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Introduction

Les deux derniers siécles ont vu une forte crossalu marché aéronautique qui, malgré la
crise économique actuelle, ne semble pas s'arrdédsr.perspectives a moyen terme sont
encourageantes, en particulier concernant les @angsgents tels que I'Inde ou la Chine, qui
sont en train de devenir le premier marché mordkahnt les Etats-Unis. Parallélement, une
attention de plus en plus grande est accordéeetambées environnementales de l'aviation
civile. Dans ce scénario, I'enjeu majeur pour heistries du secteur aéronautique est, encore
une fois, l'allegement des structures, pour lequed des solutions possibles est d'élargir
l'utilisation des matériaux composites aux applicest structurales a haute température,
notamment entre 150°C et 400°C. Bien que pour @esications de tres courtes durées et
dans le domaine militaire ou spatial - ou I'on @teeune dégradation des pieces - des
solutions existent, aucun matériau n'est cependhsponible pour des applications
structurales de longue durée a ces températures.

Dans le but de combler ce manque, le projet deereble FUI COMPTINN' (COMPosites
Tiedes et INNovants) a été lancé en 2010, issa dellaboration entre de grandes entreprises
du secteur aéronautique — telles que Snecma, AigRS, Aircelle, EADS IW, Arkema — et
de nombreux laboratoires de recherche — PIMM-Att$/étiers ParisTech, Pprime-ISAE-
ENSMA, LMT-ENS Cachan, LCTS-Univ Bordeaux, LCPO- iUrBordeaux, MATEIS-
INSA Lyon, IPREM-Univ Pau, ICA-Armines. L'objectde COMPTINN' est d'obtenir des
matériaux composites pour des applications stralegsy a des températures de 150°C-400°C,
sur des durées compatibles avec les exigenceaaterlautique civile. Plus particulierement,
les pieces qu'on envisage de réaliser en matéoiapasite sont localisées dans la zone des
moteurs, ou les températures sont élevées, lesroengments sont agressifs et des
sollicitations mécaniques importantes peuvent ssgnter. Dans la gamme de températures
entre 150°C et 300°C, les composites a matricenogga (CMO) sont des candidats possibles,
cependant leur intégration a ces températuresvatagnt élevées (au-dessus de 100°C) ne se
fait pas sans difficultés. Les phénomeénes liés aintien du matériau dans I'environnement
agressif méritent d’étre approfondis, puisque IBEIS sont trés sensibles aux phénomeénes de
dégradation associés, tels que la thermo oxydaifautre part, le couplage avec les
sollicitations mécaniques ne peut pas étre néegligeil peut effectivement accélérer le
processus de dégradation.

L’'oxydation conduit a une modification des propgEtmécaniques de la matrice polymere,
associée a sa fragilisation, et a la création derah@tions résiduelles (retrait) qui induisent

'amorcage et le développement d'endommagements.



Introduction

Des études précédentes ont montré que la fissuratadricielle peut se développer lors de
cycles thermiques sous environnement oxydant, gat@icune charge mécanique ne soit
appliguée a I'échantillon. Parallelement, sur |Hate des composites unidirectionnels, a une
échelle plus locale, des décohésions aux interféibes/matrice peuvent se développer
spontanément au cours d'un vieillissement thermalant. Ces décohésions fournissent des
nouvelles surfaces directement exposées a I'emeroant lesquelles, en facilitant la
diffusion de lI'oxygéne, accélerent la dégradatiomduériau et donnent lieu a un processus
de dégradation auto-accéleré.

Avec l'objectif de prévoir 'amorcage de ces endoagements, il est nécessaire de calculer
'état des contraintes a différentes échelles duénaa vieilli. Il faut donc disposer de
modeles de comportement du polymére dépendant \haunid’oxydation. Deux types de
difficultés se présentent : I'une associée a laineatlocale de ce phénomene, difficilement
captée par des essais classiques (traction, cosimmmes) et I'autre de par I'aspect visqueux
du comportement mécanique, qui doit étre idenstié les temps courts et les temps longs.
Par conséquent une étude basée uniquement sussdés & court terme (comme des essais de
traction ou bien d’indentation) pourrait étre inquete.

Cette these — conduite dans le cadre du progran®@MRIINN' — est consacrée a I'étude des
effets de la thermo oxydation sur le comportemeéitanique de deux polyméres (une résine
Epoxy et une résine Polyimide) et des compositesciss (a fibres de carbone), ainsi qu'a la
caractérisation de I'amorcage des endommagemerdsalthermo oxydation de la matrice.
Dans ce contexte, des nouvelles approches expédlaentouplées a des modeles
numériques aux Eléments Finis, indispensables podonner une interprétation
physico/mécanique aux phénomenes observés expéaieraent, sont utilisées pour
identifier une loi de comportement meécanique de matrice polymere a I'échelle
microscopique et son évolution pendant l'oxydativérifier l'efficacité d'une pression
partielle d'oxygéne élevée comme parameétre d'aati&e du vieillissement thermo oxydant,
étudier l'amorcage des décohésions fibre/matrice Ikur surface des composites
unidirectionnels.

Cette étude est ainsi structurée :

» dans une premiere partie, les résultats de laditiee sont analysés afin de préciser les
mécanismes physico/mécaniques a prendre en comgtperéhender les outils déja
disponibles pour leur caractérisation;

* le chapitre Il présente les matériaux eétudiés, pestocoles de préparation des

échantillons, les moyens expérimentaux utiliséewes limites;

10
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ensuite, le chapitre 1l est consacré a la misglane d'une nouvelle méthodologie
numerique/expérimentale pour l'analyse des effetsladthermo oxydation sur le
comportement mécanique local du polymere et leldppement d'une loi constitutive
appropriée;

enfin, les résultats du chapitre Il permettronhslde chapitre IV de développer une
nouvelle approche numérique/expérimentale pouraleut du champ des retraits
matriciels sur la surface des composites UD, caahij au cours du vieillissement, a

'amorcage des décohésions fibre/matrice.

11
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1. Mécanismes de dégradation du polymére pendant lad¢nmo oxydation
L’exposition des polymeéres organiques thermoduatikes a des températures généralement
supérieures a 120°C - mais, dans tous les cagjemfés a la température de transition
vitreuse - entraine l'activation de mécanismes dgad@tion du matériau tels que pertes de
masse, déformations chimiques irréversibles (tetrde matrice) et modifications du
comportement mécanique du polymere.

Un indicateur important, et surtout facilement astigle, de la dégradation est le changement
de couleur, qui se manifeste pendant un vieilligsgnsous air (ou, plus généralement, en
présence d'oxygene). D'apres Buch et al. [1] etsis@t al. [2], les modifications de la
structure chimique causent des variations des gtégr optigues du matériau, qui sont
explicables principalement par la thermo oxydatipnjsque le vieilissement sous vide
n'‘entraine pas de changement de couleur. L'édoantpasse d'une couleur claire,
normalement jaune pour la résine époxy (Fig. ldgsacouleurs plus foncées (marron ou noir)

pour les états vieillis (Fig. 1b).

Fig. 1: a. Echantillon de résine époxy a I'état vige. b. Echantillon de résine époxy aprés 500 hewg@e
vieillissement sous air atmosphérique.

1.1 Développement d'une couche oxydée
Une simple découpe de l'échantillon suffit a metre évidence que dans I'épaisseur la

A

dégradation n'est pas uniforme. Le coeur de I'dédlmamreste intact, "protégé"” par la couche
oxydée, dans laquelle tous les processus de ssgdlinent se développent pendant le
vieillissement [3,4]. A l'aide de la procédure dkcmpar [3,5-8], on peut visualiser par
Microscopie Optique trois régions caractéristigdegpolymeére vieilli (Fig. 2) : a partir de la
surface exposée a l'environnement oxydant, on é&raans l'ordre la couche oxydée, une

région de transition (ou zone active) et le coaim gu polymere.

15



I. Bibliographie

1 .
— 103.88 gm

— 42248 ym

Fig. 2: Image par Microscopie Optique de la surfacel'un échantillon de résine PMR-15 vieillie pendant
196h sous air atmosphérique a 343°C, montrant la fmation d'une couche oxydée suite a la thermo
oxydation [8].

L'extension en profondeur de la couche oxydée évalec le temps de vieillissement (Fig. 3)
jusqu'a atteindre une valeur limite, tandis quediéseur de la zone active reste presque

identique durant le vieillissement.
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Fig. 3: Extension en profondeur de la couche oxydé de la zone active pour la résine PMR-15 en
fonction de la durée de vieillissement sous air atmsphérique a 288°C [8].

Une explication pour le développement de la coumtyelée, ainsi que pour le comportement
de la zone active, est a rechercher dans la ndtugghénomene d'oxydation. Il s'agit d'un
phénoméne couplé de diffusion/réaction [9,10] gliea dans les sites d’oxydation présents
dans la structure atomique de la matiere [4]. Babé la diffusion apporte du nouvel oxygéne,
de l'autre coté l'oxygene est consommé par laiokaavec les radicaux libres du polymere.
La cinétigue de croissance de la couche oxydée daegésine pure dépend, donc, de la
dominance relative de la vitesse de diffusion efadéatesse de réaction. Tout est fonction de

16
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la concentration locale d'oxygene dissous dansligngwe, qui peut s'exprimer sous la forme

d'un bhilan entre la diffusion et la réaction :

%—?zDHDZC—R(C,T) Eq. 1

Dans cette formulatiorC(x, y, z, t) est la concentration locale d'oxygene, évoluaarisd

I'espace et dans le temps, qui dépend aussi dmfzérature et du champ de déformation.

La loi de Fick,DijDZC, décrit la diffusion de l'oxygéne dans I'échaotillet nécessite la
connaissance des coefficients de diffusi@q ), qui peuvent étre trois dans le cas de solide

orthotrope (par exemple le composite) ou un seefficent dans le cas plus simple de solide
isotrope (tel que le polymere). Les coefficientsdiféusion sont corrélés a la température a
laide d'une loi d'Arrhenius, nécessitant uniguemkn connaissance d'un facteur pré
exponentiel et d'une énergie d'activation. Maitetapérature n'est pas la seule variable qu'il

faut envisager : des études [11,12] ont montréméuent que les coefficients; pourraient

dépendre aussi du champ de déformation, en propdsanopportunes modélisations. Cet
aspect, par contre, se révele négligeable lorsl'aeantillon de résine pure est vieilli dans
une étuve sans quaucune charge soit appliquée.s Demn cas, le couplage
diffusion/déformation n'est pas significatif, et thffusion est pilotée seulement par la
température de vieillissement et par la pressiotigile d'oxygene dans I'environnemep}, (
indispensable a définir la condition limite de cenitation d'Q en surface G). Cette

condition est généralement exprimée via la loi dijfe
C.=pS Eqg. 2

ou Sest la solubilité de I'espéce dans le matériau.

Le termeR(C,T), apparaissant dans I'EqQ. 1, rend compte de leematréaction du processus
d'oxydation et définit la vitesse de consommatian ldxygene. La corrélation avec la
température s'explique physiquement puisque efleridiine parmi les réactions chimiques
moléculaires celles qui peuvent, ou pas, avoir. lBurevanche, le lien avec la concentration
d'oxygene est intuitif : plus I'oxygene est disfbmiplus de sites sont oxydés simultanément.

Deux approches pour modéliser ce terme sont fosiemdittérature : le modéle mécanistique

17
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développé par Colin et Verdu [4,13-16] et le modglies phénoménologique proposé par
Pochiraju, Schoeppner et Tandon [3,5,6,8,17].

Dans le modéle mécanistique, développé par Coliveatlu pour étudier la cinétique
d'oxydation de résines époxydes fortement rétisul@a l'occurrence la résine 977-2), les
différentes réactions entre les especes chimiquigsagticipent a I'oxydation, sont explicitées
et a chacune est associée une opportune vitlgsg€ig. 4). P symbolise la chaine
macromoléculaire, © caractérise les radicaux libee¥ représente une molécule moyenne de

produits volatils.

Initiation POOH - 2P° + H:20 + v V (ki)
Propagation P° 4+ 02 — PO;° (k2)
Propagation PO->° + PH — PO-H + P° (k3)
Termination P° + P° — inactive products (k3)
Termination P° 4+ PO,° = inactive products (ks)
Termination PO,° + PO,° — inactive products + 0,  ( kg)

Fig. 4: Schéma mécanistique développé par Colin ¥erdu [16].

Le point de départ du processus en "boucle ferraéela dissociation des hydropéroxydes
POOH en radicaux P°, formant en présence d'oxydengres radicaux PQ Ces derniers
s'associent avec des atomes d'hydrogene pour esfaies hydropéroxydes, en fermant la
boucle.

Le schéma mécanistique, ainsi créé, est le poimtégart pour la construction d'un systeme
différentiel d'équations régissant |'évolution demicentrations des différentes especes en

fonction du temps (Fig. 5), dont la concentratitxygeneC.

E_D‘Tf“ kyC[P"] + kg[PO5)*
dr Cx- .
@ — kjEPH][PD:o] - JI\].[PC)C)I-I]
d[;’:'] =~ — kg[PH]— 2k [POOH] — k;[PH][PO;°].
10 2
dlpfr—" L= ko Clp°) - KafPHI[POL7] — ks[P¥][PO7] - 2 ke[PO:°F
d[PQ] ipo o °)2 ¢ °
7 =2k[POOH] — k» C[P°] + ka[PH][PO2°] = 2k [P°] — ks[P°][PO:°]

Fig. 5: Systeme d'équations différentielles décriva I'évolution des concentrations des principalesspéces
chimiques du schéma mécanistique en fonction du tgra [16].
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Les produits volatiles sont des produits de latréacde I'oxygene avec le polymeére, se

produisant par coupure des chaines macromolécsilajue s'échappent du matériau pendant
'oxydation. Au niveau macroscopique, cela conduitune perte de masse globale de
I'échantillon et a une augmentation locale de fesidé. Ces deux effets se combinent dans un

retrait local du matériau et la variation de voluooerespondante est exprimée par L'EqQ. 3.

AV _Am_Ap

Eqg. 3
VO mO 100
Des déformations de retrait() se développent [18], qui sont associées & laatiani de

volume. En supposant un retrait isotrope on petiteéc

£Ch = 1AV

3V, Eq. 4
Généralement, quand on parle d'oxydation on assooi@diatement ce phénoméne a une
perte de masse, tandis que expérimentalement i@igardépend de la nature du polymére,
des dimensions des échantillons et des conditiengialllissement. Par exemple, la Fig. 6,
issue de la référence [19], montre que les éclhamtilde résine de type Epoxyde manifestent
des le début du vieillissement une diminution de&sse, alors que les échantillons de résine
de type Bismaléimide présentent une premiere ptiasgmentation d'autant plus intense que

I'épaisseur de I'échantillon est faible.

Variation de masse (%)
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Fig. 6: Courbes gravimétriques d'échantillons d'uneésine de type Epoxyde (a) et d'une résine de type
Bismaléimide (b) de différentes épaisseurs, respaament, dans I'air a 200°C et dans l'air a 240°C19].
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~

Ce comportement est tout a fait cohérent avec feétigue d'oxydation. Le modele

mécanistique suggére que des produits volatilsest rdolécules d'eau se liberent pendant
l'oxydation du polymére conduisant & une diminutden la masse, mais parallelement du
nouvel oxygene entre dans le matériau poussé difflsion. Or, la variation de masse de

I'échantillon n'est qu'un bilan parmi la quantitéxgigene dissous et la quantité de produits

libéres :
Ldm_1fy do]_ dV]_ d[Hzo]j
m dt :00( 01 " gt My, dt 01 g Eq. 5

Par conséquent, la prise ou la perte de masse eésultat de la dominance relative de la
vitesse de diffusion ou de la vitesse de producties produits volatils. Ces vitesses sont
fonction des propriétés de diffusion et de réactignques de chaque matériau, mais aussi de
la température et de la pression d'oxygéne quigrdwsffecter respectivement les propriétés
du matériau (typiqguement le lien est exprimé paxr lond'Arrhenius) ou la condition limite de
concentration d'oxygéne en surface et changeriginastent la cinétique d'oxydation.

Dans le modele mécanistique, les vitesses desagactont identifiées par analyse inverse de
la courbe de perte/prise de masse de I'échantillpres la calibration, le modéle permet de
reconstruire dans I'épaisseur de I'échantillondiacentration des especes, la perte/prise de
masse globale et le développement des déformatbimsiques de retrait, en fonction du
temps d'oxydation et des conditions de vieillissetmEgalement, le modéle permet de suivre
I'évolution de I'épaisseur de la couche oxydéeeefaite avancer progressivement la zone
active vers le cceur de I'échantillon.

D'autre part, le modéle proposé par Pochiraju, Sgpoer et Tandon [3,5,6,8,17] se base sur
la définition d'une variable d'état rendant comgéel'oxydation (1). Dans ce scénario, le
polymére est plutbt traité comme un "compositetm® d'une phase oxydée, d'une phase
vierge et d'une zone de transition (Fig. 7), ouqclea phase a un comportement
physico/mécanique différent. La valeur = 1 est choisie pour indiquer I'état vierge du
matériau et une valeur limite[]{,) est imposée pour dénoter un état du polymére
compléetement oxydé. En revanche, dans la zoneedetivariable | peut varier entrély et 1.
Dans la vision des auteurs, la variable d'étagst directement liée a la perte/prise de masse

du matériau a l'aide de I'équation suivante :
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p=——- Eq 6

|l =>4, Directionof oxidation

"'\:I = ‘:'.-\.-.'

-I.-I-II-.I-II-.-

Unalfected
Miterind
=i l
Chidized ! T
g raded Achive Chrdation
Material Process Zone

Fig. 7: Schéma de trois régions caractéristiques doolymere vieilli : la région oxydé, suivie par lazone
active et du matériau non oxydé. [3]

Etant donné que la perte/prise de masse est direntecorrélée au terme de réaction de I'Eq.

1, un lien direct entre la variable et R(C,T) peut étre établi par lintermédiaire d'une

constante de proportionnalité (

%=—)(ER(C,T) Eq. 7

Les constantesi o« et y sont déterminées a l'aide d'essais gravimétriguesles échantillons
de géométrie connue, dont on connait I'extensida deuche oxydée.

Une particularité de cette méthode est la prisecempte d'une corrélation entre les
coefficients de diffusion et I'état d'oxydation,i glans le cas du modéle mécanistique est

négligée. Si on considemd;™ la diffusivité du matériau complétement oxydélet celle du

polymeére vierge, on peut définir localement un tioeint de diffusion qui dépend de de la

maniére suivante :

_ un ¢ ¢0x OX
D. 1) = DU I_ToX 4 DS _1¢ Eq_ 8
I]( ) : 1 ¢ox : 1 ¢0x
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Apres lidentification de tous les parametres, ced@he aussi peut étre utilisé de facon
prédictive pour décrire I'évolution de la concetitra de I'oxygene, I'extension de la couche

oxydée et la perte de masse de I'échantillon.

1.2 Evolution des propriétés mécaniques
Le modele mécanistique et le modéle phénoménoledigunent a peu pres acces aux mémes
informations, mais sans créer aucun lien directeelat niveau d'oxydation et les propriétés
mécaniques du matériau. Si la structure molécutdienge, il est Iégitime de s'attendre a un

changement dans le comportement mécanique du payhépendant du niveau d'oxydation.

1.2.1.Echelle microscopique

Pendant la thermo oxydation, I'évolution des pitgs élastiques locales du polymére a été
démontrée expérimentalement a l'aide d'essaislfpasmicro et nano indentation [20-25].

Ces essais permettent de tracer des profils de Iméthstique d'indentatioc[T) a partir de

la surface exposée a l'environnement vers le cdaumatériau (Fig. 8), en dévoilant la

présence d'un gradient de propriétés.

55 5800
: I o 100h at 150°C - air
s o B00h at 150°C - air
G T 5900 14 o 1000 2 150°C - air
G = {I A 1000h 2t 150°C - vacuum
@ @ 4800
% 35 % i EE
g : * ki h § E
B B0
" PRI
h @ Un-onidized P15 polyimide
TR . .

D20 40 6D BD IDO 120 140 160 180 20 0 100 200 300 400 500
Distance du bord (pm) Distance du bord (um)

Fig. 8: Profils de module élastique d’'indentationen fonction de la durée d'oxydation, obtenus par
indentation sur des échantillons de résine PMR-15xgdés sous air a 315°C (a) [21] et sur des échalttils
de résine 977-2 oxydés sous air a 150°C (b) [22].

En proximité de la surface exposée a l'environngmen observe généralement une
augmentation du module élastique d'indentationadipde cette valeur maximale, le module
diminue le long de la couche oxydée de I'échantilliusqu'a atteindre - au coeur de
I'échantillon - la valeur de module caractéristiged'état vierge.

La forme du profil change en fonction de la natdre polymere et des conditions de
vieillissement. Par exemple, pour la résine PMR®fg. 8a) vieillie sous air a 315°C on

observe un plateau qui n'est pas présent dangdéks e la résine 977-2 (Fig. 8b) vieillie
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sous air a 150°C. Ceci peut s’expliquer par la cétitipn entre les phénomeénes de réaction
chimique et de diffusion, thermo-activés, et préfants I'un par rapport a l'autre en
fonction de la température de I'essai et de latide des sites oxydables des résines.

Dans le cas de la résine 977-2, Olivier et al. [@2 démontré I'existence d'une corrélation
entre le module élastique d'indentation et un etgier du degré d'avancement de la réaction,
en l'occurrence la concentration en produits d'akigd Q) [16], dont la définition est fournie
dans I'Eq. 9.

Q(x, y,z,t):jd[OZ]dr Eq. 9

La Fig. 9 montre les profils de concentration eadpits d'oxydation obtenus en résolvant
numériquement le modéle mécanistique de Colin etllW§L6] pour les états vieillis de Fig.
8b.

, 5800
& 100k at 150°C - air
6 a E O 600h at 150G - ar b
—&— 100h air o E A& 1000h & 150°C- ar
§ B G00halr ] A 1000h = 150°C - vacuum
A —&— 1000h air = i
S48 H t
E 2 4500 - E
E = i}
s} o )
4300 fﬁ E
T T //.,,;r://'yr,??ﬂ%;}//
_ oY /’ﬁ//// | r
3800 : ¥ F f
0 100 200 300 400 300 0 100 200 300 400 500
Distance from edge (um) Distance from edge (um)

Fig. 9: Profils de concentration en produits d'oxyétion Q obtenus par calcul couplé diffuso-chimique
(modéle mécanistique [16]) pour 100h, 600h et 1a®8ous air atmosphérique dans I'épaisseur d'un
échantillon [22].

Les deux grandeursEIT etQ - ont été obtenues expérimentalement et numérignedans
les mémes conditions de vieillissement (durée, &atpre et pression). Il est, donc, possible
de les représenter dans un méme graphique, I'tonetion de l'autre (Fig. 10).

Tout les points se situent sur une méme courbdlegugue soient la position dans la couche
oxydée et la durée d'oxydation. Ce résultat, obpar22], est extrémement important car il
démontre clairement que la variation des proprigiésaniques locales du polymeére dépend

univoguement du degré d'oxydation.
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Fig. 10: Corrélation entre le module élastique d'identation (EIT) et la concentration en produits
d’oxydation (Q) validée par rapport aux variables c temps et d’espace [22].

1.2.2.Echelle macroscopique

A l'échelle macroscopique, une analyse intéressdmt&volution avec le degré d'oxydation
des propriétés élastiques et viscoélastiques dgmpres a été effectuée par l'intermédiaire
du spectre d'analyse mécanique dynamique (DMARE6Pour le polymere de type époxy,
il a été montré que l'oxydation produit le phénoeéfiantiplastification : pendant le
vieillissement la coupure de certains groupes oslg$adu matériau conduit a la création de
chaines pendantes qui décalent la relaxativars les plus basses températures et diminuent
son pic. Cet effet engendre une chute plus faibiensbdule de conservation aux basses
températures, qui se traduit par une augmentaBatednodule a la température ambiante. La
Fig. 11a ([27]) schématise I'effet du phénomenetibkastification sur le spectre de DMA. En
revanche, la Fig. 11b ([28]) montre I'évolution aw®xydation du spectre du module de

conservation pour la résine époxy 977-2.
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- == Oxydé

Décalage Tg
da a l'oxydation

Décalage E'
da a l'oxydation

E

Fig. 11: a. Schéma du phénomene d'antiplastificativinterne dd a la thermo-oxydation [27]. b. Modulede
conservation en fonction de la température et duafyré d'oxydation pour la résine 977-2 [28].
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La température de transition vitreuse du polymdrg ést, aussi, affectée par la thermo
oxydation. Dans le cas de la résine 977-2, la Fldp. met en évidence notamment une forte
diminution de la §, proportionnelle au degré d'oxydation.

L'influence de l'oxydation sur le comportement viEastique du polymere a été, aussi,
étudiée dans la littérature [29-31] par l'internaéei d'essais de relaxation sur échantillons
massifs. Concernant la résine époxy 977-2, un memnodéle visco-élastique-
endommageable non-linéaire a été mis en place 22F pu la prise en compte du
vieillissement en atmosphére oxydante a été eftecie maniere phénoménologique en
changeant localement le module d'Young et le adefft de Poisson du polymere. La Fig. 12
montre une comparaison entre simulation et expégigour des échantillons oxydés.
Parallélement, un autre modele viscoélastique prégosé par [30]. Ce modeéle se base sur
I'hypothese que la réaction d'oxydation modifierpgu la valeur du coefficient de
compressibilité et, donc, que les variations et dev sont liées. La Fig. 13 présente
I'évolution numérique et expérimentale de deux él@sidu tenseur de contrainteS(at Sy)

en fonction du temps pendant les essais de retexatirois niveaux de déformation.

& 3semaines @ 210°C (essai) & 3 mois & 180°C (essai)
— 3 semaines & 210°C {modele) — 3 mois & 180°C (modeke)
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Fig. 12: Comparaison entre le modeéle visco-élastiglet deux essais de fluage multiple sur résine mass
977-2 réalisé a 120°C apres vieillissement [29].

::: L ‘:j:"’:‘n“":"“-l a = _ — Experimental b
; ::j _Lg a ~—— . 25 k Mumerical
22 — — = 20 - . - 2.2%
e e e e e—————
iy | T of 10+ 1.8%
£ = },k e i S B —
= ol T ——————— ' 0.8%
i o - "o 5000 10000 15000 20000 25000 30000

o S000 10000 1 S000 20000 25000 J000o
Time (s}

Fig. 13: Evolution numérique et expérimentale de la&rS et de Sxy en fonction du temps pendant les
de relaxation a 0.8%, 1.8% et 2.2% de déformatior{30].
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Bien que les deux modeles suivent correctemenbteportement du polymere pendant un

essai de relaxation macroscopique, il faut remarques, dans les deux cas, la thermo
oxydation est supposée n'affecter que les modutesux du polymére et les spectres de
relaxation sont identifiés uniquement pour I'étarge du matériau. Cette conclusion semble
contraster avec le résultat issu par DMA, ou lasxdgectres - du module de conservation et
du module de perte - varient fortement avec le @egxydation. D'un coté, étant donné que
le module de conservation peut étre associé au adempent élastique, cela pourrait justifier

I'évolution des modules vitreux du matériau. D'ayart, la variation du spectre du module de
perte signale que linfluence de la viscoélastidans le comportement mécanique du
matériau change suite au vieillissement thermo amidCe dernier point révele qu'il serait

judicieux de construire un modele numérique dagadkles spectres de relaxation - rendant

compte du comportement viscoélastique - soient affestés par I'oxydation.

1.3.Couplage oxydation/endommagement
La couche oxydée est - dans le polymere - une dengiticité, dans laquelle les propriétés
meécaniques évoluent et des déformations chimigeesettait se développent a cause des
variations de masse et de densité. De plus, paéts tres oxydés, des endommagements
peuvent s'amorcer a partir de la surface expos$éevaronnement [6]. La Fig. 14 fournit des
images par Microscopie Optique des endommagementsassurface d'un échantillon de
résine PMR-15.

PMR-15 aged @ 343°C

1 active
262.78 pm zol](:

primary
crack

Fig. 14: Couche oxydée (régions plus claires) et@ution de 'endommagement pour la résine PMR-15
vieillie a 343°C [6].
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Les déformations internes participent a I'amorcdgela fissure, qui rend disponibles des
surfaces supplémentaires favorisant la pénétratmri’oxygéne dans le polymere, ce qui
accélére le processus d’oxydation. On remarquéndistnent que la couche oxydée est plus
profonde autour des fissures et que, donc, le psused'oxydation est strictement couplé a

'amorcage et a la propagation des endommagements.

2. Effets de la thermo oxydation sur les compositesraatrice organique

L'étude des mécanismes de dégradation des polymesesune étape préliminaire
incontournable pour la caractérisation de la dégjrad des composites. Cependant, bien que
la fibre de carbone peut étre raisonnablement dénse inerte a I'oxydation - au moins pour
des températures de vieillissement inférieures @@0- son interaction avec la matrice
polymére peut avoir un effet considérable dansriésanismes de diffusion de lI'oxygene et
d'endommagement du matériau. Par conséquent, lpartement d'un composite pendant un
vieillissement thermo oxydant ne dérive pas seuhdrda comportement de ses constituants
mais aussi des interactions entre les fibres ehd#rice. Par exemple, d'un point de vue
chimique, la présence des atomes de carbone tdlertidation [4,13] car il réagit avec les
radicaux oxydables du polymére. Egalement, de nembtravaux [17,32-50] ont montré
I'existence autour des fibres d'une interphasdagiement due a un processus de réticulation
du polymere différent a cause, encore une foisa geésence des atomes de carbone.

La compréhension des mécanismes de dégradationadamsiposite nécessite inévitablement
une approche multi-physique et multi-échelle, géi@bien résumée par Pochiraju et Tandon
[6] dans le schéma présenté en Fig. 15. Tous ésefits nécessaires a la mise en place d'un
modele prédictif du vieillissement d'un composiatsegroupés dans trois blocks :

- Dans le block A, on conduit - pour chaque constituanatrice et interphase) - un
calcul thermo/chimique du processus de réactidn&ldn de |'oxygeéne pour
I'évaluation de I'extension des couches oxydées.

- Dans le block B, le changement des propriétés nigwes du matériau pendant
l'oxydation et le développement de déformationsdugdles de retrait sont pris en
compte a l'aide de modéles couplés micromécaniques.

- Enfin, dans le block C, on examine I'évolution ‘@adommagement dans le composite,
ayant un role primaire dans les processus de dfiude 'oxygene, de croissance de

la couche oxydée et de dégradation du matériau.

27



I. Bibliographie

Constituent )

Behavior Composite

—_— v Architecture
A. Oxidation Models far (RVE)

PMR-15[12, 13],
BMI and AFR-PE/4
Systems

Oxidation Layer
Growth

B. Micro-Mechanics Modeal
Oxidized Oxidation-induced Stress and
Deformation in PMR-15[30]

Crack

C. Damage Evolution and e Damage

Damage
Stateg Damage-Diffusivity Criterion
Interaction Model for PMR-15 =
- ’ Stress
State

Fig. 15: Schéma pour la modélisation des mécanismés dégradation des composites [6].

La fragilisation du matériau et le développementéfrmations chimiques de retrait sont a
la base de I'amorcage des endommagements, dansposite, pendant I'oxydation. On peut
distinguer deux classes d'endommagements : alléchieroscopique on observe I'apparition
de décohésions aux interfaces fibre/matrice, caffettent pas directement la résistance du
composite, mais qui créent des nouvelles surfanesoatact direct avec I'environnement
oxydant, en accélérant, donc, la diffusion de K®ne dans le matériau; a I'échelle
macroscopique (celle d'un échantillon) des fissul@ss la matrice peuvent apparaitre par

simple effet de cycles thermiques entre la tempésambiante et celle de vieillissement.

2.1 Mécanismes de dégradation du composite a I'échetli@croscopique
La surface orthogonale a la direction des fibras domposite UD présente généralement un
retrait matriciel d’autant plus profond que la diste entre fibres est grande, et qui augmente
au cours du vieillissement [51]. Dans Vu et al.][6& phénoméne a été largement étudié par
Microscopie Confocale Interférométrique (MCI). Rxiemple, la Fig. 16 montre I'évolution
d'un endroit donné de la surface d'un composite IMD/977-2 pendant un vieillissement
thermo oxydant sous 5 bars d’'oxygene a 150°C.
D'un coté, le retrait matriciel sur la surface @eHantillonvierge est clairement observable,
bien qu'il ne soit profond que de quelques censaifeenanometre. Les auteurs ont associé ce

retrait matriciel :
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- aux contraintes d'origine thermique, se manifesiaehdant le refroidissement de
I'échantillon apres la cuisson du matériau a cale différents coefficients de
dilatation thermique de la matrice et de la fibrei( aussi [52]);

- aux contraintes mécaniques engendrées par le ppdiske la surface.

Apres 48 heures de vieillissement, le retrait magriest beaucoup plus margué (environ 6um)
suite a tous les mécanismes de dégradation dettendéja identifiés : variation de la masse
et de la densité, développement de déformationmighes de retrait et changement des

propriétés mécaniques.
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Fig. 16: Retrait matriciel mesuré sur la méme zonee I'échantillon en fonction de la durée d’oxydatia. Le
vieillissement a été effectué sous 5 bars d’'oxygead 50°C [51].

De plus, on constate que le retrait n’est pas eonstur toute la surface, mais plutot fonction

de la distance entre fibres. En effet, a chaquéeleode fibres on peut associer une distance
caractéristique - en I'occurrence la distance dag@xes des fibres - et une valeur maximale
pour le retrait matriciel. De cette maniere onesdrcompte que le retrait matriciel maximal

augmente avec la distance entre fibres et que catttéristique reste inchangée pendant
l'oxydation (Fig. 17) [51]. Un autre aspect tregiassant, issu de la Fig. 17, est que le retrait
matriciel dépend des conditions de vieillissem&gci est parfaitement en accord avec la
cinétique d'oxydation de la matrice, puisque - camiton a pu le constater dans le chapitre
.1 - une pression plus élevée accélére la diffugle I'oxygéne en permettant d'atteindre

rapidement des états plus oxydés auxquels corrdsppmotamment des déformations
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chimiques de retrait plus importantes, qui peuyastifier la mesure de retraits matriciels

plus marqués.
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Fig. 17: Retrait matriciel maximal en fonction de & distance entre fibres pour des échantillons de
composite IM7/977-2 vieillis sous 1.7 bars d'oxygen(a) et 5 bars d'oxygene (b) a 150°C [51].

Pendant l'oxydation la fragilisation de la matriamnjointement au développement de
nouvelles déformations d'origine chimique, conduitamorcage d'endommagements sur la
surface. Une image au MEB (Microscope Electronigudalayage) de la surface d’'un

composite UD IM7/977-2 vieilli 1000 heures sousamosphérique a 150°C est proposée en
Fig. 18 [51].

Fig. 18: Image au MEB de la surface d’'un échantillo UD vieilli 1000 heures sous air atmosphérique a
150°C [51].

On observe des décohésions aux interfaces fibregmahotamment pour les distances entre
fibres supérieures a 15um (zones riches en matieejnesurant la méme surface par MCI,
on s'apercoit que - suite a l'oxydation - pres filmes le profil dévient irrégulier ("profil
secondaire"), comme montré en Fig. 19 [51].
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Secondary profiles on shrinkage profile
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Fig. 19: Exemples de profils de matrice entre deufibres obtenus pour un échantillon vieilli a 150°Gsous

1.7 bars d’'oxygéne [51].

La présence de profils secondaires indique quedeegsus de dégradation a l'interface a lieu

plus rapidement que dans la matrice. Ce phénoman®ujours pas une explication claire,

mais dans [53] quatre scénarios ont été proposeés :

éloignée des fibres;
Les profils secondaires sont le résultat de l'aagegcd'un endommagement de

Le coefficient de diffusion d’'oxygene dans la z8imeerface/interphase™ fibre/matrice
est plus élevé que celui de la matrice seule;

Le taux d’oxydation dans la zone "interface/intexpdd' fibre/matrice est plus élevé
gue celui de la matrice seule;

La forte concentration de contraintes a l'interfditee/matrice assiste la diffusion
d’'oxygéne vers le coeur du matériau. Dans ce cagotee proche de linterface

fibre/matrice serait oxydée a une vitesse plusé&egue la zone de matrice plus

I'interface fibre/matrice.

Le fait que les profils secondaires soient majogtaent présents dans des zones riches en

matrice tend a favoriser I'hypothése que leur présesoit plutét liée a la concentration de

contraintes. Cependant, cette observation n'aet@as a exclure un couplage entre les trois

scénarios proposés. Des études plus approfondiesdemc, nécessaires.

Par contre, il apparait clairement que les décohésitémoignent d'un état local de
chargement considérable - dépendant de la distiibdes fibres dans I'échantillon [52] - qui
conduit a l'apparition d'endommagements. Des ntes/edurfaces exposées directement a

I'environnement oxydant sont donc créées : c'egelmt d'un phénoméne auto-acceléré de

propagation qui s'amorce et qui demande a étraéétiel maniere plus approfondie car il

pourrait étre a la base de la formation de fissorasicielles plus importantes. Par exemple,
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en Fig. 20 on montre une fissure qui s'est déevélegpontanément pendant le vieillissement

sous air sur la surface d’'un composite stratifi®(QDs[17,54].

Fig. 20: Image au MEB de la surface d'un échantillo stratifié [0/90], vieilli 2250 heures sous air
atmosphérique [17].

Par ailleurs, pour des états encore plus oxydéisdare peut se propager vers l'interpli, soit
I'interface de jonction entre deux plis d'orierdat difféerentes (par exemple 0° et 90°).
D'apres [17,54], deux scénarios sont possiblesmetibn des propriétés de l'interpli (oxydé) :
soit la fissure continue son parcours dans la oette l'autre pli (le "fibre bridging" montré
en Fig. 21a), soit elle avance parallélement drkction des fibres en engendrant localement

du délaminage (Fig. 21b).

Fiber bridging

ey .

! .0
; , - n §
s LA +

Fig. 21: Image au MEB des deux scénario possibles gropagation de fissures amorcées par vieillissemte
thermo oxydant : le "fibre bridging" et le délaminage local [54].

32



I. Bibliographie

2.2 Fissuration dans le composite induite par cyclagdnermique dans un

environnement oxydant

A l'échelle de I'échantillon, le couplage enviromemt/développement des fissures a été
clairement démontré par Lafarie et al. [55,56]adé€ d'essais de cyclage thermique, sur
composites stratifies §®0;]s IM7/977-2. La différence entre les coefficients di&@atation
thermique de la matrice et de la fibre engendrecdatraintes thermiques microscopiques aux
interfaces fibre/matrice et pour chaque pli deatdtlons thermiques orthotropes, plus faibles
dans la direction des fibres et plus marquées daties orthogonales aux fibres. Cette
différence entre les coefficients de dilatationrthigue des plis adjacents engendre d'autres
contraintes thermiques au niveau du pli. Toutescossraintes thermiques, qu'elles soient a
I'échelle microscopique ou a celle du pli, dépehdertement de la température : plus la
température de I'environnement est basse - et plogcon s'éloigne de la température "sans
contrainte”, correspondant généralement a la testymér de cuisson - plus les contraintes
thermiques sont éleveées, et vice-versa. Il en t&ge pendant un cyclage thermique la
contrainte interne a chaque pli varie entre unewalaible, aux hautes températures, et une
valeur maximale, aux températures plus basses 2R)g.Ceci équivaut a faire un essai de
fatigue mécanique - dans lequel la contrainte st en imposant la température - qui peut

conduire facilement dans le temps a I'amorcageldremagements.

0
AVAVAY
VooV V >
Ty *
53.6 MPa
7T KMPa >

Fig. 22 : Représentation schématique des cycles theques et de la contrainte transversale
correspondante dans les différents plis du stratié [56].

Les auteurs ont, donc, suivi la propagation delbemmagement a l'intérieur du stratifié - dans
une atmospheére inerte (sous azote) et dans unespitér@ oxydante (sous oxygene) - par
rayons X. Dans l'environnement neutre;)(Ne nombre de fissures qu'on voit apparaitre

pendant l'essai est assez limité (Fig. 23). En nelva, les échantillons placés dans
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I'environnement oxydant a la fin de I'essai se gmtsnt tres endommagés. Le nombre des
fissures augmente avec le nombre de cycles et saerad que certaines fissures arrivent a
traverser completement I'échantillon (Fig. 23). teaches externes sont notamment fissurées
de maniere relativement homogene (fissures de graomyjueur traversant le pli de part en
part), dans les couches internes, par contre,skurfation apparait clairement au bord de
I'échantillon, en contact avec I'oxygéne, suggérgué I'amorgcage soit lié aux conditions

locales d’oxydation.

N, | .
L0 | & |
‘- LA LS 'H!:”' TS s S
e AR B P T T E e S e
E 500 cycles 750 cycles 1000 cycles
externe

Fig. 23 : Evolution de la fissuration matricielle cins des stratifiés [§90;]s soumis a des cycles thermiques -
50°C/150°C sous azote et sous oxygene observéerpdiographie X [55]. Les échantillons ont été orietés
de maniere a présenter les couches externes horizalement et les couches internes verticalement.

La Fig. 24, issue de [55], propose deux imagesvparoscopie Optique de fissures créées par
cyclage thermique sous azote et sous oxygene. idabo observe une importante différence
par rapport aux états des surfaces : I'échantilleiili dans un environnement inerte reste
assez plan, tandis que l'autre présente une suplaseirréguliere (effet des déformations
chimiques de retrait). Ensuite, on constate quealet de la fissure est plus tortueux dans le
cas du vieillissement sous azote que sous oxyd@nelus, l'ouverture des fissures change si
le cyclage thermique est conduit sous dd pas. Les fissures amorcées sous oxygene sont
larges, bien ouvertes et la plupart des fibres soes (Fig. 24b). Dans ce cas, on se trouve
plutét devant a une rupture de type fragile. Eranehe, les fissures qui se sont propagées
dans l'autre échantillon (sous azote) sont plusrigielles et étroites (Fig. 24a). L'ouverture
de la fissure n'est pas suffisante pour permettiesérvation par MEB de la surface
endommagée, ce qui rend difficile la définitiontgipe de rupture.

La présence de l'oxygéne a clairement un role damlommagement de la plague en
composite et, bien que ce réle ne soit pas compkie compris, son étude est nécessaire a
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I'utilisation des composites a matrice organiquarpdes applications a haute température car
il entraine une diminution significative de la dende vie du matériau.

a/ Nitrogen

Fig. 24 : Images par Microscopie Optique de fissugecrées par cyclage thermique sous azote (a) et sou
oxygene (b) [55].

2.3 Effet du pré vieillissement du matériau sur la fisaration induite par

un chargement mécanique
Les premiers travaux expérimentaux concernant leamgme de fissuration matricielle
transverse dans des stratifiég/BD,)s remontent a la fin des années 70. Garrett et BEHIE]
et Reifsnider [58] ont observé et caractérisé Melbppement de la fissuration transverse au
cours d’essais monotones, en constatant que lsards transverses s’amorcent sur les
surfaces libres de I'éprouvette et se propagentédiatement dans la profondeur du pli 90°.
Pendant un essai de traction monotone, au-delae daertaine charge, les fissures
commencent a se multiplier, jusqu'a atteindre wew limite, dépendant des constituants et
de la séquence d’empilement du stratifié. Plusiétusles expérimentales plus récentes ont
confirmé qualitativement ces résultats [53,59-62].
Dans le but d’identifier et caractériser les paresephysiques et géométriques gouvernant
l'initiation, la multiplication et la saturation slefissures transverses sous chargement
mécanique (ou thermique), de nombreux modeles Eniproposes [53,62-68]. L'analyse
mécanique de I'évolution de la fissuration matileieransverse dans le composite consiste
d'une part a décrire proprement la répartitionategraintes dans le stratifié composite [0£90]
en présence de fissures, d'autre part a utiliséouarcritére de rupture.
Par ailleurs, les mécanismes de fissuration trasseveendant un essai de traction monotone
sont clairement influencés par la thermo oxydaf&8)62]. Dans Vu et al. [62], des essais de

traction monotone jusqu’a rupture ont été effectsids des composites stratifies,[90]s
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vierges ou préalablement oxydés. Par l'intermésidie techniques optiques locales, les
auteurs sont réussis a suivre - "in situ" sur lahite de traction - le développement des
fissures transverses sur la surface du pli 90°.ibhage montrant ces fissures est présentée en
Fig. 25 [53].

Fig. 25: Exemple de fissures transverses [53].

Dans la Fig. 26 sont tracées les densités de éissem fonction de la charge appliquée pour
différents niveaux d'oxydation de I'échantillon.apparait que la courbe correspondant a
I'échantillon vierge est décalée par rapport &saibrrespondant aux échantillons pré vieillis,
qui présentent a un méme niveau de charge applitneeensité de fissures plus élevée. Par

contre, il est intéressant de noter que la durégdiliissement n'entre pas en jeu.
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Fig. 26: Densité de fissures en fonction de la ctge appliquée pour des composites stratifiés J®0,]s
vierges ou préalablement oxydés [62].

Ces essais montrent que le taux de restitutioredjén critique G¢) associé a la fissuration
matricielle transverse est influencé par |'étatxgbdation du matériau. La valeur dg.,
calculée par [62], pour I'état vierge et sensibleinmus élevée que celle des états oxydés.

L’origine de sa réduction suite au vieillissemest & rechercher dans la fragilisation de la
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matrice sur les surfaces exposées a l'environnethenino oxydant, qui a un effet sur

'amorcage et sur la propagation instantanée desiés transverses.

3. Accélération du vieillissement

Afin d'avoir des durées d'essai de vieillissembetrho oxydant plus raisonnables, il s'avéere
indispensable d'élaborer des techniques permettantelérer les réactions chimiques de
vieillissement, sans toutefois activer d'autresanéanes de dégradation. Plusieurs travaux de
recherche ont été consacrés a la définition d'esavieillissement accélérés, en utilisant soit
des pressions soit des températures élevées [2,69].

L’augmentation de la température a une influencdaswitesse de diffusion de I'oxygene et
sur les vitesses des réactions chimiques dandyepre, permettant d'accélérer le processus
d'oxydation. Cependant, une température élevée paubriser des mécanismes de
dégradation parasites qui ne sont pas liés auxophénes de thermo oxydation. Tandon et al.
[70] ont étudié le vieillissement de la résine PiMRa différentes températures, en suivant
I'évolution dans le temps de deux parameétres cistitjues : I'épaisseur de la couche oxydée
(Fig. 27a) et la perte/prise de masse de I'écham{iFig. 27b).
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Fig. 27: a. Epaisseurs de couches oxydées mesurfrsdes échantillons de résine PMR-15 vieillis sousr
atmosphérique a trois températures : 288°C, 316°Qt843°C. b. Pertes de masse mesurées sur des
échantillons de résine PMR-15 vieillis sous Air ogous Argon a 288°C, 316°C ou 343°C [70].

Jusqu'a 1000 heures de vieillissement les épasskas couches oxydées des échantillons -
vieillis aux températures de 288°C, 316°C et 343%0nt comparables. Par contre, les pertes
de masse sont trés affectées par la températweeilssement. A 288°C la résine PMR-15
présente une perte de masse considérable seulainémtvieillissement a lieu dans un

environnement oxydant. Dans un environnement in@beis Argon) on n'observe pas de
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changement de masse, mettant en évidence quel iméeanisme de dégradation actif a cette
température est celui de thermo oxydation. En relvana 343°C (prés de la température de
transition vitreuse de la résine) un changemensidénable de masse est observé, aussi bien
dans le cas de vieillissement sous Argon que saustmosphérique. Cela suggere que
d'autres mécanismes de dégradation sont actifg'iefapt, donc, étre extrémement vigilant
dans l'utilisation de températures élevées poucBtération des essais de vieillissement.
L'autre méthode consiste dans l'utilisation de gioms partielles d'oxygéne plus élevées. La
présence dans I'environnement d'une quantité pipsrtante de molécules ¢'@fluence la
concentration d'oxygene en surface de I'échantiiqni est calculée par exemple via la loi
d'Henry - en modifiant les mécanismes de diffugbte processus d’oxydation. Une analyse
attentive de la vaste bibliographie [2,51,53,69-@4ponible en littérature révele qu'aucune
réponse claire et nette, concernant l'utilisatio; ld pression en tant que parametre
d'accélération de la thermo oxydation, n'a pasrenet fournie. Les études sur la résine 977-
2 et sur la résine PMR-15 [22,70,71] suggérent lgidisation de pressions "modérées" est
véritablement un moyen d'accélération efficace eamé¢ de perte de masse du matériau,
d'épaisseur de la couche oxydée et de diminutiamatilule de cisaillement du composite.

De plus, concernant le composite, Vu et al. [51]é&ndié I'effet de la pression sur I'évolution
du retrait matriciel observé sur la surface de amsitp UD. Trois échantillons de résine 977-2
ont été vieillis a 150°C sous trois pressions pHes d'oxygene différentes : air
atmosphérique pour 1000 heures, 1.7 bars p@dr 49 heures et 5 bars d'@ur 20 heures.
Dans la Fig. 28 sont tracées les valeurs de preianchaximale des retraits matriciels en
fonction de la distance entre fibres, pour lesstamnditions de vieillissement. Il apparait que
les courbes sont identiques et que la dispersierpdmts expérimentaux est pratiquement la
méme. Par rapport au vieillissement sous air ath@rsgue, des pressions de 1,7 et de 5 bars
d'O.induisent des accélérations de temps de I'ordi20det 50 fois, respectivement.
Cependant, les échantillons oxydés sous des pmsssioxygene élevées présentent des
différences remarquables de leur comportement nggoan Une premiere différence
concerne les gradients d'oxydation, qui se dévelopgans le polymere pendant I'oxydation
et dépende fortement de la pression partielle demg. A partir de 2 ou 3 bars dQes
profils d'EIT - trace précieuse du gradient d'oxiyata et des propriétés - présentent des
plateaux en proximité de la surface exposée aitmmement (Fig. 29a) qu'on n'observe pas
dans le cas de vieillissement sous air atmosphe(igig. 29b) [74].
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Fig. 28: Retrait matriciel de trois échantillons derésine 977-2 vieillis a 150°C : 1000 heures souis a
atmosphérique, 49 heures sous 1.7 bars d@t 20 heures sous 5 bars d'(Q51].
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Fig. 29: Profils d'EIT, en fonction de la durée d'&xydation, obtenus par indentation sur des échantitins de
résine 977-2 oxydés a 150°C sous 5 bars d'@) et sous air (b) [74].

Une autre comparaison importante, d'éprouvettaliesesous différentes pressions partielles
d'oxygene, est fournie par Chocinski-Arnault et[aB] en terme de forme du spectre de
DMA (voir Fig. 30).

+ 1000h - air
s 18h-0.5MPa 0,
30015 430h-0.5MPa O,

Temperature (K}

Fig. 30: Spectre du module de perte de la résine B2 en fonction de la température et des conditiorde
vieillissement des échantillons [26].
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En l'occurrence, les échantillons oxydés sous résentent, le long du spectre du module de
perte, un double pic de transition vitreuse : un qorrespondant a la transition vitreuse du
matériau vierge (478K), et l'autre, a plus bassgpérature (468K), associé a la partie oxydée.
En revanche, I'oxydation sous 0.5MPa d'oxygéne wib@adun spectre plus régulier : le pic de
transition vitreuse correspondant au matériau eier‘gst plus visible et le seul pic observable
se déplace vers les plus basses températuresin@iglae que la couche oxydée s'étend plus
profondément dans I'échantillon, conduisant a leegpsition des transitions vitreuses des
différents états oxydés présents dans I'échantillon

Enfin, il faut remarquer qu'il y a un manque impottd'études sur la caractérisation des effets
de la pression partielle d'oxygéne sur l'apparigbta propagation des endommagements sur
la surface du polymére ou du composite associé.

4. Considérations finales sur la revue bibliographiqueet questions ouvertes
L'étude de la bibliographie montre que plusieurghndes et outils, a la fois théoriques et
expérimentaux, sont aujourd'hui disponibles powsdkactérisation du vieillissement thermo-
oxydant des polymeres thermodurcissables, et dapasites associés. On note toutefois que :
- Aucun modele mécanistique de diffusion-réactiorxgdation complet, similaire a celui
développé par Colin et Verdu [16], n’est disponidlemoment de la rédaction de cette thése
pour les résines du programme COMPTINN'. De ples relations explicitant les liens entre
la dégradation de la microstructure du polymereigcoes de chaines, variations de densité et
de masse...) et les propriétés mécanigues ne sorgngase clairement établies, au moins
pour les polymeéres concernés par cette étude.dpdirec certains auteurs ont montré qu’'une
corrélation phénoménologique pouvait étre faiteeeilds modules élastiques d’indentation
mesurés dans les couches oxydées d'une résine égbXNgs valeurs locales de la
concentration en produits d’oxydation. Cette étadgrieure permet de penser que le module
élastique d’indentation, a travers ses évolutionscaurs du vieillissement, est un bon
indicateur des modifications des propriétés méeasqglu polymere oxyde.

- Quoiqu’on trouve dans la littérature quelques mesi€louplés de comportement thermo-
oxydation / mécanique de polyméres, les modélgsgsks n'ont jamais pris en compte l'effet
du vieillissement sur la partie visqueuse de cepmitement, alors que les spectres de DMA
suggerent que cela serait judicieux.

- Les variations de masse et de densité d'un éclmmtlolymére — dues au départ de

produits volatils et de molécules d’eau — se treghii par le développement dans la couche
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oxydée de déformations chimiques de retrait. Biea I connaissance de ces déformations
soit une étape primordiale pour la compréhensianaiigétiques d’oxydation et le calcul des
contraintes locales qui se développent dans lahsouwxydée, il n'existe aucun moyen
expérimental pour la mesure directe, a cette éshdl ces déformations.

- Dans le cas d'un composite a fibres de carbone eta@ice thermodurcissable, les
déformations chimiques liées a I'oxydation de latrina, irréversibles, se traduisent par
'apparition et le développement de retraits dematrice sur la surface en contact avec
environnement. Il a été montré que la profondel& ces retraits matriciels dépend
principalement de trois parametres : la distandeedibres, I'arrangement local des fibres et
le niveau d'oxydation. Au cours du vieillissemeéatdéveloppement de ces retraits participe a
la rupture des interfaces et a la multiplicatiors d#écohésions fibres/matrice. Si ces
mécanismes ont été bien décrits et interprétés @ménultant d’'une augmentation des
contraintes mécaniques aux interfaces induiteslgmrdéformations thermo-chimiques, il
n’existe pour I'instant aucun critere d’'amorcage décohésions.

- Plusieurs méthodes ont été proposées pour accé&seprocessus de vieillissement
thermo-oxydant, mais certaines sont encore contsées. L’augmentation de la température
acceélere les réactions chimiques, mais peut indwsreelle est trop importante, des
mécanismes de dégradation qui ne sont pas impatable thermo oxydation. En revanche,
une augmentation de la pression partielle d'oxygemeble plus pertinente puisqu’elle a été
validée par les modeles de diffusion-réaction é@bgour les résines époxy. Par contre, cette
meéthode nécessite d’étre validée dans le cas degasites.

Dans cette thése toutes ces questions seront &useliédétail et en particulier :

o Un nouveau parametre phénoménologique issu de aem#caniques sera introduit,
afin de rendre compte de I'avancement de 'oxydatiode I'évolution des propriétés
physiques et mécaniques au cours du temps et mwsanatériau, et de contourner
ainsi I'emploi d’'un modéle physico-chimique.

o Une loi constitutive sera développée pour le pokgna I'échelle microscopique, et
dépendante de 'avancement de la thermo-oxydation.

o Des échantillons composites unidirectionnels serartilisés et modélisés
numeriquement avec une distribution réaliste deed$i, pour l'identification directe
des déformations d’origine chimique et le calcig dentraintes locales associées a ces
déformations.

o Enfin, une étude rationnelle sera conduite pouerdéner la pertinence d’essais

acceléres par une augmentation de la pressiori@dioxygene.
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II. Matériaux et moyens expérimentaux
Cette partie est consacrée a la présentation degrimux étudiés et des moyens
expérimentaux utilisés pour l'identification desgmiétés physiques et mécaniques des résines
pures et des composites. Les matériaux, choisigeganogramme COMPTINN', sont congus
pour applications structurelles a haute températlmas la gamme des températures tiedes
(entre 150°C et 300°C). Les environnements oxyd&ats non) seront récréés a l'aide
d'enceintes de vieillissement, ou la températuréa giression du gaz (oxygene ou azote)
peuvent varier. Ensuite, par l'intermédiaire dssddJltra-Micro Indentation et de mesures
par Microscopie Confocale Interféerométrique lesppietés physiques et mécaniques, ainsi
gue leurs variations engendrées par le vieillissgmeeront caractérisées autant a I'échelle

microscopigue que macroscopique.

1. Matériaux

Les matériaux de I'étude sont deux: le compositboree/époxy HTS/TACTIX et le
composite carbone/polyimide T650-35/MVK-14. Afin geuvoir étudier le comportement
des matrices indépendamment de la présence des,fdws plaques de résine pure - TACTIX
et MVK14 - ont été également réalisées en suivamtiémes cycles de cuisson que ceux des
composites correspondants.

Le composite carbone/époxy a été fourni par EADS M Fig. 31 présente les unités

constitutives du réseau du mélange époxy/amine TXCT

T 7 7 x ¥ 7YY
¥ ¥ N-AN-T, ou T—N—d—N—0—N—A—N—T
{I—D—N—A—N—T\Q bY e N
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| =8N = N s 4]
/ Voo <:> i <:> \
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CHgz

OH " CH;

OH OH

CHa
—0= = —¢Hyl-CHz-O OHCHZJ-CHZ—
CH;

Fig. 31: Unités constitutives du réseau possiblespr le mélange époxy/amine TACTIX [75].
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La matrice est une résine époxy/amine constitué@manélange de trois composantes: le tris
(4-hydroxyphenyl)méthane triglycidyl éther (Tacli®2), le diglycidyl éther du bisphénol A
(Tactix 123 ou DER 332), et comme agent réticulam¢ amine la 4,4-diaminodiphényle
sulfone (HT976 ou DDS).

Les caractéristiques principales du composite HAS/MX communiquées par le fournisseur
sont recueillies dans le Tab. 1 [75]; on constatdamment, que le taux de résine dans le
composite est d'environ 34% et que la températareamhsition vitreuse de la résine est entre
190°C et 250°C (valeurs obtenues par DMA). Le cyldepolymérisation est montré en Fig.
32. Il est constitué d'une phase de gélificatioridea 140°C, une premiére cuisson de 3h a
180°C et une deuxieme cuisson d'1lh a 250°C. Lermaatéubit ensuite une post cuisson sous

vide de 10h a 230°C, indispensable pour obtentaur de réticulation proche de 100%.

Propriétés Valeur

Densité des fibres 1,78 gl/cc
Densité de la résine cuite 1,31 g/cc
Taux de volatils 0.02%
Masse surfacique du préimprégne 222,9°g/m
Température de transition vitreuse 190-250°C
Pourcentage de résine 34,3%

Tab. 1: Propriétés du composite HTS/TACTIX [75].

4 Température

1 heure
250°C

3 heures
180°C

1 heure
140°C \

/, +2°C/min _2°C/mir

>

temps
Fig. 32: Cycle de polymérisation utlisé par EADS IWpour la fabrication des composites HTS/TACTIX
[75].
Le composite T650-35/MVK-14 a été fourni par AIRCEHLLLa matrice appartient a la
famille des polyimides. Les monomeres qui la corepb®t la structure moléculaire finale

sont montrés en Fig. 33 [75].
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Fig. 33: Monoméres composant la résine polyimide MK-14 [75].

Les données a disposition communiquées par le iEsaur sont décrites dans le Tab. 2 [75].
Le pourcentage de résine dans le composite est &@uenordre que celle du composite
carbone/époxy, environ 34%. Par contre, la températe transition vitreuse de la MVK-14

est plus élevée: entre 325°C et 335°C, valeurshaktepar DMA.

Les polyimides nécessitent un traitement de polisagon plus complexe, ayant lieu a des
niveaux élevés de pression et température. Erufoamce, le composite T650-35/MVK-14 a

été cuit a 316°C sous une pression de 13,8 bars.

Propriétés Valeur

Densité des fibres 1,74 a 1,83 g/cc
Densité de la résine cuite 1,25 g/cc
Taux de volatils 13+ 2%
Masse surfacique du préimprégne 586°g/m
Température de transition vitreuse  325°C a 335°C
Pourcentage de résine 34 a 38%
Cycle de cuisson 316°C/13,8 bar

Tab. 2: Propriétés du composite T650-35/MVK-14 [75]

2. Enceintes de vieillissement

Afin d’accélérer les phénomeénes de thermo oxydadidectant les résines organiques deux
voies sont envisageables: elles consistent a augmsoit la température de vieillissement
soit la pression d’oxygene. Si d’'un c6té, augmetaeiempérature de vieillissement réduit
I'énergie d'activation des réactions chimiques,l’detre les propriétés de la résine sont
fortement modifiées. L'efficacité de la pressiomore paramétre d'accélération de la thermo
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II. Matériaux et moyens expérimentaux

oxydation a été étudié par [2,51,69-73], a la fbibéchelle de I'échantillon [2,69,72] et a
I'échelle microscopique [51]: en particulier, dans et al. [51], il a été démontré que les
valeurs de pression "modérées" (environ 2 bars)t smpropriées pour accélérer les
phénomenes thermo oxydant sans induire d'autreamséges parasites de dégradation.
Pour discriminer I'effet des différents paramétresnpérature, pression et nature du gaz,
plusieurs enceintes de vieillissement sont mise®eavre. La Fig. 34a montre les bancs
instrumentés COMEDI disponibles au laboratoire peuwieillissement de la résine TACTIX.
Ses caractéristiques techniques sont les suivantes

- Température maximale : 200°C

- Pression maximale : 10 bars

- Environnement : Air, Oxygéne, Azote
Pour le vieillissement de la résine MVK-14, et damposite T650-35/MVK-14, nécessitant
des températures plus élevées (entre 250°C et 300ACItIlise deux enceintes réalisées par
TOPINDUSTRIE (http://www.top-industrie.com) et mogs en Fig. 34b et en Fig. 35. Elles
ont les caractéristiques techniques suivantes :

- Température maximale : 350°C

- Pression maximale : 5 bars

- Environnement : Air, Oxygéne, Azote

B - !
| Reguiations | | Afficheurs ’ i

. Acquisition
| température | ‘ PC

Bouteille de : \ -
gaz sous
|__pression |
3 enceintes
en paralléle Tables

tracantes

Fig. 34: Bancs de vieillissement pour les résineOMPTINN de la gamme basse température (a) et
moyenne température (b).

L'une de ces enceintes, celle illustrée en Fig. &8, associée a une machine hydraulique
d’'essais mécaniques dans le but d’étudier le cgeptaxydation/mécanique a travers des

essais de fatigue d’échantillons composites.
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Fig. 35: Enceinte de vieillissement pour I'étude daomportement chemo-diffuso-mécanique des
composites du programme COMPTINN.

3. Analyse mécanique dynamique (DMA)

Un essai de DMA (Dynamic Mechanical Analysis) permene caractérisation
thermomeécanique du comportement d'un matériadadiitsde solliciter mécaniquement un
échantillon et de mesurer les réponses en phase déphasage avec cette sollicitation en
fonction de la température et/ou de la fréquenae.é@blit ainsi un module complexe,
composeé par une partie élastique (E', module dserwation), correspondant a la réponse en
phase, et une partie visqueuse (E", module de)pedrrespondant a la réponse en déphasage.
Un spectre classique de DMA est montré en Fig. 3 module de conservation (ligne
continue) diminue de fagcon monotone avec la tempratandis que le module de perte

(ligne pointillée) présente des pics plus au maitenses.

5000 250

Transition
vitreuse 7>

40004

130

1  Reloxations
secondaires

20004 100

Storage Modulus (MPa)
[====]Loss Modulus (MFa)

1000+ /\/ﬁ,/
L

T T T T T T T T T —0
-100 50 0 50 100 130 200 250 300 350
Temperaturs (°C) Unlersal V4 TA TA Instruments

Fig. 36: Exemple de spectre de DMA. La ligne contire est relative a I'évolution du module de
conservation, alors que la ligne pointillée au moda de perte.
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La température de transition vitreuse correspotad chute du module de conservation et au
pic du module de perte a haute température. Tastefgartir des spectres de DMA d'autres
petites relaxations secondaires sont observalaefip elles mémes liées a I'oxydation.

L'appareil disponible dans le laboratoire est Ie©0@QJA instrument, dont une image est

montrée en Fig. 37.

Fig. 37: Appare|I d.‘énaiyse thermomécanique Q800 TAnstrument.

Les principales limitations de cet équipement séstimées dans le Tab. 3.

Gamme de Température -150 a 600°C
Gamme de Force 0,00001 4 18 N
Gamme de Fréquence 0,01 & 200 Hz
Vitesse de chauffage 0,1 4 20°C/min
Vitesse de refroidissement 0,1 & 10°C/min

Tab. 3: Principales limitations du Q800 TA instrument

La Fig. 38 illustre le montage pour la flexion esicée, simple ou double. Il se compose d'une
partie fixe montée sur le bati de l'instrument @nde fixation) et une partie centrale mobile
permettant d'imposer la sollicitation. Les forceatamesurées a travers une cellule de charge
et les déplacements par un encodeur optique. Letagenest placé dans un four a
enroulement bifilaire, de maniére a contréler langérature. Pour un essai de flexion
encastrée simple les dimensions maximales de ti&ttba sont: 35 mm de longueur, 10 mm

de largeur, et 1 ou 2 mm d'épaisseur.
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Fig. 38: Montage pour la flexion encastrée

4. Protocole de préparation des échantillons de résimre pour l'essai
d'Indentation et pour les mesures par Microscopie Gnfocale

Interférométrique
La Fig. 39 présente le protocole de préparationédbsntillons de résine pure, vierges ou
oxydés, pour l'essai d'indentation et pour les mssupar Microscopie Confocale
Interférométrique.
Les échantillons, pré-vieillis, sont découpés autreeselon une direction perpendiculaire a la
surface directement exposée a l'environnement, Figir 39a. Cela permet d’accéder a la
partie interne de I'échantillon, qui est moins etife par les phénomenes d'oxydation. La Fig.
39b montre la surface observée (ou surface d'iatlen). Aux bords de la surface observée
les propriétés des polymeres changent suite &tenthoxydation.
Les deux parties de I'échantillon sont, ensuitacgxs cOte a cote, enrobées, et enfin polies
par l'intermédiaire d'une machine de polissage sentimatique pour obtenir une surface
d'indentation plane. Le polissage de la surfaceqiréifférentes étapes, décrites dans le Tab.
4. Le protocole est assez classique, mais avepndémaution: on constate expérimentalement
que la présence d’alcool dans le lubrifiant peutdeire a l'apparition d’endommagements
superficiels et affecter le comportement du polyan®ar conséquent, pour les étapes avec les
papiers 3um et 1um - ou l'utilisation de I'eauaant tjue lubrifiant n'est pas convenable - on a
procédé avec un lubrifiant spécial, présentantaurqentage trés faible d’alcool. L'état final

de I'échantillon est montré dans la Fig. 39c.
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Epoxy 2 resin specimen aged
under oxygen pressure

10 mm
* 1-2 mm
#
utting plane Observed
surface
a
b Oxidized layer
Cptical microscopy
Exposed [i= e = =
surface |

Nen-oxidized
polymer

quen!ation 3 ] g
. direcfion

Etape Papier Durée [min] Vitesse [rpm]  Lubrifiant Force d'appui [N]

1 500 0,5 300 Eau 30
2 1000 1 300 Eau 30
3 2400 2 300 Eau 30
4 4000 5 300 Eau 30
5 3 um 10 300 Rouge 30
6 1lpum 10 300 Rouge 30

Tab. 4 : Protocole de polissage

La Fig. 39d montre une image par microscopie optidel la surface d'un échantillon vieilli de

résine TACTIX. La couche oxydée peut étre facilenistinguée du coeur non-oxydé du

polymeére a l'aide de la procédure décrite par [B{idrmettant, en plus, d'évaluer I'épaisseur
de la couche oxydée. Par exemple, a partir deda39d on constate que I'échantillon de
résine TACTIX, vieilli 72 heures a 150°C sous 2O’ présente une couche oxydée
d'épaisseur 150 pm.

5. Ultra Micro Indentation

L’appareil d'Ultra-Micro Indentation disponible daboratoire est le Fischerscope® H100C,

présenté en Fig. 40 et équipé d’'une pointe dianeaviigkers, dont la forme réelle est connue.
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L'indentation permet de localiser la sollicitatidans une aire faible. Pour les polymeres
étudiés, une charge de 5mN conduit a un enfoncerdEmviron 1um. A ce niveau

d'enfoncement I'empreinte, carrée, a une diagodalenoins de 10 um. Par ailleurs, la
localisation des sollicitations engendre des dé&ion élevées — environ 40 % ou 50 % (voir
par exemple Tvergaard and Needleman [76]) — etgdadients de déformation importants
localisés dans quelques micrométres (~5 um a mietia pointe de diamant), valeurs non

accessibles par des essais classiques de traotid& @ompression.

Fig. 40: Fischerscope® H100C utilisé pour les essdultra-micro indentation.

Pendant I'essai d’'indentation la chafget 'enfoncemenh sont enregistrés de facon a tracer
la courbe « charge vs enfoncement », montrée ertEig

Creep phase
ty t2

Loading phase

Testing load [mN]

Unloading phase

3

Penetration depth um]

Fig. 41: Courbe « charge vs enfoncement » typiquke I'essai d’indentation

La courbe d’indentation, généralement, se compesiais phases : la phase de chargement

(to <t <ty), la phase de fluagé, < t < t,) et celle de décharge K t < t3). L'appareil nous
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permet d’étudier le comportement du polymére aviérdnts protocoles d’essai : la phase de
fluage peut étre supprimée et la vitesse de chargemodifiée.

D'apres Oliver and Pharr [77], l'essai d'indentatimstrumenté permet de mesurer
directement des grandeurs caractérisant le compernteglobal du matériau, telles que le
Module Elastique d'Indentation (EIT) et la dureténs ce cas, Vickers.

Le module EIT est calculé directement & partiraledurbe d'indentation a l'aide de I'Eq. 10 :

EiT=—dh Eq. 10

oub est lié a la forme de l'indenteur £ 1.013pour un Vickers)A, est l'aire de contact entre
la pointe diamantée et I'échantillon projetée suplan perpendiculaire a I'axe d'indentation,
dF/dh est la pente de la courbe d'indentation au débla décharge.

Bien que l'utilisation de l'indentation dans I'é&utks polyméres soit relativement récente, elle
commence a avoir un champ d'application de pluples étendu. Par contre, il ne faut pas
oublier que, a l'origine, ce type d'essai avaitdé&éeloppé pour caractériser le comportement
local de métaux, nécessitant des formes convengduas les pointes diamantées et des
charges mécaniques suffisamment élevées. Egalenesngrandeurs physico-mécaniques
associées aux courbes d'indentation - qui enditiée ont été utilisées pour souligner la
présence d'un gradient de propriétés dans I'édloan{fcomme I'EIT) - ont été introduites,

initialement, pour caractériser le comportementanépe de matériaux métalliques.

6. Microscopie Confocale Interférométrique

Le Microscope Confocal Interférométrique disponialelaboratoire est le Talysurf CCI 6000,
développé par Taylor & Hobson, dont une image esggntée en Fig. 42.

Le principe de la microscopie confocale interfértnigée, illustré en Fig. 43, se base sur
l'interférence de la lumiére :

- une source de lumiere cohérente envoie un rayoim&un, simultanément, vers un
miroir de référence et vers la surface de I'éctianti Dans ce contexte, la distance
focale de I'objectif équipé sur l'appareil défileitplan de focalisation du rayon sur la
surface de I'échantillon;

- les rayons lumineux réfléchissent, donc, sur I'athan observé et sur le miroir de

référence;
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- ensuite, les rayons réfléchis convergent vers lmeca CCD, ou linterférence se
produit;

- en positionnant le plan focal de l'objectif a diffats niveaux de profondeur dans
I'échantillon, il est possible de réaliser dese®id’images a partir desquelles on peut
obtenir une représentation tridimensionnelle dbjég

- enfin, un logiciel de « post-processing » recoristmie image numérique de la surface.

8 Molettes de
q:egauc_hl_55_-_!g§ 4 Panneau de
7 Objectif fermeture
6 Table x-y /

3 Source de lumiéra

|5 Manettes de commandes |1 PC de contréle
| des axes = 5
2 Systéme de pilotage

Fig. 42: Talysurf CCI 6000
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Fig. 43: Principe de la microscopie confocale inté&rométrique

Le déplacement vertical de I'objectif est impos®wn actuateur piézoélectrique, qui permet a
I'appareil d'avoir une résolution verticale éley@®1 nm, selon le fabricant). En revanche, le
champ de mesure et la résolution spatiale dépermtilegtossissement de I'objectif. Dans la

suite de l'étude, pour nos mesures, un grossisdeBi®n sera systématiquement utilisé,
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permettant d'observer une surface de 360 x 360gvee une résolution spatiale d'environ
0.35um. L'image 3D d’'une empreinte d’indentationr & surface de la résine TACTIX a
I'état initial, est montrée en Fig. 44. Pour donuoerordre de grandeur, la surface montrée a

une extension de 10 x 10 umz et I'enfoncement atrecde I'empreinte est d'environ 90nm.

N
160
|- 50
1. -
y | 40

Fig. 44: Image 3D d’'une empreinte sur la surface dia résine TACTIX a I'état initial obtenue a I'aide du
Microscope Confocal Interférométrique

Avec l'optique choisie, on ne peut pas mesureraumiace, ou un endroit de la surface, qui
présente une pente supérieure a 27.7° par rappopiaam horizontal, comme montré par
exemple en Fig. 45. Cette limite de I'appareil @latgement exploitée par Vu et al. [51,53]
dans I'étude des profils de retrait matriciel gsrdurfaces de composites UD. En 'occurrence,
les auteurs ont remarqué que les décohésions terfaites fibre/matrice se traduisaient par
des points "non-mesurés" de la surface (en vicdeisda Fig. 45). Aprés lI'amorgcage d'une
décohésion, les surfaces, de la fibre et de laigeatqui initialement étaient en contact,

présentent une inclinaison importante, qui dépksgement 27.7°.

Fig. 45: Image par MCI de la surface d'un compositéJD présentant des décohésions fibre/matrice.
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Ill. Polymeres

Cette partie est consacrée a la mise en place dauneelle approche pour la caractérisation
du comportement mécanique local des deux polyn@@dPTINN - la résine TACTIX et la
résine MVK-14 - et des effets induits par la theroxgdation.

Dans un premier temps, dans le but d'avoir uneowigiénérale des effets de la thermo
oxydation sur ces matériaux, on réalise des eggaismeétriques, des essais de DMA, des
observations par Microscopie Optique et Microscofienfocale Interférométrique des
couches oxydées, et des mesures de module élastiqdentation. L'exploitation de ces
informations permettra une comparaison des commpemnés mécaniques des deux polymeres
étudiés et des mécanismes de dégradation par thexydation associés, en mettant en
évidence les similitudes et/ou les différences tules.

A partir du module d'indentation, un nouveau pataenghénoménologiquesera défini pour
rendre compte de I'état de vieillissement locapdlymére et du gradient de propriétés dans
la couche oxydée. Ce parametre permet de crééemuditect entre les propriétés mécaniques
locales, la distance a la surface exposée a lmmwement et les conditions d'oxydation. La
validité de ce paramétre pour représenter I'éatydation dans deux configurations de
vieillissement différentes sera discutée.

Ensuite, une loi de comportement mécanique local'échelle de I'essai d'indentation - est
développée pour le polymére vierge et oxydé. Uneavelle méthodologie, basée sur
l'utilisation et I'analyse conjointes — a l'aidewti modéle numérique — de mesures issues
d’essais d’'Ultra Micro Indentation instrumentéedatsuivi au cours du temps des empreintes
d’'indentation par Microscopie Confocale Interférdriggie est proposée.

Les évolutions des paramétres de la loi constiéutwwec le niveau d'oxydation seront
rapprochées de celles du parametre

1. Variation de la masse pendant le vieillissement tineno/oxydant

Les effets les plus évidents de la dégradation aynpere par thermo oxydation sont, sans
doute, le changement de couleur et la variatiomdsse de I'échantillon. En particulier, le
changement de masse est un indice trés importantl'aa coté, il est facilement obtenu par
de simples essais gravimétriques et, d'autre jdadonstitue lingrédient essentiel pour

l'identification des parametres des modeéles deio¥ddiffusion.

L'étude ne pouvait donc commencer que par le si@iévolution de la masse d'échantillons
des deux résines, au cours de vieillissements diffésents environnements oxydants. La Fig.

46 présente I'évolution de la masse des écharttitienrésine TACTIX et de résine MVK-14

59



Ill. Polymeres

vieillis sous air atmosphérique et sous 2 barsygiére aux températures de 150°C et de

250°C,

respectivement. Ces températures corresppndax valeurs moyennes des

températures d'usage prévues pour les deux polgn@reremarque que :

les échantillons de résine TACTIX (Fig. 46a) oxydgsus air atmosphérique
manifestent une lente, mais progressive, diminutenla masse des les premieres
heures de vieillissement, tandis que sous 2 bass/géne on constate une initiale
augmentation, qui atteint un pic vers 160 heuregi€ilissement, suivie par une lente
perte de masse;

les échantillons de résine MVK-14 (Fig. 46b) mastéat un comportement différent.
Sous 2 bars d'oxygéne la perte de masse est mattermtone, tandis que sous air
atmosphérique on observe une phase initiale de gasmasse (d'une durée d'environ
100 heures) suivie par une diminution "linéairednduisant a une perte de masse
totale de 1% aprés 1000 heures de vieillissement;

en comparant les courbes gravimétriques des desirese on s'apercoit que la
variation de masse des échantillons de résine TXGEt faible par rapport a celle
des échantillons de résine MVK-14.
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Fig. 46: Courbes gravimétriques sous air atmosphégjiue et sous 2 bars d'oxygene des échantillons de

résine TACTIX vieillis a 150°C (a) et des échantilins de résine MVK-14 vieillis a 250°C (b)

En effet, la masse change suite a la compétititme da diffusion de I'oxygene, qui apporte de

nouvelles molécules dans la structure chimiquelegtréactions typiques du phénomene

d'oxydation, qui conduisent a la formation de pitsdvolatils et de molécules d'eau lesquelles,

quittant I'échantillon, causent une diminution demasse. Evidemment, tous les parameétres

qui peuvent influencer le processus de diffusiondauréaction - tels que la nature du
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polymére ou les conditions de vieillissement (terap&e, pression, etc.) ou encore le taux
d'oxydation local du matériau - feront "penchembdance" vers une prise ou un perte de
masse. Ce comportement a été bien mis en évidemdespcourbes gravimétriques présentées
en Fig. 46. Cependant, les réactions chimiquescgeant a la thermo oxydation de ces deux
résines n'étant pas connues, les résultats dess ggsaimétrigues ne peuvent pas étre
exploitées pour l'identification des modeles méstaies; d'autres méthodes doivent, donc,

étre élaborées pour rendre compte de la progredsifioxydation dans le matériau.

2. Essais de DMA

La résine TACTIX et la résine MVK-14 ont été égatsmnétudiées par DMA, dans le but d'en

caractériser les mécanismes d'oxydation affectantomportement mécanique global du

matériau, en fonction de la durée de maintien ssusronnement oxydant. Cela nous a

permis, en plus, d’identifier les transitions vitses des résines et d’en caractériser I'évolution

au cours du vieillissement.

2.1.Comportement de la résine TACTIX
La Fig. 47 montre les spectres de DMA de la réJIAETIX a ['état initial : le module de
conservation E’ (Fig. 47a) et le module de perte(EQg. 47b). Aux basses températures le
module E” présente un pic, a environ -75°C, etudtanément le module de conservation
présente une chute importante, de 4600 MPa (a €)a®3500 MPa (a -50°C). Cela indique
gu'un phénoméne de relaxation secondaire a lieas detnpératures, qu'on appellera dans la

suite transitiorp.
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Fig. 47: Spectres de DMA de la résine TACTIX a I'&t initial : module de conservation (a) et module €
perte (b)
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Aux hautes températures, les spectres de DMA rpastune allure classique pour une résine
époxy. Plusieurs relaxations, difficilement décdmables, sont actives simultanément
conduisant a une chute d’E’ et a un pic sur E’hdtes sur un intervalle de températures assez
large. Par conséquent, la transition vitreusg (B la résine TACTIX n'est pas identifiable
exactement, mais une plage de températures peundiquée, entre 200°C - 250°C.

On observe, en Fig. 48, les spectres de DMA - mexdde conservation (a) et modules de
perte (b) - d'échantillons de résine TACTIX oxy@450°C sous 2b dxpour différentes
durées, jusqu'a 5 jours de vieillissement. D'afaddg. 48a, on remarque que les modules E'
a basse température (-140°C) ne varient presquepeadant I'oxydation, tandis que a
température ambiante le module augmente en padsa@800MPa, pour I'état vierge, a
3440MPa, aprés 5 jours de vieillissement. En paelle module E" (voir Fig. 48b) présente
une transitiong qui diminue avec l'oxydation, qui explique la aion observée du module
de conservation : a une transitiBrplus faible correspond une variation avec la tawrtpée
plus faible du module de conservation, conduisaoh@ valeur plus élevée a température
ambiante gfhénomene d’antiplastificatig26]). En plus, d'aprés la Fig. 48b, la tempéatle
transition vitreuse de la résine diminue au cowd’'akydation jusqu’a 143°C (température

du pic du module de perte apres 3 jours de visdhsent sous 2b d;D
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Fig. 48: Spectres des modules de conservation (d)3des modules de perte (b) de la résine TACTIX pour
différents niveaux d'oxydation, dés I'état initialjusqu'a 5 jours de vieillissement sous 2b d'©a 150°C

2.2 Comportement de la résine MVK-14
La Fig. 49 montre les spectres de DMA de la réMivK-14 a I'état initial. Le pic du module
de perte a haute température permet de placeck@ement la température de transition
vitreuse de la résine MVK-14 a environ 313°C. Enspldeux autres relaxations secondaires
sont identifiables :

- larelaxationy, trés importante, entre 20°C et 150°C ;
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- larelaxationp, a trés basse température, entre -130°C et -70°C.
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Fig. 49: Spectre de DMA d'un échantillon sec de rés MVK-14 a I'état initial : module de conservatian
(a) et module de perte (b)

La température de transition vitreuse étant plevéd que celle de la résine TACTIX, la
résine MVK-14 a été congue pour application a eéegperatures supérieures, entre 250°C et
300°C. Les échantillons ont, donc, été vieiliSS®Z sous une pression d'oxygéne de 2 bars.
La Fig. 50 compare les spectres de DMA pour diffeyéaux d'oxydation, jusqu'a 14 jours de
vieillissement :

- la Fig. 50a montre que le module E' a températmeiante augmente, en passant de
3560MPa (état vierge) a 3920MPa (apres 5 jours iddlissement), et que cette
variation est essentiellement due a 'augmentatiomodule a -140°C;

- la Fig. 50b, présentant les spectres du moduleedi®,pdévoile que la transitigh
dévient plus marquée pendant l'oxydation, en séadapt vers des températures plus
élevées, et que la transitionne semble pas changer, ni d'intensité ni de forme.
Parallélement, la température de transition viee(k) diminue jusqu'a environ

297°C, valeur mesurée apres 5 jours de vieillisggme
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Fig. 50: Spectres des modules de conservation (4)3des modules de perte (b) de la résine MVK-14 pour
différents niveaux d'oxydation, dés I'état initialjusqu'a 14 jours de vieillissement sous 2b d'©a 250°C
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2.3 Comparaison des comportements observés
Bien que les résines TACTIX et MVK-14 ont été Jied a températures différentes,
correspondant aux valeurs moyennes des gamme€§isdtidh (respectivement 150°C et
250°C), on remarque que pendant l'oxydation laneesTACTIX a une évolution des
propriétés physico-mécaniques bien plus marquéegle des propriétés de la résine MVK-
14. Par exemple, aprés 5 jours de vieillissemens b d'Q, le module E' a température
ambiante augmente de 23% pour la résine TACTIX et 1% pour la MVK-14,
paralléelement la J diminue de 36% pour la résine TACTIX et, seulemeat 4% pour la
MVK-14.
De plus, pour la résine MVK-14 bien qu'on constatgours une légére diminution de Ig &t
une nette augmentation du module de conservattempérature ambiante, ces phénoménes
ne semblent pas liés a l'antiplastification du maté Contrairement a la résine TACTIX,
pour ce polymére, la transitiof augmente d'intensité et on observe que le modele d

conservation est plus élevé deés les tres bassggtatures.

3. Couche oxydée

En littérature, il a été largement montré que larto oxydation transforme un polymére
initialement homogene en un matériau hétérogéndr (eo Chapitre 1), a cause de la
compétition entre le processus de diffusion deyb@xe et les réactions chimiques
d'oxydation. La zone du matériau ou la réactiofdibn se déroule prend le nom de "couche
oxydée". Dans cette couche, généralement de I'a@liguelques centaines de micrometres a
partir de la surface exposée a l'environnement, plepriétés mécaniques du polymere
présentent un gradient; pour une résine époxy aimaib celle de la présente étude, Olivier et
al. [22] a établi une corrélation entre ce gradatnes profils des produits d’oxydation.

Les paragraphes suivants présentent des essaiaraeécisation locale des gradients de

propriétés mécaniques et de déformations chimigngendrés par la thermo oxydation.

3.1 Existence d'un gradient de déformations chimiquesésiduelles
Le protocole de préparation des échantillons dieegsure, détaillé dans le paragraphe 1.4, a
été optimisé dans le but d'avoir une surface la ptopre et la plus plane possible sur laquelle
conduire les essais d'UMI et les observations p@t. Mloutefois, les images par microscopie
optique (MO) nous révelent |'état réel des surfacag-ig. 51 montre les images par MO des

"surfaces d'indentation” de quatre échantillonsdésyde résine TACTIX : apres 24h (Fig.
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51a), 48h (Fig. 51b), 72h (Fig. 51c) et 120h (Bibd) de vieillissement a 150°C sous 2b,d'O
Toutes les images ont été prises en utilisantdtilfj20x, ce que nous permet de comparer
directement les dimensions des couches oxydées.

En accord avec [6,7], les couches oxydées, cornglgpt aux parties foncées des images, se
développent dans la profondeur, en passant de @u&s 24h de vieillissement (Fig. 51a) a
230um apres 120h (Fig. 51d).

Fig. 51: Images par MO des surfaces d'indentationalquatre échantillons de résine TACTIX oxydés 24h
(a), 48h (b), 72h (c) et 120h (d) a 150°C sous 2od.

Afin de mieux comprendre pourquoi sur la surface éehantillons vieillis des variations de
couleur sont observées en Microscopie Optiquejriémes surfaces ont été observées par
Microscopie Confocale Interférométrique (MCI). LagF52a localise I'endroit de la surface
d'indentation mesuré par MCI et la Fig. 52b moigreésultat de la mesure. En Fig. 52b, les
couleurs sont directement liées aux déplacementicaex de la surface, révélant qu'un
retrait se localise en correspondance avec la eooxydée, a partir de la surface directement

exposeée a l'environnement.
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" Surface exposed to
the oxidative
environment

Fig. 52: Image par MO (a) et image par MCI (b) de 4 surface d'indentation de I'échantillon de résine
TACTIX oxydé 24h a 150°C sous 2b d'@

La Fig. 53 montre I'évolution de ce retrait pendimtydation: a I'état initial (Fig. 53a) la
surface d'indentation est plane et bien polie,itaqde les états oxydeés (Fig. 53b, c, d, ) ont

des retraits d'autant plus importants que la ddig@eydation augmente.
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Fig. 53: Images par MCI des surfaces d'indentatiom'échantillons de résine TACTIX : a I'état initial (a) et
pour quatre états oxydés, 24h (b), 48h (c), 72h (d} 120h (e) a 150°C sous 2b d;O

A partir des images 3D de la Fig. 53, les déplaceseerticaux de la surface peuvent étre
mesures et tracés en fonction de la distance drface exposée a I'environnement et, ensuite,
leur évolution peut étre caractérisée en fonctiantemps d'oxydation (Fig. 54). Le retrait
maximum passe d'environ 0.1um a I'état initialneiren 2um apres 24h de vieillissement et

environ 4um apres 120h.

66



Ill. Polymeres

Distance from the exposed surface [um]
0 50 100 150 200 250 300 350 400 450

[ —

Virgin

Vertical displacement
[um]

Fig. 54: Déplacements verticaux en fonction a la stiance de la surface exposée a I'environnement messi
par MCI sur les surfaces d'indentation d'échantillans de résine TACTIX : a I'état initial et pour quatre
états oxydés, 24h, 48h, 72h et 120h a 150°C sousiZh,.

L'augmentation réguliere du retrait, montrée en bRjet Fig. 54, laisse entrevoir I'existence
d'un lien entre les retraits des surfaces et lagdignts d'oxydation.

Pendant la thermo oxydation, des déformations wéties de retrait d'origine chimique se

développent dans la couche oxydée. Au moment dédaupe et du polissage de I'échantillon,
ces déformations se relachent, produisant desapkntors plande la surface.

La mesure par MCI du retrait de la couche oxydaéese, donc, un témoignage de l'existence
d'un gradient de déformations résiduelles d'originenique qui se développe a partir de la
surface exposée a I'environnement vers le coeunlympre, ainsi qu'une méthode pour leur
étude et identification.

Dans ce travail, nous avons choisi de ne pas iikmiiés déformations de retrait induites par

la réaction chimique a l'aide de cette méthode,snpair I'intermédiaire d'observations et

mesures sur composites unidirectionnels, pour Esoqn renvoie au chapitre IV. Par contre,

dans ce méme chapitre 1V, cette méthode sera egpoisr une validation finale.

3.2 Etude par Ultra-Micro Indentation des propriétés locales du
polymére dans la couche oxydée

3.2.1.Généralités
Dans ce paragraphe, les essais d'indentation éreffetictués a l'aide du cahier des charges
suivant : une charge maximale de 5mN a été attem@0 secondes et, ensuite, enlevée en 20
secondes, sans phase de maintien.
Les essais sont conduits a distances réguliérelassurface d'indentation (voir paragraphe
Il.4), dans le but de mettre en évidence le grddienpropriétés que l'on voit apparaitre au
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cours de l'oxydation. A chaque empreinte une coudfimelentation et un module EIT sont
associés (Fig. 55). Par ailleurs, a chaque distdacka surface exposée a l'environnement 8
empreintes ont été réalisés, permettant de calomenodule d'indentation (EIT) moyen et

d'identifier une courbe d'indentation moyenne.
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Fig. 55: Procédure pour la construction des profilslu module EIT.

3.2.2.Comparaison TACTIX/MVK-14 en terme de Module Elastique
d'Indentation (EIT)

Les modules EIT, évalués en accord avec [77], pouésine TACTIX vierge (a) et pour la
résine MVK-14 vierge (b), sont présentés en Fig. ®6 remarque que les modules des
polymeres vierges sont homogénes dans I'épaisssuéchantillons : le module EIT de la
résine TACTIX varie entre 3350MPa et 3450MPa, tamglie celui de la résine MVK-14 entre
4430MPa et 4670MPa. La résine MVK-14 a, donc, unut® EIT plus élevé, indiquant une

rigidité supérieure.
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Fig. 56: Mesures du module EIT pour la résine TACTK vierge (a) et pour la résine MVK-14 vierge (b).
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Des échantillons de résine TACTIX et MVK-14 ont,ndp été vieillis, respectivement, a
150°C et a 250°C dans environnement neutre ou oxyutaur différentes durées.

Les profils d'EIT, des deux résines vieillies 4&ies sous 2 bars d'azote, sont présentés en
Fig. 57. Dans cet environnement inerte, les moddéssdeux polymeres restent globalement

inchangés pendant toute la durée de I'essai eirareks dans I'épaisseur des échantillons.
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Fig. 57: Mesures du module EIT, pour la résine TACTX (a) et pour la résine MVK-14 (b), apres 48
heures de vieillissement dans environnement neutee150°C et 250°C, respectivement.

La Fig. 58 compare les profils d'EIT obtenus paurdsine TACTIX (Fig. 58a) et pour la

résine MVK-14 (Fig. 58b) vieillies sous air atmoséphue. A une distance de 40um de la
surface exposée a I'environnement, apres 400 heeregillissement, les deux résines ont
une augmentation considérable du module EIT, jasgbO0MPa pour la résine TACTIX, soit

+62% de la valeur initiale, et 5600MPa pour lamédVVK-14, soit +24%.
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Fig. 58: Profils du module EIT, pour la résine TACTIX (a) et pour la résine MVK-14 (b), aprés
vieillissement sous air a 150°C et 250°C, respeainent.
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En plus, les formes et les extensions des profiiéTddans la profondeur des échantillons
oxydés dépendent fortement de la nature du matériarésine TACTIX présente des
gradients de module EIT plus raides, entre le aedativement stable et une zone surfacique
évoluant dans le temps, ainsi qu'une couche oxphlseépaisse.

L'étude des profils d'EIT est extrémement inténetesaar, d'apres [22], ils sont directement
associés aux gradients de produits d'oxydat@ncprrespondants et, donc, ils peuvent étre
utilisés pour dévoiler des cinétiques d'oxydatidfécentes.

La Fig. 59 compare les profils d'EIT, pour la résiPACTIX (Fig. 59a) et la résine MVK-14
(Fig. 59b), obtenus apreés vieillissement sous Almxygene pour différentes durées : pres de
la surface exposée, le module EIT augmente et adignt d'oxydation se développe dans
I'épaisseur de I'échantillon jusqu'au cceur, oumebangement de module EIT n'a été détecté.
Dans la couche oxydée, on voit apparaitre une mégionodule EIT constant qui, pour la
résine TACTIX, apres 330 heures de vieilissemedtend loin dans I'échantillon, en

présentant une épaisseur d'environ 200um.
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Fig. 59: Profils du module EIT, pour la résine TACTIX (a) et pour la résine MVK-14 (b), aprés
vieillissement sous 2b d'@a 150°C et 250°C, respectivement.

Les profils d’'indentation de la Fig. 13a ont, ebsuété superposés aux images obtenues par
microscopie optique de la Fig. 51. Le résultatFen 60, met en évidence un lien entre les
gradients de module EIT et les retraits de la ceuokydée, pour différentes durées
d'oxydation. On constate cependant que les vangtibEIT s’étendent au-dela de la couche
foncée, ce qui semble montrer que la mesure daiépur de la couche oxydée par méthode

optique conduit & des valeurs qui peuvent étre-satisées.
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Fig. 60: Profils d'EIT obtenus pour la résine TACTIX vieillie sous 2bar d'O, a 150°C (de 24h a 120h)
superposés aux images par MO des surfaces

Une comparaison plus approfondie du comportement diix résines sous 2b d'©st
fournie en Fig. 61. La Fig. 61a trace I'évolutiand le temps des modules EIT mesurés a une
distance de 40um de la surface exposée a I'en@noent, tandis que la variation dans le
temps de I'épaisseur de la couche oxydée (défiarel'@paisseur ou le module EIT est

supérieure a 4% du module initial) de chaque résstéracée en Fig. 61b.
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Fig. 61: (a) Variation du module EIT, pour la résire TACTIX et pour la résine MVK-14, pendant le
vieillissement sous 2b d'@ (b) Epaisseurs des couches oxydées en fonctionaedurée de vieillissement
sous 2b d'Q.
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Bien que les températures de vieillissement ne gasntes mémes, la résine TACTIX semble
étre plus affectée par I'oxydation, présentant men@urée de vieillissement des variations de
module EIT plus intenses et des couches oxydéssiplaisses.

Si d'un coté, dans un environnement neutre le meair#t haute température ne suffit pas a
entrainer de modification du comportement mécaniqual des polymeres, d'autre part le
vieillissement en présence d'oxygene (sous air aus spression d'oxygéne) induit le
développement de couches oxydées. Dans ces couchgsadient de module d'indentation
apparait entre la zone pres de la surface exposéavironnement, ou le module est plus
élevé, et le coeur du matériau, dont le comportémervarie pas. Conformément a [3-5,7,18],
I'épaisseur de la couche oxydée et la valeur md&inda module EIT dépendent de
I'importance relative de la vitesse de diffusiooxgigéne et de la vitesse de réaction. Par
conséquent, la nature du polymere et les conditibmsydation peuvent changer le rapport
entre les deux vitesses et, donc, la cinétiqueydabon. L'influence de la nature du polymeére
sur la cinétique d'oxydation a été clairement déeoén Fig. 61.

L'analyse croisée de la Fig. 58 et de la Fig. 39revanche, révéle l'effet de la pression
partielle d'oxygene sur les profils d'EIT. En effsbus air atmosphérique la propagation en
profondeur de l'oxygene a lieu plus doucement qpesence d'une pression supeérieure
d'oxygeéne et, étant donné que la réaction dépend dencentration d'oxygéne, la thermo
oxydation n'a pas la méme efficacité. Pour mieumnm@ndre cet aspect, deux profils de
module d'indentation, obtenus pour la résine TACTdKt été comparés en Fig. 62. Le profil
en bleu a été obtenu sur un échantillon vieilli 2@ures a 150°C sous air atmosphérique,
tandis que l'autre (en rouge) apres un vieillissgrde 24 heures sous 2b d'®@our les deux
profils, le module d'indentation maximum est d'eoni5100MPa, mesuré a 40um de distance
de la surface exposée a l'environnement. Toutefess,formes des profils ne sont pas
identiques : I'échantillon vieilli sous air présenine diminution plus rapide du module dans
I'épaisseur, conduisant a une couche oxydée plueemd'environ 100um. Les formes
légerement différentes des profils peuvent facileme'expliquer par une vitesse de
propagation en profondeur de l'oxygene d'autans phpide que la pression d'oxygéne

augmente.
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55 24 h
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Fig. 62: Comparaison des profils d'EIT obtenus, poula résine TACTIX, aprés vieillissement de 24 hewgs
sous 2b d'Q (courbe rouge) et 200 heures sous air atmosphérigicourbe bleue).

3.2.3.Définition d'un nouveau parametre de vieillissemen(y)
D'aprés le Chapitre 1.1, deux modeéles sensiblendifférents ont été proposés dans la
littérature pour la modélisation de la chimie d'daion; les deux basés sur I'analyse inverse
d'essais gravimétriques. Le modéle mécanistiquagze par Colin et Verdu [4], permet de
reconstruire numériquement les champs de conciemtrdé toutes les especes chimiques en
fonction des conditions de vieillissement et dellaée de maintien dans l'enceinte. De plus,
dans Olivier et al. [22], un lien entre le modubed! d'indentation et la quantité de produits
d'oxydation Q) a été établi a I'aide d'une loi phénoménologidCependant, les équations
chimiques d'oxydation et, donc, les équations wifféelles du modele mécanistique des
matériaux étudiés dans ce travail ne sont pas disles. Par conséquent, le paraméjre
étant "non calculable", il devient indispensabldrdever un autre moyen pour rendre compte
de l'avancement de I'oxydation.
Une solution praticable est celle proposée par daret al. [3], qui ont proposé d'introduire
un parameétre de vieillissement phénoménologique dour discriminer les différents taux
d'oxydation se manifestant le long de I'épaisséum échantillon oxydé. Dans [3]] a été
utilisé pour corréler la diffusivité de l'oxygénela vitesse de réaction au taux d'oxydation
local. En revanche, dans ce travail, on cherchmaoyen pour lier les propriétés mécaniques,
en tout point de I'échantillon, aux conditions deilissement et a la durée de maintien a
haute température. On peut faire I'hypothése cgXiste une corrélation entre le module
d’'indentation et un parametre chimique d’oxydatielle que constaté par [22] sur la résine
977-2, qui appartient a la méme famille que lam@JIACTIX (époxy). Avec cette hypothese,

le paramétr&) sera remplacé par le module EIT adimensionné, cqappellera, dans la suite,
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parameétre phénoménologique de vieillissemehtef qui rendra compte du niveau local
d'oxydation dans I'épaisseur de I'échantillon, daigre similaire al.
La définition dey est donnée dans I'Eq. 11 :

EII(I,p,t,Z)
T tz)=— 2\ _q Eg. 11
y( » P, ,Z) EITO q

- T est la température de vieillissement;

- pestla pression partielle d'oxygene;

- testla durée d'oxydation;

- zest la distance a la surface exposée a I'envimane(conformément a la Fig. 55);

- EITp est le module d'indentation de la résine vierge.
Pour une température et une pression partielleygéme données, des profils den fonction
dez et det peuvent alors étre tracés. Par exemple, la Fignéatre les profils de obtenus
pour la résine TACTIX vieillie sous air atmosphéeqg(a) et sous 2b d:db) a 150°C. La
valeur dey en-dehors de la couche oxydée est nulle et dam®uahe ce paramétre est
strictement positif et atteint par exemple la valée 0.74 apres 330 heures d'oxydation sous
2b d'Q.

0,8 0,8
0,7 1 a 0,7 1
0,61

0,5

Y[
Y[

0,4
0,3
0,21

0,11

0 100 200 300 400 500 600 0 100 200 300 400 500 600
Distance from the exposed surface [um] Distance from the exposed surface [um]

Fig. 63: Profils du paramétrey obtenus pour la résine TACTIX vieillie sous air atosphérique (a) et 2b
d'O, (b) & 150°C.
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3.2.4.Corrélation entre le paramétre phénoménologique de

vieillissement et les propriétés mécaniques localda polymére
Un autre aspect intéressant a analyser concerhienlentrey et les courbes d'indentation,
retenues dans la suite de bases pour lidentticatiune loi de comportement local du
polymere.
La Fig. 64a présente les profils gleen fonction de la distance au bord et de la durée
d'oxydation, obtenus sur des échantillons de réBAETIX vieillis sous 2b d'@a 150°C. Il
apparait qu'une méme valeurydedans la Fig. 64 on a considéré seulement delexirg(0.1
et 0.5) - peut étre obtenue expérimentalement pdifiérents couples "durée de
conditionnement/distance du bord". De plus, lesrloes d'indentation correspondantes sont
tracées dans la Fig. 64b. Pour une méme valeuyp, des courbes expérimentales se
superposent suggérant qu'a une valeur donnée damede phénoménologique de
vieillissement correspond toujours un seul compoetet mécanique local du polymere.
La méme approche a été appliquée pour compareprteds obtenus a deux pressions
partielles d'oxygene différentes. Les profilsjdebtenus aprés 200 heures de vieillissement
sous air atmosphérique et aprés 24 heures deisgeithent sous 2b d@ont tracés en Fig.
65a. Les valeurs de référenceydetenues sont toujours 0.1 et 0.5. La Fig. 65btreaque,
encore une fois, les courbes d'indentation expériates correspondant a une méme valeur de

y Se superposent parfaitement.

Ageing under 2b of ©
at 150°C: b
24h -72h- 168hand330h :

Testing load [mN]
w

0 100 200 300 400 500 600 0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2
Distance from the exposed surface [pm] Penetration depth [um]

Fig. 64: a. Profils dey en fonction de la distance du bord et de la durédioxydation pour la résine

TACTIX vieillie sous 2b d'O, a 150°C. b. Comparaison des courbes d'indentaticsorrespondant a deux
valeurs dey : 0.1 et 0.5.
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Ageing at 150°C:
B a - 200h under Air b
057-4<--v =05 51 . 24hunder 2b 9] "

24h 2bQ
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150°C

Testing load [mN]
w
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=
0,2 24
200h o
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0,14 - 1+
0 T T il T T 0 T T T T T
0 100 200 300 400 500 600 0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2
Distance from the exposed surface [um] Penetration depth [um]

Fig. 65: a. Modules EIT, en fonction de la distaredu bord, des échantillons de résine TACTIX vieils 8
jours sous air atmosphérique a 150°C et 1 jour souzb d'O, a 150°C. b. Comparaison des courbes
d'indentation correspondant a deux valeurs d'EIT :5010MPa et 3710MPa

En conclusion, quelle que soit la pression paeialloxygene, a la méme valeur gde
correspond toujours la méme courbe d'indentationswggérant qu'un lien direct peut étre
établi entre le comportement mécanique local dwmete (qui n'est pas parfaitement

élastique [78-85]) et le paramétre phénoménologagueieillissement.

3.2.5.Loi phénoménologique d'évolution dey

L'identification d'une loi phénoménologique d'évan dey, fonction det et dez, bien que
limitée a des conditions de vieillissement donnéest, une étape utile pour reproduire
numériquement les gradients d'oxydation. Ces egmes seront utilisées dans les modeles
numeriques du Chapitre IV.

La démarche pour construire cette loi phénoménqlagiest présentée dans les paragraphes
suivants.

Une équation différentielle du type :

T, p,t,z): %y
ot 0z2°

+ R(y) Eq. 12

inspirée par le caractere diffuso-reactif du phéaoepeut étre proposée.

Dans cette équatior et R(y) sont, respectivement, un terme analogue a lasiivté des
especes et un terme source, dépendant de la prelsikygene et de la température.

On a retenu d'exprimer la relation enig) ety par une loi gaussienne (Eq. 13), qui assure

gue l'apport de la "source" est nul pour 0 (polymeéere non oxydé), mais aussi pour des
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valeurs élevées deassociées a une saturation du phénomene d’oxpdatio effet, Colin et
Verdu [16] ont récemment donné une interprétatibysjco/chimique du développement
d’'une zone saturée dans la couche oxydée, en mowuzlle se forme lorsque le processus
d'oxydation a lieu en présence d'une concentratioxygene supérieure a un certain niveau
critiqgue, régime d'oxydation en "exces d'oxygene".

On obtient, donc :
R(y) = rprobGausy, o, ) Eq. 13

Le terme ("probGauss(...)") exprime la probabigigussienne, définie par une moyenng,(
et un écart typed,). Le parametre (en ') est introduit pour rendre compte de I'aspect

temporel du phénoméne. L'emploi d'une loi gausseenpermet de rendre compte
gualitativement d’'un mode d’évolution — amorcagmpagation et saturation — analogue a
celui de la réaction d’oxydation (Colin et Verd]L

Pour résoudre I'Eq. 12, il faut préciser des caod# limites et initiales qui sont détaillées ci-
dessous.

Pour t = 0, avant tout phénoméne d’oxydatign,0.

La condition limite (z = 0) est donnée expérimestatnt par les valeurs geaelevées au plus
prés de la surface de I'échantillon (voir Fig. 18)t€eSax

La Fig. 66 présente I'évolution glg.x en fonction du temps de vieillissement, pour kimé

TACTIX vieillie & 150°C sous air (courbe rouge) saus oxygene (courbe noire).

0,8

0,71

0,6 1

0,51

0,41

Ymax[']

0,31

0,21

0,11

0 T T T T T T T T

0 50 100 150 200 250 300 350 400 450
Isothermal ageing time [h]

Fig. 66: Valeur a 40um du coefficient en fonction de la durée d'oxydation, pour la résia TACTIX
vieillie & 150°C sous air atmosphérique ou sous 2k0,
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Quelle que soit la pression partielle d'oxygene vi@eurs denax expérimentales peuvent étre

exprimées mathématiquement par une seule expression

Viu (150°C, p,t) = 075- 06 Eéx;{—L] - 0.15Eex;{—L] Eq. 14
,(p) 7,(p)

our; etr, sont deux temps caractéristiques dépendant dedaipn partielle d'oxygene, dont

les valeurs sont recueillies dans le Tab. 5.

Air 2b O, Air / 2b O,

130 175 7.33

o [h] 1200 164 7.32

Tab. 5: Valeurs des temps caractéristiques, et r, en fonction de la pression partielle d'oxygéne

Le Tab. 5 signale que les rappaii@ir)/z1(2b0,) etzo(air)/z2(2b0,) sont similaires et égaux a
environ 7.3.

Les conditions limites étant dorénavant évaluéesédolution de I'Eq. 12 est obtenue a l'aide
d'un script MATLAB, utilisant la méthode "ode45"d# sur un algorithme du type Runge-
Kutta explicite.

Les quatre parameétres de cette équation sont fidsrai partir des courbes expérimentales de
y et sont présentés dans le Tab. 6. Les profilsénigies obtenus a partir de ces parametres
sont comparés aux points expérimentaux, respectnemdans la Fig. 67 pour un
conditionnement sous 2b,®t dans la Fig. 68 sous air atmosphérique.

On constate que les profils numériques suivent eosalblement les mesures expérimentales,
excepté dans le cas du vieillissement de 168 hsowes2b O2.

Dans la suite de ce travail, cette loi évolutive seea donc utilisée que pour étudier des

vieillissements sous 2 bars d'oxygene de duréeiéni@ a 72 heures.

Air 200,  2b O,/ Air
x  [um2h] 130 7.22
T [h'l] 0.0028 0.00038 7.37
y [-] 0.5 0.5 1
o, [ 0.1 0.1 1

Tab. 6: Valeurs des parameétres de la loi évolutivee y pour un vieillissement sous air atmosphérique ou
sous 2 bars d'oxygéne
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—— 24h Numerical result
— 48h Numerical result

a —— 72h Numerical result
168h Numerical result
+  24h Experimental points
+  48h Experimental points
L}
A

72h Experimental points
168h Experimental point

100 200 300 . 400
Distance from the exposed surface [um]

500 600

Fig. 67: Profils numériques calculés a l'aide dedxpression analytique avec deux paramétres, pour=
150umz/h etr = 0.016H", vis-a-vis aux profils expérimentaux dey obtenus pour la résine TACTIX vieillie

sous 2b d'Q a 150°C.

0.8r
—— 100h Numerical result
0.7r — 200h Numerical result
o 400h Numerical result
0.6r = 100h Experimental points
\\\0 4 200h Experimental points
0.5 \\ ®  400h Experimental points
2 04F ‘ \
> \
0.3r
0.2r
0.1r
0 L L WY —— o , L )
100 200 300 400 500 600

Distance from the exposed surface [um]

Fig. 68: Profils numériques calculés a l'aide dedxpression analytique avec deux parametres, pour=
18um?z/h etr = 0.00221, vis-a-vis aux profils expérimentaux dey obtenus pour la résine TACTIX vieillie

sous air atmosphérique a 150°C.

On constate dans le Tab. 6 que les valeurs desnpaiesk et ¢ dépendent de la pression

partielle d'oxygene; on observe une diminution ingote de leurs valeurs lorsqu'on passe
d'un vieillissement sous 2 bars d'oxygene a unliggment sous air atmosphérique. On
remarque de plus que les rapports de ces deux paemmsont tres proches de 7.3. En

revanche, les parametrgs et g, qui caractérisent la loi gaussienne semblent n'gae

influencés par la pression partielle d'oxygéne.
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3.2.6.Effet de la pression partielle d'oxygene sur le vidissement
thermo oxydant

D'apres [2,51,69-73], les valeurs "modérées" desgima (environ 2 bars) sont appropriées
pour accélérer les phénomenes thermo oxydantsrsduise d'autres mécanismes parasites de
dégradation. L’observation des Tab. 5 et Tab. énpéide constater que tous les paramétres
caractéristiques des lois d’évolution g€a une température donnée), excepté ceux de la loi
gaussienne, présentent un ratio d’environ 7.3 dateonditionnement sous 2b d'ét celui

sous air atmosphérique. De ce fait on peut infredin temps réduit de vieillissemetit)(:
t* =t[A(p) Eq. 15

ou A(p) vaut 1 pour le vieillissement sous air atmosphéiou 7.3 pour le vieillissement sous

2 bars d'oxygene et tel que I'équation analyticrig.gk devient :

Vi 15C°C, p,t) = 075- 06 E@x;{— 120) - 0.15@x;(— 1;)()} Eq. 16

La Fig. 69 montre que les valeurs expérimentaleg,gdracées en fonction des temps réduits
de vieillissement, se situent parfaitement le ldhghe "courbe maitresse”, ce qui prouve la
pertinence de cette équivalence temps-pressioitteAdiexemple, on peut prédire, a partir de
cette courbe, la valeur dena.x atteinte aprés un vieillissement de 2500 h sous ai

atmosphérique.

08
0,71 20,
0,61
0,51

Air
0,41

Ymax[']

0,31

0,2 1

0,14

0 T T

0 500 1000 1500 2000 2500 3000
t=[h]

Fig. 69: "Courbe maitresse" de vieillissement a presion atmosphérique tracant I'évolution dey., jusqu'a
2500 heures (température de vieillissement fixéel®0°C)

80



Ill. Polymeres

4. Loi de comportement local du polymere vierge et oxdé

Dorénavant, les essais expérimentaux et les cafuutgériques seront conduits uniquement

pour la caractérisation du comportement mécanioce de la seule résine TACTIX.

4.1 Présentation de la technique
Dans le but de caractériser le comportement lodah gholymere époxy, une nouvelle
démarche numérigue/expérimentale a été mise ere.pldette démarche se base sur
I'utilisation et I'analyse conjointes de mesuresuss d'essais d’Ultra Micro Indentation
instrumentée (UMI) et du suivi des empreintes dmation par Microscopie Confocale
Interférométrique (MCI).
Pour commencer, un essai d'UMI est réalisé swrface de I'échantillon étudié et la courbe
d'indentation correspondante est enregistrée (Fig). Une fois enlevée la charge, une
empreinte résiduelle est observée, dont les dirmpasdépendent fortement du cahier de
charge de l'essai d'UMI et de I'état de vieillissatmocal du polymére. Cette empreinte est,
ensuite, mesurée a l'aide de la MCI a des intavale temps réguliers, entre 10 minutes et 3
mois aprés I'essai d'indentation, de fagcon a metirévidence ses changements de forme et de
profondeur. La MCI fournit une reconstruction 3D lésmpreinte (Fig. 70b, c, d), qui peut
étre aussi exploitée en se focalisant plutét suplution dans le temps d'un profil (Fig. 70e)
ou d'un point particulier (Fig. 70f).

UMI Experimental

technique

Testing load [mN]

TIME
a 3 manths,
25 = ~
—_ E ‘\\\
g 0 N
o s . B
10 3min ERE)
-lo0r @ f
.
o o000 1000000

S -4 3-2-1012 3 45
% [un]

Time [min]

Fig. 70: Technique expérimentale
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Cette technique expérimentale, basée sur le compdagssais d'UMI avec des mesures de
MCI, est fortement innovante. Les deux essais fisaemt des informations complémentaires
sur le comportement mécanique local du polymereysda sens ou I'UMI révéle le
comportement du matériau dans les temps courtss glee la MCI ajoute des informations
concernant le comportement dans les temps longsalyse des résultats expérimentaux
conduit alors a préciser les ingrédients nécessairla construction d'une loi constitutive du
polymere vierge et vieilli. L'identification de ¢etloi de comportement est, ensuite, effectuée
en suivant la démarche numeérique/expérimentalstie en Fig. 71 et composée de cing

phases :

Experimental Numerical

N 4 N

| Experimental . .
Indentation axis
database =

-

Testng load [mN]

Penetration depth

Short time polymer | | = 070 [ —==-===-- F-

behaviour (UMI)
Not
I omparis good
with
alibratig

&) K
\— |

Long time polymer

behaviour + actual print
\ shape (MCI) j

Polymer
- > constitutive
Numerical law

results ¢ i
' \\ Parameters optimisatiqy

Polymer constitutive
law and its
parameters have
been identified

Fig. 71: Démarche numérique/expérimentale pour l'iéntification de la loi de comportement du polymeére
a l'aide d’essais locaux

 Phase 1: Développement d’'une base de donnéesimenéales.A l'aide de la
technique expérimentale présentée en Fig. 70, ase e données — décrivant le
comportement du polymére a cette échelle trés doeala été créée. La donnée
principale de 'UMI est constituée par la courbarge/enfoncement. En revanche, par
MCI on a une mesure quantitative des empreintegldfitation, aussi bien en terme de
forme que de talille.

* Phase 2 : Développement d'une loi constitutiveiseran place du modéle numérique
associé.lLe polymére a été discrétisé dans un modele 3D @BA [86] avec 32000
éléments cubiques a intégration réduite et sadaiamportement a été introduite par
I'intermédiaire d’une sub-routine USDFLD écritelangage FORTRAN.
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* Phase 3: Identification des paramétres de la leiabmportement par comparaison
numerique/expérimentalées parametres de la loi de comportement ontdététifies
a l'aide d'un logiciel de recalage, minimisant décentre la courbe expérimentale et la
courbe numérique issue de la simulation. Dans ¢#tse un seul jeu de résultats
expérimentaux est utilisé, issus de :

0 un essai avec une charge maximale de 5 mN attem9 secondes et fluage
de 20 secondes entre le chargement et la décharge ;
o le suivi de I'empreinte jusqu’a 600.000 secondésj¢trs).

* Phase 4: Validation du modéle par rapport aux estrésultats expérimentaux.
L'UMI nous permet d’étudier le polymeére avec diffats types de chargement de
maniere a révéler différents aspects de son coeperit mécanique. Dans cette
phase, on vérifie si les simulations sont en bao@ktou pas avec tous les résultats
composant la base de données expérimentales, bigssien terme de courbes
d’'indentation (et donc dans les temps courts) quame de formes et tailles de
'empreinte (temps longs). Le but est de mettreéeidence les faiblesses de la loi
testée et d’en suggérer des modifications. Celauwbm modifier éventuellement le
modeéle du matériau a la phase 2 et a partir de phtse la démarche redémarrera.

* Phase 5 : Effets de la thermo oxydation sur lactmistitutive.Pour tracer I'évolution
des propriétés du polymeére en fonction du degré&ydiation, on utilise les résultats
d’'UMI et de MCI obtenus sur des échantillons vigillOn suppose que seuls les
parameétres de la loi constitutive varient avecileau d’oxydation. Il ne reste, donc,
gu'a re-identifier les différents jeux de paramgtra l'aide de [lalgorithme

d'identification.

4.2 Etude expérimentale du comportement local du polynre vierge
Des essais d’'indentation ont été, d'abord, condaits prendre en compte la phase de fluage
et la charge maximale de 5 mN a été atteinte ese20ndes. La Fig. 72 montre les courbes
d'indentation pour I'état vierge de la résine TAKTIL5 courbes ont été superposées, révélant
gue les propriétés initiales (état vierge) de En@ sont homogenes. La dispersion est trés
faible : I'enfoncement a la charge maximale a wartéype d'environ 0.015 pum (pour une
valeur moyenne d'environ 1pum), démontrant quedeais d'UMI sont trés reproductibles.
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54 15 measurements

Testing load [mN]
w
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0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 12

Penetration depth [um]

Fig. 72: Ultra-micro indentation sur la résine TACTIX vierge : 15 courbes d’indentation sont superposss.

En imposant toujours la méme charge maximale de 3eeNFig. 73 et Fig. 74 présentent,
respectivement, les courbes d'indentation obteames différentes vitesses de chargement
(de 0.12 a 0.25 mN/s) et avec différentes duréaswalatien de la charge maximale (de 20s a
60s).

Les Fig. 73 et Fig. 74 suggerent que, dans les garerplorées, la vitesse de chargement
n'influence pas la courbe d'indentation, tandis lqudurée de la phase de fluage a un effet
significatif sur I'enfoncement : par exemple, apgés de maintien de la charge I'enfoncement
augmente de 7% (en passant de 0.991um a 1.058um).

— Load rate = 0,25 mN/s
5+ —-Load rate = 0,17 mN/s
- - - Load rate = 0,12 mN/s

Testing load [mN]

Penetration depth [um]

Fig. 73: Ultra-micro indentation sur la résine TACTIX vierge avec différentes vitesses de chargement
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— Whitout creep phase e ™ L —
54 —Creespphase of 20 5 ' ' g
—Creep phase of 40 5
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Testing load [mN]
(WA}

Penetration depth [pun]

Fig. 74: Ultra-micro indentation sur la résine TACTIX vierge avec différentes durées de maintien de la
charge maximale

Pour mieux caractériser le comportement du polymeéreessai d'indentation "progressive" a
été mis en place. Pendant I'essai, la charge diatien varie dans le temps de maniére a
prévoir des parcours de chargement/décharge psifgreavec des charges maximales entre
1mN et 5mN (Fig. 75).

Testing load [mN]
w

0 T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70

Time [sec]

Fig. 75: Cahier de charge pour I'essai d'indentatio "progressive”

La Fig. 76 compare la courbe d’indentation "progies' a celle d’'indentation "monotone".
Le comportement global est similaire et I'enfoncet la charge maximale est environ le
méme.

En plus, la présence des boucles - correspondantyalles de chargement/décharge - est

symptéme d'un comportement visqueux du polymeérs tiemtemps courts.
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Fig. 76: Comparaison de la courbe d'indentation prgressive (courbe rouge) avec celle « monotone »
(courbe grise)

Parallélement, trois essais indépendants, sur édmntillons différents, ont été effectués
dans le but de vérifier la reproductibilité des ores: pour l'enfoncement a la charge
maximale on trouve un écart type de 0.03um, vapeache de celle calculée pour l'essai
d'indentation "monotone”.

La Fig. 77 montre les modules EIT mesurés pendast quatre décharges de l'essai
d'indentation "progressive" - donc a chaque bou@e fonction des charges maximales des
boucles. L'EIT diminue lorsque la charge augmeongegui évoque un adoucissement du
matériau pendant I'essai. Il passe d’environ 3508Pa premiere boucle (charge maximale
1mN) a environ 3200MPa a la derniere (charge maeindmN). Cette valeur finale se
rapproche beaucoup de la valeur d’EIT calculéaidd’ de I'essai d’'indentation "monotone"
(voir Fig. 56a).

3,6

3,51 X
3,44
3,31 x

3,2 x

EIT modulus [GPa]

3,14

Reached Testing Load [mN]

Fig. 77: Evolution du module EIT pendant un essai‘thdentation "progressive"
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Comme annoncé précédemment, la forme de lI'emprpeteétre mesurée, a des intervalles
réguliers de temps entre 10 minutes et quelque ossla fin de l'essai d'indentation, par
l'intermédiaire de la Microscopie Confocale Inteofé@étrique (MCI). Cet outil nous
permettra de caractériser le comportement mécarapa du polymére a des échelles de
temps plus longues et, donc, de compléter la bas#godnées expérimentales indispensable
pour le développement d'une loi constitutive.

La Fig. 78 illustre une reconstruction 2D (a) et @ par MCI de la surface d’un échantillon
de résine vierge environ 10 minutes aprés l'essalahtation, obtenue avec un grossissement
convenable (50x optique). Quatre empreintes sailbles, toutes obtenues a I'aide d’un essai
d’'indentation ou la phase de fluage a été néglegéla charge maximale de 5 mN a été

atteinte en 20 secondes.

Fig. 78: Image a la MCI de la surface d'un échantibn de résine vierge

La Fig. 79 montre I'évolution de la morphologiend#uempreinte d'indentation sur la surface
du polymere. Les Fig. 79a, b et c illustrent regement la forme de I'empreinte 3D a
environ 10 minutes, 5 jours et 3 mois apres l'ed$adentation. A partir des images 3D, les
profils d'indentation le long de directions appiéps peuvent étre récupérés (Fig. 79d) et leur
évolution peut étre caractérisée en fonction dyptem
La Fig. 79d montre que :

- la forme de I'empreinte est raisonnablement lisse;

- l'enfoncement maximal diminue avec le temps, emsg#sd'environ 85 nm (10

minutes apres l'essai d'indentation) a environmZaprés 3 mois).
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Fig. 79: Images par MCI d'une empreinte sur la surce d'un échantillon vierge (a) 10 minutes, (b) ®jrs
et (c) 3 mois apres I'essai d'indentation. (d) Evation d'un profil de I'empreinte au cours du temps.

L'évolution de I'enfoncement maximal en fonction témps est illustrée en Fig. 80 : une
diminution continue est remarquée, indiquant ureuerance (relaxation) dans les temps
longs. L'enfoncement maximal, soit a la pointe ‘@enpreinte, a en 3 mois diminué de plus
de 50% et la recouvrance de I'empreinte semblerzgart Donc, il est Iégitime de s'interroger

sur I'existence, ou non, d'un état completemeakéel

100

80 1

Non-oxidized state
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40 |

Indentation depth [nm]

T T T
10 100 1000 10000 100000 1000000
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Fig. 80: Recouvrance des empreintes d'indentation

Dans ce cadre, en supposant que le processus ale/raece soit activé et accéléré par un
couple convenable de température et temps de telaxan échantillon a été placé dans une
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étuve a 150°C (100°C au-dessous de la températuteadsition vitreuse du matériau) sous
vide. Ensuite, sa surface a été re-observée paraM@npérature ambiante aprés, environ, 10
minutes de maintien a 150°C. La température etitéalde cet essai ont été choisies de facon
a empécher le réarrangement de la structure maléewui se produit au voisinage de kg T
et les mécanismes complémentaires de vieillissempleygique. De plus, le traitement a été
conduit sous vide pour inhiber la thermo oxydatice Fig. 81 présente le résultat : on voit les
empreintes disparaitre, alors que les rayures tiaspge et les défauts superficiels restent

toujours visibles.

Fig. 81: Image a la MCI de la surface d'un échantibn de résine TACTIX aprés l'essai d'indentation (a
gauche) et apres 10 minutes de permanence a 1504Dis vide (a droite)

Le méme comportement a été observé pour des tempmanférieures a 150°C, qui ont
nécessité des temps plus longs pour la completeiveence des empreintes. Il s'avere, donc,
gue lI'essai d’'indentation - au moins pour le nivdawcharge maximal retenu - n’engendre pas
des déformationpermanentedans le matériau.
Les principales observations de cette étude expétae sont resumées ci-dessous :
- un comportement visqueux a été noté tant danseleps courts — ou deux indices
importants sont la formation de boucles pendassdied'indentation progressive (Fig.
76) et I'évolution de l'enfoncement pendant la phde maintien de la charge
maximale (Fig. 74) — et dans les temps longs —aotetouvrance est toujours active
apres 3 mois (Fig. 80);
- un comportement adoucissant du polymére est suggarél’essai d’indentation
progressive (Fig. 77);
- le processus de relaxation méne a la compléte vemoce des empreintes

d'indentation, témoignant I'absence de déformatmersnanentes (Fig. 81).
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A cause de la complexité des résultats expérimgntiu développement d'un modéle
numérique est essentiel pour donner une interpyatatorrecte du comportement local

manifesté par le polymére vierge.

4.3Développement d'une loi constitutive locale pour lpolymére vierge
4.3.1.Bibliographie sur la modélisation du comportementadcal du
polymeére par I'intermédiaire d’essais d’'indentation
De nombreuses études ont été réalisées dans tkebnbdéliser le comportement mécanique
des polymeres a partir d'essais d'indentation.oBnotion de la nature du polymere, plusieurs
modeles élasto-viscoplastiques ou viscoélastignegté proposés [78-85]. Dans Kermouche
et al. [78] differentes géométries de l'indentetrdéférents niveaux de charge ont été
envisagés dans le but d’identifier une premierer@pmation de la courbe « contrainte vs
déformation » de trois types de polymere (PMMA,&®C). Dans ce cas, le comportement a
été décrit par la loi de G'Sell — Jonas [87]. Undale 2D axisymétrique a été développé en
supposant nul le frottement entre le diamant etuidace de I'échantillon et en supposant
lindenteur parfaitement rigide. En revanche, Rauehal. [79,80] ont étudié des matériaux
caoutchoutiques par l'intermédiaire d’'un indentspinérique. L’hyperélasticité est sans doute
le comportement prédominant, modélisée en utilidanpotentiel de Mooney-Rivlin. Le
comportement visqueux n’a pas été négligé et itgés en compte en suivant le modele de
Zener : un élément de Maxwell en parallele avecressort (model A dans Huber et
Tsakmaksi [88]). Les auteurs ont choisi, encore foie de modéliser I'essai d’indentation
avec un modéle 2D axisymétrique mais - a différate&ermouche et al. [78] - I'indenteur a
été modélisé comme déformable. Cette particulpeténet de trouver une solution numérique
plus rapidement quand la simulation est pilotéefane. Simultanément, une autre étude
intéressante a été proposée par van Breemen ¢814l. Les comportements de deux
polyméres (PMMA et PC) ont été investigués a l'ailien micro-indenteur avec la pointe
plate. La loi de comportement proposée est de élgmto-viscoplastique. Elle est basée sur le
« model compressible de Leonov » [82-84,89] et &l pour prendre en compte la
dépendance de la contrainte a la vitesse de défiorma.es simulations sont toujours
conduites avec un modeéle 2D axisymétrique sangefmant et avec un indenteur numérique
théoriguement impénétrable.
A l'échelle macroscopique, dautres importantedritartions arrivent de Arruda et Boyce

[90-93], Karra et Rajagopal [94,95], DeSimone ef{@] et Simo [97], qui ont proposé des
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lois de comportement du polymére sans passer éinerit par I'essai d’'indentation. Arruda
et Boyce [91] ont étudié le comportement du PMMAdat PC aux grandes déformations,
alors que Karra et Rajagopal [94] ont focalisé deétudes sur la viscoélasticité de résines
polyimides tel que la PMR-15 et la HFPE-II-52. Dangergaard et Needleman [98] et dans
Lindgreen et al. [99], le modéle élasto-viscoplasti développé par Boyce et ses co-auteurs -
voir par exemple [90,92,93] - a été fructueusematilisé pour modéliser deux essais
macroscopiques: le test 1zod avec échantillonsédengtries différentes et le développement
des "neck” dans des tubes de polymére soumis preasion interne.

DeSimone et al. [96] et Simo [97] se sont intéresaé comportement adoucissant des
matériaux caoutchoutiques (effet Mullins). En padier, dans DeSimone et al. [96], un lien
entre la variation du module élastique et une binterne d’endommagement — dépendant
uniquement de la déformation — a été établi. Da&nsodele le module élastique varie d’'une
valeur initiale (variable d’endommagement égal @na valeur plus faible mais non — nulle
(variable d’'endommagement égal 1).

Dans [30] il a été montré que la relaxation d'utyp@re époxy, a I'échelle macroscopique,
peut étre modélisé par l'intermédiaire de la Thedtymamique des Processus Irréversibles
appartenant a la théorie des fluctuations de Pingodl00]. Le point de départ est la
définition d'un potentiel thermodynamique, a pattiquel on peut déduire les lois d'état, et la
définition d'un potentiel de dissipation, utiliséyp décrire I'évolution des variables d'état. Ces
auteurs ont, ensuite, validé la loi constitutivd'agde d'une comparaison avec des essais
expérimentaux macroscopiques de relaxation.

Les études présentées montrent que le comportethemiolymere dépend de I'échelle
observée : une seule loi constitutive n'est pastdapde reproduire le comportement du
polymeére a I'échelle macroscopique (traction oum@ssion classiques) et a I'échelle locale
de I'essai d’'indentation (microscopique) [79,81]101

Une investigation plus approfondie a récemmentla@téée pour essayer de comprendre et
clarifier les raisons conduisant les différents &led a reproduire le comportement du
polymeére plutét a une échelle qu'a l'autre. Pamgste, Tvergaard et Needleman ont employé
le modele élasto-viscoplastique de Boyce pour #mdeés essais d'indentation de polyméres
[76] : les simulations ont été comparées avec leésligtions du modele de "expanding
spherical cavity" (voir [102,103]). Toutefois, au&u comparaison avec des essais

expérimentaux n'a été fournie.
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La revue bibliographique - montrant qu'une largenge de modeéles numériques pour les
polyméres est disponible - révele que certainstpalans ce domaine de recherche doivent
étre explorés plus en détail. En patrticulier :

- étant donné que les polymeres exhibent des conmpents différents en fonction de
I'échelle de l'essai, les lois constitutives déppés a une échelle donnée ne sont pas
bonnes pour reproduire le comportement mécanigueeautre échelle;

- les modéles numériques sont généralement élabargseaant en compte la courbe
charge vs déplacement seulement, ce qui pourraitudie trop grande simplification
vu le champ de déformation complexe se développaburs de I'essai d'indentation;

- l'emploi d'essai d'indentation classique, dontugéd typique est de l'ordre de quelques
minutes, ne donne pas d'informations sur la répdnsmatériau dans les temps longs

de relaxation ou sur la recouvrance des empreintes.

4.3.2.Cadre de la modélisation
Le développement suivant se place dans le cadria deermodynamique des processus
irréversibles [100], et des mécanismes physiquesnias décrits par des variables internes.
On envisage un état hors équilibre transitoireeadant vers un état relaxé, représentant
I'équilibre du matériau, dont on suppose I'existenke retour a I'équilibre est vu a travers
une compétition de mécanismes élémentaires, dgmitsles variables internes auxquelles
sont associés des temps caractéristiques propres. gsie le systeme soit hors équilibre,
chaque unité de volume élémentaire peut étre céréesdcomme approximativement en
équilibre du point de vue thermodynamique, permettie définir pour chaque instant un
potentiel thermodynamique et un potentiel de detsip.
L’énergie spécifique d’Helmholtz v, représentant dans ce contexte le potentiel
thermodynamique, est définie en fonction des véegat'état {), des variables interne¥;)

et, dans le cas plus général, de la tempéraiiyre (

l//=l//(ve,Vi,T) Eq. 17

A partir de I'expression de ce potentiel, I'on peaturellement écrire les lois d'état :

Fe = d(pw)/o(Ve)
Fi = d(py)/o(V,) Eqg. 18
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Fe et Fi sont les forces thermodynamiques associées, tespaent, aux variables d'état et
aux variables internes, qu'on considére s'annoitsglie I'état relaxé est atteint.

Une forme du potentiel thermodynamiquedoit, donc, étre proposée. En considérant une
expression quadratique, convexe par rapport aurhbias d'état et aux variables internes, et
concave par rapport a la température, les conditide stabilité thermodynamique sont
vérifiées a priori. De plus, la forme quadratiqueydpermet de coupler les variables d'état et
les variables internes entre elles, mais dans @dttde aucun couplage n'a été formulé
explicitement. D'autre part, dans le potentiel ti@lynamique les termes liés aux variables
internes peuvent se présenter aussi sous forme ¢oadratique” (par exemple, le terme
associé a la plasticité du matériau), nécessitantanalyse approfondie des conditions de
stabilité, notamment par rapport a I'évolution tague variable interne [104].

Pour définir I'évolution de chaque variable d'éta, interne, il faut d'abord expliciter le
comportement dissipatif du matériau. D'aprés [8@Jys I'équation de la variation d'entropie
du volume élémentaire on peut faire apparaitre deuxes, l'un d'échange avec l'extérieur et
l'autre de production interne (strictement positi® terme de production interne conduit a la

définition de la dissipation du systéme thermodyioaie :
p® = Fi(aVi/dt) + > Fe(dVe/dt) - Js gradT Eq. 19

ol p est la masse volumique &fla variable flux associée a la température.

Sous cette forme, un potentiel de dissipati®y) peut étre défini. Encore une fois, en
supposanbD quadratique, positif, nul a l'origine, continu engexe par rapport aux variables
flux (par exempleJs), le deuxieme principe de la thermodynamique e&stifig a priori.
Egalement, on peut définir le potentiel dual desigation D*), obtenu par la transformation

de Legendre-Frechel d:
D* =D*(Fe, Fi, T) Eqg. 20

Cette formulation du potentiel de dissipation dgspntéressante, puisque elle permet d'écrire

les lois complémentaires d'évolution en fonctios fieces thermodynamiques :

oV lot = 0D*13(p*Fy) Eq. 21
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Dans cette étude, tous les processus conduisasysteme a I'équilibre seront considérés
comme linéaires et, enfin, nous supposons qu'athint initial de I'essai le matériau est en

équilibre et que son évolution est due uniquemextpeerturbations imposées durant I'essai.

4.3.3.Loi viscoélastique
Le point de départ, pour le développement de laldocomportement de la résine TACTIX,
est I'approche thermodynamique proposée dans [38hs ce paragraphe, seulement les
aspects principaux de ce développement sont péssgraur plus de détails on renvoie donc a
[30].
Dans le cadre de la thermodynamique des processyrisibles, un état d’équilibre du
systeme est supposé exister (état relaxé). Quanslydeeme est déplacé de sa position
d’équilibre a travers une perturbation externereient a I'équilibre via une série de
mécanismes €élémentaires (soit des mouvements @@seshmacromoléculaires), qui sont
représentés pgrvariables internes généraliségsA chaque variable interne est associé un
temps caractéristiqug En accord avec la décomposition des déformagbmes contraintes
en partie sphérique et déviatorique, on introdaitxdvariables internes : une variable interne
scalaire associée a la partie sphérique du temgedéformationZ” ©, et une autre variable
interne tensorielle associée a la partie déviateridu tenseur de déformatian. Nous
ferons I'nypothese que chaque variable interneeavateur a I'équilibre définie uniquement a
partir de la valeur prise par la variable d'étatrespondante. Ainsi, les variations des
variables internes a I'équilibref © et Z,.5%) sont corrélées aux variations des variables
d'état & I'aide de rigidités généraliség ¢ et ).
dz. & = g5 d(trE)
dz..EY = g5 d(EY) Eq. 22

D'apres le paragraphe 1V.4.3.2, I'énergie spécdigiHelmholtz,y, représente le potentiel
thermodynamique et sa forme est supposée étreajitpar par rapport aux variables d’état et
aux variables internes, mais concave par rapptatté@mpérature. Toutefois, pour simplifier
les calculs, la dépendance a la température ngasrexplicitée : condition isotherme.

Le potentiel thermodynamique a, donc, la forme autie :

w =y (trE, EY, "5, zF9) Eq. 23
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et, explicitement,

py = 32K(TE)? + G, (B4 EY + 32 K H -2 532+ G(zB -z, By
j=1 j=1

Eqg. 24

0l Ky, G, 2" ¥ et Z,.5¥ sont respectivement les valeurs relaxées du matlélasticité
volumique, du module de cisaillement et des vaggbhterneskK; et G; sont les modules
géneéralisés liés aux fluctuations de la positigqdilibre de type viscoélastique.

Les forces thermodynamiques associées aux varididtd et internes sont :

trS = Boy)/a(tE) + 2(oy)Io(z." &) - 82" IYAE) = 3K(HE) - 3 3K 75 @75 - 2.

j=1
S* = 0(py)IA(EY) + o) A(Z.5Y) - (Z"NHE) =2 G, E®- Y 2G Y 27V - 2,.5Y)
j=1

Atr Ej — 6(pl//)/8(200tr Ej) =3 K] (Ztl’ Ej _ ZDII’ Ej)

AR = 0(py)la(Z..5Y) = 2 Gy (279 - 2,5 Eq. 25

ou A" B et AF¥ peuvent étre vues comme les forces thermodynamiassociées aux
respectives variables internes.

On considére dans I'expression de la dissipati@mntbdynamiquesd et dans le potentiel
dual de dissipatiorD* seulement les termes associés aux fluctuationdadposition

d'équilibre de type viscoélastique :

p®=> A5 (" Fdt)+ > AR (dz"Vdt) Eq. 26
j=1 j=1
D*=1/2>" Byg (0 AT+ 12> (o A 1 Beg: (0t ARY) Eq. 27
j=1 j=1

ou By gj etBegj sont les coefficients associés aux phénoméneslaieation.
Les équations d’état (Eq. 25) et le potentiel dssigation (Eq. 27) peuvent étre combinées
pour obtenir I'évolution des variables interned, ¥ et z5% | & partir des valeurs

correspondantes d'équilibre," ® andz..F? , par I'intermédiaire de I'équation de relaxation
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(dztl’ Ej/dt) — (Ttl’ Ej)-l (Ztr Ej _ zwtl’ Ej)
(dZEdj Idt) = (TEdj)—l (ZEdj } ZwEdj) Eq. 28

ou " & et T sont les temps caractéristiques de relaxatiorreEombinant I'expression des
lois d'état avec I'EQqs. 22 et 28, il est possildefalre intervenir les propriétés "vitreuses"

instantanées du matériau, module d’élasticité vajumet de cisaillemenK§ etG) :

trS=3KotrE-3> K (8"%)Z'"

j=1

=2GyE!-2Y G (BFY) zFY Eq. 29
J

=1

avecKo = (Ko, + > K (8"5)?) etGo= (G + Y. G (55?).

i=1 i=1

Les paramétres du modéle a identifier sont, dokg, Go, et[j (K;, G;, /", 59, " ¥ et
TEdj)_

Conformément a [30,105], le comportement viscogjasta été modélisé via une série de
relaxations. Par souci de simplification, nous avenppos&; = G;, z; =" & = T%, n=met

les coefficienp” & et g5 égaux a 1.

D'apres Cunat [105], un nombre approprié de terepeldxation doit étre pris en compte afin
de représenter la réponse du matériau avec une tapumoximation. En plus, a chaque temps
de relaxation caractéristique un module d’élagtioiblumique relaxé et un module de
cisaillement relaxé doivent étre attribués. Danbuede réduire le nombre de variables, une
forme particuliére peut étre donnée a la courbedutes relaxés vs temps de relaxation
caractéristiques"”. Dans ce travail, la modélisatiencette courbe est basée sur le spectre
"double box" proposé par Kovacs (Fig. 82) - déjaisét dans I'étude du vieillissement
physique des polymeres (voir Cunat [105] pour pleisiétails).

Selon ce spectre empirique, deux blocs différents stilisés pour modéliser séparément les
phénomenes de relaxation dans les temps cour@nstlds temps longs. Les dimensions de
chaque bloc (hauteur et largeur) donnent les peidsifs des phénomeénes de relaxation, a la
fois a court et long terme, et leur impact surdecire de relaxation. La répartition du spectre
sur les temps de relaxation peut étre changéeileant des blocs plus larges (et moins hauts)

- dans ce cas les phénomenes de relaxation sarbaés sur plusieurs décades - ou moins
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larges (et plus hauts) - conduisant a des phénarneelaxation importants actifs seulement

sur quelques décades. L'aire totale du spectrebtdduox" doit toujours étre égale a 1.
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Fig. 82: Spectre empirique "double box" proposé parKovacs [105].

Le spectre "double box" a, donc, été repris et mm&lde maniére a modéliser les
phénomeénes de relaxation qui se produisent dariertgss courts et dans les temps longs. Un
nombre total de 33 temps de relaxation caractguss - a partir de 1 seconde jusqu'a 100.000
secondes (qui représente environ la durée totaleskai), dans une échelle logarithmique -
ont été sélectionnés et "groupés” dans deux biatEpiendants (bloc 1 et bloc 2 en Fig. 82).
Le bloc 1, correspondant aux temps courts de ritaxaa été modélisé par une fonction
constante, dont les parameétres principaux soralEuy de module relaxé adimensionnel (P1)
et le temps de relaxation limite au-dela duquédblzaction est nulle (P2). En revanche, pour
les temps longs de relaxation, le bloc 2 a été ms#@ar une distribution gaussienne -
définie par une moyenne (P3) et un écart type {Pdiltiplié par un paramétre de correction
d'intensité (P5) afin de corriger l'aire totale ldedistribution gaussienne (voir Fig. 83).
Puisque la somme des modules de relaxation adiorereds doit étre égale a 1 (Eq. 30), le

parameétre P5 n'est pas indépendant.
v Doy 2o Eq. 30
2% %G, )

Quatre variables sont, donc, suffisantes a exprileecomportement viscoélastique du
polymeére. En ajoutar€, et Gy le nombre total de variables du modele viscoéjasts'éleve a

SiX.
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La Fig. 83 montre la composition de la série dexations, chague point correspond a un

temps de relaxation caractéristique logarithmigéférent.

modulius

Dimensionless relaxation

:

0 2 4 6 8 10 12 14 16
Logaritmic relaxation times [log,(sec)]

Fig. 83: Parametres de la série de relaxations

Il faut, par contre, remarquer que l'essai d’iné#ion conduit a des déformations
relativement élevées [76] et, qu'il faut donc séli une formulation adaptée a I'étude des

grandes déformations :

T2(t) = 1°(t) + SYM [ jo (G(@)/Go)Frt=t) 1P (t-1t) F(t—t)dr]

() =woH(t) + jo (K @)/ Ko)tH t=t)dr Eq. 31

ol t°(t) et t(t) sont respectivement la partie déviatorique @umétrique du tenseur de
contraintes de Kirchhoff; to°(t) etto () sont les termes instantanéstdet F est le gradient

de déformation.

4.3.4.Méthodologie pour l'identification des parametres & la loi
constitutive

4.3.4.1. Modele numérique
Un modeéle 3D numérique a été développé dans ABA(BSBE Il est composé par deux
parties : 'indenteur et un morceau de polymere.
Dans le but de se rapprocher des conditions réeleed'essai d'indentation, la pointe
diamantée a été dessinée a partir de la cartographi celle qui équipe I'appareil
d’'indentation (Fig. 84). L'indenteur est supposee garfaitement rigide et un point de
référence a da étre défini : tous les déplacemeinteutes les réactions seront calculés par
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ABAQUS en ce point. Par conséquent, la simulatiomérique peut étre pilotée en imposant

la charge — dépendant uniquement des conditiossai’'ehoisies — sur ce point de référence.

) g 5000
N\ 1
9
10000%0

Fig. 84: (a) Cartographie du diamant. (b) Géométriede I'indenteur dans ABAQUS.

N\
5000,
N

Modéliser la forme exacte de l'indenteur permetvdia une forme 3D de I'empreinte a
comparer avec les mesures par MCI, mais empédentification de plans de symétrie. Cela
impose que le polymere soit modélisé en entier,aermontré en Fig. 85, et pour le maillage
32000 éléments cubiques a intégration réduite @natdisés.

Fig. 85: Modéle ABAQUS du polymere.

Conformément a [78,79,81], aucun frottement n'acétésidéré entre la surface de l'indenteur
et celle de I'échantillon: cette approximation p&wmé discutable, mais il faut garder a I'esprit
gu'une valeur expérimentale du coefficient de @émnt est difficile a identifier.

Des simulations quasi-statiques a l'aide de la ¢utace "Visco”, avec l'option "non-linear
geometries"” active pour prendre en compte les gaddformations, ont été effectuées. Enfin,

la loi constitutive a été introduite via une sulbtine USDFLD, écrite en langage FORTRAN.
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4.3.4.2 Logiciel, algorithmes et protocole d'optimisation es

parametres de la loi constitutive
L’optimisation des paramétres de la loi de compoeet a été conduite a I'aide du logiciel
"open source" DAKOTA [106]. Il dispose d’'une valbwairie d’algorithmes d’identification :
plusieurs méthodes sont disponibles, basées soaltell du gradient, sur des techniques
géneétiques, sur la génération aléatoire des sohjtetc.
La loi constitutive, dont on souhaite optimiser fEgametres, est assez complexe. Plusieurs
parametres sont a identifier (six minimum, voir ggaaphe 111.4.3.3) et la solution peut
facilement présenter plusieurs minimums locaux.sCf@urquoi on a retenu de suivre un
protocole d’'identification composé par deux alduories d'optimisation de nature différente :
un algorithme génétique et un algorithme basé sucdlicul du gradient. L'algorithme
génétique se révele parfait pour balayer le domdéew possibles solutions. Simultanément,
avec quelques générations, il permet d'atteindre eeeurs trées faibles et, dans cette
circonstance, de vérifier la présence de solutioakiples. L'éventuelle présence de solutions
multiples signale que les informations fournies éakpentalement ne suffisent pas a une
interprétation univoque du comportement du polyngrgu’un enrichissement de la base de
données expérimentales est requise. Au contraiteus les jeux de parameétres proposés par
DAKOTA pour une méme génération sont similairessdaution optimale n’est pas lointaine.
L’identification finale sera donc conduite par unéthode employant une approximation avec
I'Hessien de l'algorithme de Gauss-Newton, qui auedques itérations identifiera le meilleur
jeu de parametres pour la loi de comportement rebie.
Le lien entre DAKOTA et ABAQUS est schématisé eg. B6.

Méthode d’optimisation;

N ‘eud — Jeu de paramétre initial;
ouveau jeu de Logiciel Erreurs num/exp calculées.
parametres. d’optimisation

(DAKOTA)
l l
I Génération Elaboration du I
d’'un nouveau calcul aux
| calcul Eléments Finis |
| ABAQUS I
I | Logiciel [
d’Eléments Finis
I Ficher<inpret|  (ABAQUS) Ficher « .odb » I
ficher FORTRAN
l l
| Script |

Fig. 86: Protocole de communication entre DAKOTA eABAQUS
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DAKOTA est, pour nous, une boite noire. Nous neomesvque lui fournir les données
nécessaires a la solution du probléme :

- algorithme d’optimisation;

- différences courbe numeérique / courbe expérimentale

- nombre et bornes des parametres de la loi de caempent du polymere.
Dailleurs, le seul retour de DAKOTA est un nouvejgu de parameétres pour la loi de
comportement local du polymere.
Un script PYTHON [107] a donc été développé pouegBéchange de données et exploite le
résultat de la simulation numérique de sorte aniold DAKOTA I'écart entre les courbes
numériques et expérimentales. Cet écart est calsulé une quinzaine d'instants
opportunément choisis afin d'avoir une bonne disation des courbes d’'indentation et de

recouvrance.

4.3.5.ldentification des parameétres de la loi viscoélasjue
A l'aide de cette démarche d'optimisation condsite un seul jeu d'essais expérimentaux

(voir paragraphe 111.4.1), les valeurs des paraesedie la loi viscoélastique, présentées dans le

Tab. 7, ont été obtenues.

Ko Go P1 P2 P3 P4
[MPa] [MPa]  [-] _[loga(sec)] [logx(sec)] [loga(sec)]
3550 1300  0.022 4 8.25 2

Tab. 7: Parametres de la loi constitutive viscoéléigue

La Fig. 87 montre que ce jeu de parameétres ne pgrasede reproduire a la fois la courbe
d'indentation (Fig. 87a) et la courbe de recouvegirtg. 87b).

S5.0p

350. e
* * Expenimental result
| = Numerical simulation — | ;
: = 300.¢ = Numencal ssmulation -

. 4.0f * * Experimental result = [
?-r —
B =
530 :
s | =
& =
290l E
£ =
] 1
o o
= 1.0l =

[-™

| a
[+ )¢ VO Y VS S CR T B i —
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 100. 1000. 10000. 100000.
Penetration depth [um] Time [sec]

Fig. 87: Modeéle viscoélastique : comparaison nhumégue/expérimentale de I'essai de calibration.
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Par ailleurs, le méme jeu de parametres n'est pasnesure de reproduire la courbe
d'indentation obtenue sans phase de fluage, cothusé dans la Fig. 88.

5.0 ;
— Numerical result ;-".

40l ° ° Experimental result o § ]

z /

E. 5

m 3.0F

&

=

20l

£

)

)

&0t ]
0.0 s s : :

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Penetration depth [um]

Fig. 88: Modeéle viscoélastique : comparaison numéque/expérimentale de I'essai d'indentation sans la
phase de fluage.

La Fig. 89 compare la simulation numeérique et siltdt expérimental de I'essai d'indentation
progressive. Encore une fois, le modéle numériq@st rpas capable de reproduire le
comportement expérimental du polymere. La courbemérique suit les boucles

expérimentales, mais I'enfoncement numérique augmteop rapidement par rapport a
I'expérimental : a la charge maximale (5mN) I'ecfEment est d'environ 1.06 um, au lieu de

0.99 um (valeur mesurée expérimentalement), soiplt&élevé.

5.0

i
— Numerical result £
4.0 " Experimental result V.
g 5
= S/
== 3.0f f” !
w S
= y /14
) i/
= 2.0 v/
y
1.0+
0.0L " .
0.0 0.2 0 1.0

4 06 08
Penetration depth [um]

Fig. 89: Modéle viscoélastique : comparaison numéque/expérimentale de I'essai d'indentation
progressive.

On peut conclure qu'un modéle purement viscoélastioe peut pas reproduire correctement
le comportement du polymére, méme lorsque I'onidéns une distribution complexe des

temps de relaxation. Cependant, les résultats roo@fit que le comportement expérimental
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du polymére n'est pas trop €éloigné de celui siradlaide de la loi viscoélastique. Donc, afin

d'améliorer le modéle, un nombre limité d'ingrétesera ajouté.

4.3.6.Amélioration de la loi de comportement
Les conclusions du paragraphe précédent montrenpadiculier, qu'une loi viscoélastique
pure ne peut pas reproduire correctement le régiilia essai d'indentation progressive (Fig.
89). Au cours de cet essai, on montre que le moBUllediminue en fonction de la charge
appliguée (Fig. 77) le long des parcours de chaegéfdécharge (Fig. 75). Ce comportement
est typique des matériaux caoutchoutiques et sestallins a I'échelle macroscopique, et
parfois associé a l'effet Mullins [96,108-110].
Afin de modéliser le comportement expérimental olsea I'échelle de lI'essai de micro
indentation, il semble logique de devoir considéwer adoucissement du polymére, en
ajoutant une nouvelle variable interng,a I'énergie libre d'Helmotz. Cette variable inter
décrira les effets adoucissants et représenteraquaique sorte les déformations de
flexion/flambage des chaines moléculaires entrgdasts de réticulation, qui se déroulent a
I'échelle du volume de polymere sollicité par landant. Cette approche de modélisation est
proche - bien que seulement théoriquement - a peflgentée par DeSimone et al. [96] pour
la modélisation de I'effet Mullins dans les matéxiacaoutchoutigues a I'échelle
macroscopique.
D'abord, la variable internex doit étre introduite dans [I'expression du poténtie

thermodynamique, qui se formule de cette facon :

w=y (trE, E4, "5, ZF9 @) Eq. 32

En faisant I'nypothese que la variable d'adouciss¢maffecte uniguement les modules du
matériau, le potentiel thermodynamique s'écritieipiment :

py = 312K, (TEY’ + G, (B E) +312) K’ @7 -2"97+ > G % -2,5y

j=1 j=1

Eq. 33

avec .
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Ko =(1-0)Ke

Gw =(1-0) G,

Ki'=(1-a)K

G =(1-a)G Eq. 34

La variable interne d'adoucissement n'étant pasdrgtique dans le potentiel
thermodynamique, la stabilité du systeme n'est gaantie a priori et doit étre vérifiee
differemment. Nous avons, donc, choisi dimposes dernes a I'évolution de la variable
interne. L'écriture du potentiel thermodynamiquenpet d'écrire les lois d'état, ou une force
thermodynamiqueA") associée a la variable interane été ajoutée, formulée conformément
a[30,104] :

n

1S=3 Koo* (trE) - 3 KJ tr Ej (Ztr Ej _ Z)otr Ei)
=1

i

§=2G,E- Y 2G" A (25 -z, B
j=1

Atr Ej - 3 KJ* (Ztl’ Ej _ Zwtl’ E])

AR =2G" (259 - Z, B

A" = -3py | 0o = 312 KL(rE)? +G(E®: EY) + 3/2) K (@7 -2 9y +>" Gz -z,
j=1 j=1
Eq. 35
Or, les expressions de la dissipatibret du potentiel de dissipati®@t doivent étre modifiées
afin de prendre en compte le comportement dis$ipddi I'adoucissement. D'abord,
conformément a I'Eqg. 19 (présentée dans le paragridp4.3.2), la dissipation est exprimée
en ajoutant simplement le produit entre la variratians le temps de la variable inteonet la

force thermodynamique associé€)(:

p®=> A" (2" dt) + > ARV (dz"Vdt) + A (doddlt) Eq. 36

j=1 =1

Pour assurer une dissipatioon négativeet respecter, par conséquent, le deuxiéme principe
de la thermodynamique, on suppose que chaque terdeestnon négatif Ainsi, le terme

@,, qu'on vient d'ajouter a la dissipation, doit exgpr I'expression suivante :

pD, =A" (da/dt) > 0 Eq. 37
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La force thermodynamiqud” est toujourshon négativepuisque dans I'Eq. 3K, G., K| et
G; sont les modules du polymeére (donc, toujours @dspitt toutes les variables d'état et
internes se présentent sous forme quadratique.rd3'apEq. 37, la variable interne

d'adoucissement doit, donc, étre irréversible :

daldt>0 Eq. 38

De plus, I'Eg. 34 - corrélant les modules d'él#@sticlu polymére a la variable interne
d'adoucissement - impose que la variabkoit bornée entre 0 et une valeur maximal&;
inférieure a 1. Ainsi, les valeurs 0 €1** correspondent respectivement a I'état du polymére
avant I'application de la charge et a un état adouite, dans lequel la structure moléculaire
du polymere a évolué de fagon a s'adapter a lgetepliquée.

max

Afin de confiner la variable d'adoucissement eftet o <" en minimisant, parallelement, le

nombre de coefficients nécessaires, nous avonihigiothése que le lien entweet A” puisse

étre exprimé par une corrélation de type exponkentie

a =b(1--expfc AY) Eq. 39

b etc étant deux nouveaux coefficients & identifier.

A I'état initial - ou les forces thermodynamiquesitssupposées étre nulles est égal a 0.
Tandis que, suite a une sollicitation externe aténau, o évolue vers une valeur limite
(équivalant &™) avec une vitesse définie par le coefficient

Or, en dérivani par rapport au temps on obtient :

daldt =bc A% explc A% Eq. 40

D'aprés I'Eq. 38, imposant l'irréversibilité deviariable internexr, une double formulation de

I'Eq. 40 - dépendant du signe &€ - doit étre considérée :

dalot = bc A” explc A pour A“>0

dalot =0 PourA”< 0 Eq. 41

Concernant le potentiel de dissipatibrfi, un nouveau terme associé a l'adoucissement du

polymeére a été introduit :
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D* =1/2>" Byg (0 A" 412> (0 ARY) 1 Beg: (0t ARY) +D*,, Eq. 42
j i
ou, conformément a I'Eq. 21 (paragraphe 111.4.8t2) I'Eq; 41 :

oa [ - ;
D*, =|—0alp A’ our A“>0
=5l b
D*, =0 pour A“<0 Eq. 43

Enfin, a partir des Eqgs. 22, 28 et 35, il est guedile faire intervenir les propriétés "vitreuses"
instantanées du matérial{y( et Gy ) dans I'expression de la partie sphérique et dle ce

déviatorique du tenseur de contrainte :

trS=3Ko tE-3Y K (6"%) 2™

=1

=2Gy E!-2Y G (BFY) zEY Eq. 44
]

j=1

étantko = (Ko + D K (879 etGy = (G, + . G (5°?).

j:]_ ]:1
En reformulant les expressions Hg et Gy, on peut faire apparaitre les modules vitreux

instantanés du polyméke et Gy :

Ko = (L-0) (Ko + > K (B 52) = (L -a) Ko

=1

Go =(L-a) (G, + ij G (f*?) = (1 -a) Go Eq. 45

=1

Par conséquent, les paramétres du modéle a igergidnt Ko, Go, b, c et [0j (K;, G, A" B

S5, "5 et TFY). En supposant, encore une fdis= G;, 7 =" ¥ = T, n = m, les coefficient

B E et g égaux a 1, et en considérant une modélisatiogpe"tiouble box" pour le spectre
des relaxations viscoélastiques, la loi constitupvoposée énumere 8 parametres a identifier :
deux paramétres élastiquds et Go), quatre viscoélastiques (de P1 a P4) et deuxvaédr
I'évolution de I'adoucissementb(et c). Encore une fois, une phase d'optimisation est
nécessaire, qui a été conduite en considérant Iémem essais de calibration que

précédemment. Le jeu optimisé de parametres aghgédans le Tab. 8.
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La Fig. 90 présente une comparaison entre les atrook numériques et les résultats
expérimentaux, montrant que le modele est capablbieh reproduire a la fois la courbe
d'indentation et la courbe de recouvrance de cdidor.

Dans le but de valider la loi constitutive, d'astsgmulations ont été lancées en considérant le
jeu de parametres optimisé (Tab. 8). En Fig. 91 gedils, expérimentaux (MCI) et
numériques, d’'une empreinte apres 10 minutes etirlde I'essai d’'indentation sont tracés :
'enfoncement maximal est bien estimé et le modwlmérique suit trés bien la forme de

'empreinte pendant la recouvrance.

Ko Go b c P1 P2 P3 P4
[MPa] [MPa] [] [MPa™]  [] [logz(sec)]  [logz(sec)] [loga(sec)]
3540 1310 0.765 13656 0.015 4 8.1 1.8

Tab. 8: Propriétés locales du polymére

—
[=]
[s=)]
A
(=]

— Numerical simulation

E E * ¢ Experimental result
2080 =
_ =
=] =
g g
~ 0.6 =
= =
n= S
= 041 "
& =
o 7
g ool — Numerical simulation | 5
R a * * Experimental result A
0.0 . ‘ s . s 0.l , . :
0.0 1.0 2.0 3.0 4.0 5.0 100. 1000. 10000. 100000.
Testing load [mN] Time [sec]

Fig. 90: Identification des parameétres de la loi no linéaire viscoélastique adoucissante

—CIM 10 min
— —FEM 10 min
—CIM 1 day

— —FEM 1 day

Fig. 91: Validation de la loi constitutive : profils de 'empreinte aprés 10 minutes et 1 jour de I'sai
d’'umMi
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La Fig. 92 compare les mesures expérimentales iauxdations pour un essai d’indentation

sans la phase de fluage et pour la phase suivanmtrduvrance.

1.0 200.
_ — Numerical simulation
= * * Experimental result
£ 08 E P
— — 150.¢
- =
= =4
206 2
= =
= = 100+
e =
= 040 E=]
] =
= =
hrd Rt
15 S sl
S ozt — Numerical simulation | § "
R a * * Experimental result R b

0.0 . . . . / 0. , \ , ,

0.0 1.0 2.0 3.0 4.0 5.0 100. 1000. 10000. 100000.
Testing load [mN] Time [sec]

Fig. 92: Validation de la loi constitutive : indenttion sans la phase de fluage et recouvrance asseci

La Fig. 93 présente les simulations d'essais ditadien avec différentes vitesses de

chargement (a) et avec différentes durées de fl(tge

1.0+
E o3 E
2°2 0.8}
- -
Bos B
o064 @
= = 0.6
= =
£ 2
£ 04 <04
= =
E - ical load rete: 0.125mN/; g
£ 02l Nmneqc oad rete: 0.125mN/sec | = ol — Numerical simulation |
- — Numerical load rate: 0.25mN/sec A .
a . b * * Experimental result
* * Experimental result
0.0 ‘ ‘ . ‘ 0.0 . : : . ‘
0.0 1.0 2.0 3.0 4.0 5.0 0.0 1.0 2.0 3.0 4.0 5.0
Testing load [mN] Testing load [mN]

Fig. 93: Validation de la loi constitutive : essaisl'indentation avec différentes vitesses de chargamt (a) et
avec une durées de la phase de maintien de 60s (b)

Enfin, la Fig. 94 concerne l'essai d'indentatioogpessive. Le modele numérique suit assez
bien le comportement expérimental du polymére. AHarge maximale, de chaque boucle,
les enfoncements numériques et expérimentaux sestjpe les mémes: a la premiéere boucle
I'enfoncement numérique est d'environ 0.43 umieaude 0.41 pm (environ 4% de plus), a la
deuxieme 0.61 pum, au lieu de 0.60 um (environ 1%ldsg), a la troisieme 0.81 um, au lieu

de 0.80 um (environ 1% de plus) et, enfin, a lanidee boucle 1.00 um, au lieu de 0.99 pm

(environ 1% de plus).
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5.0
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Fig. 94: Validation de la loi constitutive : essail'indentation progressive.

On s'apercoit que l'ouverture des boucles num&iquest pas tout a fait identique a
I'expérimentale avec I'écart le plus grand a lanpéee boucle (4% d'erreur). Cela suggere que,
le comportement viscoélastique dans les temps doests devrait étre modélisé plus
précisément : dans ce cas, toutefois, I'idée dubldgobox" (Fig. 82) devrait étre abandonnée
et un spectre de relaxation plus complexe - pewat-@&trichi par un troisieme bloc rendant
compte du comportement dans les temps trés copadsrrait étre adoptee.

La version améliorée de la loi de comportementengnt en compte l'adoucissement du
polymere - permet donc de reproduire numériquemard@ grande variété d'essais. Par
conséquent, le comportement mécanique du polymééetielle locale est raisonnablement

bien reproduit et la loi constitutive identifiéawere robuste et performante.

4.4 Effets de la thermo oxydation sur le comportementdcal du polymére

4.4.1.Evolution des courbes d’indentation et de recouvrace

Dans ce paragraphe, plusieurs durées d’oxydatidanétin retenues, a partir de 24 heures
jusqu'a 120 heures, et les vieillissements ontcéiéduits a 150°C sous 2 bars d’oxygene.
Encore une fois, une faible charge maximale de 5andlté considérée, qui sera la méme pour
tous les essais.

La Fig. 95 présente les courbes d'indentation al@®dans I'épaisseur d'un échantillon vieilli
120 heures. L'enfoncement maximal - soit I'enfore@mesuré a la charge maximale de
I'essai (5 mN) - évolue le long de I'épaisseurdzhhntillon, a partir de 0,69 um (a 20 um de
distance de la surface exposée a l'environnemgsdlija 0,98 um (a une distance de 500 pum).

On note que :
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- Le comportement du polymére a 20 um de la surfapesge a I'environnement (ligne
avec carrés) s'éloigne de celui mesuré au centfémteuvette (ligne sans symboles);

- Le coeur de I'échantillon (ligne sans symbolesyemée un comportement analogue a
celui observé pour le polymere vierge (ligne pdléd), ce qui est cohérent avec le
phénomene de réaction/diffusion caractérisant é&mpméne de thermo oxydation.

Des observations similaires peuvent étre faiteslesicourbes d'indentation réalisées a une
distance constante de la surface exposée a l'em@noent, dans des échantillons vieillis
selon différentes durées : 24h, 72h et 120h. Pemple, dans la Fig. 96 ces mesures
d'indentation ont été effectuées a une distancetante de 20 um de la surface directement
exposée a I'environnement. Cette figure montrelidéon du comportement mécanique local
du polymére au cours de I'oxydation isothermenfdiecement maximal diminue lorsque la
durée de vieillissement augmente, en passant @b (a I'état vierge, ligne solide) a 0,69
um (apres 120 heures de vieillissement, ligne solavec carrés). Cela suggere un

changement des propriétés mécaniques du polym&weids son niveau d'oxydation.

240 un 300 um 500 um
y

Virgin resin

Testing load [mN]
w

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 12
Penetration depth [um]

Fig. 95 Courbes d'indentation a différentes distanes du bord. Echantillon oxydé 120 heures a 150°Cus0
2 bars d’oxygéne

120h 72h 24h  Virgin resin
AA #

o
L

IS

1 Ageing time

Testing load [mN]
N w

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2
Penetration depth [um]

Fig. 96: Courbes d'indentation a 20 um du bord. Corbe noire : échantillon vierge. Courbes avec
symboles : échantillons oxydés a 150°C sous 2 bdiexygene pendant 24 heures (cercles), 72 heures
(triangles) et 120 heures (carrés)
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Comme pour la résine vierge, la forme des empreidtendentation sur la surface des
échantillons a été mesurée par MCI a des intes/aléetemps réguliers, a partir de quelques
minutes aprées l'essai d'UMI jusqu'a un maximunraie mois.

Le profil de la Fig. 79d, mesuré 10 minutes aptesshi d'indentation sur la surface de la
résine vierge est comparé dans la Fig. 97 a unl pnaflsuré sur un échantillon vieilli 72
heures a 150 °C sous 2 bars d'oxygene : I'enfontemaximal, d'environ 51 nm, est de 40%
inférieur a la valeur "vierge". Toutefois, les deoprofils ont une forme similaire, présentant
une pente interne identique dans la Fig. 97), égale a environ 45 nm/pum.

L'évolution de I'enfoncement maximal en fonctiontdmps est détaillé dans les Fig. 98; les
cercles représentent I'état vierge et les triangtegtat oxydé (72 heures sous de 2k dO
150°C). D'apres la Fig. 98, une diminution contimigel'enfoncement au cours du temps est
notée indiquant un comportement visqueux danslaps longs, tant pour le polymere vierge
gue pour l'oxydé. La courbe de recouvrance dedimeéoxydée a une allure similaire a celle
de la résine vierge, mais il s’avere difficile demprendre si I'oxydation affecte ou pas le
comportement long terme du polymére sans des diimganumeériques de I'essai.

z [nm]

-80 |

Non-oxidized

resin
-100 T T T

x [um]

Fig. 97: Comparaison des profils de I'empreinte mesés sur I'échantillon vierge (courbe noire) et a@ um
du bord d'un échantillon oxydé 72 heures a 150°C a8 2 bars d’oxygene (courbe rouge).
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Fig. 98: Comparaison entre la courbe de recouvranggour |'état vierge de la résine (en noir) et celle

obtenue en suivant quatre empreintes sur un échatiin oxydé 72 heures sous 2 bars d’'oxygéne a 150°C
(en rouge)
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4.4.2 Effet de la thermo oxydation sur la loi de comportement local
du polymere
Dans ce paragraphe, le potentiel thermodynamjgast modifié afin d'expliciter le lien avec
le nouveau parameétre phénoménologique de viellisse () - considéré dans cette approche
comme une nouvelle variable interne du systemembé@ynamique - et l'effet de la

température. Le potentiel thermodynamique deviong :
w=y (trE, E4 28 25 o, T, ) Eq. 46

La température et I'oxydation causent dans le naatéles déformations volumiques, qui dans
I'expression du potentiel thermodynamique sont Emgoa la partie sphérique du tenseur de
déformation (tE) :

py = 312K, (trE)* + 3K, " (trE") (trE) + 3K..”" (trE°"(y)) (trE) + G.,.”" (E®: EY) +
+3/2 Z K" (2% - 2" 5) + i G (25U -z, By Eq. 47
j=1 j=1
ou:
- tE'=30r* AT;
- or est le coefficient de dilatation thermique dedsime;
- AT est la différence entre une température de rédérenl'ambiante;
- trECh(y) est la trace de la déformation d'origine chimique se développe dans le
matériau suite a la thermo oxydation;
- KJ, G, K etGy” dépendent simultanément de la variable internendigsement
a et de la variable interne de vieillissement

Les forces thermodynamiques associées aux varididt et internes deviennent :

rS=3K.,.” (UE +tE" +tE"(y)) - Y 3K g5 ("5 -2"F)
j=1
=2G,”" E°- Z 2G7" 9 (25N - 2B

=1

Atr Ej =3 Kj y* (Ztr Ej _ Z)Otr Ej)

112



Ill. Polymeres

A= 312K, (WEY + 3K,” (WET) (UE) + 3K (1E)) (WE) + 6.7 (B EY) +
+312) K7 (ZH-2E2 +Y G (259 -z, B2
j=1

j=1
A =dpy | 0y = 312 EK. " 8y) (trE + 2 tE" + 2 tEC"(y) ) (trE) + 3 K., ”" (AtrES"(y) / &y) (trE)
+(0G, "1 op) (EY EY + 312" (K71 oy) @ T - 2" B2 + > (6G"1 0y) (25 - Z.5)?
j=1 j=1

Eq. 48

Afin de prendre en compte la nouvelle variable rimted'oxydation dans la dissipati@n

d'apres I'Eq. 19 (présentée dans le paragrapde3IR) un nouveau terme doit étre ajouté :

p®=> A5 (2" Fdt) + > ARV (dz"Vdt) + A (daddlt) + A7 (dylclt) Eq. 49
j i

L'hypothese que tous les termes composant I'expreds @ soientnon négatifs permettant

de vérifier le deuxieme principe de la thermodyrguei oblige le nouveau termg, a

respecter I'expression suivante :

p®@,=A (dy/dt) >0 Eq. 50

La loi évolutive phénoménologique geprésentée dans le paragraphe 111.3.2.5, condiait a
conclusion que la variable interne de vieilissetmangmente dans le temps de facon
monotone et donc :

dy/dt>0 Eq. 51

Afin de vérifier le deuxieme principe de la therngndmique, on devrait s'assurer que la force
thermodynamiquéV’ soit aussnhon négativemais toutefois cet aspect n'a pas été approfondi

dans cette étude.

Le potentiel de dissipatiod* est exprimé, en revanche, de cette facon :

D* =1/2) Byg (o AT +12Y" (p ARY) i Begi: (0t ARY) +D*, +D*,  Eq. 52
j i
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Dans l'expression d@*, un nouveau terme - rendant compte de la dissipgi@r oxydation -
D*, a été introduit, qui pourrait étre opportunémeétird de maniere que ait la méme
évolution que celle formulée phénoménologiquemansde paragraphe [11.3.2.5.

Afin de faire intervenir les propriétés "vitreuseémbtantanées du matériaki{” et Go”") en
fonction du niveau d'oxydation, il est possible réeombiner les lois d'état concernant la

partie sphérique et déviatorique du tenseur deaioite (Eq. 48) avec les Eqs. 22 et 28 :

trS =3 KOV* trE + 3 «Oy* - z K; 7 ('Btr Ej)z) (trET + trECh(y) )-3 z K; s (ﬂtr Ej) A" Ei
. =

=1

§'=2G," E-2> g7 (57 ZFY Eq. 53

j=1

=1

=1
Or, les expressions dé,”" et Gy peuvent étre reformulées afin de faire apparaétse
modules vitreux instantanés du polym&g’ et Go” qui, par contre, dépendent du niveau

d'oxydation :

Ko” = (1L -0) (K" + 3 K7 (8"5)") = (L-0) Ko’

j=1

Go” =(-0a) (G’ +> G7 () =(1-a)Go’ Eq. 54
j=1

Enfin, en ce qui concerne la corrélation entredmportement adoucissant du polymere et la
variable interne d'oxydation, on fait I'nypotheseeq n'affecte pas seulement la force
thermodynamiqué\”, mais aussi les coefficients d'adoucisserbegttc. Par conséquent, pour
chaque niveau d'oxydation, les paramétres du madigentifier sont Ky’, Go’, b’, ¢’ et [Jj

K7, G 7, g5, 59 " B et T). En faisant les mémes hypothéses que pour la loi
viscoélastique adoucissante présentée dans lerppheglll.4.3.6 K" = G/, 1, = "5 = T59,
n=m, les coefficienp” ® et 5% égaux a 1, et une modélisation de type "doublé poxr le
spectre des relaxations viscoélastiques), les pgarama identifier pour chaque valeuryde
sont toujours 8 :

- 2 parametres élastiquasy( et Gy, ou égalemerty’ etvy?);
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- 4 viscoélastiques (de Ph P4);

- 2 décrivant I'évolution de I'adoucissemeht étc’).
Par ailleurs, pour l'identification des propriétéécaniques locales du polymére, on considére
gue le volume de polymere modélisé (volume sofligiar I'indenteur) a un taux d'oxydation

uniforme dans I'espace, permettant d'associer@uehjau de parametres une seule valeyt de

4.4.3.Evolution des parametres de la loi de comportemeravec
I'oxydation

La procédure d'identification des parametres delda de comportement détaillée
précédemment pour I'échantillon vierge est effextpéur chaque échantillon de polymere
ayant subi un vieillissement thermo oxydant a 1586Gs 2b d'@de durée comprise entre 1
jour et 7 jours. Cette procédure permet d'atteinirgeu de parametres différent pour chaque
valeur dey. La démonstration faite au paragraphe 111.3.214 ghaque valeur decorrespond
une seule réponse mécanique du polymere, indépeneilaimde ['histoire de son
vieillissement sous air atmosphérique ou sous jmreskoxygene, valide une représentation
des paramétres de la loi de comportement du pob/imeydé en fonction du seul parametre
Les évolutions des 8 parametres de la loi constéwgn fonction du niveau d'oxydation sont
présentées dans les figures suivantes. La treke fdibpersion des résultats sur ces figures
valide a posteriori la robustesse de la procédlmptithisation et la pertinence de la loi
constitutive choisie.
En analysant les allures des modules d'élastitit&ux instantanéx et Gg) en fonction de,
on identifie des corrélations linéaires. En Fig, B%@pparait que tous les points se situent
autour de deux courbes moyennes - noire pouUet rouge pouiGy - dont les expressions

analytiqgues sont les suivantes :

K,(y) = 3042/ +3540 [MPa]
G,(y) =1128/+1310 [MPa] Eqg. 55

A partir des évolutions des modules de compred#gilet de cisaillement, le comportement
élastique instantané du polymeére peut étre égaleexgmimé en terme de module de Young
(Eo). La Fig. 100 montre I'évolution dE, en fonction du paramétre phénoménologique de
vieillissement. On observe une augmentation mormo&dinéaire dé&, (Eq. 56), témoignant

gue le polymeére dans la couche oxydée est pluderigu'a I'état vierge. La corrélation linéaire

115



Ill. Polymeres

dérive, raisonnablement, de la formulationyddéfini a partir du module d'indentation (EIT),

qui est lui-méme un "module élastique".

E,(y) =30118y + 3500 [MPa] Eq. 56
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6000 Ko
0/1
T =T
o 5000 - e
g R /’./“ -
3 4000 /,,/;"/’
3 —
o
£ 3000
8 Gy
@ 2000 —
w ___-,—--r"’"'r—"
.-_____.___.-oo—'f
1000
0 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘

o 01 02 03 04 05 06 07
v [l

Fig. 99: Modules élastiques vitreux instantané( et Gy) en fonction dey
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Fig. 100: Evolution du module d’Young en fonction @y

Les évolutions des parametres d’adoucissementnsontrées dans la Fig. 101. Le parametre
b est lié au taux d'adoucissement du module élastigsa diminution au cours du
vieillissement conduit a un rapport module adowciraodule initial plus proche de l'unité et,
par conséquent, I'adoucissement a dans le compentemécanique du polymére oxydé une
influence de plus en plus faible au cours du v&s#ment. D’autre part, le parametraffecte

la "vitesse de propagation” de la zone adouciélevé correspond a des zones adoucies plus

étendues dans le polymere.
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Les parametres d'adoucissemdne(c) sont approximées comme de fonctions linéaires du

coefficienty et les expressions correspondantes sont repatd@sd'Eq. 57.

b(y) = -052y + 076

- -1-
c(y) =-60505y +13635 [MPa’] Eq. 57
0,9 15000
083~ + 13500
Pes el 12000
0,71 .D\.QELD D\\\\\
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< 041 ~-. =3
2 6000 ©
0.31 + 4500
0.27 + 3000
0,11 + 1500
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Fig. 101: Evolution des paramétres d’adoucissemesn fonction dey

La Fig. 102 montre comment le parametre visco@astP1 évolue en fonction geP2, P3 et
P4 ne semblent pas avoir de variations signifiestienviron 1-2%), alors que P1 a, peur
égal a 0.7, une augmentation d’environ 160% papadpa la valeur initiale. Donc,
contrairement a l'adoucissement, l'influence de viacoélasticité sur le comportement

mécanique du polymere dans les temps courts augraeat le degré d’oxydation.

0,045
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2 002 o~
0,0154------- PP S T
0,011
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0 T T T T T T
0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7
vl

Fig. 102: Evolution des parameétres viscoélastiques fonction dey

La Fig. 103 propose une comparaison entre le spdetrelaxation d'un échantillon vierge —

en noir — et celui d'un échantillon oxydé 7 jounsis 2 bars d’oxygene a 150°C (paue
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40um) — en rouge. La variation de Pl entraine edéstribution générale du spectre de

relaxation, ou les temps longs sont aussi affectés.
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Fig. 103: Spectre de relaxation avant et aprés oxgtion

Enfin, en Fig. 104 le profil expérimental d'une egeipte observé 10 minutes apres I'essai
d’indentation, par MCI, sur la surface d'un écHiotioxydé 72 heures a 150°C sous 2 bars
d'oxygéne - a une distance de 40um du bord libest-comparé au profil numérique
correspondant. On constate que, encore une feigiohcement maximal est bien estimé et
qgue le profil numérique a une allure tres similai&recelle, moins réguliere, du profil
expérimental. Ce résultat nous conforte quant \al@ité de la loi constitutive développée,
qui avait été démontrée pour le polymére viergejusminent, mais qui - d'aprés la Fig. 104 -

se montre capable de représenter le comportemexamagge local d'un échantillon oxydé.

X [um]

z [um]

——CIM 10min
— —FEM 10min|

-60

Fig. 104: Profil numérique (FEM) et expérimental (MCI) d'une empreinte observée 10 minutes apres
I'essai d’'UMI sur la surface d'un échantillon oxydé72 heures a 150°C sous 2 bars d'oxygene a une
distance de 40um du bord libre
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5. Conclusions et perspectives

Les comportements locaux de deux polymeres, umeerépoxy et une résine polyimide, ont
éte étudiés et comparés a l'aide d'essais locdiltta Micro Indentation (UMI), Analyse
Mécanique Dynamique (DMA) et Microscopie Confockitrférométrique (MCI).

Les essais de DMA ont permis d’identifier les terapdres de transition vitreuse et d’en
suivre I'évolution au cours de la thermo oxydatibe. comportement de la résine TACTIX
(époxy) est assez typique pour ce type de polyméle phénomeéne classique
d’'antiplastification est appréciable, conduisantaagmentation du module élastique (E") a
température ambiante due a la diminution d'inténdé la relaxation secondaffeayant lieu

a basse température (pic de E" vers -75°C). Eanghe, la résine MVK-14 montre un
comportement différent. La transition secondait®sse température (pic de E" vers -100°C)
augmente d’intensité et le changement du modukdigiee est plutét due a la hausse initiale
du module a froid (module a -140°C).

Ensuite, des observations par MCI nous ont perrmaisndntrer I'effet sur le polymére des
déformations de retrait d'origine chimique et ditifeer clairement une couche oxydée. Dans
cette couche un gradient de déformations, ainsdguaropriétés, a été remarqué entre la zone
surfacique, qui se trouve en contact direct avevifonnement oxydant, et le coeur du
polymére, qui n'est pas atteint par les phénoméeaedaction/diffusion de I'oxygéne.

Par l'intermédiaire des essais d'UMI, les deuxmpehges (la résine époxy TACTIX et la résine
polyimide MVK-14) ont été comparés, en visant atneegn évidence les dissimilitudes dans
le comportement mécanique liées aux natures diffésedes deux matériaux, bien que vieillis
a des températures différentes. La résine TACTEstgévélée plus sensible que la résine
polyimide a la thermo oxydation, présentant a mémée de vieillissement des variations du
module élastique d'indentation (EIT) plus intenstedes couches oxydées plus épaisses.
L'exploitation d'essais de micro indentation nouscenduit a définir un parametre
phénoménologique de vieillissementobtenu a partir de la valeur locale du module; HIT
rend compte de I'état de vieillissement local dlymere en fonction des conditions de
vieillissement, de la position dans la couche oryéé¢ de la durée d'oxydation. Une loi
d'évolution de ce paramétre a été proposée, némssjuatre coefficients, qui permet de
reproduire numériqguement les profils glee développant pendant un vieillissement & 150°C
sous air atmosphérique (jusqu'a 400 heures) et 3chars d'oxygene (jusqu'a 72 heures).
D'apres une analyse approfondie de I'évolution smusatmosphérique et sous pression

d'oxygéne de la valeur surfaciqueydemay, ainsi que des parametres de sa loi d'évolution,
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montre qu'une équivalence temps/pression peugéldie : un temps de vieillissement sous
pressiom-fois plus faible que sous air atmosphérigue carauin méme niveau d'oxydation,
avec/ égal environ a 7 pour 2 bars d'@©150°C.

Ensuite, une loi de comportement mécanique du palgna été développée et identifiée a
'aide d’'une démarche numérique/expérimentale baséd’analyse de deux essais locaux :
I'Ultra-Micro Indentation et le suivi des empreintgans le temps par Microscopie Confocale
Interférométrique. Localement le comportement diymere a été décrit a l'aide d'une loi
non-linéaire viscoélastique adoucissante, donpégametres ont été identifiés et validés en
prenant en compte différents chemins de chargepumntles essais d'indentation. La méme
démarche nous a, ensuite, permis de caractérideolltion des parameétres de la loi de
comportement (propriétés élastiques et paramétnes camportement adoucissant et
viscoeélastique) au cours du vieillissement thermgdant. L'évolution des parametres de la
loi de comportement a été tracée en fonction défic@at y, ce qui permet de reconstruire les
gradients de propriétés dans la couche oxydée ideporte quel échantillon oxydé,
simplement en connaissant le profil d'EIT assooécéssaire, toutefois, pour la définition de
?)-

La thermo oxydation conduit, donc, a un matériaws pigide (en accord avec le résultat de la
DMA), moins adoucissant et avec un spectre de atilax qui se redistribue de maniére a
privilégier les phénomeénes de relaxation danselegps courts.
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IV. Composite a I'échelle microscopique

L'étude bibliographique a montré que des endommagtmatriciels peuvent s'amorcer sur
la surface de composites a matrice organique pérddaihermo oxydation sans qu'aucune
charge extérieure soit appliquée : retraits matiscidécohésions des interfaces fibre/matrice,
fissuration matricielle, etc. Ces phénoméenes seab@és a la modification des propriétés
meécaniques de la matrice polymére, a sa fragitisatit au développement de déformations
chimigues de retrait.

Dans le chapitre précédent, I'évolution des préogsiénécaniques de la matrice pendant la
thermo oxydation a été largement étudiée par thiméeliaire d'essais locaux d'UMI et de MCI.
Par ailleurs, une loi de comportement a été dépeleet ses parametres identifiés en fonction
du taux local d'oxydation, représenté par un nouvparamétre phénoménologique de
vieillissementy.

Disposer d'une loi constitutive, rendant comptecdmportement local de la matrice quel que
soit I'état du matériau (vierge ou oxyde), ouviepertes d'une étude plus détaillée du champ
de déformations et de contraintes se développardoats de la thermo oxydation sur la
surface des composites unidirectionnels (UD) jusdileamorcage de décohésions aux
interfaces fibre/matrice.

La démarche adoptée est de construire un modemeeBls Finis d'un échantillon composite
UD, a I'échelle microscopique, avec une représentaéaliste de la microstructure. Dans ce
modeéle on affecte a la matrice la loi de comportnu polymére obtenue au chapitre
précédent, avec sa dépendance au parametiee "chargement mécanique” induit par les
déformations anélastiques d'origine thermique @hicjue, qui se développent au cours du
vieillissement, est identifié par analyse inverss dhesures par MCI des retraits matriciels
pour différentes durées d'oxydation. Enfin, ce nmgermettra de calculer les champs de
contraintes locales associés a la thermo oxydagtode proposer des scénarios réalistes
d'amorcage des décohésions fibre/matrice. La dapdeiccélérer les phénomeénes, associés a
la thermo oxydation, démontrée au chapitre prédépeunr les évolutions de comportement

mécanique de la résine, sera testée sur le coraposit

1. Echantillon et méthode expérimentale

L'étude expérimentale a été conduite uniquement lgurcomposite carbone/époxy
HTS/TACTIX. Les échantillons (Fig. 105a) - de dils@ans 15mm x 15mm x 10mm - ont été
réalisés par découpe d'une plaque unidirectionnigiaisse (50 plis). Une des surfaces
orthogonales a la direction des fibres a été poliaide du méme protocole que pour la résine

pure (voir paragraphe 1.4 Tab. 4). La Fig. 10hdtre le résultat du polissage et détaille la
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technique de mesure, basée sur l'observation pdrdW@ endroit précis de la surface polie.
La position de cet endroit a été repérée par ragpon coin de la surface, étant donné que
l'appareil de MCI permet d'imposer des déplacemauatsmatiques selon les axegty de
facon tres reproductible (Fig. 105b). En l'occucesrie long de chaque axe, un déplacement
de 2mm a été retenu, afin de pouvoir raisonnablemégliger les effets de bord, et par
conséquent simplifier I'étude. La Fig. 105c montmmage par MCI de la surface d'un
échantillon vierge. Les couleurs correspondent @éplacements verticaux : les parties les

plus élevées sont indiquées en rouge et les paienmes en bleu.

Surface to be polished

R
Observed surface R 3

; a .'t.c S

018
cmspo-—n

i aE
e
B F.‘.
Low local fibre o o B}

wolume fraction

High local fibre
¥ wolume Fraction

| | 350 pm

AyI
“afx il

15 mm
(fibres direction)

350 pm

Fig. 105: a. Echantillon composite HTS/TACTIX. b. &irface observée aprés le polissage. c. Image par
MCI de la surface étudiée.

Pour distinguer plus facilement les fibres de lario@, dans la suite, on ne montrera qu'une
partie de limage obtenue par MCI, de dimensior3ub® x 100um, comme montré en Fig.

106. En revanche, toutes les mesures seront edaéivla totalité de la surface originale, de
dimensions 350um x 350um, de facon a avoir la Huge gamme possible de données

expérimentales pour la mise en place d'une étadistgjue.

350 pum 100 pum

350 pm - 100 pm

Fig. 106: Partie de I'image de MCI dont on montreradans la suite I'évolution suite a la thermo oxydan.
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Les fibres de carbone sont facilement distinguatieeéa matrice. La surface observée étant
orthogonale & leur direction, les tétes des fism¥ parfaitement circulaires avec un diameétre
de 7um, valeur caractéristique pour ce type deesibEntre une fibre et l'autre, la matrice
présente un retrait, qui a été schématisé en Big. @n définit la distance entre fibres comme
la distance entre les axes de symétrie et la Eig.riontre que le long de la directigrie

retrait de la matrice évolue jusqu'a sa valeur maie localisée vers le centre.

Distance entre fibres

k Matrice N

Fibres

Fig. 107: Schématisation du retrait matriciel entredeux fibres.

Enfin, une derniere remarque concerne l'apparitongours du vieillissement, de points non
mesurés. Comme anticipé dans le paragraphe Il.6t\al. [51] ont associé ces points non
mesurés, qui apparaissent le long des interfade®/iinatrice, a I'endommagement par

décohésion.

2. Etude expérimentale du retrait matriciel

2.1 Echantillon vierge
Le composite UD vierge présente, en surface, derdéretraits matriciels [51], qui est dd
d'une part a la présence de déformations résidudltEigine thermique, se manifestant a
cause du refroidissement de I'échantillon de lgtgature de cuisson a I'ambiante, et d'autre
part au développement de déformations permanentEndrées par le polissage. Concernant
ce dernier point, une étude préliminaire a étécéiitse pour vérifier I'influence du polissage
sur les mesures de retraits matriciels. Notammggi§ paramétres ont été pris en compte : la
force d’appui sur le porte-échantillons, la duréecaque étape du polissage et les lubrifiants.
L’influence de la force d’appui et du temps de gsdige sur le retrait matriciel s'est révélée

négligeable, alors que I'utilisation de lubrifiaat base d’alcool a conduit a Il'apparition
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by

d’endommagements superficiels et a l'augmentatioogrpssive du retrait. On a, par
conséquent, choisi d'appliquer le méme protocoke eniplace pour le polissage de la résine
pure, qui assure une surface du composite propréaffecte ni l'intégrité de la matrice ni
l'intensité du retrait matriciel.
La surface d'un échantillon vierge a été mesur@éranentalement par MCI et le résultat est
présenté en Fig. 108. On observe que:
- La disposition des fibres dans le composite n'astyniforme puisque on observe des
zones plus au moins riches en matrice. Par exemegleuatre zones identifiées (A, B,
C et D) ont des fractions volumiques locales deeBbls) qui varient entre 0.64 -
valeur proche de la fraction volumique nominalelaelaque - et 0.34 (toutes les
valeurs sont recueillies dans le Tab. 5).
- Dans toutes ces zones un couple de fibres a utendéesd'environ 20um peut étre
trouve.
- Autour de chaque couple, les fibres voisines peuserdistribuer de fagon aléatoire,
présentant des configurations plus ou moins sea@ekspersées.

Valeur nominale
delaplaque

0.64 0.50 0.34 0.36 0.66

ZoneA ZoneB ZoneC ZoneD

Tab. 9: Fractions volumiques locales de fibres demnes A, B, C et D et valeur nominale de la plaque

La Fig. 109 montre que le profil de retrait maglassocié a chaque couple de fibres identifié
en Fig. 108 est différent : la zone A (zone richdibres) a un retrait matriciel plus faible que

celui de la zone D (riche en matrice).
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0.4 -
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Fig. 109: Retrait matriciel pour une distance entrefibres d'environ 20um. Echantillon UD vierge.

Par ailleurs, la valeur maximale du retrait peu¢ &orrélée a |&; associée (voir Fig. 110),

démontrant que, pour une distance entre fibres émrie retrait matriciel est fonction de la

distribution locale des fibres : pour W égal 0.34 le retrait matriciel maximal est d'earir

80% supérieur a celui mesuré pourgnd'environ 0.64.

Maximum matrix
shrinkage depth [um]

0.2

0.18
0.16
0.14
0.12 4
0.1 A
0.08
0.06
0.04

0.02

0.1

0.2 0.3

Fibre volume fraction [-]

0.4

0.5

0.6

0.7

Fig. 110: Retrait matriciel maximal en fonction dela fraction volumique de fibres, pour une distancentre
fibres d'environ 20um. Echantillon UD vierge.

En Fig. 111 les valeurs des retraits matriciels imaxx ont été tracées en fonction de la

distance entre fibres: le retrait matriciel augreestec la distance entre fibres et les mesures

présentent une importante dispersion. Pour compeefatigine de cette dispersion, en Fig.

111 les retraits matriciels maximaux associés aatrg profils A, B, C et D ont été localisés.

On remarque que les quatre points rouges s'instrbien dans le nuage expérimental et que
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I'écart entre les valeurs extrémes définit la largke la bande de dispersion. Cette remarque

nous permet d'associer la dispersion des mesurateades configurations locales de fibres.
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Fig. 111: Retrait matriciel maximal en fonction dela distance entre fibres.

L'étude expérimentale permet, donc, de conclurelguetrait matriciel change localement a
cause d'un effet "structure" : les fibres étanspigides que la matrice, leur distribution dans
le composite affecte les déformations mécaniqueslds, conduisant a des retraits différents
selon la distance entre fibresla fraction volumique localeVf). Ces deux parametres sont
liés a la distribution aléatoire des fibres danscdenposite, qui ne peut étre étudiée que
statistiquement. Par exemple, la Fig. 112 montnerddabilité que deux fibres soient a une
distance donnée.
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121 : ; 127 Gamma distribution
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Fig. 112: a. Probabilité de trouver sur la surfacel'un échantillon UD deux fibres a une certaine disince
entre 8um et 32um. b. Comparaison avec une loi Nomie (courbe verte) et une loi Gamma (courbe bleue).
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On observe que :
- 50% des mesures de distances entre fibres (en8B0h se situent entre 13um et
17um (Fig. 112a);
- une distribution Normale, avec= 16 (moyenne) et = 4.7 (écart type), ne décrit pas
correctement la distribution réelle (Fig. 112b);
- alors qu'une distribution Gamma, aves 17.3 et = 1.13, suit raisonnablement bien
l'allure réelle (Fig. 112b).
La méme distribution peut étre aussi exprimée emedede probabilité cumulée (Fig. 113).
Avec le terme "cumulée” on indique la probabilitéegleux fibres soient a une distance plus
faible qu'une valeur prédéterminée : par exempes e matériau HTS/TACTIX les fibres
sont a une distance inférieure a 12um dans 20%atesnférieure a 15um dans 50% des cas
et inférieure a 19um dans 80% des cas. Egalemenpeat définir la valeur "cumulée
complémentaire” qui rend compte de la probabilis® gleux fibres soient a une distance

supérieure a celle prédéterminée.
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Fig. 113: Probabilité cumulée d'avoir une distancentre fibres inférieure a une valeur prédéterminée

De plus, en Fig. 111 on a observé que les valearetait, pour une distance entre fibres
donnée, présentent une dispersion liée a leurgunafiion locale. Dans la Fig. 114a la largeur
de la dispersion, définie par les valeurs extrémes mesures, est représentée pour les
distances entre fibres de 12um, 15um et 19um, spyrelant respectivement aux 20%, 50%
et 80% de probabilité cumulée. Sur la Fig. 114ht seportés, pour ces mémes valeurs, les
retraits "moyens$* qui seront utilisés, dans la suite, pour carasédie champ de retraits sur
la surface du composite UD.
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Fig. 114: a. Courbe "retrait matriciel maximal vs distance entre fibres" pour I'état vierge. b. Retrats
"moyens" en fonction de la distance entre fibres.

2.2 Echantillon oxydé sous pression d'oxygene
Conformément a Vu et al. [51], le retrait matriaeigmente au cours de la thermo oxydation,
jusqu'a l'apparition sur la surface d'endommagesnéntalisés aux interfaces fibre/matrice.
Une étude approfondie de I'évolution du retrait rioel a, donc, été effectuée par MCI.
L'échantillon, dont on a précédemment étudié l'gtisial, a été oxydé dans une enceinte a
150°C sous 2 bars d'oxygene. Les premiéres medarkessurface ont été effectuées apres 24
heures de vieillissement, puis toutes les deuxdsedee vieillissement supplémentaires jusqu'a
42 heures, car a ce point I'échantillon était d@fisamment endommage.
La Fig. 115 présente I'évolution du retrait magli@bservé expérimentalement a I'état vierge
et pour trois durées de vieillissement. Toutesrtexges ont la méme échelle (le déplacement
vertical est entre 0 et 1um). A [|'état initial letrait matriciel est faible et limage est de
couleur rose/rouge/jaune. Apres un jour de visdliment on voit apparaitre sur la surface des
zones de couleur bleu ciel, témoignant une augrtientdu retrait matriciel. Cette évolution
progresse pendant l'oxydation, comme révélé pardéaence des zones de couleur bleue
foncée aprés 42 heures de vieillissement.
A partir de 38 heures de vieillissement on aperswitla surface des points non mesurés (en
violet), localisés aux interfaces des fibres quiaatiennent aux zones riches en matrice (ou le
V; est faible) et qui sont les plus éloignées. Castp@nt déja été associés par Vu et al. [51]
aux décohésions fibre/matrice observées par MiomsdElectronique a Balayage.
L'image réalisée aprés 42 heures de vieillissenmeoitre que les décohésions, qui ne
concernaient initialement que les zones avec faidlese multiplient et se propagent sur la

surface en affectant aussi d'autres endroits pra@sietesV; plus élevées.
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Fig. 115: Evolution du retrait matriciel pendant un vieillissement isotherme a 150°C sous 2b d',O

Une reconstruction 3D de la surface de I'échantilld est fournie en Fig. 116. Cette fois
I'état initial est placé vis-a-vis d'un état treg/aé, en l'occurrence 72 heures sous 2 bars
d'oxygéne a 150°C : on observe clairement l'augatient du retrait matriciel, qui passe
d'environ 150nm a environ 1,5um, et la présenceé&mhésions le long du périmétre des

fibres.

Initial state After Thermo-Oxidation

—_—
3 days at
150°C
under

2 bars :  Fibre/matrix

Of OZ y[um] .
debonding  —

Fig. 116: Reconstruction 3D de la surface d'un échéllon UD vierge et aprés oxydation, 3 jours a 151
sous 2b d'Q

L'évolution, au cours de la thermo oxydation, duaie matriciel des quatre profils A, B, C et
D précédemment choisis (distance entre fibres @@m20um) est présentée en Fig. 117. Le
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retrait matriciel augmente proportionnellement reap30 heures de vieillissement tous les
retraits sont presque doublés et aprés 42 hewrssrilt plus élevés de 250% par rapport aux
valeurs initiales correspondantes. Les profils CDetprésentent, aprés 42 heures de
vieillissement, des zones avec des points non rdgsaontrairement aux profils A et B. Cela

suggere, encore une fois, que la décohésion rasstgrrélée uniquement a la distance entre

fibres, mais aussi a leur configuration locale.
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Fig. 117: Evolution des profils A, B, C et D au ca du vieillissement thermo oxydant (a 150°C soushd!'
02)

Un autre résultat intéressant est présenté erlER).ou le retrait matriciel maximal est tracé
en fonction de la distance entre fibres et de l&eld'oxydation. Les mesures montrent d'une
part que le retrait matriciel augmente avec laadist entre fibres et la durée de vieillissement,
et d'autre part que la dispersion des mesures augrheaucoup avec le niveau d'oxydation.
Par exemple, les points de couleur bleue, reprasehétat le plus oxydé de cette étude, sont
les plus dispersés, notamment a partir d'une distentre fibres d'environ 20um. En effet,
lorsqu'une décohésion fibre/matrice s'amorce deveitms surfaces directement exposées a
I'environnement sont disponibles, devenant immédiant des parcours privilégiés pour la
diffusion de I'oxygéne dans le composite [6,7,31,112], accélérant ainsi le vieillissement
du matériau. Par conséquent, I'augmentation destsetnatriciels en ces zones endommagées
sera plus rapide comparativement a celles ou il an'pas encore d'endommagements.
Parallelement I'amorcage de la décohésion causeelmation locale des déformations, due
au changement des conditions limites entre la ot la fibre [17], affectant aussi la valeur
de retrait matriciel mesurée. Pour une durée datkgd donnée et une distance entre fibres

considérée, la configuration locale peut conduoe, non, a des ruptures de linterface
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fibre/matrice. L'augmentation brutale des retriotsque la décohésion apparait explique la

plus grande variabilité des mesures aprés I'ajpade ces endommagements (Fig. 118).
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Fig. 118: Retrait matriciel maximal en fonction dela distance entre fibres et de la durée d'oxydatiora
150°C sous 2b d'Q

Les observations expérimentales conduisent, de gaayva la conclusion que le retrait
matriciel change localement a cause d'un effeuctire” et, en plus, qu'il dépend du niveau
d'oxydation de la surface. De fagcon identique guiea été fait dans le paragraphe précédent,
I'évolution du champ de retraits matriciels pendamidation peut étre représentée a l'aide du
parameétre s* correspondant (Fig. 119). Il appayaét deux régimes sont identifiables :
- un régime "pré décohésion", ou l'évolutionsdesuit une allure réguliere (courbes en
pointillés de la Fig. 119);
- un régime "post décohésion"”, associé a une augtientplus rapide du retrait
matriciel moyen.
Dans la Fig. 120, la durée d'oxydation a été reodggar la valeur maximale de la variable
phénoménologique de vieillissemerft (déterminée au chapitre précédent), puisque c'est
cette valeur qui caractérise le niveau d'oxydatiema surface ou apparaissent les décohésions.
Avec cette représentation, on identifie trés nett@mles deux régimes, pré- et post-
décohésion. Dans le régime pré décohésion le tretrairiciel augmente linéairement avec
Y™ jusqu'a une valeur critique®). Au-dela de cette valeur critique, le retrait ricagl s*
a une évolution beaucoup plus rapide, qui caraetdei régime post décohésion.
La valeur critique du paramétre phénoménologigi&. ne varie pas beaucoup avec la

distance entre fibres, ce qui indique que I'on @dsstalement de 20% a 80% de la surface
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endommagée. On identifie, donc, . d'environ 0.56, représentant un seuil entre Issat

et endommagé.
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Fig. 119: Evolution du retrait matriciel moyen pour trois distances entre fibres données: 12um (en big
15um (en noir) et 19um (en rouge). Les pourcentagasliquent les probabilités d'avoir deux fibres a s
distances supérieures a celle retenues.
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Fig. 120: Corrélation entrey™ et les retraits matriciels moyens de trois distares entre fibres données:
12um (en bleu), 15um (en noir) et 19um (en rougd)es pourcentages indiquent les probabilités d'avoir
deux fibres a des distances supérieures a celleenties.

En conclusion, le vieillissement a 150°C sous X liloxygéne a mis en évidence que le
retrait matriciel augmente en fonction du degr&ytiation ¢) et qu'a partir de 38 heures de
vieillissement des décohésions aux interfaces /fibmtrice apparaissent sur la surface de
I'échantillon, initialement localisées dans lediparriches en matrice.

A l'aide d'une étude statistique, on a montré ¢alution du retrait matriciel moyen suit

deux régimes différents, pré- et post- décohésian.passage d'un régime a l'autre est

caractérisé par une valeur critiqueyd&.
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3. Modélisation numérique d'un composite UD soumis amvieillissement

thermo oxydant
Pour la modélisation numérique des composites mautibnnels soumis a un "chargement"
thermo oxydant, les conclusions de I'étude expériate conduisent a la nécessité de prendre
en compte la disposition réelle des fibres et deslenteractions. Une image représentative de
la surface de I'échantillon UD, obtenue par MCété utilisée comme référence (Fig. 121a);
les fibres ont été dessinées en calquant I'imaige 1B1b). La surface ainsi obtenue est trouée
en correspondance avec les fibres (Fig. 121c), gxtisudée sur une profondeur de 500um
(Fig. 121d). La géométrie finale, tridimensionngbeété maillée avec 262.000 éléments de

type C3D8R, qui sont des éléments linéaires a fiati&m réduite.

Fig. 121: Processus pour la réalisation du modéle&gmétrique du composite UD.

La modélisation du comportement mécanique des rdiff6 éléments du composite est
effectuée comme suit :

- les fibres sont supposées parfaitement rigides @tc dremplacées par des
encastrements. On suppose également que le ceeffubé dilatation thermique de la
fibre de carbone est nul, puisqu'il est de plusiewdres de grandeur plus faible que
celui de la matrice [52,113-116].

- On suppose que le comportement mécanique de le&cenast le méme que celui de la
résine pure a I'échelle locale, dont une loi ctumste a été développée dans le
chapitre III.

- D'autre part, aucune interphase fibre/matrice ntgsbduite. Dans la littérature, on
trouve de nombreux travaux [17,32-50] visant a ca@régser la zone localisée a
proximité des fibres ou une interphase semble seld@per, probablement due a un
processus de réticulation du polymere différentpde la présence des fibres de
carbone. Des relations empiriques [34-36], un noaihétique [37] et un modéle

thermodynamique basé sur le calcul de I'énergre lite Gibbs [38] sont aujourd'hui
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disponibles pour la modélisation du gradient deppébés de l'interphase. Par contre,
ces modéles sont issus de considérations purem@riques et les essais mécaniques
démontrant leur validité (typiquement des essaispdetroscopie) sont tres difficiles a
mettre en place [39-46], la couche intéressée pampbénomenes étant de l'ordre de
100-200 nm [39,40]. L'objectif de notre étude étdmt reproduire globalement le
champ de retraits matriciels, liés principalememtcamportement mécanique de la
matrice, la fibre et l'interphase sont modéliséesjaintement, conformément a la
meéthode proposée par [17].
D'apres Vu et al. [51], les retraits matriciels éfysbles sur la surface du composite UD sont
essentiellement dus a la formation, dans la matrieeléformations anélastiques irréversibles :
- la déformation anélastique initial&'?), produisant le retrait matriciel observé sur la
surface d'un composite vierge, qui prend en corsiptelltanément la déformation de
la matrice par dilatation thermiqu&’() et celle engendrée par le polissage de la
surface;
- la déformation anélastique chimiquE®((y)), se développant durant 'oxydation &
cause du départ des produits volatils et des migigcleau.
Ces déformations anélastiques entrainent une iariate volume de la matrice et, par
conséquent, doivent étre introduites dans la papieriqgue du potentiel thermodynamique de
la matrice polymére - présenté dans le paragrdpAedl2 - selon la forme suivante:

py = 312K,.”" (rE + trE™ + rEX"(y) ) (rE) + G..” (E*: E%) +
+323 K7 @F-2 T+ g7 (25 - 2,52 Eq. 58
j=1 j=1

Les propriétés mécaniques locales de la matricet a&fé identifiées précédemment, les seules
inconnues dans I'Eq. 58 sont les déformations stigilees - tE"™ et tE-"(y) - qui, dans la
suite, seront obtenues par minimisation des écamtee les champs de retrait matriciel

mesurés par MCI sur la surface de I'échantilloreeix obtenus par simulation numérique.

3.1ldentification du champ de déformations anélastiqus initiales
A l'état vierge, les propriétés mécaniques de l&ricgasont homogenes et uniformes. Les
déformations anélastiques d'origine chimique new# pas encore développées et I'EqQ. 58

présente une forme simplifiée:
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py = 312K, (trE + trE™) (trE) + G, (E®: EY%) +
+32% K(Z'T-21T)? + Y G (250 -2 Eq. 59
i=1 i=1
oU, en introduisant une valeur de déformation atiéiae scalaires!"), la tE™ peut étre

exprimée de la fagon suivante :

trEM = 3 %" Eq. 60

La nature de la déformatiaff n'est pas claire [51]: on suppose qu'elle estigilement due

au refroidissement du matériau de sa températuiiidson a lI'ambiante, mais le polissage
peut aussi introduire des déformations irréversible'objectif de cette partie est donc
d'obtenir une estimation de la déformation andlastiinitiale qui servira de référence pour
évaluer la déformation anélastique chimique, irepdr la thermo oxydation.

On se retrouve, de nouveau, a résoudre un proléapémisation, dans lequel la varialsle

doit étre identifiée en minimisant I'écart entre thamps de déplacements mesurés par MCI
(Fig. 122a) et numeériques (Fig. 122b). Pour cedanEme protocole d'optimisation mis en
place pour l'identification des paramétres de ialéocomportement de la résine a été utilisé.
L'écart entre les valeurs numériques et expérinentaété évalué en 15 points, choisis dans

différentes zones plus au moins riches en fibres.

Fig. 122: Champs de déplacement expérimental (a) Bumérique (b)

Pour se rapprocher des conditions réelles, la sitionl se compose de deux phases (Fig. 123):
une phase instantanée de refroidissement, ou undeaempérature (T de cuisson moins T
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ambiante) est imposé et une phase de relaxation de longue durée, oimfiation de
températureAT (et donc la déformatiom™) est maintenue constante. La durée de cette
derniere phase correspond a la valeur de tempgialla I'observation expérimentale est faite,
soit 420.000 secondes.

4 Temperature
TCuring
TWork
Tamb *
1 1
1 1 >

=0 Initial state

t=420.000s
(experimental observation)

Fig. 123: Phases de la simulation pour I'étude dretrait matriciel initial.

A l'aide de cette démarche, la valeur identifiée:8s= -10°. En Fig. 124a, les quatre profils
de retraits (A, B, C et D), correspondant a undadie entre fibres de 20um, mesurés
expérimentalement ont été comparés aux profils nigongs. Tandis que, en Fig. 124b les
retraits matriciels maximaux estimés ont été coégpaux mesures pour différentes distances
entre fibres (jusqu'a 30pm). Il est intéressannater que pour une seule valeurfetout le
champ de retraits est correctement reproduit.

Ce dernier résultat confirme d'une part que la zopndélisée a une extension suffisante pour
étre représentative du comportement du compositéaetre part que la dispersion des points
expérimentaux n'est pas due a la techniqgue de meswais encore une fois a l'effet de la
disposition aléatoire des fibres dans le matériau.

Bien gqu'il ne soit pas possible de séparer les osantes "thermique” et "polissage” de la
déformation anélastique global, si on prend la valeur d&T = - 190°C (Tuisson- Tamp ON
obtient une valeur du coefficient de dilatationrthigiue de la matricer ~ 53 x 10° °C*,
valeur typique pour des polymeéres de cette familela laisse penser que la cause
prédominante du retrait matriciel est la variatittntempérature et que le polissage a plutot un

effet du deuxiéme ordre.

! La déformation anélastiqu& est proportionnelle & la variation de tempéraairie facteur de proportionnalité
est le coefficient de dilatation thermique de lanna (o), soite™ = ar AT.
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Fig. 124: a. Profils numériques et expérimentaux po un distance entre fibre de 20um. b. Retrait
matriciel maximal en fonction de la distance entrdibres.

Le caractére visqueux du comportement mécaniquéadmatrice se manifeste dans la

relaxation des contraintes et dans I'évolutionréésits au cours du temps de simulation. En

Fig. 125 est tracée I'évolution des profils B etDfonction du temps de simulation a partir de

l'instantt = O jusqu'a 420.000s. Le retrait matriciel maximi@hinue d'environ 10% dans les

premiéres 420.000 secondes de simulation et ortatergu'au dela de cette durée il n'évolue

guasiment plus.
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Fig. 125: Evolution des retraits matriciels numérigqies des profils B (a) et D (b) en fonction du tempte
simulation.

Le modele numérique permet d'obtenir les champsdtraintes de Von Mises juste apres le
refroidissement du composite (Fig. 126a) et aprd8.000 secondes (Fig. 126b), temps

nécessaire pour atteindre un état stabilisé. Dsaggtte figure, on constate que :
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- La relaxation des contraintes est trés importapisqu'on passe d'une valeur
maximale initiale d'environ 130MPa (Fig. 126a) & waleur relaxée tres faible,
d'environ 0.05MPa (Fig. 126b). Ces valeurs som Bi@ indicatives, puisque dans le
modele numérique les fibres n'ont pas été modéligéais plutbt remplacées par des
encastrements, ce qui empéche de calculer auxXaogsr fibre/matrice des valeurs
fiables : en effet, les valeurs aux interfaces dépat du raffinement du maillage - a
cause de la singularité de bord libre - et augnmerateec celui-ci.

- Juste apres le refroidissement (Fig. 126a) lesodisdou les contraintes sont les plus

élevées sont les zones riches en matrice et, notamim ou les distances entre fibres

sont les plus grandes.

Fig. 126: a. Champ de contraintes de Von Mises justapres le refroidissement du composite. b. Champed
contrainte apres 420.000 secondes de relaxation.

En conclusion, une valeur unique de déformationlastique — constante dans tout le
composite — permet de reproduire correctement Emphde déplacement initial observé
expérimentalement. En prenant en compte la digtoibuéelle des fibres, les formes exactes
des quatre profils choisis a titre d'exemple petivéme obtenues numeériquement et,
parallelement, la dispersion de la courbe "retnadttriciel vs distance entre fibres" a été
retrouvée. Les contraintes les plus élevées stolid juste apres la phase de refroidissement
du matériau, pour ensuite se relaxer dans le tengamise du comportement visqueux de la
matrice. Ces contraintes se localisent la ou lepasite est le plus riche en matrice et ou les
distances entre fibres sont les plus élevées. IBlaraknt, les retraits matriciels diminuent
légerement, démontrant l'importance de prendreoempte une phase de relaxation dans la

simulation numérique, avant de comparer les prafilmériques aux mesures par MCI.
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3.2 Evolution de la déformation anélastique chimique awours du

vieillissement thermo oxydant
Suite a l'oxydation, les propriétés meécaniques adenbtrice évoluent. Parallelement, des
déformations anélastiques d'origine chimique seldg@pent. D'apres le paragraphe précédent,
la déformatione™ a été fixée a la valeur de 1@t il ne reste plus qu'a identifier I&€H#(y)
pour les différents états oxydés (voir Eq. 58).
En introduisant une valeur de déformation anélastigcalaire £"(y)), la tE"(y) peut se
réécrire de cette facon :

trES"(y) =3* £°"(y) Eq. 61

De plus, on suppose que\(y) ety présentent le méme gradient en fonction de lamist & la
surface exposée a l'environnemerd €t, par conséquent, pour des conditions de

vieillissement données, on peut écrire

£ (y) = €% max(t) OAt, 2) Eq. 62

ol c“haf(t) est un coefficient de proportionnalité représenta déformation anélastique en
surface, dépendant seulement de la durée de sseiffient, pour une température et une
pression partielle d’données.

La structure de la simulation numérique est moné&ed-ig. 127. A chaque état oxydé de
I'étude expérimentale est associé un calcul numérggmposé de deux phases : une phase
instantanée de refroidissement de la températungeidlBssement a I'ambiante et une phase
de relaxation d'une durée de 600 secondes, otfdantitione™ est maintenue constante. La
durée de la phase de relaxation correspond, enmoeefois, au temps nécessaire pour
effectuer I'observation expérimentale apres leorgifssement de I'échantillon.

Les propriétés meécaniques de la matrice, ainsil@uregradient dans la couche oxydée, sont
introduites dans le modele numérique par l'inteimiéeld'un script PYTHON, en fonction de
y, parameétre indicateur du vieillissement. Ce sa@yatlue - au fur et a mesure de I'oxydation -
la valeur appropriée dea donner a chaque noeud du maillage, en fonctda distance a la
surface exposée a l'environnement oxydant et degitamns de vieillissement considérées.
Ensuite, la loi constitutive du polymere, ainsi das déformations anélastiques chimiques
(Egs. 61 et 62), sont fournies a ABAQUS en fonctieria valeur locale de A l'aide de cette
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démarche, la simulation permet de reproduire leslignts de propriétés et de déformations

qui se développent dans la profondeur de I'écthamtid partir de la surface exposée a

l'environnement. En Fig. 127, par exemple, la gédméle la matrice modélisée aprés

oxydation présente un gradient de couleurs, ouele torrespond a la conditior= O et aux

autres couleurs correspondent des valeurs supésieey.

Curing

T, Work

4 Temperature Oxydation

et

]
E Time
!

Initial state Oxidized
state n

Oxidized
state 1

Fig. 127: Structure de la simulation pour prendre @ compte I'oxydation

Comme pour l'évaluation de" présentée dans le paragraphe précédent, la défonma

e“Mna(t) peut étre évaluée & l'aide d'un algorithme dioigtition.

Sur la Fig. 128 les profils de retrait obtenus ptaurconfiguration D sont comparés aux

mesures pour deux différentes durées de vieillisggmous 2 bars d'oxygéne a 150°C : apres

30 heures aveg max(t) = —0.6107et 42 heures avee ™ max(t) = -1.101072.
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Fig. 128: Comparaison du profil D expérimental avecelui numérique aprés 30 heures et 42 heures de
vieillissement sous 2b d'@a 150°C, et valeurs identifiées de déformation atestique chimique maximale.

142



IV. Composite a I'échelle microscopique

Par ailleurs, a l'aide de ces mémes valeurs ¥ayt), on reproduit correctement les champs
complets de retraits : en Fig. 129 le retrait nca@limaximal numérique a été comparé aux
mesures en fonction des distances entre fibreguagl0um) pour deux durées d'oxydation
(30 heures en Fig. 129a et 42 heures en Fig. 12%loptrant qu'on retrouve bien

numeériqguement (symboles pleins) les valeurs exmdriales (symboles creux) et leur

dispersion.
0.6 0.6 _ :
= 24h of ageing - Experimental = 38h of ageing - Experimental
05 4 4 24h of ageing - Simulation 05 4 m 38h of ageing - Simulation
— ’ — ’ o =] a
c N
£ 204 £ 2 04 LY
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E¥ a4t 4 E o B o
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Fig. 129: Comparaison numérique/expérimental du retait matriciel maximal en fonction de la distance
entre fibres aprés 24 heures (a) et 38 heures (bg dieillissement sous 2b d'@a 150°C.

Les évolutions des déformations anélastiques chienej totale (définie comme la somme de
la déformation anélastique initiale et de la défation chimique en surface (Eg. 63)), sont
présentées en fonction g€ dans la Fig. 130.

™ (t) = &M + £ max (1) Eq. 63

On remarque que le "poids” de la déformation ilgtest important et que les deux régimes
observés précédemment sont toujours distingualpiesdécohésion (poyi'® < 0.56) et post

max

décohésion (pouy™” > 0.56). On rappelle que cette valeur correspotal \Galeur critique

conduisant a I'amorcage des décohésions sur 508osteface observée. On identifie aussi la
valeur critique de la déformation totale corresgorids™®, = -0.017, qui ne dépend ni des
configurations locales des fibres ni des distarcege fibres, mais représente une valeur seuil

au-dela de laquelle la moitié de la surface esbemdagée.

143



IV. Composite a I'échelle microscopique
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Fig. 130: Evolution de la déformation anélastiquelimique (en bleu) et totale (en noir) pendant le
vieillissement sous 2b d'@a 150°C.

Il faut, cependant, noter que les déformationsamtigjues "post-décohésion” ont été obtenues
a l'aide d'un modéle numérique qui ne prend pasoempte les décohésions fibre/matrice.

Suite a I'amorcage de ces endommagements, la mmdiencastrement entre la fibre et la

matrice n'est plus réaliste dans les endroits entlggs et, par conséquent, ceci conduit a
surestimer la valeur de déformation anélastigualdgofdentifiée. Cet aspect sera plus

largement analysé dans le paragraphe suivant.

En conclusion, il s'avére qu'une seule valeus8g., pour un temps de vieillissement donné,

permet de reproduire correctement la totalité dangh de retraits mesuré par MCI. Cela

permet de conclure que le champ de retraits réanltpiement de I'effet "structure” associé a
la présence des fibres, qui n'interagissent nuitérageec les phénomenes d'oxydation. Cette
derniere remarque autoriserait I'emploi de modsil@plifiés qui ne rendraient compte que de

cet effet structure sur la profondeur des ret(awg Annexe Al)

3.3.Calcul des contraintes associées aux déeformationsimiques et

décohésions aux interfaces fibre/matrice
Le modéle numérique donne acces a la distributi@s dontraintes associées aux
déformations chimiques, ainsi qu'a leur évoluti@amslle temps. La contrainte moyenne de
Von Mises évaluée juste apres le refroidissemegrnamte pendant I'oxydation et, par rapport
a l'état initial, est d'environ 115% plus élevéeéap38h de vieillissement a 150°C sous 2b
d'O, et d'environ 207% aprées 42h.
Afin d'interpréter les phénoménes d'endommagemgamtdieu a cette échelle (décohésion

fibre/matrice), une étude est conduite sur le chatapcontraintes a différents temps de
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vieillissement. Pour cette étude, encore une feis,cartographies issues des simulations
numeériques seront comparées aux observations egédles. En particulier, la
superposition du champ numérique des contraintegatieMises et des champs de retraits
mesurés par MCI, pour une configuration ayant mttttamorcage de I'endommagement a
certains endroits (et a certaines interfaces), prend‘identifier un seuil de contrainte, qu'on
pourra qualifier de contrainte critique. Cependaette valeur est purement indicative car
I'estimation a l'interface fibre/matrice dépendaldensité du maillage.

Pour commencer, on considere I'échantillon vi@fliheures sous 2 bars d'®150°C, ayant

max

une valeur de"" proche de 0.56 (valeur critique) et présentantqyues sites endommagés
(interface fibre/matrice) notamment la ou la frantivolumique de fibres est faible. Pour le
niveau d'oxydation considéré, le champ de retabtervé par MCI est montré en Fig. 131a.
Dans cette image, la zone A est la partie la piciseren matrice de la surface observée
expérimentalement et celle ou la plupart des paiatsmesurés (qui dans la Fig. 131a sont en
violet) se situent. La Fig. 131b illustre le chawhp contraintes correspondant tout de suite
apres la phase de refroidissement, qui est la pleaggus critique avant la relaxation
viscoélastique des contraintes. On note que, damerie A, les contraintes sont en moyenne

élevées, notamment pour les distances entre fibsgdus grandes.

Fig. 131: a. Image par MCI apres 38 heures de vid#sement sous 2 bars d'@a 150°C, les points non
mesurés correspondent aux décohésions. b. Champamtraintes correspondant juste apres le
refroidissement du composite.
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Les Fig. 132a, b et ¢ ont été obtenues en appliquais seuils ') différents - 150MPa,
200MPa et 250MPa - au champ de contraintes de V@gedMmontré en Fig. 131b et,

notamment, les endroits ou les contraintes déptakssauil sont signalés en rouge.

oM, = 150MPa "M, = 200MPa "M, = 250MPa

({ J A~ (

Fig. 132: Endroits ou le champ de contraintes de \foMises, correspondant a I'échantillon vieilli 38 leures
sous 2b d'Q a 150°C, dépasse les seuils de 150MPa (a), 200MB)aet 250MPa (c).

On note que I'extension de zones rouges déperal\dddur du seuil. En comparant, donc, la
densité des zones rouges a celle des points nonrésesn surface de I'échantillon (Fig. 131a),
on identifie un seuil de 240MPa.

On considere, maintenant, I'échantillon le plusdéxge cette étude, c'est-a-dire celui vieilli
42 heures sous 2b ¢@ 150°C. Cet échantillon a une valeuryd& Iégérement supérieure a
0.56 et présente des décohésions fibre/matric@rasique la totalité de la surface observée
par MCI (Fig. 133a). En appliquant le seuil présadeent identifié §"Vs = 240MPa) au
champ de contraintes de Von Mises correspondastzémes “critiques” prévues par le
modele numérique (en rouge dans la Fig. 133b) poesque les mémes que celles ou
expérimentalement on observe des endommagemergs 1BBa). Ce résultat est tres
intéressant puisque il témoigne d'un efétucture dans la localisation des décohésions

fibre/matrice.
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"M, = 240MPa

e ——

Fig. 133: a. Image obtenue par MCI de la surface dé&échantillon oxydé 42 heures sous 2 bars da
150°C. b. Endroits ol le champ de contraintes de VioMises correspondant dépasse le seuil de 240MPa

Or, deux questions se posent : la variation brutaléa déformation anélastique total&™
lorsque y atteint la valeur critique™®; = 0.56 (Fig. 130) peut-elle s'expliquer par le
développement des décohésions fibre/matrice ? Ht ggpondre a cette question, jusqu'a
guelle profondeur la décohésion se développe déctsantillon a partir de la surface exposée
a I'environnement (valeur non mesurable expérinemient) ?

Pour clarifier ces aspects, le modéle numérigute anddifié : les décohésions fibre/matrice
ont été modélisées en enlevant la condition lindtencastrement ou les interfaces
fibre/matrice sont endommagées (Fig. 134). Enspitesieurs calculs ont été lancés en faisant
varier la profondeur de décohésion entre Oum (pagedohésion) et 7um.

Afin d'identifier la profondeur de décohésion, aait fl'hypothése que la valeur de la

déformation anélastique est celle correspondafit’a 0.56, soite’“ax(t) =-17007.

Le résultat, en terme d'évolution du profil D, esintré en Fig. 135. On constate que le retrait
matriciel maximal numérique est fonction de la prafeur de décohésion car il passe de
384nm, pour le modéle sans endommagement, a 47@ren,une profondeur de 7um. Pour
une profondeur de décohésion de 5um, le retraiticretmaximal du profil D est seulement

2% plus faible que la valeur mesurée expérimentaherd42nm) et la forme réelle du profil
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est bien reproduite numériguement. De plus, cdtegseste valable pour le champ complet

de retraits mesuré par MCI.

Fig. 134: Modélisation des décohésions fibre/matmgcobservées expérimentalement sur la surface de
I'échantillon vieilli 42 heures sous 2 bars d'@a 150°C.
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Fig. 135: Changement de forme du profil D en fonatin de la profondeur de décohésion vis-a-vis au piibf
mesuré apres 42 heures de vieillissement. Vieillmsent sous 2 bars d'@a 150°C.

Le modéle avec décohésions permet aussi de remmaggedes contraintes de Von Mises se
relaxent localement la ou apparaissent les décmmgsiibre/matrice. Ceci entraine une
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redistribution des contraintes dans le voisinagéad#ecohésion qui conduit a des nouveaux
sites "critiques", ou soit la décohésion peut pesger soit des nouvelles décohésions peuvent
apparaitre.

3.4 Cas du vieillissement sous air atmosphérique
Afin d'accéder a des niveaux d'oxydation avanaag,dn restant dans des gammes de durées
acceptables, tous les résultats numériques et imgriiaux ont été obtenus, jusqu'a
maintenant, en conduisant le vieillissement sousad d'oxygene. Cette approche nous a
permis d'identifier une valeur critique du coeffici phénoménologique de vieillissement
associé a une augmentation rapide des retraitgciels et a une rupture brutale des interfaces
fibre/matrice.
En conditions de service, le matériau est utiliska anéme température de vieillissement
(150°C pour le composite HTS/TACTIX), mais sous gesssions partielles d'oxygene plus
faibles, notamment sous air atmosphérique ou leceotage en volume d'oxygéne est
d'environ 20%. A ce stade, il convient, donc, ddaesroger sur I'effet que la pression partielle
d'oxygene peut avoir sur les mécanismes d'endommege et sur l'amorcage des
décohésions. D'aprés le paragraphe 111.3.2.5, awutface d'un échantillon oxydé sous air
atmosphérique le paramétre phénoménologigadteint la valeur de 0.56 (valeur qu'on a
montré étre critique pour le vieillissement sousdZly a 150°C) au bout d'un temps d'environ
7 fois plus élevé que sous 2 bars d'oxygene.
Cependant, il reste a vérifier si la valeur criggde y™ est indépendante, ou non, de la
pression partielle d'oxygéne. Dans cette optiqnenauvel essai a été conduit sur un nouvel
échantillon de composite UD qui, cette fois, esillvisous air atmosphérique a 150°C
pendant quatorze jours (au lieu de deux jours 8bus'Q). On appellera cet échantillon "B"
et celui oxydé précédemment sous pression d'oxygeéreel'échantillon "A". Une image par
MCI de I'état de surface initial de I'échantilloreBt présentée en Fig. 136a. Selon le protocole
précédent, on ne montrera qu'une portion de laserfle dimensions 100pum x 100um (Fig.
136b).
Il faut tout d'abord s'assurer que I'état initistl ®milaire a celui observé précédemment (Fig.
111). En Fig. 137 le retrait matriciel maximal dhantillon B a été tracé en fonction de la
distance entre fibres et comparé au résultat oljgenu échantillon A : dans les deux cas, les
points expérimentaux ont la méme allure et la médiggersion, prouvant que I'état initial des

deux échantillons est le méme (méme plaque et npéatecole de polissage).
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Fig. 136: a. Image par MCI de la surface du nouvetchantillon vierge. b. Portion de la surface dontmo
montrera dans la suite I'évolution suite & la therm oxydation sous air atmosphérique.
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Fig. 137: Retrait matriciel maximal en fonction dela distance entre fibres de I'échantillon A viergdcarrés
vides) et de I'échantillon B vierge (carrés pleins)

La Fig. 138 présente I'évolution du retrait magli@n surface pendant I'oxydation. Toutes les
images sont a la méme échelle, entre Oum (roudgePem (bleu foncé).
Les mécanismes de dégradation sont les mémes gsi@ession d'oxygene :

- al'état initial le retrait matriciel est faible [#nage est de couleur rose/rouge;

- apres 168 heures de vieillissement (7jours) on agitaraitre sur la surface des zones
de couleur jaune, témoignant d'une augmentatiorettait matriciel. Cette évolution
progresse pendant I'oxydation. Apres 360 heurewieidissement (15 jours) on
apercoit des zones de couleur bleue foncée;
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- on voit apparaitre sur la surface des points nosunés (en violet), qui se localisent
aux interfaces des fibres entourant les zones gigmematrice (ou le¥; sont plus

faibles) et la ou les distances entre fibres semplus grandes.

Fig. 138: Evolution du retrait matriciel pendant un vieillissement isotherme a 150°C sous air
atmosphérique

Dans la Fig. 139, on illustre le retrait matriaeaximal en fonction de la distance entre fibres
et de la durée d'oxydation, pour I'échantillon Aeilii sous 2 bars d'oxygene et pour
I'échantillon B vieilli sous air atmosphérique ani@me température de 150°C. Les retraits
matriciels de I'échantillon A aprés 24 heures (du Heures pour la Fig. 139b) de
vieillissement se superposent parfaitement auritetmesurés sur la surface de I'échantillon
B aprés 168 heures (7x24) de vieillissement (ou @8&2) heures pour la Fig. 139b). Il
semblerait, donc, que pour la résine TACTIX le dact d'accélération des processus
d'oxydation a 150°G = 7, trouvé entre 2 bars ¢@t I'air atmosphérique, soit valable aussi

pour les processus de dégradation du compositediespondant.

151



IV. Composite a I'échelle microscopique

0,7 0,7
o Specimen A - aged 24h 4 N ‘4
061 A * Specimen B - aged 168h 0,6 b . * a4 R
—_ A ‘AA‘A‘ A A
E tag e
= 0,51 E 0,5 o 7} .
é E é = . A% AL A R
= 3 - A a -
£ 041 . £3 04 N
B ° gD N
52 S o a a
E 3 031 o, . e E 203/ .
32 R 3 < .ot
o 3% o0 = A n
zéoz— 0 AN 2= 02 o e "
5 o Rl
0.1 iéo ®0 014 “‘:@AA 2 Specimen A - aged 42h
b3 ° 4 Specimen B - aged 288h
0 o\ T T 0 T T T
0 10 20 30 40 0 10 20 30 40
Fibre-to-fibre distance [um] Fibre-to-fibre distance [um]

Fig. 139: Retrait matriciel maximal en fonction dela distance entre fibres de I'échantillon A (symbals
vides), oxydé 24 heures (a) et 42 heures (b) sousgsion d'oxygene, et de I'échantillon B (symboles
pleines), oxydé 168 heures (a) et 288 heures (byisair atmosphérique a 150°C.

Les évolutions de retrait matriciel moyen en fometidu paramétre phénoménologique de
vieillissement surfacique y®) pour les trois distances de 12um, 15um et 19um -
correspondant respectivement a 20%, 50% et 80%atelpilité cumulée complémentaire -
sont reportées en Fig. 140.

Les régimes pré- et post- décohésion sont claireiistinguables avec des valeurs critiques

max

de y ™" trés proches de celles identifiées pour le ves#iment sous pression d'oxygene. En
l'occurrence, sous 2 bars d'oxygéne on avait ifi@ntn y"*¢ d'environ 0.56, soit seulement

3% supérieure a la valeur correspondant sousraosgthérique (0.54).
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Fig. 140: Vieillissement a 150°C sous air atmosphéue : retraits matriciels moyens en fonction de la
distance entre fibres et de@™. Les pourcentages indiquent les probabilités d'awodeux fibres a des
distances supérieures a celle retenues.
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De plus, si on trace les valeurssfecorrespondant a 50% de probabilité cumulée entifumc
de Y™ pour les deux vieillissements a 150°C considéfésdus 2b d'@ et B sous air
atmosphérique), il apparait que tous les pointadigmnent a une méme courbe (Fig. 141).
La valeur critique de™ correspondant a l'apparition des décohésionsGr de la surface
et conduisant a une augmentation brutale de la nm&yeles profondeurs maximales des
retraits apparait a +1.5% pres indépendante dudgpeeillissement considéré.

On en déduit, donc, que I'évolution du retrait moal en surface et I'amorcage de la
décohésion dépendent uniqguement de la cinétiqweediissement de la surface du matériau.
A lintérieur de I'échantillon les gradients de gmiétés ne se développent pas de la méme
facon sous air atmosphérique ou sous 2 bars d'agygeais malgré cela, il suffit d'avoir le
méme taux d'oxydation surfacique (et donc la méatew dey en surface) pour que le retrait

matriciel et I'extension de la surface "endommagéent similaires.

0,5
0454 |© Specimen A
* Specimen B .

0,4

0,354

— 0,34 8

= 0,25
x

(2] 0,2 i

0,15+

50%

Fig. 141: Air atmosphérique vs pression d'oxygéneretraits matriciels moyens en fonction de™ pour
une distance entre fibres de 15um (50% de probahié cumulée complémentaire).

Les observations effectuées dans ce paragraphe canfertent a posteriori quant a
I'efficacité d'une pression "modérée"” comme paresr@accélération de la thermo oxydation.
Dans les deux environnements, le retrait matrigielu une évolution similaire avec le taux
d'oxydation surfacique et, par ailleurs, les désahés se sont manifestées pour une valeur

critique caractéristiqgue du matéria{; = 0.55 + 0.01).

4. Validation de la démarche sur le polymere
L'analyse inverse du champ de retraits matriciedleraluit a l'identification des déformations

anélastiques qui se développent dans la matricdgmeda thermo oxydation. Dans cette
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identification, on a fait I'hypothese que la distition des déformations chimiques suit

linéairement celle du parametre phénoménologiqueeaidissementy :

£(y) = £ max(t) OAt, 2) Eq. 64

Dans le paragraphe 1V.3.2, les déformations chiescgurfaciques a(t) ont été identifiées
pour différentes durées d'oxydation a 150°C sobarg d'oxygene. La Fig. 142 montre les
allures des déformations chimique?' en fonction de la distance a la surface exposée a
I'environnement pour 24 heures, 30 heures, 36 beztrd2 heures de vieillissement thermo

oxydant.

Distance from the exposed surface [um]

0 100 200 300 400 500
O Il Il " 1

Fig. 142: Déformations chimiques en fonction de ldistance a la surface exposée a I'environnement pou
24h (noir), 30h (rouge), 36h (bleu) et 42h (vert)avieillissement sous 2 bars d'©a 150°C.

Afin de valider la forme du gradient de déformasiochimiques, on a reconsidéré les
observations expérimentales du paragraphe lllrBdntrant que le retrait sur la surface des
échantillons de résine pure est associé a I'éoolute I'oxydation dans la couche oxydée.

A titre d'exemple, on propose en Fig. 52 deux ilmagar MO (Fig. 52a) et par MCI (Fig.
52b), de la surface d'un échantillon de résine TBOieilli 24 heures sous 2 bars d'oxygene
a 150°C. Les profils de retrait sont les résultitda relaxation des déformations anélastiques

résiduelles, produisant des déplacements verticapartants.
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Fig. 143: Image par MO (a) et image par MCI (b) dda surface d'indentation de I'échantillon de résine
TACTIX oxydé 24h a 150°C sous 2b d'@

Les déformations anélastiques chimiques en Fig. @d2es propriétés mécaniques du

polymere en fonction du taux d'oxydation identi§iégans le chapitre 1ll ont, donc, été

introduites dans un modele numérique de I'échantille résine pure, ou les déformations se
relaxent suite a la découpe de I'‘échantillon.

Ce modele a été développé de maniére similaire mageles des composites UD. Les

propriétés mécaniques de la résine et les défamsatinélastiques sont liées au parameétre

et on a retenu de comparer le retrait mesuré ssurf@ace d'un échantillon oxydé 24 heures
sous 2 bars d'oxygene a 150°C. Le gradient,deorrespondant a cet état oxydé, a été
introduit dans la simulation a I'aide d'un scri@FTRAN. La Fig. 144 montre la géométrie

de I'échantillon (dont les dimensions sont 20mmmwbx 0.5mm), les conditions de symétrie

imposeées, la surface exposée a I'environnemeatsetrface dont on observera le retrait.
Observed l
surface

Sym
Oxygen
diffusion

direction

—_— Sym

/

Sym

T Sym

Fig. 144: Modéle numérique pour la simulation du réait superficiel d'un échantillon de résine pure
oxydée.

Le résultat de la simulation est reporté en Fighbldn vis-a-vis de la mesure expérimentale

par MCI (Fig. 145a). Les deux profils sont quaiitatnent similaires. Pour avoir une
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estimation quantitative les profils des surfacasnié@rique et expérimentale) sont tracés en
Fig. 145c.

Le retrait numérique suit raisonnablement bienolanke du retrait expérimentale : dans les
deux cas le retrait maximal est identique et vajith. A cet état de vieillissement I'épaisseur
de la couche oxydée, évaluée a 220um, conduit @lé@acements verticaux de la surface
dans une couche de 400um, valeurs numérique etimgrgale identiques. Cependant, on
constate une légere différence au centre du piefiletrait, ou le modéle numérique semble

surestimer le déplacement vertical de la surface.

Distance from the exposed surface [um]
0 100 200 300 400 500

O g

T
s
XX
XX’
XX

-0,2 Experimental ><><>°S<X

Numerica

Vertical displacement [um]
=

Fig. 145: a. Image par MCI de la surface d'un échdiilon de résine TACTIX oxydé 24h a 150°C sous 2b
d'O,. b. Résultat de la simulation numérique. c. Compaaison des profils de retraits expérimental et
numérique.

Malgré cet écart, I'allure "globale” du retrait esonnablement bien reproduite et cette étude
nous permet de valider les gradients de proprigtée déformations anélastiques identifiés

dans les paragraphes précédents.
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5. Conclusions et perspectives

Le développement de déformations anélastiques petalghermo oxydation cause un retrait
matriciel sur la surface d'un composite UD, quitp&ve observé et mesuré par Microscopie
Confocale Interférométrique. Dans ce chapitredigfermations anélastiques ont été évaluées
grace a l'analyse inverse des retraits matricieds an modéle numérique aux Eléments Finis.
Dans le modéle numérique la distribution réelle filees a été introduite et les propriétés
mécaniques locales du polymere, ainsi que leur ueol avec |'oxydation, ont été
implémentées. La prise en compte de la distributémlle des fibres dans I'échantillon s'est
révélée fondamentale pour rendre compte de I'&ffeicture” affectant le retrait matriciel. De
plus, I'étude conduite precédemment sur la résime, vierge et oxydée, a fourni une loi de
comportement de la matrice, qui nous a permis dadans le modéle, comme seules
inconnues les déformations anélastiques.

Les déformations ont été décomposées en déformsaiitiales et déformations chimiques.
Les déformations anélastiques initiales, obtenupartir du champ de retrait de la surface
d'un composite UD vierge, ont été trouvées unifarntans I'échantillon. Elles sont
essentiellement dues au refroidissement apreotegsus de cuisson méme si le protocole de
polissage de la surface a pu les modifier. En revanles déformations anélastiques
chimiques se développent suite a la thermo oxyda#ib présentent un gradient dans la
profondeur de I'échantillon qui dépend des conalitid'oxydation. Ce gradient a été exprime
en imposant une dépendance linéairedau paramétre phénoménologique de vieillissement
y, hypothése validée dans la suite par comparaisoprdfil de retrait sur la surface des
échantillons de résine pure. La seule valeur €plldit identifier était, donc, la déformation
chimique surfaciquest'malt)), qu'on a pu estimer a partir des champs deitretratriciel
observés sur les surfaces de composites UD oxydigs. étude statistique a conduit a la
conclusion que I'évolution du retrait matriciel tsdieux régimes différents, pré- et post-

décohésion. Le passage d'un régime a l'autre @istl let caractérisé par une valeur critique de

max

y
L'introduction d'un seuil pour la contrainte de Vitises ¢ a signalé les endroits plus

susceptibles a l'amorcage d'endommagements, enlatdvan effet "structure” dans le

développement des décohésions : I'amorcage a lidasocontraintes sont les plus élevées,
c'est-a-dire a proximité des zones riches en neasida ou les distances entre fibres sont les
plus grandes. Par contre, la quantification exaitela contrainte seuil nécessite une

modélisation plus propre de la zone d'interfacefptiase - par exemple a l'aide d'éléments
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cohésifs. Ensuite, le modele numérique a été néodié maniére a prendre en compte les
décohésions fibre/matrice. Cette amélioration ampger d'interpréter, a travers les
redistributions de contraintes, les propagationsugface des sites de décohésions.
Parallelement, le vieilissement sous air atmosphéra montré que I'évolution du retrait
matriciel en surface et 'amorcage de la décohé&sépendent uniquement de la cinétique de
vieillissement de la surface du matériau. Avoinméme taux d'oxydation surfacique (et donc
la méme valeur de en surface) est suffisant pour que le retrait iciatret I'extension de la
surface "endommagée” soient similaires, tandislgsidormes des gradients d'oxydation, se
développant en profondeur des échantillons, onteffiet du deuxieme ordre. Cela nous
conforte ultérieurement par rapport a l'efficaciténe pression "modérée" comme parameétre

d'accélération de la thermo oxydation.
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Conclusions et Perspectives

Dans cette partie, sont résumés les principauxitaésuobtenus dans cette étude et les
avancées majeures apportées par ce travail, enanmhefigalement en évidence des

perspectives.

Effets de la thermo oxydation sur le comportemerdamique des deux polymeéres étudiés
Dans un premier temps, par lintermédiaire desigsbblltra-Micro Indentation (UMI) et
d'Analyse Mécanique Dynamique (DMA), les deux padyes étudiés (la résine époxy
TACTIX et la résine polyimide MVK-14) ont été compa. La résine TACTIX s'est révélée
plus sensible que la MVK-14 a la thermo oxydatiprésentant pour une méme durée de
vieillissement des variations du module élastiqtieddntation (EIT) plus intenses et des
couches oxydées plus épaisses. De plus, pouriter€ACTIX (époxy) on a remarqué que
laugmentation du module élastique de conservatioha température ambiante est associée
au phénomene d’antiplastification classique poutype de polymere. En revanche, la résine

MVK-14 nécessite une étude ultérieure.

Introduction d'un nouveau parametre de vieillissetne

Afin de rendre compte de I'état d'oxydation localmblymére en fonction des conditions de
vieillissement (température, pression partielle,@Odurée de vieillissement) et de la position
dans la couche oxydée, un nouveau parametre phé@otogé&ue de vieillissement a été
défini, obtenu a partir de la valeur locale du medtlastique d'indentation (EIT).

De plus, une loi d'évolution phénoménologique a mtEposée, permettant de reproduire
numériquement les profils dese développant pendant un vieillissement a 15@\& sir
atmosphérique (jusqu'a 400 heures) et sous 2 lmaggéne (jusqu'a 72 heures).

Développement et identification d'une loi de congroent local du polymére a I'échelle
microscopique prenant en compte les effets deellanrtb oxydation

Le comportement local de la résine TACTIX viergéta initialement caractérisé a l'aide
d’'une nouvelle méthodologie numérique/expérimentaece sur I'analyse inverse - avec un
modele numérique aux Eléments Finis - de deux £&szaux : I'UItra-Micro Indentation et le
suivi des empreintes dans le temps par Microscdpomfocale Interférométrique. Le
comportement mécanique a I'échelle locale a éémaablement bien reproduit a l'aide d'une
loi de comportement non-linéaire viscoélastique uagsante robuste et performante,

permettant de reproduire numeériquement une graadétg d'essais.
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La méme démarche numérique/expérimentale nous syiten permis de caractériser

I'évolution des paramétres de la loi de comportenfpropriétés élastiqgues et parametres du
comportement adoucissant et viscoélastique) alsawwieillissement thermo oxydant et de

corréler cette évolution au parametre phénoménglagde vieillissement

La thermo oxydation conduit, donc, a un matériaws pigide (en accord avec le résultat de la
DMA), moins adoucissant et avec un spectre de atilax qui se redistribue de maniére a
privilégier les phénomeénes de relaxation dansglegps courts.

Effets de la thermo oxydation sur les retraits neégts et les décohésions fibre/matrice sur la
surface d'un composite UD

La présence dans la matrice polymeére de défornmtmélastiques, qu'on a décomposé en
déformations initiales et déformations chimiquedrane un retrait matriciel sur la surface du
composite unidirectionnel (UD).

Afin d'évaluer ces déformations, une nouvelle métthagie numérique/expérimentale a été
développée, basée sur I'analyse inverse des setnaifriciels avec un modele numérique aux
Eléments Finis (EF), ou la loi de comportement dlympére identifiée dans le chapitre 11l a
été introduite. La prise en compte de la distrinutiéelle des fibres dans I'échantillon s'est
révélée fondamentale pour rendre compte de I'&ffaicture” affectant le retrait matriciel.

Les déformations anélastiques initiales, obtenugaréir du champ de retrait d'un composite
UD vierge, ont été trouvées uniformes dans I'échamt En revanche, les déformations
anélastiques chimiques se développent suite getanth oxydation et présentent un gradient
dans la profondeur de I'échantillon qui dépend dmsditions d'oxydation, supposé étre
fonction linéaire du parametpe(hypothése ensuite validée sur le retrait au blorgolymere
observé par MCI). Une étude statistique a condudt éonclusion que I'évolution du retrait
matriciel suit deux régimes différents, pré- ettpdgcohésion et que le passage d'un régime a

max

l'autre est brutal et caractérisé par une valetigee dey

Cependant, la mise en place du modéle aux EF eexsploitation nécessitent des temps assez
longs, qui souvent ne sont pas compatibles avecytbsnes demandés par les industriels. C'est
pourquoi, dans l'annexe A.1, on propose un autrdéfonumérique plus simple, basé sur la
méthode de Rayleigh Ritz, qui nécessite encoreeddprofondi.
Le modele aux EF donne acces a la distribution Igusurface du composite UD des
contraintes associées aux deéformations anélastiqaesi qu'a leur évolution durant

I'oxydation.
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Le caractere visqueux du comportement mécaniqua dwtrice se manifeste par une quasi-
compléte relaxation des contraintes, conduisanbsemer les contraintes les plus élevées
juste aprés le refroidissement du matériau. Pasémurent, le moment le plus critique pour

'amorcage d'éventuelles décohésions fibre/matsteelui auquel I'échantillon est enlevé de
I'enceinte de vieillissement et refroidi a la temgpére ambiante.

De plus, la valeur des contraintes moyennes de M@es augmente avec la durée de
vieillissement, a cause de l'augmentation des oeftions chimiques et au changement des
propriétés mécaniques de la matrice polymeére.

Une analyse des champs de contraintes de Von Nt€8g), calculés a l'aide du modéle aux

Eléments Finis pour les différents états oxydgseranis de préciser que les endroits les plus
susceptibles a I'amorgcage de décohésions fibrefmate situent & proximité des zones riches

en matrice, en parfait accord avec les observations

Utilisation d'une augmentation de la pression patd d'oxygéne comme parametre
d'accélération

Une analyse approfondie de I'évolution sous aioaphérique et sous pression d'oxygene de
la valeur surfacique de (ymay @ permis d'établir une équivalence temps/pressiona pu
constater que le temps de vieillissement sous teesion partielle d'oxygéne moyenne jest
fois plus faible que sous air atmosphérique, avégal environ a 7 pour la résine TACTIX et
le composite associé vieillis a 150°C sous 2 b@s d

Parallelement, sur les surfaces des compositesrectionnels, on a observé que I'évolution
du retrait matriciel en surface et l'amorcage désobésions fibre/matrice dépendent
uniquement de la cinétique de vieillissement dsuidace du matériau. Avoir le méme taux
d'oxydation surfacique (et donc la méme valeurydm surface) est suffisant pour que le
retrait matriciel et I'extension de la surface '®mdnagée” soient similaires. Donc, une
pression partielle d'oxygene "modérée" peut étfeagiement utilisée comme parametre
d'accélération de la thermo oxydation autant paurcdractérisation de I'évolution des
propriétés mécaniques de la matrice polymére que l@ude de I'amorcage des décohésions

fibre/matrice sur la surface d'un composite UD.
Perspectives

Les conclusions de cette these indiquent troisctimes principales pour les développements

futurs.
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- Une premiére perspective intéressante seraibdeebles domaines possibles d'accélération
et les valeurs des facteurs d'accélératiomassociés en fonction des conditions de
vieillissement (température et pression partie&)d Une nouvelle campagne expérimentale
sur la résine pure serait donc nécessaire, baséessmesures par Ultra-Micro Indentation
des profils dey d'échantillons oxydés a différentes températupes (trop proches de la
température de transition vitreuse de fagon a ne etiver d'autres meécanismes de
dégradation) et sous différentes pressions pasielloxygéne (tout en restant dans la gamme
de pressions "modérées”). Le rapprochement dent@snations pour un polymére donné des
cinétiques d'oxydation identifiées par nos collégcleimistes devrait sans doute permettre de
mieux comprendre et qualifier les essais accé|@m@soseés.

- Lorsqu'on envisage d'utiliser les compositeswténtempérature, une étude plus approfondie
des propriétés thermo mécaniques de la matricen@ly se révele indispensable. A "chaud”
la variation des propriétés mécaniques peut étpoitante, principalement celle de la partie
visqueuse du comportement, d'autant plus que @'ess niveaux de température que les
phénoménes de dégradation par thermo oxydation lieot La réalisation d'essais
dindentation en température et [utilisation de Ilanéme méthodologie
numerique/expérimentale appliquée dans cette théseettraient d'expliciter I'évolution des
parametres de la loi constitutive en fonction deetapérature et du niveau d'oxydatign (

- Enfin, une autre perspective de cette thése cnades interactions oxydation/fissuration
matricielle de composites a matrice polymere. lefoenmagements, qui se développent soit
pendant la thermo oxydation soit suite a une sttion mécanique, fournissent de nouvelles
surfaces directement exposées a l'environnememmthexydant, qui pourraient auto-
accélérer la dégradation du matériau par oxydatiim d'étudier plus en détails ces
interactions, on a des a présent mis en place uip&gent permettant de réaliser des essais
de fatigue sous environnement contrélé en températiupression partielle de gaz neutre ou
oxydant. Les caractéristiques de ce nouvel équipemi@si que les tout premiers résultats
obtenus sur composites stratifiés croisés IM7/TACEbnt donnés dans I'Annexe A2. La
comparaison des cinétiques de fissuration lorshdegements de traction quasi-statique ou de
fatigue ondulée d'échantillons vierges ou pré-ogyténtre dés a présent l'intérét potentiel de

ces futures études.
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Al. Modele numérique basé sur la méthode de RayRig

Les mesures par MCI ont montré que la disposities fibres sur la surface d'un composite
n'est pas uniforme et que le retrait matriciel aépfortement de la configuration locale et de
la distance entre fibres. Cependant, la méthodeayeigh Ritz ne permet pas de prendre en
compte simultanément tous ces aspects, car le mallematériau doit étre le plus simple
possible afin de simplifier la phase de modélisatia champ de déplacements.
Conformément a [74], si on observe plus finementé|zartition des fibres a proximité des
zones riches en matrice, on s'apercoit que leitratmatriciel peut étre raisonnablement
considéré comme bidimensionnel (Fig. 146), permettle modéliser ces zones avec un

champ de déplacements 2D.

Fibres

Fig. 146: Configuration schématique adaptée a lsimulation du retrait matriciel a proximité de la
surface exposée a I'environnement.

Dans la Fig. 146L représente la distance entre fibresHet'épaisseur de la couche dans
I'échantillon ou le déplacement vertical se dévedofn effet, on suppose que le déplacement
hors plan évolue linéairement avey : sur la surface exposée a l'environnement le
déplacement est maximal tandis que a une certaoferleur - exprimée précisément par le
paramétreH - est nul. Cette hypothése est, par alilleurs, ioogk par les simulations
numeriques aux Eléments Finis, conduites précédempuir reconstruire numériquement
I'évolution du champ de retraits matriciels au sodu vieillissement sous 2 bars d'oxygéne a

150°C, qui permettent d'associddaine valeur de 15um.

1. Geénéralités sur la méthode de Rayleigh Ritz
Dans la méthode de Rayleigh Ritz, le champ de déplant ¢, v, w) de I'éprouvette est
approché a travers une combinaison linéaire detifore simples ;, Vj, W), choisies de

facon a respecter uniguement les conditions cingomeg du systeme étudié :
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m

u(x, vi2) =Y u,U;(x, v.2)

=

v(x, A z) = Zn:vjvj (x, A z)

=1

p
w(x, v,2) = > w.W. (x, y,2) Eq. 65
=1

i

ou les quantités;, v; etw; sont inconnues.
A partir du champ de déplacements, on définit langh de déformations associé a l'aide de

I'expression suivante (valable dans le seul catégacements et de rotations faibles) :

@

0x

@

Exx ay

Eyy a_VV

E,, 0z
E. I =+=
E 2| dy o0x
X 1/ 0u ow
E P e
vz 2| 0z 0Ox
1|ow ov
4=
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Or, en supposant que le matériau soit isotrope polgeme, élastique et linéaire, I'énergie totale

interne du matériau est donnée par :

’P:L%S:(E+E'“+EC“)dV Eq. 67
ou, également :

T:L%(E+E'”+EC“):C:(E+E'”+E°“)dV Eq. 68

ou les déformations initiale&(") et chimiquesE®") ont déja été explicitées dans le potentiel,

V est le volume sollicit@t C est le tenseur de raideur d'un matériau élastigéeaite. Etant
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donné que la matrice polymére présente un compertemécanique qui ne peut pas étre
directement modélisé dans ce scénario, dans laitilgfi deC nous n'avons considéré que les
modules d'élasticité relaxés (module d'Young relatécoefficient de Poisson relaxé),
condition qu'on exprime en ajoutant I'exposant &R'tenseur de raideu€®.

La méthode consiste, donc, a déterminer les geantie sorte que I'énergie totatesoit

minimale, ce qui impose les + n + p conditions suivantes :

asﬂ(ul...um,vl...vn,wl...wp) B
ou, =0

69’(u1...um,vl...vn,wl...wp)=O Eq. 69
ov;

asﬂ(ul...um,vl...vn,wl...wp) -
ow;

Par ailleurs, le systéme est dans un état d'égui§itable lorsque les dérivées seconde®,de

par rapport a toutes les quantitgsy; etw;, sont strictement positives :

azy/(ul...um,vl...vn,wl...wp)>O
ou;’
0Plu,...u_,V,...V., W, ...W
(l m 12 n 1 p)>0 Eq. 70
6vj
azaﬂ(ul...um,vl...vn,wl...wp)>O
ow,”

2. Déformation anélastique initiale dans un composite/D vierge

La premiéere étape pour l'identification de la défation anélastique initiale est la formulation
d'un champ de déplacements. Lorsqu'on définit @ngh la seule limite - imposée par la
meéthode de Rayleigh Ritz - a respecter est la cobiliigé avec les conditions cinématiques,
en l'occurrence la condition d'encastrement ded&ioe a l'interface avec la fibre. De plus,
par souci de simplification, nous avons fait I'hypse que les déplacementstw sont nuls
partout. Les fonction¥; sont, par contre, supposées quadratiques par rtagpreet linéaire

par rapport &, ce qui donne :
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u(x, Y, z) =0
v(x, Y, z) = Ax(x— L)% Eq. 71

w(x, y,2)=0

ou :
- le systeme de coordonnées est placé comme monki§.em6;
- la forme quadratique selorassure que le champ de déplacements soit nul amptéx
des fibres (donc powr= 0 et pourx = L);
- Aestla quantité inconnue a déterminer a l'aide deéthode de Rayleigh Ritz.

Le champ de déformations a, donc, la forme suivante

E 0
. x(x-L)
E,y A H
E=|Ba|_ 0 Eq. 72
“lE, || 1aY(x-1) +
Y1 |27 H
E. 0
E,, 0

Il est intéressant de remarquer qu'a l'aide du phade déplacements choisi les seules
composantes du champ de déformatiémsn-nulles sonky et Eyy.
Enfin, étant donné que pour l'instant on ne comsid@e I'état vierge du composite, I'énergie

interne se réécrit :

5’/=L%(E+E'”):C:(E+E'”)dv Eq. 73

Conformément a la méthode de Rayleigh Ritz, la tjigamnconnueA est calculée en

minimisant I'énergie? :

O o As 30H [L+vF)e"

A 5H 2(2v® -1)+6L% (VR -1 =4 74

o\ est le coefficient de Poisson relaxé de la matice” est la déformation anélastique

initiale.
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La condition d'équilibre stable (Eq. 70) impose que

0’y _ERL®

0A°> 180

[(6H2 +612)-voH2 +612) ( 1

H 1—2|/R)(1+|/R)>0 =a- 75

ol ER est le module d'Young relaxé.
L'Eq. 75 est & priori vérifiée pour les valeurssesigues des coefficients de Poisson des

polymeéres :
O<vR <05 Eq. 76
L'EQ. 74 permet de réécrire le champ de déplacensents la forme suivante :

u(x,y,z)=0

_ 30H[+vR)en Y
V(X’y’z)_5H2(2VR—1)+6L2(VR—1)X(X Y =4 17

w(x, y,2)=0

Finalement, le déplacement "hors plartie dépend que de la déformatidh de la distance
entre fibred., deH et du coefficient de Poisson relaxé. Les résuttatscalculs numériques,
obtenus en prenant en compte trois valeurs diffésede déformation anélastique initiale
(0.5*10% 0.95*10° et 1.5*10%, sont montrés en Fig. 147 et comparés aux points

expérimentaux correspondants.

0,35
0,3+ e"=-15*10"
< 5 0251
85 ¢"=-0.95*10"
ES 02 R
E ©
2 %0151
=8
gc
S 011
G e"=-0.5%102
0,051
0 T T T
0 10 20 30 40

Fibre-to-fibre distance [pum]

Fig. 147: Comparaison du retrait matriciel maximal en fonction de la distance entre fibres observé
expérimentalement sur la surface d'un composite UBierge (points) avec celui simulé a I'aide du model
de Rayleigh Ritz pour trois valeurs différentes deléformation anélastique initiale (signes solides).
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Pour ¢" = -0.95*10% la courbe numérique suit raisonnablement bietul&@ldes points
expérimentaux. Cette valeur est extrémement prdeheelle identifiée pour la déformation
anélastique initiale & l'aide du modéle aux EF 18, avec un écart de 5%. Par contre, ce

modele ne fournit aucune information concernawnlispersion des points.

3. Déformation anélastique totale en fonction de la ciée d'oxydation

L'étude expérimentale des surfaces de compositesvigidis sous pression d'oxygene a
montré que le retrait matriciel augmente pendatiidamo oxydation suite au changement des
propriétés mécaniques de la matrice et au développe des déformations anélastiques
d'origine chimique. Afin d'avoir une correcte estion de la déformation anélastique totale
en fonction de la durée d'oxydation, dans le modelRayleigh Ritz ces deux aspects doivent
étre intégrés. L'évolution pendant l'oxydation gespriétés de la matrice a été prise en
compte & travers le changement des modules dté@stelaxés C7) et, de plus, la
déformation anélastique chimique en surface a&takplicitée dans le potentigl(Eq. 68).

On remarque que dans les premieres 70um la couxyde® présente généralement un
gradient d'oxydation uniforme, permettant de cofrgdle matériau comme homogéne autant
pour les propriétés mécaniques que pour les défammsaanélastiques.

Par conséquent, la quanti#épeut étre réévaluée par dérivation du poterftiekt le résultat

est le suivant ;

o 30H(+ V)™ + £ max (1))
© 5H% (2w -1)+6L2(v -1)

Eq. 78

ol “haft) est la déformation anélastique d'origine chimicue la surface exposée a
I'environnement et dépend de la durée d'oxydatibnLé comportement mécanique de la
matrice ayant été considéré élastique et homodengradient des déformations dans la
couche oxydée ne peut pas étre étudié et, par qoasg on se focalisera uniquement sur la
valeur de la déformation a proximité de la surfaxposée a I'environnement thermo oxydant.
En introduisant I'Eq. 78 dans I'Eq. 71, on obtemé¢ nouvelle formulation pour le champ de

déplacements :
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u(x, y,z)=0

30H (1+ V)(fln +£Chmax(t)) _ l
M .2) 5H *(2v -1)+6L°(v -1) A L)H =479

vv(x,y,z):O

La déformations™ ayant été évaluée précédemment, la seule incodan® I'Eq. 79 est la
déformation:“"nalt), qui peut étre estimée par comparaison du retratticiel numérique et
expérimental. Dans la Fig. 148, les retraits miiscexpérimentaux en fonction de la
distance entre fibres - mesurés a I'état initi@pmes 30 heures et 42 heures de vieillissement
a 150°C sous 2 bars d'oxygéne - sont placés vis-aux résultats du modéle de Rayleigh
Ritz obtenus pour trois valeurs différentesUha(t) :
- pour l'état vierge du composite, ligne noire, lalsecomposante de la déformation
anélastique retenue est la déformatiBnsoits " ma(t) = 0;
- le retrait matriciel du composite vieilli 30 heurelggne rouge, a été reproduit
numériquement en considérant une déformafiip.(t) d'environ 0.55*16;
- le retrait matriciel du composite vieilli 42 heurégne bleue, a été reproduit avec une

déformations®"a(t) d'environ 1*10;

o
o

o
o
|

o
~
|

shrinkage depth [um]
o o
N w

Maximum matrix

° Virgin state

0 10 20 30 40
Fibre-to-fibre distance [um]

Fig. 148: Retrait matriciel maximal en fonctionde la distance entre fibres et de la durée d'oxydan
mesuré expérimentalement par MCI (points) vis-a-vigu retrait numérique correspondant obtenu a l'aide
du modéle de Rayleigh Ritz (signes solides).

D'apres la Fig. 148, les courbes numériques suifidatement les points expérimentaux
correspondants. Les déformations anélastiqueseotdl™{t)) - qui sont définies comme la

somme de'™" pluse“"ma(t) - identifiées par la méthode de Rayleigh Ritztsmmparées dans
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le Tab. 10 aux valeurs calculées a l'aide du modebe EF, en fonction de la durée

d'oxydation.

Durée Rayleigh Ritz Eléments Finis

doxydation - £™ee(t) - & (1) ST
Vierge 0.95*10 1*10 -5%
30 heures 1.50*19 1.60*10° -6 %
42 heures 1.95*10 1.89*10° 3%

Tab. 10: Déformations anélastiques totales selon faéthode de Rayleigh Ritz et selon le modéle aux EF

Les valeurs de™®{t) proposées par Rayleigh Ritz sont donc trés psodks valeurs obtenues
par EF. On constate une erreur de l'ordre de +5%s'gxplique a cause des nombreuses
simplifications qu'on a d0 envisager afin de canetrle champ de déplacements et de
modéliser le comportement mécanique de la matrice.

Le modele développé en suivant la méthode de RpwyIRitz permet, donc, d'avoir une
estimation rapide et fiable des déformations atigiass a proximité de la surface exposée a
l'environnement, simplement par comparaison desait®t matriciels numériques et
expérimentaux. Cependant, aucune information sigrdelient des déformations ou sur le
champ de contraintes n'a été obtenue. Par aillapres 42 heures d'oxydation, la déformation
anélastique calculée par Rayleigh Ritz est treshwale celle obtenue par EF en extrapolant
la valeur a partir de I'allure du régime "pré dézsibn".

La méthode proposée peut étre utilisée pour mettnglace des analyses paramétriques et, en
améliorant la discrétisation du champ de déplacésneourrait étre élargie a I'étude de

'amorcage des décohésions fibre/matrice.

2 La valeur de déformation anélastique correspordad? heures de vieillissement a été extrapopéeta des
valeurs de™{t) dans le régime pré décohésion.
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En étudiant le comportement mécanique de compositasifiés croisés, Vu et al. [62] a
montré que la fragilisation de la matrice polympae thermo oxydation semblerait avoir une
influence sur 'amorgage et sur la propagationaintstnée des fissures matricielles transverses
en traction monotone.

En changeant d'échelle par rapport au chapitr@uil concernait le comportement mécanique
et l'oxydation du polymére) et au chapitre IV (ddil'étude micromécanique de la thermo
oxydation de composites UD - retraits matricielsdétohésions fibre/matrice), cette partie
aborde la caractérisation expérimentale des effetta thermo oxydation sur la fissuration
matricielle de composites stratifiés croisés/§l]s. Avec l'objectif d'étudier les interactions
entre fissuration par fatigue et oxydation, un nroggpérimental innovant est mis en place au
laboratoire.

Préalablement aux essais de fatigue, une étudea diesuration matricielle d'échantillons
[0-/90]s vierges ou pré-oxydés en traction monotone ediséga Ces essais préliminaires
permettent d'évaluer les niveaux de chargement uisawt & I'amorcage des premieres
fissures matricielles transverses.

Ensuite, les tout premiers essais de fatigue sealisés sur des échantillons vierges ou
préalablement vieillis, en imposant des valeurs imabes de chargement inférieures aux

seuils d'apparition des fissures en traction gsiatigue.

1. Technique expérimentale et moyens utilisés
Un montage expérimental a été spécifiqguement dppél@afin de pouvoir réaliser des essais
de fatigue sous température et environnement déstrba machine hydraulique de fatigue
INSTRON 1251, dont la capacité de chargement e800ekN, est équipée d'une enceinte de
vieillissement contrdlée en température et en prsde gaz neutre ou oxydant (Fig. 149),
dont les caractéristiques techniques sont les stésa

- Température maximale : 350°C

- Pression maximale : 5 bars

- Environnement : Air, Oxygéne, Azote
Tout d'abord, un systéme pour l'approvisionnemeng&z et un contrble électronique du
chauffage ont été installés autour de la machinsuis I'enceinte est branchée sur la ligne

de charge et le cablage est réalisé in situ.
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Enceinte de
vieillissement

Systeme pour
I'approvisionnement
du gaz

Cellule de
charge interne

Fig. 149: Machine de fatigue hydraulique INSTRON 181, équipée de I'enceinte de vieillissement.

Les plaques de composite o//0]s IM7/TACTIX sont découpées pour obtenir des
échantillons de dimensions 200mm x 20mm x 1mm,@omément aux limites imposées par
les dimensions internes de I'enceinte. Ensuitegtdmntillons sont polis sur une tranche a
l'aide du méme protocole que celui utilisé poupdéissage de résine seule. Lors du montage,
une équerre métallique que I'on pose sur la chamermre I'éprouvette est utilisée afin de
vérifier le parallélisme entre I'axe de sollicitatiet I'axe de I'éprouvette.

Des essais préliminaires de traction monotonegshiantillons vierges et oxydés, permettent
d'évaluer la charge nécessaire a l'apparition desipres fissures "au premier cycle". Les
essais de fatigue sont ensuite conduits avec wergelmaximale plus faible, de sorte que la
matrice ne se fissure pas immédiatement et queephss cycles de chargement soient
nécessaires pour observer l'apparition des presiigssures de fatigue.

Les essais, de traction ou de fatigue, sont imepres a intervalles reguliers pour le comptage
des fissures. Des observations «in situ» de laepolie de I'échantillon sont réalisées au
cours de I'essai sans démontage de I'éprouvetfeega I'installation d’'une caméra et d’'un
microscope longue distance QUESTAR (Fig. 150). améra transfere en direct les images
de la tranche de I'éprouvette vers I'écran d'unnatgur, permettant de compter les fissures
transverses et d'en suivre I'évolution en fonatiomombre de cycles de chargement.
Parallélement, des radiographies aux rayons X sgaltsées afin d'évaluer I'extension en

profondeur des fissures.
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E]

Cameéra

Fig. 150: Caméra et microscope longue distance QUEAR pour le comptage de fissure sur la tranche de
I'échantillon pendant I'essai de fatigue.

2. Fissuration matricielle d'un composite stratifié sais chargement

monotone
Le matériau de I'étude est le composite carbonglepld S/ITACTIX, dont un échantillon

stratifié [/90]s - de dimensions 200mm x 10mm X ~1mm - est momtréig. 151.

Fig. 151: Composite stratifi€ HTS/TACTIX [05/90]s.

L'échantillon est installé sur la machine de fagigpaction INSTRON 1251, de sorte a que la
tranche polie soit observable par l'intermédiaitene caméra équipée du microscope longue
distance QUESTAR.

Pendant l'essai de traction, I'échantillon est gdaprogressivement en imposant le
déplacement du vérin hydraulique avec une vitessd.8mm/min. Tous les 0.25mm le
déplacement a été bloqué et, a chaque interrupdamgmbre de fissures a été évalué sur une
longueur utile de la tranchid d'environ 7cm, sans démontage de I'échantillap 2).

A cause du comportement visqueux du matériau, &égehappliquée diminue Iégerement
pendant le comptage des fissures, cependant nons ahoisi d'attribuer a chaque palier la

charge maximale, soit celle qu'on mesure a l'imstarfarrét.
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A
v

Fig. 152: Schématisation de I'essai de traction, déchantillon stratifié [0,/90]; et image par microscopie
optique d'une fissure matricielle transverse.

Deux états différents du composite ont été retenlétat vierge et un état pré-oxydé, 72
heures sous 2 bars d'oxygéne a 150°C. De plusdafisurer la fiabilité des résultats, I'étude
a eté conduite sur cing échantillons, trois viemgedeux pré-oxydés.

La Fig. 153 présente I'évolution de la densité idsures en fonction de la charge appliquée
pour les échantillons vierges (losanges noirs)rétopydés (cercles rouges). On observe un
tres net décalage entre les deux allures, sortaniadlispersion classique de l'essai. Les
échantillons pré-oxydés ont, pour un méme niveawhitrge appliquée, une densité de
fissures plus élevée par rapport aux échantilloesyes, par exemple a 10kN environ 3 fois
plus. La charge a laquelle les premiéres fissuaasa@cent sera appelée dans la suite "charge
critique de I'essai monotoneE{™". En l'occurrence, a partir de la Fig. 153 oney’aqit que

la F,™" du composite vierge vaut environ 9kN, tandis gaklecdu composite pré-oxydé
environ 3.5kN. Conformément a [62], il apparait qusuite a I'oxydation - les fissures
matricielles se développent pour des niveaux degen@ent plus faibles, témoignant d'un état
fragilisé de la matrice, et qu'en augmentent lagdhappliquée les deux allures semblent se

rapprocher.

72h at 150°(
under 2b of @

Virgin

Crack density [1/mm]
o o o 9 Lo N
©O N A O O P N M O 0N

0 3000 6000 9000 12000 15000
Load [N]

Fig. 153: Essais de traction : densité de fissures fonction de la charge appliquée pour les échalitins
vierges (losanges noirs) et pré-oxydés 72 heure&20°C sous 2 bars d'oxygéne (cercles rouges).
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Concernant la cinétique et les mécanismes de &8euar matricielle, il est intéressant de
reprendre et analyser les conclusions principategudet al. [62], qui sont les suivantes :

- changer la durée d'oxydation n'affecte ni I'évolutide la densité de fissures en
fonction de la charge appliqguée ni la charge ardigle I'essai monotone, puisque
l'amorcage des fissures matricielles a lieu a pndi des surfaces de I'échantillon, ou
I'exposition a I'environnement oxydant entraine fnagilisation rapide de la matrice.

- les décohésions fibre/matrice ne semblent pas awvmirinfluence sur I'amorcage des
fissures matricielles transverses. En effet, on eoles deux mécanismes
d’endommagements assez indépendants : les refratsiciels et, ensuite, les
décohésions fibre/matrice se localisent principaiendans les zones riches en matrice,
tandis que les fissures matricielles transversam@’cent dans les zones riches en

fibres.

3. Fissuration du composite stratifié en fatigue

Les conditions expérimentales relatives aux esdaidatigue - matériau, dimensions de
I'échantillon, technique d'observation des fissanasricielles in situ - sont identiques a celles
décrites pour les essais de traction monotone.

L'essai de fatigue est caractérisé par un chargerogclique de traction, de forme
“triangulaire”, comme montré en Fig. 154. Le rapplar chargeRmivFmay a été choisi égal a
0.1 et la fréequence imposée a 1Hz. La charge madgim&té choisie inférieure aux charges
critigues obtenues en traction monotone et ég&leNa valeur Iégérement plus faible que la

Fe " du composite oxydé.

Load [kN]

o
-
N
w
~

Cycle []

Fig. 154: Cycles de chargement "triangulaires"
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L'essai a été interrompu a intervalles réguliens p@ comptage in situ des fissures a l'aide de
la caméra et du microscope longue distance QUESTHRe fois, notamment pour les états
plus endommagés, des radiographies aux rayons Xédeantillons ont été également
réalisées, permettant de vérifier la fiabilité dumptage in situ et d'évaluer I'extension en
profondeur des fissures.
Pour améliorer la qualité des images aux rayonavdnt chaque observation, du lodure de
Zinc a été déposé sur les deux tranches des dibrasti
Aux rayons X les fissures matricielles apparaissemime des traits noirs horizontaux qu'on
arrive a distinguer tres clairement sur I'écraf@einateur, avec un grossissement suffisant.
Afin de faciliter le lecteur dans l'identificatiotes ces fissures, un post traitement a été
effectué pour remplacer les traits noirs - qui stmés difficlement observables aprés
I'impression de l'image - avec des lignes rouggsntala méme extension dans la largeur de
I'échantillon (Fig. 155). Sur cette méme figurdailt noter que :
- la tranche polie de I'échantillon, soit celle danfissuration est suivie in situ avec la
caméra, est toujours a droite;
- tout en haut et tout en bas de I'échantillon orenlesdes zones plus foncées, qui
correspondent aux parties ou I'échantillon a eigu# dans les mors;
- limage est aussi un peu plus foncée a proximig dbux tranches de I'échantillon

plutét qu'au centre a cause du traitement avemderé de Zinc.

{ e A
Gripping jaw / :

damaged area

ge

Polished
side

Native RX Ima
Post-processed image

Fig. 155: Exemple d'image par rayons X et post-tré&ment mettant en évidence les fissures matriciefie

Afin d'assurer la fiabilité des résultats, les esske fatigue a température ambiante ont été

conduits sur quatre échantillons, deux vierges estxdpré-oxydés 72 heures sous 2 bars

d'oxygeéne a 150°C.
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La Fig. 156 montre les courbes "densité des fissusenombre de cycles" obtenues pour les
échantillons vierges (ligne noire) et pré-oxydégng rouge). Encore une fois, on remarque
un trés net décalage entre les deux allures, $atéata dispersion normale de l'essai, qui par
ailleurs est tres faible (~5%). Concernant I'éviolutde la fissuration matricielle, on constate
que :

- la durée de la phase initiale jusqu'a l'apparitiea premieres fissures dépend de I'état
du matériau. Sur les tranches des échantillonsgeserles premieres fissures
matricielles transverses sont apparues aprés 10@Ces, tandis que pour les
échantillons pré-oxydés le nombre de cycles némessat inférieur d'un ordre de
grandeur (environ 100 cycles);

- quel que soit I'état du matériau, vierge ou préd@xyla phase de multiplication des
fissures a une extension de deux décades : e®d8 &t 100'000 cycles pour I'état
vierge et entre 100 et 10'000 cycles pour I'ét@atguydé;

- la densité de fissures augmente, dans les deuxawaes, une vitesse par décade
d'environ 0.16mn;

- enfin, une fois attente la troisieme phase, calléeonombre de fissures ne varie plus,
les densités de fissures des échantillons viergpeeeoxydés sont similaires et égaux
a4 0.32 £0.04mm.
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Fig. 156: Densité de fissures en fonction du nombie cycles et du niveau d'oxydation

En faisant un paralléle entre la diminution - dua @ré-oxydation - de la charge critique de
I'essai monotone (Fig. 153) et la réduction du n@m® cycles nécessaires a I'amorcage par

fatigue mécanique des premieres fissures matesiellFig. 156), il apparait que la
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fragilisation des surfaces exposées a I'environnethermo oxydant facilite I'amorcage de la
fissuration matricielle autant en traction monotguoéen fatigue.

Cependant, la technique d'observation in situ menio aucune information sur la taille des
fissures, qui peuvent étre superficielles ou brandrser complément I'échantillon. De plus,
pendant la troisieme phase, bien que la densiféssieres ne varie plus, la charge mécanique
de fatigue pourrait faire propager les fissuressdarlargeur de I'échantillon. Par conséquent,
deux nouveaux échantillons (vierge et pré-oxydé)én@ préparés et I'évolution des fissures
transverses a été suivie en prenant une imageagors X a chaque arrét de la machine.

La Fig. 157 montre I'évolution de I'endommagementiritiel de I'échantillon vierge en
fonction du nombre de cycles. Aprés 20.000 cycléschantillon vierge présente
principalement des fissures matricielles courtes,sgnt apparues en surface autant du coté
poli que de l'autre; on observe seulement 5 fissqueé traversent completement I'échantillon.
Entre 20.000 et 100.000 cycles, on voit apparaf@atres fissures dans des nouveaux sites,
justifiant 'augmentation de la densité de fissueservée en Fig. 156. En passant de 100.000
a 500.000 cycles, en revanche, le nombre de fissugdricielles n'augmente plus mais elles
se propagent dans la largeur de I'échantillon.r@fprés 500.000 cycles on compte environ

30 fissures matricielles, dont 10 traversant I'é@tlan de part en part.

:

Virgin specimen

200000 cycles
50.000 cycles
100.000 cycles
500.000 cycles

Cycles

Fig. 157: Images aux rayons X de la fissuration métielle dans I'échantillon vierge en fonction du
nombre de cycles.
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Par contre, I'évolution de la fissuration matrigalans I'échantillon pré-oxydé 72 heures sous
2 bars d'oxygéene a 150°C, montré en Fig. 158, lastrppide. Aprés seulement 1.000 cycles,
on observe sur la surface des fissures matricielteg environ 5 traversant I'échantillon,
principalement localisées dans la partie centratesuite, entre 1.000 et 20.000 cycles, en
accord avec le comportement observé en Fig. 15@geteité de fissures augmente et les
fissures présentes se propagent dans la largdiéctantillon. Enfin, entre 20.000 et 100.000
cycles la densité de fissures n'évolue plus. Cegrantes fissures déja amorcées se propagent

et apres 100.000 cycles on observe environ 25réssittiraversantes”.

Pre-aged specimen
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Fig. 158: Images aux rayons X de la fissuration matielle dans I'échantillon pré-oxydé, 72 heures 450°C
sous 2 bars d'oxygéne, en fonction du nombre de dgs.

Une comparaison, pour un méme nombre de cycle®9(@0et 100.000), des échantillons
vierge et pré-oxydé est proposée en Fig. 159. hlédlon vierge est moins endommagé que
le pré-oxydé, les fissures sont principalement tesuret les fissures "traversantes" se
localisent surtout au centre de I'échantillon. &artre, I'échantillon pré-oxydé présente des
fissures matricielles uniformément reparties entrertes et "traversantes"” distribuées le long
de toute la longueur observée, bien que encore foise une concentration supérieure

d'endommagements est trouvée dans la partie central
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20.000 cycles 100.000 cycles

Virgin specimen
Pre-aged specimen
Virgin specimen
Pre-aged specimen

Fig. 159: Images aux rayons X de la fissuration métielle dans I'échantillon vierge et pré-oxydé, 72
heures a 150°C sous 2 bars d'oxygéne, apres 20.@0000.000 cycles de chargement.

D'apres la Fig. 156, le comptage in situ des fissunatricielles aprés 100.000 cycles conduit
a la conclusion que la densité de fissures obsesuédes tranches polies d'échantillons
vierges et pré-oxydés est la méme, environ 0.32n#n considérant aprés 100.000 cycles de
chargement, pour les deux échantillons en Fig. lfquement les fissures qui seraient
"visibles" du coté des tranches polies (celles métal en Fig. 159), on compte : 22 fissures
(dont 7 traversant I'échantillon) pour le composikerge et 27 fissures (dont 25 traversant
I'échantillon) pour l'autre, correspondant & dessilés d'environ 0.31mfmet 0.38mri,
respectivement. Or, bien que la comparaison en F5§. révele un état d'endommagement
plus diffus et uniforme dans I'échantillon lorsqujaré-oxyde le composite, on s'apercoit que
le résultat de la Fig. 156 est quand méme confipardles images aux rayons X, qui ont été
obtenues, d'ailleurs, sur d'autres échantillons.

Enfin, on remarque que dans I'échantillon pré-oXgddissures traversant le pli 90° sont plus
nombreuses que dans l'autre cas. Cependant, @ané djue dans cette étude nous avons
effectué seulement deux essais aux rayons X, obfervation doit étre validée avec une

campagne expérimentale plus riche, permettant digevéa reproductibilité de ces résultats.

4. Conclusions
En conclusion, une nouvelle technique expérimentatge sur |'utilisation d'essais de traction

et de fatigue a été mise en place et présentée aarthapitre. Cela nous a permis de
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caractériser expérimentalement les effets de lanth@xydation sur la fissuration matricielle
de composites stratifiés a température ambiantéguenissant des informations intéressantes
sur I'amorcgage et la propagation des fissures ongltes transverses.

La fragilisation suite a I'oxydation des surfaceeaement exposées a I'environnement a un
effet sur 'amorcage des fissures transverses\sgappant au cours d'un essai de traction ou
de fatigue. La charge critigue de I'essai monotpoar un composite stratifié J®0]s
HTS/TACTIX diminue de 9kN pour I'état vierge a Ibkpour un état pré-oxydé et,
parallelement, le nombre de cycles de fatigue rsa@esa faire amorcer les premieres fissures
(avec une charge maximale du cycle de 3kN) est afdre de grandeur plus bas lorsqu'on
pré-oxyde le matériau.

Des images aux rayons X ont été prises sur un étbarvierge et un échantillon pré-oxydé
a chaque interruption de la machine de fatigueteGatide, d'un coté a confirmé la valeur de
la densité de fissures obtenue avec les obsergaiiositu effectuées avec une caméra et le
microscope QUESTAR, mais également a montré quefigssires se propagent dans
I'épaisseur de I'échantillon jusqu'a traverser detament le pli 90° de part en part. De plus,
cette propagation continue alors que le nombresgdares semble sature.

Etant donné que la machine de traction/fatigueisgdl dans cette étude permet aussi
d'effectuer des essais sous température et eneinogmt contrdlés, le protocole expérimental
proposé pourra étre également appliqué a I'étuds @effets de linteraction
meécanique/oxydation sur la cinétique de fissuratiatricielle du composite, ce qui est une

perspective intéressante de cette thése.
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TITRE : Effets de la thermo oxydation sur le comportemegtanique de matériaux
composites pour applications aéronautiques

TITLE: Study of the effects of thermal oxidation on thechaeical behaviour of
aeronautical composite materials

RESUME : L'oxydation conduit a une modification des priépgs mécaniques de la matrice
polymeére, associée a sa fragilisation, et a latioreale déformations résiduelles (retrait) qui
induisent I'amorcgage et le développement d'endoramagts.

Avec l'objectif de prévoir 'amorcage de ces endoagements, il est nécessaire de calculer
'état des contraintes a différentes échelles duérnaa vieilli. Il faut donc disposer de
modeles de comportement du polymere et du compdépendant du niveau d’oxydation.
Deux types de difficultés se présentent : 'uneoaig® a la nature locale de ce phénomene,
difficilement captée par des essais classiquestitra compression...) et l'autre de par
'aspect visqueux du comportement mécanique, qitiétee identifié sur les temps courts et
les temps longs. Ce travail — conduit dans le cddrprogramme COMPTINN' — est consacré
a I'étude des effets de la thermo oxydation saoteportement mécanique de deux polymeres
(une résine Epoxy et une résine Polyimide) et @esposites associés (a fibres de carbone),
ainsi qu'a la caractérisation de l'amorcage desoranthgements induits par la thermo
oxydation de la matrice. Cette étude se composeideparties : mise en place d'une nouvelle
méthodologie numérique/expérimentale pour I'anadieseeffets de la thermo oxydation sur le
comportement mécanique local du polymere et le Idppement d'une loi constitutive
appropriée ; mise en place d'une nouvelle approcimeérique/expérimentale pour le calcul
du champ des retraits matriciels sur la surfacecoesposites UD, conduisant, au cours du
vieillissement, a 'amorcage des décohésions fibagérfice ; développement d'une technique
expérimentale pour I'étude de l'interaction méaagioxydation au cours d'essais de fatigue
de composites stratifiés.

ABSTRACT : It has been previously shown that, at medium teatpegs, carbon fibres -
epoxy matrix composites can be affected by thermidation that is a coupled phenomenon
of oxygen diffusion and chemical reaction takingga in the oxidation sites present in the
molecular structure of the organic matrix. Thernxidation can lead to damage the
composite surface, without any applied externadloa

This work has been conducted within the framewdrkhe COMPTINN' project, aiming to
study the effects of thermal oxidation on the meate behaviour of two polymers (an epoxy
resin and a polyimide resin) and of the correspogndiomposites (carbon fibre), and to
characterize the matrix damages promoted by isoi@leageing. This study is composed of
three parts: development of a new numerical/expantal technique for characterizing the
effects of thermal oxidation on the local mechankmehaviour of the studied polymers and
identification of a constitutive law; developmerftaonew numerical/experimental approach
for calculating the matrix shrinkage field on theidirectional composite surfaces, which
leads, during ageing, to the onset of fibore/matiébonding phenomenon; development of a
novel experimental technique for studying the imtd#on between the mechanical
solicitations and the oxidation degradation mec$rasithrough fatigue tests.

MOTS-CLES : Composite, Carbone-Epoxy, Carbone-Polyimide, Dilitabi Thermo-
oxydation, Simulation numérique, Vieillissement&écé, Endommagements.

KEYWORDS : Composite, Carbon-Epoxy, Carbon-Polyimide, Duréhill hermo-oxidation,
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