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Introduction 

Dans les dernières décennies, l’utilisation des matériaux polymères augmente d’une manière 

significative, spécialement les pipes de distribution des fluides sous pression. Par conséquence, 

ce matériau plastique requit l’utilisation d’une nouvelle méthodologie d’analyse afin d’évaluer 

la résistance de ce type de matériau aux différents chargements. C’est pourquoi l'étude du com-

portement de ces matériaux suscite actuellement un grand intérêt dans le monde de la recherche. 

Le comportement mécanique des polymères est influencé essentiellement par deux paramètres 

qui sont le temps et la température. En effet, à cause de leur structure en longues chaines molé-

culaires, ils sont fortement viscoélastiques. Les mouvements moléculaires sont influencés par 

la température. Selon la vitesse de déformation et la température, un polymère peut avoir un 

comportement de type fragile ou de type ductile. Les basses températures et les grandes vitesses 

de déformation élèvent la contrainte du seuil d’écoulement, induisant ainsi un comportement 

de type fragile. A l’inverse, les températures élevées et les faibles vitesses de déformation con-

duisent à un comportement de type ductile. Le PEHD présente une faible résistance à la rupture 

et il est moins rigide comparé aux matériaux ferreux, ces deux caractéristiques sont partielle-

ment compensés par son faible poids. Tous les aspects des chaînes macromoléculaires par 

exemple ; masses molaires moyennes, le contenu en monomère, les ramifications, sont des ca-

ractéristiques importantes qui influent profondément sur les propriétés mécaniques et rhéolo-

giques des polymères en particulier. Les polymères semi cristallins sont hétérogènes et com-

pressibles à l’état solide. Donc, l’effet de la microstructure sur les propriétés mécaniques est lié 

aux paramètres de perturbations, à savoir les craquelures et les fissures, tandis que dans l’état 

caoutchoutique, les homopolymères sont incompréhensibles et homogènes. D’autre part, les 

deux types de chargement ; statique et dynamique, sont capables de provoquer une rupture 

fragile entraînant la propagation d'une manière instable, soit jusqu'à atteindre une longueur de 

fissure critique pour une rupture fragile, ou jusqu'à ce que la contrainte sur la section nette est 

suffisamment élevée pour une rupture ductile. 

De ce fait, ce manuscrit est divisé en quatre chapitres. 

Le premier chapitre est axé sur une bibliographie des matériaux polymères afin de les présenter 

et de les classer selon leur microstructure et leur mise en œuvre. Ce chapitre est complété par 

une partie consacrée aux modes et mécanismes de rupture des polymères ainsi que l’étude de   

la mécanique de la rupture et son application aux thermoplastiques.  
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Dans le second chapitre, le comportement à la rupture d'un polyéthylène à haute densité de 

matériaux (PEHD) a été étudiée expérimentalement par des essais d'impact sur des éprouvettes 

entaillées (SENB) et analytiquement en utilisant les critères énergétique de rupture. 

En outre, un examen des principaux critères de rupture est donné afin de caractériser la ténacité 

de ce polymère dans les deux cas (statique et dynamique). Enfin, pour une meilleure compré-

hension des mécanismes de rupture et d’endommagement, des observations microscopiques à 

l’aide d’un microscope électronique à balayage (MEB) ont été faites sur les faciès des éprou-

vettes rompues. 

Le troisième chapitre présente une étude sur les effets de la porosité initiale et la triaxialité des 

contraintes sur la croissance et la coalescence des vides. Deux approches sont utilisées pour 

modéliser le volume représentatif de matériau : la première approche, la méthode de la  cellule 

unitaire avec un vide sphérique au centre (modèle de cellule poreux) et la seconde méthode 

étant  l’approche de la cellule unitaire contenant la même fraction de vide de volume et obéis-

sant à la relation constitutive de Gurson-Tvergaard-Needelman (modèle GTN). 

Le quatrième chapitre concerne les résultats expérimentaux obtenus pour des essais de com-

pression en charge-décharge. Un modèle a été développé pour décrire le comportement de la 

partie amorphe. La simulation de la réponse en grande déformation à partir de ce modèle est 

comparée aux essais expérimentaux. Ces comparaisons permettent de nous rendre compte des 

améliorations à apporter à ce modèle et des directions à suivre pour constituer un nouveau mo-

dèle. Cette partie a été réalisée au sein du Laboratoire de Mécanique de Lille (LML) dans le 

cadre du programme national exceptionnel au titre de l’année universitaire 2016-2017 sous la 

direction de Moussa Nait-Abdelaziz et Fahmi Zairi avec un financement du ministère de l’en-

seignement supérieur et de la recherche scientifique. 
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I.1 Introduction 

Dans ce chapitre, nous présenterons un certain nombre de généralités sur les matériaux 

polymères ainsi que leurs caractéristiques physico-chimiques et mécaniques. 

Dans la première partie de ce chapitre, nous nous intéressons aux polymères semi-cristallins, 

une description morphologique de la microstructure de ces polymères ainsi que de leur 

comportement mécanique est effectuée et en particulier le polyéthylène (PE). Les divers 

mécanismes et processus de déformation et d'endommagement des polymères semi-cristallins 

sont détaillés et particulièrement le comportement du polyéthylène à haute densité (PEHD) en 

grande déformation sous sollicitations mécaniques. Les modes et mécanismes de rupture des 

polymères sont traités en utilisant les concepts de la mécanique de la rupture et son application 

aux thermoplastiques. 
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I.2 Petit historique industriel  

Les débuts de la production industrielle de pièces en matière plastique remontent au milieu du 

XIX éme siècle avec la fabrication d’articles de mode à base de cellulose et de caséine. Jusqu’au 

milieu des années 1920, d’importantes découvertes ont contribué au développement des ma-

tières plastiques. Avec l’invention de la première résine synthétique, la bakélite (résine phéno-

lique qui durcit sous les effets de la pression et de la chaleur). Baekeland posa la première « 

pierre » dans le domaine de la production en grande série de pièce en matière thermodurcis-

sables. 

A cette époque, ces matières étaient essentiellement connues pour leurs intérêts en électrotech-

nique. Un développement remarquable surtout pour le thermoplastique, a été observé à partir 

de 1926 avec les travaux du chimiste allemand Staudinger. Celui-ci mit en évidence, lors de ses 

investigations, que les matières plastiques sont effectivement formées de longues chaines mo-

léculaires, appelées macromolécules. Ce concept constitue encore aujourd’hui la base scienti-

fique de l’étude systématique des matières plastiques. Une nouvelle impulsion importante pour 

le développement des matières plastique survient à partir du milieu des années 1950 avec la 

conversion d’une matière première, le carbone, en dérivés pétrochimiques. On obtient, à partir 

des sous-produits, des fractions légères, dont l’éthylène. Les principaux thermoplastiques déri-

vés sont : Le polypropylène (PP), le polyéthylène (PE), le polystyrène (PS) et le polychlorure 

de vinyle (PVC) [1]. 
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I.3 Généralité sur les polymères  

I.3.1 Définition  

On appelle « polymère » une composition des ensembles de macromolécules de même nature 

chimique. Chaque macromolécule est composé de plusieurs unités de répétition identique ap-

pelée « monomères » et liées entre elle par des liaisons primaires. 

 

La polymérisation est la réaction chimique qui permet de passer de monomère au polymère. On 

parle d’homopolymère si le polymère est composé d’un même type de répétition, s’il existe 

plusieurs natures de monomère, il s’agit donc de copolymères. Les physiciens définis le 

monomère qui contient une seule liaison capable de faire une rotation comme étant un segment 

élémentaire caractérisé par l’angle entre les deux segments élémentaires voisins et la longueur. 

 (Figure I-1) [2]. 

La structure macromoléculaire est représentée par la disposition des atomes et des liaisons, la 

composition chimique du l’élément de répétition, l’ordre d’enchainement. En général, les po-

lymères sont formés à partir des neufs éléments chimique suivant : l’hydrogène, le carbone, 

l’azote, le phosphore, le fluor, l’oxygéné, le silicium, le chlore et le soufre [3]. On distingue les 

macromolécules ; mono, bi et tridimensionnelles selon les directions des enchainements cova-

lents. Les dimensions des macromolécules sont liées au nombre de liaisons établies avec leurs 

voisines. Le Tableau I-1 présente des exemples d’architecture de macromolécule et la structure 

chimique d’un monomère correspondant [3]. 

On dit que le polymère est amorphe si l’arrangement des chaines macromoléculaires est 

entièrement désordonné. Lorsque les chaines macromoléculaires sont partiellement ordonnées, 

le polymère est alors dit semi-cristallin car les polymères ne sont jamais entièrement cristallisés. 

Figure I-1 Schématisation de la structure des polymères (amorphe) à différentes échelles : (a) constitution d’un 

segment de chaine, (b) macromolécule, (c) enchevêtrements macromoléculaires, (d) structure macroscopique 

homogène et isotrope [2]. 
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Aussi, dans un semi-cristallin, il existe une matière amorphe et une matière cristallisée [4]. 

Durant la cristallisation, les chaine macromoléculaires régulières se replient et s’organisent 

pour former des lamelles (Figure I-2). 

Figure I-2 Schématisation de l’organisation en lamelles cristallines des polymères semi-cristallins [4]. 

Tableau I-1 Exemple d’architecture des macromolécules 
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Généralement, la transition vitreuse est une propriété physique dépend de la présence des 

mouvements des chaines moléculaires au niveau de la zone amorphe.  Afin d’avoir une structure 

ordonnée, un polymère optimise sa stabilité thermodynamique en se cristallisant a des 

températures inferieurs à la température de fusion Tf. Lorsque la vitesse de refroidissement est 

trop rapide, le polymère conserve son état caoutchoutique en dessous de Tf   jusqu’à une certaine 

température Tg, appelé température de transition vitreuse. Tg est la température à partir de 

laquelle la mobilité des chaines moléculaire n’est plus suffisante pour maintenir le système dans 

un état amorphe [5]. 

I.4 Classification des polymères  

La classification des polymères peut se faire en adoptant un point de vue physique ou chimique. 

Ils peuvent donc être classés suivant des critères tels que : L’origine ; L’architecture ; Les pro-

priétés du matériau [5]. 

I.4.1 Classification suivant l’origine 

Les polymères peuvent être d’origine naturelle, artificielle ou synthétique [6]. Les polymères 

naturels : ils sont très nombreux et existent en état dans la nature. On les divise généralement 

suivant leur provenance végétale, animale ou minérale : 

 Les polymères artificiels : leur constituant de base est d’origine naturelle mais ils résultent 

d’une transformation chimique des fonctions portées par les unités monomères : 

 Les polymères synthétiques : ils sont constitués de molécules monomères qui n’existent pas 

dans la nature. Cependant, les structures réalisées par synthèse sont souvent proches de celles 

des polymères naturels. 

I.4.2 Classification en fonction de l’architecture 

Si cette classification est adoptée, trois types de composés peuvent alors être distingués. 

 Linéaires ou monodimensionnels : l’enchainement est dans une seule direction de l’espace. 

 Bidimensionnels : les molécules linéaires peuvent être transformées en molécules 3-D par 

pontage. 

I.4.3 Classification suivant les propriétés 

Les propriétés physico-chimiques d’un polymère sont en relation directe avec sa structure. Il 

existe trois grandes types de polymères : Polymères thermodurcissables ; Polymères thermo-

plastiques ; Élastomères. 
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 Polymères thermoplastiques : les thermoplastiques ont une structure linéaire ou ramifiée 

dont la cohésion est assurée grâce à des liaisons dipolaires ou des liaisons secondaires. 

Lorsque l’agitation thermique augmente, toutes les liaisons secondaires sont rompues 

facilement et le module d’élasticité et la viscosité diminuent sous l’effet de la température. 

La particularité des thermoplastiques est d’avoir la possibilité de subir une histoire 

thermomécanique (possibilité de changer la forme plusieurs fois). Les thermoplastiques 

peuvent être semi-cristallins ou totalement amorphes. 

 Polymères thermodurcissables : ils sont amorphes et composés d’un réseau tridimension-

nel de macromolécules solidaires par des liaisons covalentes induites par des pontages de 

brins de chaînes. La transformation de ces polymères est irréversible car ils ne peuvent re-

venir à leur état initial.  

 Les élastomères : Les élastomères sont aussi amorphes, ils se caractérisent par leurs grands 

allongements réversibles. Cette grande capacité est due à la souplesse des chaînes et à la 

grande longueur des segments moléculaires entre deux nœuds de réticulation [7]. 

I.5 Les polymères semi-cristallins  

Les polymères semi-cristallins ont une ténacité très élevée qui répond à des conditions d'utili-

sation demandées comme l’impact ; fatigue ; fluage[8]. Parmi ces polymères, le polyéthylène à 

haute densité (PEHD) qui a fait l’objet de plusieurs travaux. En effet, il est considéré comme 

un polymère modèle pour l’étude du comportement mécanique des polymères semi-cristallins. 

Pour développer une loi de comportement fiable, il est nécessaire de comprendre les phéno-

mènes microstructuraux. Dans cette partie, on s’intéressera alors à citer et à rappeler l’influence 

de la microstructure sur le comportement mécanique, on s’attachera particulièrement aux pro-

cessus d’endommagement aux grandes déformations. 

I.5.1 Morphologie et microstructure et des polymères semi-cristallins 

Il est important de définir la microstructure et la morphologie de ces polymères afin de com-

prendre leur comportement mécanique. Ce type de polymères ce cristallise par l’empilement 

réguliers des chaines macromoléculaires les unes à côté des autres. Ces macromolécules ne 

Figure I-3 arrangement des chaines : a) micelles frangées, b) et c) repliements successifs serrés et désordonnés 

[9]  
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peuvent être entièrement régulières, donc il existe une phases amorphe et une autre cristalline 

[9]. Cette microstructure a été décrite suivant un modèle appelé « micelles à frange » [9], 

[10],[11] . D’après ce modèle, les zones cristallines sont représentées par des blocs ordonnés 

où les chaines sont alignées (Figure I-3.a).  

Tenant compte du repliement des chaines macromoléculaires, il existe deux configurations ex-

trêmes : le repliement ordonné (Figure I-3.b) et le repliement désordonné (Figure I-3.c). une 

même chaine peut donc participer à la fois à la phase cristalline et à la phase amorphe dans le 

cas du repliement désordonné, contrairement au repliement ordonné ou la chaine participe seu-

lement à la phase cristalline [12]. Selon Haudin et Bowden [13], [14], on peut écrire trois ni-

veaux selon l’échelle d’observation :  

Le premier niveau varie entre 0.1 à 1.0 nm où les interactions entre les segments de chaines 

voisins contrôlent le comportement de la zone amorphe. Les défauts favorisent le glissement 

des chaines et provoquent des augmentations de distances inter-chaines à l’intérieur d’une cris-

tallite. 

Dans le deuxième niveau, on peut trouver des brins des chaines seuls dans la partie amorphe et 

aussi des parties de chaines appartenant à deux cristaux voisins. Ces chaines liées déterminent 

la continuité du matériau (Figure I-4. b et c). 

La formation de sphérolites correspond au troisième niveau (Figure I-4.d). La phase amorphe 

relie les lamelles cristallines dans un sphérolite. Ce dernier croitre pour former une structure 

polygonale. La taille de ces sphérolites peut varier du micromètre au millimètre selon le 

processus thermique et le type de polymère [15]. 

 

Figure I-4 Représentation multi-échelle de la morphologie microstructurale des polymères semi-cristallins. A) 

chaine macromoléculaire, b et c) couches de phase cristalline-phase amorphe, d) sphérolites[15]. 
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La morphologie cristalline est fortement influencée par les procédés de mise en forme des 

polymères (injection, moulage, extrusion….). On peut observer les morphologies suivantes : a) 

des sphérolites sphériques, b) des sphérolites aplatis en forme d’ellipsoïde, c) des disques en 

forme de gerbes, d) et e) des cylindrites. (Figure I-5) [13]. 

L’organisation des lamelles cristallines et la taille des sphérolites varient en fonction de 

l’histoire thermique [16], [17]. On peut obtenir une microstructure à sphérolites à des très petites 

tailles dans la zone de refroidissement rapide avec un faible taux de cristallinité. De la même 

manière le taux de cristallinité diminue quand il s’agit d’une trempe depuis l’état fondu [21]. 

Contrairement pour un refroidissement lent, la microstructure contient des sphérolites plus gros 

et le taux de cristallinité devient plus élevé [16], [18]. 

I.5.2 Morphologie et microstructure du PE  

Le PE est un polymères thermoplastique obtenu par polymérisation de l’éthylène (C2 H4) 

menant à des macromolécules composées de la répétition d’un monomère (C2H2–C2H2) [19] 

(Figure I-6). 

Figure I-5 Evolution des morphologies cristallines a) sphérolites sphériques, b) sphérolites aplatis en forme 

d’ellipsoïde, c) disques en forme de gerbes, d et e) cylindrites [13].  

Figure I-6 Processus d’obtention du PE [19] 
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Il existe trois formes de PE suivant les procédées de synthèse utilisées : 

 Le PEHD (Figure I-7.a), polyéthylène haute densité. il est synthétisé par le procédé Ziegler 

sous une faible pression. Il se présente sous la forme d'une chaîne macromoléculaire linéaire 

régulière. Sa masse volumique varie entre 0.935 et 0.970 g/cm3. 

 Le PEBD (Figure I-7.b), polyéthylène basse densité. Il est synthétisé par une polymérisation 

radicalaire sous forte pression. il présente un nombre élevé de ramifications importantes (de 

l'ordre de 601‰ carbone) qui réduisent masse volumique (de 0.915 et 0.935 g/cm3).  

 Le PEBDL (Figure I-7.c), polyéthylène basse densité linéaire, obtenu sous forte pression par 

copolymérisation par catalyse Ziegler. 

La cristallinité et l’architecture macromoléculaire sont les facteurs les plus importants qui con-

trôlent les propriétés rhéologiques du polymère à l’état caoutchoutique. Ils ont une influence 

sur les propriétés mécaniques et le processus de mise en forme [19]. 

Le PEHD, de motif (CH2-CH2) possède une configuration en ZIGZAG (Figure I-8.b). La phase 

cristalline est de structure orthorhombique de paramètres a=0.741 nm, b=0.494 nm, c=0.255 

nm (Figure I-8.a) [13].  

Figure I-8 a) Maille élémentaire du PE, b) configuration du PE [13]. 

Figure I-7 Structure des différents PE : (a) PEHD, (b) PEBD et (c) PEBDL 
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I.5.3 Micro mécanismes de déformation et d’endommagement 

Pour analyser le comportement et les propriétés mécaniques du polymère, il est nécessaire de 

connaitre les mécanismes de déformation et d’endommagement. 

Les polymères semi-cristallins ont une morphologie qui induit des mécanismes de déformations 

particuliers.  

Les mécanismes de déformation des polymères semi-cristallins sont liés à la présence des deux 

phases, cristalline et amorphe. A température ambiante, la phase amorphe peut être à l’état 

caoutchoutique, comme c’est le cas pour le PEHD et le polypropylène ou à l’état vitreux, 

comme pour les polyamides et les polyéthylènes téréphtalates. On peut noter que  les 

caractéristiques de la phase amorphe contenue dans le semi-cristallin est un peu différentes du 

polymère amorphe massif, en particulier à la température de transition vitreuse [20]. Dans ce 

type de polymères, la phase amorphe est située entre les phases cristallines. la phase cristalline 

se déforme par un glissement cristallographique[21]. 

I.5.3.a La phase amorphe  

La phase amorphe du polyéthylène à haute densité est caoutchoutique. Par l’intermédiaire de 

molécules liantes, le rôle de cette phase se réduit à la transition des contraintes d’une cristallite 

à l’autre. Ces chaines liens, confèrent à l’état amorphe une certaine résistance. En outre les 

macromolécules qui constituent la phase amorphe sont à l’origine de la création d’une force de 

retour vers l’état initiale (non déformé) [14]. Plusieurs auteurs [13], [22], [23] ont utilisé un 

modèle de composition à deux phases pour illustrer le déplacement des chaines macromolécu-

laires dans les zones amorphes inter-lamellaires qui s’applique aux polymères semi-cristallin. 

Ce modèle est met en évidence les deux types de mécanismes de déformation que sont : 

Le glissement inter-lamellaire : la phase amorphe est cisaillée car les cristaux lamellaires se 

glissent parallèlement les uns aux autres sous l’effet des contraintes appliquées (Figure I-9.b).  

La séparation inter-lamellaire : les chaines amorphes sont étirées ou compressées (Fi-

gure I-9.c) lorsque les contraintes de traction ou de compression sont perpendiculaire à la sur-

face des lamelles.  
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On peut avoir les deux mécanismes de déformation si les lamelles cristallines sont torsadées 

[13]. 

Si le polyéthylène à haute densité est sollicité en petites déformations, le mécanisme 

prédominant est donc le glissement inter-lamellaire [24]–[26]. À cause de la faible épaisseur de 

la phase amorphe, la contrainte nécessaire à l’activation de ce mécanisme de séparation doit 

être très élevée. En traction, ce phénomène peut créer des cavités inter-lamellaires [26]–[28]. 

I.5.3.b La phase cristalline  

Les régions cristallines ont une grande résistance par rapport aux, dans le processus de 

déformation, les régions amorphes vont intervenir ultérieurement. Un cristal polymère peut se 

déformer comme pour un cristal métallique en faisant intervenir des mécanismes 

cristallographiques tels que le maclage, le glissement ou la transformation martensitique [13], 

[14], [24]. On observe un comportement bien caractéristique des polymères pour des fortes 

déformations : les cristaux lamellaires se fragmentent en petits bloc cristallins, reliés à la phase 

amorphe par les macromolécules étirées. On remarque qu’il n’y a pas de relation d’orientation  

entre la nouvelle structure fibrillaire et la structure d’origine [29], [30] (Figure I-10) [31], [32]. 

Le glissement, qui est le mécanisme de déformation plastique le plus fréquent pour le polyé-

thylène à haute densité, se produit lorsque la scission dans le plan de glissement atteint une 

valeur critique [14], [29] régie par les liaisons de van der Waals entre les chaînes macromolé-

culaires [24] [33].  

Figure I-9 Mécanismes de déformation de la phase amorphe dans les polymères semi cristallins [13] 
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On peut distinguer deux types de glissement : un glissement dans la direction des chaînes et un 

glissement perpendiculaire aux chaînes (Figure I-11). 

I.5.3.c Les sphérolites :  

En raison de l’organisation spatiale des lamelles cristallines qui constituent les sphérolites, les 

déformations à cet échelle suivent des chemins complexes. Ainsi, les lamelles cristallines et les 

zones amorphes s’y déforment en traction, en compression, en flexion ou en cisaillement selon 

l’orientation dans le sphérolite par rapport l’axe de sollicitation [18], [32], [34], [35]. 

Figure I-10 Mécanismes de déformation d’une structure semi-cristalline (a) état non déformé, (b) extension des 

molécules de liaison et basculement des chaînes à l’intérieur des lamelles, (c) fragmentation des lamelles en 

blocs plus petits, (d) alignement des blocs selon la direction d’étirage [30]. 

 

Figure I-11 Glissement parallèle (a) et perpendiculaire (b) aux chaînes macromoléculaires [15] 
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Il existe deux niveaux de déformation et trois zones sont habituellement considérées en traction 

uniaxiale (Figure I-12).  

Les régions amorphes inter-sphérolites sont sollicitées préférentiellement dans les premiers 

stades, favorisant une déformation réversible et homogène. Progressivement, suite à la 

localisation de la déformation dans certaines régions et la variation de l’orientation des lamelles 

cristallines autour de l’axe de sollicitation, la déformation devient non-uniforme. Cette 

localisation conduit au processus de cavitation [23], [30]–[32]. 

Selon les micrographies observées par Haudin [13], Aboulfaraj [34], Dommelen [36] , l’initia-

tion de déformation prend le centre du sphérolite, ensuite elle se propage vers les zones péri-

phériques. Les lamelles étant perpendiculaires à la direction de traction (figure 12.a), le méca-

nisme le plus susceptible est la séparation inter-lamellaire. Ce mécanisme de déformation pro-

voque une dilatation importante des molécules de liaisons dans la partie amorphe qui conduit à 

la fragmentation des lamelles en petits blocs et à la formation de cavités. Les lamelles sont 

soumises à la fois à une séparation inter-lamellaire et à un glissement dans les zones diagonales 

(Figure I-12.b et Figure I-12.d). Le sphérolite perd sa forme sphérique initiale pour prendre une 

forme ellipsoïdale. Les zones polaires ayant une grande résistance à la déformation à cause de 

l’orientation parallèle des lamelles par rapport à l’axe de sollicitation (Figure I-12.c) qui intro-

duit à la fois le cisaillement et la séparation inter-lamellaires. Par rapport aux autres zones, 

l'apparition de la déformation est retardée. À cause de la compression latérale due à la défor-

mation des zones diagonales, elle provient de la fragmentation des lamelles cristallines.  

Figure I-12 Réponse d’un sphérolite à des sollicitations de traction uniaxiale :(a) équatoriales, (b) et(d) 

diagonales, (c) polaires des sphérolites 
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Pour la déformation du polymère à l’échelle macroscopique, un développement et une 

propagation de la striction peuvent observer dans une éprouvette de polymère semi-cristallin 

solliciter en traction. Peterlin [29] a réussi dans son modèle de faire une liaison entre l’aspect 

microscopique à l’aspect macroscopique. La morphologie devient fibrillaire par fragmentation 

des cristaux au moment de la striction. Les petits blocs s’alignent le long de l’axe de 

l’éprouvette après la striction.  

I.5.4 Micromécanismes d’endommagement  

A cause de l’hétérogénéité de la structure des polymères semi-cristallins, l’étude de l’endom-

magement est devenue complexe. L’endommagement joue un rôle primordial sur le comporte-

ment mécanique des polymères. 

D’après la littérature, l’endommagement est la création de surfaces de décohésion au sein de la 

structure des polymères. Cette définition englobe plusieurs mécanismes d’endommagement : 

endommagement par cavitation, craquelures, décohésion aux interfaces, etc. l’endommagement 

est dû principalement à la création des microvides dans la structure suivi par un changement de 

volume. Généralement, les micromécanismes mentionnés précédemment sont liés à la fragmen-

tation et à l’orientation des lamelles cristallines [33]. Ce phénomène commence lors du passage 

d’une structure sphérolitique à fibrillaire. Les processus de cavitation du polyéthylène dépen-

dent fortement de sa morphologie [30]. Dans les polymères semi-cristallins, deux types de ca-

vitation peuvent intervenir : 

(i) Le premier correspond à des cavités crées au moment de la cristallisation. 

On obtient donc un polymère avec une porosité initiale. 

(ii) Le second peut se former lors de la sollicitation. 

En effet, lors de la sollicitation mécanique du polymère, des cavités liées à l’existence de dé-

fauts de structure prennent naissance au niveau de la phase amorphe constituant des zones de 

concentration de contraintes. L’existence de défauts est un paramètre très important dans le 

mécanisme de cavitation. D’après Castagnet et al. [23], Pawlak [30], Butler et Donald [31] et 

Pawlak et Galeski, [37], le blanchiment du polymère près de la limite élastique est un signe de 

cavitation pour le PEHD. La présence d’une cavité conduit à l’apparition d’un autre vide dans 

son voisinage. Les cristallites changent ses orientations progressivement (Figure I-13.a). 

Par l’augmentation des contraintes appliquées, les cavités croissent et les lamelles cristallines 

se fragmenter en blocs de petites tailles. Des microvides sont alors apparus (Figure I-13.b). 

Enfin, on peut observer un alignement des blocs cristallins et une formation de fibrilles dans la 

direction de la sollicitation (Figure I-13.c) [38]. 
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À l’aide du MEB, ADDIEGO a examiné les processus de cavitation du PEHD sous une traction 

uniaxiale à température ambiante. La morphologie sphérolitique à l’état initiale est illustrée sur 

la Figure I-14 [39]. Pour les petite déformation, ε1=0.05, des microvides apparaissent dans les 

régions périphériques des sphérolites [30], [31]. À partir de ε1=0.7, des phénomènes de rupture 

intersphérolitiques ont constatés. Ce type de rupture suit le contour des sphérolites [31], et re-

présente un début de modification de la morphologie. Généralement, cette morphologie sphé-

rolitique a disparu à partir de ε1=0.93, sauf quelque régions polaires des sphérolites qui restent 

encore présentes. Enfin, cette analyse met en évidence une structure microfibrillaire pour une 

déformation de ε1=1.3 qui contient des cavités parallèles à la direction de traction. Des obser-

vations récentes effectuées par RENAUT [40] montrent que la cavitation commence dès les 

premiers stades de la déformation, puis se développe de façon anisotrope.  

I.6  Réponse mécanique en grandes déformations  

I.6.1 Loi de comportement  

Les polymères présentent une diversité des propriétés mécaniques : fragiles à basse 

température, ils deviennent viscoélastiques, puis plastiques, ou encore caoutchoutiques, et enfin 

visqueux quand la température augmente. La relaxation caractéristique d’un polymère traduit 

l’activation des différents mécanismes moléculaires suivant la température. Entre - 20°C et + 

200°C, de tels polymères, peuvent passer par tous les états cités précédemment [41]. Pendant 

la déformation des polymères semi-cristallins, une variation remarquable des propriétés 

Figure I-13 Micromécanismes de création de microcavités dans un polymère semi-cristallin [38] 
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mécaniques à cause d’une modification microstructurale au cours de cette déformation. à 

température ambiante, la phase amorphe du PEHD présente un comportement caoutchoutique, 

car le processus de nucléation et de propagation des dislocations est activé thermiquement [42], 

[43]. 

 

 

 

Figure I-14 Schéma de formation de craquelures dans le polyéthylène, et observation des défauts 

microstructuraux par MEB dans le PEHD [39] 
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Par comparaison avec d'autres polymères (Figure I-15), on peut considérer que le PEHD comme 

un des polymères qui possède une ductilité plus importante à température ambiante. Son taux 

de cristallinité est plus élevé. La limite d’élasticité et le module d’Young ont des valeurs les 

plus faibles par rapport aux autres polymères semi-cristallins [44]. Mettons en évidence 

l’existence des différents domaines de comportement en soumettant le polymère  à un essai de 

traction uniaxiale [45], [46]. Ces domaines sont caractérisés par la perte de linéarité du 

comportement ainsi par la recouvrance. 

La recouvrance de la déformation à contrainte nulle est totale dans le domaine viscoélastique 

(5% de déformation). Au-delà de ce niveau, la déformation n’est plus recouvrable. Une com-

posante irréversible apparaît, que l’on peut qualifier de viscoplastique [11]. Ce comportement 

des polymères est lié au fait que les macromolécules ne réagissent pas toujours instantanément 

à l’application d’une contrainte. Les différentes chaînes moléculaires constitutives tentent de 

répartir les sollicitations imposées en se réarrangeant physiquement jusqu’à adopter un équi-

libre dans la configuration structurale. Le comportement mécanique du PEHD est très sensible 

à la vitesse de déformation et la température (Figure I-16, Figure I-17).  

Figure I-15 Comparaison des propriétés mécaniques du PE par rapport à une sélection de polymères : (a) 

réponse contrainte-déformation et (b) rapport limite d’élasticité/module d’Young  
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Plusieurs études ont été faites pour caractériser cette sensibilité [18], [44]–[46], [47], Les 

courbes de la Figure I-16 et la Figure I-17 montrent que lorsque la température augmente , ou 

lorsque la vitesse de déformation diminue, la limite d'élasticité diminue.  

Figure I-16 Influence de la vitesse de déformation (à la température ambiante) sur la loi de comportement du 

PEHD déformé en traction : (a) résultats de Hobeika et (b) résultats de Hillmansen [18], [44]–[46], [47] 

 

Figure I-17 Influence de la température sur la loi de comportement du PEHD déformé en traction : (a) résultats 

de Hobeika et (b) résultats de Hillmansen [18], [44]–[46], [47] 
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I.7 Modélisation du comportement mécanique prenant en compte 

l’endommagement  

L’endommagement est les processus de dégradation progressive des propriétés mécaniques et 

physiques d'un matériau soumis à une sollicitation cyclique ou monotone qui conduisent à la 

rupture. Cette évolution irréversible se traduit par l'apparition de défauts microscopiques (mi-

crocavités, microfissures, décohésions…etc.) se développant à la surface ou en volume, puis se 

propageant et coalesçant pour conduire à la rupture. 

Les processus d'endommagement qui conduisent à la rupture du polymère sont décomposés en 

trois étapes. La première correspond à la nucléation des défauts (germination). Il s'agit donc 

d'un stade de création de micro-défauts dans les zones à fortes concentrations de contraintes 

(triaxialité) dans la matrice. Ensuite, une phase de croissance des cavités apparaît. Le stade final 

correspond à la coalescence de ces cavités. De nombreux modèles ont été proposés pour décrire 

l'évolution de l'endommagement et ses effets sur le comportement mécanique. On peut classer 

ces diverses formulations en deux types de modèles ; les modèles phénoménologiques et les 

modèles micromécaniques (couplés ou non couplés).  

I.7.1 Endommagement par cavitation  

Le phénomène de cavitation a été observé pour la première fois dans les années trente par 

(Busse, 1938[48]; Yerzley, 1939[49]) au centre de fines éprouvettes disques en élastomères 

sollicitées en traction uniaxiale. Depuis, plusieurs auteurs se sont intéressés à ce phénomène 

tant du point de vue expérimental que théorique. Ils ont montré que les cavités apparaissent et 

croissent sous l'action d'une forte triaxialité des contraintes, plus particulièrement, sous un char-

gement purement hydrostatique élevé. L'analyse expérimentale de ce phénomène complexe né-

cessite un équipement de pointe permettant de détecter avec précision la nucléation des cavités 

et de suivre leurs évolutions en cours du chargement. Par ailleurs, son analyse théorique de-

mande des outils de calcul puissants pour s'affranchir des difficultés des développements ana-

lytiques fastidieux. 

La cavitation est un micro mécanisme d'endommagement souvent observé lors de la déforma-

tion de polymères semi-cristallins comme le polyéthylène [50], [51] et le PVDF [52]. La cavi-

tation est également un phénomène rencontré dans le cas des polymères renforcés par une se-

conde phase et qui apparaît soit en cœur de particules soit à l'interface matrice-particule. 
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I.7.2 Les mécanismes microscopiques d'endommagement 

I.7.2.a Germination des cavités  

La première phase de la rupture ductile correspond à la formation des cavités soit par décohé-

sion de l'interface matrice-particule soit par rupture de la particule (Figure I-18) [53]. Dans un 

même matériau, cette phase dépend de la nature, de la forme et de la taille des inclusions. En 

effet, les inclusions de plus grande taille semblent être les plus activées au niveau d'amorçage 

de cavités [54]. 

La germination de cavités due à la scission des chaînes, dans les polymères semi-cristallins, 

s’effectue généralement à travers la phase amorphe. L’échantillon étant soumis à une traction, 

la cavitation débute dans les couches amorphes entre les lamelles cristallines perpendiculaires 

à l’axe des contraintes (Figure I-19) [55] ; il s’agit de la germination.   

 

Figure I-18 Germination de l'inclusion par : a) rupture ; b) décohésion inclusion/matrice [53].  

Figure I-19 (a) Cavitation localisée dans la phase amorphe d’une lamelle cristalline : (1) Phase cristalline, (2’) 

Phase amorphe libre, (2”) Phase amorphe confinée. (b) Cavités observées dans le PEHD [55] 



Chapitre I                                                                                             Eléments bibliographique 

22 
 

I.7.2.b Croissance des cavités  

Le mécanisme de croissance est certainement celui qui a le plus été étudié expérimentalement 

dans le passé et pour lequel de nombreux modèles ont été développés pour le décrire. Durant 

ce mécanisme, les microcavités voient leur taille croître, notamment sous l'effet de la tension 

hydrostatique qui est un facteur prédominant. 

Celles-ci peuvent se développer sous forme de cavités sphériques, ellipsoïdales ou de fissures. 

Si la décohésion entre la matrice et une inclusion est totale (Figure I-20-b), alors celle-ci ne 

joue plus un rôle prépondérant. Dans le cas contraire (Figure I-20-a), il faut en tenir compte. 

Durant cette phase de croissance, on observe un adoucissement du comportement mécanique 

du matériau. 

I.7.2.c Coalescence des cavités  

Lorsque le taux de porosités atteint une valeur critique de l'ordre de 10% à 15%, il se produit 

alors un phénomène d'interaction entre les différentes cavités. Effectivement, dès lors que la 

distance séparant deux cavités est suffisamment faible, celles-ci tendent à se réunir de façon 

assez brutale (Figure I-21). Un deuxième phénomène, mettant en jeu la striction des ligaments 

entre cavités existantes, peut également se produire. 

La prédominance de l'un de ces deux phénomènes est fortement liée à l'existence et la répartition 

de particules de seconde phase. La fin du stade de coalescence correspond à l'amorçage d'une 

fissure macroscopique qui conduira de manière irréversible à la rupture du matériau. 

Figure I-20 Croissance des cavités [53] 
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I.7.3 Couplage endommagement/comportement  

Lorsque le polymère subit une déformation plastique, ces propriétés mécaniques sont alors al-

térées par la création d'endommagement. 

On peut illustrer le couplage entre l'endommagement et la plasticité simplement en prenant par 

exemple le cas d'une éprouvette subissant un essai de traction uniaxiale. La réponse mécanique 

obtenue sur la courbe Contrainte/Déformation est représentée sur la Figure I-22 [56]. 

Figure I-21 Coalescence des cavités [53] 

Figure I-22 Réponse schématique d'une éprouvette à un essai de traction uniaxiale [56] 
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Dans un premier stade, il n y a d'endommagement et la déformation appliquée à l'éprouvette est 

linéaire et élastique (OA) suivie par les trois mécanismes physiques définis précédemment et 

conduisant à la rupture ductile : 

 La phase de germination des cavités (AB). 

 La croissance des cavités qui entraine un adoucissement du polymère (BC). 

 La phase de coalescence entre les cavités (CD). 

A la fin, les fissures se propage et provoque la rupture de l'éprouvette (point E). 

Sans couplage entre la plasticité et l'endommagement du polymère, la réponse mécanique serait 

le trajet OABF, ce qui n'est pas vrai dans la réalité. C'est pourquoi il faut prendre en compte le 

couplage lorsque le polymère subit de grandes déformations [53].  

I.7.4 Présentation de quelques modèles micromécaniques d'endommagement  

De nombreuses études ont été faites pour modéliser l'endommagement. Les premières solutions 

concernant la prise en compte d'une porosité initiale dans les matériaux métalliques avec les 

travaux de Mcclintock [57]ou Rice et Tracey [58]. 

Ensuite, Gurson [59], [60] propose un nouveau modèle qui présente des cavités sphériques dans 

une matrice rigide parfaitement plastique dans les matériaux métalliques.  

En effet, les polymères ont et pour avoir un taux initial de porosités supérieur à celui actant 

dans les métaux. D'autres obstacles concernent la sphéricité des cavités ou encore l'isotropie 

des déformations. Il existe une différence entre les matériaux métalliques et polymères ; les 

polymères subissent des déformations importantes un adoucissement après l'écoulement avant 

le phénomène de renforcement quand ce renforcement intervient immédiatement avec l'écou-

lement pour les métaux [14]. 

Les modèles micromécaniques sont basées sur l'étude des processus d'endommagement (nu-

cléation, croissance et coalescence des vides) pour décrire les mécanismes d'endommagement, 

intervenant la morphologie des cavités (cylindriques, sphériques, ellipsoïdales…).  

Le premier type, non couplé, consiste à décrire l'évolution des cavités sans tenir compte ses 

effets sur le comportement global du matériau. La rupture du matériau est décrite par une valeur 

critique d'un paramètre d'endommagement. Contrairement aux modèles couplés qui s'appuient 

sur le couplage de la loi de comportement mécanique et l'endommagement par le biais d'un 

potentiel plastique faisant intervenir la fraction volumique de microvides. 

I.7.4.a Modèles sans couplage  

Mcclintock [57] et de Rice et Tracey [58] ont  traité d'abord le problème de la croissance des 

cavités par variation de rayon d'une cavité, contenue dans une matrice parfaitement plastique, 
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et sollicitée sous chargement macroscopique axisymétrique. Les résultats obtenus ont permis 

d'établir une relation entre l'endommagement et la déformation plastique cumulée localement 

et ont relié la vitesse d'évolution du rayon des cavités à la contrainte macroscopique. Rice et 

Tracey [58], ont obtenu une loi de croissance du rayon de cavité (sphérique) en tenant compte 

la triaxialité des contraintes : 
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m  la contrainte hydrostatique, ep  désigne la contrainte équivalente et l'incrément de 

déformation plastique équivalente de Von Mises
pl

ep . Dans ce modèle, l'interaction entre l'effet 

de durcissement et les microcavités (les processus de coalescence) sont négligés, et la rupture 

du matériau est donc supposée survenir quand le rayon de cavité atteint une valeur critique. Ces 

modèles ont été étendus aux matériaux viscoplastiques dans le but d'établir des critères de 

plasticité des materiaux isotropes et anisotropes contenant des microvides [62] [63]. 

I.7.4.b Modèles avec couplage  

Ces modèles sont développés à partir de l'approche de Gurson qui décrite la croissance des 

cavités sphériques dans un matériau rigide parfaitement plastique obéissant au critère de Von 

Mises Le critère de plasticité et le potentiel plastique sont écrits en fonction de la contrainte 

macroscopique et de la fraction volumique. L'évolution de la fraction volumique détermine la 

croissance des vides présentés dans la matrice. Le potentiel plastique de Gurson est défini par : 
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trainte moyenne et y est la contrainte d’écoulement de la matrice. La fraction volumique f des 
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Où cavitèsV désigne le volume de cavités et V le volume total actuel. On retrouve le modèle clas-

sique de plasticité de Von Mises pour un matériau sain à fraction volumique de cavités nulle. 

Ce modèle GTN (Gurson-Tvergaard-Needlemann), a été consolidé par les deux derniers cher-

cheurs (Tvergaard et Needleman), pour prendre en compte l’écrouissage, l'interaction entre les 

cavités et leur coalescence (Dans ce cas, la contrainte d’écoulement de la matrice y  dans 

l’équation (I.2) est simplement remplacée par la contrainte équivalente eq ).  

 

L’accélération de la croissance des cavités pendant le stade de coalescence peut se traduire par 

l'interaction entre les cavités. La fraction volumique de microvides f, apparaissant dans l'équa-

tion (I.2), est remplacée par une fraction volumique effective de vide 
*f décrivant l'apparition 

de la coalescence au-delà d'une valeur critique cf . Si les microvides sont sphériques, la porosité 

est plus endommageant en grandes déformations (Figure I-23). Suites à ces améliorations, le 

critère de plasticité GTN s'écrit : 
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f f
 (I.5) 

Figure I-23 Evolution de la fraction volumique de cavités d’après le modèle GTN. 
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Avec *

U c F cf f f f  ; où
*

Uf  est la porosité effective à rupture *

11/Uf q , Ff la poro-

sité à rupture, 1q , 2q et 3q   les paramètres empiriques pour corriger le model. 

I.8 Mécanique de la rupture  

L’étude du comportement des matériaux au voisinage des singularités de forme, qu’elles résul-

tent d’un défaut, d’une fissure ou tout simplement d’une discontinuité de forme, utilise la mé-

canique de la rupture. La mécanique de la rupture est un outil fondamental au niveau de la 

conception et du contrôle. Elle est utilisée dans les bureaux d'études, soit à la conception pour 

estimer la durée de vie d'une structure, soit en service, lorsqu'on détecte un défaut, pour calculer 

la durée de vie de la structure (nocivité des défauts). En effet, comprendre le comportement des 

fissures dans les structures soumises à des chargements complexes est souvent une question 

vitale. 

En mécanique de la rupture, on distingue deux grandes méthodes pour analyser la durée de vie 

d’une structure pour un matériau donné : soit l’approche globale qui utilise des grandeurs glo-

bales mesurables comme l’énergie nécessaire à l’amorçage, ou l’approche locale qui utilise des 

codes de calcul avec lesquels on peut accéder à des variables locales.  

I.8.1 Généralités 

Le type de rupture des polymères semi-cristallins dépend de la physico-chimie (poids de la 

chaîne macromoléculaire, composition, degré d’imperfection, des conditions de chargement 

incluant l’histoire thermomécanique), il peut intervenir de façon fragile, ductile ou mixte. Dans 

le domaine vitreux, à faible température, les polymères ont un comportement fragile. Aucun 

processus de déformation ne peut accommoder les singularités de contrainte en fond de fissures. 

Au-delà de la température de transition vitreuse Tg, une déformation viscoplastique autorise 

localement la formation des craquelures. Au cours de l’augmentation de la déformation, les 

fibrilles s’allongent et s’affinent jusqu’à la rupture. Généralement, les polymères rompent par 

cisaillement ou craquelage. Ces deux mécanismes conduisent à des résultats différents, le 

cisaillement aboutissant généralement à une rupture ductile et le craquelage étant associé à une 

rupture fragile. 

I.8.2 Transition ductile-fragile du PE 

Le polyéthylène présente deux modes de rupture au voisinage de la température ambiante: sous 

faible contrainte on observe une rupture fragile pour des temps beaucoup plus longs, alors que 

dans le domaine des contraintes fortes la rupture est ductile pour des temps courts [61], [62]. 

La relation entre le temps de rupture et la contrainte est représentée sur la Figure I-24. 
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Dans la région fragile, la rupture est associée à une propagation de fissure provenant d’un défaut 

du matériau. Dans la région ductile, la rupture est associée à un écoulement plastique. Les deux 

types de rupture ont lieu en même temps mais à forte contrainte. Le taux d’avancement de 

fissure est le mécanisme prédominant à faible contrainte.  

I.8.3 Mécanique linéaire élastique de la rupture  

La théorie de la mécanique linéaire élastique de la rupture (MLER), développée initialement 

par Griffith en 1920 pour les verres, est appliquée avec succès aux polymères fragiles comme 

le polystyrène (PS) ou le poly méthacrylate de méthyle (PMMA). Les travaux de Griffith ex-

pliquent pourquoi la résistance théorique d'un matériau est différente de sa résistance réelle.  

I.8.3.a Champ de contraintes en bout de fissure 

Dans une plaque chargée bi axialement sous une contrainte σ et contenant une fissure centrale 

de longueur 2a. La distribution des contraintes (Figure I-25) pour un état de déformation plane 

en un point situé à une distance r du bout de fissure et à un angle θ par rapport à l'axe x est 

donnée par l'expression suivante [63]. 

D'après l'équation ci-dessus, les contraintes x  et y , sont infiniment grandes quand r tend vers 

0 (au bout de la fissure). Mais comme le montre la Figure I-26 pour les matériaux ductiles qui 

présentent un certain degré de plasticité, l’écoulement au voisinage de la fissure restreint à une 

2

2

1 sin
2

cos cos
2 22

sin cos
2 2

x

y

xy

a

r
 (I.6) 

Figure I-24 Courbe de durée de vie du PE  
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valeur de contrainte maximale : max ys  Avec 3  pour un état de déformations planes, 

1  en état de contraintes planes et ys  est la contrainte d'écoulement du matériau. 

Les contraintes x  et y  dépendent de la position géométrique / 2f r et du terme 

IK a . IK  est appelé facteur d'intensité de contrainte, en mode I. Ce mode résulte d'une 

contrainte normale perpendiculaire au plan de la fissure et qui impose aux surfaces de la fissure 

de se déplacer perpendiculairement l’une à l’autre. La valeur critique de ce facteur est la ténacité 

et représente la capacité du matériau à résister à la propagation brutale d'une fissure.  

Figure I-25 Champ de contraintes au voisinage d'une fissure  

 

Figure I-26 Distribution de la contrainte maximale au bout de la fissure et la forme correspondante de la 

zone plastique. 
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Lorsque la plasticité se développe au bout de la fissure, la profondeur de la fissure est remplacée 

par une profondeur effective eff pa a r  L'expression du facteur d'intensité de contrainte de-

vient alors : 

I pK a r  (I.7) 

pr  Étant le rayon de la zone plastique. 

Pour un état de contraintes planes, on suppose que 1'écoulement du matériau survient selon le 

critère de Von Mises, pr  est donné par : 

2

1

6

I
p

ys

K
r  (I.8) 

Dugdale [64] affirme que la zone plastique est de forme elliptique en état de contraintes planes, 

et sa longueur est : 

Ce modèle semble mieux expliquer le comportement des polymères [65]. 

Généralement, le facteur d'intensité de contrainte prend la forme : 

K Y  (I.10) 

Y dépend de la géométrie de l’éprouvette. 

I.8.3.b Approche énergétique de la rupture  

Si on considère un échantillon soumis à une variation d’énergie 1U . La conservation de l'éner-

gie nous permet d’écrire : 

1 2 3 4U U U U  (I.11) 

Ou 

1 2 3 4U U U U  
(I.12) 

1U   Est l'énergie fournie à l'échantillon, 

2U   L’énergie dissipée, 

3U   L’énergie emmagasinée, 

4U   L’énergie cinétique. 

Si une augmentation Ade la surface de rupture est observée, l'équation revient à : 

2

8

I
p

ys

K
r  (I.9) 
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31 2 4
UU U U

A A A A
 (I.13) 

2U A  indique l'énergie dissipée pour la propagation de la fissure : c'est la résistance inhé-

rente du matériau à permettre la propagation de la fissure iR : 

2
i

U
R

A
 (I.14) 

Cette résistance à la propagation des fissures est associée à la nécessité de libérer de l’énergie 

afin de créer deux nouvelles surfaces qui sont les lèvres de la fissure.  

On définit aussi une force fictive G, qui est le taux de relâchement de l’énergie de déformation 

élastique et qui s'oppose à cette résistance inhérente (Figure I-27). 

On peut réécrire l'équation (I.13) sous la forme : 

 

31 4
i

dUdU dU
G R

dA dA dA
 (I.15) 

 

Pour qu'une propagation instable de la fissure s'établisse, il faut que : 

 

0iG R  (I.16) 

L'instabilité survient donc lorsque  

 

c icG R  (I.17) 

  

Figure I-27 Force fictive G sur le front de la fissure  
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I.8.3.c Évaluation du taux de relâchement de l'énergie de déformation élastique  

Si on applique une charge P à un échantillon d'épaisseur B qui contient une fissure de longueur 

a, celle-ci se déplace de u (Figure I-28). L'énergie nécessaire pour une variation de déplacement 

du de la surface de rupture est définie par :  

1dU du
P

dA dA
 (I.18) 

L'énergie potentielle fournie par le chargement P pour un comportement parfaitement linéaire 

élastique est donnée par :  

3

0

1

2

u

U Pdu Pu  (I.19) 

On peut alors écrire : 

3 1

2

dU du dP
P u

dA dA dA
 (I.20) 

Donc, 

1

2

du dP
G P u

dA dA
 (I.21) 

La compliance du matériau est donnée par uC
P

 

du dC dP
P C

dA dA dA
 (I.22) 

 

Ces équations permettent finalement d'aboutir à : 

2 2

3

22 2

UP dC u dC dC
G

B da BC da BC da
 (I.23) 

A la rupture, on a un taux critique d'énergie de déformation élastique restituée Gc, correspondant 

à la charge critique Pc. Gc est relie au facteur d'intensité de contrainte critique Kc par la relation 

suivante : 

Figure I-28 Allure de la charge appliquée en fonction du déplacement pour un comportement linéaire élastique  
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2

'

c
c

K
G

E
 (I.24) 

E'= E en état de contraintes planes et ' 21E E en état de déformations planes. 

E est le module de Young et  le coefficient de Poisson. 

I.8.4 Modèles d'analyse de la rupture 

I.8.4.a Rupture fragile (Modèle de Tuner et Williams)  

Le rapport U/A (rapport de l'énergie de rupture par unité la surface) est utilisé comme mesure 

approche de la ténacité, dépend de la géométrie de l'échantillon, Tuner et Williams [66]–[68] 

ont établi à partir de la MLER une relation permettant de déterminer une caractéristique éner-

gétique intrinsèque du matériau. Ils utilisent au départ les équations (I.23) et (I.24). Pour toute 

géométries, il existe un rapport entre la contrainte maximale  et la charge P, égal à BD  . 

Dans le cas de la flexion trois points le facteur 3 2S D  (S est la distance entre les appuis et 

D la largeur de l’échantillon). Le taux critique d’énergie de déformation élastique restituée est 

écrit sous la forme suivante : 

2
2 2

' 2 2

1
cG Y P a

E B D
 (I.25) 

Par combinaison de cette équation avec l’équation (I.23), on obtient : 

2
2

'

2dC a
Y

d a D E B D
 (I.26) 

dC d a D  peut être déterminé soit expérimentalement, soit de façon théorique et on en déduit

2Y . 

En utilisant ensuite la valeur de P à la rupture, Kc est calculé de l’équation (I.24) et en tenant 

compte des équations (1.25) et (1.29), alors : 

3 .cU U G BD  (I.27) 

avec : 

C

dC d a D
 (I.28) 

La courbe de l’énergie de rupture mesurée U en fonction de BD , pour des échantillons dont la 

profondeur d’entaille a varié, est une droite ayant pour pente Gc, si  est calculé pour différentes 

valeurs de a D . D’après l’expression de , ce paramètre peut être déterminé expérimentalement 

en mesurant la compliance C pour déférentes valeurs du a D . L’autre façon de procéder est 

d’exprimer la compliance en fonction des paramètres géométriques de l’échantillon en intégrant 

l’équation (I.26) : 
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2
2

0 '
0

2
.
a D

a a
C C Y d

E B D D
 (I.29) 

Où 0C EB est la compliance pour 0a D . est une autre constante géométrique. Le pa-

ramètre  devient alors : 

2

2 2 2

1

2

Y a D d a D

Y a D Y a D
 

(I.30) 

 

On peut noter que pour les essais de flexion trois points, 

3

0 34

S
C

EBD
 (I.31) 

  

Ce qui donne,  
3

34

S

D
 (I.32) 

  

I.8.4.b Rupture semi-ductile (Modèle de Vu-Khanh et De Charentenay)  

Dans la rupture semi-ductile coexistent les phases de propagation stable et instable (Figure I-29) 

ci-dessous. Une zone 1A  de la surface où la propagation est stable et une autre zone après le 

point d'instabilité ou la propagation est brutale. 

Williams [69] suggère de modéliser le mécanisme de rupture d'éprouvette qui présente une 

petite zone de blanchiment en introduisant le concept de profondeur effective de l’entaille 

eff pa a r . On peut alors déterminer GC pour les ruptures semi-ductiles. Vu-Khanh [70] avait 

noté que le modèle considérant une profondeur d'entaille effective donne une grande dispersion 

car il ne prend pas en compte le mode complexe de rupture des matériaux semi-ductiles. Durant 

Figure I-29 Schéma d'une surface de rupture présentant une rupture complétement fragile après le stade de 

propagation stable de la fissure  
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la propagation, il suppose que la variation de GC stable est linéaire et que la valeur moyenne est 

Gst, donc l'énergie absorbée Ust durant ce stade peut être déterminée par : 

ist i st i
U G A  (I.33) 

iA  est la surface correspondant à la iième zone de propagation stable de la fissure. 

Si la variation de Gc avec l'augmentation de la fissure n'est pas linéaire, Gst est donnée par : 

1

0

1

1

1
.

i

i

i

A

i cst i

a

c

ai i

G A G A dA

G A dA
a a

 (I.34) 

La longueur de la fissure passe de al à a2 durant le stade de propagation instable, et l'énergie 

dissipée est : 

2

1

2

1

2
2

3 2

2 2

1 2

1

2

1 1

2 2

a D

inst

a D

a D

a D

U BD Gd a D

u
dC

C

u u

C a D C a D

 (I.35) 

Ensuite, il introduit donc le taux d'énergie de rupture à l'instabilité Ginst, supposé être une cons-

tante du matériau et Uinst, est réécrite comme fonction de Ginst: 

1

1 1

2

inst inst inst

C a D
U G BD G BD

C a D
 (I.36) 

Φ1 est le facteur de calibration qui correspond à la longueur de fissure a1. 

Pour un mode combiné de rupture, il considère que l'énergie totale absorbée U est la somme 

des énergies absorbées durant les différents phases de propagation de la fissure. 

1

1 (1) 1 1 21 2

2

...instst st

C a D
U G A G BD BD G A

C a D
 (I.37) 

(L’indice (1) représente la première phase stable/instable). 

Lors d'un essai de choc, U peut être remplacé par l'énergie lue sur le pendule après la rupture si 

l'énergie perdue par le marteau est égale l'énergie absorbée par l'échantillon. L’énergie cinétique 

associée aux propagations instables de la fissure n'a pas été prise en compte dans l'équation 

précédente. Pendant la propagation instable, l'énergie restituée est plus grande que l'énergie 

nécessaire pour créer deux surfaces. L'excès d'énergie est transformé en énergie cinétique et au 

point ou la propagation instable devrait cesser, elle constitue la quantité d'énergie requise pour 
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reinitier la croissance de la fissure. Donc l’énergie supplémentaire fournie par le marteau à la 

fin de la propagation instable est plus faible que l'énergie nécessaire pour rompre une éprouvette 

ayant une longueur de fissure équivalente a2, à cause de l'énergie cinétique. Pour une première 

approximation, on peut négliger l'énergie additionnelle fournie par le pendule après l'instabilité 

initiale. Cette hypothèse a été vérifiée par un essai de choc, donc la courbe charge/déflection 

enregistré a montré que l'énergie additionnelle fournie par le pendule est très faible en compa-

raison avec 1'énergie emmagasinée dans 1'eprouvette jusqu’à la première instabilité de la fis-

sure. Le processus de rupture survient comme s'il y avait seulement une zone de propagation 

stable iA  après laquelle les mécanismes de rupture sont entièrement fragiles. Pour une mode 

de rupture combiné, l'équilibre d'énergie (équation I.37) est réduit à : 

1 1st instU G A G BD  (I.38) 

Cette équation montre que la courbe U/A1 en fonction de 1 1BD A  est une droite dont la pente 

est Ginst, et l'ordonnée à l'origine Gst. 

 

I.8.4.c Concept de l’intégrale J : 

Le concept de l'intégrale J a été développé par Rice pour les matériaux élastiques non linéaires. 

Il représente la variation de l’énergie potentielle quand une fissure de longueur a avancé de da. 

J caractérise de la même façon que G dans le domaine élastique. Quand la déformation plastique 

au bout de la fissure est importante, la valeur de G est différente de celle de J. L'intégrale J a 

donné de bons résultats avec certains polymères ductiles. Il donc impossible d'évaluer la résis-

tance au choc en appliquant la méthode de l'intégrale J. Aussi, les conditions sur les dimensions 

de l’échantillon qui garantissent l'obtention de l'intégrale J en déformations planes rendent très 

difficile l'application de la méthode à la caractérisation des films minces des polymères.  

I.8.4.a Modèle de Mai  

Le concept de travail essentiel de rupture est proposé par Broberg et développé par Mai et 

Cotterell, comme alternative à l'analyse par l'intégrale J. Ils ont appliqué cette méthode à 

quelques matériaux ductiles. Le processus de rupture et la déformation plastique qui s'en suit 

se développe dans deux régions appelées zone de processus interne et zone plastique externe si 

une fissure est présenté dans un matériau ductile. Pendant la propagation de la fissure, la grande 

partie du travail de rupture est dissipé dan la zone plastique n'est pas directement reliée au 

processus de rupture. Donc, seul le travail dépensé dans la zone de rupture est considéré comme 

étant une constante du matériau. Ainsi, le travail de rupture total U, doit être divisé en deux 
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parties : le travail essentiel de rupture (Ue) et le travail non essentiel de rupture (Up) 

(Figure I-30) 

Le travail essentiel de rupture est l'énergie dissipée dans la zone du processus de rupture, alors 

que le travail non essentiel de rupture est l'énergie dissipée dans la zone plastique. Le travail 

total de rupture est alors donné par : 

e pU U U  (I.39) 

Physiquement, Ue est le travail nécessaire pour créer deux nouvelles surfaces de rupture. Il est 

dissipé dans le processus de rupture. Pour la rupture fragile, Ue est utilisée pour étirer et casser 

les fibres dans la zone de craquelures en tête de fissure comme on peut le voir sur la 

Figure I-31.a. Pour la rupture ductile. Ue est dissipée pour développer la zone en tête de fissure 

et ensuite, rompre les molécules juxtaposées (Figure I-31.b). 

Figure I-30 Représentation de l'ensemble du processus de rupture des polymères ductiles  

Figure I-31 Zones du processus de rupture, (a) pour un polymère fragile et (b) pour un polymère ductile  

 

 

Figure I-32 Géométrie de l’éprouvette SENB.Figure I-33 Zones du processus de rupture, (a) pour un polymère 

fragile et (b) pour un polymère ductile  
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Ue est une énergie de surface et pour une épaisseur donnée. Elle Est proportionnelle au ligament 

l (l=D-a). Contrairement, Up est une énergie de volume proportionnelle à l2. Le travail de 

rupture total est donc réécrit sous la forme suivante : 

2

e pU u Bl u Bl  (I.40) 

Le travail essentiel total spécifique, uf, est donnée par : 

f e p

U
u u u l

Bl
 (I.41) 

ue et up, sont respectivement le travail essentiel spécifique de rupture et le travail plastique 

spécifique.   est le facteur de forme de la zone plastique. Les chercheurs considèrent que ue 

est une constante du matériau, up et sont indépendants de l, donc la courbe uf en fonction 

de l est une droite. On extrapole cette droite à l = 0 et on détermine ue, l'ordonnée à l'origine 

et la pente de la droite correspond à  up. Étant donné que   change avec la géométrie de 

l'éprouvette et la longueur initiale de la fissure. S’il existe des similitudes géométriques pour 

tous les ligaments, on peut obtenir seulement une droite entre l et uf. Puisque la contrainte 

plastique augmente quand la longueur du Ligament démunie, la condition d'état de 

déformations planes doit être approchée lorsque la longueur du ligament est petite. 

I.8.4.b Modèle de Vu-Khanh  

Durant la période de propagation de la fissure, Vu-Khanh [71], [72] a proposé un modèle pour 

déterminer les paramètres de rupture de polymères ductiles et qui prend en compte l’énergie 

dissipée dans la déformation plastique. Deux paramètres sont utilisés : l'énergie de rupture à 

l'initiation et l’équivalent d'un module de déchirement représentant la variation de l'énergie de 

rupture en tant que la fissure se développe. Il a mesuré la ténacité à la rupture d'un nylon66 

(PA66 par la méthode de l'intégrale J de la mécanique non linéaire et il a trouvé que l'énergie 

de rupture à l'initiation déterminée par son modèle donne de bons résultats avec celle de la 

méthode de l'intégrale J. Cette méthode proposée est fondée sur l'hypothèse que l'énergie de 

rupture GR varie avec l'extension de la fissure, donc l’énergie dissipé dans la surface de rupture 

est donnée par : 

R

A

U G A dA  (I.42) 
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U n'est plus une fonction linéaire de A car GR est une fonction de A et la courbe de U en 

fonction de A ne peut permettre de déterminer l'énergie de rupture. L'augmentation de l'énergie 

de rupture avec l'extension de la fissure est caractérisée par l'intégrale de contour J. à partir 

d'essais effectués sur différents types d'échantillons, Gibson [73] a montré que le module de 

déchirement s'écrivant : 

2

ys

E dJ
T

da
 (I.43) 

T est indépendant de la géométrie de l’échantillon. Ce module soit défini seulement pour de très 

petites valeurs d'extension de la fissure. L’idée a été étendue au cas de la rupture stable sous 

choc. Si on considère un module de déchirement équivalent Ta, comme constante du matériau 

qui représente le taux d'accroissement de GR quand A varie, L’énergie de rupture peut être 

exprimée comme suit : 

R i aG G T A  (I.44) 

Gi est l'énergie de rupture à l'initiation de la fissuration. 

En supposant que l'énergie absorbée par l'échantillon est celle dissipée dans la surface de rup-

ture, l'énergie absorbée devient : 

21

2
i aU G A T A  (I.45) 

L'extrapolation de la droite de l’énergie par unité de surface en fonction de A, à A=0 donne la 

valeur de Gi, donc la pente de la courbe conduit à Ta. 

L'équation (I.45) et celle proposée par Mai (équation I.40) sont similaires. Mai [74] affirme que 

l'énergie de rupture P à l'initiation de la fissure des polymères ductiles est plutôt le travail de 

rupture essentiel. De plus, il pense que le paramètre Ta qui représente la variation de l'énergie 

de rupture durant la propagation stable de la fissure doit être associé au travail dissipé dans la 

zone plastique. Notant que dans les formulations des méthodes, Gi reflète seulement l'énergie 

d'initiation, alors que ue, le travail essentiel de rupture, est une constante du matériau et ne varie 

pas avec l'extension de la fissure. Donc, ue serait indépendant du taux de chargement. Le 

concept du travail essentiel de rupture affirme que la pente de la courbe U/lB en fonction de l 

soit toujours positive. Puisque le deuxième terme de 1'équation (I.41) est toujours positif. La 

pente de la courbe doit être nulle dans le cas où aucune zone plastique ne se développe. Vu-

Khanh [72] Présente des résultats de mesures effectuées à différents vitesse de chargement et a 
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différentes températures pour plusieurs polymères, en utilisant des éprouvettes de flexion trois 

points. U/lB démunie avec l'augmentation de l.  
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II.1  Introduction 

Les propriétés mécaniques des polymères sont déterminées à partir de la nature et de la structure 

de base des chaines macromoléculaires. Les mécanismes de déformation de ces matériaux peu-

vent être très différents suivant la température et les conditions de sollicitation [75]. Par leur 

structure en chaines macromoléculaires, ils manifestent un comportement viscoélastique. A 

basse température ou à grande vitesse de sollicitation, les polymères présentent généralement 

un comportement de type fragile. Par contre, aux températures élevées ou aux faibles vitesses 

de sollicitation, leur comportement est plutôt de type ductile. 

La rupture fragile se produit sans déformation appréciable du matériau. Elle est la conséquence 

de la croissance et de la rupture de craquelures bien localisées. Par contre, la rupture ductile est 

due à une extension de bandes de glissement conduisant à la striction. Elle laisse apparaitre des 

étirements importants qui sont le résultat de l’instabilité de très grandes déformations locales 

engendrées au voisinage des hétérogénéités. Dans une rupture semi ductile, il y a simultanément 

une multiplication de craquelures et une extension de glissement avant la rupture finale. L’éti-

rement est peu important. 

L’une des propriétés recherchées dans l’usage des matières plastiques est la résistance au choc. 

En comparant deux polymères de mêmes caractéristiques mécaniques, le plus ductile résiste 

mieux à l’impact. L’interprétation des essais de choc par la mécanique de la rupture peut fournir 

des paramètres représentatifs du matériau. Les essais de choc sont basés soit sur des méthodes 

énergétiques, soit sur des enregistrements charge-déplacement à l’aide d’appareils instrumentés  

Plusieurs chercheurs ont mené des essais de choc sur les matériaux composites[76]–[86] con-

trairement aux matériaux polymères où peu  de  travaux existent. 

Selon Williams et Khanh les polymères peuvent se casser de manière très distincte sous l'im-

pact.  

Plusieurs modes de rupture ont été identifiés en fonction de la quantité de déformation plastique 

à la pointe de la fissure et de la stabilité de la propagation des fissures. Pour chaque mode, une 

analyse appropriée doit être utilisée pour déterminer l'énergie d'impact du matériau.  

Dans ce chapitre, Le comportement à la rupture d'un polyéthylène à haute densité (PEHD) a été 

étudié expérimentalement par des essais d'impact sur des éprouvettes entaillées (SENB) et ana-

lytiquement en utilisant les critères énergétiques de rupture. 

En outre, un examen des principaux critères de rupture est donné afin de caractériser le com-

portement en rupture de ce polymère dans les deux cas (statique et dynamique). 
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Enfin, pour une meilleure compréhension des mécanismes de rupture et d’endommagement, 

une approche expérimentale basée sur des observations microscopiques (SEM) a été utilisée en 

examinant les faciès de rupture des éprouvettes rompues. 
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II.2  Matériaux et méthodes expérimentales : 

II.2.1 Caractéristiques du matériau  

Le PEHD utilisé pour notre étude a été fourni par une entreprise de tuyauterie. Les propriétés 

physiques sont : la densité est de 0.9 (g/cm³), débit massique = 1.2 (g/10 min), Masse molécu-

laire =310000, La température de transition vitreuse =-110 (°C), le point de fusion= 180 (°C) 

et le taux de cristallinité ≈66%. La déformation vraie à la rupture est environ 250%. Le module 

de Young obtenu est égal à 850MPa. La limite élastique σy est égale à 25MPa [8].  

II.2.2 Géométries de l’éprouvette 

Afin d'examiner la sensibilité des différentes approches de la mécanique de la rupture et 

d'examiner leur pertinence en ce qui concerne les matériaux à grande déformation tels que le 

PEHD, la configuration de l’éprouvette SENB (sous flexion trois points et essai Charpy) a été 

pris en considération pour l’évaluation de la ténacité. 

La géométrie de l'échantillon est présentée dans la Figure II-1. Son épaisseur a été choisie selon 

l’ASTM-D 5045-99 (2007). Les différentes longueurs de fissure (a) ont été étudiées. Les lon-

gueurs normalisées de fissure (a/W) varient entre 0,35 et 0,6. Pour la flexion trois points, les 

essais de rupture ont été réalisés à température ambiante sous une vitesse de déplacement cons-

tante W/10 mm/min en fonction de la largeur de l'éprouvette en tant qu’une condition d'essai de 

base. Les essais d'impact sont réalisés à travers des essais Charpy normalisés. 

 

 

 

 

Figure II-1 Géométrie de l’éprouvette SENB. 
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II.2.3 Analyse et méthodologie 

Cas statique : Les essais de rupture ont été menés à un rapport de vitesse W/10. Afin de mettre 

en évidence les premiers éléments caractéristiques du mode de rupture du PEHD et vérifier la 

faisabilité de la méthode d'essai employée pour caractériser la ténacité, nous commencerons par 

présenter les évolutions des courbes charge-déplacement obtenues à partir des essais réalisés 

sur les éprouvettes SENB pour différents rapport (a/W), Des évolutions analogues de la charge 

en fonction du déplacement pour tous les rapports considérés a/W sont mises en évidence. 

Cas dynamique : L’essai de résilience a pour objet de déterminer la résistance au choc des 

matériaux. Malgré sa très grande ductilité, le PEHD est évidemment comme nous l’avons vu 

sensible aux effets d’entaille et susceptible d’être fragile à de grandes vitesses de déformation. 

Des essais de choc ont été réalisés sur un mouton pendule (Figure II-2) permettant d’évaluer 

l’énergie absorbée lors du processus de rupture. Après plusieurs séries d’essais, un marteau de 

5 Joule a été retenu pour rester dans le domaine de validité de la méthode. En effet, l’énergie 

totale mesurée doit demeurer entre 10 et 60% de la capacité maximale du pendule. Les essais 

ont été réalisés au laboratoire de mécanique de Lille sur un pendule Ceast 9050 (Impactor II) 

ayant une vitesse au moment de l’impact d’environ 4 m/s. 

 

La rupture peut se produire de deux façons ; instable (rupture fragile), stable (rupture ductile) 

[87].  

 

Figure II-2 Schéma illustrant le mouton pendulaire Charpy. 
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La rupture fragile se produit lorsque l'énergie de déformation stockée dans l'échantillon à la 

pointe de la fissure est beaucoup plus grande que l'énergie dissipée pour la création des deux 

surfaces de rupture. Dans ce cas, la fissure se développe d'une manière instable. La partie res-

tante est transformée en énergie cinétique. L'échantillon a généralement tendance à se casser 

complètement en deux moitiés et s'envoler après la rupture. En revanche, pour de nombreux 

polymères, à l'œil nu, la surface apparaît rugueuse et souvent montre un effet de ramification 

[88]. Pour ce type de mécanique de la rupture, Williams et al [89] ont proposé un modèle basé 

sur mécanique linéaire élastique de la rupture (MLER) afin de déterminer de l'énergie de rupture 

par impact. L'énergie absorbée par l'échantillon (U), peut être liée à la ténacité du matériau (Gc). 

L'expression du taux d'énergie de déformation critique ou l’énergie de rupture est donnée par : 

cU G BW  (II.1) 

Où B est l'épaisseur de l'éprouvette, W est sa largeur, et Φ est une fonction géométrique qui peut 

être évalué pour toute la géométrie en considérant le facteur de calibrage approprié établi pour 

les échantillons pré-fissurée. 

Pour le comportement de rupture ductile, une autre approche qui tient compte de l'ouverture de 

la fissure et de l’énergie de propagation de la fissure dans le matériau a été proposé par Khanh 

[72], en supposant que l'énergie de rupture du polymère avec un comportement ductile varie 

linéairement avec l'ouverture de la fissure est donnée par : 

r i aG G T A  (II.2) 

 

1 2i aU A G T A  (II.3) 

Avec Gr est l'énergie de rupture réelle, Gi est l'énergie de rupture à l'initiation de la fissure, Ta 

représente le taux de changement de Gr avec l'ouverture de la fissure et A est la surface de 

rupture. 

II.3  Résultats et discutions  

Les courbes charge-déplacement associées aux essais réalisés sur les éprouvettes SENB pour 

différentes longueurs de fissure (a/W) ont été obtenue. L’augmentation de la longueur de fissure 

initiale conduit à une diminution de la charge maximale. Les courbes ont été corrigées par l'éli-

mination de la compression et l’effet de la pénétration du pin. L’une des courbes corrigées est 

représentée sur la Figure II-3. En général, les résultats obtenus présentent trois niveaux de com-

portement ; un comportement linéaire initial suivi par un comportement  
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plastique non linéaire. La ténacité se mesure généralement à partir de l’évaluation du taux 

d'énergie de déformation par unité d’épaisseur pour un déplacement ou une charge critique. 

L’énergie de rupture n’est rien que l’aire sous la courbe charge–déplacement (Figure II-3). La 

Figure II-4 présente la variation de l’énergie rapportée à l’épaisseur de l’éprouvette (U/B) par 

 

Figure II-4 Mesure de l’énergie à partir d’une courbe charge – déplacement 

Figure II-3 Variation de l’énergie en fonction de la longueur de fissure [8] 
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 rapport à la longueur de la fissure. Il est clair qu’au déplacement constant, l’évolution de l’éner-

gie peut être estimée linéaire en première approximation. Afin de comprendre le concept de 

comportement et d'identifier les processus d'endommagement du PEHD, la zone située près de 

la fissure a été observée à l’aide d'un microscope électronique à balayage par émission de champ 

(FESEM Hitachi-S4700). Sur la Figure II-5, la surface de fracture de l'échantillon de SENB est 

illustrée.  

Pour résumer, l’endommagement du PEHD est caractérisé par une cavitation importante qui se 

créée dans une zone fortement déformée. Cette cavitation s’accompagne de l’étirement de la 

matière qui peut ensuite initier des microfissures. L’anisotropie de la déformation fait que des 

Figure II-5 Observations de la surface de rupture de l’éprouvette SENB : (a) photographie macro de la pointe de 

fissure et (b) zooms sur différentes zones [8] 
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cavités plus ou moins orientées peuvent se former ou croître. Tous ces endommagements in-

duisent un fort émoussement en front de fissure et génèrent un matériau poreux. Plusieurs 

études viennent corroborer cette affirmation. 

Dans un essai de choc flexion trois points, le faciès de rupture des PEHD étudiés Présente une 

phase de de propagation stable suivie d’une zone de transition puis d’une phase de propagation 

instable et de lèvres ductiles comme on peut le constater sur la Figure II-6 et plus détaillé sur la 

Figure II-7. 

 Dans la phase stable, on peut remarquer que l’avancée de la fissure est importante au centre 

et qu’il n’y a pas de progression sur les bords. La zone stable a de ce fait une forme arrondie 

et présente un faciès en forme d’ilot. 

 la zone de transition, en forme d’arc de cercle, ne s’étend que sur une très petite distance. 

 la phase instable, observée à un fort grossissement. Cette phase présente les caractéristiques 

d’une rupture fragile. 

On peut remarquer que les lèvres ductiles, très réduites dans la phase stable, augmentent pro-

gressivement et deviennent importantes dans la zone instable. 

Cette rupture mixte est une conséquence de la quantité insuffisante de l’énergie emmagasinée 

au moment de l’amorçage pour que la fissure puisse se propager de manière instable à travers 

la totalité de la section restante. La fin de la propagation se déroule de manière stable, et l’éner-

gie de rupture doit en principe varier linéairement avec l’aire de la section restante comme lors 

d’une propagation stable. Le déclenchement de l’instabilité pourrait être lié à la rupture brutale 

des ligaments de PEHD étirés pendant la phase stable sur les bords de l’echantillon.il y a alors 

libération brutale d’énergie élastique et propagation beaucoup plus rapide de la fissure. Cette 

propagation rapide se produit en deux phases : Une première phase pendant laquelle les lèvres 

ductiles dans la zone de l’entaille initiale se déchirent brutalement. 

Figure II-6 Photographie macro du faciès de rupture d’une éprouvette SENB impactée [8] 
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Une deuxième phase ou s’établirait un régime adiabatique provoquant un échauffement 

important des zones soumises à une forte déformation plastique, d’où un seuil d’écoulement 

beaucoup plus faible et le développement important des lèvres ductiles. 

Figure II-7 Faciès de rupture d’une éprouvette SENB impactée.  

Figure II-8 Variation de l’énergie pour la propagation instable (fragile) [8] 
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La Figure II-8. Présente l’énergie totale absorbée en fonction de BWΦ pour une rupture instable 

(fragile), et en fonction de B(W−a) pour une rupture stable (ductile) (Figure II-9). Compte tenu 

de la nature de la propagation, l’énergie de propagation représente la pente des droites obtenue.  

Il est très difficile d’obtenir la courbe de charge-déplacement exacte et d'évaluer la ténacité 

exacte dans les conditions de chargement dynamique, alors nous sommes obligés d'utiliser les 

critères énergétiques. 

Dans cette partie, nous allons présenter une étude analytique afin de proposer une nouvelle 

approche mixte des deux modes de rupture (fragile et ductile) avec un changement dans l'équa-

tion de l'énergie en se basant sur les approches Williams et Vu-Khanh. 

D’après la Figure II-8 On a : 

0.03( ) 0.08U BW  (II.4) 

Et de la Figure II-9. On a : 

0.02 ( ) 0.03U B W a  (II.5) 

Williams et al ont démontré que : 

2

2 2 2

1

2

Y a W d a W

Y a W Y a W
 (II.6) 

Dans le cas de flexion trois points, on a : 

Figure II-9 Variation de l’énergie pour la propagation stable (ductile) [8] 
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 (II.7) 
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 (II.8) 

Pour l’autre constante : 

0EBC  (II.9) 

Avec 

3 3

0 348 4

u S S
C

P EI EBW
 (II.10) 

L’équation (II.6) devient : 

2

2
0

1

18

a W
S

Y a W d a W
Y a W W

 (II.11) 

Les essais sont faits avec une distance entre les appuis donnée par 4S W , Alors : 

2

2
0

1 2

9

a W

Y a W d a W
Y a W

 (II.12) 

La fonction (Y) est donnée par Brown et Srawley [90]:  

2 3 4

1.93 3.07 14.53 25.11 25.8
a a a a

Y
W W W W

 (II.13) 

Figure II-10 le facteur géométrique en fonction du rapport a/W 
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En remplaçant les variables dans l’équation (II.12), le facteur géométrique (ф) peut être 

déterminé pour tout (a/W) (Figure II-10). 

Alors, après simplification on obtient les résultats suivants : 

2 3

1.6 7 11.5 6.3
a a a

W W W
 (II.14) 

On remplace l’équation (II.14) dans l’équation (II.4) pour écrire l’équation de l’énergie totale 

en fonction d’un seul paramètre (a/W)  ،  donc l’équation (II.4) devient : 

2 3

0.048 0.21 0.345 0.189 0.08
a a a

U BW
W W W

 (II.15) 

 Après la mise en facteur, l’équation. II.5) devient: 

0.02 0.02 0.03
a

U BW
W

 (II.16) 

L’équation de l’énergie totale peut s’écrire : 

2 3

0.068 0.23 0.345 0.189 0.05
a a a

U BW
W W W

 (II.17) 

 

2 3

0.068 0.23 0.345 0.189
U a a a

BW W W W
 (II.18) 

Figure II-11 Variation de l’énergie par unité de surface en fonction du rapport a/W 
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 La longueur de l’entaille doit respecter la condition suivante : 0.35 0.6
a

W
 

Les éprouvettes en PEHD sont évaluées pour déterminer l’énergie d’impact par unité de surface 

(BW) en fonction de la longueur de fissure (a/W) pour un chargement statique et un chargement 

dynamique qui sont analysés et comparés. 

Les figures montrent l'évolution de l'énergie en fonction de BWΦ pour la rupture instable, et de 

l'évolution de l'énergie en fonction de B(W-a) pour la rupture stable. Comme nous pouvons le 

constater, dans les deux cas ; il y a une augmentation de l'énergie d’impact. Dans cette étude 

analytique, une équation basée sur les approches de Vu-Khan et Williams a été déterminée pour 

décrire les deux modes de rupture (ductile et fragile) et pour comparer l'énergie totale absorbée 

en fonction d'un seul paramètre (a/W) pour les deux cas, chargement statiques (flexion Trois 

points) et le chargement dynamique (Charpy) (Figure II-12). Les résultats de cette étude 

montrent qu'il existe une différence significative entre les essais statiques et les essais 

dynamiques. L'énergie absorbée par unité de surface de chaque type de chargement (statique et 

dynamique) diminue lorsque la longueur de fissure (a/W) de PEHD augmente. Cependant, la 

raison de la diminution de l'énergie absorbée est la propagation rapide des fissures. L'énergie 

absorbée par unité de surface pour le chargement dynamique est plus élevée que le chargement 

statique pour toutes les longueurs de fissure (a/W), on a montré qu'il existe une influence de la 

vitesse en raison de la non-linéarité de la rigidité de contact entre l’éprouvette et le marteau de 

Charpy [91]. Selon Martinez [92] et Major [93], les essais de rupture à grande vitesse ont des 

Figure II-12 Variation de l’énergie par unité de surface en fonction du rapport a/W 
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problèmes spéciaux en raison de la présence des effets dynamiques : les vibrations dans le 

système et l'inertie des charges créent des forces sur l'éprouvette qui sont transférées au marteau. 

La diminution de la vitesse d’essai réduit les effets dynamiques, et l'amortissement mécanique 

de la transmission de charge garantie le contrôle de l'effet d'inertie de la charge. 
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II.4  Conclusion 

Dans ce chapitre, le comportement mécanique en grande déformation plastique du PEHD a été 

étudié en utilisant des méthodes expérimentale et analytique. Des essais de flexion trois points 

et Charpy (fragiles et ductiles pour une propagation stable et instable) ont été réalisés sur des 

éprouvette SENB. En outre, le comportement en rupture de ce matériau a été déterminée à partir 

de deux différentes approches et une nouvelle approche mixte prenant en compte les deux 

modes de rupture a été proposée. 

Les principaux résultats sont donnés obtenus sont : 

 L'énergie absorbée par unité de surface de chaque type de chargement (statique et 

dynamique) diminue lorsque le rapport (a/W) augmente. 

 L'énergie absorbée par unité de surface pour le chargement dynamique est plus élevée que 

celle du chargement statique pour tout les rapports (a/W). 

 La  diminution de l'énergie absorbée est due à la propagation rapide des fissures. 

 Les concepts de la mécanique de la rupture ont montré une différence notable entre la rupture 

statique et la rupture dynamique.  
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III.1 Introduction 

Ces dernières décennies, une attention considérable a été portée sur la déformation plastique 

des polymères et elle a été largement étudiée par [94]–[98]. Comme on le sait, les paramètres 

qui influencent les polymères solides sont les suivants : La température, la vitesse de déforma-

tion et le type de conditions de chargement, ce qui signifie la triaxialité des contraintes. Certains 

dispositifs expérimentaux ont été proposés afin de définir les effets de la triaxialité des con-

traintes sur les propriétés mécaniques des polymères [99], [100]. Ces systèmes sont aussi com-

plexes car il semble très difficile d'obtenir une courbe de contrainte-déformation intrinsèque. 

Les chercheurs ont proposé de nombreuses lois phénoménologiques et d'autres études ont été 

basées uniquement sur le comportement mécanique en grande déformation. Il est maintenant 

reconnu que trois cours successifs qui sont la nucléation (ou la germination) de la cavité, leur 

croissance et la coalescence des vides à un stade ultérieur de la déformation conduisent à l'en-

dommagement des matériaux ductiles comme les polymères. 

Dans le même temps, et pour comprendre les mécanismes de la croissance des vides et de la 

coalescence et développer des modèles micromécaniques pour mieux décrire la fracture ductile 

des polymères, les efforts de recherche ont été consacrés. Le modèle micromécanique le plus 

connu est proposée par Gurson et élargi phénoménologiquement par Tvergaard et Needelman 

pour lequel le dommage est exprimé comme une porosité due aux microvides sphériques est 

particulièrement bien adapté à la modélisation des métaux ductiles poreux. La compréhension 

de l'influence de la porosité dans les matériaux ductiles a été assurée par une analyse micromé-

canique détaillée pour les modèles cellulaires caractéristiques avec une porosité connue. Afin 

d'étudier le comportement des solides poreux, les calculs des cellules d'éléments finis sont cou-

ramment utilisés. Ces simulations se sont révélées être un outil important qui permet une meil-

leure compréhension des micromécanismes de défaillance dans les matériaux ductiles. 

Ce chapitre présente une étude sur les effets de la porosité initiale et la triaxialité des contraintes 

sur la croissance des vides et la coalescence. Deux approches sont utilisées pour modéliser le 

volume représentatif de matériau : la première est une cellule unitaire avec un vide sphérique 

au centre (modèle de cellules poreux) et la seconde est une cellule unitaire contenant la même 

fraction de vide de volume et obéissant à la relation constitutive de Gurson-Tvergaard-Needel-

man (modèle GTN). L'analyse détaillée de l'élément fini nous a donné : la réponse de contrainte-

déformation équivalente, déformation volumique-déformation volumique du volume représen-

tatif du matériau. Les résultats montrent que la réponse mécanique est fortement influencée par 

la triaxialité des contraintes et la porosité initiale. 



Chapitre 03                                                   Etude de l’endommagement du PEHD 

59 
 

III.2 Modélisation du comportement et l’endommagement par la cellule unitaire 

Les géométries axisymétriques sont efficaces et permettent une bonne estimation de l'évolution 

des dommages et rupture, c’est pourquoi les études des cellules sont concentrées sur leur utili-

sation [101]–[104]. Il convient de souligner que les modèles axisymétriques fournissent une 

estimation plus faible et donc plus conservatrice pour l'évolution des croissances et la coales-

cence des vides que leurs homologues en 3D. 

Des calculs à grande déformation de la croissance des vides et de la coalescence ont été réalisés 

dans le code éléments finis (Abaqus). On considère un modèle axisymétrique d'une cellule 

cylindrique contenant un seul vide sphérique au centre (Figure III-1). 

 

Les quantités calculées localement en chaque point de la cellule sont qualifiées de 

microscopiques. Les grandeurs macroscopiques sont celles qui correspondent à la moyenne sur 

le volume de la cellule. En raison des symétries de géométrie et de chargement, seul le quart de 

la cellule est considéré. Un chargement est appliqué sur ces deux faces extérieures. Les 

contraintes macroscopiques axiale yy  et radiale xx  sont formulées de la manière suivante : 

2

4

x
xx

y

yy

F

HR

F

R  

(III.1) 

Où xF  et yF  sont respectivement les réactions au niveau de la face latérale et de la base du VER, 

H et R sont respectivement la demi hauteur et le rayon de la cellule unitaire (Figure III-1). Il 

s’ensuit que les contraintes macroscopiques moyenne m  et équivalente eq  sont données dans 

le cas axisymétrique par : 

Figure III-1 Modélisation micromécanique à partir de cellules unitaires et approximation 2D [8]. 



Chapitre 03                                                   Etude de l’endommagement du PEHD 

60 
 

1
2

3
m xx yy

eq yy xx

 (III.2) 

Les déformations macroscopiques axiale yyE  , radiale xxE  et équivalente eq  sont définies par 

les expressions suivantes : 

ln

ln

2

3

xx
xx

yy

yy

eq yy xx

R u
E

R

H u
E

H

E E

 (III.3) 

Où xxu  et yyu  sont les composantes du déplacement dans la direction x et y. La fraction volu-

mique de vides 
2

videsf =V 2πHR  peut être calculée de deux manières, soit par intégration nu-

mérique le long des points de la surface du vide, soit en utilisant la formule approchée proposée 

par Koplik et Needleman [102]: 

0

0

3 1 2
1 1 1 tot

m

tot

V
f f

E V
 (III.4) 

où
0

totV , totV , 0f  et f  désignent respectivement les volumes initial et final et les porosités initiale 

et finale de la cellule. 

Figure III-2 Chargement de la cellule unitaire 
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Une des difficultés de l’étude numérique d’un VER en utilisant le modèle de la cellule élémen-

taire est le maintien de la triaxialité ( m eqT  ) à une valeur constante au cours du charge-

ment. Dans le cas d’un calcul implicite, la méthode de RIKS dans Abaqus peut être avantageu-

sement exploitée pour satisfaire cette condition. Nous présentons dans ce qui suit une technique 

de calcul cellulaire explicite proposée par Siad et al. [105] permettant de maintenir une triaxialité cons-

tante pendant la déformation. Cette contrainte est satisfaite après un certain nombre de calculs. Le 

chargement est appliqué cette fois-ci par l’intermédiaire d’un déplacement fixé sur le coin su-

périeur de la cellule (Figure III-2) 

Les chargements axisymétriques de la cellule unitaire sont pour l’ensemble des simulations 

numériques considérées, d’une part à traction axiale (le long de l’axe des y) et, d’autre part, à 

triaxialité T constante. Les valeurs retenues pour celle-ci sont T = 0,33 ; 0,44 ; 0,6 ; et 1. Dans 

les calculs de cellules, il existe un certain nombre de technique permettant de maintenir la 

triaxialité constante lors du chargement de celles-ci. L’algorithme RIKS s’avère simple d’em-

ploi dans le cas d’espèce considéré ici mais néanmoins efficace. Cependant, son utilisation ne 

peut être couplée avec une approche d’intégration explicite du faite du rôle du paramètre temps. 

D’un autre côté, dans sa version actuelle, Abaqus standard (analyse Implicite) exclut la prise en 

compte dans le potentiel de Gurson des paramètres de coalescence. En revanche, Abaqus/Ex-

plicit permet de le faire. Nous le retenons pour l’analyse de la réponse du volume élémentaire 

poreux présenté dans la section précédente. 

La Figure III-2 montre schématiquement un dispositif de chargement de la cellule qui permet 

par ajustements successifs au cours du calcul de tendre vers la situation où la triaxialité est 

maintenue constante au cours de son évolution. Une barre élastique PQ de longueur initiale L0, 

de section constante Sb et inclinée d’un angle initiale ϕ0 par rapport à l’horizontale, est fixée au 

coin supérieur droit P de la cellule. Le chargement de la cellule s’effectue par l’intermédiaire 

de la barre PQ pour laquelle la position dans le plan (x, y) de son extrémité Q est imposée de 

sorte à garantir le maintien de la triaxialité à la valeur souhaitée. Un déplacement adéquat 
Qu  

de son extrémité Q est imposé. On note 
Pu  et 

Qu  les déplacements des extrémités P et Q dont 

les décompositions selon les directions (x, y) s’écrivent : 

P P P

x x y y

Q Q Q

x x y y

u u e u e

u u e u e
 (III.5) 

La position de l’extrémité Q est alors donnée par : 

0

0

cos

sin

Q P

x

Q P

y

X R u L

Y H u L
 (III.6) 
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Où L est la longueur actuelle de la barre et l’angle ϕ est tel que : 

0

0

0

0

cos cos

sin sin

Q P

x x

Q P

y y

u u

L

u u

L

 (III.7) 

Avec ϕ0 la valeur de l’angle ϕ correspondant à 0P Qu u . La valeur courante de ϕ peut aussi 

être calculée par : 

0 0

0 0

sin
tan

cos

Q PQ P
y y

Q P Q P

x x

L u uY Y

X X L u u
 (III.8) 

On désigne par r  la contrainte axiale sollicitant la barre PQ. Les contraintes principales et 

équivalentes macroscopiques agissant sur la cellule sont données par : 

0 0

2

0

cos

2

sin

r r
xx P P

x y

r r
yy

P

x

eq yy xx

S

R u H u

S

R u
 (III.9) 

Moyennant une première approximation déduite de l’hypothèse d’invariance du volume global 

de la cellule au cours du chargement, il est possible d’établir une relation entre la triaxialité T, 

l’angle ϕ et le déplacement vertical 
P

yu  du point P. En effet, par définition : 

21 1 1 2

3 3 1

yy xxm

eq yy xx

T  (III.10) 

 

Avec xx yy  

La substitution de l’équation (IV.9) dans l’expression de α conduit à : 

0 0 0 0

0 0 0 0

cos1 1 1

2 tan 2 sin

P Q P P

x x x x

P Q P P

Y y y y

R u L u u R u

H u L u u H u
 (III.11) 

 

Par ailleurs, en absence de porosité, Koplik et Needleman [102] ont stipulé que, à l’effet du 

Poisson près, le volume global de celle-ci demeure constant tout au long du processus de char-

gement. Admettons, en première approximation, la validité de cette hypothèse pour une matrice 

poreuse au moins au début du chargement de la cellule. Dans cette circonstance, les compo-

santes 
P

xu  et 
P

yu  vérifient la relation : 
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2
2

0 0 0 0

P P

x yR H R u H u  (III.12) 

Qui permet d’exprimer explicitement 
P

xu en fonction de 
P

yu  puisque nous avons : 

1/2

0
0

0

1P P P

x x y P

y

H
u u u R

H u
 (III.13) 

Le report de l’équation (IV.12) dans l’équation (IV.6) conduit à : 

0 0

1/2

0

0

cos

sin

Q

P

y

Q P

y

R H
X L

H u

Y H u L

 (III.14) 

Et par conséquent : 

0
0 0 0 0

0

0 0 0 0

cos cos

sin sin

Q

x P

y

Q P

y y

H
u R L R L

H u

u H u L H L

 (III.15) 

Au cours du chargement de la cellule, les composantes du déplacement du point P, la triaxialité 

T à travers le paramètre α et l’angle ϕ sont liés par la relation : 

0 00

3/2

0 0

1 1
tan

2 2

P

x

P P
y y

R HR u

H u H u
 (III.16) 

Ainsi la valeur initiale ϕ0 est fixée par triaxialité escomptée (paramètre α) et la géométrie du 

contour extérieur de la cellule (H0 et R0) à travers la relation : 

0
0

0

1
tan

2

R

H
 (III.17) 

Afin d’analyser le comportement d’une cellule poreuse en PEHD, on place une cavité sphérique 

unique au centre de celle-ci. La fraction volumique de vides f est égale au rapport V/ Vf, V étant 

le volume de la cellule entière et V f celui du vide. Les dimensions de la cellule sont telles que  

R0=H0 =1 mm. La fraction volumique de vides initiale permet d’estimer le rayon initial de la 

cavité dans la cellule unitaire. Afin d’analyser l’influence de la triaxialité des contraintes T et 

de la fraction volumique de vides f , des cellules avec des porosités initiales  f0  différentes (1%, 

5% et 10%) ont été considérées et sollicitées sous différentes triaxialité T. 
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III.3 Modélisation du comportement et l’endommagement par le modèle GTN 

La fracture ductile est associée à une instabilité plastique caractérisée par la nucléation, la crois-

sance et la coalescence des vides Le potentiel de Gurson est à l’heure actuelle le modèle le plus 

souvent employé dans la littérature et ses applications sont nombreuses. Dans cette approche, 

le comportement global du matériau poreux est déduit à partir de l’analyse micromécanique 

d’une cellule unitaire. Le VER d’un milieu poreux considéré est typiquement une sphère creuse. 

Cette approche repose donc sur une démarche micromécanique et sur un passage micro-macro 

correspondant au schéma propre de l’homogénéisation, contrairement à l’approche globale pu-

rement macroscopique et ignorant délibérément les détails physiques du processus d’endom-

magement. Selon les expériences, il s'avère que le modèle Gurson-Tvergaard (GT) [106] ne 

tient pas compte de la perte rapide de le rigidité du matériau et ne décrit pas de manière adéquate 

les effets de la coalescence des vides parce qu'il ne constitue pas un critère de rupture . À partir 

des observations expérimentales, la coalescence peut être supposée effective lorsque la fraction 

de volume vide atteint une valeur critique fc, ce qui indique l'apparition de la coalescence. 

Needleman a modifié le critère précédent (modèle GT) pour tenir compte de la forte diminution 

de la rigidité du matériau par la fonction seuil suivante [107], [108]: 

2

* *22
1 3

m m

3
2 cosh 1 0

2

q pq
q f q f  (III.18) 

 

Où 
2

3
ij ijq S S  est la contrainte équivalente de Von Mises, 

1

3
kkp  est la contrainte hydros-

tatique, 
1

3
ij ij kk ijS  sont les composants déviatoriques de la contrainte de Cauchy, 

ij
 est 

le delta de Kronecker et σm est la contrainte équivalent du matériau ; f* désigne la fraction 

volumique effective de vide décrivant l'apparition de la coalescence au-delà d'une valeur cri-

tique [109]. Les coefficients d'ajustement q1, q2 et q3 introduits par [110], [111]représentent des 

effets d'interaction entre les vides et, normalement, q1 = 1,5 et q3 = q1
2=2.25. Lorsque tous les 

trois paramètres sont égaux à 1, le modèle GTN se réduit au modèle originel de Gurson. 

La fraction volumique de vide modifiée f* utilisée dans le modèle GTN est une fonction linéaire 

de f et peut être définie comme dans [112]. 

* 1

1

1
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f f f

q f
f f f f f f f
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q f f

 (III.19) 
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Ou fc est la fraction volumique de vide lorsque la coalescence vide commence et fF représente 

la porosité à rupture. La variation de la fraction volumique de vide f dépend de la croissance 

des vides préexistants et de la nucléation de nouveaux vides. La relation sous forme de vitesse 

entre eux peut être exprimée comme growth nucleationf f f . Supposant que le matériau est incom-

pressible, Le terme de croissance de cavités relève d’une analyse micromécanique, sa loi d’évo-

lution est la suivante : 

1 :p

growthf f I  (III.20) 

Où p  est la vitesse de déformation plastique et I est le tenseur identique. Dans ce travail, nous 

supposons que la source de création de cavités tient à la matrice elle-même et a été suggéré par 

Chu et Needleman [113]. Le terme de nucléation correspondant est donc piloté par la déforma-

tion plastique moyenne de la matrice :  

2

1
exp

22

pl
pl plN m N

nucleation m m

NN

f
f A

SS
 (III.21) 

Où  fN est la fraction volumique d’inclusions qui donne naissance à des cavités par incrément 

de déformation plastique ou de contrainte, ε est valeur moyenne de la déformation plastique 

équivalente, au seuil de laquelle la nucléation a lieu, et, SN la déviation standard correspondant 

à la distribution normale autour de ε. 

Les paramètres adoptés pour le modèle GTN sont présentés dans le Tableau III-1. 

 

q1 q2 q3 εN SN fc fF f 

1.5 1 2.25 0.1 0.01 0.0001 18% 20% 

 

Tableau III-1 Paramètres du modèle GTN identifiés sur le PEHD [8] 
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III.4 Résultats 

Le VER considéré dans cette étude a une longueur initiale égale au rayon initial de la cellule. 

Nous avons seulement besoin de modéliser un quart de la région en raison de la symétrie. Le 

maillage utilisé pour les calculs éléments finis est présenté dans la Figure III-3. 

L’influence de la triaxialité des contraintes et le vide initial sur la croissance des cavités et la 

coalescence est examinée. Trois porosité initiale, f0 = 0, 01, 0.05, 0.1 et quatre niveaux de 

triaxialité différents entre T = 0,33 et 1 (Les valeurs de f0 et T choisies couvrent la gamme de 

porosité initiale et la triaxialité de contrainte utilisées en applications structurelles). 

Les figures (Figure III-4 Contrainte équivalente en fonction de la déformation équivalente 

pour f0 =1%,Figure III-5 Contrainte équivalente en fonction de la déformation équivalente 

pour f0 =5%,Figure III-6 Contrainte équivalente en fonction de la déformation équivalente 

pour for f0 =10%) montrent l'influence des triaxialités des contraintes sur la réponse de la cellule 

unitaire et sur le modèle GTN pour des différentes porosités initiales. Deux phases sont mises 

en évidence, Augmentation de la contrainte jusqu'à un maximum suivie par une diminution 

monotone. En outre, il est clair que les différentes phases de la loi du comportement sont 

affectées par la fraction volumique des vides imposés initialement. En particulier, plus la 

porosité initiale est élevée, plus la limite d'écoulement plastique, le durcissement structurel et 

la contrainte maximale sont faible. En outre, en comparant les figures (Figure III-4 Contrainte 

équivalente en fonction de la déformation équivalente pour f0 =1% ,Figure III-5 Contrainte 

équivalente en fonction de la déformation équivalente pour f0 =5% , Figure III-6 Contrainte 

équivalente en fonction de la déformation équivalente pour for f0 =10%), il semble que l'effet 

de la porosité initiale sur ces différentes phases diminue avec la diminution de la triaxialité des 

contraintes pour les cellules avec des vides et l'élément matériel obéissant à la relation 

constitutive GTN. Soulignons que l’instabilité plastique menant à la chute brutale de contrainte 

intervenant à la fin du processus de déformation peut être attribuée au phénomène de 

coalescence due à la striction du ligament de matrice de la cellule unitaire. La chute de 

Figure III-3 Maillages utilisés pour la cellule unitaire [8] 



Chapitre 03                                                   Etude de l’endommagement du PEHD 

67 
 

contrainte est plus ou moins rapide selon le taux de vides initial imposé à la cellule. Benzerga 

et Leblond [114] montrent que le taux de croissance du vide diminue et, par conséquent, la 

coalescence augmente avec une diminution de f0. 
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  Les figures (Figure III-7 Déformation volumique en fonction de la déformation équivalente 

pour f0=1%, Figure III-8 Déformation volumique en fonction de la déformation équivalente 

pour f0=5%, Figure III-9 Déformation volumique en fonction de la déformation équivalente 

pour f0=10%) montrent les variations de la déformation volumique en fonction de la 

Figure III-4 Contrainte équivalente en fonction de la déformation équivalente pour f0 =1% 

Figure III-5 Contrainte équivalente en fonction de la déformation équivalente pour f0 =5% 
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déformation équivalente pour la cellule poreuse et l'élément matériel obéissant à la relation 

constitutive GTN. Nous observons que la déformation volumique est très faible dans la partie 

élastique (déformation volumique due à l'effet du coefficient de Poisson) et commence alors à 

augmenter dès l’apparition de la plasticité, modérément pendant la phase de croissance, puis 

brusquement pendant la coalescence. En outre, l'augmentation de la fraction volumique initiale 

des vides implique une plus grande déformation volumique qui prend une part importante de la 

déformation totale.  

Nous observons pour les trois triaxialité (T = 0,33, T = 0,44, T = 0,6) une très bonne corrélation 

des réponses avec le modèle GTN et la cellule unitaire pour f0 = 0,1 et f0 = 0,05. Au cours du 

stade de croissance des cavités, tandis que la contrainte augmente régulièrement en fonction de 

la déformation, la déformation du volume évolue lentement jusqu'à une valeur critique qui cor-

respond au début de la coalescence où le matériau perd complètement sa rigidité. 

Cependant, la déformation volumique n'augmente pas avec les mêmes tendances. Cela peut être 

attribué à l'effet de la triaxialité des contraintes, qui contrôle le taux de croissance des vides. 

Notons enfin que l'un des avantages de la simulation avec un modèle GTN est que nous pouvons 

prédire le comportement du PEHD jusqu'à sa rupture. 

Figure III-6 Contrainte équivalente en fonction de la déformation équivalente pour for f0 =10% 
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L'analyse des champs de la contrainte et de la déformation dans plusieurs cellules poreuse a 

montré que les vides commencent à interagir les uns avec les autres bien avant le début de la 

coalescence des vides. 

Figure III-7 Déformation volumique en fonction de la déformation équivalente pour f0=1% 

Figure III-8 Déformation volumique en fonction de la déformation équivalente pour f0=5% 
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La Figure III-10 et la Figure III-11 comparent la contrainte et la déformation équivalentes 

critiques obtenus au moment de la coalescence en fonction de la triaxialité pour les différentes 

porosités dans tous les deux cas. En général, la triaxialité des contraintes a un effet négatif sur 

la coalescence. Il est intéressant de noter que le vide a une forte influence sur la diminution de 

la contrainte. Comme le montre la Figure III-11, la déformation critique évolue de manière non 

linéaire avec la triaxialité des contraintes et cela se produit quelle que soit la porosité initiale 

imposée pour la cellule poreuse et l'élément matériel obéissant au modèle constitutif GTN. 

Ainsi, l'effet de la triaxialité sur la contrainte critique est marqué par une évolution qui semble 

plutôt non linéaire. Comme mentionné fréquemment dans la littérature [102], [107], la porosité 

critique au début de la coalescence varie de manière significative avec T. À une triaxialité de 

contrainte faible ou intermédiaire, ces variations ne permettent pas un critère de porosité 

critique précis et constant. Cependant, à grande valeurs de la triaxiale, les taux de croissance 

des vides sont suffisamment élevés pour que la prédiction de la déformation à la coalescence 

pour une porosité critique constante puisse fournir une approximation raisonnable. La 

Figure III-12 représente la fraction volumique critique en fonction de triaxialité des contraintes 

pour des différentes porosités. Comme on peut le voir, une augmentation de la triaxialité des 

contraintes entraîne une augmentation de la fraction volumique critique. Pour une valeur de 

triaxialité de contrainte fixe, fc augmente de manière significative avec f0. 

 

Figure III-9 Déformation volumique en fonction de la déformation équivalente pour f0=10% 
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Des résultats similaires ont été rapportés par [101], [115], [116]. Les résultats montrent que le 

modèle GTN nous permet de reproduire fidèlement le comportement mécanique 

macroscopique intrinsèque (loi de comportement et variation de volume) du PEHD, jusqu'à la 

rupture. 

 

Figure III-11 Déformation équivalente critique en fonction de la triaxialité 

Figure III-10 Contrainte équivalente critique en fonction de la triaxialité 
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Figure III-12 Fraction volumique critique en fonction de la triaxialité 
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III.5 CONCLUSIONS 

Nous avons présenté les résultats des calculs sur les cellules unitaires afin d'étudier les effets de 

la porosité sur la réponse globale du PEHD. Les résultats ont également révélé l'effet de la 

triaxialité sur le comportement global. Sur la base de cette étude, nous pouvons affirmer que 

les prédictions donnent des résultats prometteurs. D'autre part, si la triaxialité est maintenue 

constante dans le cas de simulations numériques, cette condition n'est pas vérifiée au-delà de la 

limite plastique pour les éprouvettes axisymétriques, de sorte que les calculs sur cellule poreuse 

montrent l'intérêt de prendre en compte l’endommagement dans la loi constitutive GTN. Pour 

la porosité initiale la plus faible imposée à la cellule unitaire, on observe une bonne corrélation 

pour les grandes déformations entre les courbes des cellules unitaires poreuses et l'élément ma-

tériel obéissant à la relation constitutive GTN. La rupture finale du matériau (coalescence de 

vide) aura lieu lorsque la porosité atteint une valeur critique. Les déformations et les contraintes 

critiques diminuent de manière non linéaire quand la triaxialité augmente, selon le cas consi-

déré. Cependant, l'effet est plus marqué en déformation qu’en contrainte.  Ce chapitre a pour 

objectif l'examen de la pertinence des modèles dérivés de la mécanique ductile causée par la 

croissance des vides (couplage plasticité et endommagement) afin de prédire le comportement 

mécanique et l’endommagement du PEHD (jusqu'à la rupture) et son évolution lors du charge-

ment des sollicitations données. 
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IV.1 Introduction 

La coexistence et l’interaction des deux phases de nature différente sont à l’origine de la com-

plexité du comportement macroscopique dans les matériaux dont le comportement est du type 

élasto-plastique ou élasto-viscoplastique. 

La modélisation du comportement mécanique des polymères semi cristallins en grande défor-

mation est très complexe dans une large gamme de température et de vitesse de déformation. 

Devant cette complexité, il convient de modéliser la partie amorphe en premier lieu du fait que 

la déformation des polymères semi cristallins commence dans cette phase. 

Le matériau étudié est le polycarbonate (PC) qui est un polymère amorphe. C’est l'un des po-

lymères les plus caractérisés dans la recherche. En raison de sa propriété transparente et ses 

bonnes performances en résistance aux chocs, il est largement utilisé comme composants struc-

turels dans les domaines de l'ingénierie, allant des pare-brises des avions et des véhicules, des 

casques, des armatures aux parties vitrées des carters de machines-outils UGV (Usinage à 

Grandes Vitesses) et les verres antibrouillés des banques. Comme les températures et les vi-

tesses de déformation ont souvent une grande influence sur le polycarbonate PC, il est essentiel 

de développer un modèle constitutif dépendant de la vitesse et de la température pour détermi-

ner ses caractéristiques mécaniques.  

Dans cette partie, nous présenterons la description du matériau étudié et les résultats 

expérimentaux qui illustrent l'effet de la vitesse de déformation et de la température sur la 

réponse mécanique du polycarbonate PC pour une large gamme de températures et de vitesses 

de déformation, puis de comparer ces données expérimentales avec le modèle proposé. Ce 

modèle a été validé dans le cas du comportement global (charge-décharge) et en particulier la 

mémoire de forme.   
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IV.2 Approche expérimentale : 

L'essai de compression s’avère selon de nombreux auteurs [117], [118] le plus adapté à la ca-

ractérisation des polymères. Notre choix s'est alors porté sur des essais de compression 

uniaxiale sur des éprouvettes de polycarbonate de Goodfellow acheté sous la forme de cylindres 

de 6,35 mm de diamètre. La densité de masse du polycarbonate est de 1,24x103 g /cm3, la tem-

pérature de transition vitreuse Tg est de 140°C et le point de fusion Tf a lieu à environ 230°C. 

Des éprouvettes de compression de longueur de 8,00 mm ont été usinées à partir des cylindres 

du PC avec un bon état de surface afin d’éviter le frottement. Le rapport longueur-diamètre des 

éprouvettes permet d'obtenir la réponse contrainte-déformation en grandes déformations en évi-

tant à la fois le flambement et la déformation non homogène. 

IV.3 Protocole expérimental  

Les essais de compression ont été effectués sur une machine électromécanique universel équi-

pée d'un four (Instron 5567) dont la capacité maximale de charge est de 30 KN (Figure IV-1). 

Elle est reliée à un ordinateur qui autorise le lancement des essais et l'acquisition des données 

par le logiciel d'interface de la machine appelé Blue Hill. Ce logiciel fait le pilotage des essais 

à de vitesse charge imposée ou à vitesse de déformation imposée ainsi que les essais de cycles 

complexes. On a choisis le mode de pilotage en vitesse de déplacement imposée pour nos essais 

pendant la phase de chargement et déchargement. L'éprouvette est placée au plateau inferieur 

qui reste fixe pendant l'essai. Les essais de chargement-déchargement ont été effectués à diffé-

rentes vitesse de déformation et sous différentes températures : dans l'état vitreux (de la tempé-

rature ambiante à Tg) et à l'état caoutchouteux (Tg+20 °C). Un lubrifiant a été utilisé entre les 

plateaux et les surfaces de l'éprouvette pour éviter à la fois des phénomènes de flambage et de 

cisaillement pendant le l’essai. L'éprouvette a été chargée à une vitesse de déformation cons-

tante jusqu'à atteindre une déformation vraie de 70% puis déchargé a la même vitesse de défor-

mation jusqu'à ce que le matériau atteint un état thermodynamique stable à zéro contrainte. 

Les éprouvettes préalablement déformées avant, ont été refroidies à la température ambiante 

par un refroidissement naturel puis soumises à des essais de fluage à contrainte nulle pour deux 

températures différentes. Le schéma du cycle thermomécanique est représenté sur La Fi-

gure IV-2.  
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IV.4 Méthodes de dépouillement des résultats  

Dans un premier temps, on a tracé la courbe force - déplacement. Ensuite, on cherche à avoir 

l'évolution de la contrainte vraie en fonction de la déformation vraie. Donc, on a utilisé l'hypo-

thèse de conservation de volume. La contrainte vraie σ est égale au rapport F/S où F (en N) est 

la force et S (en mm2) est la section vraie (Figure IV-3). L’hypothèse de la conservation du 

volume V pendant l'essai nous permet d’utiliser :  s 0 0V S . S.l l  

   

 

Figure IV-1 Dispositif de l'essai de compression uniaxiale avec le four 

Figure IV-2 Schéma du cycle thermomécanique 
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Avec l et l0 représentent les longueurs courante et initiale respectivement de l'éprouvette et S0 

la section initiale représentées sur la Figure IV-3. 

Finalement pour un essai de compression dont le frottement est supposé négligeable, les ex-

pressions de la déformation et de la contrainte sont respectivement données par les équations 

(IV.1) et (IV.2) : 

0

l
ln 1

l
  (IV.1) 

11

0

F
exp

S
  (IV.2) 

La courbe contrainte vraie-déformation vraie obtenue est une courbe intrinsèque au matériau et 

peut être considérée comme observable mécanique à l’échelle macroscopique pour la construc-

tion des lois de comportement. 

Figure IV-3 (a) avant la compression, (b) après de compression uniaxiale 

S0 

F

S

F

S

l 

S 
l0 

(b) (a) 
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IV.5 Les résultats expérimentaux : 

IV.5.1 Effet de la vitesse de déformation : 

 

 

Figure IV-4 Courbe contrainte vraie - déformation vraie d’un essai de compression uniaxial à 25°C 

Figure IV-5 Courbe contrainte vraie - déformation vraie d’un essai de compression uniaxial à 60°C 
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Les figures (IV-4, IV-5,  IV-6, IV-7, IV-8)montrent les courbes contrainte-déformation pour le 

polycarbonate à différentes températures fixes et trois vitesses de déformation différentes, nous 

constatons que la réponse mécanique dépend de la vitesse de déformation. Contrairement, nous 

voyons que la vitesse de déformation n'a pas d'influence sur la pente initiale de la courbe. 

Figure IV-6 Courbe contrainte vraie - déformation vraie d’un essai de compression uniaxial a 90°C 

Figure IV-7 Courbe contrainte vraie - déformation vraie d’un essai de compression uniaxial à 120°C 
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Nous pouvons donc conclure que le comportement élastique n'est pas sensible à la vitesse, pour 

la gamme étudiée. Nous remarquons alors une faible influence de la vitesse sur le durcissement 

du polycarbonate aux grandes déformations. 

Dans la région vitreuse à basse température T<140°C, la contrainte d’écoulement du matériau 

augmente avec l'augmentation de la vitesse de déformation à n'importe quelle température don-

née. Plusieurs auteurs[119]–[122] affirment que cette augmentation de la contrainte d'écoule-

ment est due au processus secondaire des molécules et montrent que l'augmentation de la vitesse 

de déformation limite la mobilité des chaînes moléculaires dans les polymères. Lors du déchar-

gement après compression, environ 5% à 10% de la déformation vraie est récupérée. Une sen-

sibilité importante à la vitesse de déformation peut également être observée à des températures 

supérieures à la température de transition vitreuse (Figure IV-8), dans cette région on observe 

que la rigidité initiale du matériau a considérablement diminué, Le seuil d’écoulement a disparu 

et la réponse contrainte vraie-déformation vraie pendant la phase de chargement est fortement 

non linéaire et présente un durcissement par déformation. Lors du déchargement après com-

pression, le matériau présente une réponse de déchargement aussi fortement non linéaire. 

Lors du déchargement après compression pour une température inférieure à la température de 

transition vitreuse, environ 5% à 10% de la déformation vraie est récupérée par contre au-dessus 

de Tg, la recouvrance de la déformation est environ 22% à 42%. 

Figure IV-8 Courbe contrainte vraie - déformation vraie d’un essai de compression uniaxial à 160°C 
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IV.5.2 Effet de la température : 

 

  

 

Figure IV-9 Courbe contrainte vraie - déformation vraie d’un essai de compression uniaxial à 10-2 s-1 

Figure IV-10 Courbe contrainte vraie - déformation vraie d’un essai de compression uniaxial à 10-3 s-1 
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Les figures (IV-9, IV-10, IV-11) montrent des courbes de contrainte vraie et de déformation 

vraie à différentes vitesses de déformation fixes et cinq températures différentes. Nous remar-

quons que courbes les présentent un pic de la limite d'élasticité bien défini, suivis d'un adoucis-

sement et d'un éventuel durcissement à grandes déformation en raison de l'extensibilité limitée 

des chaînes de polymère. Comme prévu, la limite d'élasticité et le module de Young diminuent 

quand la température augmente. Plus la température est proche de la température de transition 

vitreuse, Tg, plus le taux de durcissement est faible. Ce dernier peut même disparaître pour des 

températures supérieures à Tg. Lors du déchargement, la déformation récupérée diminue avec 

l’augmentation de la température.   

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV-11 Courbe contrainte vraie - déformation vraie d’un essai de compression uniaxial à 10-4 s-1 
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IV.6 Modélisation : 

IV.6.1  Formulation du modèle : 

La réponse mécanique globale des polymères amorphes peut être décrite de manière concep-

tuelle en distinguant les deux mécanismes physiques actionnant en parallèle. 

Le premier mécanisme est une résistance due aux interactions intermoléculaires entre les limites 

de segment polymère (résistance I) et la seconde est une résistance au réseau moléculaire ani-

sotrope due à l'orientation moléculaire et à la relaxation (résistance N) (Figure IV-12). Les 

équations constitutives de la résistance I sont formulées à l'aide de la théorie élasto-viscoplas-

tique et celles de la résistance N sont formulées à l'aide de la théorie visco-hyper-élastique. 

IV.6.2 Cinématique du modèle : 

 

Dans une description Lagrangienne, le mouvement du milieu continu peut être défini par rap-

port à une configuration de Référence 0C  par la fonction vectorielleΦ  : 

,tx Φ X  (IV.3) 

La fonction Φdonne la position x à l'instant t de la particule qui occupe la position X à l'instant

0t  dans la configuration de référence 0C . Il est habituel d'introduire le vecteur de déplacement 

, tu X et d'écrire l'équation. (IV.3) sous la forme équivalente : 

, ,t tx Φ X X u X  (IV.4) 

Pour écrire les transformations géométriques d'une particule entre une configuration de réfé-

rence et la configuration actuelle tC , le tenseur de gradient de déformation F  est défini par : 

,
,

t
t

Φ X x
F X

X X
 (IV.5) 

Et localement par : 

Figure IV-12 Représentation rhéologique du modèle 
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x
F

X
 (IV.6) 

Afin de prendre le couplage entre la déformation thermique et le comportement mécanique d’un 

corps [123], décomposer le gradient de déformation F  en éléments élastiques, thermiques et 

inélastiques e inel
F F F F . Pour séparer les déformations thermiques et mécaniques, plusieurs 

auteurs [124]–[130] ont décomposé le gradient de déformation F  en deux parties, une partie 

thermique et mécanique comme suit : 

MF F F  (IV.7) 

Le tenseur du gradient de déformation thermique F  est lié à la dilatation thermique sans con-

trainte et le tenseur du gradient de déformation mécanique MF  à la partie de déformation due à 

la contrainte isotherme. 

Selon[126], [128], la configuration thermique θC  est caractérisée par le tenseur du gradient de 

déformation thermique F  donné par la relation suivante : 

0

exp dF I  (IV.8) 

Où  est le coefficient de dilatation thermique dépendant de la température,  est la tempéra-

ture absolue et I est le tenseur identique. Compte tenu de la représentation parallèle du compor-

tement mécanique, les deux IF et NF sont égaux au gradient de déformation mécanique MF : 

M I NF F F  (IV.9) 

Le tenseur du gradient de déformation mécanique peut être décomposé de manière multiple en 

composants élastiques e
F  et inel

F inélastiques suite à la décomposition de Lee [131] : 

Ou les exposants E, P, H et V désignent les parties, élastique, viscoélastique, hyper et viscoé-

lastique respectivement. La représentation de la décomposition de la déformation est illustrée 

dans la Figure IV-13. 

Selon la décomposition polaire, les tenseurs de déformation de déformation peuvent être dé-

composés en termes de tenseurs d'étirement et de tenseurs de rotation comme suit : 

e p

I I IF F F  (IV.10) 

h v

N N NF F F  (IV.11) 

e e vp vp e e vp vp

I I I I I I I I IF R U R U V R V R  (IV.12) 

h h f f h h f f

N N N N N N N N NF R U R U V R V R  (IV.13) 
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Le tenseur de gradient de la vitesse 
1

I I IL F F  pour la résistance intermoléculaire et pour la 

résistance du réseau
1

N N NL F F  , qui représentent la vitesse de déformation, est décrit par : 

-1 -1 -1e e e vp vp e e vp

I I I I I I I I IL F F F F F F L L  (IV.14) 

-1 -1 -1h h h f f h h f

N N N N N N N N NL F F F F F F L L  (IV.15) 

Le gradient de vitesse peut être décomposé en tant que somme d'une partie symétrique (
vp

ID ,

f

ND ) qui représente les tensions de déformation et des parties symétriques inclinées (
vp

IW ,
f

NW

) qui représentent les tenseurs de spin : 

-1 -1vp e vp vp e vp vp

I I I I I I IL F F F F D W  (IV.16) 

-1 -1f h f f h f f

N N N N N N NL F F F F D W  (IV.17) 

Pour la simplicité numérique, on suppose que le flux inélastique est irrotationnel et ensuite (

vp

IW ,
f

NW ) sont mis à zéro [132].  

-1vp e vp e vp

I I I I IF F D F F  (IV.18) 

-1f h f h f

N N N N NF F D F F  (IV.19) 

Les expressions finales dans les équations. (IV.18) et (IV.19) sont intégrés pour obtenir les 

composants inélastiques (
vp

IF ,
f

NF ) ; le composant élastique (
e

IF ,
h

NF ) est alors obtenu à partir 

des équations. (IV.10) et (IV.11). 
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thermique  Configuration 
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de référence 

Configuration  
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Figure IV-13 Représentation de la décomposition de la déformation 
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IV.6.3 Equations Constitutives : 

Selon [133], la vitesse des tenseurs d'élasticité inélastiques (
vp

ID ,
f

ND ) est constitutivement 

prescrite par la règle de flux suivante: 

vp vp I
I I

I2

T
D  (IV.20) 

f f N
N N

N2

T
D  (IV.21) 

Où (
vp

I ,
f

N ) sont le taux de contrainte de cisaillement inélastique et ( I , N ) sont les con-

traintes de cisaillement effectif lié au tenseur de contrainte déviatorique de Cauchy ( IT , NT ) et 

donné par : 

I I I

1

2
T T  (IV.22) 

N N N

1

2
T T  (IV.23) 

Dans lequel le point indique le produit tensoriel : T. traceA B A B  

IT , NT  sont la partie déviatorique des tenseurs de contrainte de Cauchy IT , NT respectivement. 

I I I

1
( )

3
T T T Itr  (IV.24) 

N N N

1
( )

3
T T T Itr  (IV.25) 

IV.6.3.a Resistance Intermoléculaire: 

Le tenseur de contrainte de Cauchy IT en branche I peut être lié au comportement élastique, qui 

est supposé linéaire isotrope par l'expression suivante : 

e e

I I I

I

1
lnT VC

J
 (IV.26) 

Où e

I Idet FJ est le changement de volume intermoléculaire, est le tenseur de rigidité élas-

tique du quatrième ordre et e

Iln V  est la déformation de Hencky. Le tenseur de rigidité est 

défini par : 

ik jl il jk ij klijkl

2

2 1 1 2

e

I

E
C  (IV.27) 

Où E est le module de Young, ν est le ratio de Poisson et δ est le symbole de Kronecker-delta. 

Le module de Young E de polymères est fortement influencé par la température et la vitesse de 
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déformation. [134] a proposé une extension du travail de [135], [136] un nouveau modèle cons-

titutif, qui considère l'effet de la vitesse de déformation. Dans le cas des polymères amorphes, 

ils ont supposé que le matériau subit trois transitions principales (β relaxation, transition vi-

treuse et débit) caractérisées par leurs températures de transition (Tβ, Tg et Tf). 

Selon [134], le module d Young qui dépond de la vitesse de déformation et la température est 

donné par : 

1 2

3

m m

1 2 2 3

β g

m

3

f

, exp exp

exp

E E E E E
T T

E
T

 (IV.28) 

Où iE  sont la rigidité instantanée du matériau au début de chaque région de transition, et 

les exposants, mi, sont les modules de Weibull correspondant aux statistiques de la rupture de 

la liaison. Selon des considérations physiques, la dépendance de la vitesse de déformation, de 

la température de transition et la rigidité instantanée a été définie par : 

ref ref

i i

ref

ref

β β β

g ref

2ref

g g g ref

1

ref ref

f f

1 log

1 1
ln

log

log

1 0.01 log

E E s

k

T T H

c
T T

c

T T

 (IV.29) 

Où ref

iE sont la rigidité instantanée à une vitesse de déformation de référence choisie, ref  et s 

est le paramètre de sensibilité à la vitesse de déformation. 
ref

βT , 
ref

gT  and 
ref

fT et sont les tempé-

ratures de transition à une vitesse de déformation de référence choisi, R est la constante de gaz 

idéale, H est l'énergie d'activation β et les coefficients 1c  et 2c  sont les paramètres Williams-

Land el-Ferry [137]. Selon[122], [138], [139], le comportement de rendement des polymères 

amorphes est décrit comme un processus activé thermiquement. Ils ont proposé une nouvelle 

formulation du modèle coopératif sur une large gamme de températures et de vitesses de défor-

mation. Pour la règle Flow ci-dessous la température de transition vitreuse, le taux de contrainte 

de cisaillement inélastique 
vp

I est donné par : 

β I ivp n

I 0 exp sinh
2

H t V

R k
 (IV.30) 
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D'autre part, pour la règle d'écoulement à travers la température de transition vitreuse, la vitesse 

de déformation du cisaillement inélastique
vp

I  est exprimée par : 

1 gβvp n I
I 0

g 2 g

ln10
exp exp sinh

2

c TH V

RT c T k
 (IV.31) 

0 Où est le facteur de taux de cisaillement pré-exponentiel, n est le paramètre de matériau 

décrivant la nature coopérative des segments de chaîne de polymère, V est le volume d'activa-

tion de cisaillement, k est la constante de Boltzmann et ti est la contrainte de cisaillement interne 

évolutive. Selon [139], [140], la résistance au cisaillement interne ti évolue de manière signifi-

cative par rapport à sa valeur initiale pour tenir compte de l'adoucissement de la souche et au 

point d'élasticité, ti = τi, où τi est la contrainte de cisaillement interne évolutive définie par : 

i i p0 m P  (IV.32) 

Où i 0  est la contrainte de cisaillement interne à la température = 0K, et m est constante de 

matériau αp est un paramètre de sensibilité à la pression hydrostatique et P est la pression hy-

drostatique définie par : 

I

1

3
TP tr  (IV.33) 

Suite aux travaux de [133], [140], la résistance au cisaillement interne ti évolue de manière 

significative pour estimer l'adoucissement de la souche. Lorsque la déformation plastique aug-

mente, la contrainte de cisaillement interne diminue jusqu'à atteindre la structure des chaînes 

plus stable pendant le processus de réarrangement. Pendant l'adoucissement de la souche, l'évo-

lution de la contrainte interne est formulée comme suit : 

vpi
i I

ps

1
t

t h  (IV.34) 

Où est la pente ramollissante et la contrainte se réfère à l'état structurel préféré du matériau et 

dépend uniquement de la température. 

IV.6.3.b Résistance Network : 

Initialement, le réseau moléculaire du polymère est censé être isotrope, mais pendant la grande 

déformation inélastique, les chaînes moléculaires ont tendance à s'aligner dans la direction de 

l'étirement principal. L'étirement du réseau moléculaire et la souche anisotrope sont produits 

par le ressort non linéaire tandis que le processus de relaxation moléculaire est produit par le 

un trajet non linéaire. Dans cette branche (N), le tenseur de tension du réseau est modélisé en 

utilisant le modèle d'élasticité en caoutchouc [141] à huit chaînes : 
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h
2

rl 1 h hNr
N N Nh

N N rl

1

3
T B I

NC

J N
 (IV.35) 

où 
h

N Ndet FJ est le changement de volume du réseau, 
h h

N N 3Btr est l'étirement sur 

une chaîne dans le réseau à huit chaînes
T

h h h

N N NB F F , où 
1 3h h

N N NF FJ  est le tenseur Cau-

chy-Green gauche élastique, I est le tenseur d'identité, Cr = nkθ est le module caoutchouteux et 

Nrl est le nombre de liaisons rigides entre les enchevêtrements de la chaîne moléculaire phy-

sique, rlN  ce qui représente l'extensibilité limite des chaînes polymères; Si l'étirement de la 

chaîne approche de cette limite, le stress augmente considérablement. Où 1 est la fonction 

Langevin inverse donnée par coth 1x x x , il peut être exprimé en utilisant l'approxi-

mation Padé de [142]: 
1 2 23 1x x x x  

En plus du processus d'orientation de la chaîne [141], le taux de contrainte de cisaillement iné-

lastique f

N
 décrivant le taux de relaxation est donné par (Bergström et Boyce, 1998): 

f

N M Nf

N

1

1
C  (IV.36) 

Lorsque CM est une constante matérielle et f

N
est donné par

T
f f f

N N 3F F
N

tr , Afin 

d'assurer une instabilité numérique, la valeur initiale de f

N
 doit être légèrement supérieure à 

une. Pour la dépendance à la température du module caoutchouteux, Cr et le nombre de chaîne 

rigides entre l'enchevêtrement Nrl Richeton [140] ont proposé des équations phénoménolo-

giques linéaires exprimées comme suit: 

For r r,0

g

rl rl,0

C C a
T

N N b
 (IV.37) 

For 
r,0 g

gg

rl rl,0 g

rC C aT
TT

N N bT

 (IV.38) 

Lorsque Cr,0, a, Nrl,0 et b sont des constantes matérielles. Pour CM, nous utilisons la même équa-

tion phénoménologique que celle proposée par [140] pour Cr et Nrl en dessous de la température 

de transition vitreuse: 

M M,0C C c  (IV.39) 

Et à travers la température de transition vitreuse : 



Chapitre VI   

92 
 

M M,0 g

g

C C cT
T

 (IV.40) 

Les paramètres du modèle sont identifiés à l'aide des résultats expérimentaux obtenus sur un 

PC, déformés au-dessus et à la température de transition vitreuse inférieure. 

IV.6.4 Confrontation des résultats du model simulés et résultats expérimentaux 

Dans cette partie, nous nous intéressons à l’identification des paramètres du modèle décrivant 

la loi de comportement du polycarbonate. Dans ce qui suit, la comparaison des simulations avec 

les résultats expérimentaux de compression.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

ref

1E (MPa) 3500 

ref

2E (MPa) 1700 

ref

3E (MPa) 20 

ref

βT  (K) 195 

ref

gT (K) 423 

ref

fT  (K) 436 

ref  (s-1) 1 

m1 5 

m2 80 

m3 15 

c1 16,19 

c2 55,6 

s 0,08 

n 5 

V (m3) 2.8 x 10-23 

i 0  (MPa) 59 

m (MPa/K) 0,133 

0  (s-1) 10,50 x 10+16 

βH  (kJ/mol) 82 x 10+03 

ps i
 0,600 

h (MPa/K) 120 

p
 0,116 

Cr,0 (MPa) 28 

a (MPa/K) 0,042 

Nrl 1,96 

b (1/K) 0,09 

Cm (MPa−1 s−1) -9,00 x 10-11 

c (MPa−1 s−1/K) 1,00 x 10-11 

Tableau IV-1 parametres du modele 
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Les paramètres à déterminer sont regroupés sur le Tableau IV-1 Nous distinguons deux groupes 

: les paramètres du premier groupe sont obtenus directement du travail du Richeton et les autres 

sont ajustés pour la représentation de l’adoucissement et du durcissement.  

 

Figure IV 14. Comparaison des courbes contrainte vraie-déformation vraie simulées et expérimentales pour une 

vitesse de déformation de 10-2 s-1. Trait interrompu (modèle), trait continu (expérimental) 

Figure IV 15. Comparaison des courbes contrainte vraie-déformation vraie simulées et expérimentales pour une 

vitesse de déformation de 10-3 s-1. Trait interrompu (modèle), trait continu (expérimental) 
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Figure IV 16. Comparaison des courbes contrainte vraie-déformation vraie simulées et expérimentales pour une 

vitesse de déformation de 10-4 s-1. Trait interrompu (modèle), trait continu (expérimental) 

Figure IV 17 Comparaison des courbes contrainte vraie - déformation vraie simulées et expérimentales pour une 

temperature de 160°C . Trait interrompu (modele), trait continu (experimental)  

 

Les figures (IV-14, IV-15, IV-16, IV-17) représentent la comparaison entre les courbes 

contraintes-déformations simulées et celles obtenues expérimentalement pour une large gamme 
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de température (25°C à 160°C) et pour trois vitesse de déformation (10-2 s-1, 10-3 s-1, 10-4 s-1). 

Une bonne corrélation entre les résultats a été observée.  

Pour une température T < Tg : (a) la limite d’élasticité dépend de la vitesse de déformation et 

de la température ; (b) l'adoucissement qui se produit en raison d'un désordre induit par la 

déformation ; (c) le durcissement dû à l'alignement des chaînes de polymère à grandes 

déformation ; (d) la réponse de déchargement à grandes déformation.  

Pour une température T >Tg la réponse fortement non linéaire de la contrainte vraie-déformation 

vraie la phase de chargement et de déchargement.  Enfaite, le modèle est capable de capturer 

plusieurs formes de courbes incluant le module initial, l’adoucissement après la contrainte 

limite, le durcissement initial et le durcissement excessif en grande déformation. Il est aussi 

capable de capturer l’effet de la sensibilité de la réponse du matériau au taux de déformation. 

 

IV.7 Mémoire de forme  

L’effet mémoire de forme est la capacité pour un matériau d’être déformé de manière stable 

dans un certain domaine de température et de retrouver sa forme initiale sous l’action d’un 

stimulus extérieur [143]. Plusieurs stimulus peuvent être utilisés pour activer la mémoire de 

forme d’un polymère : l’eau, la chaleur, les ultraviolets, l’électricité, etc. [144]–[146]. 

Dans les applications de la mémoire de forme des polymères, Les modèles constitutifs sont 

fortement désirés pour fournir un outil de conception fondamental. Cependant, la modélisation 

constitutive est indispensable en raison de la complexité du comportement de la mémoire de 

forme. Tandis que des considérables études expérimentales sur la mémoire de forme des poly-

mères ont été rapportées dans la littérature, 

Des méthodes précédentes de[147]–[149] ont utilisé des modèles rhéologiques constitués de 

ressorts, d’amortisseurs et du patin  pour interpréter le comportement thermomécanique de la 

mémoire de forme. Des modèles simples ont été récemment développés en modèle tridimen-

sionnelle et des résultats raisonnables ont été obtenus [150], [151]. Diani et al [152] ont déve-

loppé un modèle thermo viscoélastique tridimensionnel basé sur la compréhension physique du 

comportement du matériau. Ce modèle thermodynamique est capable de capturer certaines ca-

ractéristiques du comportement de la mémoire de forme. 
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Dans cette partie, nous avons développé un modèle thermo-viscoélastique-viscoplastique pour 

prédire le comportement de la mémoire de forme du polycarbonate. Ce modelé a été appliqué 

avec succès pour prédire divers comportements de mémoire de forme dépendant du temps et de 

température. 

Figure IV-18 fluage a contrainte nulle préalablement déformés à 70% sous une vitesse de déformation de 10-2 s-1 

. Trait continu (experimental), trait interrompu (modele) 

Figure IV-19 fluage a contrainte nulle préalablement déformés à 70% sous une vitesse de déformation de 10-3 s-1 

. Trait continu (experimental), trait interrompu (modele) 
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Figure IV-20 fluage a contrainte nulle préalablement déformés à 70% sous une vitesse de déformation de 10-4 s-1 

. Trait continu (experimental), trait interrompu (modele) 

 

L'influence de la condition de la récupération sur le comportement de la mémoire de forme des 

polymères a été évaluée sous différentes températures de récupération (Tg+20, Tg+60). Les fi-

gures (IV-18, IV-19, IV-20) présentent la comparaison entre la prédiction du modèle et l'expérience 

de la récupération libre pour les trois vitesses de déformation. Généralement, les résultats de la 

simulation sont en bon accord avec les résultats expérimentaux. On trouve que plus la tempé-

rature d’échauffement augmente plus la récupération est rapide.  
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IV.8 Conclusion 

Dans cette partie, le comportement mécanique du polycarbonate a été étudié.  

Les résultats expérimentaux ont montré que la réponse mécanique du matériau est fortement 

non linéaire et dépendant de la vitesse de déformation. Un modèle physique a été développé et 

permet la description des principaux aspects du comportement non linéaire en grandes 

déformations du PC (chargement et déchargement avec dépendance à la température et la 

vitesse de déformation). Dans ce modèle, nous avons considéré que le comportement peut être 

décomposé en deux résistances agissant en parallèle, l’une capturant l’alignement moléculaire 

et la relaxation, l’autre permettant de capturer la résistance intermoléculaire. Les résultats des 

modélisations de la réponse mécanique du PC ont été comparés aux observations 

expérimentales et un bon accord a été trouvé. Le modèle proposé prend en compte l’effet de la 

mémoire de forme des polymères amorphes. 
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Conclusions et perspectives 
 

Ce travail a un double objectif : 

Dans un premier temps, l’étude du comportement et la résistance à l’impact du polyéthylène à 

haute densité a été faite expérimentalement par des essais d'impact sur des éprouvettes entaillées 

et analytiquement en utilisant les critères énergétique de rupture. Un examen des principaux 

critères de rupture est donné afin de caractériser le comportement en rupture de ce polymère 

dans les cas statique et dynamique. Une nouvelle approche mixte prenant en compte les deux 

modes de rupture a été proposée. Pour une meilleure compréhension des mécanismes de rupture 

et d’endommagement, une approche expérimentale basée sur des observations microscopiques 

(SEM) a été utilisée en examinant les faciès de rupture des éprouvettes rompues. Nous avons 

observé que la zone de propagation correspond à la rupture des craquelures (zone de cavitation). 

Une étude sur les effets de la porosité initiale et la triaxialité des contraintes sur la croissance 

des vides et la coalescence. Deux approches sont utilisées pour modéliser le volume représen-

tatif de matériau : la première est une cellule unitaire avec un vide sphérique au centre (modèle 

de cellules poreux) et la seconde est une cellule unitaire contenant la même fraction de vide de 

volume et obéissant à la relation constitutive de Gurson-Tvergaard-Needelman (modèle GTN). 

Une bonne corrélation pour les grandes déformations entre les courbes des cellules unitaires 

poreuses et l'élément matériel obéissant à la relation constitutive GTN pour une porosité initiale 

faible. La rupture finale du matériau (coalescence de vide) aura lieu lorsque la porosité atteint 

une valeur critique. Les déformations et les contraintes critiques diminuent de manière non 

linéaire quand la triaxialité augmente, selon le cas considéré. 

Dans une seconde étape, l’objectif principal était de caractériser le comportement du polycar-

bonate à l’aide d’essais expérimentaux et d’une modélisation capable de reproduire les essais 

de compression de façon précise. Les étapes rappelées ci-dessous ont été suivies pour parvenir 

à cet objectif : 

 La caractérisation du PC a été faite à partir d'essais de compression en charge et dé-

charge. 

 Une bonne corrélation existe entre des résultats obtenus expérimentalement et ceux ob-

tenus à partir du modèle développé. 

 L’effet la mémoire de forme des polymères amorphe est prédit par ce modèle.  

Nous avons présenté les résultats expérimentaux illustrant l'effet de la température et la vitesse 

de déformation sur la réponse mécanique du polycarbonate PC pour une large gamme de tem-
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pératures et de vitesses de déformation. S'appuyant sur l'ensemble de nos résultats expérimen-

taux, la suite de l'étude a été consacrée à la comparaison de ces essais avec les prévisions d’un 

modèle proposé.  Ce modèle est capable de décrire le comportement des polymères amorphes 

en grandes déformations basé sur la structure moléculaire de ce matériau ainsi que le différent 

micro mécanismes de l’écoulement plastique. Les différents effets de température, de vitesse 

de déformation, d adoucissement et de durcissement du matériau lors de sa déformation sont 

tenus en compte par ce modèle. A la fin nous avons montré que le modèle proposé est capable 

de reproduire l’effet de la mémoire de forme du polycarbonate à travers des essais de thermo-

fluage a contrainte nulle (essais de récupération libre). 

 

Perspectives  

Modéliser le comportement mécanique du polyéthylène à haute densité pour une large gamme 

de température et de vitesse déformation et étudier d’autres lois de comportement pour les po-

lymères semi cristallins. 

Ecrire le modèle sous forme d’une subroutine et l’implémenter dans un code élément finis afin 

de simuler des opérations importantes de traitement des polymères, telles que l’extrusion, le 

thermoformage et le soufflage pour la fabrication de divers récipients à paroi mince ou d'autres 

applications techniques (les essais de choc). 
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Résumé  
 

L’objectif de ce travail est d’étudier le comportement et la résistance à l’impact du polyéthylène 

à haute densité. La première partie de ce travail est focalisée sur l’étude du comportement des 

matériaux polymères. Une étude bibliographique sur des matériaux polymères thermoplas-

tiques, amorphes et semi-cristallins, a été effectuée afin de comprendre leur microstructure et 

leur mécanisme de déformation et l’endommagement par cavitation ensuite une étude analy-

tique pour décrire le comportement à l’impact du PEHD en utilisant les critères énergétique de 

rupture et par la suite examiner l’endommagement de ce type de polymère à travers des simu-

lations numériques sur des volumes élémentaires représentatives. La deuxième partie est con-

sacrée à l’étude du comportement mécanique en grande déformation de la partie amorphe en 

choisissant un polymère amorphe (par exemple le polycarbonate) et en développant un modèle 

thermo élastoviscoplastique viscohyperélastique valable pour une large gamme de température 

et de vitesse déformation. 

 

 

Abstract 
 

 

The objective of this thesis is to study the behavior and impact resistance of high-density poly-

ethylene. The first part of this work were focused on the study of the behavior of polymer 

materials. Bibliographical studies of thermoplastic, amorphous and semi-crystalline polymer 

materials was established in order to understand their microstructure and deformation mecha-

nism and cavitation damage then an analytical study to describe the impact behavior of HDPE 

using energy failure criteria and thereafter to examine the damage of this type of polymer 

through numerical simulations on representative elementary volumes. The second part is de-

voted to studying the mechanical behavior of the amorphous part in large deformation by choos-

ing an amorphous polymer (for example polycarbonate) and by developing thermo-elastovis-

coplastic a viscohyperelastic model valid for a wide range of temperature and strain rate.
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