametres rhéologiques,

Pour le PEHD et PA 6,6 30 % GFR, on constate que le comportement mécanique
ne présente pas de crochet de contrainte. En conséquence, il peut étre modélisé par
une loi de type puissance. Pour I’étude de I’indentation, nous allons considérer
cette loi,

Les courbes contrainte-déformation obtenues par dépouillement analytique des
essais de compression doivent é&tre corrigées pour prendre en compte le
phénomene d’auto-échauffement. . En revanche, 1’auto échauffement est moins

important en indentation et sans effet sur les courbes d’indentation.
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Chapitre 3

Caractérisation mécanique par indentation
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L’essai de dureté a été développé depuis plus d’un siécle. Le concept de dureté semble étre
inné a 1’étre humain puisqu’avant méme que I’on apprenne a parler, nous avons la notion de

« dur » et de « mou » que nous distinguons via nos organes de sens.

Pour quantifier une valeur de dureté d’un matériau, I’idée est d’enfoncer un objet de forme
géométrique connue et plus dur que le matériau a étudier. A partir de la valeur de I’effort
appliqué et des caractéristiques de I’empreinte résiduelle, une valeur est déduite et sera
associée au matériau testé, c’est la dureté du matériau. L’essai d’indentation instrumentée a vu
le jour en s’inspirant de I’essai de dureté et au fil des temps il a été développé pour

s’appliquer a la large gamme de matériaux utilisés par I’étre humain.

Ce chapitre est composé de trois parties. Une premicre partie est dédiée a un bref historique
de I’indentation instrumentée, depuis sa genese a partir de I’essai de dureté. La deuxieme
partie aborde les différentes approches utilisées dans la caractérisation mécanique par
indentation. Enfin, une conclusion est proposée dans le but de faire un résumé de ce qui a été

fait et de positionner le point de vue adopté dans ces travaux de these.

1 Genese de ’essai d’indentation

L’indentation instrumentée s’effectue de maniere a enfoncer un pénétrateur, généralement
plus dur, dans le matériau a tester. Auparavant, ce procédé¢ a été exploité pour étudier la dureté
d’un matériau. Actuellement, grace a 1’évolution de la technologie, il est utilisé¢ dans le but de

déterminer le comportement mécanique intrinséque du matériau a différentes échelles.

1.1 Essai de durete

Brinell [78] était le premier a proposer une quantification de la dureté¢ d’un matériau.
Conventionnellement, le principe de I’essai de dureté est basé sur la mesure de I’empreinte
résiduelle sur le matériau déformé et la valeur de dureté est définie comme étant la résistance
mécanique du matériau a ’enfoncement de I’indenteur. La valeur de dureté est obtenue en
faisant le rapport entre la charge normale et la surface réelle ou la surface projetée de

I’empreinte, donc la dureté a la dimension d’une pression.

Il existe plusieurs types de duretés [79] qui différent par la forme de I’indenteur utilisé
(conique, sphérique, pyramidale a base carrée, pyramidale a base rectangulaire,...). On
distingue:

- La dureté Brinell H3 qui est obtenue a I’aide d’un indenteur sphérique:
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H, - 2F 3.1)

ﬂD(D—\/Dz—dz)

Ou D est le diamétre de I’indenteur ; F, la charge normale et d, le diametre de I’empreinte

rémanente.

- la dureté Meyer Hu qui s’obtient en utilisant aussi un indenteur sphérique :

4F
=2 @

(3.2)

- La dureté Vickers Hy a été proposée dans les années 1920 par les ingénieurs de la
société Vickers en Angleterre. Elle s’obtient en utilisant un indenteur pyramidal a base
carrée en diamant, avec un angle au sommet égale a 136° :

2 Fsin(68°)

H, = FE

(3.3)

a

(a) (b)

Figure 43: Représentation schématique d'un essai d'indentation (a) indenteur conique, (b)
indenteur sphérique

Les valeurs de la dureté obtenues par les formules précédentes dépendent de la valeur de la
force normale F et de la précision des mesures de I’empreinte rémanente. Dans le but
d’améliorer les résultats obtenus, Meyer [80] a proposé une formulation qui décrit I’évolution

de la dureté en fonction du rayon de contact entre I’indenteur et le matériau:

F a.
H=—7> =K% 3.4
T a; (ZRJ (34

Ou K et q sont des constantes du matériau.
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L’introduction du rayon de contact sous-entend la prise en compte de la déformation élastique
locale que subit le matériau et permet de s’affranchir du probléme li¢é a la mesure de
I’empreinte résiduelle. Ainsi, c’était dans 1’esprit d’enrichir d’avantage ce que 1’on mesure

expérimentalement qu’est né le concept de I’indentation instrumentée.

1.2 Indentation instrumentée

L’indentation instrumentée consiste a mesurer simultanément 1’effort appliqué F en fonction
de I’enfoncement de I’indenteur /4. Ce test révele un potentiel intéressant dans le cadre de la
caractérisation mécanique des matériaux du fait de son caracteére local, ne nécessitant que peu
de volume de matiere et un simple polissage de la surface a tester. Initialement, I’indentation
instrumentée a été congue pour résoudre le probleme posé par la mesure de I’empreinte
rémanente puis pour déterminer les propriétés €lastiques telles que le module d’¢€lasticité des
matériaux métalliques. Plus tard, plusieurs méthodes d’approche ont été développées dans le
but de déterminer les propriétés d’écrouissage des matériaux par indentation. Tout comme
I’essai de dureté, I’indentation instrumentée peut s’effectuer en utilisant des indenteurs de
différentes formes géométriques. Dans le cadre de notre travail, nous avons utilisée des
indenteurs coniques avec différents angles de conicité et un indenteur sphérique de rayon R =

0.25 mm.

2 Caractérisation mécanique par indentation

Comme nous I’avons évoqué précédemment, 1’indentation instrumentée s’opere de la méme
b

maniere que 1’essai de dureté. La mise en ceuvre de cet essai ne pose pas de probleme

particulier lorsqu’on dispose d’un banc d’essai fiable. Le plus grand défi est dans la manicre

dont on va déterminer les propriétés intrins€ques des matériaux a partir de ce que 1’on mesure,

qui est généralement I’effort en fonction de I’enfoncement..Contrairement aux essais

conventionnels de traction et de compression, le champ de contraintes et de déformations sous

I’indenteur est tres hétérogene.

Dans cette partie, nous allons présenter les différentes approches utilisées pour déterminer les
parametres de lois d’écrouissage et leur application aux matériaux métalliques dont le
comportement est dit « elasto-plastique ». Ensuite, nous allons faire un bilan de ce qui a été
fait pour la caractérisation mécanique des matériaux, tels que les polymeres, dont le

comportement dépend du temps.
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2.1 Les différentes méthodes d’approches utilisées pour le dépouillement des
courbes d’indentationi

Les différentes méthodes de dépouillement de 1’essai d’indentation peuvent étre classées en

deux grands groupes. Pour le premier, la méthode consiste a utiliser des modéles,

généralement empiriques, reliant les grandeurs mesurables en indentation avec les propriétés

mécaniques et les parametres de la loi de comportement du matériau testé. Pour le second, la

méthode est basée sur I'utilisation de ’analyse inverse. Dans ce qui suit, nous allons

développer d’avantage ces deux groupes.

2.1.1 Utilisation des modéles d’indentation

La méthode nécessite en premier lieu 1’¢laboration d’un modele d’indentation reliant les
grandeurs mesurables en indentation et les paramétres de la loi de comportement du matériau.
Cette phase nécessite d’analyser, expérimentalement et/ou numériquement, la réponse a
I’indentation de plusieurs types de matériaux sous différentes conditions de chargement. Le
modele de comportement sera ensuite utilis€ dans un processus de minimisation d’écart avec
la courbe d’indentation expérimentale pour déduire les parameétres de la loi de comportement
du matériau testé (Figure 44). Dans cette catégorie de méthodologies se trouvent aussi
I’utilisation de la déformation représentative associée a I’indentation que nous allons aborder

avec plus de détails dans les paragraphes qui suivent.

Parametres de la loi de Essai d’indentation expérimentale:
comportement Mesures des grandeurs d’indentation
(F,h,h)

Modele :
f(grandeurs d'indentation, P)

Parametres identifiés:
Mateériau caracterise

Calcul de I’écart
Ecart < seuil

Ajustement des paramétres

Figure 44: Représentation schématique de processus de caractérisation mécanique d'un
matériau par indentation en utilisant un modéle qui relie grandeurs d'indentation et
parametres de la loi de comportement du matériau
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Cette méthode utilisant un modele d’indentation présente ’avantage d’étre simple a mettre en
ceuvre et rapide car une fois le modele établi, le processus d’identification est effectué sans
avoir recours a une simulation numérique. Cependant, les modeles sont souvent limités par la
loi de comportement choisie pour la modélisation des propriétés intrinséques du matériau et

ne sont utilisables que dans les conditions expérimentales prévues par le modéle.

2.1.2 Identification par analyse inverse

L’analyse inverse [81, 82] consiste a minimiser 1’écart entre les données obtenues par
simulation numérique et les données mesurées expérimentalement (figure 45). Contrairement
a ’approche précédente, I’identification par analyse inverse requiert ’utilisation d’un modele
numérique par ¢lément finis et d’un algorithme d’optimisation tout au long du processus
d’identification. Pour que la comparaison entre numérique / expérimentale ait un sens, il faut
que le modele numérique reproduise au mieux les conditions expérimentales, ¢’est-a-dire que
le modele numérique doit intégrer tous les phénomenes physiques et les conditions d’essai qui

ont été utilisées pour obtenir les courbes d’indentation expérimentales.

Parametres de la loi de Essai d’indentation expérimentale:
comportement Mesures des grandeurs d’indentation
(F,h,h)

Simulation numérique de 1’essai
d’indentation par la méthode des
Elément finis: Extraction des
grandeurs d’indentation

Parametres identifiés:
Matériau caracterisé

Calcul de I’écart
Ecart < seuil

Ajustement des paramétres

Figure 45: Représentation schématique du principe de I’identification par analyse inverse

L’étape de la modélisation de la loi de comportement (Cf. Chapitre 1) est alors indispensable
pour pouvoir utiliser le processus de I’identification par analyse inverse. Cette approche
semble étre simple en application, mais elle peut engendrer des difficultés mathématiques. Le
modele numérique qui est représenté par le modele de comportement doit reproduire au mieux
ce qui se passe dans la réalité, mais reste un modele approché. L’identification inverse

consiste alors a inverser ce modele qui est proche de la réalité. C’est 1a que se pose le
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probléme li¢ a ’existence, a I'unicité et a la stabilité de la solution. Si ces trois conditions ne

sont pas satisfaites, on dit que le probléme est mal posé et nécessite une régularisation [83].

2.2 Caractérisation mécanique des matériaux « elasto-plastiques » par
indentation

2.2.1 Détermination des propriétés élastiques par indentation

L’étude du comportement élastique par indentation est basée sur la théorie des contacts

développée par Hertz [84]. En 1939, Love [85] a proposé¢ une relation entre 1’effort

d’indentation F' et la pénétration 4 dans le cas d’un indenteur conique rigide appliqué

normalement a la surface d’un matériau. Dans ses travaux, il a défini I’effort d’indentation par

la relation :

2
F:( E2j2h tan @ 3.5)
1-v T

Ou E est le module d’¢lasticité, v le coefficient de poisson et @ le demi-angle de I’indenteur

conique.

Dans le but de développer la relation pour une autre forme d’indenteur, la relation globale

suivante a été proposée :
f(p):Bd P’ (3.6)

Ou p est le rayon et By et d sont des constantes. Ainsi, Galin [86] a proposé la relation

suivante :
E L2 dd d _3 [ et
P mrara e L{1{g)) i 3

Ou F(d ) étant la fonction d’Euler et v, le coefficient de poisson du matériau. En dérivant la

relation (3.7) par rapport a 4,on a :

1
dF _ E |4T(d)]|* ; 2E
%=1_V2{ ()} SR oY
Ou a est le rayon de contact.
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Plus tard, Bulychev et al. [87] ont proposé une relation pour déterminer le module d’élasticité
réduit a partir de la relation de Galin. Ainsi, ils ont proposé¢ la relation de « BASh »
(Bulychev, Alekhin et Shorshorov) qui fait intervenir la raideur de contact S en fonction de
’aire de contact 4 (équation 2.9) :

_dF A

S=""_"=2|ZF" 3.9
dh Vs (39)

2 2\
ou E" = (1 _EV[ + I;V’” ] est le module d’¢lasticité réduit du matériau.
D’apres cette relation, le module d’élasticité du matériau est déterminé a partir de la pente de
la courbe de décharge. Le seul blocage était la détermination de 1’aire contact. Une premiere
approche pour résoudre ce probléme était de calculer 1’aire de contact directement a partir de
I’empreinte résiduelle apres ’essai. Les résultats obtenus ne sont pas tres satisfaisants du fait
que I’on néglige la variation de I’aire de contact pendant la décharge. Ainsi, une deuxiéme
approche a été proposée, elle consiste a évaluer ’aire de contact a partir des données de la
courbe d’indentation, notamment la profondeur maximale /.. et la profondeur finale Ay
Doener et Nix [88] ont initi¢ une recherche suivant cette approche et ont proposé la relation
(3.10) pour déterminer la hauteur de contact /¢ et en déduire le rayon de contact pour un
indenteur cylindrique :

he =h,,, —

max

F
— 3.10

S (3.10)
Dans le but d’adapter la précédente relation pour tous types d’indenteur, Oliver et Pharr [89,
90] ont proposé une formulation plus générale :

hczhmax—gE (3.11)
Ou & est une constante qui dépend de la géométrie de I’indenteur. La relation (3.11) (avec &
qui varie de 1 a 0,75) stipule que la surface aux alentours de la zone de contact présente un
affaissement (hy < hy,4,). Cependant dans la réalité, la surface autour de la zone de contact
peut présenter un bourrelet au lieu d’un affaissement, dans ce cas, la relation proposée par
Oliver et Pharr n’est plus valable. Pour résoudre ce probléme, Loubet et al. [91] ont proposé

d’introduire un coefficient a qui prendra en compte I’existence de bourrelet :
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F
h. = J — max
c a( S ) (3.12)

Actuellement, on peut affirmer que I’indentation instrumentée est bien adaptée pour la

détermination du module d’élasticité d’un matériau de comportement élasto-plastique.

2.2.2 Détermination de la courbe d’écrouissage par indentation
Les travaux dédi¢es a la détermination des propriétés « elasto-plastiques » par indentation
supposent, dans la majorité des cas, que la loi d’écrouissage du matériau est définie par la loi

de Hollomon:

{O‘=E8 si0'<0'y (3.13)

1- .
O'=0'y”E”8" siczo,

Ou E est le module d’¢lasticité, o, et n sont les parametres matériaux. L’identification de la

courbe d’écrouissage par indentation a €té initiée par Tabor [78]. Bien que le champ de
contrainte et de déformation sous I’indenteur soient trés hétérogénes, Tabor a supposé que
pendant un régime qu’il a qualifi¢ de « régime purement plastique », la pression moyenne

d’indentation est proportionnelle a la contrainte représentative :

D, =—7 €0, (3.14)
rag

Ou ac est le rayon de contact. Ici, le coefficient de proportionnalité est noté Cr, appelé facteur

de confinement, Cr = 2,8 dans les premiers travaux de Tabor. C’¢était aussi dans le but de

trouver un lien entre grandeur d’indentation et contrainte d’écoulement que la notion de

déformation représentative a €té évoquée pour la premiere fois.

2.2.2.1 Notion de déformation représentative
Le terme « déformation représentative » est beaucoup utilisée dans le cadre de I’étude de

I’essai d’indentation. Cependant, jusqu’a présent, aucune définition normalisée n’a été établie

par la communauté scientifique travaillant sur le sujet.

Partant du postulat de Tabor, de nombreux travaux ont porté sur 1’ajustement du coefficient de
confinement. On peut citer Johnson [92] qui a développé un modéle d’expansion de la cavité
creuse pour établir une formulation de Cr en indentation conique lorsque le régime n’est pas

purement plastique. En 1994, Sundararajan et al. [93] ont montré que la valeur de Crn’est pas
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toujours égale a 2.8 dans le « régime purement plastique ». Ils ont montré que ce coefficient

est exprimé en fonction des parametres de la loi de Hollomon et défini par :

n

Gl—n n\o
We = 6 |2 & 1,415" pour ¢, "E" <900 MPa
2+nl| 900 (3.15)
We = 5 6 1,415" pour O';’”E" > 900 MPa
+n

Jusqu’ici, la déformation représentative est définie a partir de la pression moyenne
d’indentation. Or, I’estimation de cette grandeur est aussi problématique du fait qu’elle est
exprimée en fonction du rayon de contact. En restant dans le raisonnement de base mais cette
fois-ci en utilisant une autre grandeur d’indentation qui est la courbe force déplacement, Dao
et al. [94] ont proposé une nouvelle formulation reliant 1’effort d’indentation et la contrainte
représentative en indentation conique. Ils ont utilisé le IT— théoreme [95] qui par définition
stipule qu’une fonction de i variables peut étre réduites en une fonction i-n variables

adimensionnelles ou # est le nombre d’unités fondamentales, et ils ont déduit que :

F= O'RhZH(E—,I’ZJ (3.16)

Or

Dao et al. ont montré que la fonction I1 dans 1’équation (3.16) ne dépend pas de n, lorsque la
déformation représentative est fixée égale a 3,3 %. Plus tard, Cao et al. [96] ont appliqué les

raisonnements de Dao et al. pour le cas d’un indenteur sphérique et ont proposé une

expression de la déformation représentative, dans le cas ou le rapport n varie de 0,01 a 0,1,

définie par :
h hY
Ep 20’00939+0’43SE_1’106 2 (3.17)

En 2005, Zhao et al. [97] ont montré que la déformation représentative ne peut pas étre
définie comme une fonction indépendante du coefficient d’écrouissage n pour étre applicable
a une large gamme de matériaux. D’autres travaux [98-101] ont suivi ces études pionnieres
pour apporter des améliorations dans la formulation de la déformation représentative sans

donner une définition physique précise de cette grandeur.
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En 2012, en s’appuyant sur la variation de la fonction objective qui définit I’écart entre une

courbe de référence et une courbe calculée dans I’espace o, et n et sur le postulat qui stipule
que tous les jeux de parametres o, et n qui donnent les mémes courbes d’indentation conique

se croisent au niveau d’un point qui est la déformation représentative (Figure 46), Moussa et
al. [102] ont proposé une nouvelle définition de la déformation représentative, en indentation
sphérique, associée aux grandeurs mesurées et aux formulations mathématiques de la loi de

comportement utilisée.

0.20

0.18

c 0.16

0.14

Percentage of relative gap %

0.12 2
100 - = = Solution
w Hardening laws of the - 1
£ bottom of the valley
0.10 0 e : T 0
200 220 240 260 280 300 320 o e 0‘088t . — o
s, (MPa) an

Figure 46: (a) Variation de la fonction objective dans l'espace o, et n, les cercles

représentent le fond de la vallée — (b) Courbe d’écrouissage : en rouge obtenue a partir des
jeux de parameétres représentés par les cercles vides et en noir obtenue a partir du jeu de
parameétres de référence représenté par le point noir dans la figure 46-a [102]

Dans ces travaux Moussa et al. ont défini la « déformation représentative moyenne » comme

une fonction dépendante de la forme de la fonction objective choisie et des paramétres o, et

n de la loi d’écrouissage. En utilisant I’équation (3.13) et le fait que les jeux de parametres au
fond de la vallée donnent des courbes d’écrouissage qui se croisent en un point dont les
coordonnées sont définies par la déformation représentative moyenne et la contrainte

représentative moyenne, Moussa et al. ont suggéré la relation suivante :

ln(%j = (l—n)lnL%J+nln Eru (3.18)
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Dans 'espace o, et n, le fond de la vallée, qui représente les jeux de paramétres donnant des

courbes d’indentation proches, est 1égérement incurvé (Figure 46-a). Ce qui a amené ’auteur

a faire un changement de repére et a travailler dans le repére k et n avec k = (1— n)ln(%J ou

le fond de la vallée est cette fois-ci est linéaire (Figure 47). Et I’équation (3.18) devient alors :

1
n=-— N2 (3.19)
In g, In g,
0.2

0.20

0.18

0.16

0.14

0.12

0.10

Figure 47: Variation de la fonction objective dans le repére k et n [102]

L’équation 2.19 représente 1’équation du fond de la vallée donc de I’ensemble des parameétres
donnant les mémes courbes d’indentation. Ainsi, Moussa et al. ont propos¢, a partir de
I’équation 2.19, que la déformation représentative moyenne est définie par la pente du fond de

la vallée et est égale a :

ngexp(_ ! ] (3.20)

tan@,,,
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La déformation représentative moyenne définie dans les travaux de Moussa et al. dépend de la
grandeur mesurée en indentation (dans le cas précédent c’est ’effort F et la pénétration /) et
aussi de la définition de la fonction colt. Cette déformation représentative moyenne est
représentative de toute la courbe d’indentation et la déformation représentative peut étre

calculée pour une valeur de pénétration donnée.

2.2.2.2 Modéles reliant paramétres d’indentation et paramétres de loi de comportement
De nombreux travaux ont proposé d’établir des modeles qui relient directement les parametres

mesurées en indentation et les parametres de la loi de comportement du matériau. On peut
citer, Nayebi et al. [103] qui ont proposé un modele, valable pour un indenteur sphérique de
diametre 1,5875 mm et pour des gammes d’aciers appartenant a (400 MPa < 6y, < 1,2 GPa et
0,0 <n <0,4), défini par :

F=A4h* (3.21)
[4=(-3294+22170 6"*) exp (2,90 &)
"B =(0,609-01510,)n+0090, +0,975

Plus tard, Collin et al. [104] ont proposé une autre formulation, valable pour un indenteur
sphérique et pour des matériaux dont la limite ¢élastique varie entre 150 MPa et 3000 MPa et

le coefficient d’écrouissage n varie entre 0,02 et 0,4, définie par :

F nY!
— :[Ej exp (- B) (3.22)
2 3
0.93+290.65| 7 |-2340885| 7 | +546404.43] T2 | +3.11n+0,77n°

E E E

- 2 3
1+194.49] 2> |=17101.85) Z2 | +407006,05] 7= | +2.1684n
o E E E

O'y

o, ’ o, 5
530+81,12| — |-21284,04| — | +381357,70| = | —8,34n—1,81n
E E E

o oY\ 5
1+437,16 Ei -9993,45 EZ +0,34n-3,43n
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2.2.2.3 Synthése sur les différentes approches
A la lumiére de toutes ces connaissances bibliographiques, on peut soulever plusieurs points

importants concernant la caractérisation mécanique par indentation des matériaux « elasto-

plastiques » :

(i)

(it)

(ifi)

Tous ces travaux effectués sur la déformation représentative peuvent étre
regroupés selon les grandeurs d’indentation qu’ils utilisent. Ce qui a permis a
Hernot et al. [105] d’affirmer qu’il existe deux déformations représentatives. Une
déformation représentative définie a partir de la pression moyenne d’indentation et
une déformation représentative définie a partir de la courbe force-déplacement
d’indentation. Dans notre étude, nous avons choisi de considérer la courbe force-
déplacement comme parametres d’indentation.

Bien que la définition de la déformation représentative ne soit pas encore
universelle a ’heure actuelle, 1’exploitation des courbes d’indentation utilisant
cette notion de déformation représentative semble plus rigoureuse et générale que
celle utilisant des modeles d’indentation, définis pour une gamme restreinte de
matériaux et pour des conditions d’essai qui doivent satisfaire les hypotheses
posées durant I’¢laboration du mode¢le.

La relation (3.16) proposée par Dao et al. montre que lors d’un essai d’indentation
conique sur un matériau ¢élasto-plastique, 1’effort est proportionnel au carré de la
pénétration pendant le chargement. Ce postulat a été confirmé par plusieurs
auteurs [91, 106]. Cette particularité implique la non unicité de la solution (figure
48) lors de D’identification par analyse inverse sur une courbe d’indentation

conique [107].
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Figure 48: Exemple montrant la non-unicité de la solution en indentation conique (a) dans

o (o
le cas ou le rapport Ey est élevée — (b) dans le cas ou le rapport Ey est faible [107]

(iv)  L’utilisation de plusieurs angles de cone permet d’enrichir la base expérimentale et
de s’affranchir de ce probléeme d’unicité. L’information obtenue a partir de
plusieurs angles de cone équivaut a I'utilisation d’un indenteur sphérique dans le

cas d’un matériau élasto-plastique (Figure 49) [108].

10
F
Power indentation Conical indentation

Deformed
surface : 6
. A,

parabolic indenter
@ conical indenter
—— indenter with k=3
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v /. ; ih i 1 h h,

Original surface

0.0 0.2 04 0.6 08

(a) (b) anf e = Gk 1/{‘2))(11‘3(21())“‘ " or tang

Figure 49: (a) Représentation schématique des grandeurs d'indentation pour 2 types de
géomeétries d'indenteur — (b) Dureté en fonction de tan(ﬁéqmm km), montrant qu’il y a

équivalence entre les grandeurs d’indentation obtenues a partir de deux géométries
différentes (Indenteur conique, k = 2 (paraboloide) et k=3)[108]

2.3 Caractérisation mécanique des matériaux sensibles a la vitesse de
déformation par indentation
Si le cas de I’indentation sur les matériaux élastoplastiques a été tres étudié, il n’y a pas

beaucoup de travaux qui sont dédiés a 1’étude des matériaux dont le comportement dépend du
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temps et de la vitesse de déformation. Pour ces derniers, le probléme li¢ a I’indentation se
complique encore d’avantage puisque en plus de I’hétérogénéité du champ de contrainte et de
déformation sous I’indenteur, la vitesse de déformation n’est pas non plus homogene dans le

matériau et engendre aussi au moins un autre parameétre supplémentaire a identifier.

2.3.1 Détermination du module d’élasticité des polyméres par indentation

Comme évoqué dans le paragraphe 2.2.1, la détermination du module d’élasticité par
indentation d’un matériau élastoplastique se fait a partir de la courbe de déchargement
d’indentation. Cependant, la méthode utilisée pour les matériaux elasto-plastiques ne
s’applique plus pour les matériaux polymeres puisqu’au début du déchargement 1’indenteur
continue a s’enfoncer dans la matiere a cause du fluage. Pour résoudre ce probleme,
Hochstetter et al. ont étudié¢ ’influence de I’histoire de chargement subit par le polymére sur
le calcul de la raideur de contact S lors d’un essai de nanoindentation. Ils ont conclu qu’un
maintien de charge suivi d’une vitesse de déchargement importante est nécessaire pour que les

conditions de décharge élastique soient satisfaites (Figure 50).

2 - Hold Time 30s + High unloading
rate L%/L=0.15 sec-1
16 1 without Hold time |
3 Hold Time 308 + Slow unioading
E 10 rate 1°.=0.015 sec”
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T 0.8 -
o
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0 - 1
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depth - hy (nm)
Figure 50: Influence de l'histoire du chargement sur la courbe de déchargement

d'indentation pour le CR39 [109]

Hochstetter et al. ont alors défini un enfoncement plastique 4p (différent de Ac) par :

h,=h, —

t

F
E (3.23)

Ou 7, est la pénétration totale et S la raideur de contact. En utilisant la proposition de Loubet

et al. [110] qui stipule que cet enfoncement plastique doit étre additionné a la profondeur
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d’émoussement de I’indenteur Ay et le coefficient & dans la relation 3.12, Hochstetter et al.

ont défini la profondeur de contact par :
he =alh, +h,) (3.24)

Avec a = 1,24 et hy étant déterminé en fittant I’évolution de la raideur de contact, calculé a

partir de la pente de déchargement, en fonction de 4, par une droite (Figure 51).
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Figure 51: (a) Représentation schématique de l'émoussement de l'indenteur — (b) Calcul de
ho pour un échantillon de Polystyréne (PS) [111]
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L’aire de contact est calculée par la relation suivante :
A=pa’(h, +h,) (3.25)
Ou f est un facteur de forme. Pour un indenteur Berkovich [ =24,56.

Ainsi en utilisant la relation de BASh, Hochstetter et al. ont déduit le module d’élasticité

réduit par :
« 1 B
E =— (3.206)
B 2a\p

Tres récemment en 2013, cette méthode a été appliquée par Paloma et al. [111] dans le but de
déterminer le module d’élasticité de plusieurs polymeres amorphes et semi-cristallins (figure
52). Les valeurs du module d’¢lasticité obtenues par nanoindentation a partir du modele de
Loubet et al. semblent proches des valeurs du module d’¢lasticité obtenues par DMA

(Dynamic Mechanical Analysis).

ABS
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PET

Elastic modulus, GPa

0 5000 10000 15000 20000

Displacement into the surface, nm

Figure 52: Module l'élasticité E calculée a partir du modéle de Loubet al. pour six
polymeéres amorphes et semi-cristallins : I’Acrylonitrile Butadiéne Styréne (ABS), le
Polycarbonate (PC), le Poly(méthyl méthacrylate) (PMMA), le Polypropyléne (PP), le
Polystyrene (PS), le Polyamide 6 (PA6) et le Polyéthyléne téréphtalate amorphe (PET)
[111]
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2.3.2 Vitesse de déformation représentative par indentation
Dans le but d’étudier la sensibilité a la vitesse de déformation par indentation, Mayo et Nix
[112] ont proposé de définir la vitesse de déformation en indentation, pour un indenteur

Berkovich, par la relation:

a=1=(3)%) (3.27)
h \h )\ dt

En se basant sur cette proposition, Lucas et al. [113] ont essayé de chercher une démarche
pour avoir un champ de vitesse de déformation similaire quel que soit ’enfoncement d’un

indenteur pyramidale. Ils ont conclu que pour que le champ de déformation ou de vitesse de

déformation soit homothétiques, 1’essai doit étre piloté en respectant la condition Z

constante. Lucas et al. ont montré que le pilotage exponentiel, c’est-a-dire, lorsque le

déplacement de I’indenteur est caractérisé par un rapportz égale constant, permet d’obtenir

un champ de vitesse de déformation homothétique pour ces types d’indenteur et selon eux, la

vitesse de déformation en indentation est donc définie par Z
En 2001, Bucaille et al. [114] ont montré numériquement que si le pilotage aveczconstante

est respecté alors le champ de vitesse de déformation est similaire quelle que soit la

pénétration (Figure 53).
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Figure 53: Cartographie du champ de vitesse de déformation, en haut : pour un pilotage %
constant — en bas : Pilotage a vitesse de pénétration constante [114]

Les mémes auteurs ont alors essayé¢ d’étendre cette expression pour définir une vitesse de

déformation moyenne. Pour les indenteurs coniques de révolution, ils ont proposé

I’expression suivante :

é, =0,6(tand)” (3.28)

> .

Ou ¢ est le demi-angle de I’indenteur conique.

L’expression précédente vérifie bien la conclusion des travaux de Lucas et al. stipulant que

pour approcher une distribution homogene de la vitesse de déformation, le rapport Z doit étre

constant durant le chargement. Pour les indenteurs sphériques, Bucaille et al. aprés avoir
étudié¢ les cartographies de vitesse de déformation de quatre cinématiques différentes ont

conclu que la vitesse de déformation moyenne en indentation sphérique n’est pas

proportionnelle au rapportz .
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En 2004, Cheng et al. [106] ont étudi¢ le fluage par indentation. Ils ont supposé que le

comportement du matériau était défini par la loi puissance suivante :
o=Ke" (3.29)

Ou m et K sont des constantes dépendant du matériau. Dans cette loi, I’effet de I’¢lasticité est

négligé.

En utilisant une analyse aux dimensions, I’effort d’indentation et 1’aire de contact peuvent

étre exprimés par :
F=f(K.m.h.h0) (3.30)
A, = g(K.m,n,n,h.0) (3.31)

En appliquant le IT— théoréeme, 1l en résulte :

F= K[%] h*11, (m,0) (3.32)
A =h11 ,(m,0) (3.33)

La dureté d’indentation est alors exprimée par :

F AN AN
H=—=K|—| —t=K|=| 1, (m,0 3.34
) (,J o [,J «(m,0) (3.34)
h

D’apres les Travaux de Cheng et al., ont peut remarquer que si Z est constante alors, la

dureté est constante et I’effort est proportionnel au carré de I’enfoncement. On se retrouve
alors dans les mémes conditions que pour le cas ¢élasto-plastique. De plus, le coefficient de

sensibilité a la vitesse de déformation peut aisément étre obtenue par :

LA (3.35)
amm

mH:m:

h

En s’appuyant sur les relations analytiques proposées par Cheng et al. , Kermouche et al.

[115] ont étudié¢ I'influence de la vitesse de déformation par indentation conique. Dans leur
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travail, les auteurs ont supposé¢ que le comportement du matériau suivait une loi elasto-

viscoplastique définie par la loi de Bingham-Norton [116]:

) 1
3. "
ES.S—O-y
P= K
(3.36)
a( 3§:§—ayj
p_ 3 2
E.. =
v 2p oo,

(&) est le déviateur du tenseur des contraintes et ou K et m
sont les paramétres matériaux. Pour des faibles valeurs de Z , Kermouche et al. ont conclu que

pour des faibles valeurs dez, la distribution de la pression sous I’indenteur dans le cas d’un

matériau ¢élasto-viscoplastique correspond a la distribution de la pression sur un matériau

¢lastique-plastique et pour des valeurs ¢élevées de Z , la distribution de la pression correspond

a celle du cas ¢lastique.

—=— alpha=0.001
—a— alpha=0.01
—=— alpha=0.1
—+— alpha=1
—e—alpha=10
—— alpha=100
alpha=1000
— —elastoplastic
—— elastic

0 T T T T T T . )
0 0.05 01 0.15 0.2 0.25 03 0.35 0.4
r(mm)

Figure 54: Distribution de la pression de contact pour différente valeur de a = % [115]
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“ et pu® ,qui sont

Ils ont conclu que la pression est comprise entre deux valeurs, pm
respectivement la valeur de la pression lorsqu’on indente un matériau €lastique linéaire et la
valeur dans le cas d’un matériau élastique-plastique. Ainsi, Kermouche et al. ont proposé une
formulation (équation 3.37) pour modéliser la pression moyenne lors d’un essai d’indentation

sur un matériau elasto-viscoplastique.
_ el ep h ep 3 37
pm_(pm_pm )f; K,E,m,Z,H +pm ( : )

Ou f; représente la transition entre le cas « €lastique » et le cas « elasto-plastique ». A partir de
plusieurs simulations numériques dans le but d’étudier ’influence des différents parametres
de la loi de Bingham-Norton sur la fonction de transition, ’auteur a remarqué que la limite

d’¢lasticité o, n’a pas d’influence sur la pression moyenne d’indentation (figure 55).

e 1 15 - B ST TP

-~ Y=10 MPa
........................................................... 0.6 e -2 Y=30 MPa }-------
Y=100 MPa

fi

0.0001 0.01 1 100 10000

Indentation strain rate (Hz)

Figure 55: Variation de la fonction de transition définie par Kermouche et al. pour
différentes valeurs de la limite élastique o, avec K = 100 MPa.s™, E = 2400 MPa et m = 0.4
[115]

Finalement, Kermouche et al. ont proposé une expression de la fonction de transition définie

par :
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fi(K,E,m, 9)(2)
h m
1+ ﬁ(K,E,m,@)[h]

(3.38)

f,(K,E,m,%ﬁ]:

Avec f,(K,E,m,0)= fz(m,é’)% et £,(m,0)=2(1-v* Jtan 0 I1,(m. 0).

Les mémes auteurs [117] ont alors définit une vitesse de déformation représentative pour un
indenteur conique. En supposant que la proposition de Tabor sur la contrainte représentative

est respectée, la vitesse de déformation représentative est donnée par :

1

) 1, (m,0)\" A

& =[L)j - (3.39)
Vp h

Ou y, est un coefficient qui ne dépend que du demi-angle ¢ de I'indenteur et en utilisant

I’expression de la fonction Il; proposée par les mémes auteurs dans des travaux précédents

[115], la vitesse de déformation est approximativement égale a :

&(m)
tan@ h

Ep B

(3.40)

Ou ¢, (m) est une fonction de la sensibilité a la vitesse de déformation m. Ce résultat montre

que la vitesse de déformation dépend alors de 1’angle @ . Apres des simulations numériques

avec différentes valeurs de m et pour y =tanf Z est comprise entre 0,02 s et 60 s, ils ont

proposé d’exprimer la fonction &, (m) par une loi exponentielle :

&(m)=04 exp(o’zJ (3.41)

m

Ce modele a été utilisé pour déterminer les parametres de la loi de G’sell-Jonas [59] a partir
des essais de nano-indentation sur des échantillons de Poly(méthyl méthacrylate) (PMMA),
des échantillons de polystyréne (PS) et de polycarbonate (PC) a la température ambiante.
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2.4 Fluage par indentation

En 1993, Bower et al. [118] ont établi une étude théorique dans le but d’interpréter la réponse
en fluage par indentation en supposant que la loi de comportement du matériau est défini par
la relation 3.29 et que le comportement du matériau est indépendant de I’histoire de
déformation. Ainsi, Bower et al. ont proposé une relation analytique reliant les parameétres

d’indentation et les parametres de la relation 3.29 :

1

h 1 tand P m
K L2 (72' h* tan® 9} (342)
Frem
Avec c=h—c.
h

Dans I’équation 3.42, hc est la profondeur de contact (voir figure 49-a) et P, une fonction
adimensionnelle. Bower et al. ont montré que P et ¢ dépendent uniquement du coefficient de

sensibilité a la vitesse de déformation m en proposant une relation similaire a 3.32 :

¢ = % =x(p,)" (3.43)

Ou K et M sont des parameétres matériaux et p,, la pression moyenne d’indentation, Bower et

al. ont montré que M = m.

En 2004, Cheng et al. [106] ont proposé une relation similaire a celle de Bower et al. pour un

matériau rigide viscoplastique en intégrant la relation 2.x, ils ont abouti a :

o2

avec h(0>= 0 comme condition initiale. L’intégrale de I’effort de 0 a ¢ traduit ’influence de

m
2

(KT1,)> { jo Fn (t)dtf (3.44)

I’histoire de chargement. D’apres la relation (3.44), une courbe de chargement suivi d’un
pallier de maintien de charge suffit pour déterminer analytiquement les parametres de fluage

du matériau pour un matériau rigide viscoplastique défini par la relation (3.29).

Jusqu’ici, le fluage par indentation ne concerne que les matériaux rigides viscoplastiques et
dans le cas d’un indenteur conique. En 2006, Elmustafa et al. [119] ont effectué¢ une étude sur
I’influence de la déformation élastique sur la détermination du coefficient de sensibilité a la
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vitesse de déformation. Une année plus tard, une étude similaire a été faite par Alkorta et al.
[120], ils ont montré que la partie ¢lastique influe énormément sur la réponse en indentation
des matériaux, notamment dans la valeur du coefficient de sensibilité a la vitesse de
déformation. Ainsi, tout ce qui a été effectué auparavant n’est plus valable pour déterminer les
paramétres de fluage d’un matériau qui présente une déformation élastique non négligeable.
Alkorta et al. , en s’inspirant de leurs travaux antérieurs effectués sur 1’indentation des

matériaux elasto-plastiques [121], ont proposé¢ que :

a'ﬁ
W, K & Kk h

* * (3.45)
W, 2 E 2&, E

pl

w

Ou, W, représente le travail élastique (aire sous la courbe de déchargement), W), le travail
plastique (aire totale sous la courbe de chargement moins I’aire sous la courbe de

déchargement) et a’ est le coefficient de proportionnalité entre la vitesse de déformation

représentative et le rapportz. Ainsi, le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation

calculé a partir de la relation (3.35) est égal a:

OlnH I1, A1, Ac, I,
mH:—_:m 1— + - = (346)
o h 1+I1, 1+411, c,+4c,1II,
h
rig
Ou A est un coefficient de proportionnalité constant (4 ~2a 2,5 [122]), ¢,, (m)z hcrl.g , est

le facteur de forme correspond au cas rigide viscoplastique dont la valeur a été évalué par
el
Bower et al. [118] et ¢, = h—fl est le facteur de forme correspondant au cas purement élastique

(cer = 0,636 [123]). Cependant, la dureté est difficile a évaluer voire méme impossible pour un
matériau qui présente du fluage, ceci a été confirmé par Fujisawa et al. [124]. Alkorta et al.
ont alors utilisé la dureté apparente H,, (dureté calculée en supposant que le matériau ne
présente ni bourrelet ni affaissement) et par conséquent, le coefficient de sensibilité a la

vitesse de déformation m peut étre évalué par la relation suivante :
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m H H?
o _q_ z(l—iJH( ap *J+o( “;’J (3.47)
m Crig Ac,, E E’

y  2(1+b)
rtan@ 3b

, avec y étant un coefficient de correction dans 1’équation de Sneddon

[123] et b étant I’exposant de la courbe de décharge.

Pour terminer, Alkorta et al. ont affirmé que la relation 3.47 est valide sous condition que la

relation 3.45 soit vérifi€e. Ainsi, a partir de plusieurs calculs numériques, ils ont déduit que :

m

" H
v ] f| =2 3.48
=l ﬁ( EJ (3.48)

Avec B ell1,4;12,3] pourm €[0,0;0,4].

Les résultats de Alkorta et al. (Figure 56) montrent bien que 1’¢lasticité a une influence

majeure dans 1’évaluation de la sensibilité a la vitesse de déformation. Cependant, la relation

3.50) donne de mauvais résultats lorsque le rapport P est supérieur a 0,001.
E

10%
0% +— —

o
as -10% -
® 0
> -20% {{— Eq. 346 ;for Mu
re—)
% _300/0 1 | Eq 3.47 : for ”?“\'-'F
' Eq. 3.48 ;for m,,

-40% 1+ E

A Elmustafa et al.
-50% ! \
1,E-05 1,E-04 1,E-03 1,E-02 1,E-01

H/E, or H,,/E,

Figure 56: Différence relative dans I’évaluation du coefficient de sensibilité a la vitesse de
déformation m en utilisant I’équation 3.46, I’équation 3.47 et I’équation 3.48. Les résultats
ont été comparés avec les résultats de Elmustafa et al. [119]
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En 2010, Stone et al. [125] ont effectué une étude sur le fluage par indentation sur le palier de

maintien de charge. Selon Stone, la variation du rapport M est indépendante de I’exposant
m

d’écrouissage, de I’exposant de sensibilité a la vitesse de déformation et du frottement (figure
57).

=TT TTT T T TT

L %,
0.8 - t‘)\:

Ef 06 O 5 0.2 100 0.16 0.040
O 625 0 100 0.6 0.000 7 i
X [ 4 4 02 100 02 0050 \
£ {0 375 04 100 016 0.107 \
e 5 .02 200 016 0.040 \ 1
04 = 5 .02 300 016 0.040 g B
L a 5 .02 400 016 0.040
* 10 -0.2 100 0.08 0020
* 12 -052 100 004 0043 |
a
0.2 |- —— Empirical fit (Eqn. 6) =
0.0 I [ | L M B | L I B
10° 107 10" 10°

H/E*

Figure 57: Influence du module d'élasticité, de I’exposant d’écrouissage, de ’exposant de
sensibilité a la vitesse de déformation et du frottement sur l'estimation du coefficient de
sensibilité a la vitesse de déformation m [125]

Cette tendance est due au facteur de confinement Cr (voir équation (3.14)) qui, toujours selon
toujours I’auteur, n’est pas constant mais dépend du rapport entre la contrainte représentative

et le module d’élasticité réduit.

De plus, l'auteur a constaté que la dureté mesurée varie lors de I’essai de fluage par
indentation. Cette variation, selon lui, est liée a la variation du facteur de confinement. Donc
I’astuce pour étudier le fluage par indentation, selon Stone et al., propose donc d’étudier le
fluage par indentation en étudiant la variation de la dureté a travers la variation du rayon de

contact sur le palier.

Tres récemment, Su et al. [126] ont étudié¢ I’influence de la déformation élastique sur la
réponse en fluage d’un matériau par indentation. Ils se sont basés sur 1’¢tude de Bower et al.
et ont essayé de déterminer a partir de quelle valeur de 4 la partie élastique devient

négligeable afin que les relations proposées sur les matériaux rigides viscoplastiques puissent

étre utilisées. Ainsi, Su et al. ont déduit que lorsque le rapport — (rapport entre la

el
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pénétration totale et la pénétration élastique) est supérieure a 10 (Figure 58), ’influence de
I’¢lasticité devient négligeable. Dans leur travail, Su et al. ont utilisé une relation proposée par

Sneddon (relation similaire a la relation (3.5)) pour estimer A.;.

Une autre chose trés intéressante a été mise en relief par Su et al.. En effet il existe trois
modes de pilotage de 1’essai d’indentation utilisables pour estimer les parameétres
d’indentation : (i) pendant le maintien de charge (ie, F* = Constante), (ii) pendant le
chargement mais avec une vitesse de chargement constante (F = constante) et (iii) avec un

h

pilotage respectant Z .

1.4 . T v r
. = m=1
1.3 e m=1033 o
Aam=0.2 _
£ —— Theorectical prediction
E 1.2 -
“\ A
g 1.1 ’
g )
[N 4
1.0 2 4 40 4aa
0.9 . . . . v
0 5 10 15
Normalized Displacement, A/h_
elastic
1.4 T T
1.2+ -
E"“‘y.o Eht BRI
o~ 0.8 s E
£ ! !
N | s m=1 |
~— 0'6_ « m=10.33
o4 A m=02
) - —— Theorectical prediction -
0.2 ; . - . .
0 5 10 15

Normalized Displacement, A2 /A

elastic

Figure 58: Résultats obtenus par simulations numériques montrant que la partie élastique
influe sur les paramétres identifiés par indentation [126]
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Les résultats pour les trois pilotages convergent vers une valeur proche de la valeur trouvée en

compression sur du Sélénium amorphe (Figure 59).

10 gy
= { —CLH,1mN ~———CLH, 10 m
T { ——CLH,100mN ——CLH, 500 mN
T 14 ——CRL1uNIs ——CRL, 10 uNis
— 1 ——CRL, 100 uN/s CRL, 1 mN/s ;
S 0.1 1 ——CRL, 10 mN/s T
5 '] & O csr 3
W i % % Uniaxial ]
g 0.01 4 Stephens(1978) ¥ y
) ] -
@ ] 1
£ 1E-3 %
= 1 1
- - -
7] 3 g
1E-4 4
3 Iz A
1E-3 0.01 0.1 1 10

Stress, oor p_/F (GPa)

Figure 59: Comparaison de la vitesse de déformation en fonction de la contrainte
déterminée par compression simple et les résultats obtenus par indentation dans les trois
modes de pilotage :CLH ( Constant Load and Holding) correspond au maintien de charge,
CRL (Constant Rate Loading) correspond a une vitesse de chargement constante et CSR

h
(Constant Strain Rate) correspond a Z constante [126]

3 Conclusion

Comme nous I’avons vu dans ce chapitre, on peut distinguer deux méthodes d’approches pour
exploiter les essais d’indentation : il y a d’une part, I’identification inverse qui sans un mode¢le
numérique performant peut conduire a des résultats insensés, et d’autres part, I’'identification
utilisant des modeles qui relient les grandeurs d’indentation et les parametres de la loi de
comportement du matériau. C’est dans ce dernier groupe que se situe la notion de déformation
représentative, utilisée depuis des décennies pour déterminer les paramétres d’écrouissage des

matériaux « élasto-plastiques ».

D’apres cette synthése bibliographique, on peut dire que la caractérisation mécanique par
indentation des matériaux élastoplastique est connue méme si dans la majorité des cas le
matériau doit suivre un comportement de type Hollomon. On peut aussi souligner que dans la
littérature scientifique sur I’indentation, un bon nombre d’études ont concerné 1’étude de

I’influence du frottement sur les résultats de la caractérisation par indentation.

105



Pour le cas d’un matériau dont le comportement dépend de la vitesse de déformation, les
¢tudes effectuées sont rares et dans les travaux effectués, le matériau est supposé suivre un
comportement de type puissance dans 1’espace de la contrainte et de la vitesse de déformation.
Evidemment, la notion de vitesse de déformation représentative est aussi utilisée. Les travaux
ont débuté sur des matériaux rigides viscoplastiques et il a é&té montré par plusieurs auteurs, de
différentes manicres, qu’il existe une relation analytique entre les paramétres de la loi de
comportement et les paramétres d’indentation. Ainsi, le parameétre de sensibilité a la vitesse de
déformation peut étre facilement estimé sans avoir recours a des calculs numériques ni a des
méthodes nécessitant un calcul élément finis comme 1’analyse inverse. Le probléme est que la
relation proposée pour les matériaux rigides viscoplastiques n’est plus applicable pour le cas
des matériaux « ¢élasto-viscoplastiques » car la partie ¢lastique a une influence non
négligeable sur les grandeurs mesurables en indentation, en I’occurrence sur ’effort et le
déplacement. Malgré les études trés sérieuses effectuées pour ce dernier cas, les résultats ne
semblent toujours pas applicables a une large gamme de matériaux. Aussi consacrons-nous le

chapitre suivant a 1’étude théorique sur I’indentation des matériaux élasto-viscoplastiques.
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Chapitre 4

Etude théorique et numérique de l’indentation, analyse
inverse, concept de déformation représentative et vitesse
de déformation représentative
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Dans ce chapitre, une étude théorique sur I’essai d’indentation est effectuée. Pour cette étude,
nous supposons que le matériau est isotrope et que son comportement mécanique suit la loi de
type puissance qui a été abordée dans le chapitre 3. Une premicre partie est consacrée a 1’étude
de Dl'influence du frottement qui repose également sur 1’hypothése que le frottement entre
I’indenteur et 1’échantillon est défini par la loi de Coulomb isotrope, définie par le coefficient de
frottement #. La deuxiéme partie est consacrée a l’identification par analyse inverse des
parametres rhéologiques de la loi de comportement a partir des courbes d’indentation pseudo-
expérimentales. Et, pour clore ce chapitre, un nouveau concept de déformation représentative et
de vitesse de déformation représentative en indentation conique, se basant sur les jeux de
parametres donnant les mémes courbes d’indentation, est propos€. Il est essentiel de noter que

ces ¢tudes ne sont effectuées que sur la courbe de chargement d’indentation.

1 Influence du frottement sur la réponse en indentation des
polymeéres

Dans ce paragraphe, nous allons nous limiter a I’hypothese que le frottement entre I’indenteur et
I’échantillon est défini par la loi isotrope de Coulomb. Dans les problémes de mécanique de
solides et des structures, le probléme de frottement est un autre volet a résoudre en plus des
problémes de non-linéarité au niveau de la loi de comportement, cette étude est appelée étude
tribologique. Lorsqu’il y a contact entre deux corps en mouvement, il apparait sur la zone de

contact un effort tangentiel qui tend a opposer a ce mouvement, c’est le frottement.

L’¢étude du frottement est une étude trés complexe qui peut s’effectuer a I’échelle microscopique
et a I’échelle macroscopique. Etablir une loi de fortement consiste a définir une relation entre la
contrainte tangentielle due a I’effort tangentiel de frottement et les paramétres physiques dans la
zone de contact. Ces parametres physiques doivent tenir compte de la nature des matériaux en
contact, de leur état de surface et des conditions de contact telles que la température et la vitesse
de glissement. Ces derniers sont des parametres tribologiques qui complexifient I’étude du
frottement entre deux corps et justifie le fait que la tribologie occupe un domaine de recherche

scientifique bien distinct.

Dans le cadre de cette étude, nous allons nous limiter a la formulation de la loi de comportement
a 1’échelle macroscopique. Considérons deux solides en contact €, et €, sur la zone T
(Figure 60). Ces solides sont soumis a des efforts extérieurs F,, sur la frontiere I'. et a des

forces de volume 7, sur les deux domaines.
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Figure 60: Représentation schématique du probléme de contact
Au niveau de la zone de contact, le solide €2, applique un champ de contrainte &,,, sur le

solide Q, et vice versa. Cette interaction peut se résumer par les relations mathématiques

suivantes :

(4.1)

Ou F,, et F,, sont les efforts normaux, £, et F,, sont les efforts tangentiels, 7, et 7, sont les

normales sortantes de €2, et 2,. Dans la relation 4.1, les composantes dans la direction normale

sont associées au contact unilatéral tandis que celles dans la direction tangentielle sont associées

au frottement.

Ainsi, formuler une loi de frottement consiste a établir une relation entre la contrainte
tangentielle associée a I’effort tangentiel et les parametres thermomécaniques des solides en
contact. Pour ce faire, ’approche consiste a faire apparaitre les phénomenes physiques dans la
zone de contact a travers un seuil d’effort au-dessus duquel le glissement entre les deux solides

est possible. La loi de Coulomb utilise un seuil qui est proportionnel a I’effort normal :

Ce coefficient de proportionnalité 4 est le coefficient de frottement qui dépend alors des

F,
F

t

< ,u|Fn| (si adhérence)
F

n

(4.2)

=u (si glissement )

matériaux en contact et de leurs états de surface.

Dans ce qui suit, nous allons étudier I’influence de ce coefficient de frottement sur la courbe

d’indentation. Les valeurs du coefficient de frottement ont été prises sur la plage de valeurs
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théoriques proposées dans la littérature [127, 128] dans le cas d’un glissement sec pour les
matériaux plastiques et I’indenteur en acier ou en carbure de tungsténe. Ainsi, nous avons fait
varier numériquement ce coefficient lors de la simulation numérique d’essais d’indentation a
partir des paramétres rhéologiques déterminés par compression du PEHD pour I’indentation

conique, ceux du PA 6,6 30 % GFR pour I’indentation sphérique.

0,2 o 0,2
=072 pn=_072 fﬁ?
sy v p=10,3 f —~ =03 "
%2(_} . p=04 f 51” u=0,4 a,.f"’o
3 o n=0,5 / i o n=0,5 ﬁ_,f"
f - *E"-? f‘v"
B el Mo«"fc
() e - = 0s —— —=- —=
0 0.05 0,1 0,15 0 0.05 1 0.15
Déplacement, h (mm) Déplacement, h (mm)

(a) Conique 0 =70,3° (b) Sphérique r = 0, 25mm

Figure 61: Influence de la variation du coefficient de frottement sur la courbe force-
déplacement en indentation conique a une vitesse de pénétration égale a 1 um/s : (a) en
indentation conique sur le PEHD, (b) en indentation sphérique sur PA 6,6 30 % GFR

La figure 61 montre trés bien que pour un coefficient de frottement variant de 0,2 a 0,4 la courbe
force-déplacement ne varie pas beaucoup et on peut dire donc que I’influence de ce coefficient
sur la courbe d’indentation est négligeable. Pour des études plus poussées de tribologie, le
mode¢le de frottement doit intégrer les parametres liés a ’humidité de la surface de contact mais

pour notre étude théorique dans les chapitres suivants nous allons supposer que le frottement suit

la loi de frottement isotrope de Coulomb.

2 Identification par analyse inverse a partir d’une courbe
d’indentation pseudo-expérimentale

Dans un premier temps, nous allons étudier la possibilité d’identifier les paramétres rhéologiques
d’un matériau sensible a la vitesse a partir d’'une courbe de chargement d’indentation en utilisant
I’analyse inverse. Pour écarter toutes les incertitudes pouvant étre introduites sur des mesures
expérimentales, parfois dues aux défauts de surface ou a la détermination du point de contact

initial, les calculs d’identification inverse ont été faits sur des courbes pseudo-expérimentales.

Les jeux de parametres suivants sont considérés comme des jeux de parametres de référence

pour notre étude :
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Loi de G'sell modifiée Loi puissance
o, (MPa) 40,000 -
K (MPa.s") 12,000 50,000
w 90.000 -
a 5,000 -
b 12,000 -
h 3,000 -
m 0,060 0,060
n 0,000 0,140

Tableau 7 : Jeu de parameétres de référence pour Uidentification par analyse inverse a partir

des courbes pseudo-expérimentales

Ces jeux de parametres de référence ont des valeurs proches de celles identifiées par
compression dans le chapitre 2. Nous avons choisi les parameétres obtenus sur le PC pour la loi
de G’sell modifiée, et ceux du PEHD pour la loi puissance. Les courbes d’indentation obtenues a
partir de la simulation numérique de I’essai d’indentation dans les mémes conditions
cinématiques et méme loi de frottement seront considérées comme courbes de référence. Ainsi, a
partir d’un jeu de parametre de départ quelconque, I’objectif est de chercher le jeu de parameétre

qui minimise I’écart entre les courbes calculées et les courbes de référence.

Comme nous I’avons dé¢ja indiqué dans le chapitre 3, D’identification des parametres
rhéologiques par indentation et analyse inverse consiste a déterminer le jeu de parametres de la
loi de comportement minimisant 1’écart entre les courbes force-déplacement numérique et
expérimentale. Dans 1’étape d’identification, nous allons supposer que le module d’¢élasticité et le

coefficient de Poisson du matériau sont connus et donc fixés.
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Parametres initiaux: Jeu de référence:

‘ﬂtb me, ng Kref’ Fnref! nref
Simulation numérique de [’essai Simulation numérique de I’essai
d’indentation dans les mémes d’indentation a une vitesse de
conditions que la référence peénétration constante

Courbe calculée Courbe de référence
Feal ﬂ.__,) Fr¥| ﬁ?)

Evaluation de la fonction
cotit QO

Régularisation des parameétres en
utilisant un algorithme de

minimisation Non Oui Parameétres identifiés:

Kmin S K S Kmax K:'db My Ny

Minin =Sm< Mynax
<n<n

MNnin = max

Figure 62: Schéma du principe de l'identification des paramétres de la loi puissance par
analyse inverse a partir d'une courbe d’indentation pseudo-expérimentale

L’écart sera défini par la fonction coft suivante :

0= [ (F Fe) d (4.3)

Avec h, la pénétration de I’indenteur, /max, la pénétration maximale, F'¥, I’effort de référence et
Fel Peffort calculé numériquement. L’écart obtenu a partir de cette fonction coiit sera exprimé

en Newton carré /N°].

Dans le cas ou deux vitesses de pénétration seront utilisées simultanément pour définir les
grandeurs de référence, la fonction colit sera définie par la moyenne de la fonction colit des 2

courbes d’indentation:

0" <3| i [ st - mtF e s | (it it .

vit 2
hmax
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Les courbes de référence sont obtenues par simulation numérique de I’indentation conique de

demi-angle 6=70,3° et de I’indentation sphérique de rayon » = 0,25 mm. Ces indenteurs sont

modélisés par le modele numérique présenté dans le chapitre 2.

Le probléme d’identification devient alors un probléme d’optimisation qui consiste a résoudre :

min Q(P) 4.5)
Pe®’
Avec P est le vecteur paramétrique. La résolution du probléme d’optimisation a été effectuée a

I’aide du logiciel commercial ModeFrontier.

2.1 Algorithme simplexe

Simplexe est un algorithme d’optimisation non-linéaire qui n’a pas recours aux calculs de
dérivée de la fonction cofit. Cette méthode d’optimisation peut étre vue comme un polygone de
i+1 sommets dans I’espace de dimension i, par exemple dans le cas ou I’on a 3 parameétres le
simplexe est défini par une pyramide. L’algorithme Simplex nécessite alors i+/ parametres de
départ répartis dans la base des parametres, avec i représentant le nombre de parametres a
identifier. La méthode consiste a se déplacer itérativement dans I’espace des parametres en
remplagant le point qui a la plus grande valeur de fonction cofit. Pour cela, I’algorithme utilise la

réflexion, la contraction et I’expansion.

Pour mieux appréhender ces étapes du simplexe, considérons un simplexe défini par un triangle

donc dans I’espace a 2 dimensions.

(a) Réflexion et expansion (b) Contraction

Figure 63 : Représentation schématique du principe de la méthode du simplex ou x., xp et x.
sont les points qui définissent le simplexe dans ’espace a 2 dimensions, wg est barycentre des
points x. et xp, X le point de réflexion, x. le point d’expansion et x. le point de contraction

Six, est le point de départ ou la fonction colt est la plus élevée, x5 le point ou elle a sa deuxieme

grande valeur et x. le point ou sa valeur est minimale.

La réflexion consiste a créer un nouveau point sur la droite X,xq qui est défini par (Figure 63-a):
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X, :xd+ad(xd—xa) avec o, >1 (4.6)
Ensuite, on compare la valeur de la fonction colit au niveau de ces trois points.

Si O(x,)<O(x,)<QO(x,), alors il suffit de remplacer x, par x; et refaire les mémes étapes avec
les paramétres xs, X, et X. Dans le cas ou Q(x, )< Q(x,) alors I’algorithme va essayer d’aller un

peu plus loin par expansion en calculant un autre point toujours dans la méme direction par :

X, =X, +ae(xd —xa) avec o, >a, (4.7)

Si Q(x6)< Q(x,) alors on remplace x, par x. et refaire les mémes étapes avec les paramétres xp,
X. et x.. Dans le cas contraire, on refait les calculs avec xs, x. et x;.

Dans le cas ot O(x,)<O(x,)<Q(x,), c’est-a-dire x5 est mieux que x, alors simplexe utilise la

contraction en calculant (Figure 63-b):
x,=x,+a,(x,-x,) avec 0<a, >1 (4.8)

L’algorithme simplexe est réputé pour avoir la capacité¢ a éviter les problémes de minimum

locaux, c’est pour cette raison que nous 1’avons utilisé dans un premier temps.

2.2 Méthodes quasi-Newton : BFGs

Un algorithme de type gradient, I’algorithme BFGs, a aussi utilisé dans notre étude. BFGs vient
de I’initiale des noms des personnes qui I’on découvert. Cette méthode est aussi appelée quasi-
newton et utilise la dérivée et I'inverse de la dérivée seconde de la fonction colit qui est

approchée itérativement.
La fonction cofit est localement approchée par la forme quadratique suivante :

O(P)=0(R,)+VO(EMPB)+ - (P-P)V*O(R)P-1) (4.9)

Ou P et Py sont respectivement le vecteur paramétrique et le vecteur paramétrique initial. Ainsi,

en dérivant la relation (4.9), on obtient :
vo(P)=VO(R,)+V*Q(F )(P-F,) (4.10)

Et puisqu’au niveau de la solution VQ(P) =0, alors :
P=p,-[*0(r ' (Vo(r)) 4.11)
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La matrice Hessienne dans la relation ci-dessus doit étre définie et positive. Sa valeur exacte
n’est pas utilisée pour calculer son inverse mais on utilise une approximation, d’ou I’appellation
quasi-newton. Une fois que la direction est calculée, I’algorithme BFGs calcule le pas de
I’itération en utilisant une recherche linéaire le long de cette direction. Le calcul d’optimisation
effectu¢ a partir d’un algorithme de ce type pose souvent un probléme de minimum local.
Néanmoins, cet algorithme est souvent recommandé pour affiner les résultats obtenus a partir de

I’algorithme simplex.

2.3 Résultats et discussion sur l’identification par analyse inverse

Les résultats de I’identification inverse sur les courbes pseudo-expérimentales a partir de la loi
de G’sell modifiée sont résumés dans les tableaux 8 et 9. Ces résultats montrent que I'unicité de
la solution n’est pas assurée en ce qui concerne les parametres associés a la déformation.

L’utilisation d’un indenteur sphérique ne résout pas compleétement ce probléme d’unicité.

Un cone et deux vitesses (Simplex)
Parameétres de départ
o, (MPa) | K (MPa.s") w a b h m
25,849 14,818 43,145 | 10,340 23,575 3,116 0,128
40,413 10,212 58,690 | 8,344 15,413 4,959 0,180
37,082 9,828 67,854 | 10,026 23,771 0,794 0,033
38,739 6,374 68,984 | 11,240 15,095 0,802 0,015
28,045 9,444 146,172 | 7,405 28,763 1,438 0,187
29,152 12,323 94,943 | 1,687 27,503 3,438 0,013
23,386 7,525 20,122 | 10,778 27,771 0,174 0,146
36,579 3,111 62,191 | 12,324 23,418 4,570 0,084
Parameétres identifiés
o, (MPa) | K (MPa.s") w a b h m
44,062 6,949 41,071 | 13,143 13,088 2,554 0,070
Valeur de la fonction coiit (N°) 4,068 10°*
Parameétres de référence
o, (MPa) | K(MPas") | W a b h m
40,000 12,000 90,000 | 5,000 12,000 3,000 0,060

Tableau 8 : Récapitulation des résultats de I’identification par analyse inverse a partir de la loi
de G’sell modifiée en utilisant deux essais d’indentation conique caractérisés par deux vitesses

de pénétration
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Une sphére et deux vitesses (Simplex)
Parameétres de départ
o, (MPa) | K (MPa.s") w a b h m
25,849 14,818 43,145 | 10,340 23,575 3,116 0,128
40,413 10,212 58,690 | 8,344 15,413 4,959 0,180
37,082 9,828 67,854 | 10,026 23,771 0,794 0,033
38,739 6,374 68,984 | 11,240 15,095 0,802 0,015
28,045 9,444 146,172 | 7,405 28,763 1,438 0,187
29,152 12,323 94,943 | 1,687 27,503 3,438 0,013
23,386 7,525 20,122 | 10,778 27,771 0,174 0,146
36,579 3,111 62,191 | 12,324 23,418 4,570 0,084
Parameétres identifiés
o, (MPa) | K (MPa.s") w a b h m
40,222 11,747 56,320 | 7,363 15,916 3,132 0,0596
Valeur de la fonction coiit (N°) 1,777 1077
Parametres de référence
o, (MPa) | K (MPa.s") w a b h m
40,000 12,000 90,000 | 5,000 12,000 3,000 0,060

Tableau 9 : Récapitulation des résultats de l’identification par analyse inverse a partir de la loi

de G’sell modifiée en utilisant deux essais d’indentation sphérique caractérisés par deux

vitesses de pénétration

Un angle de cone (0 =70,3°) et une vitesse (fz =1 /,tm.s’l)

Algorithme d’optimisation : Simplex

Paramétres de départ Parameétres | Paramétres
identifiés de référence
K (MPas) | 85000 | 52500 | 117500 | 68,750 141,857 50,000
m 0,080 0,045 0,115 0,098 0,0860 0,060
n 0,105 0,058 0,153 0,081 0,3740 0,140
Valeur de la fonction coiit (N°) 9,256 10°*
Un angle de cone (0 =703°) et une vitesse (fz =1 ,um.s’l)
Algorithme d’optimisation : BFGs
. , Paramétres Paramétres
Parameétres de départ . oo s iy
identifiés de référence
K (MPa.s") 210,558 210,563 50,000
m 0,129 0,119 0,060
n 0,091 0,400 0,140
Valeur de la fonction coiit (N°) 3,888 107
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Algorithme d’optimisation : Simplex

Un angle de céne (0 =703°) et deux vitesses (h, =1um.s™ et h, =0,1 um.s™)

Paramétres de départ Parameétres | Paramétres
identifiés de référence
K (MPas™) | 85000 | 52500 | 117500 | 68,750 35,249 50,000
m 0,080 0,045 0,115 0,098 0,060 0,060
n 0,105 0,058 0,153 0,081 0,036 0,140
Valeur de la fonction coit (N?) 4,575 10°

Algorithme d’optimisation : BFGs

Un angle de cone (0 =703°) et deux vitesses (le =1um.s" et hy =0, ym.s’l)

Paramétres de départ Parameétres | Paramétres
identifiés de référence
K (MPa.s™) 201,558 130,528 50,000
m 0,129 0,060 0,060
n 0,091 0,400 0,140
Valeur de la fonction coiit (N°) 9,831 107

Algorithme d’optimisation : Simplex

Indentation sphérique (r = 0,25 mm) et deux vitesses (le —1um.s" et hy =0, ym.s’l)

Paramétres de départ Parameétres Parameétres
identifiés de référence
K (MPa.s’") 85,000 52,500 | 117,500 | 68,750 37,238 50,000
m 0,080 0,045 0,115 0,098 0,060 0,060
n 0,105 0,058 0,153 0,081 0,138 0,140
Valeur de la fonction coiit (N°) 3,554 10°

Tableau 10 : Récapitulation des résultats de ’identification par analyse inverse a partir de la

loi puissance

Pour donner un ordre de grandeur des valeurs de la fonction colit obtenue et dire a quel point les

courbes d’indentations identifiées et la courbe de référence sont proches, la figure suivante

montre les courbes force-déplacement de référence et celles obtenues par simulation numérique a

partir des 2 premiers parametres identifiés dans le tableau 10.
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Figure 64: Comparaison entre la courbe d’indentation conique de référence et les courbes
identifiées ayant respectivement comme valeur de la fonction objective égale a Q = 9,256 10

N et Q=3,88810° N?

Comme le probléme d’unicité sur I’identification de parametres de la loi de G’sell modifiée n’est

pas tout a fait résolu méme si I’on utilise un indenteur sphérique, nous avons choisi d’utiliser la

loi puissance a trois parametres pour entamer 1’étude théorique sur 1’indentation.

Ces résultats de I’identification inverse sur la loi puissance résumés dans le tableau 10

permettent de soulever quelques observations sur la particularité de I’essai d’indentation :

)

(i)

Une courbe force-déplacement obtenue avec un seul angle de cone et une vitesse de
pénétration n’est pas suffisamment riche pour garantir I'unicité de la solution que ce
soit au niveau des paramétres associés a la déformation ou du coefficient de
sensibilité a la vitesse de déformation. Ce résultat confirme ce qui a été déja dit dans
la littérature sur I’impossibilité de déterminer les paramétres d’écrouissage a partir
d’une seule courbe d’indentation conique [107]. Dans le cas d’un matériau élastique-
plastique, il est globalement montré [94, 105-107] que les courbes d’écrouissage
issues de ces parametres identifiés se croisent au niveau de la déformation
représentative. En poussant davantage le raisonnement, les questions qui se posent
sont : qu’en est-il alors pour le cas d’un matériau dépendant de la vitesse ? A quelle
vitesse de déformation les courbes contrainte-déformations doivent étre tracées pour
que 1’on puisse mettre en relief une autre particularité¢ de 1’indentation conique qui
conduirait a une vitesse de déformation représentative ?

En enrichissant la base expérimentale avec une autre courbe d’indentation conique

obtenue a une autre vitesse de pénétration, le coefficient de sensibilité a la vitesse de
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déformation m est identifi¢ avec une trés bonne précision inférieure a 5 %.
Cependant, ici encore l'unicité de la solution n’est toujours pas assurée et le
coefficient d’écrouissage n et la consistance K sont toujours trés différents des valeurs
de référence. On peut dire alors que I’enrichissement apporté au niveau de la vitesse
de pénétration n’a pas du tout influencé la détermination des parametres associés a la
déformation. Cela suffira-t-il pour justifier le découplage entre la déformation et la
vitesse de déformation au cours de I’indentation conique ?

(iti)  Une courbe d’indentation sphérique équivaut a plusieurs courbes d’indentation
conique obtenues a partir de plusieurs angles de cone. En utilisant un indenteur

sphérique alors on enrichit d’avantage la base expérimentale.

3 Etude théorique de I’essai d’indentation

3.1 Similarité géométrique en indentation

La similarité géométrique est une théorie qui a €té proposée par Euclid et a été utilisée par Cheng
et al. [106] pour souligner quelques particularités de I’essai d’indentation conique. Elle stipule
que deux objets décrits par un nombre fini de parametres géométriques sont géométriquement
similaires si ses parameétres sont respectivement proportionnels pour les deux objets (Figure 65).
La conséquence directe de cette similarité géométrique sur 1’indentation conique est que la
dureté H est toujours constante quelle que soit la pénétration et il en est de méme pour la
courbure d’indentation C;. Ces hypotheses ont ét¢ vérificées par de nombreux auteurs [94, 106]
lors d’un essai d’indentation conique sur un matériau ¢lasto-plastique. De plus, il a été montré
numériquement pour ce type de matériau que les champs de contrainte et de déformation sous
I’indenteur sont aussi similaires quels que soit le niveau de pénétration. La question se pose alors
en ce qui concerne les matériaux dont le comportement dépend de la vitesse de déformation.
Néanmoins, la géométrie conique reste similaire quel que soit la pénétration et indépendamment
du type de matériau indenté ; c’est ce qui nous a poussé a commencer 1’étude théorique de la
réponse en indentation de matériau dont le comportement dépend du temps avec ce type

d’indenteur.
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Figure 65: Illustration de la similarité géométrique avec & =0';..;00 =0 et (% )
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3.2 Le concept de déformation représentative

En indentation conique, il a ét€ montré que les courbes d’écrouissage issues des parametres de la

loi de comportement donnant les mémes courbes d’indentation conique se croisent au niveau

d’un point dont I’abscisse correspond a la déformation représentative [94, 105, 107]. Ce

raisonnement de base a été étendu par Moussa et al. [102, 129] sur I’indentation sphérique pour

définir une déformation représentative moyenne.

Par ailleurs, en appliquant le concept sur un matériau dont le comportement dépend de la vitesse
on devrait pouvoir définir une vitesse de déformation représentative selon le méme
raisonnement. La déformation représentative obtenue par ce concept est li¢e globalement a 1’état
de déformation de la matieére sous I’indenteur puisque sous I’indenteur on a un volume déformé
¢lastiquement et un volume déformé plastiquement avec différents taux de plastification qui

contribuent mutuellement a la réponse du matériau a I’indentation (Figure 66).
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Figure 66 : Illustration du concept de déformation représentative sur un matériau rigide
viscoplastique a gauche et un matériau elasto-plastique a droite (PEEQ étant la déformation
plastique équivalente)

Cette déformation représentative est associée aux grandeurs mesurées en indentation. On peut
donc considérer deux déformations représentatives: la déformation représentative associée a la
courbe force-déplacement et la déformation représentative associée a la dureté. Dans notre étude
théorique nous allons développer en parallele ces deux déformations représentatives, cependant
pour les applications expérimentales nous n’allons utiliser que la déformation représentative et la
vitesse de déformation représentative associées a la courbe force-déplacement faute de moyen

pour évaluer le rayon de contact avec précision.

3.2.1 Observation du domaine de solution

Dans ce paragraphe, nous allons étudier la configuration du domaine défini par I’ensemble des
solutions qui donnent des courbes d’indentation similaires. Pour cela, nous allons nous inspirer
de la méthodologie utilisée par Moussa et al. [129]. Pour quantifier I’écart entre deux courbes
d’indentation conique, nous allons utiliser la fonction colt définie par la relation (4.3) ou la

relation (4.4) pour le cas ou 2 vitesses sont considérées.
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' ont été effectuées pour une plage de variation des paramétres de la loi de

1 pm.s

comportement telle que la consistance K varie de 30 MPa.s™ a 90 MPa.s™ avec un pas de 2

MPa.s™, le coefficient de sensibilité¢ a la vitesse m varie de 0,01 a 0,11 avec un pas de 0,005
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(Figure 67) et un coefficient d’écrouissage n égale a 0,14 et 0,01. De plus, ces calculs ont été

refaits pour une autre vitesse de pénétration égale a4, =0,1 zam.s ™.

Les courbes force-déplacement obtenues sont comparées avec la courbe de référence qui a été
obtenue a partir de la simulation numérique avec le jeu de référence de la loi puissance. Afin
d’avoir une présentation lisible de I’ensemble du domaine de solution, la variation de la fonction

cout est tracée en fonction de K et m pour les deux valeurs de n constante.

0,20
S 0,18
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«» 0,16
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b=
E 0,14
3
,‘§ 0,12
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=
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W
-5
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S 0,06 [ 0,00 ¢
= [C_10,05Ne
§ I 0,10 N*
3 0.04 B 0,15 N°
] I 0,20 N®
0,02
30 40 50 60 70 80 90 100

Consistance, K (MPa.s™™)

Figure 68: Représentation de la fonction coiit dans le repére (K, m) pour n = 0,14

La figure 68 donne la cartographie de 1’écart entre la courbe F(h) de référence et chacune des
courbes obtenues par simulation numérique pour I’ensemble des jeux de parameétres (K, m,
n=0,14) en fonction de la consistance K et du coefficient de sensibilité a la vitesse m pour une
valeur de n fixe égale a la valeur de référence. On distingue en rouge la zone d’écart le plus
faible correspondant a I’ensemble des jeux de parametres donnant les courbes d’indentation
suffisamment proches de la courbe F-h de référence. D’apres cette figure, le fond de la vallée
représenté par la partie en rouge est légeérement incurvé. A titre d’information, lorsque la valeur
de Q est supérieure a 0,05 N, D’écart entre les courbes d’indentation commence a étre
distinguable a I’ceil nu. La discontinuité du domaine sur la figure est due au grossissement du
maillage du plan d’expérience. Dans la partie la plus foncée, il peut y avoir des valeurs de Q
bien supérieure a 0,2 N mais au-dela de cette valeur il n’y plus d’intérét a considérer les
parametres donnant de telles valeur d’erreur car les courbes d’indentation sont tres €éloignées de

la courbe de référence.
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A . s . K :
Lorsque les mémes données sont représentées dans le repére | In = ,m |, on constate cette fois-

ci que le domaine de solution est orienté par une direction qui semble étre bien droite (figure 69).

Coefficient de sensibilité a la vitesse, m

K
Figure 69: Représentation de la fonction coiit dans ’espace (ln[fj,m] pourn =0,14

Par ailleurs, on observe sur la figure 69, comme sur la figure 68, que plusieurs couples de
parametres (K, m) du domaine de solutions conduisent a un faible écart ce qui signifie que pour
un seul angle de cone, il n'y a pas unicité de la solution : une multitude de combinaison (K, m)
donnent des courbes d’indentations suffisamment proches. Cette observation n’est pas nouvelle

et confirme ce qui a ét¢ dit dans la littérature [105, 107].

Pour les paramétres appartenant a ces domaines de solutions alors:
op =Kéeppépy (4.12)

En linéarisant la relation (4.12), I’équation du domaine de solution sera donnée par :

hl[%JznlngRP+mlnéRP+k (4.13)
K

Avec 1k = ln[—j
E
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L’équation (4.13) définit une surface dans le repére(k,m,n). D’aprés cette équation, la

déformation représentative est définie par la direction du fond de la vallée dans le repere (k,n)
pour une valeur de m donnée. La vitesse de déformation représentative sera calculée par la

direction de la vallée dans le repére (k, m) par rapport & I’axe m pour une valeur de 7 donnée.

Logiquement, [I’utilisation de 2 vitesses de pénétration enrichira d’avantage la base
expérimentale puisque la plage de variation de la vitesse de déformation concernée par
l'identification augmente et ainsi le domaine de solution, défini par l'ellipse, se réduit par la

réunion de I’ensemble des deux domaines de solution définis respectivement par chaque vitesse.

I 0,00 N®
010N
I 0,20 N®
I 0,30 N°
I 0,40 N*
I 0,50 N*

Coefficient de sensibilité a la vitesse, m

-3,0 -2,8 -2,6 24 -2,2 -2,0
In (K/E)

Figure 70: Domaine de solution obtenu en utilisant deux vitesses de pénétration h, =1 ym.s™'

et fzz =0,1 pm.s™" et pour une valeur de n fixée égale a 0,14
D’apres la figure 70, le domaine de solution subit une transformation, ce qui souligne le fait que

pour un seul angle de cone, il n'y a pas unicité de la solution pour les parameétres associés a la

déformation, il peut exister une multitude de combinaison de = et n qui donnent des courbes

d’indentations suffisamment proches. Cette observation n’est pas nouvelle et confirme ce qui a

¢été dit dans la littérature [105, 107].

3.2.2 Calcul de la déformation représentative et de la vitesse de déformation représentative
par la méthode du gradient

L’objectif est ici de trouver une méthode pour calculer la direction du fond de la vallée puisque
c’est elle qui définit la déformation représentative dans I’espace (k, n) et la vitesse de

déformation représentative dans 1’espace (k, m). Fondamentalement, toute la théorie sur la
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déformation représentative repose sur celle de Tabor [1] qui stipule que la dureté est

proportionnelle a la contrainte d’écoulement :

H Op
E_CF(EJ (4.14)

Cependant, rien n’empéche de supposer que cette relation est aussi valide pour la courbure

F
d’indentation (Wj , et c’est ce qui a été proposée par Dao et al. [94]:
F K o
— =I1)| —,m,n |-* 4.15
Ou II, est un coefficient de proportionnalité adimensionnel et il est évident de dire que ce
dernier dépend des parametres de la loi de comportement :

Cependant, les courbes de la contrainte en fonction de la déformation obtenues par les jeux de
parametres qui donnent des courbes d’indentation suffisamment proches se croisent au niveau du
point représentatif, donc au niveau de ce point, que nous appellerons « point de

fonctionnement », la fonction I, sera indépendante des paramétres du matériau:

Hl(ﬁ,m,njzﬂ{&[ﬁ,m,nn (4.16)
E E\E

En combinant les relations (4.12), (4.14) et (4.15), il en résulte :

m(ﬁ}nmg;’, +mmnél +k+In(C,)
E

m[ il ]:nlngRP+mh1éRP+k+ln(Hl(&j]
Eh? E

Ou I’exposant H au niveau de la déformation et de la vitesse de déformation représentative

(4.17)

plastique fait référence a la dureté.

n revanche, la différence entre deux courbes d’indentation résulte de la variation des
E he, la diffs tre d bes d’indentat Ite de 1 t d

parametres de la loi de comportement, c’est a dire :
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(4.18)

P ok
F 0 ln(};zj 0 ln(l;) 0 ln(l;)
d{h{ ﬂ B e NERT af dk

Eh? on om

Au niveau du « point de fonctionnement », les paramétres qui donnent des courbes d’indentation

suffisamment proches doivent vérifier les relations suivantes:

am(gj am(g) am(gj
dn + dm + dk=0

on om ok (4.19)

61n(E122 j aln[Elzz j Gln[EIZZ j
—— 2 dn+ dm + p dk=0

n om

D’apres 1’équation (4.17), il en résulte que:

d]n(ﬁjzlng;; dn -+ &% dm+dk =0
E (4.20)

dln(EF )=h15RP dn+1n &, dm +dk =0

hZ

En identifiant alors membre a membre les relations (4.19) et (4.20), la déformation

représentative plastique sera définie par :
(%)
Zlml =
&p, = exp 0 fl
(%)
0 E)) m=
14

P

5 - "ref (4.21)
)

0 Eh®

9

n

k

n

€ = OXP| 5T\
()

k Eh m

Et la vitesse de déformation représentative plastique par :
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(%)
fw=op| TG
|l =
B
)
—| In 5
£ = XD om Eh
o)
| Ok Eh* —

Les relations ci-dessus montrent que la déformation représentative et la vitesse de déformation
représentative dépendent des parametres du matériau, ce qui prouve que le fond de la vallée qui
semblait étre lin¢aire dans la Figure 69 ne I’est pas. Les calculs de la vitesse de déformation

représentative a partir de la relation (4.22) montrent que celle-ci est proportionnelle au rapport

[%), ce qui corrobore avec la littérature [114, 117]. La déformation représentative calculée par

la relation (4.21) est obtenue pour une valeur du coefficient de sensibilité a la vitesse donnée et a
I’inverse, la vitesse de déformation représentative calculée par la relation (4.22) est obtenue pour
une valeur du coefficient d’écrouissage donné. Ainsi, la déformation représentative dépend de la

vitesse de déformation représentative puisque celle-ci dépend de la valeur de m.

De plus, ces relations donnent une déformation représentative et une vitesse de déformation
représentative correspondant a un angle de cone donné, puisque ces deux grandeurs dépendent

aussi de I’angle de cone.

3.3 Cas rigide plastique et rigide viscoplastique
3.3.1 Déformation représentative dans le cas d’un matériau rigide plastique

Le comportement rigide viscoplastique peut étre modélisé en faisant tendre vers zéro le rapport
% dans la relation 2.22. Ainsi, la loi de comportement devient :

oc=Kegp gp (4.23)

Avec € = ¢, aladifférence d’un matériau élastique-plastique.

Ainsi, lorsque le matériau est insensible a la vitesse, on a un matériau rigide plastique :

o =Kep (4.24)
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Dans ce cas, la dureté peut étre calculée facilement a partir de I’aire de contact aprés
déchargement parce que le matériau ne présente pas de retour élastique et la variation de

I’empreinte résiduelle pendant le déchargement est négligeable, ainsi :

]n(%) =nlngp, +In(C,) (4.25)

1,20

100 + Résultats obtenus par simulation numérique

—Résulats obtenus par Tabor [130]
0,80 —Résultats obtenus par Chaudri [131]

0,p0

Coefficient d'écrouissage, n

Figure 71: Variation du logarithme de la dureté en fonction du coefficient d'écrouissage

Selon la relation (4.25), si la déformation représentative est constante alors le logarithme de la
dureté varie linéairement en fonction du coefficient d’écrouissage n. Or la Figure 71 montre que

ce n’est pas tout a fait linéaire. Pour des valeurs de n inférieures a 0,15 la pente du logarithme
népérien du rapport e calculé a partir de la méthode du gradient selon notre concept de

déformation représentative corrobore exactement avec la pente calculée a partir de la proposition
de Tabor [130]. Ce résultat, complémentaire a ceux de Tabor [130] et de Chaudri [131], montre
que la déformation représentative dépend du coefficient d’écrouissage. La figure 72 montre la
déformation représentative obtenue a partir de la méthode du gradient comparée avec les

résultats obtenus par Tabor [130] et Chaudri [131].
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I
o —— Résultats obtenus par simulation numérique
o 025 |, —Résultats obtenus par Tabor [130]
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Figure 72 : Variation de la déformation représentative en fonction du coefficient
d’écrouissage pour le cas d’un matériau rigide plastique

3.3.2 Vitesse de déformation représentative dans le cas d’un matériau rigide viscoplastique
Dans le cas ou le matériau ne présente pas de coefficient d’écrouissage, a partir de la relation

(4.23) il en résulte que :
o=Kgp (4.26)

En appliquant le T1—ziéoréeme, Cheng et al. [106] ont proposé une relation donnant 1’effort
produit lors d’un essai d’indentation conique sur un matériau rigide viscoplastique. Il s’agit de la

relation (3.32), que nous rappelons ici :
}; " 2
F= K[ZJ I1, (m,0) h (4.27)

Ou K et m sont des parametres de la loi de comportement, €, le demi-angle de I’indenteur. La

dureté, pour rappel, est exprimée par :

H= K(%J 11, (m,6) (4.28)

La relation (4.27) et la relation (4.28) montrent trés bien que si I’essai d’indentation est effectué¢

avec un pilotage Z constant, alors d’une part ’effort est proportionnel au carré de la pénétration
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comme dans le cas d’un essai d’indentation conique sur un matériau élastique-plastique et

d’autre part la dureté est constante quelle que soit la pénétration (Figure 73).
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Figure 73: Pression moyenne d'indentation obtenue par simulation numérique d’un essai
d’indentation conique pour différentes hauteurs de contact h.. En dessus, avec une vitesse de

h

pénétration constante et en dessous, avec Z constant (ou a. est le rayon de contact)

En utilisant les relations proposées par Cheng et al. la vitesse de déformation représentative
calculée par la méthode du gradient pour le cas d’un matériau rigide viscoplastique non
écrouissable est présentée dans la figure 74. Le résultat montre trés bien que cette vitesse de

déformation représentative dépend du coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation donc

: : : K .
ceci souligne encore le fait que le fond de la vallée dans le repere ln[fj,m n’est pas linéaire.

Pour m supérieur a 0,12, la variation du rapport entre la vitesse de déformation représentative et
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h

Z correle avec les résultats proposés par Kermouche et al. [117]. Ce résultat montre aussi que le

calcul de la vitesse de déformation représentative est possible pour des faibles valeurs de m.

Kermouche et al. [5]
Méthode du gradient

Sensibilite a la vitesse, m

H
Erp

9

déformation m obtenue a partir des simulations numériques de ’essai d’indentation conique

Figure 74: Variation de 7" = en fonction du coefficient de sensibilité a la vitesse de

(0=703°) et% =5,585s""

En combinant sensibilité¢ a la vitesse de déformation et coefficient d’écrouissage mais toujours
dans le cas d’un matériau rigide, on peut alors tracer une cartographie de la déformation
représentative et de la vitesse de déformation représentative. Dans ce cas, I’effort d’indentation F

peut étre exprimé par :
F=f(K,m,n,h,ﬁ,V,y,0) (4.29)
En utilisant toujours I’analyse dimensionnelle et le IT—#éoréme, 'effort et la dureté sont

donnés par :

F= K[%J 11, (m,n,6) h*
(4.30)

H = K(%j I1,,(m,n,6)

133



D’apres le principe de base qui stipule que la dureté et la courbure d’indentation sont

proportionnelles a la contrainte d’écoulement, on peut écrire que :

H
In (O—L_lCmL) =mn y +nlnegl +In(C, ouTl,) (4.31)
h
Kl Z
h
~(H)
. F m _ €
Ou CL =h_2 et IR —%
h
Durete, H
06

Ké

ot
w
.

o
T Tl T
e s s
L T
- '
' L T
\_\ ~ T T
c R \‘-\ T T
- : . o~ :
o T
o e TN e T T
g 04- T T \'\ \‘.\'\._ - \.\\.
L el o o L
2 S T T S 0
=1 T O P O S
=] T el el T el e T, T
5 T T T T e T
@ 03 T T T N
2 S P _\x_
e T s T 0 o S
= S N T L TR T L 405
@ N \“'\ T T \_3>>\ e -
G N e - N e "~ -~ T .
2 02 x_\-h S \.\ ~ T ]
L] . \-.\ - ':973 s \-\ -
Q e Tl ™ SR e
O N .\.3’\_ e
'\.\' S~ N
T ?p;g“\. e L
R
T -
T
0 -
0 0.1 0z 03 04 05 06

Coefficient de sensibilité a la vitesse, m

: . H
Figure 75: Variation In| ————

m

xl
h

sensibilité a la vitesse de déformation m

en fonction du coefficient d’écrouissage n et de la

134



Courbure, CL
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L’équation (4.31) montre que si y et la déformation représentative sont constants alors le
logarithme de la dureté ainsi que le logarithme de la courbure varient linéairement dans le repere
(n, m). Dans les figures 75 et 76, les tirets discontinus représentent les iso valeurs qui devront
étre représentées par des droites si la distribution est linéaire. Par ailleurs, la déformation

représentative et la vitesse de déformation représentative n’est donc pas constante.

Pour faire une premiére approximation, nous allons considérer que cette variation est localement
linéaire. Pour cela, nous allons diviser 1’espace (n, m) en plusieurs ¢éléments ou mailles
parallélépipédiques et nous allons supposer que la relation suivante est vérifiée pour chaque

¢lément :

(Hi ou CLi)

In =m, a+n, f+y (4.32)
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Ou i représente 'indice des sommets de chaque élément. Ainsi, les valeurs de la déformation

représentative et de la vitesse de déformation représentative s’obtiennent en calculant les

coefficientsa, B et y pour chaque élément.
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Figure 77 : Déformation représentative calculée a partir de la dureté et de la courbure
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2 calculé a partir de la dureté H

Coefiicient d écrouissage, n

0 0.1 02 03 04 05 06
Coefficient de sensibilité a la vitesse, m

iz calculé a partir de la courbure CL

P08

Coefficient d'écrouissage, n
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Coefficient de sensibilité a la vitesse, m

Figure 78: y calculé a partir de la dureté et de la courbure

D’apres les Figures 77 et 78, la déformation et la vitesse de déformation représentative varient en

fonction du coefficient de sensibilité¢ a la vitesse m et du coefficient d’écrouissage n pour une

valeur de Z et un angle de cone donnés. En ce qui concerne les résultats obtenus a partir de la

dureté, la déformation et la vitesse de déformation représentative semblent étre constants pour
une grande partie de ’espace (m, n). Néanmoins, pour des faibles valeurs de m et de n, on
constate que la variation est non négligeable. Ce résultat souleve le fait que le font du domaine

de solution n’est pas droit et qu’il est impossible de déterminer les paramétres rhéologiques du
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matériau a partir d’un seul angle de cone et d’un seul pilotage Z constante. La solution est alors

d’enrichir d’avantage la base expérimentale en utilisant d’autres angles de cone et plusieurs

valeurs de —.
h

Comme nous ’avons déja évoqué précédemment, le concept de déformation représentative que
nous avons défini consiste a exploiter la réponse globale de la matiere sous I’indenteur. Il est
évident que la réponse d’un matériau rigide viscoplastique n’est pas du tout la méme que celle
d’un matériau €lastique-viscoplastique comme la grande majorité des matériaux utilisés dans les
applications industrielles. De méme pour la déformation représentative et la vitesse de
déformation représentative, les valeurs trouvées pour le cas rigide viscoplastique ne seront pas

forcément les mémes que pour le cas élastique-viscoplastique.

Par ailleurs, le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation m peut étre calculé sans avoir

recours a la vitesse de déformation représentative pour le cas rigide viscoplastique (Figure 79).

9.5
In L | 009331 7 |+ 87265
9 12 = 09875 BPTEE 2 *
M“"x:- g
~85 | aeer" .1:' ! In ", 0039910 1| 47,9342
% o In| = [=0,1924In ]‘ +8,4407 h= i
ol 1~ ! N
€ 1 r==0.9903
~ r< =0,9993
£ gt —
« Cas rigide viscoplastique avec m = 0,2
75 = Cas rigide viscoplastique avec m = 0,1
Cas elastique viscoplastique avec m = 0,1
—— Régression linéaire

Figure 79: Comparaison sur le calcul du coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation
m pour le cas rigide viscoplastique et le cas élastique-viscoplastique.

D’apres I’équation (4.30), ce coefficient peut étre facilement déduit de :

am(;j
ol "
I

—m (4.33)
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Comme indiqué sur la figure 79, I’équation (4.33) n’est pas valide pour le cas élastique-
viscoplastique et c’est ce qui nous motive a utiliser le concept de vitesse de déformation

représentative.

3.4 Cas d’un matériau élastique-viscoplastique
Dés lors que I’on tient compte de la partie élastique, I’effort et la dureté en indentation conique

peuvent étre exprimés par :

F=K h h* 11, m,n,@,g h
h Elh

H=K" I, m,n,H,E h
h E{ h
h

Cette équation montre trés bien que si le pilotage de I’essai est effectué¢ en respectant Z

(4.34)

constant, alors ici encore I’effort sera proportionnel au carré de ’enfoncement et la dureté sera

aussi constante comme dans le cas de I’indentation conique sur un matériau €lastique-plastique.

Cependant dans le cadre de notre étude, nous allons nous intéresser au cas ou I’essai

d’indentation est réalisé avec une vitesse de pénétration constante pour des raisons de difficulté a

controler I’asservissement de la machine d’indentation avec un pilotage Z constant. Par

conséquent la similitude avec une indentation conique ¢€lastique-plastique n’existe plus si I’on ne

s’intéresse qu’a la courbure d’indentation et a la dureté.

Cependant d’aprés la Figure 80, le champ de la déformation plastique cumulée obtenu a partir de
la simulation numérique d’un essai d’indentation piloté avec une vitesse de pénétration constante
sur un matériau ¢€lastique-viscoplastique est homothétique quelle que soit la pénétration. Ceci
montre que la similarité géométrique est vérifiée dans le cas du champ de déformation et donc la
déformation représentative peut étre considérée comme constante tout au long d’un essai

d’indentation a vitesse de pénétration constante.

139



PEEQ
(Avg: 75%)

+4.930e-01
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+3.697e-01
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+4.108e-02
© 10.000e+00

h=0,1mm h=0,15mm h=0.2mm

Figure 80: Champ de déformation plastique cumulée sous l’indenteur pour différents niveaux
de pénétration, obtenu a partir de la simulation numérique de I’essai d’indentation conique
(6 = 70, 3°) piloté avec une vitesse de pénétration constante sur un matériau élasto-
viscoplastique

De plus, la variation de la dureté et de la courbure d’indentation au cours d’un essai piloté a une
vitesse de pénétration constante n’est pas due au champ de déformation mais plutdt au champ de
vitesse qui n’est pas homothétique durant I’essai d’indentation, c’est ce qui a été montré
numériquement par bucaille et al. (Voir Figure 53 dans le chapitre 3). La Figure 81 montre tres
bien que la déformation représentative est indépendante de la pénétration mais dépend de la
valeur des parametres de la loi de comportement. Les bruits dans la Figure 81 sont des bruits dus

au maillage du modele numérique d’indentation.

107+

er(—)

2 —— Culculée a partir des paramétres de référence
——  Calculée a partir des paramétres identifiés

Déformation représentative,

() - : - :
0 0.02 0,04 0,06 0,08 0,1 0,12 0,14 0.16 0,18 0,2
Déplacement, h (mm)

Figure 81: Déformation représentative calculée a partir de la relation 4.21 en fonction de la
pénétration h

Ainsi, la déformation représentative peut étre laissée de coté pour ne traiter dans un premier

temps que la vitesse de déformation représentative. Un raisonnement parallele peut donc étre
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¢tablie entre la déformation représentative d’un matériau élastique-plastique obtenue a partir
d’un essai d’indentation sphérique et la vitesse de déformation représentative obtenue sur un

matériau élastique-viscoplastique par indentation conique avec une vitesse de pénétration

constante.

Dans le cas de I’indentation sphérique sur un matériau élastique-plastique, la déformation

représentative varie en fonction du rapportE. Autrement dit, pour chaque degré de pénétration

ou bien chaque niveau d’effort, en utilisant ce concept de déformation représentative, on a une

valeur de déformation représentative puisque la fonction cofit tient compte des valeurs de la

courbe d’indentation entre % =0 et la profondeur maximale /. considérée.

Dans la figure 82 est présentée la variation de (éRP tan 9) lors d’une indentation conique sur un
matériau ¢€lastique-viscoplastique calculée en utilisant la relation (4.22) pour les parameétres de
référence. Cette figure montre que la vitesse de pénétration varie en fonction de la pénétration.
L’idée est alors d’utiliser une vitesse de déformation représentative moyenne associée aux

vitesses de pénétration de I’indenteur. En revanche, elle est proportionnelle a ’angle du cone.

N l:..'-.'_ 1 ]

cotan 0

0! - — : : :
0 0.02 004 006 0,08 0.1 012 0,14 0.16 0,18 0.2
Déplacement, h (mm)

Figure 82 : Vitesse de déformation représentative en fonction de la pénétration calculée a
partir de la relation (4.22)

3.4.1 Vitesse de déformation représentative moyenne

Dans ce chapitre, nous allons définir une vitesse de déformation représentative moyenne qui est
associée a une profondeur de pénétration donnée. Cette vitesse de déformation représentative

dépendra de la forme de la fonction colit choisie et elle intégrera toutes les informations de la
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courbe d’indentation jusqu’a ’enfoncement considéré. Dans ce cas, la relation (4.12) peut étre

écrite sous la forme suivante :
m(%MJ =m1n(,,, )+n (e, )+k (4.35)

Avec Oy, , Eppy €t &gy sont respectivement la contrainte représentative moyenne, la vitesse de

déformation représentative plastique moyenne associée a la vitesse de pénétration de I’essai et la

déformation représentative plastique associée a 1’angle du cone.

En posantX =nlng,, +k, ’ensemble des k et m donnant des courbes d’indentation proches

pour une valeur de » fixe est donné par :

Inf T
T h&i))

me— (4.36)

Ainsi, la vitesse de déformation représentative plastique moyenne est alors donnée par :

Ery = exp[— — w) (4.37)

La figure 83 montre que la vitesse de déformation représentative moyenne associ¢e a la vitesse

de pénétration de 0,1 pm/s correspond a la direction du fond de la vallée dans le repére (Z, m).

Eppy associée aux

m deux vitesses N\ n

Eppy associée
a 0.1 um/s

mref s %  ———

Erpy associée a lum/s

In|

S

Zref ))

K
Figure 83: Schéma représentatif de la « dualité » entre le plan (ln(fj,nj et axeX , dela

vitesse de déformation représentative moyenne au voisinage de la solution m.set >,
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Nous allons utiliser la matrice Hessienne pour calculer une vitesse de déformation représentative
moyenne. Dans le cadre de ce travail, la matrice Hessienne au voisinage de la solution a été

calculée en utilisant une approximation par différence finie[132].

m
® a
Am
Solution
\ g [ ¥
L L L 4 L 4 L »>
k
[ ] [ ] [ ]
Ak

[ ]

Figure 84: Représentation schématique du principe de calcul de la matrice Hessienne au
voisinage de la solution

Ainsi, les composantes de la matrice Hessienne au voisinage de la solution sont obtenues par :

a2Q0,0 T Qz,o +16 QI,O =30 Qo,o +16 Q—I,O - sz,o
ok* 12 Ak
82Qo,o _ _Qo,z +16 Qo,1 -30 Qo,o +16 Qo,—l _Qo,—z (4 38)
om’ 12 Am? '
62Qo,o _ Q1,1 + Q71,71 - Q1,71 _Q71,1
ok om 4 Ak Am

L’indice (0,0) fait référence aux coordonnées de la solution dans la figure 85.

v
.. , - k . . \
On choisissant le vecteur propre noté v, . = ( j de la matrice Hessienne correspondant a la

m

valeur propre la plus faible. Alors la vitesse de déformation représentative moyenne est

¢galement donnée par la relation :

&y = €XP (V—kj (4.39)
\%

m

La figure 85 montre la vitesse de déformation représentative moyenne associée a chaque vitesse

d’essai au voisinage de la solution. Pour rappel on montre également sur cette figure la vitesse de
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déformation représentative qui varie en fonction de la profondeur de pénétration obtenue par la
méthode du gradient (figure 82). La vitesse de déformation représentative moyenne associée a la
vitesse de pénétration de 1 pm/s intersecte la courbe de la vitesse de déformation représentative
calculée pour cette méme vitesse de pénétration. La fonction objective choisie donne plus de
poids a la partie de la courbe correspondant aux efforts importants, en conséquence, on observe
bien une vitesse de déformation représentative moyenne proches des valeurs de la vitesse de

déformation représentative obtenue pour des valeurs de déplacement importantes.

Le choix de la fonction objective associée aux deux vitesses de pénétration pour le calcul de la
vitesse de déformation représentative moyenne donne une valeur intermédiaire aux deux vitesses
de déformation représentatives moyenne obtenue lorsqu’une seule vitesse de déplacement est

prise en compte.

(RS

—_— £r associee a I jpm/s

- Srag associée a 1 /s
—_— £r associée a 0.1 pm /s
s SRM associée a (), J.,‘HH'," 5

=== Epas associée aux deux vilesses

0 0,02 0,04 0,06 0,08 0.1 0,12 0.14 0,16 0.18 0.2
Déplacement, h (mm)

Figure 85: Vitesses de déformations représentatives moyennes associées aux vitesses de
pénétration de I’essai d’indentation calculée a partir des vecteurs propres de la matrice
Hessienne au voisinage de la solution

La figure 86-a montre les directions du fond de la vallée associ¢ a la vitesse de pénétration de 0,1
pm/s et lpum/s qui correspondant aux vitesses de déformation représentatives respectives a ces
deux vitesses. Dans la figure 86-b, la direction de I’ellipse qui définit le domaine de solution
obtenu par [Dintersection des deux domaines associés aux deux vitesses de pénétration
respectives correspond a la vitesse de déformation représentative moyenne associée a la

combinaison des deux vitesses.
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Figure 86: (a) Domaine de solution associé a la vitesse de pénétration de 1 um/s et 0,1 um/s
montrant la vitesse de déformation représentative moyenne réelle obtenue a partir des courbes
pseudo-expérimentales (b) Domaine de solution associé a l'ensemble des deux vitesses

D’apres les résultats de I’identification inverse a partir des courbes pseudo-expérimentales,
I’utilisation de deux vitesses de pénétration pour une indentation conique permet d’identifier le
coefficient de sensibilité¢ a la vitesse m. Etant donnée la similarité géométrique du champ de
déformation, pour une valeur de » donnée il existe une valeur de K qui donne les mémes courbes
d’indentation. L’équation (4.36) montre trés bien que faire varier la vitesse permet de déterminer
m et n’affecte pas la déformation représentative. La similarit¢ géométrique du champ de
déformation permet de découpler le probléme. Ainsi, si 'on ne s’intéresse qu’a deux courbes
d’indentation conique obtenues a partir de deux vitesses de pénétration qui sont respectivement
constantes, la déformation représentative, méme si elle varie en fonction des parameétres
matériaux et quelle que soit sa valeur, elle est constante pour un essai d’indentation donné et X
traduit en quelque sorte la combinaison entre le coefficient d’écrouissage n et la consistance K

qui donnent les mémes courbes d’indentation.

3.4.2 Critere d’identifiabilité des variables a partir de la matrice Hessienne

Il est intéressant de définir un critére objectif permettant de savoir s’il est possible d’identifier de
fagon satisfaisante les différents parametres. Selon Gujarati 2004 [133], le rapport des valeurs
propre définie par la relation (4.40) constitue un critére pertinent. D’aprés Gujarati si J est
inférieur a 2 cela indique que les variables sont faiblement corrélés synonyme de bonne
identifiabilité au contraire pour J supérieur a 3 cela indique une grande corrélation des variables

et donc une faible identifiabilité.
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7o log[jﬂJ (4.40)

‘min

Si on applique ce critére aux exemples de la figure 87, on trouve J = 3,38 lorsqu’on considere
simultanément les deux vitesses de pénétration ; ainsi, on peut espérer obtenir les valeurs
optimales de K et m. Dans le cas ou I’on ne considére qu’une seule vitesse, on a J >5,
I’application du critére montre clairement dans ce cas que ’on ne peut pas identifier les deux

parametres K et m.

3.4.3 Identification de m par régression elliptique
Cette méthode consiste a estimer a partir de la grille de calcul obtenue pour 7 fixe, les valeurs de
k et m qui donnent les mémes courbes d’indentation. Pour cela, nous allons nous inspirer de la

méthode établie par Moussa et al.[129] mais en travaillant dans le repere (Z,m) (figure 87).

L’idée est de déterminer le domaine de solution en calculant la valeur de Q" a partir de la base

de donnée obtenue avec les 2 vitesses de pénétration et les 2 courbes d’indentation

expérimentales obtenues dans les mémes conditions cinématiques. En minimisant I’erreur entre

O™ et I’équation de I’ellipse, nous obtenons les coordonnées ( mf,mmf) du centre de Iellipse
qui representent les parametres du matériau : m,,, est son coefficient de sensibilit¢ a la vitesse de

déformation et 2., est un paramétre regroupant la combinaison entre la valeur de n avec laquelle

ref
la grille a été calculée et une valeur de K qui donnent les mémes courbes d’indentation. La ligne

directrice associée au grand axe de ’ellipse est définie par &,,, et les longueurs des axes de
RM

I’ellipse sont proportionnelle a la valeur de la fonction colt considérée.
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Z'r'ef )

Figure 87: Représentation schématique de l'ellipse caractéristique des iso-valeurs de la
fonction coiit

L’équation réduite de I’ellipse est donnée par :

2 2
X Y
o= =] 4= 4.41
Qc[ltpse (Xj (Yj ( )
Dans le repere (Z,m), il en résulte que :
(xj :[ co§ @ sin a)}(Z—ZrefJ (4.42)
y —sinw cosw | m—m,,

Finalement, le probléme de I’identification de m dans 1’espace (Z,m) consiste @ minimiser la

quantité:
E=(0" Qg 1.0 X.Y))? (4.43)

La figure 88 montre une bonne superposition entre les iso-valeurs de la fonction cofit associée
aux deux vitesses de pénétration, obtenue a partir de la grille et les courbes d’indentation de

référence, et I’ellipse dont le centre est donné par les paramétres de référence.
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Figure 88: Comparaison entre les isovaleurs de la fonction coiit et Uellipse
Selon la relation (4.43) la vitesse de déformation représentative plastique moyenne dépend de la

valeur de >, qui dépend de la déformation représentative, cependant cette dépendance est

masquée puisque la vitesse de déformation représentative est calculée a partir de myret X, .

Dans la variable > =n"Ing, +k ", le coefficient d’écrouissage n’a pas sa vraie valeur. Il en est
de méme pour la déformation représentative et la consistance k. Cependant, pour une valeur de n
quelconque, il existe une valeur de & qui doit vérifier 2 car ces parametres appartiennent aux

domaines de solutions. Selon la figure 89 et la relation (4.22), la vitesse de déformation
représentative moyenne &,,, pour une valeur de m connu est la méme quelle que soit la valeur

de n a condition qu’on la calcule a partir de la valeur k donnant les mémes courbes d’indentation.
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Figure 89: Evolution de — (g Pbourune méme valeur de m et pour des courbes
0 ln( }

d’indentation suffisamment proches

Ainsi, si n’"est la valeur de 1 avec laquelle la grille a été calculée, la régression elliptique d’une
courbe d’indentation quelconque dont le vrai coefficient d’écrouissage ny conduit au couple my et

2y c’est-a-dire :

IHLGTRMJ = mref 1n(‘c"RPM )+ Zrej (444)

* * * * y . ’ .
Avecs  =n"Ingy +k =n,, Ing,, +k,, , &, est la valeur de déformation représentative pour

C ef

n'etk . La valeur de nrer sera déterminée par régression elliptique a partir d’une grille calculée a

partir de deux cones et une vitesse de pénétration fixe égale a 1 pm/s.

3.4.4 Critere d’identifiabilité a partir de la forme elliptique

Tout comme dans le cas de I’analyse inverse, il est intéressant de définir un critére
d’identifiabilité des paramétres. Ainsi, nous avons choisi un critére / donnant pour une forme
quadratique parfaite la méme valeur par celle qu’on aurait obtenue par le critere J. Comme pour
le critére J, on a donc une bonne identifiabilit¢ des parametres pour / < 2 et une faible

identifiabilité pour 7 > 3.

1=2 log(éj (4.45)
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Ou X et Y sont respectivement la longueur du grand axe et la longueur du petit axe de I’ellipse

(Voir la figure 87).

En appliquant ce critére au voisinage de la solution, on a / = 3,55 dans le cas ou on considere
deux vitesses de pénétration et / > 5 dans le cas contraire. Comme dans le cas du paramétre J, le
parametre / montre que I’on peut identifier deux paramétres avec la prise en compte de deux
vitesses. Par contre les valeurs élevées du parameétre / obtenues pour une seule vitesse de
pénétration indique clairement que I’on ne peut pas identifier les deux parameétres mais
uniquement une relation entre ces deux parametres.

3.4.5 Détermination du coefficient d’écrouissage n et de la consistance K

L’identification du coefficient d’écrouissage n est effectuée sur deux courbes d’indentation
issues de deux angles de cones avec la méme vitesse de pénétration. Comme dans le cas

précédent, on peut combiner K et m dans une variable que nous appellerons ®,, caractérisée par

la vitesse de déformation représentative :
In| 22 | =p  In(e,, )+ @ 4.46
E T ref RP ref ( . )

Avec®,  =m Inép,, +k =m,, Inéy,, +k

ref *

Ainsi, la détermination de la consistance ks peut se faire soit a partir de > nrer €t la

ref 2
déformation représentative associée a I’angle du cone avec lequel la grille a deux vitesses de

pénétration a été calculée, soit a partir de @, , m.r et la vitesse de déformation représentative

ref 2
moyenne associ¢e a la vitesse avec laquelle la deuxieme grille a deux angles de cone a été

calculée.

L’application du critére d’identifiabilit¢ a partir de la matrice Hessienne dans le cas ou on

considere simultanément deux angles de cone donne une valeur de J = 3,08.

Dans le tableau 11, sont présentées les différentes valeurs de la vitesse de déformation
représentative moyenne et de la déformation représentative moyenne pour les paramétres de

référence considérées.
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1

h=1um.s" h=0,1 um.s™ Deux vitesses
6 =70,3° 8,460 10 8,304 107 2,262 1077
éRPM (S_l)
6 =80° 4,166 10 ; _
6 =70,3° 0,0309 - }
0 =s0° Epp 0,0142 - }
Deux Cones 0,0168 - -

Tableau 11 : Valeurs de la déformation représentative et de la vitesse de déformation
représentative moyenne calculées au niveau des parameétres de référence et associées a chaque

configuration d’essai d’indentation

Ainsi, nous pouvons calculer la contrainte représentative obtenue a partir de la vitesse de
déformation représentative et la déformation représentative dans le tableau 11. Les valeurs de ces
contraintes représentatives sont présentées sur une méme figure que la simulation d’un essai de
compression en utilisant les parametres de référence pour montrer 1’efficacité de la procédure et

la cohérence du concept utilis¢ pour définir la déformation représentative et la vitesse de

déformation représentative.

Figure 90: Comparaison des points représentatifs obtenus par indentation conique et la
simulation d'un essai de compression avec les paramétres de référence a une vitesse de
déformation égale a la vitesse de déformation représentative obtenue dans le tableau 11

Contrainte vraie, o (MPa)

[ S
—

0,02

Déformation vraie, =
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—— Simulation compression ¢ = 8,460 10~ s7!
—— Simulation compression & = 4,166 10~* s
—— Simulation compression & = 2,262 10~4 57!
—— Simulation compression ¢ = 8,304 1077 s~1
. Indentation (0 =70,3°—h =1 pm.s=1)
o Indentation (# = 807 — h=1 ;rm_.\-_l_,'r
° Indentation (# = 70.3° - 2 vilesses)
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4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons dans un premier temps montré que le coefficient de frottement de
la Loi de Coulomb n’influe pas beaucoup sur la courbe force-déplacement obtenue par
simulation numérique de 1’indentation conique et sphérique a partir d’une loi puissance. Ainsi,
nous avons effectué une identification par analyse inverse des parametres de cette méme loi de
comportement et aussi de la loi de G’sell modifiée sur des courbes pseudo-expérimentales. Les
résultats de cette identification nous montrent qu’il n’y pas unicité de la solution au niveau des
parametres associés a la déformation méme en considérant un indenteur sphérique. Le constat est
le méme pour les deux lois. En revanche, le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation
peut étre identifié avec une trés bonne précision lorsqu’on utilise deux vitesses de pénétration.
C’est ce qui nous a amené a établir une procédure d’identification beaucoup plus approfondie en
nous appuyant sur la similarité géométrique de 1’indentation conique et du concept de la vitesse

de déformation représentative moyenne et de la déformation représentative.

Indentation expérimentale: Indentation expérimentale:
2 vitesses de pénétration 1 vitesse de pénétration h,
(hy, By) :
+ 1 angle de cone (8 = 80°)
1 angle de céne (8 = 70,3°)

Identification par Identification par
régression elliptique a Identification par régression elliptique Identification par
partir d’une grille dont analyse inverse a partir d’une grille analyse inverse
n fixe dont m fixe

* 7
. P
DI NESR AN D, Hys Egpo MK

Figure 91: Procédure d'identification des paramétres par indentation conique

Cette procédure donne des résultats satisfaisants sur 1’identification des parameétres a partir d’une
courbe pseudo-expérimentale. De plus, le concept de vitesse de déformation représentative nous
permet d’avoir une idée de la vitesse de sollicitation engendrée lors d’un essai d’indentation

conique a une vitesse de pénétration constante.
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Chapitre 5

Identification sur un matériau réel
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Dans ce chapitre, des essais d’indentation expérimentaux ont été réalisés d’une part pour valider
la théorie exposée dans le chapitre précédent, et d’autre part pour montrer tous les problemes
rencontrés lors de I’exploitation de I’essai et leur influence sur la crédibilit¢ des résultats
obtenus. Enfin, cette partie sera cloturée par une discussion par rapport aux limites de 1’essai

d’indentation.

1 Mesures expérimentales

1.1 Difficultés rencontrées lors de I’exploitation de la courbe d’indentation

De nombreuses causes peuvent étre a l'origine des erreurs relatives a la courbe d'indentation
expérimentale. On peut citer, par exemple, I'erreur due aux imperfections de la surface indentée
qui a notre échelle de travail peut étre rendue négligeable par un simple polissage, il y a aussi
I’erreur due a l'estimation du "point-zéro" de la courbe force-déplacement qui est rendue
aléatoire a cause des bruits du capteur d'effort (Figure 92). Cette dernicre joue un role important

si I’on veut exploiter deux courbes d’indentation obtenues a partir de deux vitesses de

pénétration puisque le recalage ne pourra plus s’effectuer a partir de I’effort maximal.

F (N}

Effort .

0.00
0.4z

()
—>x_" 0.05 0.1 0.15 0.2

Déplacement. h (mm)

Figure 92: Courbe force-déplacement, obtenue a partir d’un essai d’indentation conique a
une vitesse de pénétration de 1um/s, montrant la difficulté de la détermination du « point-
z6ro »

L’influence de I’erreur de la détermination de ce « point-zéro » sur ’identification par analyse
inverse du coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation est présentée en annexe et montre
qu’une erreur de 2,5 um sur la détermination de celui-ci peut engendrer une surestimation de
presque 50 % sur la valeur de m identifiée. Dans le cadre de notre étude, nous avons choisi de

filtrer numériquement les bruits par un traitement de signal en utilisant une transformation de
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Fourier et c’est ce qui nous a permis de déterminer ce « point-zéro » en tenant compte du

maximum d’information sur toute la partie de la courbe.

1.2 Exploitation des courbes force-déplacement en indentation

La figure 93 montre les différentes courbes d’indentation conique a différentes vitesses de
pénétration sur le PEHD. Ces courbes montrent que le PEHD présente une sensibilité a la vitesse
de déformation a température ambiante. De plus, pour chaque vitesse, au moins trois essais
d’indentation ont été réalisés et les courbes obtenues donnent une bonne reproductibilité a

I’échelle macroscopique bien que le matériau PEHD soit semi-cristallin.

2 H|=0 =703 et hoa=01 jum.s 1 o
e H=T03 et hx1 jom.s~t I .
opl| = 0=T03et h =~ 10 pm.s™1

1 “a ’

o =703 et h a 50 fm.s” P ’

Effort, F (N)

0 0.02 0,04 0,06 0,05 0,1 0,12 0,14 0,16 0,18 0.2
Déplacement, h (mm)

Figure 93: Courbes force-déplacement obtenues par indentation conique (9 = 70,30) a
différentes vitesses de pénétration constantes

Des essais d’indentation conique ont été également réalisés avec deux indenteurs coniques de

demi-angle respectivement égale a 6=70,3°e¢tg=80° en considérant une vitesse de
pénétration d’environ 1 um/s. Les courbes force-déplacement obtenues sont présentées dans la

figure 94.
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30 |=——p =703 et h =1 pn.s~t 4
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Effort, F (N)

{] e = T 1 L | |
0 0,02 004 006 002 01 012 0,14 0,16

Déplacement, h (mm)

Figure 94 : Courbes force-déplacement obtenues en utilisant deux angles de cones
respectivement : 0=703°et 0 = g0°

2 Reésultats et discussion

2.1 Résultats de ’identification par analyse inverse a partir des courbes
d’indentation expérimentales

La procédure d’identification par analyse inverse décrite dans le chapitre 4 a été appliquée ici sur
les courbes expérimentales tout d’abord sur celle obtenues a différentes vitesses de pénétration,

puis sur celles obtenues par deux angles de cones.

2.1.1 Identification sur des courbes d’indentation a différentes vitesses de pénétration
L’utilisation des 4 courbes d’indentation obtenues a partir de 4 vitesses de pénétration différentes

pose un probléme a cause du fait qu’il n’existe pas de valeur de m capable de donner une
superposition des courbes numériques et expérimentales pour les 4 vitesses en méme temps.
Ainsi, nous avons décidé de faire 1’identification sur des sous-groupes de vitesses allant de 0,1

um/s a 50 um/s. Les résultats de I’identification sont présentés dans le tableau 12.

Parameétres de la Loi puissance
Vitesses de pénétration | identifiés Fonction coiit (N?)
K (MPa.s™) m n
~0,1 pm/s et ~ 1 pm/s 127,377 0,239 0,033 0,030
~1 pm/s et ~10 pm/s et ~ 50 pm/s 88,763 0,200 0,059 0,045
~10 pm/s et ~ 50 pm/s 207,689 0,142 0,342 0,006

Tableau 12 : Valeur des paramétres de la loi puissance identifiées a partir des courbes
d’indentation conique expérimentales (9:70,30) obtenues pour différentes vitesses de
pénétration.
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Notons que la vitesse de pénétration expérimentale n’est pas tout a fait égale a la vitesse
théorique que nous avons indiqué dans le tableau, cependant, les modeles numériques utilisés
dans I’identification inverse tiennent compte du pilotage réel A(?) enregistré lors de la réalisation

des essais d’indentation expérimentaux.

D’apres les résultats du tableau 12, on constate que la valeur du coefficient de sensibilité a la
vitesse de déformation est surestimée par rapport a la valeur de m = 0,06 déterminée par
compression dans le chapitre 2. A premicre vue, ces résultats semblent incohérents. Cependant,
la valeur de 0,06 pour m a ¢été obtenue par compression en minimisant I’écart au sens des
moindres carrés sur ’ensemble de la courbe contrainte-déformation (allant jusqu’a environ 40 %
de déformation), pour 4 vitesses de traverse constantes. En faisant la minimisation sur 10%, 5 %
et 2,5% de déformation sur les courbes contrainte-déformation obtenues par compression,

comme le montre la figure 95, on obtient des valeurs de m différentes.
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Figure 95: Comparaison, entre les différentes courbes contrainte-déformation obtenues a
partir des dépouillements analytiques de I’essai de compression et le modéle obtenu par la loi
puissance, pour différents domaines de déformation considérés
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Le tableau 13 ci-dessous donne les valeurs des parametres de la loi puissance selon le domaine
de déformation considéré dans la procédure d’identification. On observe notamment que moins
le domaine de déformation est étendu et plus le paramétres m augmente, se rapprochant ainsi de

la valeur déterminée par indentation.

Flew e o rmtion mile | otpases | m || Fonon oo
e =40% 48,552 0,063 0,143 0,454
& =10% 69,831 0,087 0,209 0,379
Ere =% 110,672 0,123 0,254 0,519
Enax =2,5% 470,534 0,234 0,355 0,701

Tableau 13 : Paramétres de la loi puissance identifiés a partir des courbes contrainte-
déformation obtenue par dépouillement analytique de ’essai de compression selon la partie de
la courbe considérée.

Pour pouvoir comparer les résultats obtenus a partir de 1’indentation et ceux obtenus par
compression, il faut d’une part se placer sur un domaine ou la déformation en compression est de
I’ordre de grandeur de la déformation représentative des essais d’indentation et d’autre part
vérifier que la vitesse de déformation en compression soit comparable a la vitesse de

déformation représentative en indentation a vitesse de pénétration constante.

2.1.2 Identification a partir des courbes d’indentation obtenues par deux angles de cone
Dans ce paragraphe, les résultats de 1’identification par analyse inverse des parameétres a partir de

deux courbes d’indentation obtenues en utilisant deux angles de cones et une vitesse de
pénétration sont présentés. Les parameétres identifiés de la loi puissance sont présentés dans le

tableau 14.

Parameétres de la Loi puissance
Demi-angle de cone 0 identifiés Fonction coit (N?)
K (MPa.s™) m n
0 =70.3°er 0 =80° 52,000 0,13 0,006 0,114
Valeurs obtenues par 48,558 0,063 0,143
compression

Tableau 14 : Résultats de D’identification par analyse inverse a partir de deux courbes
d’indentation obtenues en utilisant deux angles de cones et une vitesse de pénétration égale a

h=lum/s.
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On ne s’attend pas ici a trouver une valeur correcte de m comme pour le cas de I’identification a
: . : . - e g
partir de courbes pseudo-expérimentales du chapitre précédent puisqu’on n’a utilisé ici qu’une
seule vitesse de pénétration. En revanche, normalement, on devrait avoir ici une bonne
identification au niveau des autres paramétres, or ce n’est pas le cas. De plus, il semble qu’on
soit confronté a un probléme de convergence puisque la valeur de la fonction colt reste assez

¢élevée.

La figure 96 ci-dessous montre les courbes d’indentation force-déplacement expérimentales et
celles obtenues a partir des paramétres identifiés par analyse inverse avec deux angles de cones,
présentés dans le tableau 14. On observe bien sur cette figure la non superposition des courbes
d’indentation expérimentales et des courbes numériques avec les parametres identifiés, qui

témoigne des difficultés de convergence

Expérimentale V1 Expérimentale
15 o Identification o Identification
z Z 20
N— N—
&y &
+10 o
¢
EJQ : El()
— () dooe — —
0 0,02 0,04 0,06 0.08 0,1 0,12 0,14 0 0,02 0.04 006 0,08 0.1
Déplacement, h (mm) Déplacement, h (mm)
(a) Indentation conique (¢ = 70, 3") sur le PEHD (b) Indentation conique (# = 80°) sur le PEHD

Figure 96: Comparaison entre les courbes force-déplacement expérimentales et celle obtenues
a partir des paramétres identifiés par analyse inverse a partir de deux angles de cones

On peut ici faire la méme constatation que dans le cas de I’identification avec plusieurs vitesses
En effet, dans le cas ou I’on cherche a trouver des parameétres donnant une courbe d’indentation
suffisamment proche de celle obtenue a partir d’un seul cone et une seule vitesse de pénétration,
on peut trouver des parametres qui donnent des courbes d’indentation qui se superposent
parfaitement (figure 97). En revanche, si I’on utilise deux courbes d’indentation obtenues a partir
de deux cones et la méme vitesse de pénétration ou bien si I’on utilise deux courbes
d’indentation obtenues a partir d’un seul cone mais avec deux vitesses de pénétration, alors on ne
parvient pas a obtenir des courbes qui se superposent parfaitement. Ce probléme semble venir du
fait que la loi puissance n’est pas capable de décrire parfaitement le comportement du matériau

sur une large plage de déformation et une large plage de vitesse de déformation.
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Expérimentale

o Identification

—_
n

Effort, F (N)

0 0,02 004 006 008 01 012 0,14

Déplacement, h (mm)

Figure 97: Comparaison entre une courbe d’indentation expérimentale et celle obtenue a
partir des paramétres identifiés (K =40,288 MPa.s™",m=0,101,n= 0,073) par analyse inverse

en utilisant une seule courbe d’indentation (6? =703t h=~1um/ s)
2.2 Déformation représentative et vitesse de déformation représentative
moyenne

Dans un premier temps, nous allons utiliser la grille élaborée dans le chapitre précédent pour
déterminer par régression elliptique la valeur du coefficient de sensibilit¢ du PEHD. Cette grille

a été obtenue a partir d’'un modele numérique caractérisé par des vitesses de pénétration égales a
h=0]1um/s et h=1um/s, or les vitesses de pénétration imposées par la machine d’indentation
utilisée ne correspondent pas tout a fait a ces vitesses théoriques. Ainsi, la grille a été

reconstruite sans avoir a effectuer de calculs numériques puisque d’apres la relation (4.36) et

comme le montre la figure 98 ci-dessous, on peut trouver, pour deux valeurs de h différentes,
les mémes courbes d’indentation en jouant sur la valeur de K et en gardant la valeur de m

constante, ¢’est-a-dire :

F=K, h" =K,k (5.1)
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hy = 1 pm.s~' (K = 50,00 MPa.s~™) hy =1 pm.s~' (K = 50,00 MPa.s~™)

o hy = 0.1 pm.s~' (K = 50,00 MPa.s~™) o hy = 0.1 pm.s~' (K = 70,63 M Pa.s™™)
15 15
3 3
&, 10 & 10
5 ;
S s & s
0 0.020,040,060,08 0.1 0,120,14 0 0,020,040,060,08 0.1 0,120,14
Déplacement, h (mm) Déplacement, h (mm)

(a) (0 =70.3-m =0,15-n = 0,14) (b) (6 =70.3"-m =0,15-n = 0,14)

Figure 98: Courbes force-déplacement a différentes vitesses de pénétration obtenues par
simulation numérique montrant la possibilité de trouver deux matériaux différentes donnant
deux courbes d’indentation a différentes vitesses de pénétration qui se superposent.

En connaissant /, eth,, on peut trouver une valeur de K qui donne théoriquement des courbes

d’indentation qui se superposent.

En suivant cette procédure pour exploiter 2 courbes expérimentales d’indentation obtenues avec
un indenteur conique (6=70,3°) avec des vitesses de pénétration de 0,111 pm/sec et 0,88 pm/sec,
on obtient le domaine solution représenté sur la figure 99, issu de la grille reconstruite pour les

vitesses expérimentales spécifiques imposées lors des essais et des courbes d’indentation

expérimentales correspondant a ces deux vitesses de pénétration.
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Figure 99: Domaine solution en N’ obtenue a partir de la grille reconstruite pour
By =0111 um.s" et h, =0,880 um.s ' et deux courbes d’indentation conique expérimentales

(0=703° A =0,111 um.s™" et 0=703° h, =0.880 um.s™')
La Figure 99 montre que le domaine de solution est représenté par une ellipse et que notre base
de donnée actuelle ne permet d’avoir que les informations dans la moiti¢ de cette ellipse. Ainsi,

la minimisation elliptique nous donne, a partir de I’angle de 1’ellipse, une valeur de déformation

représentative moyenne associée aux deux vitesses égale a &, =2,14107 s7'. Cette valeur de

déformation représentative moyenne se situe entre la gamme de vitesse avec laquelle les essais

de compression simple ont été effectués.

En guise de comparaison, nous pouvons aussi calculer, a partir de la matrice Hessienne de la
fonction au voisinage de la solution identifiée par analyse inverse, la vitesse de déformation
représentative moyenne. Le tableau 15 ci-dessous donne, pour différentes vitesses de
pénétration, les valeurs de vitesses de déformation représentative moyenne calculées a partir de
la matrice Hessienne au voisinage de solutions obtenues par analyse inverse présentées dans le

tableau 12.
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Solution (K =127,377 MPa.s™, m = 0,239, n = 0,033)

Erpur (s’l )associée a~01um.s™ 8,305 107
Eront (S_l )associée a~1yum.s™ 8,460 10
Erpur (s_l )associée aux 2 vitesses 2,262 10

Solution (K = 207,689 MPa.s™, m = 0,142, n = 0,342)

Erpur (S_l )associée a~10um.s™ 5,947 107
Erpur (S’l )associée a~50 um.s™ 4,882 107
Erput (s’1 )associée aux 2 vitesses 6,158 107

Tableau 15: Valeur des vitesses de déformation représentative moyenne calculée a partir de la

matrice Hessienne au voisinage des solutions obtenues par analyse inverse.

En ce qui concerne I’identification de » a partir de la grille obtenue a partir de deux angles de
cone, la figure 100 nous montre qu’il n’existe pas de jeu de parametres donnant des courbes

d’indentation proches de nos courbes d’indentation expérimentales. Ces résultats corroborent

ceux obtenus par analyse inverse.

0,14

0,12 -

0,10 -

0,08 -

Coefficient d'écrouissage, n

Figure 100: Domaine solution obtenue en considérant deux angles de cone et une vitesse de
pénétration égale a h=1um.s
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3 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons exploité les résultats de l’identification par analyse inverse.
Comme attendu, d’apres les résultats obtenus dans le chapitre 4, I'utilisation de deux vitesses de
pénétration permet d’identifier le coefficient de sensibilité a la vitesse m avec une trés bonne
précision tandis que l’utilisation de deux angles de cones permet d’identifier le coefficient
d’écrouissage n. Cependant, I’identification inverse a partir des courbes expérimentales pose un
probléme de convergence, c’est-a-dire que 1’on ne trouve pas de combinaisons de paramétres
donnant des courbes qui se superposent avec les courbes d’indentation expérimentales. Ce
probléme de convergence sur I’identification a partir des courbes expérimentales vient du fait
que la loi de comportement du matériau réel n’est pas correctement modélisée par une loi

puissance sur une large plage de vitesse de déformation et de déformation.

De plus, malgré le niveau de déformation important d’un petit volume de matiere sollicité sous
I’indenteur, la réponse globale du matériau sous I’indenteur, représentée ici par 1’observable
effort en fonction du déplacement, semble étre davantage influencée par le volume important de
matériau dont le niveau de déformation est faible. La comparaison « brute » des parametres
obtenus par compression et par indentation est alors insensée puisque les paramétres obtenus par
indentation sont vraiment représentatifs du comportement du matériau a faible niveau de
déformation. L’utilisation du concept de la déformation représentative et de la vitesse de
déformation représentative moyenne nous a permis de pallier ce probléme et également d’avoir

un ordre de grandeur de la vitesse de déformation durant I’essai d’indentation.
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Conclusion générale
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L’objectif de cette these était d’étudier ’influence de la vitesse de déformation sur la réponse a
I’indentation des matériaux dont le comportement est sensible a la vitesse de déformation. Pour
I’étude, des polymeres thermoplastiques tels que le Polycarbonate (PC), le Poly (méthyl
méthacrylate) (PMMA), le Polyéthyléne a Haute Densité (PEHD) et le Polyamide Nylon 6.6
renforcé a 30% de fibres de verres (PA 6.6-30% GFR) ont été choisis comme matériaux
d’études. Des essais de compression simple sur ces matériaux nous ont permis de mettre en
¢vidence leur sensibilité a la vitesse de déformation a température ambiante. De plus, pour le PC
et le PMMA, nous avons pu constater I’existence d’un crochet de contrainte au niveau de la
courbe contrainte déformation, dii au volume libre dans la matiére amorphe. Des essais de
traction simple réalisés sur le PC et le PMMA ont par ailleurs permis de constater une
dissymétrie de leur comportement en traction et en compression. Dans notre étude, faute de
moyen pour piloter des essais de compression et de traction a vitesses de déformation
rigoureusement identiques, nous ne pouvons pas expliquer avec certitude la non superposition
des comportements obtenus par traction et par compression. Néanmoins, pour des raisons de
simplicité, nous avons choisi d’utiliser la contrainte équivalente de Von Mises pour modéliser le
comportement mécanique des matériaux cités ci-dessus. Effectivement, pour modéliser la loi de
comportement, nous avons choisi d’utiliser la loi de G’sell modifiée et la loi de type puissance. Il
est important de souligner que la faible conductivité thermique associée a une faible température
de transition vitreuse favorise le phénomene d’auto-échauffement. Ainsi, nous avons montré que
la non prise en compte du couplage thermomécanique lors du dépouillement de 1’essai de
compression pour des vitesses supérieures a 10 s implique une sous-estimation du coefficient
de sensibilité¢ a la vitesse de déformation identifié. Par ailleurs, il a ét¢ montré que la courbe
force-déplacement d’indentation n’est pas influencée par ce phénomene d’auto-échauffement

puisque la vitesse de déformation élevée sous I’indenteur ne concerne qu’un petit volume.

L’essai d’indentation a été beaucoup étudié sur des matériaux isotropes dont le comportement est
dit « élastique-plastique » car I’interprétation des courbes d’indentation est difficile en raison de
champs de déformation et de contrainte trés hétérogenes sous I’indenteur. La difficulté
d’exploitation des courbes d’indentation est accrue pour les matériaux sensibles a la vitesse de
déformation. Dans cette étude nous avons cherché a identifier les parametres de la loi de G’sell
et les parametres de la loi puissance a partir de courbes d’indentation. Dans un premier temps
nous avons choisi de lancer le processus d’identification par analyse inverse a partir de courbes

pseudo-expérimentales. Les résultats de cette étude ont montré :
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(i) que I'utilisation d’une seule courbe d’indentation conique obtenue avec un seul angle
de cone et une seule vitesse de pénétration ne conduit pas a une solution unique, ni
pour la loi de G’sell, ni pour la loi puissance,

(ii) que l'utilisation de deux vitesses de pénétration, avec un indenteur conique, permet
de bien identifier la valeur du coefficient de sensibilité a la vitesse,

(iti)  que I'utilisation d’un indenteur sphérique permet de bien identifier la valeur du
coefficient d’écrouissage n et d’approcher correctement la valeur de la consistance K
de la loi puissance,

(iv)  qu’il n’est pas possible d’obtenir le jeu de parametres de la loi de G’sell modifiée
méme a partir de plusieurs courbes d’indentation. La procédure converge vers un jeu
de parametres qui n’est pas celui utilis€ pour obtenir les courbes d’indentation pseudo

expérimentales.

Pour I’¢tude théorique de I’indentation, nous avons considéré la loi puissance a 3 parametres et
nous avons choisi d’utiliser la partie chargement de la courbe force-déplacement en indentation.
Nous avons défini les concepts de déformation représentative et de vitesse de déformation
représentative basés sur I’analyse du domaine solution regroupant I’ensemble des parametres
donnant des courbes d’indentation suffisamment proches. Ce concept permet de bien distinguer
une déformation représentative et une vitesse de déformation représentative associées aux

grandeurs d’indentation considérées. L’étude a permis de montrer :

(i) que la déformation représentative et la vitesse de déformation représentative
dépendent des paramétres de la loi de comportement du matériau contrairement a ce
qui a été avancé auparavant dans la littérature [78, 130],

(ii) que la vitesse de déformation représentative varie en fonction de la pénétration,

h

(iii)  que la vitesse de déformation représentative est proportionnelle au rapport Z , ce qui

confirme les résultats de la littérature [77, 115, 117].

Pour notre étude, nous avons choisi d’utiliser une vitesse de déformation représentative moyenne
associ¢ée a la fonction colt choisie pour quantifier 1’écart entre les courbes d’indentation
numériques et la courbe de référence. Le concept de déformation représentative et de vitesse de
déformation représentative proposé permet non seulement d’identifier les parametres
rhéologiques de la loi de comportement mais aussi de trouver un domaine ou ces parametres

identifiés par indentation ont un sens dans le repere contrainte-déformation.
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Il a été montré que I’application de ce concept, sur des matériaux pseudo-numériques dont le
comportement est défini par une loi puissance, donne des résultats trés satisfaisants. Cependant,
lors de I’application sur des matériaux réels, on constate a premiere vue que le coefficient de
sensibilité a la vitesse de déformation est surestimé par rapport a la valeur obtenue a partir
d’essais de compression. Le méme constat est observé lorsqu’on identifie les parametres par
analyse inverse sur des courbes expérimentales. En réalité, les valeurs de ce coefficient
identifiées par 1’utilisation du concept proposé ou par analyse inverse sont de ’ordre de grandeur
de celle obtenue par compression sur un domaine de déformation correspondant a celui de la

déformation représentative en indentation.

Nous avons pu observer que méme par analyse inverse, il n’a pas €té possible de trouver un jeu
de parametres de la loi puissance capable de donner par simulation des courbes d’indentation se
superposant simultanément a deux courbes d’indentation obtenues a partir de deux vitesses de
pénétration avec le méme angle de cone. De méme, qu’il n’a pas été possible de déterminer un
jeu de parametres de la loi puissance capable de donner deux courbes d’indentation obtenues,
avec la méme vitesse de pénétration, a partir de deux angles de cones différents. En revanche,
lorsqu’on ne considére qu’une seule courbe, on peut trouver plusieurs jeux de parametres qui
donnent des courbes suffisamment proches de la courbe expérimentale. Ceci s’explique par le
fait que le comportement du PEHD ne suit pas exactement une loi puissance lorsque 1’on
considére une large plage de déformation et de vitesse de déformation. Cette remarque
s’applique autant a la variation de la contrainte en fonction de la déformation qu’a la variation de

la contrainte en fonction de la vitesse de déformation.
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Perspectives

A la lumicre des observations précédentes, il semble important pour la suite de I’étude de vérifier
tout d’abord la symétrie de la loi de comportement des polyméres considérés dans cette étude.
Cette vérification devra étre suivie d’une réflexion sur la modélisation du comportement de ces
matériaux a I’échelle macroscopique de fagon parcimonieuse en termes de nombre de parameétres
de loi de comportement. De plus, il semble également important de considérer une loi de
comportement qui modélise treés bien le chargement cyclique puisque certaines zones autour de
I’indenteur passent de traction a compression au cours de I’indentation, méme si numériquement
on peut facilement montrer que la zone affectée par ce changement reste négligeable par rapport

au reste du volume de matiére déformée sous I’indenteur.

I serait intéressant aussi de trouver des moyens mathématiques pour développer rigoureusement
le concept de déformation représentative et de vitesse de déformation représentative proposé
dans ce travail afin de pouvoir exploiter simplement les courbes d’indentation et obtenir

rapidement des informations sur le domaine de validité des résultats obtenus.

Par ailleurs, il serait trés avantageux d’appliquer ce concept de déformation représentative et de
vitesse de déformation représentative sur un maintien de charge en vue de déterminer le

comportement en fluage des polymeres.

Enfin, a plus long terme, les outils développés pour la caractérisation mécanique par indentation
des matériaux sensibles a la vitesse de déformation, tels que les polymeéres a température
ambiante, devraient pouvoir étre utilisés pour 1’étude de matériaux métalliques testés par

indentation en température.
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Influence du décalage de la courbe de référence induit par une mauvaise estimation du point

zero sur l'identification par analyse inverse du paramétre de sensibilité a la vitesse

D'aprés 1'étude théorique de I'indentation conique d'un matériau dont le comportement est défini

par la loi de type Hollomon, I’effort d’indentation est exprimé par:

KA RTI, m,n,E h ,0,v (AL.1)
E\h E\h

Dans le cas ou I'essai est effectué¢ avec un pilotage Z constante, la proportionnalité entre I'effort

et le carrée de I'enfoncement est vérifiée et par conséquent la courbe de chargement d'indentation

peut étre fittée par une fonction de type:
F=a(h—h) (A1.2)

ou a et hyp peuvent étre déterminé par régression linéaire malgré les bruits du capteur qui

empéche la bonne détermination de /.

Cependant, dans notre cas les essais d'indentation ont ¢été effectués avec une vitesse de
pénétration constante et la proportionnalité entre 1’effort et la profondeur de pénétration n’est
plus valide. Ainsi, nous allons évaluer I’influence de cette incertitude sur l'identification par
analyse inverse des parametres rhéologique a partir d'une courbe d'indentation. Cette étude sera

effectuée sur des courbes numériques obtenues par simulation numériques de 1’indentation
conique (9 =703 °) a partir des parametres de référence indiqués dans le chapitre 4. De plus,

nous allons considérer deux vitesses de pénétrations puisque comme nous 1I’avons vu dans le
chapitre 4, I’identification du coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation est assurée

avec une trés bonne précision. Nous avons effectué¢ les simulations numériques de I’essai
d’indentation avec des vitesses de pénétration respectivement égales a /=25 um.s et
h, =2500 um.s~'. Dans le modéle numérique, I’indenteur n’est pas directement posé sur

I’échantillon comme dans le modele présenté dans le chapitre mais il se situe a une distance

connue de 1’échantillon. Ainsi, nous allons considérer deux cas a partir des courbes de référence

obtenues. Le cas 1 simule la possibilité ou la courbe de référence obtenue avec A, est décalée de

-5 wm par rapport a sa position idéale et celle obtenue avec A, est décalée de + Sum tandis que le
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cas 2 simule la possibilité ou celle obtenue avec #, est décalée de + 5 pm et celle obtenue avec la

vitesse h, est décalée de -5 pum par rapport la position idéale (Voir figure)

—— Idéale (2500pum/s) —— Idéale (2500pm/s)

—~ 100 {{ === +5um (2500pm/s) —~ 100 |{=== —=bBpm (2500um/s)
5, — Idéale (25pum/s) 5 — Idéale (25pum/s)
~ === —5pum (25pm/s) = === +5um (25pum/s)
X 50 T 50
= =
= =

0 _ A . 0

-0,06 0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 -0,05 0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25

Déplacement, h (mm) Déplacement, h (mm)

(a) Cas 1 (b) Cas 2

Les résultats présentés dans le tableau suivant montre qu’un décalage de 5 micrométres peut

engendrer une erreur d’environ 50% sur I’estimation du coefficient de sensibilité a la vitesse.

Parameétres de référence Parametres identifiés (Cas 1) | Parametres identifiés (Cas 2)
K K K
m n m n m n
(MPa.s™) (MPa.s™) (MPa.s™)
50 0,06 0,14 37,390 | 0,093 0,051 30,630 0,029 0,036
Fonction coiit (N°) 0,461 0,490
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Abstract

The aim of this thesis is to study the strain rate effects through materials response from
indentation test. Polymeric solid material, especially Polycarbonate (PC), Polymethyl
methacrylate (PMMA), High Density Polyethylene (HDPE) and Polyamide Nylon 6.6 -30%
glass fiber reinforced (PA 6.6-30% GFR), were selected as study materials due to their high
strain rate sensitivity even at room temperature.

The first two parts of this work were focused on the study of the thermomechanical behavior
of polymer materials. Bibliographical studies of thermoplastic polymer materials, amorphous
and semi-crystalline, was established in order to understand their microstructure and
deformation mechanism. This study showed that the macroscopic deformation of polymeric
material is due to the macromolecular chain mobility induced by existence of free volume and
the macroscopic manifestation of the deformation mechanisms is different depending on the
type of thermoplastic polymer. In order to justify the choice of the constitutive law used to
study the response to indentation of these materials, a review about the different constitutive
mechanical behavior at the macroscopic scale proposed in the literature was also established.
Moreover, compression tests were performed on study materials with several crosshead
speeds values then the results was exploited analytically. These tests have allowed to
highlight the strain rate sensitivity and the complication in mechanical macroscopic behavior
of these material, including the existence of softening on the stress-strain curve for the PC and
PMMA. However, the mechanical behavior of the HDPE and PA 6.6 30% GFR does not
display softening phenomenon then consequently, we have used a power-law defined by three
parameters for Finite Element Model.

The last three parts were focused on mechanical characterization using Instrumented
Indentation Test (IIT). IIT consists in measuring continually the load, induced by an indenter
on the surface of the material, in function of the penetration depth. Firstly, numerical

simulation of a conical indentation test (@ =70.3°) with a constant rate displacement (/4 = 1
um/s) was established using the identified G’sell behavior parameters and the power-law
parameters from compression test. Parameter identification using Inverse Analysis from
numerical material shows the non-uniqueness of G’sell parameters which gives the same
indentation curve. Thus, theoretical study of conical indentation test was established
considering power-law model. A new concept of the representative strain and the
representative strain rate, based on solution domain which associate the set of parameters
leading to the same indentation curves, was proposed. Then, an average representative strain
rate associate to the penetration depth and depending to the cost functional form was used.
This average representative strain rate was estimating either using Hessian matrix close to the
solution or from parameters obtained by fitting the solution domain with an ellipse. Very
satisfactory results was obtained when identification process using this average representative
strain rate is applied to a numerical material define by a power-law model. Furthermore, this
new representative strain rate gives some idea on the strain rate induced during a conical
indentation test with a constant rate displacement. However, this method could not show its
efficiency because the mechanical behavior of the real material is not correctly modeling with
a power-law at a wide range of strain and strain rate. Finally, the new concept of the
representative strain and the representative strain rate proposed on this work contributes to a
new investigation tools to exploit the results form IIT and provide a very interesting
perspectives.

Keywords: Mechanical characterization, thermomechanical behavior of polymeric material,
Instrumented Indentation Test, representative strain, representative strain rate.



Résumé

L’objectif de cette thése est d’étudier I’influence de la vitesse de déformation sur la réponse par
indentation des matériaux. Les matériaux polymeres thermoplastiques, notamment le Polycarbonate
(PC), le Polyméthylméthacrylate (PMMA), le Polyéthyléne a Haute Densité (PEHD) et le Polyamide
Nylon 6,6 renforcé a 30% de fibres de verres (PA 6,6-30% GFR), ont été choisis comme matériaux
d’études en raison de leur forte sensibilité a la vitesse de déformation méme a température ambiante.

Les deux premicres parties de ce travail sont focalisées sur I’¢tude du comportement
thermomécanique des matériaux polymeres. Une étude bibliographique sur des matériaux polymeres
thermoplastiques, amorphes et semi-cristallins, a été effectuée afin de comprendre leur microstructure
et leur mécanisme de déformation. Cette étude bibliographique nous a permis de voir que la
déformation macroscopique est la résultante de la mobilité¢ des chaines de macromolécules favorisée
par I’existence de volume libre dans la matiere et que la signature macroscopique des mécanismes de
déformation est différente selon le type de polymere thermoplastique. Un rappel sur les différentes
lois de comportement mécanique a 1I’échelle macroscopique proposées dans la littérature a été
¢galement fait dans le but de justifier le choix de la loi de comportement a utiliser pour étudier la
réponse a I’indentation de ces matériaux. De plus, des essais de compression simple ont été réalisés
sur les matériaux d’étude a différentes vitesses de traverse constantes puis dépouillés analytiquement.
Ces essais nous ont permis de mettre en évidence non seulement la sensibilité a la vitesse mais aussi la
complexité¢ du comportement mécanique macroscopique de ces matériaux, notamment 1’existence
d’un crochet de contrainte sur la courbe contrainte-déformation pour le PC et le PMMA. En revanche,
pour le PEHD et le PA 6,6 30 % GFR, le comportement ne présente pas de crochet de contrainte et en
conséquence, nous avons pu le modéliser par une loi puissance a trois parametres.

Les trois derniers chapitres de cette thése sont consacrés a la caractérisation mécanique des matériaux
par indentation. L’essai d’indentation consiste a enfoncer un pénétrateur a la surface d’un matériau
dans le but de déterminer son comportement mécanique. En premier lieu des simulations numériques

de I’essai d’indentation conique ( @ =70,3°) a une vitesse de pénétration constante (4 = 1 um/s) ont
¢été effectuées a partir des parameétres de la loi de G’sell modifiée et de la loi puissance identifiés par
compression. L’identification par analyse inverse des parametres de la loi de G’sell modifiée a 7
parametres sur des courbes pseudo-expérimentales nous a permis de confirmer la non unicité de la
solution. Ainsi, nous avons effectu¢ I’étude théorique de I’indentation sur des matériaux pseudo-
expérimentaux en utilisant la loi puissance. Un nouveau concept de déformation représentative et de
vitesse de déformation représentative, basé sur I’analyse du domaine de solution regroupant
I’ensemble des parameétres donnant les mémes courbes d’indentation, a été proposé. Ainsi, une vitesse
de déformation représentative moyenne associée a une profondeur de pénétration donnée a été utilisée.
Elle dépend de la forme de la fonction colt choisie. Cette vitesse de déformation représentative
moyenne a ¢été calculée soit en utilisant la matrice Hessienne au voisinage des parametres solutions,
soit a partir des parametres d’une ellipse obtenue par régression elliptique. La procédure
d’identification des parameétres de la loi puissance par indentation utilisant ce concept de déformation
représentative et de vitesse de déformation représentative, appliquée sur un matériau pseudo-
expérimental donne des résultats trés satisfaisants. De plus, ce concept de vitesse de déformation
représentative permet également d’avoir un ordre de grandeur de la vitesse de sollicitation engendrée
lors d’un essai d’indentation a vitesse de pénétration constante. Sur les matériaux d’étude en revanche
la méthode n’a pu révéler son potentiel puisque la loi de comportement de ces matériaux n’est pas
correctement modélisée par une loi puissance sur une large plage de déformation et de vitesse de
déformation. Enfin, le concept de déformation représentative et de vitesse de déformation
représentative proposé dans ce travail apporte de nouveaux outils d’analyse et d’exploitation des
données de I’indentation et offre des perspectives treés intéressantes.

Mots clés : Caractérisation mécanique, comportement thermomécanique des polymeres, Indentation
instrumentée, déformation représentative, vitesse de déformation représentative.



