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Introduction

1. Contexte industriel

Un matériau composite peut étre défini comme I'alliance d'au moins deux composants
différents. Le corps hétérogene obtenu peut alors combiner les avantages des deux phases et ainsi
avoir de meilleures propriétés que celles de chaque composant pris séparément. Le concept de
matériau composite remonte a l'antiquité. Les ingénieurs de I'Egypte ancienne amélioraient déja la
résistance des briques de construction en ajoutant de la paille courte a l'argile. L'os humain peut par
ailleurs étre considéré comme un matériau composite naturel, qui allie entre autres collagene
(matrice) et phosphate de calcium (inclusions). Ces matériaux correspondent en effet la plupart du
temps a une matrice qui relie et fige des renforts. Généralement, les renforts sont rigides mais
fragiles tandis que la matrice est ductile et moins rigide mais également bien moins dense.

Les matériaux composites, ou simplement composites par abus de langage, sont donc
réputés pour leur ratio propriétés mécaniques — densité tres intéressant. Un exemple caractéristique
est le rapport rigidité — densité, ou la place avantageuse des matériaux composites par comparaison
avec d'autres matériaux est illustrée sur la Figure 0.1. Il est a noter que les renforts ne sont pas
systématiquement plus rigides que la matrice, comme par exemple dans le cas des matrices
céramiques. Les matrices les plus fréquentes sont soit ces-derniéres, soit les métaux, soit les
polymeéres. Les renforts les plus courants sont les fibres de verre, de carbone, d'aramide (Kevlar), des
fibres naturelles ou des inclusions métalliques ou en céramique. De plus en plus de microparticules
(talc ou bille de verre par exemple) sont aussi ajoutées dans les mélanges polymére — fibres de verre
ou de carbone afin de privilégier la rigidité ou d’autres caractéristiques telle que la tenue au feu.
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Figure 0.1 — Place des matériaux composites dans le monde des matériaux en considérant leur ratio
module d'Young / masse volumique (Document Granta Design).



L'essor et |'utilisation moderne des matériaux composites débute au milieu des années 1960
et concerne principalement l'industrie aéronautique, en perpétuelle quéte d'allegement de
structures. Au fil des décennies et jusqu'a aujourd'hui, ces nouveaux composants révolutionnent le
domaine et remplacent petit a petit les pieéces métalliques. Les données d'Airbus et d'Eurocopter,
représentées Figure 0.2, montrent qu'en |'espace de 40 ans, les matériaux composites sont passés de
composants marginaux a matériau principal, a hauteur de 55% pour I'A350 XWB et de 85% pour le
NH90. Cette évolution dans les applications est réalisée avec une exigence accrue en termes de
performances de rigidité, de résistance et de durabilité.
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Figure 0.2 — Part des matériaux composites dans la fabrication d'avion d'Airbus ou d'hélicoptéeres
d'Eurocopter (Documents Airbus et Eurocopter).

Cette remarquable montée en puissance des matériaux composites ne s'est pas arrétée au
domaine de I'aéronautique et concerne plus récemment l'industrie automobile. Lors de la conception
de véhicules routiers, la réduction de masse est en effet une problématique de plus en plus centrale.
Le but est alors de réduire la consommation de carburant ainsi que les émissions polluantes,
notamment de dioxyde de carbone. Les composites a matrices organiques, et plus particulierement
les thermoplastiques renforcés par des fibres courtes, représentent alors une alternative efficace et
économique aux métaux. En effet, ces matériaux ont pour avantages leur ratio résistance-masse
intéressant et leur performance thermomécanique, mais aussi leur capacité a pouvoir étre moulés
par injection ce qui facilite la mise en ceuvre de pieces complexes.

Si les matériaux composites ont largement investi le domaine automobile pour des piéces qui
ne subissent pas de chargements mécaniques importants (carrosseries, habillage intérieur), les
exigences environnementales imposent un allegement des véhicules toujours plus important. Dans
ce contexte, les pieces structurelles historiquement métalliques sont de plus en plus remplacées par
des matériaux composites a matrice polymere. Le challenge est alors de réussir a produire ces piéces
a un cout équivalent tout en assurant la fiabilité mécanique pour un poids réduit. La Figure 0.3
présente par exemple deux piéces automobiles en polyamide 6,6 renforcé par des fibres de verre
courtes, a savoir un pare-choc avant ainsi qu'un support moteur.



Figure 0.3 — Pieéces automobiles structurelles fabriquées en polyamide 6,6 renforcé par des fibres de
verre courtes. a. Pare-choc avant. b. Support moteur. Ces photos sont reproduites avec |'autorisation
de Solvay Engineering Plastics.

Afin d'utiliser de tels matériaux pour la fabrication de ces pieces structurelles, il convient de
s’intéresser au chargement que subissent ces composants mécaniques. Sous capot, ces derniers sont
notamment soumis a des vibrations permanentes et donc sujets a des chargements de type cyclique.
Parmi les aspects du dimensionnement des composants automobiles, I'étude de la fatigue nécessite
tout d’abord de déterminer les équations constitutives du matériau composite ainsi que leurs
évolutions tout au long de sa vie. Ceci permet alors de calculer la réponse d’une piéce structurelle a
n‘importe quel chargement issu du cahier des charges. Le modéle de calcul doit donc étre
suffisamment prédictif et intégrer aux échelles pertinentes les phénomenes pouvant influencer la
durée de vie en fatigue, dont notamment I'état mécanique a I’échelle microstructurale. C'est ce que
nous souhaitons développer dans le cadre de ces travaux, dans le cas d'un polyamide 6,6 renforcé
par des fibres de verre courtes a hauteur de 30% en masse (PA66-GF30). Sous chargement (cyclique
ou non), ce matériau composite s'endommage de maniere complexe [1] [2]. L'étude et la
modélisation de cet endommagement s’averent particulierement ardues. De plus, I'interaction du
polyamide avec son environnement (humidité, température) complexifie fondamentalement I'étude
de son comportement.

La prédiction du comportement en fatigue de structures en thermoplastiques renforcés (TPR)
est donc une problématique encore largement ouverte et les approches de modélisation sont
fortement en développement. En plus de I'effet tres important de I'environnement et de I’histoire
thermique et hygrométrique du matériau, le comportement mécanique sous sollicitations cycliques
ainsi que I'endommagement puis la rupture du matériau et de la structure en TPR dépendent tres
fortement de :

e Phénomeénes complexes couplés a I|'échelle micro : processus de localisation de la
déformation, mécanismes locaux d’endommagement (amorgage, propagation de
microfissures, décohésion de I'interface fibre-matrice) associés a I’évolution microstructurale
du polymeére.

o L’effet du trajet de chargement : effet de la contrainte moyenne, effet d’entaille (taux de
triaxialité des contraintes), niveau d’amplitude, chargement a amplitude variable, spectre de
chargement aléatoire ...



e la variabilité de la microstructure induite par le procédé de mise en ceuvre : effet de
I'orientation des renforts générée par linjection, évolution de l'anisotropie due aux
mécanismes d’endommagement et de déformation ainsi que de la variation spatiale du
comportement de la matrice ou de son taux de cristallinité (cceur et peau de la structure).

Les effets combinés des trois points précédents n’ont pas été étudiés dans la littérature
ouverte et encore moins intégrés dans des modeles de prédiction de la tenue en fatigue de
composites TPR. De fagon non exhaustive, les travaux publiés récemment sur les polyamides
renforcés abordent la problématique de la fatigue des TPR soit a travers le comportement en
viscoplasticité cyclique [3] ou bien au moyen d’une approche phénoménologique de
I’'endommagement [4]. Plusieurs verrous scientifiques restent cependant posés. Par exemple, quel
est I'impact de la variabilité de la microstructure en fatigue multiaxiale ? L'identification des
mécanismes d'endommagement et de déformation, leur cinétique liée a des effets de couplage et la
relation a la microstructure locale sont des problématiques encore ouvertes a I'heure actuelle. Ceci
est particulierement important dans le cas de matériaux présentant une forte variabilité de la
microstructure induite par le procédé d’élaboration, ce qui est le cas du matériau de I'étude, le
PA66-GF30 [5] [6].

2. Objectifs de la thése et cadre du projet FUI-DURAFIP

Le présent travail de thése s’inscrit dans le cadre du projet DURAFIP (financement FUI-DGCIS,
2012-2015) en collaboration industrielle avec un consortium de 14 partenaires académiques et
industriels. Piloté par Solvay, ce projet structurant et fédérateur bénéficie également de la
participation de PSA Peugeot Citroén, de Toyota, de Trelleborg, d'e-Xstream, d'AXS Ingénierie, de
Promold, de SOGEFI, des Arts & Métiers ParisTech, de |'Université Catholique de Louvain, du CEMEF,
de I'ENSTA Bretagne et de I'Université de Montpellier 1. Les objectifs principaux de ce projet sont
tout d'abord la compréhension et la modélisation des phénomenes, a différentes échelles, qui
interviennent lors de I'endommagement en fatigue de piéces structurelles en polyamide 6,6 renforcé
par des fibres de verre courtes. Ensuite, la validation des approches de conception proposées
permettra le dimensionnement et la fabrication de pieces structurelles compétitives en
thermoplastique renforcé.

Le but des présents travaux de thése est au coeur de ces objectifs et concerne la formulation
d’une modélisation multi-échelles, a fort contenu physique, du comportement cyclique couplé a
I’endommagement anisotrope du PA66-GF30, notamment en fatigue multiaxiale.

La modélisation proposée dans le cadre de cette étude est d’inspiration auto-cohérente
formulée a travers le modele de Mori et Tanaka généralisé a 'endommagement anisotrope [7]. Le
modele s’appuie sur une description fine de la microstructure avec notamment la distribution
d’orientation, la distribution d’élancement et la fraction volumique de fibres induites par le procédé
de fabrication. Celles-ci sont préalablement caractérisées par des moyens expérimentaux a
différentes échelles du matériau. Il est également important de prendre en compte le comportement
mécanique de chaque phase, et plus particulierement le comportement visqueux du polyamide.



L'aspect endommagement est intégré de maniére locale, en décrivant aux travers de lois de
décohésions d’interfaces et de grossissement de cavités, I'évolution observée dans les matériaux
sous sollicitations cycliques. La démarche de modélisation multi-échelles permet alors, tout en
intégrant les mécanismes physiques a une échelle fine, de déterminer les propriétés macroscopiques
(modules tangents) intégrant la rhéologie des phases et I'endommagement du composite. Ce type de
modélisation nécessite cependant d’identifier I'évolution des mécanismes physiques et le
comportement des phases. Une caractérisation, elle aussi multi-échelles, s’avére alors nécessaire, et
doit immanquablement étre couplée a une stratégie d’identification par méthodes inverses a partir
du comportement macroscopique et des données physiques aux différentes échelles du composite.

Cette étude se déroule en parallele d'une vaste investigation expérimentale menée
notamment par Arif dans le cadre de sa these [8]. Celle-ci est fondée sur les techniques de mesure de
champs, au microscope électronique a balayage (MEB) et par microtomographie X, qui sont exploités
pour identifier des critéres locaux d’endommagement en fatigue. Ceux-ci intégrent I'évolution du
nombre de microcavités et/ou de microfissures en fonction de I’état de contrainte local et du taux de
triaxialité des contraintes, calculé par le modéle de transition d’échelles. Les criteres locaux
d’endommagement identifiés a I'échelle micro sont validés a I’échelle macro au moyen d’essais de
fatigue uniaxiale puis en chargement multiaxial. Les moyens d’essais présents a 'ENSAM permettent
de réaliser des essais de fatigue en trajets de chargement proportionnel ou non proportionnel. Il est
alors possible d’identifier une surface de charge multiaxiale d’iso-endommagement et I’évolution de
cette surface dans I'espace des contraintes appliquées en fonction du nombre de cycles. Le modele
multi-échelles étant fonction de la distribution de la microstructure, il est également possible de
simuler d’autres configurations de microstructures issues de la simulation du procédé d’injection.
Enfin, le modéle formulé doit résolument étre tourné vers le calcul de structures et son
implémentation numérique est prévue pour étre compatible avec au moins un logiciel de simulation
numeérique par éléments finis (Abaqus).

3. Plan du mémoire de these

Le manuscrit de these s'articule de la facon suivante. Le premier chapitre décrit le matériau
utilisé dans cette étude, a savoir le polyamide 6,6 renforcé par des fibres de verre courtes a hauteur
de 30% en masse (PA66-GF30). Il recense ainsi les propriétés de la matrice comme des renforts avant
de décrire le procédé de fabrication et la microstructure que cela induit. Une étude bibliographique
détaillée analyse les propriétés mécaniques du PA66-GF30 ainsi que les mécanismes
d'endommagement, pour des chargements en quasi-statique et en fatigue. Conjointement avec la
these d'Arif [9], des essais in-situ ont également été menés au MEB et sont ici présentés.

Une revue bibliographique de la prise en compte de I'endommagement dans la modélisation
du PA66-GF30 est réalisée dans le second chapitre. L'implémentation choisie pour
I'endommagement de ce thermoplastique renforcé y est ensuite développée, mécanisme par
mécanisme. Une approche originale est notamment développée pour la description de la
dégradation des interfaces fibre/matrice, et validée en simulant la décohésion des fibres dans un
volume élémentaire représentatif (VER) en utilisant une cellule élémentaire ou des éléments cohésifs
simulent I'interface sujette a la décohésion.



Le troisieme chapitre décrit ensuite le modéle micromécanique en lui méme. La littérature
est analysée afin d'entrevoir les possibilités de modélisation de ce matériau composite et de justifier
I'approche choisie. L'homogénéisation de Mori-Tanaka est rappelée et étendue dans le cas d'un
grand nombre de phases incluant des enrobages dont la fraction volumique est finie. Cette partie se
termine par l'analyse et le développement des lois constitutives pour chaque phase du volume
élémentaire représentatif (VER). Cette partie comporte également l'influence des lois d'évolution de
I'endommagement sur le VER, ainsi que la description du scénario d'endommagement standard que
cette approche permet de modéliser.

L'implémentation numérique est détaillée dans le quatrieme chapitre. Ce-dernier présente
I'architecture du code développé au cours de cette these, et qui a donné naissance au projet open-
source SMART+ (Smart Materials Algorithms and Research Tools) au sein du LEM3-ENSAM. |l s'agit
d'une librairie scientifique libre codée en C++ et dont le but est de faciliter I'analyse de la mécanique
des matériaux, a travers entre autres des lois constitutives dédiées. Ce programme permet
également de simuler le comportement d'un VER donné. Le modele développé y est donc
implémenté, dans une version propriétaire de la librairie. Une analyse de sensibilité termine cette
partie et détaille notamment l'influence de la microstructure ou des paramétres d'endommagement.

Enfin, le cinquiéme et dernier chapitre présente l'identification du modele. Les algorithmes
d'optimisation, codés dans le cadre de la thése, y sont tout d'abord présentés. L'identification
successive des parameétres microstructuraux, visqueux et d'endommagement est ensuite décrite. Des
simulations intégrant tous les phénomeénes couplés sont finalement menées et analysées pour des
chargements complexes.

Le mémoire se termine par les conclusions générales de cette thése. Elles ouvrent la voie vers
les perspectives de ces travaux en termes de projets académiques et industriels.



I. Propriétés et mécanismes d'’endommagement du PA66-GF30

1. Description du matériau composite

Les composites a matrice thermoplastique sont aujourd'hui les plus utilisés dans le contexte
automobile, et ce a plusieurs titres. D’une part, leur mise en ceuvre est aisée grace a leur aptitude a
étre fabriqués par le procédé de moulage par injection. Ceci permet une production en série de
pieces complexes et les moules correspondants bénéficient par ailleurs d’une bonne longévité.
D’autre part et contrairement aux thermodurcissables, ils ont également I'avantage de pouvoir étre
recyclés. lls bénéficient aussi d'une bonne résistance aux chocs et d'un bon rapport
résistance/densité. A noter que les fibres de verre sont choisies courtes afin de permettre la mise en
ceuvre par injection et ainsi garantir une cadence de production adaptée a I'industrie automobile.

Dally et Carillo [10] abordent ce qui peut justifier le choix du polyamide 6,6 parmi les autres
thermoplastiques. Les résultats de leurs tests en fatigue a déformation imposée sont représentés par
des courbes de Wohler sur la Figure I.1. Sauf contre-indication, les différents polymeres sont
renforcés par des fibres de verre courtes. Le nylon (polyamide) renforcé présente effectivement une
meilleure résistance/durée de vie que le polyéthyléne ou le polystyréne. Ceci est principalement du a
une énergie cohésive des polyamides beaucoup plus élevée que celles d'autres polyméres; 158
kJ.mol ™ pour le polyamide 6,6 contre 8,8 ki.mol™ pour le polyéthyléne par exemple [11].
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Figure 1.1 — Courbes de Wohler pour différents thermoplastiques renforcés [10].

Dans le cadre de ces travaux de thése, I'étude est conduite sur un matériau composite
comportant une matrice en polyamide 6,6 renforcée par des fibres de verre courte a hauteur de 30%
en masse (PA66-GF30). De nombreux paramétres influencent le comportement de ce matériau, dont
par exemple et de maniere non exhaustive :

e Lagéométrie de la piéce injectée, avec la présence éventuelle de ligne de soudure.

e |’état de surface selon les traitements utilisés.

e Les conditions environnementales tels que la température, I’'humidité ou le milieu
d’utilisation.

e Levieillissement hydrothermal du matériau.

e Lataille des défauts matriciels typiques du procédé de mise en forme.

e La présence d’autres éventuels défauts (fissure, ...).

e La qualité de l'interface fibre-matrice, dépendante de I'ensimage des fibres.



e Les conditions de chargements — en fatigue, il s’agira par exemple de la valeur
moyenne de chargement, de son amplitude, de sa fréquence et du déphasage entre
les différents chargements dans des cas de sollicitations multiaxiales.

e La microstructure du matériau composite et la distribution des contraintes a I'échelle
microstructurale qui en résulte. Cela concerne principalement |'orientation des
renforts, qui dépend notamment de leur position dans [|'épaisseur de la piece
injectée.

e Les lois de comportements et d’endommagement des différentes phases.

En plus de ces facteurs, les propriétés de chaque constituant sont bien évidemment cruciales
et impactent nécessairement les propriétés du PA66-GF30. Ceux-ci sont donc décrits dans les
paragraphes suivants et participent a la compréhension du comportement thermomécanique du
matériau composite.

a. Fibres de verres

Les renforts du PA66-GF30 sont beaucoup plus résistants que la matrice, ce qui permet
d'assurer la tenue mécanique du matériau, notamment en termes de rigidité et de résistance. Les
fibres de verre sont les renforts les plus utilisés lors de la conception de matériaux composites. Parmi
les qualités de ces fibres figurent leur légereté et leur résistance en traction mais aussi leur résistance
a la corrosion, leur qualité d'isolant électrique et la liberté de mise en forme qu'elles permettent -
autant au niveau du procédé que de la forme des pieces a créer [12]. Le marché des fibres de verre
est principalement dominé par le type E, qui correspond a du verre alumine-borosilicate contenant
moins de 1% d'oxydes alcalins. C'est celui qui est ici utilisé pour le PA66-GF30. Les autres grands
types de fibre de verre sont R et D et correspondent respectivement a des applications pour
composite haute performance ou pour la fabrication de circuits imprimés (utilisation des propriétés
diélectriques).

En ce qui concerne les fibres de verre courtes, il est admis qu’elles sont élastiques isotropes.
Leurs principales propriétés sont rassemblées dans le Tableau I.1. Elles possedent une longueur
moyenne de 250 pum avant injection, et leur facteur de forme varie entre 10 et 100. Dans le cadre de
la modélisation, elles seront considérées en tant qu'inclusions ellipsoidales pour des raisons de
simplicité.

Fibre de verre de type E

Diametre (um) 10

Densité (g.cm™) 2,54
Module de traction (GPa) 72,4
Résistance en traction (MPa) 1725
Module de Poisson 0,22
Coefficient d'expansion thermique (°C™) 5.10°
Conductivité thermique (W/m.°C) 1,04
Résistivité (Q.cm) 0,1

Tableau 1.1 - Propriétés des fibres de verres de type E pour application en thermoplastique renforcé.
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b. Matrice polyamide

Au sein du composite étudié, I'un des principaux roles de la matrice est de transférer la
charge aux fibres. Elle doit donc présenter une bonne adhésion avec celles-ci afin d'optimiser la
tenue mécanique du matériau composite. Le polyamide (PA), ou nylon, est caractérisé par la
présence du motif amide de la Figure I.2a au sein du polymére. Les polyamides sont alors différenciés
par deux nombres juxtaposés qui correspondent au nombre d'atomes de carbone séparant deux
atomes d'azote N, respectivement des c6tés sans et avec les doubles liaisons C=0. Une illustration du
PA66, utilisé dans cette étude, est faite Figure 1.2b. A noter que des liaisons hydrogénes apparaissent
entre les atomes O et H de plusieurs chaines de polymeéres, renforcant le matériau.

H 0] H o) 0]

H
|
a. b. n

Figure 1.2 — Représentation moléculaire a. du groupe caractéristique des polyamides et b. du motif
élémentaire du polyamide 6,6.

La linéarité, les symétries et les liaisons hydrogénes du polyamide lui conférent une forte
cristallinité et donc de bonnes propriétés mécaniques. La cristallinité du polyamide varie avec la
nature de son motif. Pour un PA66, elle est de 40 a 50 % [11]. La partie cristalline s'organise en
sphérolites, comme expliqué dans la section suivante et illustré Figure 1.9. Les propriétés physiques
du PA66 dépendent de sa teneur en eau et de sa température. Ce point sera détaillé un peu plus tard
dans cette section. Les caractéristiques du PA66 sec sont rassemblées dans le Tableau I.2.

PA66
Masse volumique (g.cm™) 1,14
Module de traction (GPa) 3

Contrainte de traction a rupture (MPa) 85
Allongement a rupture en traction (%) 50
Température de fusion (°C) 265

Tableau 1.2 — Propriétés physiques du PA66 sec, a température ambiante [11].

En ce qui concerne la loi de comportement d’un polymeére semi-cristallin, il est admis qu’elle
suit une loi visco-élastoplastique isotrope, telle que représentée Figure 1.3. Le comportement en zone
| est uniquement viscoélastique (voire élastique). En zone Il, il devient plastique puis viscoplastique
en zone lll. Une description plus poussée des différents mécanismes qui entrent ici en jeu peut étre
trouvée dans la these de Mourglia-Seignobos [13]. Lorsque le polyamide 6,6 est sec, les valeurs
caractéristiques de sa courbe de traction a 23°C eté = 1073 s~ ! sont E = 3GPa, oy = 80 MPa
et op = 120 MPa. L'une des conséquences de la viscosité du polyamide 6,6 est sa sensibilité a la
vitesse de déformation. Ce phénomeéne d’adoucissement est caractéristique des polyméres semi-
cristallins et a été largement étudié dans la littérature [14].
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Figure 1.3 — Courbe type contrainte nominale / déformation nominale dans les polyméres
semi-cristallins [13].

Comme tous les polymeres, le polyamide posséde un état vitreux et un état caoutchouteux,
séparés par une température de transition vitreuse T, Elle marque une brusque variation des
propriétés mécaniques du matériau. Le comportement viscoélastique du polyamide est fortement
influencé par I'écart entre sa température et celle de sa transition vitreuse. Cette derniére est en
outre directement influencée par le taux d’humidité relative auquel le polymeére est soumis [15],
suivant le Tableau 1.3 donné par notre partenaire industriel. Le polymére atteint une saturation en
eau lorsque celle-ci atteint 8,5% de concentration massique [16]. L'influence de I’lhumidité se ressent
donc entre autres en fatigue au niveau du déphasage ainsi que des performances mécaniques [13].

Humidité Température de
relative transition vitreuse

0% 67,5 °C
25% 50 °C
50 % 22 °C
68 % 12,5°C
80 % 0°C
100 % 0°C

Tableau 1.3 — Variation de la température de transition vitreuse du PA66 en fonction de I'humidité
relative, a 4°C pres.

La littérature fournit de nombreuses lois d’évolution de la température de transition vitreuse
en fonction de I'"humidité relative, mais une étude de Launay et al. a montré qu’une interpolation
linéaire apparait suffisante pour décrire ce phénomeéne [15]. Cette humidité influence également
I'allongement des chaines, comme le montre la Figure 1.4. Il convient alors de toujours garder a
I'esprit que toutes les propriétés mécaniques du polyamide doivent avoir une dépendance a la
température et a I'humidité relative (RH). La modélisation devra donc intégrer ces influences et
I'identification des parameétres ne pourra se faire que pour un jeu de conditions donné. Monson et al.
ont a ce propos étudié I'évolution de nombreuses propriétés du PA66 en fonction de son absorption
d'humidité [17]. lls ont ainsi étudié le changement de masse et de volume du polyamide chargé en
eau ainsi que I'évolution du coefficient de diffusion au cours du processus d'absorption d'eau. La
dilatation due a la teneur en eau y est démontré isotrope. L'équilibre hydraulique et le coefficient de
diffusion sont quant a eux montrés indépendants de la forme de I'échantillon et de son procédé de
fabrication.
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Figure 1.4 — Allongement du PA6 (A) et du PA66 (B) en fonction de leur teneur en eau [16].

Le polyamide 6,6 est également sujet a une dilatation isotrope lorsqu'il subit un changement
de température. Son coefficient de dilatation thermique est égal a 90*10° K* (a titre de
comparaison, il est de 5¥10° K™ pour une fibre de verre). Par ailleurs, le milieu d’utilisation peut
également influencer le comportement du matériau composite, mais cet aspect n’est pas traité dans

le cadre de ces travaux.

Le polyamide est en outre un bon isolant thermique. Il présente en effet une faible
conductivité thermique, et son comportement viscoélastique implique donc une forte variation de
température du matériau lors de sa sollicitation, notamment en fatigue. Comme expliqué dans le
paragraphe précédent, cette montée en température va modifier le comportement du polymére,
notamment quand elle est proche de celle de transition vitreuse. Cela arrive régulierement car pour
une humidité relative aux alentours de 50%, celle-ci est voisine de la température ambiante, comme
le montre le tableau 1.3.

¢. Composite PA66-GF30

Si les composites ont connu un regain d’intérét au cours des dernieres décennies, c’est avant
tout grace a un concept: il s’agit d’essayer de combiner deux matériaux pour tirer le meilleur
compromis des deux. Ici, on souhaite combiner une matrice légeére, ductile et ayant une bonne tenue
en température, avec des renforts rigides et résistants, la premiere permettant de transférer la
charge a ces-derniers, qui empéchent alors une déformation matricielle excessive. Lors d'une mise
sous chargement, ce mécanisme provoque une concentration de contraintes autour des fibres, et
plus particulierement a leurs extrémités. Cet aspect est bien connu de la littérature et est quantifié
par Goodier [18] ou Matonis [19] pour ne citer que ces deux références majeures. Les sites de
localisation de contraintes étant donc intrinsequement nombreux au sein d’un tel matériau
composite, les défauts matriciels de type nano-cavitation n’auront pas d’impact sur la répartition des
charges [13].
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Les propriétés effectives d'un matériau composite sont intrinséquement liées a de nombreux
facteurs. Tout d'abord, la concentration de fibre est le parameétre central d'un tel matériau.
Renforcer du polyamide 6,6 par 30% en masse de fibre de verres change drastiquement les
propriétés du matériau composite obtenu. Le Tableau 1.4 met en exergue la sensibilité a la
concentration de fibre, en comparant le PA66 seul avec 3 PA66 renforcés par 10, 30 et 50 % de fibres
en masse. Le module en traction en la contrainte de traction a rupture augmente de maniére
significative avec la fraction massique de fibre. D'autre part, I'allongement a rupture s'effondre avec
I'ajout de renfort. Comme souligné pour le PA66 seul, le thermoplastique renforcé a également une
grande sensibilité aux conditions environnementales, notamment la température et I'humidité
relative (RH). La comparaison entre un matériau sec et un conditionné a RH = 50% est faite dans le
Tableau 1.5, a la fois pour le PA66 et le PA66-GF30. Ainsi, les propriétés mécaniques se dégradent
sensiblement avec la teneur en eau. De la méme manieére, I'allongement a rupture du matériau
augmente fortement avec I'humidité.

PA66 PA66-GF10 PA66-GF30 PA66-GF50

Masse volumique (g.cm?) 1,14 - 1,37 1,57
Module de traction longitudinal (GPa) 3 5,5 10 16,2
Contrainte de traction a rupture (MPa) 85 100 190 240
Allongement a rupture en traction (%) 50 4 3 2

Tableau 1.4 — Propriétés physiques du PA66, du PA66-GF10, du PA66-GF30 et du PA66-GF50.
Données issues des fiches techniques Solvay pour matériau sec a 23°C.

PA66 PA66 PA66-GF30 PA66-GF30

sec  conditionné sec conditionné
Masse volumique (g.cm™) 1,14 - 1,37 -
Module de traction (GPa) 3 1,4 10 7,5
Contrainte de traction a rupture (MPa) 85 60 190 135
Allongement a rupture en traction (%) 50 200 3 6

Tableau 1.5 — Propriétés physiques du PA66 et du PA66-GF30 (Données issues des fiches techniques
Solvay). Données pour matériau sec et conditionné, a 23°C.

L'orientation des fibres joue également un role prépondérant lors de la détermination des
propriétés du matériau composite, et donc vis a vis des exigences du cahier des charges. Il est en
effet préférable que les fibres soient orientées dans le sens du chargement. La modification du
module de traction en fonction de I'orientation des fibres est présentée dans le Tableau I.6. L'impact
sur les propriétés mécaniques est important. Il convient donc de connaitre précisément la
microstructure du matériau composite afin de la modéliser et retranscrire au mieux son
comportement effectif.

PA66-GF30 Module
Orientation des fibres / direction d'injection longitudinal (GPa)
0° 9,9
45° 6,4
90° 5,5

Tableau 1.6 — Module de traction en fonction de |'orientation des fibres [6].
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Les caractéristiques géométriques des fibres sont également cruciales pour le comportement
du matériau composite. Comme précisé dans le Tableau I.1, elles ont un diametre relativement
constant de 10 um. Leur longueur, et donc leur facteur de forme, dépendent par contre du procédé
de fabrication. La longueur de fibre n'est pas unique et se répartit selon une distribution spécifique.
Hassan et al. ont plus particulierement étudié ce phénomene sur le Technyl A218 V30, nom
commercial Solvay du PA66-GF30 moulé par injection [20]. La fraction volumique correspondante de
fibre est de 16%. Les données pour une concentration volumique de 8% ont été obtenues par
dilution de PA66-GF30 dans du polyamide 6,6 non renforcé issu du méme fabricant. La distribution
de longueur de fibre est plut6ét étendue. Sa médiane est a 250 um, ou se situe 36,5% des fibres. 90%
des fibres ont un facteur de forme compris entre 10 et 50, et 4,5% des fibres ont un facteur de forme
inférieur a 10.
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Figure 1.5 — Fonction de distribution de la longueur de fibre au sein du PA66-GF30 [20].

d. Procédé de fabrication du PA66-GF30

Les polymeéres renforcés se décomposent en plusieurs familles, selon les types de matrice et
de renfort. Ces derniers peuvent par exemple étre des fibres longues, courtes ou encore
correspondre a un composite tissé. La Figure 1.6 met en évidence les possibilités de mise en forme
selon les différents cas de figure. Dans le cas de fibres courtes discontinues, pour une résine
thermoplastique, le procédé de fabrication usuel est soit le moulage par thermo-compression soit
celui par injection. Le moulage par compression consiste tout d'abord a insérer la matiére premiere
dans son moule préalablement chauffé. Celle-ci se présente sous forme de poudre, de granulés, de
semi-solides ou de préformés. La matiére est alors compressée afin de I'obliger a remplir le moule.
Des canalisations dédiées servent a évacuer I'excédent de matiére. Le moule est ensuite refroidi et la
piece récupérée. Le moulage par injection correspond quant a lui a un mélange de matrice fondue et
de fibres courtes injecté a pression élevée dans un moule froid. Le composite se solidifie alors au
contact du moule. Ce procédé, ici retenu par le partenaire industriel, est détaillé ci-aprés. Les fibres
courtes utilisées dans le moulage par compression ont une longueur comprise entre 5 et 50 mm.
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Celles pour le moulage par injection ont une longueur comprise entre 0,1 et 10 mm [5]. Les deux
procédés sont illustrés par la Figure |.7. Beaucoup de variations existent pour fabriquer ces
composites mais elles appartiennent a I'une de ces deux catégories.

RESIN REINFORCEMENT FIBER PROCESS
TYPE PLACEMENT

TYPE

=-pPRESS CURE
Ky
=% OVEN CURE

COMPRESSION MOLDING

INJECTION MOLDING
sTRANSFER MOLDING
THERMOSTAMPING

Figure 1.6 — lllustration des options de fabrication du matériau composite a base thermoplastique ou
thermodurcissable en fonction du type de renfort [5].
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Figure 1.7 — Procédés de moulage a. par compression [5] et b. par injection [21].

En ce qui concerne le procédé de moulage par injection, la matiére doit étre préparée d'une
maniere spécifique a I'aide d'une extrudeuse a double hélice. Le PA66 y est inséré sous forme de
granulé. L'avantage d'une extrudeuse a double hélice par rapport a une simple vis d'extrusion est
I'amélioration de la régularité du flux d'extrusion et la réduction de la dégradation des fibres [5]. Ce
procédé sied parfaitement a la fabrication de pieces linéaires (ici des plaques). Les quatre zones de la
double hélice correspondent a autant d'étapes de préparation de la matiere a injecter (Figure 1.8):

e L'envoi du polymeére dans l'extrudeuse par la trémie. Il commence a se compacter et a
chauffer au contact des hélices.

e Le passage dans la vis de plastification qui fait avancer la matiére et en provoque la fusion
par pression et frottement.
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e latempérature et la pression du polymere fondu sont ajustées pour la filiere d'extrusion.
e Le polymere fondu est envoyé dans le moule a une vitesse d’extrusion homogénéisée.

Compression Precompression

Metering Gas-Melt Mixing Preheatlng-L Feed
le

Figure 1.8 — Schéma du procédé d'extrusion a double hélices [5].

2. Microstructure du matériau composite

a. Microstructure induite par le procédé d'injection

Le procédé de mise en ceuvre de moulage par injection entraine une microstructure
particuliére du polymere [13]. Il s’agit d’une structure semi-cristalline cceur-peau. Le polymére fondu
contient des germes qui constituent les sites de nucléations des lamelles cristallines. Celles-ci
croissent depuis ces germes dans toutes les directions, créant une structure sphérique isotrope
appelée sphérolite, représentée Figure 1.9. La trempe de la matiere fondue en contact avec le moule
froid provoque un gradient de microstructure : la phase cristalline du polyamide s’organise sous la
forme de sphérolites a partir de 20 um du bord. Leur taille augmente avec la distance au bord jusqu’a
une taille de 20 um. La présence de fibres de verre ne modifie pas la structure semi-cristalline du
polymeére et les sphérolites sont trés majoritairement nucléés dans la matrice. La structure cristalline
est donc isotrope. A noter que la partie amorphe est également assumée isotrope et que dans le
cadre de ces travaux, le comportement du polyamide 6,6 sera donc toujours considéré comme
isotrope.

boucle

cristallite
ltaison inter_
cristalline

spheraolite

Figure 1.9 — Organisation des lamelles cristallines en sphérolites [13].
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Le procédé d’injection confere au composite une structure cceur-peau au niveau de la
disposition de ses renforts, également due au procédé de moulage par injection. Les principaux effets
d’orientation des fibres sont liés a des phénomenes rhéologiques durant I'écoulement du matériau
dans le moule [22]. Dans un cas type comme le moulage d'un parallélépipéde rectangle, le
thermoplastique fondu péneétre en fait dans le moule par une canalisation de plus faible section, qui
provoque un gradient de vitesse verticale du polymeére selon la section du moule, comme présenté
sur la Figure 1.10. Ce gradient soumet les extrémités des renforts a différentes vitesses et induit alors
une rotation par cisaillement autour de celles-ci, en les orientant transversalement a I'écoulement.
La vitesse de I'’écoulement le long des parois est par ailleurs assumée nulle. Il en résulte un gradient
de vitesse latéral. Cet écoulement de cisaillement tridimensionnel force les fibres positionnées aux
endroits de fort gradient a pivoter dans la direction d’injection. Finalement, seules les fibres au
centre de la piece conservent leur orientation transverse. La transition entre les deux orientations se
fait par une légére couche ou les fibres sont orientées aléatoirement. A noter que I'orientation des
fibres en peau est également aléatoire, du fait de la vitesse d’écoulement nulle combinée a une
trempe du polyamide fondue au contact du moule refroidi [2]. Les plaques injectées ont donc une
microstructure cceur-peau particuliére, représentée sur la Figure 1.11.

Fibre |
Velooly Shear Rate
—\l‘\‘ ——:-—’JJ.
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b. —

Figure 1.10 — Visualisation du mécanisme d’orientation des fibres au cours du moulage par injection.
a. Représentation 3D de la vitesse des fibres lors de I'injection [6]. b. Impact du gradient de vitesse
sur le taux de cisaillement lors de l'injection [5].
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Figure 1.11 — Microstructure type du PA-GF : effet cceur/peau [6].
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b. Description de la microstructure

L'orientation et la longueur des fibres de verre au sein du matériau ont une influence
déterminante sur ces propriétés mécaniques, comme indiqué dans la section 1 ou démontré par Fu
et Lauke [23]. Ces propriétés sont modifiées par le procédé de mise en forme et ne peuvent donc pas
étre facilement extrapolées a partir de données sur la matiére premiere avant injection. Il convient
donc d'observer la microstructure précédemment décrite afin de pouvoir la quantifier et la
modéliser. Un effort important est observé sur le développement d’outils de simulation numérique
du procédé d’injection (Moldflow, etc.) afin de pouvoir correctement prédire I'orientation des fibres
en fonction de la géométrie de la piece, du type de matériau et des paramétres d’injection.

i Observations microstructurales

La distribution d'orientation des fibres au sein du matériau composite a été vérifiée par de
nombreux moyens expérimentaux. La technique la plus répandue consiste a analyser une section
découpée puis polie d'une plaque injectée. La mise en ceuvre de cette méthode est aisée mais
comporte plusieurs inconvénients. D'une part, elle fait I'hypothése que la section des fibres est
circulaire. Il est alors possible, selon la forme de I'ellipse représentant la coupe 2D de la fibre
cylindrique, de retrouver ses angles d'orientation [24] [25] [26]. Cette analyse doit étre automatisée
et peut donc provoquer un biais sur les résultats finaux. D'autre part, elle assume que la section
découpée est représentative de I'ensemble de la structure, ce qui est statistiquement peu probable.
En pratique, elle permet tout de méme de retrouver efficacement la tendance générale mais des
erreurs techniques nuisent a l'utilisation de cette méthode pour une acquisition plus qualitative [27].

Les récents progres technologiques permettent maintenant d'observer cette architecture en
trois dimensions grace a la microtomographie aux rayons X assistée par ordinateur (UCT). Les images
obtenues pour le matériau étudié ici sont d'autant meilleures que les fibres de verre absorbent
mieux les rayons X que le polyamide. Un filtre basé sur le contraste peut alors servir a séparer les
différentes phases. Cette méthode, non destructive, a également l'avantage d'éliminer toute
préparation délicate des échantillons. Shen et al. ont montré le potentiel de cette technique dans
I'analyse de composites renforcés par des fibres de verre courtes [28]. lls ont ainsi pu récupérer la
fonction de densité de longueur de fibre et celle de leur orientation pour un polystyréne renforcé par
des fibres de verre courtes a hauteur de 5% en masse.

Lors de sa these, Arif a plus particulierement étudié la microstructure du PA66-GF30 moulé
par injection [8]. Il a entre autres mené une étude détaillée de I'orientation des fibres, en regardant
par exemple les différences microstructurales entre deux positions A et B d'une plaque injectée,
respectivement prés de la porte d'injection et pres du fond du moule, le long de I'axe d'écoulement.
La résolution spatiale de l'analyse est de 1,4 um. L'échantillon fait I'épaisseur de la plaque (3,2 mm)
et a une section carrée de 4 mm?2. Arif a mis en évidence la structure cceur-peau-surface, a la fois
qualitativement (Figure 1.12) et quantitativement (Figure 1.13). Pour ce dernier, le concept de tenseur
d'orientation, couramment utilisé pour représenter la distribution d’orientation des fibres dans un
volume de matiére donné, est détaillé dans la sous-section suivante. L'échantillon est assumé
symétrique et seul une moitié en est analysée. La couche en extréme surface montre une orientation
de fibre légérement aléatoire mais globalement alignée avec la direction d'injection, jusqu'a une
profondeur de 234 um (pour A et B). La peau, qui contient les fibres majoritairement orientées selon
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la direction d'injection, mesure quant a elle 978 um (et 1114 um pour le prélévement B). Le passage
entre coeur et peau se fait par une couche de transition comportant une distribution de fibres
orientées aléatoirement et qui mesure 295 pm (185 pum pour la position B). Finalement, le coeur
contenant les fibres orientées transversalement a une demi-épaisseur respective de 95 et 65 um
pour A et B. Les deux positions de prélevement montrent ainsi des microstructures similaires et ne

BN

different que sur I'épaisseur des différentes couches. Il est ainsi a noter que prélever I'éprouvette
loin de la porte d'injection augmente le nombre de fibres alignées avec la direction d'injection. Ceci
est d'autant plus important que le chargement est si possible orienté selon le méme axe afin de

maximiser les performances mécaniques du matériau composite.
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Figure 1.13 — Valeurs normalisées du tenseur d'orientation par rapport a la profondeur de
I'échantillon. La valeur a;; correspond a la direction d'injection, a,, a la direction orthogonale dans le
plan d'injection et as3 a la direction orthogonale suivant I'épaisseur [8] [29].
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La microtomographie est donc un puissant outil de caractérisation qualitative et quantitative
pour I'étude de la microstructure des matériaux composites. Elle permet notamment de |'observer a
I'échelle micro en s'affranchissant de biais dus a la préparation d'échantillon (découpe, polissage...).
Cependant, on peut noter qu'elle n'est d'aucun recours si des composants ont des densités
atomiques similaires. La reconstruction du volume 3D a partir des images 2D peut par ailleurs créer
des artefacts auxquels il faut étre vigilant. Cette méthode est cependant tout a fait adaptée pour un
matériau composite a matrice polyamide renforcée par des fibres de verre. Dans le cadre de la
modélisation, les données d'Arif seront post-traitées afin d'obtenir des fonctions de densités
d'orientation selon chaque angle d'Euler et pour chaque couche.

ii. ~ Modélisation de l'orientation des fibres

Les fibres représentent I'armature du matériau composite et sont primordiales a sa tenue
mécanique. Leur orientation est au coeur des propriétés du composite et leur modélisation est donc
indispensable. Cette section vise ainsi a examiner certaines approches pour la prendre en compte.
Tout d'abord, I'orientation d'une fibre cylindrique a section circulaire, matérialisée par un vecteur
unitaire P, peut étre totalement décrite par deux angles d'Euler @ et ¢ comme le montre la Figure
.14, du fait de la symétrie de révolution.

sind cos ¢
p= (sin 9 sin <p)

cos 9

Figure 1.14 — Angles d'Euler pour une fibre ellipsoidale.

Généralement, l'orientation des fibres est concrétisée par des fonctions de densités
d'orientation (ODF) ou des tenseurs d'orientations, qui dépendent directement des ODF [25]. La
probabilité de trouver une fibre entre les angles 8, et ¢, + d¢ ainsi que ¢, et @, + dp est donnée par
I'équation (I-1). L'intégration de cette équation donne la fonction de répartition et l'intégrale sur
I'espace d'orientation doit étre égale a 1 (I-2). D'un point de vue géométrique, la fibre a une direction
mais pas de sens. L'ODF doit donc d'étre paire (I-3).

PO, <9<9,+dd, ¢, <@ <¢,+dp)=0DF(9,,p,)sind, dd dp (1-1)
f;ZO fo_, ODF (8, ) sin® d dg = § ODF (p)dp = 1 (1-2)
ODF(9,9p) = ODF(m —9,¢p + 1) o4 ODF(p) = ODF(—p) (1-3)

En pratique, la détermination et I'utilisation des ODF peuvent étre fastidieuses. Cela mene a
|'utilisation d'un outil qui peut étre plus commode : les tenseurs d'orientations. Le concept de
tenseur d'orientation a été introduit par Hand [30] avant d'étre repris et étendu par Advani et Tucker
[31]. Ces tenseurs A sont liés aux coefficients d'une expansion en série de Fourier de la fonction de
densité d'orientation des fibres. Selon le nombre de coefficients pris en compte, le tenseur est
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généralement d'ordre 2 ou 4 et est défini selon |'équation (I-4). L'ODF étant paire, les tenseurs
d'orientation d'ordre impair sont en fait nuls. Les tenseurs A sont symétriques (I-5) et normalisés
(I-6). De ce fait, le tenseur d'ordre 2 ne posséde que 5 composantes indépendantes, contre 14 pour
celui d'ordre 4. A noter que les coefficients du tenseur d'ordre 2 peuvent étre retrouvés a partir de
ceux du tenseur d'ordre 4 (I-6). Une illustration de I'utilisation d'un tenseur d'ordre 2 est faite Figure
1.15, montrant concrétement l'interprétation qu'il peut étre faite d'un tel outil. A titre d'exemple, le
tenseur d'orientation d'ordre 2 Azf d'une unique fibre s'exprime selon I'équation (I-7) [24]. Si n fibres
discrétes sont considérées, le tenseur correspond a une moyenne terme a terme de celui de chaque
fibre (1-8). Dans le cas ou la contribution de chaque fibre ne peut étre connue, le passage par la
définition d'une ODF est nécessaire.

a;j = [ pi pj ODF(p)dp aijii = | pi pj Pr D1 ODF (p)dp (1-4)
ajj = aj; Aijir = Qg = Akiji = Aijis €te. (I-5)
tT(A) =1 al-jkk = aij (|'6)

sinfcos?p  sin?Ocos@sing sinfcosh cosg
A% = |sin® 0 cos @ sin g sin® @ sin? @ sin @ cos 6 sin @ (1-7)
sinfcosfcosp sinfcosfsing cos® ¢
_1vn k
Qjj = — k=10 (-8)
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Figure I.15 — Exemples de tenseurs d'orientations d'ordre 2 correspondant a différentes orientations
typiques de fibres au sein d'un matériau composite [32].

Des fonctions types existent pour modéliser les ODF. Fu et Lauke se sont intéressés a une
approche avec des fonctions de Weibull a deux parametres pour des polymeres renforcés par des
fibres courtes [23]. Ces fonctions spécifiques seront détaillées dans le chapitre Il. Au cours de leurs
investigations, Sy et Lauke rappellent que I'orientation des fibres lors du moulage par injection est
liée de maniere complexe aux tailles et concentrations des fibres, au comportement du flux de
polymeére fondu, au moule et aux parametres de fabrication. Ainsi, la description de I'orientation des
fibres devrait étre en 3 dimensions. Cependant, au cours de leurs investigations expérimentales, ils
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ont observé que seul Il'angle ¢ (orientation de la fibre dans le plan d’injection) a besoin d'étre
considéré. Cela réduit donc le nombre d'angle de I'ODF a 1 et simplifie appréciablement la prise en
compte de cet aspect de la microstructure dans la modélisation.

Redjeb a consacré sa thése a la simulation numérique de I'orientation de fibres en injection
de thermoplastique renforcé [33]. Il mentionne notamment la perte d'information engendrée par
|'utilisation d'un tenseur d'orientation, préalablement décrite par Advani et Tucker [31]. Celle-ci est
d'autant plus réduite que l'ordre du tenseur est grand, puisque la série de Fourier associée est
d'autant moins tronquée. Un chapitre de son manuscrit est par ailleurs dédié aux méthodes
numériques appliquées a la simulation de ces tenseurs d'orientations. La solution retenue consiste
en un couplage explicite entre fibre et cinématique via une équation constitutive pour le champ de
contraintes, préalablement résolue par une méthode basée sur les éléments finis. Cette approche se
révele particulierement précieuse dans le cas de pieces aux géométries complexes, ce qui dépasse le
cadre de cette thése. La prise en compte de |'orientation des fibres ne sera considérée que pour des
plaques injectées et les ODF seront acquises expérimentalement en utilisant les résultats de la
microtomographie. Leur intégration dans le modeéle se fera sans avoir recours aux tenseurs
d'orientations afin de ne pas biaiser les résultats.

3. Comportement mécanique du PA66-GF30

Cette section vise a compléter les données techniques des paragraphes précédents en
apportant une approche qualitative du comportement du PA66-GF30. Elle présente ainsi certains
essais de la littérature sur le PA66-GF30 et les parameétres influengant son comportement. Elle
comprend des données pour des chargements monotones et cycliques. L'influence de la
microstructure et notamment de |'orientation des fibres se fera dans chaque sous-section, étant
donné que la littérature ajoute souvent ce parameétre en plus des autres phénomenes étudiés. Sauf
mention contraire, les éprouvettes sont de type halteres. Leur gé¢ométrie est indiquée dans la these
d'Arif [8]. Elles sont dites longitudinales lorsque les fibres sont majoritairement alignées avec la
longueur de I'éprouvette, qui correspond alors a la direction d’injection, et transverses dans le cas ou
les fibres sont orientées majoritairement de maniére transverse a la longueur de I'éprouvette. A
noter que le comportement du polyamide seul est détaillé dans une section dédiée du chapitre Ill.

a. Comportement en traction quasi-statique

Lors de sa thése, Arif a obtenu expérimentalement des courbes contraintes-déformations du
PA66-GF30 sec (RH = 0%) a température ambiante [8], présentés Figure 1.16. D'autres auteurs
trouvent des résultats similaires [13] [14]. L'un des objectifs est ici de montrer la forte anisotropie
due au procédé d'injection. Ainsi, ce graphique présente les courbes contrainte-déformation pour
des éprouvettes de traction, dont la longueur est soit paralléle la direction d'injection (longitudinal)
soit orthogonale a celle-ci (transverse). Les échantillons longitudinaux présentent un module d'Young
et une contrainte de traction a rupture de l'ordre de deux fois supérieurs a ceux transverses.
L'allongement a rupture est au contraire environ deux fois plus important pour ces derniers. Cela
rejoint les conclusions précédentes indiquant que la majorité des fibres se doit d'étre orientée selon
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la direction de chargement si I'on souhaite maximiser la rigidité et la résistance mécanique du
matériau composite.

Arif a également étudié I'effet Poisson associé au comportement en traction du PA66-GF30.
L'anisotropie due a la microstructure est de nouveau mise en valeur par les résultats obtenus sur les
éprouvettes longitudinales et celles transverses, Figure 1.17. Les déformations selon |'épaisseur et la
largeur sont négatives et indiquent donc un rétrécissement de la section de I'éprouvette. Pour les
échantillons dont les fibres sont majoritairement alignées avec la direction du chargement, il y a peu
de différences entre les déformations selon la largeur et I|'épaisseur. En ce qui concerne les
éprouvettes transverses, la déformation selon I'épaisseur est au contraire beaucoup plus grande que
celle au niveau de la largeur. Une nouvelle fois, cela s'explique par la microstructure issue du procédé
de moulage par injection. En effet, les fibres sont majoritairement alignées avec la direction
d'injection donc ici orthogonalement a la direction de chargement (et aussi a I'épaisseur). Nous avons
donc clairement affaire a un matériau orthotrope qui a un comportement effectif qui se rapproche
de l'isotropie transverse, au vu de la faible différence de comportement selon la direction transverse
et selon I'épaisseur.

Longitudinal

[=]
=

0.6
’ Transverse

Normalized Stress
o
=

0 I | 1 | 1 |
0 1 2 3 4 5 6

Strain (%)

Figure 1.16 — Courbes contrainte-déformation pour des éprouvettes de PA66-GF30 longitudinales et
transverses [8]. La contrainte est normalisée selon la contrainte a rupture maximale.

T T T T T T T T T
| Longitudinal specimens o | Transverse specimens et te

Figure 1.17 — Courbes de déformation selon la direction de chargement (1), la direction orthogonale a
(1) dans le plan d'injection (2), et I'épaisseur de I'échantillon (3); pour des échantillons
a. longitudinaux et b. transverses [8].
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b. Effet de la vitesse de déformation et des conditions environnementales

Le comportement de la matrice polyamide comporte une composante visqueuse et est donc
sensible a l'effet de vitesse. La température a par ailleurs un impact direct sur la viscosité du
matériau, puisqu'elle définit son état vitreux, caoutchouteux ou en transition entre les deux.
L'humidité a une influence similaire car elle modifie directement la température de transition
vitreuse. Ces 3 facteurs ont ainsi un impact déterminant sur les propriétés mécaniques du PA66-
GF30. La littérature fait état de I'effet de la vitesse de déformation et de la température sur la tenue
mécanique de ce matériau composite [8] [14] [34] [35]. Arif a mené des essais thermomécanique et a
ainsi tracé les courbes contraintes-déformations du PA66-GF30 sec pour 3 vitesses de déformation et
4 température différentes, comme représenté Figure 1.18. Il s'est restreint a des températures qui, a
teneur en eau nulle, place le matériau en phase vitreuse ou en milieu de transition. L'auteur s'est
notamment penché sur I'évolution du module d'Young ainsi que de la contrainte et de I'élongation a
rupture. Zhou et Mallick se sont quant a eux intéressés a |'effet de vitesse selon I'orientation des
fibres sur un PA66-GF33, illustré Figure 1.19. Par ailleurs, Brunbauer et al. ont étudié |'influence de la
température selon l'orientation des fibres sur un PA66-GF35 en prenant des températures de part et
d'autre de celle de transition vitreuse (Figure 1.20). Il en résulte qu'une vitesse déformation plus
lente, ou une température plus élevée, ont le méme effet; a savoir que cela diminue la tenue
mécanique du matériau. En effet, dans le premier cas, un chargement a vitesse de déformation lente
facilite la relaxation du matériau et sa viscosité a donc un impact plus important. Dans un second
temps, la montée de température rapproche le matériau de sa température de transition vitreuse et
donc de son état caoutchouteux. Un tel état se caractérise par une perte brute de module de traction
et explique donc ces résultats. L'influence de I'humidité relative est similaire a la température du fait
de son influence sur la température de transition vitreuse. Cette derniére diminue lorsque la teneur
en eau augmente. A température constante, les propriétés mécaniques du matériau s'en trouveront
ainsi dégradées, exceptés pour I'élongation a rupture qui reste sensiblement la méme pour le
composite [36]. Une conclusion partielle a tirer de ces résultats est que si I'effet de vitesse et la
température ont des effets similaires sur la réponse mécanique du matériau composite, il est alors
possible d'utiliser une équivalence temps-température pour prendre en compte de ces deux effets
lors de l'implémentation du modeéle. Une telle approche a par exemple été utilisée par Maurel-Pantel
etal. [37].
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Figure 1.18 — Courbes contraintes-déformations du PA66-GF30 pour différentes vitesses de
déformation et différentes températures [8].
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Figure 1.19 — Courbes contraintes-déformations du PA66-GF33 pour différentes vitesses de

déformation et différentes orientations : a. longitudinale et b. transverse [34].
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Figure 1.20 — Courbes contraintes-déformations du PA66-GF35 pour différentes températures et

différentes orientations [35].

A titre informatif, le polyamide 6,6 est également sujet au vieillissement. Cet aspect n'est pas

traité dans ces travaux mais a été traité dans la littérature. Ce vieillissement peut notamment étre lié

au milieu d'utilisation du matériau, qui s'avere étre régulierement du glycol, de I'eau ou un mélange

de ces deux fluides.
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¢. Comportement en fatigue

Il existe de nombreux parameétres influencant la tenue en fatigue d'un matériau
thermoplastique. Celle-ci est généralement définie par le nombre de cycles nécessaire a la rupture
du matériau. En plus des parametres développés dans les sections précédentes et ceux régissant la
géométrie de la piéce testée, un chargement en fatigue comporte un lot dédié de facteurs :

e L’amplitude du chargement, qui peut étre constante ou aléatoire.

e Le rapport de charge (chargement minimal / chargement maximal).

e Laforme du signal ainsi que sa fréquence.

e Le type de chargement : torsion, cisaillement, traction ou compression.

e La tri- ou bi-axialité du chargement, qui peut alors étre proportionnel ou non,
déphasé ou non.

i Courbes de Wohler

De nombreux auteurs ont étudiés le comportement en fatigue du PA66-GF30 [22] [38] [39]
[40] [41]. Dans le cadre de sa thése, Arif a également étudié le comportement du PA66-GF30, sous
chargement cyclique sinusoidal [8]. Il a ainsi tracé les courbes de Wohler, ou courbes S-N,
représentant le nombre de cycle a rupture en fonction de la contrainte maximale du cycle, a rapport
de charge constant (ratio entre les extrema d'un cycle, en contrainte). A orientation donnée, les
résultats sont modélisés par une droite dans une représentation d’axes log-log, communément
appelée droite de Basquin. Elle permet d'estimer les durées de vie en fatigue du matériau, a jeu de
parameétres donné. Les paragraphes suivants permettent d'entrevoir la complexité de la tenue en
fatigue du matériau selon les parametres choisis.
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Figure 1.21 — Courbes S-N du PA66-GF30 pour des éprouvettes longitudinales et transverses [8].
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En se plagant dans un cas de traction a amplitude constante, la microstructure du matériau
se révele déterminante pour sa durée de vie en fatigue. Bernasconi a ainsi observé l'influence de
I'orientation des fibres, comme le montre la Figure 1.22 [42]. Il en résulte, au vu des résultats
présentés ici, qu’aucune prédiction d'ordre macroscopique ne peut étre envisagée sans intégrer des
parameétres caractéristiques de la microstructure (propre aux parametres d’injection et au matériau).
Cela renforce l'idée que la modélisation d'un tel comportement nécessite une compréhension des
mécanismes ayant lieu a I'échelle microscopique et la prise en compte, a cette échelle, de la
microstructure.
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Figure .22 — Effet de I'orientation des échantillons sur les durées de vie en fatigue du PA6GF [42],
démontrant ainsi le réle primordial de la microstructure.

Tous les travaux sur la fatigue de ce matériau composite mentionnent une perte de raideur
du matériau au cours de la fatigue [8] [13]. Cette perte de raideur, imputable a des phénomeénes
couplés dont notamment I'évolution de I'état du polyamide et I'apparition de I'endommagement, est
illustrée sur la Figure 1.23 et sera détaillée dans la derniere section de ce chapitre consacrée aux
mécanismes d'endommagement.
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Figure 1.23 — Pertes de raideur du PA66-GF30 au cours d'essais de fatigue pour un PA66 sec a. vitreux
b. en transition vitreuse c. sur la plateau caoutchouteux [13].
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ii. ~ Diagramme de Haigh

Mallick et Zhou ont étudié I'influence de I'amplitude du chargement et du rapport de charge
sur la tenue en fatigue a contrainte controlée, sur du PA66-GF33 [43]. La mise en forme classique de
ce genre de résultat est le tracé du nombre de cycle a rupture en fonction de I'amplitude de la
contrainte o, et de la contrainte moyenne g,,, comme représenté sur la Figure 1.24, aussi appelé
diagramme de Haigh. A nombre de cycles a rupture constant, I'influence du rapport de charge peut
étre représentée. En ce qui concerne la majorité des métaux, la relation entre ces grandeurs est une
droite dénommée droite de Goodman. Dans le cas du PA66-GF33, il s’agit davantage d’une parabole,
décrite par les auteurs par I'équation de Gerber et modifiée afin de mieux tenir compte du
comportement aux limites. A noter que le fait que cette relation soit une droite, une parabole ou une
autre forme ne fait pas consensus au sein de la communauté scientifique.
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Figure 1.24 — Graphe mettant en valeur la relation entre rapport de charge R, contrainte moyenne o,
et amplitude de chargement o¢,. a. Diagramme de Haigh b. Courbes S-N [43].

iii.  Influence de la fréquence et auto-échauffement

Dans le cadre de ses travaux de thése [13], Mourglia-Seignobos a par ailleurs travaillé sur
I'effet de fréquence sur le PA66-GF30 soumis a un chargement cyclique sinusoidal piloté en
contrainte. La sensibilité du composite a I'effet de vitesse est directement jaugée a travers l'influence
de la fréquence. Elle y observe que cet effet est indissociable du couplage avec la température,
puisqu’il pilote I'auto-échauffement du matériau. En effet, au cours des 1000 premiers cycles, la
dissipation d’énergie provoquée par le déphasage entre contrainte et déformation, lui-méme di a la
viscoélasticité du polyamide, entraine un auto-échauffement du matériau (Figure 1.25). Dans les
polymeéres, celui-ci est lié aux mouvements des chaines macromoléculaires. Le déphasage est
d’autant plus important que la température du polymeére est éloignée de celle de sa transition
vitreuse. Dans certains cas, la rupture se fait en fatigue thermique, lorsque I'échange de chaleur avec
I’extérieur (de type convection ou convection forcée) ne suffit pas a dissiper toute I’énergie produite
par la sollicitation du matériau. Se basant sur les travaux de Wyzgoski [44] et Bernasconi [45], elle
conclut que la fréquence n’influe la tenue en fatigue que si le matériau est sollicité autour de sa T,
d’autant plus que l'auto-échauffement alors engendré par la sollicitation est non-négligeable.
Bellenger et al. retrouvent ce méme résultat et l'illustrent par une rupture de pente lors de
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C)

augmentation de température (*

|'établissement de la droite de Basquin [46]. Cette cassure marque le passage d'une rupture en
fatigue thermique a une fin de vie en fatigue mécanique. Ce constat est illustré par les courbes de

Wohler de la Figure 1.26.
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Figure 1.25 — Courbes d’échauffement du PA66-GF30 pour différents niveaux de contraintes en
fatigue uniaxiale [13].a. T=25°C<Tg — b.T=65°C=Tg — c. T=140°C>Tg.
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Figure 1.26 — Courbes de Wéhler du PA66-GF pour une fréquence de 10 Hz en rouge (A) et 2 Hz en
bleu (#) [46].

iv.  Evolution de la boucle d'hystérese et bilan énergétique

Lors de la fatigue, la viscosité du polyamide provoque un déphasage entre la contrainte et la
déformation. Une boucle d'hystérése au cours du chargement cyclique, typique de ce déphasage, est
observée sur une courbe de comportement contrainte-déformation uniaxiale, comme représenté
Figure 1.27. Bien que non représentative, cette boucle est aussi caractéristique des échanges
énergétiques qui se jouent alors au sein du matériau. Benaarbia a dédié sa thése a l'analyse
énergétique du comportement thermomécanique du PA66-GF30 [47]. Il définit ainsi I'expression de
I'énergie de déformation d'un cycle charge/décharge selon I'équation (I-9). D représente la
dissipation thermique intrinséque, p la masse volumique, C,,la chaleur spécifique et s, les sources
induites par les couplages thermomeécaniques. Les travaux de Benaarbia ont permis la mise en place
d'une procédure rigoureuse pour construire les bilans énergétiques globaux, notamment en termes
d'énergie dissipée et d'énergie stockée par le matériau, au cours d'essais en fatigue a différentes
fréquences.
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Figure 1.27 — Exemples de boucles d'hystérése pour différentes zones d'une éprouvette de PA66
seche soumise a un essai cyclique de traction-traction uniaxial [47].

Benaarbia analyse ainsi |'évolution des paramétres définissant I'hystérésis pour le PA66-
GF30, dont notamment l'aire d'hystérese, le module dynamique et la déformation moyenne d'un
cycle charge/décharge. Ses résultats expérimentaux sont en partie représentés Figure 1.28. Une fois
les premieres centaines de cycles passées, I'aire des boucles diminue pour toutes les configurations.
Il en est de méme pour leur pente moyenne, a ceci prés qu'une nette décroissance est observée au
début de la vie en fatigue. Une stabilisation de ce parameétre semble avoir lieu pour des échantillons
conditionnés et soumis a un chargement de faible fréquence, apres plusieurs centaines de cycles. Ces
résultats indiquent qu'il n'y a pas de stabilisation mécanique des boucles d'hystérese, méme si leur
évolution est ralentie apres environ 5000 cycles. Cette conclusion sera rappelée dans le chapitre Il
car elle est loin d'étre anodine. Elle conditionne une majeure partie des travaux de modélisation de
cette these. En effet, sans cycle stabilisé méme pour de faibles contraintes, il convient de définir
judicieusement les critéres et les cinétiques d'endommagement afin que le modéle implémenté ne
puisse pas stagner dans un état donné alors que le matériau est encore sous chargement.
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Figure 1.28 — Evolution des paramétres de la boucle charge/décharge d'un échantillon de PA66-GF30
soumis un a essai cyclique de traction-traction uniaxial. Les résultats sont acquis pour 3 humidités
relatives et 2 fréquences différentes et présentent I'évolution de a. l'aire d'hystérese, b. la pente
moyenne et c. la déformation moyenne [47].
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V. Phénomene de rochet

L'analyse du comportement cyclique du PA66-GF30 révéle une augmentation progressive de
la déformation moyenne sur un cycle [8] [13] [47]. Benaarbia le montre notamment sur la Figure 1.28
précédente. Cette accumulation de la déformation moyenne par cycle, irréversible, caractérise le
phénomeéne de rochet. Elle est observée dans tous les cas de chargement. Mourglia-Seignobos
montre également I'augmentation de cette déformation totale par rapport au nombre de cycles sur
la Figure 1.29, pour des températures représentant les 3 états possibles du polyamide (vitreux,
caoutchouteux ou en transition entre les deux). Celle-ci est d'autant plus importante que la
température est élevée, et donc que le polyamide est dans un état caoutchouteux.
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Figure 1.29 — Evolution des boucles d'hystérese lors d'un essai cyclique de traction sur du PA66-GF30
sec, pour une température de a. 25°C b. 65°C ¢. 140°C.

vi.  Effet des conditions environnementales

Le comportement en fatigue du PA66-GF est lui aussi grandement influencé par les
conditions environnementales - a savoir la température et I'humidité relative [8] [48] [49] [50].
Certains de leurs impacts sont par exemple illustrés par les graphes des paragraphes précédents,
Figure 1.28 et Figure 1.29. Benaarbia et Mourglia-Seignobos montrent ainsi que la teneur en eau et la
température modifient fortement le cycle charge/décharge du composite lors d'un essai en fatigue,
gue ce soit au niveau de l'aire d'hystérese, de la pente moyenne ou de la déformation moyenne. Les
boucles d'hystérese sont ainsi plus ouvertes pour les échantillons dont les conditions
hygrothermiques rapprochent leur température de transition vitreuse de celle d'utilisation. Handa et
al. ont par ailleurs réalisée une investigation expérimentale poussée sur l'influence de la température
ambiante sur les courbes S-N du PA66-GF33, comme illustré sur la Figure 1.30. lls constatent ainsi
qu'une droite de Basquin peut étre tracée pour chaque température, mais que les pentes et
ordonnées a l'origine de ces droites évoluent fortement avec celle-ci.

Barbouchi et al. aboutissent a des conclusions similaires en étudiant les courbes S-N ainsi que
les pertes de module au cours de la fatigue d'un PA66-GF30 conditionné a différentes teneurs en eau
[49]. Ces conditions environnementales ont donc un impact de premier ordre sur le comportement
mécanique de ce thermoplastique renforcé. Elles influencent fortement chaque aspect du
comportement du matériau composite.
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Figure 1.30 — Courbes S-N du PA66-GF33 sec a différentes températures ambiantes pour une

fréquence de 20 Hz [48].

d. Chargement multiaxial

L’origine des phénomeénes ayant lieu au sein du PA66-GF30 ne sont pas encore totalement
compris pour un chargement uniaxial. A fortiori, son comportement multiaxial est encore mal
maitrisé, notamment en fatigue. |l est également moins étudié dans la littérature [6], bien que
qguelques travaux se soient focalisés sur la question. Quaresimin et al. ont par exemple réalisé une
étude bibliographique et une analyse poussées de la fatigue multiaxiale sur des composites laminés a
matrice thermodurcissable [51].

Dans le cadre de ce travail de these, nous nous focaliserons sur les paramétres retenus
comme étant de premier ordre en ce qui concerne la tenue mécanique en fatigue de ces composites.
Il s'agit ici de l'orientation du matériau, du taux de biaxialité, du degré de non-proportionnalité du
champ de contrainte appliquée et du facteur de concentration de contrainte (due a la géométrie de
|'éprouvette). Le modele développé devra donc étre capable de traiter ce genre de chargement.

Deux grands types d'éprouvettes sont utilisées dans la littérature pour un essai multiaxial.
Dans un premier temps, une éprouvette tubulaire est souvent utilisée car elle permet d'obtenir un
champ de contrainte multiaxial a partir d'un essai de traction uniaxial, du fait de l'anisotropie
intrinseque du composite [52] [53] [54]. Il est alors possible d'étudier l'influence des mémes
parametres que ceux pour la fatigue uniaxiale, mais plus difficilement ceux cités ci-dessus. L'autre
alternative consiste généralement a utiliser des éprouvettes cruciformes avec une machine de
traction multiaxes. De telles expériences ont été réalisées au cours de ces travaux de these. Dix-huit
essais de traction biaxiale ont ainsi été réalisés au sein du laboratoire LEM3 au campus ENSAM de
Metz. La batterie de tests consiste en des essais quasi-statiques et non-proportionnels jusqu'a
rupture. Cependant, aucune des éprouvettes n'a présenté une rupture de type « biaxial » dans la
zone utile. En effet, elles se sont brisées au niveau des bras de la géométrie cruciforme, et non au
centre de I'éprouvette ol le champ de contrainte est biaxial (Figure 1.31). Ces essais sont informatifs,
comme nous le verrons au chapitre IV, mais les résultats sont inexploitables en

'état sans I'utilisation
d’un modeéle éléments finis afin de déterminer le champ de contrainte local dans les zones ou il y a
eu rupture.
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Figure 1.31 — Photo d'une éprouvette cruciforme chargée en traction biaxiale jusqu'a rupture.

4. Mecanismes d'endommagement du PA66-GF30

L'endommagement au sein d'un thermoplastique renforcé, et notamment le PA66-GF30, est
indéniablement présent mais son influence sur le comportement thermomécanique a longtemps été
sous-estimée. Des phénomeénes couplés, alliant viscosité et/ou plasticité a I'endommagement, sont a
|'origine de cette méprise en ce qui concerne la tenue mécanique du PA66-GF30, que ce soit en
chargement monotone ou en essai cyclique. L'anisotropie de I'endommagement, associée a la
microstructure particuliere du matériau composite moulé par injection, génere des phénomenes
couplés uniques a I'échelle microscopique, avec des conséquences importantes aux échelles
mésoscopique et macroscopique. L'endommagement de ce milieu hétérogéne dépend énormément
de la microstructure. Les fibres étant soumises a des contraintes bien plus élevées que la matrice,
des concentrations de contraintes apparaissent aux interfaces et activent les mécanismes
d'endommagement. L'étude de ces processus a plusieurs échelles est ainsi vitale a la compréhension

de ce type de matériau et donc a sa modélisation.

a. Caractérisation des mécanismes d'endommagement - revue
bibliographique

i.  Mise en évidence des mécanismes d'endommagement

Depuis un peu plus de deux décennies, de nombreux auteurs se consacrent a l'analyse des
mécanismes d'endommagement des polymeéres thermoplastiques renforcés par des fibres de verre
courtes [55] [56]. Ces analyses exploitent principalement les observations au MEB et la fractographie.
Dally et Carillo notent ainsi que dans les PA6 secs renforcés de fibres de verre courtes, les défauts
sont tres localisés et dus a des concentrations de contraintes élevées, dans des configurations ou les
fibres sont entassées [10]. lls observent dans un premier temps des fissures dans la matrice, en téte
de fibres et qui se propagent par déchaussement a l'interface. La propagation dans la matrice est
alors limitée. Dans un second temps, certaines régions fissurées finissent par s’étendre et coalescent.
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lls operent par ailleurs des essais de fatigue interrompus pour étudier I’évolution de la contrainte a
rupture en traction statique. La chute de celle-ci est alors de 'ordre de 10 a 15% en fatigue, signe
d’une dégradation généralisée du matériau.

D’autres auteurs étudient alors le processus d’endommagement. Ainsi, Sato propose un
scénario de rupture du polyamide renforcé de fibres courtes, en traction, représenté sur la Figure
1.32 [1]. Il en donne les différentes étapes au travers de la chronologie suivante :

e |nitiation des fissures a I'interface fibres-matrice, en téte de fibres.

e Propagation des fissures le long de I'interface, rupture cohésive de la matrice.

e Extension des fissures dans la matrice, initiée par des fissures courtes a l'interface
fibre/matrice et avec une déformation plastique de la matrice.

e Coalescence des vides et propagation de fissures stable en mode ductile.

e Atteinte d’une taille critique de la zone de rupture ductile, et le reste du matériau
casse de maniere fragile.

A noter que Sato n’observa pas de rupture de fibre. Une autre conclusion majeure de I'étude
de Sato est l'affirmation que les mécanismes d'endommagement sont les mémes en chargement
guasi-statique qu'en fatigue. Ce constat est d’'une importance capitale pour le développement de la
modélisation dans le présent travail. Ce résultat a d'ailleurs été récemment conforté et enrichi par
Arif [8] [9].
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Figure 1.32 — Scénario et chronologie d’endommagement d’un matériau composite a matrice
polyamide renforcée par des fibres de verre courtes [1].

Horst et Spoormaker proposent un scénario d’endommagement en fatigue semblable a celui
de Sato, tel que représenté Figure 1.33 [57] [58]. Ce mécanisme a depuis été largement validé par la
littérature [35] [59] et a affirmé son indépendance a de nombreux parameétres, dont le type de
chargement ou la température. Seules les cinétiques varient. Sur la base des travaux précédents et
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dans le cadre de nos travaux de modélisation, les processus d’endommagement en statique et en
fatigue seront assumés similaires. Horst précise également que la décohésion de l'interface en
fatigue se fait par cisaillement.
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Figure 1.33 — Mécanismes locaux de rupture en fatigue proposés par Horst [58].

De nombreuses techniques ont aujourd'hui vu le jour afin d'investiguer les mécanismes
d'endommagement de ce type de matériau. La microtomographie assistée par ordinateur, présentée
dans la section 2, se réveéle étre un outil puissant pour cette analyse. Des essais avec corrélation
d'image ou au microscope électronique a balayage (MEB), in-situ, permettent également de valider
ces processus d'endommagement [9] [60]. Une autre approche, héritée des métaux, consiste a
analyser |'état de surface pour estimer I'endommagement du composite en fatigue [61] ou encore a
suivre |'évolution d'une fissure [62]. Enfin, des méthodes acoustiques ont aussi été récemment
développées, pour différents matériaux composites [63] [64] [65] [66]. Elles se basent sur le fait que
la création de défauts ne peut se faire qu'avec une certaine émission acoustique. Mouhmid et al. ont
ainsi classé les différents mécanismes d'endommagement du PA66-GF selon le niveau sonore de leur
apparition [14]. Des émissions acoustiques entre 40 et 55 dB correspondent ainsi a de la fissuration
matricielle, de 60 a 65 dB a de la décohésion a l'interface fibre/matrice, de 65 a 85 dB a du pull-out et
finalement entre 85 et 95 dB a des ruptures de fibres.

ii.  Investigation de 'endommagement par microtomographie aux rayons X
assistée par ordinateur (uCT)

Avec le développement intensif de cette nouvelle technologie, la science des matériaux et de
leur endommagement progresse rapidement. La connaissance de |'architecture 3D d'un matériau
hétérogene a I'échelle du micromeétre a révolutionné la compréhension des mécanismes physiques
opérant a I'échelle microscopique. Ainsi, de nombreux auteurs se sont lancés dans I'étude de
matériaux composites par UCT [67] [68] [69] [70]. Arif a aussi dédié une partie non négligeable de son
travail de these a I'application de cette technique fine. Les résultats obtenus sont les précurseurs de
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ceux des travaux de la thése ci-présente [8] [9] [29]. Toutes ces études a propos de
I'endommagement du polyamide 6,6 renforcé convergent vers les mémes conclusions. Ainsi, pour
des raisons de clarté, seuls les résultats d'Arif seront présentés dans ce qui suit.

Les échantillons analysés proviennent d'éprouvettes longitudinales et transverses
préalablement chargées en traction jusqu'a rupture. La résolution de ses travaux est de 700 nm pour
les échantillons longitudinaux et 1400 nm pour ceux transverses. lls ont été découpés loin de la zone
de fracture pour éviter tout biais. Deux conditionnements différents ont ainsi été testés et
correspondent a des humidités relatives de : RH 0% et RH 50%. L'échantillon de référence correspond
a une éprouvette seche non chargée, sur laquelle aucun défaut n'est perceptible a la résolution
d'observation. L'endommagement observé par la suite n'est alors pas di au procédé de fabrication,
ni a la découpe des échantillons.

L'endommagement se manifeste ici par la présence de décohésions a linterface
fibre/matrice, de microfissuration dans la matrice ainsi que de rupture de fibres. La décohésion de
I'interface est constatée non seulement aux extrémités de fibres mais aussi sur leur longueur. La
fissuration de la matrice résulte d'une propagation fragile dans le cas des échantillons secs mais
d'une coalescence et propagation ductiles pour ceux conditionnés a 50% d'humidité relative. La
Figure 1.34 présente un cliché obtenu par microtomographie aux rayons X assistée par ordinateur.
Tous les mécanismes d'endommagement cités y apparaissent. La qualité de l'image laisse supposer
gu'avec un seuillage par niveau de gris approprié, il est possible de différencier la matrice, les fibres
et les vides. La quantification de I'endommagement peut alors étre faite de maniere directe, mais il
faut garder a I'esprit que la zone observée provient d'un emplacement éloigné de la zone de rupture
d'une éprouvette.

sur un échantillon longitudinal de PA66-GF30 conditionné a RH = 50%, préalablement chargé en
traction [8]. a. Décohésion en téte de fibre. b. Décohésion de l'interface. c. Rupture de fibre.
d. Microfissuration de la matrice.

Arif a également étudié I'endommagement sur des éprouvettes de PA66-GF30 seches
soumises un chargement de fatigue traction-traction et pour deux orientations transverse (90°) et
longitudinale (0°). Le facteur de charge est défini a 0,1 et I'amplitude de la contrainte appliquée est
maintenue constante. La fréquence est fixée a 3 Hz. Cette investigation a permis de visualiser
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|'évolution des vides au fur et a mesure de la fatigue, en termes de volume, d'orientation et de
facteur de forme, en fonction de la microstructure. La Figure 1.35 présente la répartition des facteurs
de forme des vides selon leur orientation, pour différentes microstructures. Dans tous les cas, les
vides ont tendances a avoir la méme orientation que les fibres. Ceci renforce l'idée que le mécanisme
d'endommagement dominant soit lié¢ a la décohésion de l'interface fibre/matrice, puisque cette
observation ne peut pas étre due aux ruptures de fibres ou aux seules fissurations de la matrice. A
noter que I'endommagement est réparti sur I'ensemble de la zone d'observation. Sa diffusion n'en
est pas moins hétérogene et certaines zones sont plus endommagées que d'autres, méme au sein
d'une méme couche.

Des observations ont également eut lieu a différents niveaux de la vie en fatigue d'une
éprouvette longitudinale. Des essais ont été interrompus a 50% et 75% du nombre de cycles a
rupture Ny et analysés par microtomographie. Ils sont comparés a un échantillon non chargé et a un
autre ayant été amené jusqu'a la rupture. La densité d'orientation des vides est représentée Figure
I.36. Cette analyse met clairement en évidence la prépondérance de I'endommagement au cours de
la vie en fatigue. Celui-ci reste marginal pendant la premiére moitié de la durée de vie avant
d'augmenter de maniere significative, jusqu'a la rupture du matériau. Cela confirme par ailleurs les
conclusions de Benaarbia a propos de I'absence de cycle stabilisé au cours d'un chargement en
fatigue. La présence initiale de vides (microdiscontinuités) est également a noter dans une
proportion relativement faible ce qui confirme aussi certains résultats de Mourglia-Seignobos [13].
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Figure 1.35 — Facteur de forme des vides en fonction de leur orientation et de leur position a coeur ou
en peau, pour une éprouvette seche de PA66-GF30 a. longitudinale b. transverse, soumise a un essai
de fatigue [8].
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Figure 1.36 — Répartition des volumes de vides selon leur orientation au sein d'éprouvettes de PA66-
GF30 seches, chargées en fatigue a différents nombres de cycles : a. 0% Ny b. 50% Ny c. 75% N d.
100% N [8].

b. Couplage viscosité endommagement

La composante visqueuse du comportement de la matrice polyamide (PA66), qui rend ce
dernier non-linéaire, a été prouvée comme directement corrélée avec |'apparition des décohésions
et la microfissuration par Noda et al. [59]. Leur analyse considére deux températures différentes se
situant de part et d'autre de la transition vitreuse T,. Les essais sont réalisés sur du PA66-GF33. Dans
le cas ou la température est inférieure a Ty, ils observent que les microfissures se propagent d'abord
autour des extrémités de fibres puis de maniére fragile aux fibres avoisinantes. Dans le cas ol elle est
supérieure a T, ils notent que les microfissures se propagent le long des interfaces puis dans la
matrice, de maniere ductile. Leur conclusion est donc que |'aspect visqueux est indissociable des
mécanismes d'endommagement. Dans le cadre de la modélisation abordée dans ces travaux de
these, les mécanismes d'endommagement sont tous considérés pour chaque cas de chargement.
Leur cinétique varie en fonction des parametres du modeéle, qui peuvent dépendre de la température
et de I'humidité relative. Les deux comportements observés sont ainsi modélisables de par les
cinétiques des différents mécanismes d'endommagement, selon les conditions de I'essai.

Arif a plus précisément mis en valeur ce visco-endommagement a travers des essais dédiés
[8]. Au cours d'essais de traction, les profils thermiques de la surface de I'échantillon ont été
enregistrés par caméra infrarouge. Ces courbes sont représentées sur la Figure 1.37 pour des
échantillons longitudinaux et transverses. Une phase endothermique apparait au début du
chargement, caractéristique du changement de volume d'un solide élastique en traction. Au fur et a
mesure que la charge augmente, la température moyenne de la jauge devient constante puis
augmente, notamment vers la fin de vie du matériau. Ceci est d a l'initiation puis au développement
de I'endommagement du matériau. L'augmentation de température est alors due aux dissipations
thermiques issues a la fois de la viscosité et de I'endommagement. Le matériau devient alors en
quelque sorte plus caoutchouteux, ce qui augmente sa viscosité et diminue sa rigidité
(adoucissement). Ce dernier effet va accentuer I'endommagement au sein du composite en
redistribuant les contraintes locales dans les phases les plus saines du matériau, ce qui finit de
révéler le couplage fort entre ces deux phénomenes.

37



0.8

>
A
|
room ()

T

mean

Normalized Stress
(=] (=]
(%] F'S
T T

° A os
—0
Q. ) . A —-0.5
QAQ:%;T“AM#M& ! ! s
0 1 2 3 4 5 [ 7

Strain (%)
Figure 1.37 — Températures moyennes et courbes contrainte-déformations d'échantillons
longitudinaux et transverses de PA66-GF30 secs pendant un essai de traction [8].

¢. Mise en place et réalisation d’essais in-situ au MEB

Horst souligne que le conditionnement des échantillons est trés important dans les
mécanismes de rupture en fatigue, notamment en ce qui concerne la teneur en eau [58]. De
nombreuses expériences ont ainsi été menées au sein du LEM3 dans le cadre des travaux d’Arif et al.
[9]. Des tests en flexion in-situ au microscope électronique a balayage (MEB) ont été menés dans le
cadre commun des deux théses, couplés a une analyse par microtomographie faite par Arif et décrite
précédemment. L'intérét est ici de faire varier la teneur en eau du matériau composite et d’étudier
précisément les processus d’endommagement.

i.  Configuration expérimentale

La machine de flexion 3 points utilisée est présentée sur la Figure 1.38. Les échantillons ont
été usinés a partir de plaques rectangulaires moulées par injection. Les éprouvettes ont été
découpées soit dans le sens longitudinal soit dans le sens transverse, c'est a dire respectivement
parallelement et orthogonalement a la direction d'injection. Les dimensions des échantillons sont
contraintes par celles de la machine de flexion intégrée au MEB, et sont ici de 45 mm pour la
longueur, 10 mm pour la largeur et 3,2 mm pour I'épaisseur. L'observation se fait sur la tranche de
I'échantillon. Les images acquises peuvent ainsi étre soit dans la zone a cceur, soit dans la peau.
Intrinsequement, la partie supérieure de I'éprouvette est soumise a de la compression et celle
inférieure a de la traction. Les éprouvettes présentent trois conditions d’humidités relatives : seches,
conditionnées a 50% d'humidité et saturées en eau. En ce qui concerne les éprouvettes transverses,
seule la configuration a RH = 50% a été étudiée.

Tous les échantillons, exceptés ceux saturés en eau, ont été polis avant d'étre préparés. Il est
crucial de le faire préalablement a leur conditionnement car le polissage se fait en environnement
humide et altere donc ces propriétés. Les échantillons secs ont ensuite été placés sous vide dans un
four a 80°C pendant 15 heures. Cela leur garantit une teneur en eau proche de 0. Les éprouvettes a
50% d'humidité relative ont été conditionnées selon I''SO 1110 a l'intérieur d'un four sous
atmosphere contrdlée, a 70°C pour une humidité de 62%. Elles y restent jusqu'a ce que leur masse,
qui dépend de leur teneur en eau, n'évolue plus. Elles sont ensuite placées dans une atmosphéere a
23°C et 50% d'humidité pendant une semaine.
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Figure 1.38 — Présentation de la machine de flexion in-situ 3 points utilisée avec le MEB [8].

En ce qui concerne les échantillons saturés en eau, ils sont placés dans de I'eau bouillante
pendant 35 heures avant leur polissage. lls sont ensuite placés dans I'eau a température ambiante
pendant une semaine. Les trois catégories d'éprouvettes sont finalement recouvertes d'une fine
couche d’or afin de faciliter I'observation au MEB. En effet, cette métallisation de la surface du
matériau composite et requise car ce dernier est un isolant. L'interaction électron-matiere provoque
inévitablement une accumulation de charges au niveau de la zone d'observation. Celle-ci n'est
évacuée que dans le cas d'un échantillon conducteur. Dans le cas d'un isolant comme le PA66-GF30,

cette accumulation déforme le faisceau d'électrons et perturbe grandement I'observation.

La vitesse de déformation de I'échantillon est de 400 um/min, en son centre. Afin de pouvoir
prendre des images et observer I'évolution de I'endommagement au cours de I'essai, celui-ci est
interrompu régulierement. La viscosité du polyamide provoque cependant une relaxation des
contraintes dans le matériau lors de ces interruptions. La durée de ces derniéres a donc été
minimisée et plafonnée a 3 minutes. La nature des essais laisse supposer un endommagement
maximum pres de la surface inférieure de I'échantillon, zone dans laquelle les contraintes de traction
sont maximales, ce qui simplifie le processus de recherche des zones endommagées. Dans |'optique
d'estimer I'évolution de I'endommagement, la comparaison de ces images est faite avec celles prises
au début de l'expérience, lorsque I'éprouvette est non chargée. La Figure 1.39 montre que
presqu'aucun endommagement n'est alors observable, et ce quelles que soient les conditions
d'humidité.

ii. ~ Dégradation des interfaces

Le premier mécanisme d'endommagement qui apparait est la décohésion de l'interface
fibre/matrice. Ces zones sont en effet propices a de plus fortes concentrations de contraintes. A
I'instar de la chronologie mise en évidence par les travaux de Sato, la décohésion s'initie
généralement en téte de fibre avant de se propager le long de celle-ci. Ce mécanisme est illustré par
la Figure 1.40. Il méne a une microfissuration de la matrice dans I'entourage de la fibre dont
I'interface est endommagée, comme le montre la Figure 1.41. L'endommagement peut également
s'initier le long d'une fibre dans le cas ou des fibres sont tres proches les unes des autres [8].
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Figure 1.39 — Surface d'éprouvette séche longitudinale de PA66-GF30, non chargée,
observée au MEB.

Cette dégradation apparait pour les 3 taux d'humidité relatives testés. Elle s'initie a un niveau
de contrainte correspondant au tiers de la contrainte a rupture pour un échantillon sec et 30% pour
les échantillons conditionnés a RH = 50% et RH = 100%. Ainsi, plus la teneur en eau est élevée, plus le
matériau s'endommage pour des contraintes faibles. En effet, si la contrainte a rupture de
I’éprouvette seche est considérée a un niveau 100, celle des échantillons a RH 50% et RH 100% est
respectivement de 70 et 50. L'initiation de I'endommagement pour les échantillons secs, a RH 50% et
RH 100% se fait alors respectivement a 33, 21 et 15. Par ailleurs, I'endommagement est d'autant plus
diffus que la teneur en eau est importante.

— 10pm ArtsMetz
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Figure 1.40 — Observation au MEB de l'initiation de I'endommagement d'éprouvettes de PA66-GF30
conditionnées a a. RH = 0% et b. RH = 100%. La contrainte appliquée est respectivement égale a 35%
et 29% de celle a rupture.
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Figure 1.41 — Observation au MEB de la propagation de la décohésion le long de l'interface
fibre/matrice et de la microfissuration de la matrice autour de l'interface endommagée, pour une
éprouvette longitudinale de PA66-GF30 conditionnée a RH = 100% et chargée a 88% de la contrainte
a rupture.

iii.  Microfissuration de la matrice

Sous l'effet des concentrations de contraintes, la matrice se microfissure au niveau de
nombreuses interfaces. Ces fissures commencent tout d'abord par se propager de fibre en fibre.
L'endommagement initial étant plutét diffus, les nombreuses fissures du matériau ont tendances a
coalescer de maniere ductile. Cette microfissuration n'apparait réellement que proche de la fin de vie
du matériau, a des niveaux de contrainte (par rapport a la contrainte a rupture) de 95% et 98% pour
des taux d'humidité respectifs de 0% et 50%. La Figure .42 montre cette microfissuration de la
matrice lorsque le matériau est proche de la rupture. La propagation de cette méso-fissure devient
alors fragile et méne a la rupture du matériau. L'étude des échantillons conditionnés a 100%
d'humidité relative montre également la présence de bandes de déformation matricielle.

L 10pm ArtsMetz
15.0kV SEI SEM WD 6mm

Figure 1.42 — Observation au MEB de la microfissuration généralisée de la matrice d'une éprouvette
de PA66-GF30 conditionnée a 50% d'humidité relative. L'image est prise juste avant la rupture, dans
une zone éloignée de la fissure principale.
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iv.  Ruptures de fibres

Parmi les mécanismes d'endommagement observés se trouvent des ruptures de fibres,
comme indiqué par la Figure 1.43. Elles apparaissent pour les trois taux d'humidité mais sont surtout
statistiquement influentes pour les échantillons secs. Pour ces derniers, elles peuvent apparaitre des
I'initiation de I'endommagement, pour des contraintes égales au tiers de celles a rupture. En ce qui
concerne les éprouvettes humides, ces ruptures de fibres n'apparaissent que proche de la rupture.

—_— 10pm ArtsMetz T 10pm ArtsMetz
15.0kV SEI SEM G 15.0kV SEI SEM WD 6mm

Figure 1.43 — Ruptures de fibres observées au MEB, sur des échantillons de PA66-GF30 a. secs et
b. conditionnée a RH = 100%, pour des contraintes respectives égales a 41% et 89% de la contrainte a
rupture.

v.  Scénario d'endommagement - Effet de I'humidité relative

Comme indiqué dans la littérature [1] [58], 'endommagement débute aux extrémités de
fibres, dans des configurations ou les fibres sont proches les unes des autres (concentration de
contraintes). Les scénarios précédents sont retrouvés et nuancés par la teneur en eau. Lors de I'essai
sur un échantillon longitudinal conditionné a RH = 100%, des images ont notamment été prises au
méme endroit tout au long du chargement. Cela a permis d'établir un enchainement séquentiel de
|'état d'endommagement de ['éprouvette a cet endroit, représenté Figure 1.44. Des seuils
d’endommagement différents sont établis en fonction de la teneur en eau, avec quelques différences
de mécanismes. Ces dernieres sont représentées dans le Tableau I.7. Ainsi, les échantillons secs
exhibent un niveau de dégradation plus faible, mais avec de nombreuses ruptures de fibres.
L’'endommagement des échantillons conditionnés aux humidités relatives de 50% et 100% est quant
a lui plus généralisé. La zone de compression a également été observée et 'endommagement y est
beaucoup plus faible et localisé que dans la zone de traction. Une des conclusions a en tirer est que

les la résistance a la décohésion de l'interface diminuent avec la teneur en eau.
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Le scénario d'endommagement standard retenu, présenté dans les travaux d'Arif et al. [9] et
modulé selon les conditions environnementales accordement au Tableau 1.7, est le suivant :

e Début de décohésion aux interfaces fibres-matrice, plus particulierement la ou les
fibres sont relativement proches les unes des autres et généralement en téte de
fibre. Des ruptures de fibres peuvent également apparaitre.

e Propagation de la décohésion le long de l'interface, créant ainsi une déformation
voire une microfissuration locale de la matrice. De nouvelles ruptures de fibres
peuvent naitre.

e Propagation des microfissures matricielles, tout d'abord de maniére ductile puis de
maniere fragile. Les fissures voisinent coalescent.

e L'accumulation d'endommagement au sein de la matrice finit par provoquer la ruine
du matériau.

Mécanismes d'endommagement du PA66-GF30 - conditionné a RH=0% RH=50% RH=100%
Initiation en téte de fibre ou lorsque les fibres sont proches les unes v v v
des autres

Décohésion progressive le long de l'interface fibre/matrice 4 v 4
Rupture de fibres v = =
Déformations locales importantes autour des fibres - v 4
Bande de déformation matricielle - = v
Propagation des microfissures matricielle Fragile Ductile Ductile

Tableau 1.7 — Propriétés physiques du PA66 et du PA66-30 (Données issues des fiches techniques
Solvay). Données pour matériau sec et conditionné a 23°C.

vi.  Influence de l'orientation des fibres

Une comparaison est faite entre les échantillons longitudinaux et transverses conditionnés a
50% d'humidité relative. Le module de Young et la contrainte a rupture sont environ divisés par deux
pour les éprouvettes transverses, et leur ductilité est au contraire doublée. Les mécanismes
d'endommagement observés sont les mémes que les éprouvettes longitudinales, avec un seuil
d'initiation d'également 30% de la contrainte a rupture. La Figure 145 montre |['état
d'endommagement d'un échantillon transverse a 69% de sa contrainte a rupture. L'endommagement
s'initie dans les zones de forte concentration de fibres, le long de celles-ci. Du fait de |'orientation
transverse des fibres, il est supposé que la concentration de contraintes est moins importante en
téte de fibres et donc que moins de décohésions y ont lieu. Cette hypothése sera détaillée dans la
modélisation de la dégradation de l'interface au chapitre Il. Il est cependant possible que cette
analyse soit biaisée par le fait que I'on observe ici statistiquement beaucoup plus de fibres selon leur
tranche que suivant leur longueur, et que I'on a donc moins accés aux extrémités de fibres. De par
son observation en 3D, la microtomographie permet de s’affranchir de ce biais d’observation, ce qu'a
par exemple fait Arif [8].
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Figure 1.44 — Observation au MEB de I'évolution de I'endommagement sur une éprouvette en PA66-
GF30 conditionnée a 100 % d'humidité relative. La contrainte appliquée est exprimée en
pourcentage de celle a rupture et est de : a. 0%, b. 29%, c. 50%, d. 71%, e. 89%, f. 99%. Les ellipses
rouges indiquent l'initiation de I'endommagement, les rectangles bleus indiquent la propagation de

la décohésion de l'interface et I'apparition de microfissures dans la matrice environnante, le losange
jaune indique la création de la méso-fissure par coalescence des microfissures matricielle et les
triangles violets représentent les ruptures de fibres.
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Figure 1.45 — Endommagement au sein d’une éprouvette transverse de PA66-GF30 saturée en eau et
chargée a 69% de sa contrainte a rupture.

De maniere générale, I'endommagement de I'échantillon transverse est plus diffus que celui
longitudinal. Arif a quantifié ce niveau d'endommagement a travers une estimation 2D du volume de
vide [8]. La nature de cette technique ne permet d'avoir qu'une représentation qualitative de
I'endommagement au sein de ces deux éprouvettes. Ces résultats sont présentés sur la Figure 1.46 et

confirment un endommagement plus généralisé dans le cas d'une orientation transverse des fibres.

vii. ~ Endommagement en compression

Les essais in-situ au MEB ont été réalisés a I'aide d'une machine de flexion 3 points. Celle-ci
permet donc d'avoir la partie inférieure de |'éprouvette soumise a des contraintes de traction et la
partie supérieure a des contraintes de compression. Arif a comparé |'évolution de I'endommagement
entre ces deux zones [8]. L'étude de celle-ci n'est pas exhaustive en compression étant donné que la
rupture est toujours initiée au niveau de la zone en traction. Le seuil d'endommagement observé est
ici de 80% de la contrainte a rupture, quelle que soit la teneur en eau. L'endommagement reste tres
localisé, loin d'étre aussi diffus qu'en traction. Il s'initie également aux interfaces fibre-matrices, pour
les échantillons transverses comme longitudinaux. Ce point est important au sens ou
I'endommagement ne s'initie alors pas seulement en téte de fibre mais aussi la ol se trouvent les
contraintes maximales de traction a l'interface, comme illustré par la Figure 1.47. Ainsi,
I'implémentation du mécanisme d'endommagement de l'interface devra tenir compte des

contraintes tout autour de la fibre, et non seulement au niveau de ses extrémités.
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Figure 1.46 — Etude qualitative de I'endommagement dans les échantillons longitudinaux et
transverses, obtenue par analyse d'images prises au MEB [8].

I 100pm ArtsMetz
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Figure 1.47 — Observation au MEB d'une décohésion de I'interface dans la zone de compression, pour
une éprouvette longitudinale de PA66-GF30 saturée en eau et chargée jusqu'a rupture.
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5. Conclusion

Au cours de la derniere décennie, le polyamide 6,6 renforcé par des fibres de verres courtes a
été le centre d'attention de l'industrie automobile. Le gain potentiel de masse qu'il permet, allié a ses
performances thermomécaniques, en fait un matériau de choix pour la conception de véhicules
modernes. C'est ainsi que ce matériau composite a fait I'objet d'études poussées au sein de la
littérature scientifique, afin d'essayer de saisir au mieux ses multiples facettes.

Il a été montré que ce matériau est le siege de multiples effets couplés complexes. Dans le
cas le plus courant du moulage par injection, il possede une microstructure multicouches
particuliére, dite cceur-peau-surface. Chacune de ces couches possédent en l|'occurrence un
arrangement des fibres différent, ce qui impacte de maniére non négligeable la tenue mécanique du
matériau. Beaucoup de techniques différentes permettent alors d'étudier cette microstructure. La
microtomographie aux rayons X assistée par ordinateur en donne ainsi une compréhension 3D assez
fine. Par ailleurs, la viscosité de la matrice et la cinétique des mécanismes d'endommagement le
rendent sensible a de nombreux parametres, dont notamment ceux relatifs au trajet de chargement
et ceux hygrothermiques. L'étude de la fatigue de ce matériau composite s'en trouve alors
grandement complexifiée car beaucoup de parametres distincts influencent la durée de vie en
fatigue et sa représentation, par exemple en utilisant des courbes de Wohler, qui doivent alors se
décliner en de multiples courbes suivant de nombreux parameétres différents. En outre, beaucoup de
résultats convergent vers la conclusion qu’il n’existe pas de cycle stabilisé en fatigue. La prédiction de
ce comportement ne peut alors se faire qu'avec la compréhension précise de ce qu'il se passe a
|'échelle microscopique et ne pas étre réalisée sur la seule base de critéres macroscopiques. La clé de
volte de la compréhension de ces phénomeénes a cette échelle est alors I'étude des mécanismes
d'endommagement, qui semblent gouverner la durée de vie en fatigue.

La littérature, et notamment les études par UCT, ainsi que les essais in-situ réalisés au MEB
ont permis d'identifier les mécanismes d'endommagements lors du chargement du PA66-GF30.
Ceux-ci sont reportés identiques en quasi-statique et en fatigue, indépendamment des conditions
d'humidité et de l'orientation des fibres. La cinétique de ces processus est par contre bien
dépendante de I'histoire et du trajet de chargement. Si cela facilite d'une part leur étude, il convient
cependant de les implémenter rigoureusement afin de prendre en compte leur dépendance par
rapport au temps absolu et/ou par rapport au nombre de cycles. D'autre part, le type de
chargement, la microstructure et les conditions hygrothermiques influencent grandement ces
cinétiques. Les échantillons humides s’endommagent de maniere plus généralisée que ceux secs. Il
en va de méme pour les sollicitations en compression des éprouvettes par rapport a la traction, ainsi
gue pour l'orientation des fibres transverse par rapport a celle longitudinale.

Toutes les études convergent vers le fait que I'endommagement des échantillons secs s'initie
en téte de fibres, le long de celles-ci dans le cas de configurations locales de fibres particulieres ou
encore par rupture de fibre. La décohésion se propage ensuite le long de l'interface de maniére
ductile, générant ainsi la microfissuration de la matrice. La propagation des microfissures dans la
matrice se fait ensuite de maniére fragile et mene rapidement a la rupture du matériau. Les
échantillons humides voient leur endommagement s'initier et se développer de la méme fagon, si ce
n'est que les ruptures de fibres n'apparaissent que pour des niveaux des contraintes plus élevés. En
outre, la propagation des microfissures matricielles se fait dans un premier temps de maniére
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ductile, avec une coalescence progressive des vides, avant de se propager de maniéere fragile proche
de la rupture. Des bandes de déformations de la matrice ont également tendances a apparaitre plus
la teneur en eau est élevée.

Cette investigation expérimentale met en exergue qu’il y a plus qu’une dégradation de
I'interface : c’est toute une zone autour des fibres qui est endommagée. Ce résultat est clairement
illustré par la Figure 1.48. Au-dela de la décohésion au niveau de l'interface, c’est toute une zone de
matiére qui est affectée en laissant apparaitre une multitude de microfissures. Cela peut étre
expliqué par le fait que la présence des fibres crée une interphase au contact de la matrice [6], qui
posséde potentiellement des propriétés différentes de celle-ci. Ces aspects sont inévitablement a
prendre en compte dans notre modélisation. A noter que les données obtenues au MEB, qui
correspondent a ce qu'il se passe en surface en 2D, ont été confirmées par la microtomographie
assistée par ordinateur et donc en 3D.

En conclusion, 'endommagement, local, dépend énormément de la microstructure et des
champs locaux. Il est alors impossible de prédire légitimement les durées de vie en fatigue a partir de
criteres macro [71]. D’ou l'analyse nécessaire des processus d’endommagement locaux et de leur
implémentation.

I 10pm ArtsMetz
10.0kV SEI SEM WD 8mm

Figure 1.48 — Observation au MEB d'une décohésion de l'interface impactant la matrice tout autour
de la fibre, dans une zone formant un enrobage autour de l'inclusion.
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II. Formulation et cinétique des lois d’endommagements

Le chapitre précédent a mis en valeur l'identification des mécanismes d'endommagement a
I’échelle microscopique qui apparaissent lors du chargement du PA66-GF30. Ces derniers ont ainsi
lieu a une échelle locale mais affectent le comportement du matériau composite a |'échelle
macroscopique. Ces mécanismes locaux sont la rupture de fibre, la microfissuration de la matrice et
la dégradation des interfaces. lls sont présents indépendamment du mode de chargement, en quasi-
statique ou en fatigue. Néanmoins, les chronologies et les cinétiques de ces mécanismes dépendent
de nombreux paramétres, dont notamment ceux liés a la microstructure ou aux conditions
hygrothermiques. De nombreux auteurs se sont intéressés a la modélisation de ces processus, et ce
chapitre présente tout d'abord une breve revue bibliographique de leurs travaux. L'approche ici
retenue est ensuite présentée, analysée et évaluée. Celle-ci est congue afin de pouvoir s'implanter
dans un modele multi-échelles, ce qui semble judicieux au vu des conclusions du chapitre précédent.
L'approche choisie se doit notamment d'étre flexible au niveau du chargement appliqué, puisque I'un
des objectifs de ces travaux est d'obtenir un modeéle en fatigue.

1. Revue bibliographique

La compréhension de I'endommagement au sein des composites est la clé de la modélisation
de leur tenue mécanique. Ces matériaux, intrinsequement hétérogénes, sont localement soumis a de
forts gradients de déformations et de contraintes. Ces champs locaux provoquent une détérioration
hétérogene du matériau en privilégiant les zones chargées et sensibles, ce qui comprend notamment
les interfaces qui sont alors au cceur de la dégradation du composite. En outre, l'intérét d'un
matériau composite est son utilisation dans des domaines qu'au moins lI'une des phases supporterait
moins bien seule. Les différentes phases peuvent ainsi également étre le lieu de création de défauts
qui leur sont propres. Finalement, ces microdiscontinuités interagissent entre elle et matérialisent
I'endommagement du composite dans son ensemble. Elles peuvent également étre sensibles au type
de composite et a fortiori a sa microstructure, ainsi qu'au chargement appliqué. Ces mécanismes
sont sous le projecteur de la communauté scientifique depuis maintenant plusieurs décennies, tant
du point de vue de leur modélisation que de leur compréhension exacte, comme le montre le
chapitre précédent. Cette partie se concentre donc sur la facon d'appréhender 'endommagement en
vue de sa modélisation. La plupart du temps, les méthodes décrites ici s'intégrent dans un modele
plus vaste visant a retranscrire le comportement effectif du composite. Il s'agit souvent de modeéles
micromécaniques fondés sur les transitions d’échelles matérielles, comme ce sera également le cas
dans le cadre des présents travaux de thése. Ces approches multi-échelles ne seront cependant pas
détaillées ici mais dans le chapitre lll, dans une section dédiée.
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a. Définitions générales de 'endommagement au sein des matériaux
composites

L'investigation expérimentale du chapitre | met en valeur la nécessité de définir une loi
cumulative de I'endommagement. Cela consiste a écrire une loi d’évolution de 'endommagement, ce
qui revient en simulation numérique a incrémenter une variable d'endommagement pour chaque
unité de temps élémentaire. Cette unité temporelle peut également étre un cycle ou une partie de
celui-ci dans le cas de chargement en fatigue. Cette approche est requise dans le sens ou ces travaux
de these s'inscrivent dans le cadre de chargements complexes voire atypiques, non nécessairement
monotones. Les lois développées se doivent donc d'avoir cette flexibilité afin de pouvoir modéliser,
de facon pertinente, le comportement local et/ou effectif du matériau composite. Cet aspect peut
alors étre considéré aux différentes échelles du matériau composite : macroscopique (VER),
mésoscopique (par exemple au niveau des plis d'un composite stratifié) ou microscopique (a I'échelle
des renforts et de leurs interfaces avec la matrice).

En 1945, Miner développa une loi de cumul d'endommagement simple pour un chargement
cyclique [72]. Elle consiste a faire I'hypothése que chaque cycle contribue de maniére égale a
I'endommagement du matériau, et que celui-ci est donc défini a chaque instant par le rapport entre
le cycle en cours et le nombre de cycle a rupture. La loi de Miner ne fait donc pas intervenir I’histoire
du chargement dans I'expression des lois d’endommagement. Bien que d'apparence simpliste et ne
permettant pas une approche multi-échelles, cette loi peut étre étendue aux matériaux composites
et permettre d'estimer des durées de vie en fatigue de maniére conservative. Sonsino et
Moosbrugger l'ont par exemple appliqué a du PA66-GF35 [73]. Cependant, dans le cadre des
présents travaux de thése, la volonté de modéliser les mécanismes a I'échelle locale afin d'en
mesurer toutes les répercussions aux différentes échelles du matériau composite ne permet pas
d'envisager un tel critére.

La connaissance et la modélisation de I'évolution de I'endommagement en fatigue dans les
composites sont des problématiques qui se sont réellement développées a partir des années 1980,
en commengant par les composites stratifiés. Reifsnider et Talug écrivent ainsi que la dégradation de
ces matériaux, et donc la prédiction de leur résistance et de leur durée de vie, n'est jusqu'alors pas
basée sur les mécanismes d'endommagement en eux-mémes [74]. lls décrivent notamment que les
criteres de rupture phénoménologiques de I'époque ne prennent pas en compte l'ordre des plis d’un
composite stratifié et nont donc pas d’aspect prédictif sur la modélisation du comportement de ce
type de composites. Les contraintes aux interfaces ne sont en effet pas prises en comptes et cela
limite I'évaluation de la tenue mécanique du matériau. lls développent un modele succinct qui
calcule un état d'endommagement pour chaque pli en fonction du chargement, de son orientation et
de celle de ses voisins. Ils démontrent ainsi I'importance d'une telle approche pour le
dimensionnement mécanique de piéces en matériaux composites, pour des chargements quasi-
statiques et cycliques. Une loi d'évolution macroscopique de I'endommagement ne peut alors pas
rendre compte et prédire précisément le comportement du composite. La prise en compte de la
microstructure du matériau s'avére ainsi inévitable. Il convient donc de s'intéresser a une échelle
plus fine du composite, en analysant en l'occurrence ce qu'il se passe au niveau des renforts dans
chaque pli a I'échelle microscopique.
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Ces considérations conduisent a la prise de conscience de l'importance de l'interface
fibre/matrice au sein des composites, afin de modéliser au mieux les mécanismes
d'endommagement. L'une des premieres méthodes développées consiste a utiliser un enrobage
dédié, également appelé interphase [75]. Le principal inconvénient de cette approche est qu'un tel
modele a 3 phases implique la connaissance de toutes les propriétés de l'enrobage, ce qui est
rarement le cas. Hashin a alors introduit la techniques des interfaces imparfaites [76] [77]. Le but est
de remplacer le probleme explicite a 3 phases (deux constituants et l'interphase), par une
homogénéisation a deux phases comprenant une interface imparfaite. Cette approche statue que
pour un chargement suffisamment important, les interfaces fibres/matrices s'endommagent et ne
permettent plus la méme tenue mécanique. Cette décohésion de l'interface est analytiquement
décrite par Hashin et intégrée dans un modele micromécanique auto-cohérent. Elle prend en compte
la discontinuité des forces de tractions et du déplacement aux interfaces. Hashin démontre qu'elle
impacte significativement de nombreuses propriétés effectives du matériau composite, comme le
souligne la Figure 1.1 en ce qui concerne le module de cisaillement longitudinal. Cette approche a
ensuite été reprise par de nombreux auteurs [78] [79] [80]. Zhong et Meguid ont en particulier
développé une nouvelle solution pour le probleme de la déformation libre de contrainte
(« eigenstrain », tel que défini par Eshelby [81]) dans le cas d'une inclusion sphérique avec une
interface imparfaite.
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Figure 1.1 = Evolution du module de cisaillement effectif, en fonction de I'endommagement a
I'interface, pour un composite unidirectionnel a matrice époxyde et renforcé par des fibres de
carbone. L'axe des abscisses correspond au degré d'imperfection de l'interface [76].

L'endommagement de l'interface de matériaux composites a recu beaucoup d'intérét de la
part de la communauté scientifique. Subramanian et al. définissent par ailleurs un modele
d'endommagement pour la fatigue qui prend en compte la dégradation de l'interface/interphase
[82]. Cette approche est alors I'une des premieres pour les composites stratifiés soumis a un
chargement en fatigue. La durée de vie est estimée a l'aide d'un critére de rupture basé sur les
champs locaux, en ne considérant que I'élément critique qui se dégradera en premier et menera
rapidement a la ruine du matériau. Un parametre d'endommagement dédié #, nommé « efficacité de
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I'interface », est utilisé et correspond a I'efficacité du transfert de charge entre fibre et matrice. Il est
égal a 100% lorsqu'il n'y a pas d'endommagement et devient nul lorsque l'interface est totalement
décollée. Il est calculé en fonction du nombre de cycle N comme indiqué dans I'équation (lI-1), et sur
la base de mesures expérimentales sur la perte de rigidité, avant d'étre implémenté dans un modele
micromécanique. L'endommagement d est donné de maniére simple en fonction du nombre de cycle
N et des modules E (endommagé) et E, (initial) (1-1). Les résultats se sont révélés encourageants sur
les matériaux composites a base époxy testés.

n=0,76— 7108 (M) d(N) =1 - %V) (I1-1)

Dans le méme ordre d'idée, Tan et al. introduisent un modéle micromécanique intégrant une

loi cohésive non linéaire dédiée a l'interface [83], représentée sur la Figure Il.2. Cette approche

concerne des matériaux composites renforcés par des inclusions sphériques a forte concentration. Ils

sont ainsi en mesure de calculer les propriétés effectives du matériau composite et d'estimer

I'influence de la décohésion de l'interface en fonction des propriétés du matériau. A noter que ce

genre d'approche connait un regain d'intérét récent de par sa capacité de couplage avec des calculs

par éléments finis, a I'aide d'éléments dédiés. Une telle modélisation a été réalisée dans le cadre de
ces travaux de these et est présentée dans la section 4 de ce chapitre.

Ginl

stage-lll

[u4/]
Figure 1.2 — Modeéle constitutif cohésif de l'interface (loi contrainte/séparation). Le stade |

correspond a une dilatation élastique de l'interface, le deuxieme a une décohésion partielle et le
dernier a une rupture compléte de l'interface [83].

Matzenmiller et al. ont par ailleurs développé un modele constitutif pour les statifiés
intégrant I'anisotropie de I'endommagement [84]. Ils définissent quatres criteres de rupture suivant
le mode de chargement et la phase considérée, en se basant sur la méthodologie d'Hashin [85]. lls
utilisent alors des parametres d'endommagement selon la théorie continue de I'endommagement,
comme définie par Chaboche [86]. Celle-ci stipule que les différentes phases ou le matériau
composite en lui méme voient leurs propriétés effectives décroitrent proportionnellement avec
I'endommagement, éventuellement de maniére anisotrope. Plus récemment, une telle approche a
également été utilisé avec succeés par Notta-Cuvier et al., dans le cadre d'un modéle simplifié ne
nécessitant pas de processus d'homogénéisation complexe [87] [88]. L'intérét de tels modeles
constitutifs réside dans leur implémentation potentielle dans un code élément fini, qui permettrait
de suivre I'évolution et la cinétique de I'endommagement a I'échelle de la structure. Similairement,
une implémentation de la microfissuration matricielle a été réalisée en éléments finis par Huang et
al. [89]. Les auteurs utilisent un modele de rupture ductile de type Rice-Tracey [90]. Il s'agit ici de
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relier la déformation plastique équivalente ¢, et le taux de triaxialité des contraintes x a un taux de
micro-vides d, a travers une loi d'endommagement (lI-2). La rupture du matériau intervient alors
lorsque ce parametre d atteint une valeur critique correspondant a une coalescence des vides
provoquant la ruine du matériau. Bien évidemment, il convient dans ce cas d'utiliser une loi
constitutive de la matrice qui implique un comportement plastique.

d(g) - S?iniriaze aexp (ﬁ) dey (I-2)
Finalement, il existe de nombreux modeles phénoménologiques visant l'intégration de
I'endommagement. Meraghni et al. ont par exemple défini trois phases d'endommagement lors du
chargement cyclique d'éprouvettes en PA6-GF30 [4] [91]. La dégradation anisotrope du matériau est
intégrée par l'intermédiaire de variables internes couplées a un comportement élastique. L'évolution
de ce parametre d'endommagement au cours d'un essai de traction piloté en contrainte est donnée
Figure 11.3. Il comporte une premiére étape d'accumulation rapide d'endommagement, suivie par une
phase d'évolution plus lente voire de quasi-saturation. Le dernier état du composite correspond a
une dégradation accélérée du matériau jusqu'a sa ruine. Kammoun et al. ont quant a eux utilisé une
approche déterministe de I'endommagement [92] dans le cadre du modéle pseudo-grain développé
par Doghri et Tinel et abordé dans le chapitre Il [93]. Plus récemment, Krairi et Doghri introduisent le
concept de « weak spots » aux extrémités de fibres, définissant un endommagement isotrope en
bout de fibre qui pilote la dégradation des propriétés mécaniques du composite ainsi que la
déformation plastique. Ces approches permettent de trouver une bonne corrélation entre les
données expérimentales et la simulation numérique mais n'intégrent pas directement la physique
des mécanismes d'endommagement.

4 d Stage 3
Stage 2
Stage 1
/
dys / Load controlled
N >

Figure I1.3 = Evolution du parametre d'endommagement en traction uniaxiale selon I'approche
développée par Meraghni et al. [4].

b. Critere de rupture et endommagement statistique au sein de composites
renforcés par des fibres courtes

L'intégration de la physique des mécanismes d'endommagement passe généralement par la
définition de criteres de rupture. Il s'agit alors de définir des grandeurs locales ou effectives
permettant d'alimenter une probabilité de rupture d'une phase ou d'une interface. De nombreux
modeles s'intéressent ainsi a la définition de tels critéres pour les matériaux composites et leurs
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interfaces. Fitoussi et al. [94] et Meraghni et al [95] ont ainsi défini un critére de rupture de
I'interface fibre/matrice pour un composite avec renforts discontinus. Celui-ci est implémenté dans
un modele micromécanique et I'homogénéisation est réalisée suivant la méthode de Mori-Tanaka
[96], notamment décrite dans le chapitre suivant. Le critere consiste en une équation locale basée
sur les contraintes normales et tangentielles a l'interface et visant a retranscrire la décohésion de
l'interface. Les auteurs définissent ainsi un critere de type Coulomb couplant linéairement la
contrainte normale o et celle tangentielle T a I'aide de deux paramétres f; et R; (II-3). Ce dernier
coefficient représente la résistance interfaciale. lls présentent également un critére quadratique plus
classique tel que décrit équation (II-4). lls concluent sur la pertinence de leur méthode dans le cas de
chargement 3D ainsi que sur la difficulté d'identifier directement les parameétres de telles lois a |'aide
de courbes expérimentales. Meraghni et Benzeggagh ont également adopté une approche similaire
pour la modélisation de la dégradation de la matrice dans le cadre d'un modéle micromécanique
pour un composite renforcé par des fibres courtes orientées aléatoirement [97].

o+pBit=R; (I1-3)

(O'I:nite)z + (Tu:me)z =1 (“'4)

Un critére de rupture reste une approche binaire de I'endommagement. Il y a rupture locale

lorsque la condition en contrainte ou en déformation est validée, et pas de décohésion avant. C'est
pourquoi s'en tenir a un tel critéere ne permet pas de décrire correctement I'évolution de
I'endommagement dans un volume élémentaire représentatif. D'une part, méme dans le cas d'une
seule inclusion, la décohésion est généralement progressive et donc rarement binaire. D'autre part,
le matériau composite contient une multitude de renforts et il est peu probable que leurs interfaces
rompent simultanément pour le méme niveau de contrainte ou de déformation pilotant le critére. En
effet, dans le cas de méthodes micromécaniques, il n'est pas possible de différencier le
comportement de chacune des inclusions au sein d'un volume élémentaire. Il convient donc d'écrire
le critére local de rupture sous une forme statistique. De nombreux auteurs utilisent ainsi une loi de
type Weibull [34] [98] [99] [100] [101], qui sera détaillée dans la section suivante. Dans le cas du
critere de I'équation (II-3), la probabilité de rupture de l'interface P, pour un jeu de contraintes
donné, est alors exprimée selon I'équation (lI-5). k correspond a un coefficient statistique. Cette
approche a également été utilisée par Desrumaux et al. pour caractériser la rupture de fibre sous
traction uniaxiale ou encore la microfissuration matricielle [102] [103]. Cette derniére peut d'ailleurs
alors nécessiter un critére de rupture en 2D, comme représenté par I'équation (lI-6) [104]. Chaque
fonction F correspond elle-méme a une distribution de Weibull différente.

Kk
Pr(o,t) =1—exp (— %B’T) (1-5)

Prmatrix2p (011,022, T12) = 1 = [1 — F1 (011)][1 — F2(022)][1 — F3(712)] (1-6)

L'utilisation du parametre d'endommagement obtenu peut ensuite étre menée de plusieurs
facons. Zhou et Mallick s'en servent pour décroitre linéairement le module effectif du matériau [34].
La loi constitutive de celui-ci s'écrit alors selon I'équation (lI-7). Derrien et al. l'utilisent pour
alimenter une phase de vide et pour piloter une propagation de fissure au sein d'un composite a
fibres discontinues [98]. De la méme fagon, Lee et Pyo utilisent cet endommagement pour créer une
phase de fibre dont l'interface est partiellement décollée, au détriment de celle a l'interface saine
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[100]. Dans un papier subséquent, ils implémentent également une cascade de dégradations
successives, affectant une loi d'endommagement de type Weibull sur cette nouvelle phase afin d'en
créer une avec interface séverement endommagée, qui elle-méme est susceptible de se voir
remplacer par des vides [105]. Chaque famille de fibre posséde alors son parameétre
d'endommagement de l'interface et son évolution propre. Cette vision des choses est résumée sur la
Figure 11.4. Zairi et al. ont utilisé une approche similaire sur des fibres elliptiques en prenant en
compte l'orientation de celles-ci [101].

o =Ecexp (— )k (11-7)

Olimite

2. Approche probabiliste

L'étude des mécanismes d'endommagement du PA66-GF30 du paragraphe précédent met en
avant un endommagement diffus et progressif du matériau composite. Celui-ci est indéniablement
présent sous plusieurs formes, en statique ou en fatigue, et est initié localement. Il ne peut pas étre
simplement décrit par un critére déterministe basé sur une description selon un seuil en contrainte
par exemple. Il convient d'écrire une loi d'évolution des différents processus en jeu. Des critéres
d’endommagement locaux sont ainsi modulés par une approche probabiliste.
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Figure 1.4 - Evolution d'un volume représentatif d'un composite a renforts sphériques en fonction
des états d'endommagement successifs des interfaces fibres matrices [105]. a. Etat initial, composite
sain a deux phases. b. Matériau composite légerement endommagé, a trois phases. c.
Homogénéisation sur quatre phases avec deux niveaux d'endommagement des interfaces
fibres/matrices. d. Ajout d'une cinquiéme phase représentant les vides correspondant aux fibres
dont l'interface est totalement rompue.
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a. Loide Weibull

L'adaptation d'une loi de type Weibull, nommée d'aprés Waloddi Weibull en 1951 [106], sert
ici a donner un caractére probabiliste aux criteres de ruptures. Ainsi, a chaque incrément de temps,
I’endommagement augmentera d’un certain montant compris entre 0 et 1, déterminé par les
champs locaux et par une loi de Weibull a deux parametres a,, et fS,. Cette loi probabiliste a pour
densité de probabilité p et pour fonction de répartition F décrites dans I'équation (I1-8).

aw

p(0) = ay, By ¥ ao‘w_le_( equiv/ﬁw) Flo)=1- e_( equiv/ﬁw) (11-8)

Afin d’avoir une idée plus représentative de cette loi, et d’étudier I'influence des parametres
a, et B, plusieurs fonctions de répartition de la loi de Weibull sont tracées pour différents jeux de
parameétres sur la Figure 11.5. La courbe noire est celle sur laquelle sont basées les autres — les tracés
en nuance de bleu jouent sur 5, et ceux en nuance de rouge sur a,. Ce dernier est le parametre de
forme et f,, celui d’échelle. En outre et de maniéere inhérente, la fonction de répartition atteint 63%
quand la variable de contrainte atteindra la valeur de f,. a, permet donc de modifier la forme de la
courbe autour de ce point. En pratique, la fonction de distribution étant directement liée a
I'endommagement, f, correspond a un seuil d’endommagement, et a, a la vitesse a laquelle
I'endommagement s’approche de ce seuil (ou éventuellement s’en éloigne pour atteindre un
endommagement total). Ce type de fonction peut prendre en entrée une contrainte équivalente
révélatrice du champ local considéré.

——B=200, a=2
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——B =300
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0 T T T 1 a = 4
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Figure I1.5 — Effet des parameétres de formes sur la fonction de répartition de Weibull
a deux paramétres.

Afin d'intégrer le tenseur de contrainte de la phase considérée dans un critére
d'endommagement local, il est nécessaire de définir un scalaire représentatif de ce tenseur et
indépendant du repére spatial. Le tenseur de contrainte posséde trois invariants notés J;, J, et J;
(11-9). Les contraintes équivalentes les plus utilisés sont celles de Von Mises(11-10) et de Tresca (lI-11).
Cette derniére nécessite de calculer les contraintes principales o), 0, et o;;en diagonalisant le tenseur
des contraintes. A noter que la contrainte équivalente au sens de Von Mises peut s'exprimer
directement en fonction du déviateur des contraintes. Une des limites de ces deux criteres est leur
insensibilité a la pression hydrostatique. Un solide soumis a une traction ou une compression
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uniforme suivant les 3 axes aura donc une contrainte équivalente nulle au sens de Tresca ou Von
Mises. Cela n'est physiquement pas possible puisque tout matériau a une résistance limité a ce type
de chargement. Ces critéres sont largement utilisés dans le cadre de la détermination de surfaces de
rupture ou de plasticité cristalline, représentées en 2D sur la Figure 1.6 pour des contraintes planes.
lls ne sont applicables que pour des matériaux isotropes. Il est important de noter que ces critéres
ont été congus en tant que criteres de plasticité. Dans la littérature, ils ne sont liés a
I'endommagement que parce que celui-ci est considéré comme intrinsequement corrélé a la
déformation plastique pour la majorité des matériaux (mécanisme piloté par le déviateur de la
contrainte) [107]. Des critéres de plasticité anisotropes et prenant en compte la dissymétrie traction-
compression ont également été développés, par exemple par Hill [108] ou Drucker et Prager [109].

Dans le cas des matériaux composites, il existe au sein de la littérature d'autres critéres
développés plus spécifiquement pour la rupture [110] [111] [112]. lIs ne sont pas abordés dans le
cadre de ces travaux. Il existe par exemple, et de maniére non exhaustive : le critere de Tsai-Hill
[113], d'Hoffman [114], de Puck [115], de Tsai-Wu [116] ou encore de Hashin [85] ou Hashin-Rotem
[117]. Dans le cas de cette étude, la contrainte équivalente au sens de Von Mises est retenue du fait
de sa simplicité de mise en ceuvre ainsi que de son utilisation trés répandue au sein de la
communauté scientifique. De plus, les matériaux de chaque phase (polyamide et fibre de verre) ont
tous deux des comportements supposés isotropes. Les critéres de ruptures anisotropes cités plus
haut sont utilisés a I’échelle macroscopique. Ici, I’anisotropie a I’échelle macroscopique résultera de
la microstructure simulée, car le niveau de contrainte locale dans chaque phase varie en fonction de
I'orientation des renforts.

J1 =tr(o)

2= %tr(g- o) (11-9)

J5 =3tr(c.0.0)

3 1
OvonMises = v/ 3J2 = \/EZU 0505 — 5 (B Oke)® (1-10)
Orresca = Max(|o; — oy, logy — oyl Loy — o) (1-11)
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Figure 11.6 — Criteres de Tresca et de Von Mises pour des contraintes planes.
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b. Rupture de fibre

D'apres la littérature, la rupture de fibre n'est pas le processus d'endommagement dominant
du PA66-GF30. Elle reste tout de méme un processus non négligeable puisque ce sont les renforts qui
assurent la tenue mécanique du composite. Ainsi, méme si seule une petite fraction des fibres se
brise, cela est susceptible de se reporter sur le comportement effectif du matériau composite par
redistribution des contraintes. Par ailleurs, cette rupture de fibre peut intrinsequement étre le siege
d'une initiation de fissures. Il est ainsi nécessaire d'inclure de ce phénomene lors de la modélisation
du comportement du PA66-GF30.

Une fibre est supposée avoir de plus en plus de chance de rompre au fur et a mesure que son
chargement s'intensifie. On peut donc présupposer un critere basé sur la contrainte locale dans la
fibre. Comme l'indique le paragraphe précédent, ce champ de contrainte local est intégré a un critére
de rupture sous la forme de la contrainte équivalente au sens de Von Mises o, Le parametre
d'endommagement correspond a la proportion de fibres susceptibles d'avoir rompues. Afin d'avoir
une bonne flexibilité vis a vis du type de chargement imposé, ce parametre s'incrémente a chaque
pas de temps a l'aide d'une loi d'évolution dédiée. Pour chaque incrément, le taux
d'endommagement est alors donné par une loi probabiliste. L'approche retenue se base sur une loi
de type Weibull a deux parametres, a et 8, comme présentée sur la Figure 1.5 et donnée par
I'équation (11-12).

d=1- e‘( B (11-12)

Cette équation est ensuite normalisée par I'endommagement cumulé du pas précédent d et
par une constante de temps A (ll-13). Cette normalisation est nécessaire au sens ol ce taux
d'endommagement dépend nécessairement de I'état d’endommagement actuel. En effet, la
probabilité de rupture de fibres a un instant donné ne s’applique qu’a la fraction volumique de fibres
non cassées. Par exemple, si le taux d'endommagement initial devait atteindre une valeur arbitraire
de 10%, et si le chargement était identique au pas suivant, I'endommagement final du matériau
devrait étre de 19% (1 - 0,92) et non de 20%. Il est important de noter que A, en tant que constante
de temps, définit une longueur de temps caractéristique du matériau et se doit d'étre petite devant
I'incrément de temps du chargement. Cette équation (II-13) met également en avant un terme
devant le coefficient fqui dépend de I'endommagement cumulé d, introduisant deux nouveaux
coefficients y et o. Il s'agit d'une modulation destinée a rendre cette loi d'évolution saturante avec
I'endommagement. En effet, I'investigation expérimentale a révélé que les ruptures de fibres sont de
moins en moins fréquentes au fur et a mesure du chargement. Ceci peut s'expliquer logiquement par
le fait que les configurations locales de fibres pouvant créer des concentrations de contraintes
suffisantes pour rompre des inclusions se raréfient au fur et a mesure des ruptures de fibres. La
valeur de y est toujours supérieure a (-1). Un apergu de I'évolution de cette loi est donné sur la
Figure Il.7. La contrainte équivalente utilisée est initialement égale a 1/15 de [ et est
dynamiquement diminuée du pourcentage d'endommagement.

geq
. —_ . B 5
dfipre = (%) 1-e <(1+y'dﬁbre) 'B> (1I-13)
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Figure 1.7 — Evolution type du taux de fibres rompues en fonction des parametres a, y et 6. La valeur
de / est fixée a 0,1.

c. Fissuration de la matrice

La microfissuration de la matrice apparait dans toutes les phases d'endommagement de la
vie du PA66-GF30. Elle débute notamment dans les zones a forte concentration de contraintes. Elle
consiste alors en une propagation ductile des fissures initiés aux interfaces ou inhérentes aux
ruptures de fibres. De la méme facon que pour celles-ci, la microfissuration du polyamide atteint une
phase d'évolution plus lente du fait de la diminution du nombre de zones a haut risque de
fissuration. En effet et comme le souligne I'étude expérimentale, I'endommagement est tres diffus au
sein du composite, et les fissures initiales ne peuvent pas mener directement a la ruine du matériau.
Si cette microfissuration n'est pas le processus d'endommagement prédominant au cours de la
majorité de la vie du matériau composite, c'est finalement elle qui en pilote la fin. La dégradation des
interfaces, et plus généralement du transfert de la charge aux fibres, conduit la matrice a reprendre
de plus en plus de contraintes. Ces dernieres finissent par étre telles que les différentes fissures
finissent par coalescer et se propager, menant a la rupture du matériau.

Le parametre d'endommagement de la matrice correspond a un pourcentage de vide créé. Il
est basé sur la contrainte équivalente du champ de contraintes de la matrice, au sens de Von Mises.
Il est incrémenté par une loi d'évolution dédiée qui est alimentée par deux taux d'endommagements,
duﬁssure et d pgrescence (II-14). Le premier est phénoménologiquement similaire a celui développé
pour I'endommagement par rupture de fibres, pour les raisons citées précédemment (lI-15). Le
second évolue selon une loi exponentielle et ne devient significatif qu'avec un endommagement
cumulé relativement élevé (1I-16). Celle-ci ajoute deux nouveaux coefficients n et {, qui gouvernent
d'une part le seuil d'endommagement qui va provoquer une accélération de la dégradation de la
matrice, et d'autre part la vitesse a laquelle cela va se produire. Une nouvelle fois, cette loi est
normalisée selon le cumul d'endommagement et par une constante de temps A. Son évolution est
représentée par la Figure 11.8. La contrainte équivalente utilisée est initialement égale a 1/40 de fSet
est dynamiquement diminuée du pourcentage d'endommagement. A noter que le taux de
microfissuration de la matrice est majoré a 1.
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dmatrice = dufissure + dcoalescence (”'14)
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Figure 11.8 — Evolution type du taux de microfissuration de la matrice en fonction des parameétres { et
n. La valeur de 1 est fixée a 0,1, et celles de ¢, y et 6 respectivement a 1,5, 5 et 5.

d. Comportement lors de la décharge

Le modele développé dans le cadre de ces travaux doit étre utilisable pour tout type de
chargement. Il se pose ainsi la question légitime du comportement du matériau composite lors de sa
décharge, que ce soit en quasi-statique ou en fatigue. Il est communément accepté que
I'endommagement ne se développe pas lors de la décharge (d = 0). Il convient donc de moduler sa
loi d'évolution afin d'en tenir compte.

L'approche ici retenue consiste a mémoriser la trace du tenseur des contraintes des
différentes phases. Il est alors possible de comparer cette valeur, actualisée a un incrément de temps
donné, avec celle du pas précédent. Si celle-ci est supérieure a la premiere, alors c'est que la phase
considérée se décharge. L'endommagement est alors numériquement bloqué. En effet, la trace du
tenseur des contraintes représente la pression hydrostatique qui régne dans une phase, et celle-ci
est directement liée a I'ouverture ou la fermeture des fissures. Pour une valeur négative de la trace
du tenseur des contraintes, soit pour un chargement en compression, cette approche est inversée.
L'endommagement est bloqué lorsque la dérivée de la trace du tenseur des contraintes est positive.

Cette méthode est illustrée de maniere simple sur la Figure 11.9 pour le taux de microfissures
de la matrice. Un chargement oligo-cyclique pilote la contrainte équivalente de la matrice, qui est
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injectée a la loi d'évolution correspondante. L'endommagement n'augmente que lors des phases de
charge. A noter que comme indiqué précédemment et a chargement équivalent d'un cycle a l'autre,
il ne s'incrémente pas du méme montant et tend a saturer.

YA AVA /\ /\ | £
../ N /N /N /J \|,¢
e/ N/ N/ N/ \.:
o V V V o

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

Temps (unité arbitraire)

Figure 11.9 — Evolution type du taux de microfissuration de la matrice lors d'un chargement cyclique.

3. Degradation de I'enrobage

Le chapitre précédent détaille les mécanismes d'endommagements qui se déroulent a
I'interface fibre/matrice. Il met ainsi en évidence que ces processus ne se limitent pas qu'a l'interface
en elle-méme. En effet, ils impactent toute une interphase autour des renforts. Au fur et a mesure de
la durée de vie du matériau, des décohésions a l'interface vont apparaitre et ce notamment aux
extrémités de fibres. Cette décohésion se propage ensuite le long de l'interface fibre/matrice, de
maniere ductile. Elle s'accompagne alors de microfissures matricielles dans l'interphase comme cela
a été observé expérimentalement et mentionné au chapitre précédent.

L'ensemble interface/interphase est rassemblé sous la dénomination « enrobage ». Cette
section vise ainsi a modéliser les mécanismes d'endommagement caractérisant la dégradation de
I'enrobage au cours du chargement du PA66-GF30. A noter que I'approche choisie peut s'étendre a
tous type de composite. La dégradation de l'interface comprend ici I'impact de I'endommagement
sur le comportement mécanique de I'enrobage et l'influence de celui-ci sur le transfert de charge
vers les renforts.

Il existe une différence d'échelle entre la dégradation de l'interphase et les deux mécanismes
d'endommagement de la section précédente, bien qu'ils interviennent tous a un niveau
microscopique. En effet, les ruptures de fibres et la microfissuration de la matrice interviennent a
I'échelle de la fibre. L'endommagement de I'enrobage, et notamment la décohésion de l'interface
fibre/matrice, se développe a une échelle relativement plus fine. C'est pourquoi ce mécanisme est ici
traité a l'aide de la théorie continue de I'endommagement, comme statué par plusieurs auteurs dans
la revue bibliographie présentée au début de ce chapitre. C'est également la raison de son
implémentation séparée dans le modéle.
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a. Critére de rupture et champ de contraintes a l'interface

La fibre est considérée ellipsoidale avec un axe de symétrie longitudinal (c'est alors un
sphéroide). La position des points de sa surface peut alors étre décrite par deux angles u et v, comme
définis par la Figure 11.10. Il est important de noter que la détermination des coordonnées de ces
points se réalise dans le repére local de l'inclusion.

"\\/('

Figure 11.10 — Ellipsoide paramétrée selon deux angles : a. u dans le plan x0y et b. v dans le plan x0z.

La loi d'endommagement développée se base sur un critére de rupture de l'interface et
s'inspire du travail réalisé par Jendli et al [118]. Ce critére quadratique ¢ dépend des contraintes
normales oy et tangentielles 7 a l'interface, comme indiqué par I'équation (lI-17). Les contraintes
maximales en traction pure ou en cisaillement pur sont respectivement notées apiure €t Trupture-
Lorsque £ est supérieur ou égal a 1, il y a rupture compléte de l'interface. Les renforts et la matrice
étant deux phases aux propriétés distinctes, elles présentent des champs de contraintes différents. Il
y a donc un saut de contrainte a l'interface et I'accés aux contraintes normales et tangentielles en
chaque point de l'interface nécessite donc une investigation théorique. Celle-ci a été précédemment
réalisée par Meraghni et al [95]. Soient ¢ (u,v) et 6°(u,v) les champs de contraintes & l'interface,
respectivement du coté renfort et du co6té matrice. En un point de l'ellipsoide, le vecteur de
contrainte a l'interface 6" correspond a la projection de ¢ sur la normale a l'interface n (11-18). En
outre, ce vecteur contrainte est continu a l'interface, du fait des hypothéses de la mécanique des
milieux continus. La projection de ¢’ sur la normale a I'interface n est donc aussi égale a ce vecteur
contrainte. Dans le cadre de ces travaux, le champ de contraintes de la fibre est considéré
homogene, étant donné qu'une méthode d'homogénéisation par champs moyens sera utilisée (voire
chapitre 0). Il est alors possible de calculer les contraintes a l'interface en projetant le champ de
contrainte de la fibre sur une normale de la surface de I'ellipsoide, comme indiqué sur la Figure 11.11.
Une double projection permet d'obtenir la contrainte normale (II-19), et celle tangentielle s'obtient
alors par le théoréme de Pythagore (l1-20). Le calcul de la normale a I'ellipsoide en tout point est
donné dans I'annexe A.

2 2
§(on,7) =( n ) +< £ ) (11-17)
Orupture Trupture
dV =o' (1-18)
oy = Gi"tijnjni (“-19)
7=+ loV||? - op? (11-20)
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Figure 11.11 — Calcul des contraintes normales et tangentielles a I'interface fibre/matrice [95].

b. Loid'endommagement de la dégradation de l'interface

Le critere précédent ne permet d'évaluer que la rupture de l'interface, de maniére purement
déterministe. Il doit ainsi étre modulé afin de décrire I'évolution de I'endommagement en fonction
des contraintes interfaciales, de maniére probabiliste. Deux parametres viennent alors modifier ce
critere : un parametre de forme a et un seuil d'endommagement k. Ce dernier est compris entre 0 et
1. Le paramétre de forme modifie la cinétique de I'endommagement, tandis que le parametre de
seuil permet de définir un palier sous lequel I'endommagement n'évolue pas. La formulation
probabiliste du critere de rupture se fait a I'aide de la fonction de répartition d'une distribution
normale AN qui prend la valeur de £(oy,T)* en entrée. La moyenne m et I'écart type sd de la loi normale
dépendent de « (11-21). sdq correspond a I'écart type nécessaire pour que I'endommagement soit égal
a 99% pour £ =1 et k = 0. Ainsi, le seuil k vient juste resserrer ou élargir la marge de progression de
I'endommagement par rapport au critére de rupture.

m =" sd = sdy * (1 — k) (11-21)

De plus, ce passage d'un critére déterministe a un endommagement probabiliste ne se fait

pas sans considérer un facteur d'échelle. En effet, il y a une différence énorme entre la rupture d'une

seule interface dans un matériau ne considérant qu'une seule inclusion, et la rupture de toutes les

interfaces d'un VER donné. En outre, comme il est présenté dans le chapitre lll, I'interphase est

implémentée comme une phase a part entiére (enrobage). La modélisation se place alors a son

niveau dans le cadre du calcul de I'endommagement, tandis que le critére brut considére l'interface

avec lI'ensemble de la matrice. Or celui-ci est basé sur le champ local de la fibre. Il convient ainsi
d'ajouter ce facteur d'échelle n;,; dans le critére de rupture, qui est défini par I'équation (11-22).

2 2
$(ow, 1) = (J—N> + (;) (11-22)
Nint Orupture Nint Trupture

Un des objectifs de cette these est de fournir une cinétique d'endommagement capable de
s'adapter a tout type de chargement, et notamment aux chargements non monotones. En fatigue,
I'absence de cycle stabilisé caractérisant les composites met également a mal une cinétique
dépendant directement du nombre de cycle, qui dans tous les cas est particulierement dépendante
des parametres du chargement. Il a ainsi été choisi de définir un taux d'endommagement d a chaque
pas du chargement (lI-23). Ce taux dépend d'une constante de temps A, similairement aux lois
modélisant les ruptures de fibres et la microfissuration de la matrice. A noter que le taux
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d'endommagement n'est pas absolu mais relatif et dépend donc de I'endommagement cumulé d.
Cette relation se traduit par I'ajout d'un parametre o, qui va traduire |'effet de I'endommagement
cumulé sur sa propre évolution. Il peut étre positif ou négatif, ralentissant ou accélérant |'évolution
de l'endommagement lors de son incrémentation. Cela traduit l'idée qu'un matériau déja
endommagé se dégradera différemment d'un matériau vierge, pour un chargement identique. Dans
le cas du PA66-GF30, @ > 0 se comprendrait par le fait que I'endommagement au sein du PA66-GF30
est généralement tres diffus, comme démontré au chapitre I. Or la fissure finale provoquant la ruine
du matériau est unique. Ainsi, lorsque le matériau est déja endommagé, de maniére diffuse, il tend a
restreindre le nombre de ses points chauds jusqu'a ne plus avoir qu'une seule fissure qui se propage.

© 2 2\ ¢
d= ﬂw’((( IN ) +( 4 ) > ,m, sd) (11-23)
A Nint Orupture Nint Trupture

Le critére d'endommagement n'est pas utilisable tel quel. En effet, la fonction de densité
d'une loi normale a des valeurs strictement positives sur [-o0; +oo]. L'intervalle [1; +oo] est déja pris en
compte a travers |'écart type adaptif choisi. Cependant, la densité de probabilité correspondant a
[-o0; k] devrait étre nulle. L'équation (11-23) doit donc étre modifiée afin d'en tenir compte (11-24). Il
convient de lui soustraire la valeur de la fonction de répartition pour & = k, et de normaliser
|'équation afin de garantir que l'intégrale de la fonction de densité de probabilité soit toujours égale

a 1 sur [-00; +0]. La Figure I1.12 illustre ce calcul du taux d'endommagement, en fonction des
contraintes a l'interface.

2 2\ ¢
j = a-0® o T _ '
d= A ' |:Jv'<<(nint Urupture) + (nint Trupture) > 1 Sd) N(K' m Sd)] "1-Mxm,sd) (“ 24)

100% 100%
80% 80%
60% 60%
© "o
40% 40%
20% ryfpture 20%
0% v T 0%
a. O b. lo}
N Orytpture N O'rutpture
100% 100%
80% 80%
60%
5 60% -
40% T 40%
20% rufpture 20% Hthture
0% T ; 0% /
C. le} . (¢
N Orytoture N Orutpture

Figure 11.12 — Taux d'endommagement donnés par la loi d'endommagement de l'interface, en

fonction des contraintes normales et tangentielles qui y réegnent. Les parameétres de forme et de seuil
sont respectivement de a.0,5et 0,5, b.0,5et0,c. 1et0,d. 2 et 0.
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¢. Impact sur le transfert de charge

L'endommagement de l'interface va indéniablement venir perturber la distribution de
contraintes entre la fibre et la matrice. La décohésion réduit en effet la surface utile liant fibre et
matrice et empéche cette derniére de transmettre autant de charge aux renforts que dans le cas
d'un matériau vierge de tout défaut. La modélisation de ce mécanisme d'endommagement se doit
donc d'intégrer la diminution du transfert de charge due a cette réduction de la surface utile. Le
transfert de charge sans endommagement a été étudié dans la littérature et Cox a notamment
abouti au Shear Lag Model (SLM) en 1952 [119]. Ce modele est fréquemment utilisé pour I'analyse
du transfert de la contrainte entre fibre et matrice. La fibre est ici considérée cylindrique. Cox abouti
a une équation différentielle 1D mettant en jeu la contrainte dans chaque section oy de la fibre en
fonction d'un paramétre f et de la contrainte théorique gy, dans la fibre si celle-ci était infiniment
longue (11-25). f dépend des propriétés de la matrice, de celles de la fibre ainsi que de la
microstructure du matériau composite. Chaque section de fibre est repérée par son abscisse z, et z =
0 correspond au milieu de la fibre. Cette méthode permet donc de caractériser la réduction du
transfert de charge due a une baisse du facteur de forme. Cette derniere caractéristique est
importante car il est alors possible d'envisager le SLM sous cet angle plutét que comme un moyen de
calculer directement le champ de contrainte dans la fibre. Les détails des hypothéses et des étapes
mathématiques qui aboutissent a cette équation peuvent étre trouvés dans la littérature et ont
notamment été analysés par Nairn [120]. Ce dernier valide I'utilisation d'un autre paramétre f que
celui de Cox, sur la base des travaux de McCartney [121] et Nayfeh [122], représenté par I'équation
(l1-26). C'est cette derniére valeur qui est ici retenue car démontrée plus appropriée par Nairn, dans
tous les cas de figures.

9% y)(2)
o~ BHop)(D) = —fX07e) (11-25)
2 2 EA ]
B* = 25050 | Vo +;<; m(;) L m) (11-26)
46541) zcgz) Viz \Vr1 2

Dans ces équations, les exposants (1) et (2) correspondent respectivement a la fibre et a I'enrobage. r
correspond au rayon de la fibre et s a la distance moyenne entre deux fibres (assumées colinéaires).
E, et G, sont respectivement les modules axiaux de traction et de cisaillement. V; correspond a une
fraction volumique de fibre (Vf;) ou de matrice (V},), sachant que Vj; + V, = 1.

Cette équation différentielle (11-25) peut étre résolue avec certaines conditions aux limites. Il
s'agit ici de présumer de la valeur de la contrainte en une section de la fibre. Certains auteurs
donnent une valeur de la contrainte aux extrémités de fibres en fonction des parametres matériaux
[123] [124]. Dans le cas présent, le calcul du transfert de charge ne concerne que des configurations
avec endommagement. La littérature et les résultats numériques obtenus permettent de faire
I'nypotheése que la décohésion interfaciale s'initie généralement en pointe de fibre. Ainsi, lorsque
I'endommagement apparait, la contrainte en bout de fibre peut étre considérée nulle. Cette
condition aux limites permet de résoudre I'équation différentielle et propose donc une valeur de la
contrainte dans chaque section de fibre en fonction de leur abscisse z, et en notant [ la longueur de
fibre (1I-27). Cette derniére équation met en valeur la possibilité d'exprimer le rapport g5 / 05,
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traduisant le transfert de charge, en pourcentage, entre la matrice et la fibre. Le taux de transfert
moyen ¥, pour toute la fibre peut alors étre calculé en intégrant cette équation le long de la moitié
de l'inclusion (11-28). L'expression peut en outre s'affranchir des dimensions de la fibre et n'utiliser
que son facteur de forme AR. Il suffit de remplacer £ par ' = rf pour voir apparaitre le facteur de
forme, égal a1 /(2.r), comme souligné par I'équation (11-29).

(o)(2) 1— cosh (fz)

11-27
(0 Foo) cosh (83) (1-27)
l A
2 = cosh (Bz) 2.tanh (5B)
w =2 (31 -CshD) ) _ g 2RhGH I1-2
07 f0< cosh (B2) dZ) 1B (11-28)
@, = 1 — BoLURS) (11-29)

AR.B'

Ce taux de transfert de charge doit maintenant étre modulé en fonction de
I'endommagement d. Au vu des conclusions précédentes a propos de la décohésion de l'interface
fibre/matrice, on peut faire I'hypothése que I'endommagement est directement corrélé avec la perte
de surface utile pour le transfert de charge. D'un point de vue purement mécanique, la fibre voit sa
longueur utile et donc son facteur de forme se dégrader avec I'endommagement de l'interface. Cette
réduction correspond alors a la fraction endommagée de la surface de I'interface. On assume donc ici
que I'endommagement correspond directement a cette diminution du facteur de forme de la fibre.
Ceci améne donc a décrire un nouveau transfert de charge ¥ selon |'équation (11-30). A noter que ce
dernier n'est pas égal a 100% pour d = 0, notamment a cause des conditions aux limites lors de la
résolution de I'équation différentielle (II-25). Il est important de noter que dans le cas d’une interface
non endommagée, les contraintes dans les phases et notamment dans la fibre sont déja estimées par
le modele micromécanique. L'utilisation ici du SLM se focalise alors uniquement sur la diminution
relative du transfert de charge a l'interface lié a 'endommagement. Les deux approches sont donc
complémentaires. Cette analyse ne servant ainsi qu'a estimer la réduction du transfert de charge du
fait de I'endommagement, il convient donc de normer celui-ci par ¥;. Le transfert de charge moyen
¥ due a la dégradation de 'interface s'exprime alors finalement selon I'équation (I1-31).

tanh (4R.(1-d).B")
AR.(1-ad).p’!

Y(d)=1- (11-30)

~ _ __ AR.(1-d).p'- tanh (AR.(1-d).B")
P(d) = ¥(d)/¥ = AR.(1-d).B'—(1—d).tanh (4R.B") (I-31)

A titre informatif, le transfert de charge par section de fibre est représenté en fonction de
I'endommagement sur la Figure 11.13. Les propriétés matériaux sont proches de celles du PA66-GF30
telles que présentées chapitre I. La décohésion de l'interface n'impacte le transfert de charge qu'au
bord de la zone de contact fibre/matrice. Ainsi, la partie de la fibre ol ce transfert est dégradé prend
proportionnellement de plus en plus d'importance au fur et a mesure que I'endommagement
augmente. A partir d'un certain endommagement, autour de 75%, la longueur effective de la fibre
n'est plus assez grande pour assurer un transfert de charge conséquent. Ceci se remarque d'autant
plus sur la Figure 11.14 qui représente le taux de transfert de charge moyen & en fonction de
I'endommagement d. Au début de la décohésion interfaciale, ¥ décroit légérement avec
I'endommagement. Cette décroissance s'accélere au fur et a mesure de la dégradation de l'interface
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et peut finir par étre nulle. Cette limite a en pratique peu de chance d'étre atteinte puisque la baisse

du transfert de charge engendre une diminution des contraintes dans la fibre et donc également des

contraintes a l'interface, qui alimente la loi d'endommagement correspondante.
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Figure 11.13 - Visualisation du transfert de charge pour chaque section d'une fibre de longueur
220 um, en fonction de I'endommagement de l'interface. Pour des raisons de symétrie, seule une
moitié de fibre est analysée.
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Figure 11.14 — Taux de transfert de charge moyen pour une fibre en fonction de I'endommagement de

son interface avec la matrice.
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d. Intégration de la loi d'endommagement sur l'intégralité de l'interface

Dans la littérature, I'endommagement a l'interface s'initie généralement aux extrémités de
fibres. Il est alors légitime de se demander s'il ne suffit pas de calculer I'endommagement seulement
aux extrémités de I'ellipse. Meraghni et al. ont également étendu leur analyse le long d'un équateur
de la fibre, afin d'avoir I'endommagement en plusieurs points de l'interface [95]. Afin d'estimer la
pertinence du calcul en plusieurs points de la surface de I'ellipse, une investigation numérique a été
menée. |l s'agit ici d'appliquer différents champs de contraintes a la fibre et d'observer l'interaction
entre les contraintes interfaciales et la loi d'endommagement. Cette analyse est faite a I'aide du code
Mathematica et la Figure 11.15 en présente les résultats.

Des fibres subissent des champs de contraintes correspondant a de la traction uniaxiale, du
cisaillement dans le sens longitudinal/transverse, du cisaillement dans le sens transverse/transverse,
et a un chargement aléatoire. L'endommagement a la surface de la fibre est alors cartographié selon
le code couleur indiqué. Celui-ci est trées dépendant des angles u et v. Ainsi, la position de
I'endommagement maximum varie grandement selon le tenseur de contraintes de l'inclusion. En ce
qui concerne les cas de chargement aléatoire et en cisaillement, la localisation de la contrainte
maximum (et donc de I'emplacement de 'endommagement) n’est cependant pas systématiquement
observée en téte de fibre. La traction uniaxiale elle-méme ne provoque pas un endommagement
maximum a la pointe de I'ellipsoide mais plutot sur le périmétre d'une section de la fibre trés proche
de cette extrémité. Ceci est di a l'interaction entre les contraintes normale et de cisaillement avec le
critére quadratique choisi. Cependant, lorsque les fibres sont alignées avec la direction du
chargement, la majorité des cas d'utilisation mene alors a une concentration de contraintes en
pointe de fibre. Ceci rejoint donc les conclusions expérimentales décrites dans le chapitre I.

Ces résultats mettent en exergue la nécessité de considérer I'ensemble de la surface de
I'ellipsoide lors du calcul de I'endommagement a l'interface. En pratique, il convient donc de mailler
cette surface et de calculer le taux d'endommagement en chaque point de ce maillage. Ici, seul le
taux d'endommagement maximum est retenu, avec I'hypothése que ce point chaud dicte la cinétique
d'endommagement de l'interface/interphase. Par ailleurs, le taux d'endommagement retenu
retranscrit d'une certaine maniere le taux de fissuration de l'interphase entre fibre et matrice.
Comme détaillé dans le chapitre suivant, il peut donc intervenir dans le calcul du comportement
mécanique de I'enrobage. Dans le cas présent, il adoucira le comportement élastique de ce dernier.

Lors de la progression de 'endommagement, la répartition des contraintes a I'interface est
modifiée par la décohésion partielle des zones qui étaient soumises aux plus fortes contraintes. Il y a
donc nécessairement une redistribution des contraintes lors de la progression de la décohésion. La
construction minutieuse et I'évaluation de la pertinence d’'un modele d’endommagement basé sur
une réduction de la rigidité de l'interface (théorie continue de I'endommagement) s ‘avére donc
nécessaire et constitue la majeure partie de ce chapitre.
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damage

Figure 11.15 — Application de la loi d'endommagement a l'interface sur une fibre arbitraire. La fibre est
chargée a. en traction longitudinale b. en cisaillement longitudinal/transverse c. en cisaillement
transverse/transverse d. avec un tenseur de contraintes aléatoire.
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e. Validation de la correction du transfert de charge par l'’endommagement

i.  Hypotheése de la décohésion systématique en téte de fibre

L'une des hypothéses de la loi d'endommagement congue pour la dégradation de l'interface
est de considérer que la décohésion débute a proximité de la téte de fibre. Ceci est le processus
d'endommagement principal tel que décrit par la littérature. La loi développée permet ici d'estimer
quel est le point de l'interface qui subit le champ de contraintes le plus important, selon un critére
qguadratique prenant en compte les contraintes normale et tangentielle a l'interface. Il est donc
possible de vérifier numériquement la pertinence de cette hypothése. Une analyse statistique est en
fait menée afin de connaitre la position du point ou I'endommagement a l'interface est maximum, ou
zone d'endommagement privilégiée (ZEP), sur la surface de |'ellipsoide. Des champs de contraintes
théoriques oy sont directement soumis a l'inclusion. Quatre types de chargement en contraintes sont
appliqués, comme indiqué par I'équation (11-32) : du cisaillement pure, de la traction uniaxiale, des
contraintes planes et des contraintes tridimensionnelles. T peyre €St défini comme étant égal a la
moitié de Opypryre (Critere de type Tresca). Cette méthode permet de tester différents taux de
triaxialité y, tel que défini par I'équation (11-33). Ceux ci sont présentés dans le Tableau II.1.

0 Trupture 0 Orupture 0 0
O0t1 = | Trupture 0 0 Otz = 0 0 0

0 0 0 0 0 0
Orupture Trupture 0 Orupture Trupture Trupture
0t3 = | Trupture 0 0 0ty = | Trupture Orupture Trupture (1-32)
0 0 0 Trupture Trupture Orupture
L Trace(a)
y=3*— (1-33)
O VonMises
Tvoe de charaement Pression Contrainte équivalente  Taux de triaxialité
yp g hydrostatique (Von Mises) des contraintes
Cisaillement 0 V3 Trupture 0
Traction uniaxiale Orupture/3 Orupture 0,334
v 2 2
Contraintes planes Orupture/3 \/aruptwe + 3Trupture 0,256
Contraintes tridimensionnelles Orupture 3 Trupture 0,667

Tableau 1.1 — Taux de triaxialité des chargements tests appliqués a l'inclusion.

Chaque chargement est appliqué a la fibre apres avoir subi une rotation donnée. Toute une
gamme de rotation est successivement appliquée jusqu'a ce que tout I'espace soit décrit, avec un pas
angulaire de 5°. Du fait de la symétrie de révolution de I'ellipsoide, seuls deux angles de rotation sont
nécessaires. Pour chaque chargement appliqué, toutes les ZEP sont recensées par leurs angles u et v.
Chacune d'entre elles se voit également assigné un poids, qui est égal a l'inverse du nombre de
points chauds pour le chargement considéré. Il est ainsi possible de définir une fonction de densité
d'orientation (ODF) des ZEP, pour chacun de leurs angles u et v. La Figure 11.16 et la Figure 11.17
représentent ces ODF et permettent donc de juger de I'occurrence de la localisation des différentes
ZEP. Pour des raisons de symétries, les graphes ne montrent que la partie entre 0° et 90°. Les
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extrémités de l'inclusion se situent aux couples (u,v) suivants : (0°,90°) et (180°,90°). En ce qui
concerne le cisaillement et les contraintes planes, le comportement est assez similaire. Cela méne a
considérer que les mécanismes en jeu a l'interface sont grandement influencés par les contraintes de
cisaillement. Ce constat renforce I'approche choisie pour la prise en compte de la perte de transfert
de charge due a I'endommagement. En effet, le shear lag model part du principe que la transmission
des contraintes a l'interface s'opéere par cisaillement. Par ailleurs, les ZEP se situent tres
régulierement proche de I'extrémité des fibres. Dans le cas d'un chargement en cisaillement ou en
contraintes planes, la probabilité que l'angle u corresponde a une extrémité de fibre est de
quasiment 50%. Dans les trois quarts des cas, u sera proche de cette extrémité. Pour ce qui est de
I'angle v, la probabilité qu'il soit proche de 90° est de 90% a 10° prés. Les chargements en traction
uniaxiale ou en contraintes tridimensionnelles montrent une occurrence plus faible pour ces
positions, méme si elles restent majoritaires. Celui tridimensionnel indigue méme un angle u proche
d'une pointe de fibre dans presque 90% des cas. Toutes les valeurs intéressantes sont recensées dans
le Tableau II.2. De manieére arbitraire et au vu de la géométrie elliptique plutot allongée des fibres, il
est considéré qu'un écart angulaire de 10° avec la pointe de fibre est négligeable, alors qu'en écart de
30° est indiqué comme proche de I'extrémité de l'inclusion. Ces considérations sont soutenues par la

Figure 11.18.
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Figure 11.16 — ODF de I'angle u des ZEP selon le type de chargement.
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Figure 11.17 — ODF de I'angle v des ZEP selon le type de chargement.
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Probabilité d'avoir un écart angulaire
donné avec une extrémité de la fibre

Type de chargement
Angle u Angle v
10° 30° 10° 30°
Cisaillement 472% 79,1% 90,6% 97,8%
Traction uniaxiale 27,6%  45,3% 39,7% 69,2%
Contraintes planes 483% 77,2% 90,7% 97,5%
Contraintes tridimensionnelles 59,7%  88,6%  55,2% 70,4%

Tableau Il.2 - Probabilités de trouver I'un des angles u ou v d'une ZEP proche ou au niveau de
I'extrémité d'une fibre.
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Figure 11.18 - lllustration de la proximité d'une ZEP avec une pointe de fibre lorsque I'écart angulaire
est au maximum de 10° ou 30°. Il s'agit d'une coupe azimutale d'une inclusion dans son repére local.
Le rapport de forme est de 22. Le repére n'est ici pas normé mais les échelles sont respectées.

Le paragraphe précédent ne s'intéresse que séparément aux valeurs de u et v des ZEP. pour
les différents chargements. Cette analyse peut étre intéressante pour savoir comment optimiser le
calcul des contraintes a l'interface, puisque I'itération se fait sur chacun des angles u et v. Cependant,
elle ne retranscrit pas directement I'écart de la ZEP, en 3D, avec une pointe de fibre. Celui-ci a donc
été quantifié en calculant I'écart angulaire entre les vecteurs formés d'une part par l'origine de
I'ellipsoide et la ZEP considérée, et d'autre part par cette origine avec une extrémité de fibre (la plus
proche de la ZEP, selon la norme euclidienne). Comme précédemment, une ODF de cet écart est
tracée, Figure 11.19. Ces résultats sont également présentés dans le Tableau 1l.3. Ainsi, dans la
majorité des cas et plus particulierement dans le cas des contraintes de cisaillement et de celles
planes, la ZEP se situe proche de la pointe de fibre. Une fonction de densité globale moyennant tous
les chargements valide cette conclusion, Figure 11.20. A noter que chaque angle de rotation du
chargement a été considéré équiprobable. Au final, I'évaluation de la prédiction de la position des
points d'endommagement maximum au niveau de l'interface permet de renforcer I'hypothése d'une
décohésion initiale en téte de fibre, et valide une partie de la démarche menée dans la section

précédente.
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Figure 11.19 — ODF de I'écart angulaire des ZEP avec une pointe de fibre, selon le
type de chargement.

Probabilité d'avoir un écart angulaire

Type de chargement donné avec une extrémité de la fibre
10° 30°
Cisaillement 43,8% 72,2%
Traction uniaxiale 25,6% 50,3%
Contraintes planes 35,2% 74,4%
Contraintes tridimensionnelles 45,1% 63,6%

Tableau I1.3 - Probabilités de trouver une ZEP proche ou au niveau de I'extrémité d'une fibre.
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Figure 11.20 — ODF |'écart angulaire des ZEP avec la pointe de fibre, moyenné sur tous les
types de chargement.
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i, Validation de la modélisation a travers les travaux issus de la littérature

La loi d'endommagement de l'interface, mélant critere d'endommagement basé sur les
contraintes interfaciales et réduction du transfert de charge, a également été comparée et validée
avec des essais issus de la littérature. Lee et Pyo ont étudié I'effet de I'initialisation de la décohésion
de l'interface sur les propriétés élastiques de matériaux composites contenant des inclusions
sphériques [100] [105]. Le fait que les inclusions soient des spheres, cas limite de l'approche
développée dans le cadre de cette these, sert de cas test a la méthode choisie. En effet, le cas par
défaut du SLM est celui de la fibre cylindrique. Ces auteurs utilisent une loi de type Weibull a deux
parametres qui définit la fraction volumique de fibre possédant une interface imparfaite. Les
propriétés élastiques du composite sont ensuite estimées via un modele a 3 phases particulaire basé
sur la micromécanique d'Eshelby. Leur approche est comparée avec un modele a 2 phases
comprenant la loi d'endommagement de l'interface présentée dans cette thése. L'homogénéisation
est alors faite selon la méthode de Mori-Tanaka [96], qui sera présentée dans le chapitre suivant
puisqu'elle est la base de l'implémentation du modéle pour le PA66-GF30. Le premier matériau
considéré est un alliage d'aluminium 6061-T6 comprenant des particules de carbure de silicium SiC
[125]. Une comparaison avec des données expérimentales est également faite, d'une part avec les
résultats de Zhou et al. pour un alliage Mg-Al renforcé par des particules d'oxyde d'aluminium Al,O;
[126], et d'autre part avec ceux de Sgrensen pour un composite a matrice céramique CAS (calcium
aluminosilicate) renforcée par du carbure de silicium SiC [127]. Les propriétés de ces composites sont
rappelées dans le Tableau Il.4.

Matériau 1 Matériau 2 Matériau 3
Propriété Matrice Al  Matrice Mg-Al  Matrice CAS

Renfort SiC  Renfort Al,O; Renfort SiC
Module d'Young de la matrice 68,3 GPa 73 GPa 98 GPa
Coefficient de Poisson de la matrice 0,33 0,33 0,3
Module d'Young des renforts 490 GPa 400 GPa 200 GPa
Coefficient de Poisson des renforts 0,17 0,24 0,15
Fraction volumique de fibre 0,2 0,48 0,35
Contrainte normale critique de l'interface 250 MPa 292 MPa 450 MPa

Tableau I1.4 — Propriétés des matériaux composites analysés (Lee et Pyo [100] [105]).

Le matériau 1 sert de cas d'étude théorique comparant le modeéle avec interfaces affaiblies
de Lee et Pyo [100], avec une approche de Ju et Lee tenant compte d'une décohésion partielle de
I'interface [128]. Une comparaison est ici faite entre la nouvelle méthode et ces deux modeles, Figure
[1.21. Les paramétres sont identifiés afin de représenter la décohésion initiale. Deux asymptotes sont
tracées, I'une correspondant a un matériau non endommagé et répond donc a de |'élasticité pure,
I'autre représentant un matériau composite poreux dans lequel chaque inclusion est remplacée par
du vide. Le calcul du comportement homogénéisé se fait par la méthode de Mori-Tanaka (voire
chapitre Ill). Le modéle de Ju et Lee converge tres rapidement vers un matériau poreux, tandis que
celle de Lee et Pyo est capable de capturer la décohésion initiale mais progresse intrinsequement
vers une asymptote a mi-chemin entre les deux comportements extrémes. Notre modele est capable
de reproduire la décohésion initiale de ces deux approches. Afin de juger de sa pertinence, il est
comparé avec les données expérimentales acquises par Zhou et al., Figure 11.22. L'identification des
parametres se fait a I'aide d'algorithmes d'optimisation dédiés et détaillés dans le chapitre V. Les
parametres identifiés sont dans le Tableau II.5.
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Figure 11.21 — Influence de I'endommagement aux interfaces sur le comportement effectif d'un
matériau composite a matrice Mg-Al et renforcé par des particules de carbure de silicium.
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Figure 11.22 - Influence de I'endommagement aux interfaces sur le comportement effectif d'un
matériau composite a matrice aluminium et renforcé par des particules d'oxyde d'aluminium.

La nouvelle méthode coincide parfaitement avec les données expérimentales du matériau 2.
La corrélation est légerement supérieure a celle de Lee et Pyo qui est déja excellente. Il est
cependant a noter que ces données ne concernent que la décohésion initiale. Une derniere
comparaison est faite avec les résultats obtenus par Sgrensen sur le matériau 3. Lee et Pyo ont ici
utilisé un modele plus complexe pour modéliser son comportement effectif, combinant 5 phases
différentes comme décrit sur la Figure 1.4. La comparaison entre les différentes approches est
donnée Figure 11.23, et les parametres ici identifiés sont donnés dans le Tableau II.5. Une nouvelle
fois, l'approche développée est capable de décrire fidelement les résultats expérimentaux. La
décohésion s'initie néanmaoins un peu trop tot pour les deux modeles représentés. Le comportement
asymptotique est quant a lui bien capturé par le nouveau modele, contrairement a I'approche de Lee
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et Pyo. L'avantage de la méthode développée est qu'elle contient bien moins de paramétres que
celle de Lee et Pyo, tout en ne comportant que deux phases alors qu'ils en utilisent cing et rendent
ainsi le probléme d'homogénéisation plus complexe. Cette nouvelle approche se révele donc
appropriée dans le cas des trois matériaux présentés. Cependant, il apparait nécessaire de la valider
avec des configurations impliquant des fibres courtes. A la connaissance de l'auteur, des résultats
expérimentaux appropriés font défaut au sein de la littérature. Une investigation numérique par
éléments finis a alors été menée.

600 /
500
& 400
2
£ 300
s
£
S 00 e Matériau vierge
100 O Données expérimentales (Sorensen, 1993)
Interface affaiblie (Lee et Pyo, 2008)
Nouvelle approche

0 0,001 0,002 0,003 0,004 0,005 0,006 0,007 0,008
Déformation

Figure 11.23 - Influence de I'endommagement aux interfaces sur le comportement effectif d'un
matériau composite a matrice céramique CAS et renforcé par du carbure de silicium.

Parameétres de la loi de décohésion de l'interface

Comparaison avec

Nint a K w
Ju et Lee 3,2 1,23 0,001 -2,95
Zhou et al. 3,1 1,19 0,010 2,99
Sgrensen 2,4 1,17 0,001 -2,27

Tableau I1.5 — Valeurs identifiées pour les paramétres de la loi de décohésion de l'interface pour la
validation de cette derniére a travers les travaux issus de la littérature.

4. Validation par simulation numerique utilisant les elements cohésifs

La loi d'endommagement de l'interface est également validée par comparaison avec des
simulations par éléments finis. Le but recherché est de vérifier la pertinence de ce modéle par
rapport a une simulation en 3D, pour une microstructure proche de celle du PA66-GF30 et en
considérant des champs locaux non-homogenes pour chaque phase. Pour décrire le phénomene de
décohésion, des éléments spéciaux dit éléments cohésifs sont utilisés pour les interfaces. La
méthode développée dans le cadre de ses travaux de thése est alors identifiée sur ces résultats. Par
ailleurs, ces résultats sont aussi comparés a I'approche de Lee et Pyo [100] et donc avec ceux de Zhou
etal [126].
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Le modele représente un volume élémentaire représentatif (VER) de différents matériaux
composites. Il est composé de la matrice et de deux inclusions dans un volume parallélépipéde
rectangle. La premiere inclusion est au centre du VER alors que la deuxieme est aux limites de celui-
ci, aux 8 angles. Cette cellule unitaire est illustrée par la Figure 11.24. En terme de comportement
effectif, cette configuration représente plus fideélement la microstructure d'un matériau composite
renforcé par des fibres courtes. En effet, I'arrangement hexagonal est représentatif d'un matériau
dont les inclusions sont placées aléatoirement dans le volume, conformément aux hypothéses de la
méthode de Mori-Tanaka [129]. La géométrie des fibres est fixée par leur facteur de forme AR et par
la fraction volumique V; de renforts. Le maillage est périodique, de méme que les conditions aux
limites du VER. Le nceud central du maillage est encastré. Le chargement est piloté en déformation et
est appliqué aux limites du VER, en utilisant des nceuds pilotes (« constraint drivers ») [130].
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Figure 11.24 — Volumes élémentaires représentatifs utilisées dans le cadre des simulations par
éléments finis avec éléments cohésifs. a. Inclusions sphériques b. Inclusions ellipsoidales.

a. Présentation des lois cohésives en éléments finis

Afin de considérer la décohésion de l'interface en éléments finis, des éléments dits cohésifs
sont utilisés a l'interface fibre-matrice. Ces éléments permettent de décrire efficacement les
phénomeénes de fissuration et de décohésion. Deux surfaces sont liées par une relation traction-
séparation, qui permet de simuler une décohésion entre différents points de Gauss d'un maillage.
Dans le cas présent, ces éléments cohésifs ont un volume nul. Les points de Gauss d'un c6té de
I'interface se doivent donc d'étre alignés avec ceux de I'autre coté, afin de donner un sens physique a
leur éloignement di a la loi traction-séparation. Ce type de loi a été utilisé dans la littérature pour
simuler le comportement mécanique endommageable de différents matériaux, comme par exemple
la rupture de matériaux quasi-fragiles [131], la propagation de fissure dans des poutres en béton
[132] ou encore la décohésion de fibre dans des poutres de béton renforcé [133]. Les éléments
cohésifs et leur implémentation sont détaillés dans les articles de Park et Paulino [134], notamment

en ce qui concerne cette relation traction-séparation.

77



Il existe deux grandes familles de relations traction-séparation : celles basées sur un potentiel
et celles qui n'en dérivent pas. Le choix s'est ici porté sur des éléments basés sur un potentiel. Cela
permet de rester cohérent avec des modes de fracture en chargement mixte, ce qui semble pertinent
avec un modele 3D de décohésion de l'interface fibre/matrice. Les éléments cohésifs choisis sont
basés sur la formulation PPR développée par Park, Paulino et Roesler [135] [136]. Le potentiel 4 de la
loi constitutive est donné équation (I1-34). ¢, et ¢; correspondent respectivement aux énergies de
rupture normale et tangentielles, I, et I; sont des constantes énergétiques relatives a ces grandeurs,
A, et A; sont les déplacements normaux et tangentiels donnant I'ouverture de la décohésion, et 6, et
6; sont les déplacements normaux et tangentiels effectifs dus a la fissuration. Les coefficients a et S
sont des parameétres de formes, n et m sont adimensionnels et finalement 4, et 4, sont liés aux pentes
initiales de la décohésion. Les grandeurs précédentes ne sont pas indépendantes entre elles mais
liées par les équations (1I-35). o.;: et 1, sont les résistances maximales en traction et en
cisaillement.
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Spring et Paulino ont implémenté ce modele avec élément cohésifs dans une User Element
Subroutine pour trois types d'éléments 3D sous Abaqus : des éléments hexaédriques linéaires,
pentaédriques linaires et pentaédriques quadratiques [133]. Seuls les seconds ont été utilisés dans le
cadre de cette these. Dans le cadre de cet algorithme, chaque point de l'interface peut avoir 4 états
différents : contact, transmission de charge linéaire, adoucissement et décohésion totale. La
condition de contact est résolue par une méthode de pénalisation. Lorsqu'il y a adoucissement, la
force de traction w est donnée par la dérivée du potentiel (II-36) et le tenseur de rigidité local de la
matrice D est donné par la dérivée seconde (11-37). 4; et A, représentent la largeur d'ouverture de la
décohésion dans le plan perpendiculaire a la direction normale, pour le point de l'interface
considéré. Finalement, la validation de la condition de rupture implique un tenseur de contrainte nul.
En cas de décharge/recharge, le comportement est linéaire avec retour a l'origine. Le profil de la loi
constitutive est illustré par la Figure I1.25. Le mode | correspond a de la traction et le mode Il a du
cisaillement. Dans les deux modes, les courbes démarre linéairement jusqu'a ce que la contrainte soit
égale a celle critique et que I'adoucissement commence. La contrainte décroit alors jusqu'a étre
nulle. La forme de la courbe est ici convexe si a (respectivement £) est supérieur a 2, et concave
dans le cas contraire.

A
T’Z T.(An, Ap) = m
1
Diocat = | o avec < T,(A,A) =2 (11-36)
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Figure 11.25 - Tests indicatifs pilotés en déplacement de la loi constitutive liée a un élément cohésif.
¢, =100 N.m™, ¢, =200 N.m™, 6.+ = 4 MPa, T, =3 MPa, a =5, =6, A, = A, = 0,005.

b. Simulations par éléments finis

Trois VER différents ont été utilisés. Les deux premieres configurations du Tableau 1.4 ont
été implémentées et correspondent a des VER composites renforcés par des inclusions sphériques.
La troisieme microstructure correspond a un matériau proche du PA66-GF30 et dont les propriétés
sont présentées dans le Tableau II.6. Cette derniére microstructure, qui comprend des fibres courtes,
est analysée pour différentes orientations de renforts : 0° (alignée avec le chargement), 15°, 20°, 45°
et 90°. A noter que sur la base d'un critére de Tresca, la contrainte tangentielle critique est toujours
défini comme étant la moitié de celle normale. Les paramétres suivants sont arbitrairement fixé :
o=p=5etA, =A =0,005. Les densités d'énergie de rupture sont données par la littérature :
¢,=1,36 kN.m™ et ¢, = 2,67 kN.m™ [137].

Propriété PA66-GF30
Module d'Young de la matrice 3,6 GPa
Coefficient de Poisson de la matrice 0,36
Module d'Young des renforts 72 GPa
Coefficient de Poisson des renforts 0,26
Fraction volumique de fibre 0,18
Rapport de forme des fibres 22

Contrainte normale critique de l'interface 118 MPa

Tableau I1.6 — Propriétés assimilées au PA66-GF30 pour la simulation par éléments finis intégrant des
éléments cohésifs.

Le chargement appliqué est mixte. Il correspond d'une part a une traction uniaxiale pilotée
en déformation. D'autre part, les conditions aux limites périodiques correspondent a une traction
moyenne nulle imposée suivant les autres axes. Les simulations par éléments finis sont ainsi capables
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de déterminer le comportement effectif du VER, au fur et a mesure du décollement de l'interface
fibre/matrice. Un post-traitement des résultats est également capable de déterminer les contraintes
moyennes dans la matrice et dans les fibres ainsi que les taux de décohésion interfaciale normaux et
tangentiels. La Figure 11.26 et la Figure 11.27 illustrent les résultats de telles simulations et mettent
I'accent sur la séparation de la matrice et des fibres aux interfaces. Comme indiqué par la littérature
(cf. chapitre 1), la décohésion de l'interface fibre/matrice apparait en téte de fibre (pour les fibres
courtes). Dans ce cas de chargement, elle débute la ol les contraintes de traction a l'interface sont
maximales, et se propagent le long des renforts. Par ailleurs, la répartition des contraintes renforce
I'idée d'une interphase entre fibre et matrice, au moins d'un point de vue mécanique. Ceci est
particulierement visible dans le cas des particules sphériques. En outre, en ce qui concerne les fibres
courtes, I'endommagement de l'interface diminue les contraintes aux extrémités de fibre alors que
celles en milieu de fibre restent élevées. Ceci renforce I'idée d'un transfert de charge par cisaillement
et donc I'approche du shear lag model.

S, Mises

(Avg: 75%)
+6.168e+03
+5.656e+03
+5.145e+03
+4.633e+03
+4.121e+03
+3.610e+03
+3.098e+03
+2.587e+03
+2.075e+03
+1.564e+03
+1.052e+03
+5.404e+02
+2.886e+01

Figure 11.26 — Visualisation par éléments finis de la décohésion de l'interface fibre/matrice d'un
matériau composite avec inclusions sphériques, chargé a 5% de déformation.
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S, Mises

(Avg: 75%)
+1.333e+03
+1.222e+03
+1.111e+03
+1.001e+03
+8.899e+02
+7.792e+02
+6.686e+02
+5.579e+02
+4.472e+02
+3.366e+02
+2.259e+02
+1.153e+02
+4.591e+00

Figure 11.27 — Visualisation par éléments finis de la décohésion de l'interface fibre/matrice d'un
matériau composite avec inclusions ellipsoidales, orientées selon le sens du chargement. Seule la
moitié supérieure du VER est représentée. Le composite est soumis a de la traction uniaxiale a 3% de
déformation. La déformée est ici représentée avec un facteur d'échelle de 4.
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c¢. Comparaison avec la nouvelle approche développée

Les résultats pour les deux configurations avec particules sphériques sont donnés par la
Figure 11.28. Ils servent de base a l'identification des paramétres de la méthode développée dans
cette section, dont les résultats sont donnés dans le Tableau II.7. Une bonne corrélation est trouvée
entre les éléments finis et la nouvelle approche. Quelques différences apparaissent cependant en
milieu de décohésion, ou la méthode basée sur le shear lag model donne un point d'inflexion a la
courbe contrainte/déformation. L'asymptote finale est également légérement différente, méme si les
modules tangents finissent par converger vers la méme valeur pour des déformations plus élevées.
En ce qui concerne la comparaison avec les données expérimentales de Zhou et al., un zoom est
effectué sur le début de la décohésion du deuxieme matériau, Figure 11.29. Il est important de
remarquer que les résultats données par les éléments cohésifs sont tres proches de ceux
expérimentaux. Le seuil d'endommagement est relativement bien respecté sans qu'aucun parametre
n'ait eu besoin d'étre ajusté. La physique de la mécanique de décohésion a l'interface est ainsi bien
simulée par les éléments cohésifs, et donc bien capturée par la nouvelle approche développée.

600 500

500 400 /

E 400 E /
=3 < 300
£ 300 £ /
'c £
© @®
= / 5 200
S 200 5
o , o o e Eléments finis
e E|éments finis 100
100
Nouvelle approche Nouvelle approche

a. o0 b. 0

0 0,005 0,01 0 0,005 0,01

Déformation Déformation

Figure 11.28 — Courbes contraintes/déformations du composite a. a matrice aluminium et renforcé
par des particules de carbure de silicium et b. a matrice Mg-Al et renforcé par des particules d'oxyde
d'aluminium. Les courbes obtenues par éléments finis utilisent les éléments cohésifs.

En ce qui concerne le PA66-GF30, les résultats par éléments finis sont représentés sur la
Figure 11.30. Les cing différentes orientations ont été simulées a I'aide du code Abaqus. Pour chacune
d'entre elles, une identification a été menée et converge relativement bien vers les données
simulées. Les valeurs identifiées sont données dans le Tableau I.7. La décohésion initiale est
capturée et l'asymptote est respectée. Il y a tout de méme quelques écarts entre les deux
simulations, probablement dus a la différence d'échelle entre les deux modélisations. A noter qu'en
traction uniaxiale, le comportement effectif dans la direction de chargement ne change pas pour une
orientation des fibres a 45° ou 90°. Ceci est un résultat connu, le module de Young effectif
longitudinal variant peu entre ces deux configurations. L'ensemble de ces résultats démontrent
|'efficacité de la nouvelle approche basée sur le shear lag model. L'effet de la décohésion de
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I'interface est bien capturé et le comportement effectif du matériau composite endommagé peut
ainsi étre simulé.

400

e \atériau vierge

O Données expérimentales (Zhou et al., 2004

350 p ( ) -
e E|éments finis /
== Nouvelle approche

300 - /'-lD

250

200

Contrainte (MPa)

150

100
0,001 0,0012 0,0014 0,0016 0,0018 0,002 0,0022  0,0024

Déformation

Figure 11.29 — Comparaison entre résultats expérimentaux et simulation par éléments finis impliquant
des éléments cohésifs.

300
= E|lements finis - Orientation 0°
230 / Nouvelle approche - Orientation 0°
200 / / = E|léments finis - Orientation 15°
E /// Nouvelle approche - Orientation 15°
:z' 150 /_ - E|éments finis - Orientation 20°
‘E Nouvelle approche - Orientation 20°
S 100 Eléments finis - Orientation 45°
Eléments finis - Orientation 90°
50 Nouvelle approche - Orientation 90°
= \Matériau totalement endommagé
0

0 0,01 0,02 0,03 0,04 0,05

Déformation

Figure 11.30 — Courbes contraintes/déformations du PA66-GF30 avec |'effet de la décohésion a
I'interface. Les courbes obtenues par éléments finis utilisent les éléments cohésifs.
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Parametres de la loi de décohésion de I'interface

Nint a K w
Matériau 1 2,9 1,02 0,015 -0,23
Matériau 2 5,01 0,89 0,060 -2,96
PA66-GF30 - 0° 11,7 2,88 0,06 -1,86
PA66-GF30 - 15° 10,6 0,81 0,28 -0.3
PA66-GF30 - 90° 8,91 0,37 0,137 -2,34

Tableau 1.7 — Valeurs identifiées pour les parameétres de la loi de décohésion de l'interface pour la
validation de cette derniére a travers les simulations impliquant des éléments cohésifs. Les matériaux
1 et 2 font référence a ceux présentés dans le Tableau I1.4.

5. Conclusion

Les mécanismes d'endommagement du PA66-GF30 analysés dans le chapitre précédent
mettent en exergue la nécessité d'une modélisation multi-échelles impliquant des criteres
d'endommagement locaux. Au cours de ce chapitre, une revue bibliographique a été menée afin
d'étudier les différentes approches permettant de modéliser I'endommagement au sein d'un
matériau composite. Dans ces conditions, de nombreux auteurs mettent en avant une approche
statistique de la dégradation du matériau. Il s'agit généralement de combiner un critére de rupture
approprié au mécanisme d'endommagement concerné avec une loi probabiliste de type Weibull.
Ainsi, une telle méthode a été développée pour intégrer les mécanismes de rupture de fibre et de
microfissuration de la matrice. Une loi probabiliste de Weibull a deux parametres est utilisée et se
base sur la contrainte équivalente de Von Mises de la phase concernée. En ce qui concerne les
ruptures de fibre, la loi d'évolution est ensuite agrémentée de deux nouveaux parametres qui
permettent une saturation du taux de fibres rompues. En effet, les investigations expérimentales
font état d'une baisse de I'occurrence de ce mécanisme au fur et a mesure du chargement. Il en va
de méme pour la microfissuration de la matrice, si ce n'est qu'elle s'accélére proche de la fin de vie
du matériau. Cet aspect est donc ajouté a la loi d'évolution via une loi exponentielle qui ne s'active
que lorsque la matrice est suffisamment endommagée. Finalement, ces deux cinétiques d'évolution
sont bloquées lors de la décharge du matériau, sur la base du suivi de la dérivée de la pression
hydrostatique que subit la phase concernée.

Par ailleurs, la décohésion de l'interface fibre/matrice tient un réle particulier au sein de la
littérature, tant du point de vue expérimental que de celui de la modélisation. Ainsi, la communauté
scientifique a développé de nombreuses méthodes afin de retranscrire au mieux l'effet de la
décohésion de l'interface. Cette derniére impacte notablement le transfert de charge entre la
matrice et les fibres. Il a ici été choisi de définir une loi probabiliste afin de calculer le paramétre
d'endommagement correspondant. Celle-ci se fonde sur un critére quadratique prenant en compte
les contraintes normales et tangentielles a l'interface. L'endommagement est calculé tout autour de
I'inclusion afin d'en connaitre la valeur maximum. Il alimente alors une loi de réduction du transfert
de charge de la matrice vers les fibres, définie sur la base du shear lag model. Cette méthode part du
principe que le transfert de charge se fait par cisaillement. Elle permet de calculer les contraintes en
chaque section de la fibre, qui dépendent alors du facteur de forme de cette derniére. Le parametre
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d'endommagement réduit la longueur utile de la fibre permettant ce transfert de charge. La baisse
de celui-ci est ensuite accordement calculée grace aux équations du shear lag model modifié.
L'approche développée est finalement comparée avec une autre approche numérique ainsi qu'avec
des résultats expérimentaux. Une bonne corrélation est établie entre ces données et le modele.

Afin de valider les hypothéses du shear lag model modifié et de tester la nouvelle approche
pour des matériaux composites renforcés par des fibres courtes, une investigation numérique par
éléments finis est menée. L'intérét est ici d'utiliser des éléments cohésifs qui permettent de simuler

la décohésion de l'interface. Ces éléments, de volume initial nul, se placent entre la fibre et la
matrice et obéissent a une loi traction-séparation. Les résultats obtenus sont particulierement fidéles
a la physique de I'endommagement et comparés avec succés a des résultats de la littérature. Une
identification poussée de la nouvelle loi d'endommagement de l'interface permet de retrouver le
comportement effectif obtenu par éléments finis, pour des configurations avec inclusions sphériques
comme ellipsoidales. De plus, le comportement a I'échelle microscopique renforce l|'approche
choisie, notamment en ce qui concerne les hypotheses du shear lag model ainsi que la présence

d'une interphase au cours de I'endommagement.

En conclusion, des lois d'évolution ont été définies pour les différents mécanismes
d'endommagement. Les ruptures de fibres, la microfissuration de la matrice ainsi que la dégradation
de l'interface ont chacune un parametre d'endommagement dédié et calculé a chaque incrément de
temps. Ces lois d’endommagement graduelles vont alors permettre de déterminer, de maniere
incrémentale, le comportement du composite dégradé et de prédire le nombre de cycles a rupture,
en se basant sur une limite d’endommagement maximale. Il convient maintenant de définir le
modele multi-échelles qui intégrera ces différentes lois. Le chapitre suivant détaille ainsi la méthode
d'homogénéisation choisie, a laquelle se greffera I'implémentation des mécanismes
d'endommagements.
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I11. Modélisation multi-échelles du PA66-GF30

La modélisation du PA66-GF30, et plus généralement de matériaux composites renforcés par
des fibres courtes, est une problématique ouverte depuis de nombreuses décennies. Les approches
développées sont en partie rappelées dans la section 1 de ce chapitre. Elles se subdivisent en deux
groupes : d'une part les approches phénoménologiques, qui visent a donner directement une loi
constitutive du comportement du matériau composite ou de sa durée de vie, et d'autre part les
approches multi-échelles qui permettent d'approximer les champs locaux dans les différentes phases
pour en tirer le comportement effectif du composite. En ce qui concerne les polymeres renforcés par
des fibres de verre courtes soumis a un chargement en fatigue, un apercu de la large gamme de
modeles existants est donné par une revue bibliographique récente et exhaustive réalisée par
Mortazavian et Fatemi [138].

La littérature indique que les approches classiques du calcul de la durée de vie en fatigue,
développées pour des métaux, ne sont pas valables pour les polymeéres [4] [6] [13] [139] [140]. |l
convient ainsi d’utiliser des méthodes permettant une plus grande compréhension des différents
mécanismes qui interviennent lors de l'usure en fatigue du polyamide 6,6 renforcé par des fibres de
verre courtes. Les lois d'endommagement développées au chapitre précédent nécessitent
notamment une connaissance des champs locaux au sein de chaque phase. C'est pourquoi une
approche multi-échelles est indispensable, et est présentée dans la section 2.

1. Revue bibliographique de la modélisation de thermoplastiques
renforcées par des fibres courtes

a. Approches phénoménologiques

Des approches phénoménologiques ont fréquemment été adoptées afin de simuler le
comportement cyclique de matériaux composites thermoplastiques renforcés par des fibres courtes.
Le but est alors de modéliser directement le comportement effectif du matériau composite, sans
passer par une approximation ou un calcul des champs locaux. De par la nature méme de ces
méthodes, la description de I'endommagement et la prédiction de la durée de vie est réalisée a I'aide
de criteres macroscopiques. Ces approches sont alors complémentaires avec celles présentées au
chapitre Il, dont I'ambition est la description de lois d'endommagement a I'échelle microscopique.

Pour une application en fatigue, les modéles phénoménologiques les plus simples ne
cherchent a obtenir que le nombre de cycle a rupture N, pour un chargement cyclique donné.
Mourglia-Seignobos a par exemple défini la loi (IlI-1) dans le cadre de sa thése [13], en définissant un
module d'Young E dépendant de la température 6. o, correspond a la contrainte cyclique
maximale, A et fsont des paramétres matériaux. Ce modele permet de bien prendre en compte
|'effet de la température sur la durée de vie dans le cas de chargement a faible nombre de cycle, pour
lequel l'auto-échauffement prédomine. Cependant, cette approche ne prend pas en compte
I'endommagement ni certains paramétres du chargement, comme le rapport de charge ou la
fréquence par exemple. De plus, I'auteur se base sur une droite maitresse linéaire pour définir le
comportement en fatigue, ce qui semble ne pas étre possible de maniére générale au vu de
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I'investigation expérimentale décrite dans le chapitre |. Dans la littérature, la modélisation de
matériaux composites en fatigue se résume souvent a une approche similaire a celles-ci, ou seules
des courbes de Wohler sont définies par des lois phénoménologiques [141] [142]. Poncelet et al. ont
également développé une estimation de la durée de vie en fatigue basée sur |'auto-échauffement du
matériau, en utilisant différents modeles probabilistes [143].

Omax _
OB AlogN + B (1-1)

Un modele rhéologique du PA66-GF35 a récemment été développé par Launay et al. afin de

prendre en compte la nature viscoélasto-viscoplastique de la matrice [3] [15]. Il vise a modéliser le
comportement du matériau composite avec un chargement oligo-cyclique en traction uniaxiale. La
loi constitutive de la matrice y est décrite a I'aide d'un modele rhéologique 1D intégrant ces effets
visqueux. Ce dernier est présenté sur la Figure IlIl.1. L'aspect viscoélastique est rattaché a deux
variables de déformations, une pour le court terme g, et I'autre pour le long terme ¢,,. Une
déformation pseudo-viscoplastique &, (sans seuil de plasticité), et celle élastique &,; (modérée par
une variable d’adoucissement) contribuent également a la déformation totale. Les lois constitutives
dérivent ensuite d’un potentiel thermodynamique. La corrélation expérimentale montre que le
comportement global est bien capturé par le modéle, bien que la déformation résiduelle ne soit pas
correctement décrite (Figure Ill.2). La section 0.3.b. montrera en outre que des adaptations sont
nécessaires pour exprimer au mieux la viscoélasticité de la matrice thermoplastique. Finalement, le
phénomeéne d’adoucissement observé résulte tres probablement d’un processus d’endommagement
— qui n'est alors pas vraiment pris en charge par le modele proposé par Launay et al. Une approche
intégrant les mécanismes d’endommagement s’avére nécessaire pour représenter fidélement le
comportement du PA66-GF30 au vu de l'investigation expérimentale précédemment décrite.
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Figure I1l.1 = Schéma rhéologique 1D du modele constitutif de Launay et al. [3].
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Figure 1l1l.2 — Comparaison entre des résultats expérimentaux a amplitude variable et ceux prédits par
le modeéle constitutif proposé Launay et al. en 1D [3].
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Une méthode similaire a été utilisée par Yang et al., ou le comportement viscoélastique du
composite est directement décrit par des séries de Prony [99]. Comme précisé dans le chapitre Il et a
la différence de Launay et al., ces auteurs intégrent une loi d'endommagement, de type Weibull.
D'autre part, Rémond a développé un modele constitutif viscoélastique pour prendre en compte
|'effet de vitesse lors de la charge/décharge d'un polyéthyléne renforcé par des fibres de verre
courtes [144]. Oshmyan et al. ont également concu une approche rhéologique du matériau
composite qui permet de prendre en compte la viscoélasticité inhérente a la matrice polymére ainsi
gue ses réarrangements structuraux sous chargement [145].

Par ailleurs, Nouri et al. ont concu un modeéle intégrant |'évolution anisotropique de
I'endommagement inhérente a un matériau composite [4]. lIs définissent I'énergie de déformation
élastique d'un matériau endommagé, dont la dérivée par rapport aux variables d’endommagement
(composantes d’un tenseur d'endommagement) définit une force thermodynamique anisotrope Y. La
dérivée de I'endommagement par rapport au nombre de cycle s'exprime alors en fonction de Y. La loi
constitutive est implémentée sous Abaqus. Cette approche permet de décrire fidelement la cinétique
d'endommagement mais ne tient pas compte de la microstructure du matériau.

Finalement, la théorie des stratifiés a également été étendue pour pouvoir modéliser le
comportement de matériaux composites renforcés par des fibres courtes [146]. Chin et al. ont ainsi
estimé le module élastique effectif en intégrant les distributions d'orientation et de longueur de fibre
[147]. Fu et Lauke ont réalisé une approche similaire pour le cas de fibres mal alignées [148]. Notta-
Cuvier et al. ont par ailleurs développé une approche originale en partant du principe que les fibres
n'ont une influence sur le comportement effectif du matériau composite que selon leur direction
d'orientation [149] [150]. Cette hypothése nous semble cependant forte compte tenu du
comportement de matériaux composites.

b. Modeéles multi-échelles

Les approches multi-échelles appartiennent généralement a deux groupes principaux. D'une
part, il y a le calcul direct, par éléments finis, et d'autre part les méthodes issues de la
micromécanique. La simulation par éléments finis (EF) permet d'obtenir les champs locaux en tout
point d'un maillage du volume d'un matériau considéré. Il s'agit d'un outil puissant sans égal, mais les
ressources numériques qu'il nécessite peuvent vite devenir problématiques. A noter qu'une
simulation par élément finis peut contenir des éléments dont la loi constitutive est issue de la
micromécanique. De nombreux auteurs ont eu recours aux éléments finis afin de modéliser des
matériaux composites renforcés par des fibres courtes, utilisant la versatilité de la méthode a leur
avantage. Horst et al. prennent par exemple en compte une matrice plastique ainsi qu'une
décohésion fibre-matrice [151]. La matrice polyamide en elle-méme peut étre le sujet d'une
simulation EF avec plusieurs phases [152].

La micromécanique vise quant a elle a déterminer le comportement effectif d'un matériau
hétérogene en l'assimilant a un milieu homogene équivalent. Une approche micromécanique permet
alors une modélisation multi-échelles au prix d’'une puissance de calcul non négligeable mais
raisonnable par rapport aux approches par éléments finis de type FE? [153]. Elle prend notamment
en compte la microstructure du matériau, comme détaillé dans la partie 2 de ce chapitre. Des
modeles micromécaniques ont donc été développés afin de pouvoir gérer la forme et I'orientation
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des renforcements. Cependant et contrairement a une simulation théorique compléte sur un volume
représentatif, par exemple par éléments finis, elle ne permet pas d’avoir une description discréte des
champs locaux mais une moyenne des champs dans chaque phase (ou au mieux I'écart type du
champ au sein d’'une phase). On parle alors d'homogénéisation a champs moyens. |l reste encore
aujourd’hui de nombreux défis a la modélisation de matériaux composites en comportement non
linéaire. Pour ces derniers, la détermination des champs locaux est d’une importance capitale pour
comprendre et retranscrire les mécanismes ayant lieu aux différentes échelles — et ce d’autant plus
dans ces matériaux complexes dont le comportement dépend également de I'histoire de chargement
[154]. Il faut noter que les modéles micromécaniques peuvent également étre associés a des
approches stochastiques pour intégrer la variabilité de la microstructure d’un matériau hétérogene
et ainsi évaluer son impact sur les fluctuations du comportement a I'échelle macroscopique [155].

De nombreuses méthodes micromécaniques sont basées sur la solution d'Eshelby [81],
détaillée dans la partie 2 de ce chapitre. Bien que celle-ci puisse s'appliquer directement a un
matériau composite [156], elle ne prend pas en compte l'interaction entre les différentes inclusions.
Pour ce faire, le comportement macroscopique d'un matériau hétérogene peut étre évalué avec des
schémas d’homogénéisation, tel le modele auto-cohérent [157] [158], le schéma différentiel [159]
[160], la méthode de Mori-Tanaka [96] [161] ou encore les bornes d'Hashin-Shtrikman [162].
L'approche auto-cohérente a notamment été enrichie par Jacquemin et al. afin de définir un modele
multi-échelles tenant compte de la diffusion de I'humidité au sein du matériau composite (avec alors
un chargement hygro-élastique) [163] [164] [165] [166]. Ceci est particulierement intéressant dans le
cas d'une matrice polymeére. Nemat-Nasser et al. ont aussi développé une méthode qui permet de
prendre les interactions d'hétérogénéités entre elles [167]. Connue sous le nom d'homogénéisation
périodique [168] [169], elle définit une cellule unitaire qui sera répétée spatialement a travers le
volume étudié a travers des équations de périodicité dédiées. Cet élément représentatif peut
contenir une ou plusieurs inclusions, avec chacune son orientation, sa forme et ses propriétés
propres. |l existe également le principe de variation incrémentale développé par Ponte-Castenada
[170]. Il s'agit alors de déterminer le comportement effectif de matériaux composites dont la
réponse est partiellement irréversible. Pour ce faire, I'énergie libre de chaque phase est écrite, ce qui
permet de définir celle du matériau composite et finalement un comportement homogénéisé.
Lahellec et Ladeveze, ainsi que Brassard et al. ont notamment trouvé une bonne corrélation entre
cette méthode et des simulations par éléments finis [171] [172]. Par ailleurs, dans le cadre d'un
modele comportant une création importante de cavités et leur évolution par grossissement, il est
également envisageable de travailler avec une modélisation multi-échelles fondée sur des critéres de
type Gurson [173] couplés a la plasticité anisotrope, comme réalisé par exemple par Morin et al.
[174]. Ces approches ont notamment été développées pour des matériaux poreux. Pour plus de
détails, le lecteur est invité a consulter I'ouvrage de référence écrit par Dormieux et al. [175].

La méthode micromécanique de Mori-Tanaka, qui est reprise dans le cadre de ces travaux, a
été largement utilisée par la communauté scientifique pour homogénéiser des matériaux composites
[6] [95] [97] [99] [100] [102] [103] [118] [176] [177] [178] [179] [180]. Cette méthode s'avere
relativement efficace en terme de détermination des champs locaux et du comportement effectif,
pour une implémentation aisée. Tandon et Weng se sont basés sur cette approche pour simuler le
comportement effectif de matériaux composites dont les inclusions sont orientées aléatoirement
[181]. Hori et Nemat-Nasser |'utilisent dans le cas d'un modeéle avec doubles inclusions [182]. De
maniere analogue, Friebel et al. réalisent une homogénéisation en deux temps pour obtenir le
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comportement effectif d'un composite comportant des renforts enrobés [183]. Brinson et Lin
applique la méthode de Mori-Tanaka pour modéliser le comportement effectif de matériaux
composites viscoélastiques a plusieurs phases [184]. Wu et al. ont également développé une
approche qui prend en compte la dégradation du matériau avec un modele d'endommagement de
type gradient [185].

Par ailleurs, Kammoun et al. ont adopté une approche multi-échelles intéressante basée sur
une homogénéisation a champs moyens pour un composite a matrice élasto-viscoplastique renforcé
par des fibres élastiques [92] [186]. Cette méthode, nommée « pseudo-grain », permet de prendre
en compte une large gamme de microstructure. Les auteurs discrétisent notamment l'orientation des
fibres en créant N familles de fibres. Chaque famille permet de définir un pseudo-grain, ou les fibres
ont une orientation, une fraction volumique et un facteur de forme donnés. La fraction volumique de
chaque pseudo-grain est alors pondérée selon les distributions d'orientation et de longueur des
fibres. L'homogénéisation du matériau composite se fait alors a deux niveaux : le premier a |'échelle
d'un pseudo-grain, et le deuxieme a celle du VER. L'un des principaux avantages de cette approche
est de définir un module effectif consistant quelque soit la microstructure. Cependant, une étude de
Jain et al. montre qu’une discrétisation par pseudo-grains ne permet pas de représenter aussi
fidelement les champs locaux moyens dans les différentes phases qu'une homogénéisation globale
selon Mori-Tanaka [187].

Il existe aussi des modélisations analytiques alternatives a la micromécanique et a la
simulation EF. Elles ne sont souvent valides que pour des hypothéses bien précises, comme par
exemple le fait de ne considérer qu'une seule inclusion. Par exemple, le but du shear lag model
(SLM), précédemment présenté et adapté dans le chapitre I, est de calculer les champs de
contraintes dans la fibre et dans la matrice environnante sans passer par des champs moyens [119]
[120] [124]. Il s'agit donc d'une méthode multi-échelles, pour peu qu'une facon de calculer le tenseur
de rigidité effective et/ou la contrainte effective soit prodiguée. Carman et Reifsnider ont ainsi
enrichi I'analyse du SLM et obtiennent ces grandeurs a travers le calcul de la moyenne volumique de
la contrainte dans chaque phase [188]. Un inconvénient majeur du SLM reste cependant sa limitation
a des problémes a une dimension.

2. Modélisation micromécanique et homogénéisation a champs moyens

Au vu de I'étude bibliographique ci-dessus et des conclusions faites aux chapitres précédents,
un modele micromécanique semble étre le candidat idéal pour la modélisation du PA66-GF30. Le
matériau composite est alors étudié a I'échelle d’'un volume élémentaire représentatif (VER). Ce VER
est composé de plusieurs phases, a savoir la matrice, les fibres et les vides résultant d’un
endommagement. Son comportement effectif s'obtient a I'aide d'une homogénéisation de ce milieu
hétérogene. Un milieu homogene équivalent, dont le comportement est représenté par son tenseur
de rigidité et/ou de souplesse effectif, peut alors étre défini. Pour une simulation en éléments finis,
cette approche permet d’avoir accés a des contraintes locales dans chaque phase (pour un VER
donné) et permet notamment d’implémenter des critéres d’endommagement locaux.

Une homogénéisation aux champs moyens est ici faite par une méthode de type Mori-
Tanaka [96]. Les tenseurs de déformations et de contraintes sont ainsi définis constants a l'intérieur
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de chaque phase, pour un VER donné. Le comportement effectif de celui-ci se calcule alors a partir de
ce comportement moyenné des différentes phases. La construction d’'un modeéle micromécanique
fonctionne en 4 étapes :

e La détermination des comportements locaux : chaque phase ayant généralement une loi
constitutive différente (élastique, plastique, viscoplastique...), celles-ci doivent étre
identifiées et implémentées.

e la description de la microstructure : gestion des fractions volumiques de chaque phase,
de la morphologie des inclusions, de leur orientation...

e lalocalisation : il s'agit de la relation entre les champs locaux et les conditions aux limites
du volume considéré.

e L’homogénéisation : cette phase consiste a utiliser les relations sur les moyennes des
champs locaux afin de remonter au comportement effectif du VER.

a. Volume élémentaire représentatif

La définition du VER est une étape cruciale de la modélisation. Elle définit notamment les
phases en présence. Trois phases distinctes sont initialement considérées : la matrice, les fibres et les
vides dus a la dégradation du matériau sous chargement. Afin de modéliser au mieux
I’'endommagement du composite, il apparait judicieux d’utiliser un modele comprenant une
interphase, c'est a dire des inclusions enrobées. Cet aspect est démontré dans le chapitre | et
s'appuie également sur la revue bibliographique qui ouvre le chapitre Il. L'enrobage est donc une
guatrieme phase : il s'agit d'une zone matricielle avec un facteur de forme propre, une fraction
volumique dédiée ainsi qu’une loi de comportement personnalisée. Cette derniére correspond a celle
de la matrice a laquelle est rajouté un processus d’endommagement. Au vu des observations
expérimentales du chapitre |, le comportement de la matrice est assumé viscoélastique. Les fibres
ont un comportement purement élastique, tout comme les vides. La Figure Ill.3 donne une
représentation du VER, avec les différents types de lois constitutives envisagées. Conformément aux
investigations antérieures, et afin de modéliser au mieux le comportement réel du matériau
composite, quatre mécanismes d’endommagement sont implémentés :

e Larupture de fibres.

e La rupture progressive de l'interface et son impact sur le transfert de charge entre
fibres et matrice.

e L'influence de la décohésion de l'interface sur le comportement mécanique de
I'enrobage.

e L'apparition et I'accumulation de microfissures dans la matrice.

Par ailleurs, les fibres ne possédent pas d'orientation unique, comme indiqué par la Figure
I.13. Cependant, un modele micromécanique présuppose une homogénéité des propriétés
géomeétriques au sein d'une méme phase. Il existe des approches analytiques lourdes qui permettent
de prendre en compte la contribution de chaque orientation a un comportement homogénéisé
unique des fibres. Ici, des phases différentes sont définies pour un groupement d’orientations
souhaitées. Chaque famille d'orientation se voit donc attribuer des angles d'Euler différents et une
fraction volumique dédiée. L'homogénéisation du comportement des fibres n'a donc pas lieu
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séparément mais est faite a I'échelle du VER avec les autres phases. A noter que pour chaque famille
d'orientation, il y a donc une phase de fibre mais aussi un enrobage orienté associé.

Toutes les lois constitutives ont été implémentées sous la forme de routines utilisateur
compatibles avec des logiciels d’analyse par éléments finis (User Material, UMAT). Ainsi, une fois les
comportements du VER et de chacune de ses phases identifiés et implémentés, une simulation de
type éléments finis en utilisant le logiciel Abaqus pourrait étre effectuée. Les particularités imposées
par la stratégie de modélisation choisie vont maintenant étre détaillées pas a pas.

Fibre / . Vides

_ ,E.Iastllate Microfissures
linéaire isotrope

Matrice . Enrobage
Viscoélasticité Viscoélasticité

endommageable

Figure lll.3 = Schéma d’un VER du PA66-GF30, avec les différentes phases
et leur loi de comportement.

b. Définition du comportement effectif d'un milieu hétérogéene homogénéisé

La micromécanique n'est devenue une branche a part entiére de la mécanique des matériaux
gu'a partir des années 1980. Le livre de Mura [189] ainsi que celui d'Hori et Nemat-Nasser [190] ont
indéniablement contribués a son essor et restent des références en la matiere. Cependant, I'histoire
de la micromécanique débute avec les travaux d'Eshelby en 1957 [81], dont les principaux résultats
sont rappelés dans l'annexe B. La compréhension du processus d'homogénéisation est alors
primordiale. Le but de toute approche micromécanique est de définir le comportement effectif d'un
milieu hétérogéne en l'assimilant a un milieu homogene, comme représenté sur la Figure Ill.4. Ceci
n'est fait qu'a I'échelle d'un volume élémentaire représentatif (VER). Le résultat visé est la définition
de la contrainte effective @, de la déformation effective € du tenseur de rigidité effectif L et du
tenseur des souplesses M du milieu homogéne équivalent. Le formalisme adopté est ici inspiré du
livre de Qu et Cherkaoui [191].

L'hypothese suivante est faite : le milieu hétérogene et celui homogénéisé sont soumis a une
méme condition aux limites en déplacement, de telle sorte que la déformation est constante le long
de la surface du VER de volume V. D'aprés les théoremes de la moyenne en contrainte et en
déformation, détaillés dans I'annexe D, la contrainte moyenne et la déformation moyenne sur le
volume V sont respectivement égales a la contrainte et a la déformation aux limites du VER. Une
définition standard des tenseurs de rigidité et de souplesse du matériau homogénéisé est donnée
par I'équation (lll-2). Par ailleurs, la densité d'énergie de déformation U est nécessairement
constante lors de I'homogénéisation. Soient U et Uy les expressions de cette densité d'énergie pour
les milieux hétérogéne et homogeéne, respectivement. Ainsi, L est le tenseur effectif du matériau
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hétérogene si et seulement si ces deux densités d'énergie sont égales. Elles sont définies par les
équations (l11-3) et (111-4). Le cas homogénéisé est intrinsequement trivial. A noter que le formalisme
adopté s'inspire des travaux de Qu et Cherkaoui [191].

Hétérogénéité . ...
Milieu homogéne équivalent

Matrice

Figure 111.4 — Schéma de I'homogénéisation du VER d'un milieu hétérogéne en micromécanique.

g=1L.¢ §=M.c L''=M (11-2)
UC — if gijo-ijdv = lguo-u (I”'3)
2V 2
14
Uy = %51']'51']' = %ajiijklgkl (1n-4)

Le théoreme de Hill-Mandel, également démontré dans I'annexe D, permet d'écrire la
relation (llI-5) qui prouve I'égalité entre U et Uy. Le tenseur de rigidité effectif est alors retrouvé
selon la définition précédente. Il en va de méme pour le tenseur effectif de souplesse, qui est défini
par I'équivalence des énergies de déformation complémentaires.

EUO'U = (C’TU&U (|||-5)

c. Lois de localisation

Les champs moyens au sein du matériau composite sont définis par les équations suivantes :

1 1
O'=—f odV e=—j edVv (11-6)
Vi V]

Or le champ de contrainte a l'intérieur de chaque phase est supposé homogéne. Soient ¢, la
fraction volume de la phase r d'un matériau hétérogéne a N phases. L'équation (l11-7) découle alors
de (IlI-6).

N N
0= z CrOy &= Z Cr&r (111-7)
r=0
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En micromécanique, les contraintes et déformations de chaque phase r s’expriment grace
aux équations de localisation en déformations et en contraintes, respectivement indiquées (l11-8) et
(11-9). 8 représente la température. Cet aspect de la micromécanique est détaillé dans la section
suivante.

& =A,£+a,0 (111-8)
o, =B.G+b,0 (111-9)

A et a sont les tenseurs de localisation en déformation, B et b sont ceux en contrainte
(d’ordres 4 et 2, respectivement). Pour des raisons de simplicité, la température est ici considérée
nulle. (lll-7) peut alors s'écrire selon I'équation (llI-10). Celle-ci donne alors une condition sur les
tenseurs A et B (llI-11).

N N N N
B:Z C,O; :Z c.B.o _E:Z CrEr :Z CAE (111-10)
r=0 r=0 r=0 r=0
N N

14 = Z CTBT‘ 14, = Z CT‘AT (“l'll)

r=0 r=0
Ces équations permettent également d’établir la formule (IlI-12), en notant L, le tenseur de

rigidité de la phase r. Le tenseur de rigidité effectif du matériau peut alors s'exprimer selon I'équation
(IN-13). Il est possible d'exprimer le tenseur de souplesse effectif de maniere similaire (lll-14). Le
comportement effectif du matériau hétérogéne est maintenant défini en fonction de celui de ses
phases. Il est maintenant nécessaire de choisir une méthode micromécanique permettant de définir
les tenseurs de localisation. L'approche ici choisie, initiée par Mori et Tanaka en 1973 [96], se
propose de déterminer ces équations.

N N N
Ezz 0= Z cLyg = Z cLAE (n-12)
r=0 r=0 r=0
N 1-13
L= Z ¢ LA, (11-13)
r=0
N I-14
M:qua (11-14)
r=0

d. Méthode de Mori-Tanaka

Le choix de la méthode micromécanique change la fagcon de déterminer la localisation. Les
tenseurs de localisation ne sont ainsi pas définis de maniere unique. Néanmoins, ils dépendent
toujours des propriétés du matériau composite et notamment des tenseurs d'interactions T. En
pratique, chaque méthode micromécanique définit une déformation de référence &, et un tenseur
de rigidité de référence L,y correspondant au comportement de la matrice tel que percu par une
seule inclusion. Localement, le probléeme se raméne alors au cas d'une inclusion unique au sein d'une
matrice, tel que statué par Eshelby, mais avec des propriétés adaptées pour la matrice (llI-15). Ces
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grandeurs de référence peuvent alors traduire l'influence de la présence de chaque inclusion sur le
comportement des autres renforts, et a fortiori sur celui de la matrice. Au final, c'est tout le
comportement effectif du milieu homogénéisé qui est impacté par ce choix. Ces considérations sont
illustrées sur la Figure 111.5.

(11-15)

Hétérogénéité
Matrice
Figure I11.5 — Schéma de l'influence du choix de la méthode micromécanique sur le processus

d'homogénéisation d'un matériau hétérogene.

i.  Principe et application au cas a N-phases

Afin de déterminer le comportement du VER, il convient donc de définir les tenseurs de
localisations. Dans le modele de Mori-Tanaka [96], un probléme d’Eshelby est résolu pour chaque
inclusion en considérant les propriétés autour du renfort comme étant celles de la matrice. Ceci
définit la déformation de référence &, comme étant la déformation moyenne dans la matrice €. Le
tenseur de rigidité effectif de référence L, est quant a lui égal a celui de la matrice Ly. La méthode de
Mori-Tanaka permet de prendre en compte les interactions entre les différentes hétérogénéités a
travers une modification appropriée du champ de contrainte moyen dans la matrice. Cette approche
est devenue l'une des plus grandes références en micromécanique, notamment grace aux
contributions de Taya et Mura [192], de Weng [193] et de Benveniste [161].

La déformation de chaque phase s'écrit selon I'équation (I11-16). A noter que T, est alors égal
au tenseur d'identité d'ordre 4. La déformation moyenne du matériau homogénéisé s'exprime
finalement en fonction des fractions volumiques et des tenseurs d'interaction de chaque phase
(IN-17). La déformation moyenne de chaque phase est alors donnée par la relation (l11-18). Cette
formule permet de définir les tenseurs de localisation en déformation A, (llI-19). Le méme
raisonnement peut étre utilisé en considérant la contrainte effective du matériau homogénéisé
(11-20), et aboutit a I'écriture des tenseurs de localisation en contrainte B, (l11-21).

&e=T:8 (11-16)

N
€= (Z Cfo> £ (11-17)
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N
g =T, <Z c;f) £ (I11-18)

r=0
N -1 1 N
A, =T, (z ch,> Ay = _<1 _ z CrTr> (111-19)
4]
r=0 r=1
N N -1
5= (Z c,L,T,MO) Gy o, = L,T,M, (z C,L,T,M()) g (111-20)
r=0 r=0
N -1 1 N
B, = L,T,M, <Z c,L,TrM()) By == <1 - Z CrBr)> (1n-21)
0
=0 r=1

En combinant la définition ci-dessus des tenseurs de localisation selon Mori-Tanaka avec les
équations (l1-13) et (IlI-14), on remarque le tenseur de rigidité effectif est bien l'inverse du tenseur
de souplesse effectif. Il existe d'autres méthodes d'homogénéisation. Les approches les plus
courantes sont la solution d'Eshelby pour un milieu dilué (fractions volumiques d'inclusions faibles) et
le modele auto-cohérent (« self-consistent »). La premiere méthode calcule la déformation propre
pour chaque inclusion comme si elle ne subissait pas de perturbation du fait de la présence d’autres
renforts. La déformation de référence est alors celle du VER et le tenseur de rigidité de référence est
celui de la matrice. En ce qui concerne la méthode auto-cohérente, elle assume qu'une seule
inclusion n'a qu'un effet négligeable sur le comportement effectif du VER, du fait de la présence
d'une multitude de renforts. Le tenseur de rigidité de référence est alors celui effectif du milieu
homogénéisé. La déformation de référence est également définie comme étant celle du VER. Or le
comportement effectif du milieu homogene dépend des champs locaux et donc de chaque phase.
C'est pourquoi cette approche s'exprime de fagon implicite et son implémentation numérique doit se
faire en conséquence. Les détails et équations de ces deux méthodes sont brievement donnés dans
I'annexe E.

il. Modeéle a inclusions enrobées

Les investigations expérimentales, et notamment I'étude du processus d'endommagement
de l'interface, mettent particulierement I'accent sur la présence d'une interphase entre fibre et
matrice. Il s'agit d'une zone matricielle entourant la fibre et dont les propriétés peuvent étre
légerement différentes de celle de la matrice non chargée. Cette zone condense une partie non
négligeable du comportement endommageable du matériau composite. Le VER, tel que défini par la
section précédente, comprend donc une phase qui consiste en un enrobage autour d'une autre ; les
fibres. D'un point de vue micromécanique, il est possible de prendre cette particularité en compte en
modifiant les tenseurs d’interactions. Il s’agit en fait de considérer des interactions enrobage / fibre
et matrice / {enrobage + fibre} en plus des interactions matrice / enrobage et matrice / fibre. Une
telle approche a été développée analytiguement par Cherkaoui et al. [194]. lls définissent dans un
premier temps de nouveaux tenseurs d’interaction, accordement a |'équation (I11-22) oU I'exposant et
I'indice | dénote une inclusion et ¢ un enrobage. Pour rappel, § correspond au tenseur d'Eshelby et
peut donc étre différent pour l'inclusion et I'enrobage.
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TI(LO)ijkl = Slijmn(llomnkl)_1 TI(Lc)ijkl = Slijmn(LCmnkl)_1 (11-22)
TC(LO)ijkl = Scijmn(Lomnkl)_1 Tc(Lc)ijkl = Scijmn(Lcmnkl)_1

Les déformations moyennes dans 'inclusion € et dans I'enrobage & s’expriment alors
respectivement selon les équations (l1l-23) et (lll-24), en notant c. et ¢, les fractions volumiques
respectives de I'enrobage et de I'inclusion.

e =& — 1Ll — Lo) + Z—jT,(Lo)(LC — LT L)Ly — L) + Z—I (T, (L) = Ty @) (s = L) !
+ [I + Tl (LO)(LC - LO)] [TC(LC) - TI (Lc)] (LI - Lc)gl

(I1-23)

g =¢ + TI(LC) _g(TC(LC) - TI(LC)) (LI - Lc)gl (”I'24)

Ces formules sont valables dans le cas ou les inclusions et enrobages possédent une
géométrie non homothétique. Dans le cas contraire, les égalités T;(Ly) = T.(Ly) et T;(L.) = T (L)
apparaissent et permettent d'écrire les équations (IlI-25) et (l11-26).

el = £ T, (Lo)(L; — Lo) + %T' (Lo)(Le = LTy (L) Ly — L) + Z—I (T,(Le) = Ty (L)) by = L) (111-25)

e = + T, (L)L, — L)e! (m-26)

De nouveaux tenseurs de localisation en déformation peuvent finalement étre exprimés et
remplacent ceux de Mori-Tanaka. lls sont exprimés par les équations (l11-27) et (l11-28) dans le cas
général, et par celles (111-29) et (IlI-30) dans le cas homothétique. Le domaine de validité de ces
équations sera abordé dans le chapitre IV, qui proposera alors une modification permettant de
représenter plus fidelement des résultats issus de la littérature.

1+ To(Lo) (L = Lo) — [ + Ty (Lo) (be — LT (L) = Ty (L) Ly — L]

A= +%(T,(L0)(LC = L)Ty (L) + (Ty (L) = Ty (Lo)) ) (Ly — Le) (11-27)
Ac=[1+[neo - 2(reo - ne))| @ - 1) 4, (11-28)

A= [1 + Ty (Lo)(L; — Lo) + Cc:_j (TI(LO)(LC — LT (L) + (TI(LC) - TI(LO))) (L; — Lc)]_ (11-29)
Ac = [T+ T, (L)L — LA, (11-30)

iii. ~ Approche incrémentale étendue au milieu a N-phases

Dans cette étude, le comportement du polyamide 6,6 est considéré viscoélastique. La loi
constitutive de la matrice et de I'enrobage dépend donc notamment du temps, potentiellement de
maniere non linéaire. En outre, 'endommagement va également influencer le comportement de
nombreuses phases, de fagon non linéaire également. Il est alors irréalisable de définir un tenseur de
rigidité constant pour la plupart des phases du PA66-GF30, et encore moins de lui donner un module
effectif constant. En outre, le tenseur d'Eshelby dépend directement des propriétés de la matrice et
n'est donc pas constant au cours du chargement. Il apparait alors nécessaire de travailler avec des
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modules tangents pour chaque phase, sur de petits incréments de temps. Pour ce faire, une méthode
de Mori-Tanaka incrémentale est utilisée. Celle-ci nécessite la définition de modules tangents ou
"instantanés" reliant les champs de contraintes et de déformations aux différentes échelles de
modélisation, ce qui constitue la base de la linéarisation des équations constitutives des différentes
phases [195]. Il existe également d'autres méthodes de linéarisation, utilisant des modules sécants
[196] ou encore la formulation affine initiée par Rougier et al. [197] et développée par de nombreux
auteurs [198] [199] [200]. L'intérét de cette derniere approche est notamment de s'affranchir des
estimations trop rigides qui peuvent dans certains cas dépasser les bornes de Hashin-Shtrikman
[201].

La méthode incrémentale choisie est similaire a celle développée par Lagoudas et al. [202].
Ces auteurs ont travaillé avec des phases aux comportements élastoplastiques. Leur approche peut
ici étre utilisée car le comportement de ce genre de matériau dépend aussi de son histoire de
chargement, a l'instar d'un matériau viscoélastique endommageable. Les formules micromécaniques
de la section précédente restent valables et sont applicables aux différents incréments, une fois
différenciées. Si un chargement en contrainte est appliqué pendant un temps infinitésimal dt,
augmentant le champ de contrainte appliquée au matériau d'un montant do = (04 (t)/dt)dt, les
champs locaux en déformation et en contrainte de chaque phase r évoluent selon les équations
(IN-31) et (IlI-32). Les doubles crochets indiquent une dépendance a I'histoire du chargement
(6,(t) = 0, [6(t)]). Des équations similaires peuvent étre écrites dans le cas d'un chargement en
déformation en remplagant a(t) par £€(t). Les incréments de déformation et de contrainte effectifs
sont liés selon I'équation (l11-33).

do(t) = 0,[a(t) + da(t)] — o, [a(t)] = B.[a(t)]da(t) (11-31)
de (t) = g,.[0(t) + da()] — e, [6(®)] = A, [a(t)]de(t) (11-32)
do = Ldg, dé = Mdo (11-33)

Le trajet de chargement est divisé en une succession de pas de temps At. Les équations ci-
avant s'intégrent alors de maniéere naturelle pour exprimer les quantités Ao, Ag,, Aa et A€. Cette
approche pose alors une hypothese supplémentaire. En effet, les champs locaux sont considérés
constants pour un pas de temps donné. L'influence du trajet de chargement a l'intérieur de chaque
incrément est donc négligée. A noter que dans le cadre de ces travaux de thése, les champs de
déformation et de contrainte sont toujours supposés homogénes pour une phase donnée.

Il reste un probléme numérique qui apparait lors de l'utilisation d'une méthode
micromécanique incrémentale. Certaines lois constitutives possédent des parametres qui dépendent
directement des champs locaux voire de I'histoire du chargement. Or le tenseur d'Eshelby, calculé en
amont de la méthode micromécanique, dépend uniquement des propriétés de la matrice. Ainsi, une
matrice sensible par exemple a I'effet de vitesse peut voir son module tangent évoluer d'un pas de
temps a l'autre. Le tenseur d'Eshelby est alors basé sur une estimation a l'incrément précédent et
n‘est donc pas précis. Le méme raisonnement peut étre tenu a propos des mécanismes
d'endommagements. Ces derniers influencent dynamiquement la tenue mécanique de certaines
phases voire la microstructure méme du VER. C’'est pourquoi une procédure itérative est nécessaire a
chaque pas afin d’harmoniser la simulation et de recalculer correctement I'évolution des différentes
lois constitutives. La convergence de ces itérations est déterminée a l'aide d’un critere de
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stabilisation de la répartition de la déformation a chaque pas. Il convient ainsi de choisir
judicieusement des incréments suffisamment petits pour la stratégie de modélisation
micromécanique adoptée. Dans le cas présent, |'itération initiale est dictée par le comportement du
pas de temps précédent. Les champs locaux de l'itération j+1 sont donnés par I'équation (Ill-34).
D'apres les équations (B-12), (IlI-19) et (IlI-21), les tenseurs de localisation correspondants
s'expriment selon |'équation (l11-35) et les tenseurs d'interactions selon (l11-36).

Ao Jtt = BJAG AeJ* = AJAs (I1-34)
N -1 N -1
Al =1/ (Z crorj> B,J = L/T, My’ (Z crferTr"Moj> (1-35)
r=0 r=0
. . —1 . 171
Tr] = [1 + S]. L()] (Lr] - LO])] (|||-36)

Comme mentionné précédemment, cette boucle d'itération nécessite un critére de
convergence. Celui-ci se porte sur l'incrément du champ de déformation local de la matrice Ag,, du
VER. En effet, il s'agit d'un résultat central d'une telle approche micromécanique, influencé par tous
les autres parametres du modele. Le critere est alors défini par la formule (IlI-37). € est la tolérance
du critére et se doit d'avoir une valeur suffisamment proche de 0 pour garantir une convergence
adéquate.

|de ™ — den||

1wl

<é (I1-37)

Cette équation conclut la définition du modéle micromécanique incrémental basé sur la
méthode de Mori-Tanaka et étendu au cas a N-phases. Il convient désormais de s'intéresser aux lois
constitutives de chacune des phases.

3. Lois de comportement des différentes phases

Le VER du PA66-GF30 est pour l'instant composé de (2+2N) phases, avec N le nombre de
familles d'orientation. La matrice et les vides constituent les deux phases non orientées. Chaque
famille d'orientation regroupe deux phases orientées : les fibres ainsi que leurs enrobages. Cette
section vise a détailler les lois constitutives des différents constituants du PA66-GF30 tout en
indiquant le réle des paramétres d'endommagement définis au chapitre précédent. La notation de
Voigt sera utilisée pour écrire tout tenseur d'ordre 2 ou 4 (cf. annexe C).

a. Fibres et vides

i Loi de Hooke

De maniére classique, le comportement des fibres et des vides est thermoélastique isotrope
linéaire. La loi constitutive correspondante, est linéaire thermoélastique (l11-38). Elle nécessite trois
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parametres : un module d’Young E, un coefficient de poisson v et un coefficient de dilatation
thermique acre. O représente la température. Le tenseur de rigidité L s'exprime en fonction des
parameétres de Lamé A et u (111-39). Ces derniers dépendent de E et de v (I1I-40). A noter que le
module tangent L; n’évolue pas et est ici identique au tenseur de rigidité. Le tenseur de souplesse M
est exprimé par I'équation (l11-41).

o= L(e—ab) do = L;(de — adf) (111-38)
A+2u A A0 0 0
( A A+2¢ A 0 0 0\
I A A420 0 0 0
L=L=| 7§ 5 o 0 o (111-39)
0 0 0 0 2u 0
0 0 0O 0 0 2u
A= Ev __£ 111-40
T+ -2v) =20+ (11-40)
1 v —v 0 0 0
v 1 —v 0 0 0 \
M=rt=2| 7 0 0 0 | lll-41
=L=2l 0 0 o0 200+v) 0 0 (ln-41)
0 0 0 0 2(1+) 0 /
0 0 0 0 0 2(1+v)

Les propriétés mécaniques des fibres sont données par le Tableau I.1. Leur fraction
volumique initiale cfo est fixée a 18%. Leur facteur de forme est défini a 22. En ce qui concerne les
vides, leur module d'Young est nul tout comme leur coefficient d'expansion thermique, et leur
coefficient de Poisson est arbitrairement défini comme étant celui de la matrice. En pratique et afin
d'éviter des erreurs numériques inutiles, le module d'Young est défini a 1 MPa. Le facteur de forme
des vides est fixé a 1. En I'absence d’informations plus précises sur la morphologie, cette hypothése
revient a considérer que l'orientation des vides est assumée suffisamment aléatoire pour que leur
moyenne ramene leur facteur de forme a celui d'une sphére. Il convient cependant de noter que
I'effet sur le comportement effectif de vides ellipsoidaux orientées aléatoirement et le
comportement de vides sphériques n’est pas tout a fait le méme. Cela ne concerne que les fissures
qui se développent dans la matrice et qui ne résulte pas directement de la décohésion interfaciale. Il
s'agit bien sOr d'une hypothése, puisque I'expérience montre que I'orientation de la fissuration est
préférentiellement orthogonale soit a l'orientation des fibres soit a la direction principale du
chargement. Ainsi, il est envisageable d'améliorer cet aspect du modele en définissant un facteur de
forme et une orientation de vides dépendant de la microstructure et du chargement. A noter qu'il
peut également y avoir une fraction initiale de vides non nulle ¢,’.

ii.  Influence de 'endommagement des fibres

La loi d'évolution des ruptures de fibres, décrite dans le chapitre précédent, définit un
parametre d'endommagement d;. Celui-ci va réduire la fraction volumique de fibre ¢; au profit de
celle de fibre rompue ¢y, accordement a I'équation (l11-42). cfo correspond a la concentration initiale
de fibre. Ce calcul est réalisé pour chaque famille d'orientation, chacune possédant son propre
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parametre d'endommagement. Une autre phase est également issue de ce mécanisme. |l s'agit de
I'enrobage des fibres rompues, dont le comportement est intrinsequement différent de celui des
fibres saines. Les fractions volumiques correspondantes c, et c,, sont définies par I'équation (l11-43),
¢’ définissant la fraction volumique initiale d'enrobage de fibres saines. A I'issue de I'influence de ce
mécanisme d'endommagement, le VER du PA66-GF30 posséde désormais (2+4N) phases.

Cf = (1 - df)CfO CfT = df Cfo (“|'42)
ce = (1—dy)c® Cer = df ¢° (111-43)

La phase des fibres rompues ne posséde pas les mémes propriétés mécaniques que celle des
fibres saines. Tout d'abord, en se basant sur des observations expérimentales, la fissure est assumée
transverse. Celle-ci est également supposée se produire au milieu de la fibre. Les fibres rompues
possédent ainsi un facteur de forme égal a la moitié de celui des fibres saines (non rompues).
L'orientation des fibres est conservée. La présence de vide en téte de la demi-fibre provoque
également une baisse drastique du module longitudinal E; et du module de cisaillement longitudinal-
transverse G,r apparents de la fibre. La loi constitutive de cette nouvelle phase est alors supposée
isotrope transverse. Le tenseur de souplesse est défini par |'équation (ll-44) en supposant
I'orientation de la fibre selon I'axe 1. Ef et v; correspondent respectivement au module d'Young et au
coefficient de Poisson d'une fibre saine.

1 —Vrr —VrL
— 0 0 0
E; E E
—Vir 1 -V
— — 0 0 0
E, E E
—Vvir =V 1
— — 0 0 0
M=11=| B E E . (111-44)
0 0 0 — 0 0
GLT
0 0 0 0 1 0
GLT
2(1+v)

b. Matrice et enrobages

i Modeéles issus de la littérature

La loi constitutive du polyamide 6,6 a été largement étudiée par la littérature. Le
comportement du PA66 reste cependant un domaine de recherche actif, tant sa modélisation
thermomeécanique s'avere complexe. De nombreux modeles, généralement phénoménologiques, ont
ainsi été développés. Ce paragraphe vise a présenter quelques approches majeures de modélisation
du comportement du PA66. A noter que celui-ci dépend énormément des conditions
environnementales. Il est donc important de remarquer que quelque soit le modele envisagé, ses
parametres seront dépendant des conditions hygrothermiques.

Un premier modéle phénoménologique, nommé DSGZ, a été développé pour les polymeéres
semi-cristallins par Yuan et al. [203]. Il vise a tirer parti de quatre approches antérieures, a savoir
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celles de G’Sell-Jonas [204], de Johnson-Cook [205], de Matsuoka [206] et de Brooks [207]. Le but est
de modéliser le comportement thermomécanique de polymeéres vitreux ou semi-cristallins en
viscoplasticité sans seuil. L'approche de Johnson-Cook permet de décrire le comportement plastique
de métaux ductiles. Afin de prendre en compte la dépendance de la contrainte a I'effet de vitesse et
a la température, ce modele est allié a celui de G’Sell-Jonas. Ce-dernier propose de modéliser le
comportement contrainte-déformation de polymeéres semi-cristallins. Cela permet alors d'intégrer un
comportement viscoélastique et viscoplastique en une seule équation. L’ajout de la contribution de
Matsuoka permet de décrire I'adoucissement des polymeéres vitreux ainsi que de prendre en compte
le caractere non-linéaire de la viscoélasticité et de la plasticité. Enfin, le modéle DSGZ se compléte
par les travaux de Brooks qui permettent de modéliser la recristallisation dynamique des matériaux.
Il en résulte une loi constitutive uniaxiale des polyméres définie par les équations (IlI-45) et
(IN-46). g (¢, T) représente la forme sans dimension de h(é,T). Ce modéle posséde 8 coefficients (C;,
C,, C3, Cy K, a, m et a). Il a été étendu en trois dimensions et implémenté dans le code LS-Dyna selon
un schéma explicite [208] et récemment dans le code Abaqus selon un schéma d’intégration implicite

[209]. Cette implémentation permet notamment de déterminer le module tangent a chaque
incrément.

La corrélation avec des données expérimentales sur du PMMA recuit est excellente, comme
le montre la Figure 1ll.6. L'avantage de ce modele est de pouvoir travailler en grande déformation,
avec des chargements dynamiques de type impact.
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Figure 111.6 — Comparaison entre les prédictions du modéle DSGZ et les données expérimentales pour
le PMMA recuit [203].
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) = (67 +£%2).(1 - e™) h(é,T) = éme”/r (111-46)

Cependant et malgré ces résultats, ce modele n’est pas adapté pour des chargements non
monotones. En effet, il ne permet pas de décharge élastique ou viscoélastique. Il faudra donc se
tourner vers d’autres approches afin de modéliser le comportement du PA66-GF30 en fatigue.
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Hizoum et al. ont par exemple développé une méthode afin de simuler au mieux le comportement
viscoélasto-plastique en fatigue du polyéthyléne haute densité [210]. Ce dernier posseéde une
microstructure similaire a celle du polyamide, organisée en sphérolites immergés dans une phase
amorphe. Les auteurs représentent alors le polymeére semi-cristallin par un systeme de deux phases,
|'une cristalline rigide et I'autre amorphe. Sous chargement, le squelette cristallin est cependant mis
a mal par la cavitation due a 'endommagement. Ainsi, un adoucissement du polymeére a lieu dans
des zones de concentration de contraintes. En outre, les phases de décharge ou de compression
peuvent combler les nano-vides ou recristalliser le matériau. Le polymére est donc finalement
modélisé de maniere a gérer |'évolution de son taux de cristallinité, tel que décrit de fagon
rhéologique par la Figure IIl.8. L'adoucissement et la recristallisation sont gérés en jouant sur la
fraction volumique d’une nouvelle phase amorphe, prise sur celle de la phase rigide, a partir de lois
d'évolution dédiées. Cette nouvelle phase amorphe est considérée élastique, avec les mémes
parametres que la phase amorphe initiale. La phase rigide suit une loi viscoélasto-plastique.
L'originalité de ce modeéle consiste a prendre en compte ces propriétés physiques, ainsi que le fait
que l'augmentation de la fraction volumique des vides a I’échelle nano, entre les lamelles cristallines,
provogue une augmentation du taux de plasticité et une diminution de la vitesse de cavitation. Des
résultats de cette approche sont présentés sur la Figure IIl.7.
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Figure 111.7 — Graphe comparatif entre données expérimentales (chargement uniaxial cyclique a taux
de déformation et extrema de contraintes contrélés) et simulation numérique selon le modéle de
Hizoum et al. [210].
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Figure 1.8 — Elément basique du modéle de Hizoum et al. [210].

Bien qu’intéressant par son concept et fournissant des résultats concluants, le modeéle ne
peut pas forcément garantir sa fidélité aux phénomeénes physiques en présence. En effet, il joue a la
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fois sur la recristallisation, la fraction volumique de nano-vide qui peut augmenter ou diminuer, la
plasticité et la viscoélasticité. Il ne peut alors pas permettre une estimation précise des champs
locaux de la matrice. Cela revient également a dire qu’il n’y a pas de formulation pour le module
tangent car ce n’est pas un modeéle exprimé en termes de lois d’évolution. Or |'accés a ces champs
est vital puisqu'il régit I'ensemble de la méthode micromécanique (cf. section 0.2.d) et pilote
également la microfissuration de la matrice. Dans le cadre de I'approche multi-échelles développée,
ce modele ne peut donc pas étre utilisé en I'état.

L'idée d'une description rhéologique de la matrice est séduisante. Il s'agit de décrire
physiquement les processus en jeu dans la matrice, avec des éléments simples représentant des
relations élastiques, viscoélastiques ou (visco-)plastiques. C'est notamment I'approche utilisé par
Launay et al. pour décrire le comportement complet du PA66-GF35 [3] [15]. Dans le cadre de
I'approche multi-échelles développée, seule la loi constitutive de la matrice est souhaitée. Il est alors
nécessaire d'étudier plus en détail son comportement afin de proposer un modeéle adapté. Comme
suggéré par l'investigation expérimentale du chapitre |, le comportement du polyamide 6,6, bien que
viscoélasto-plastique lorsqu'il est examiné a part entiére, est ici considéré seulement viscoélastique
quand il est représente la matrice du matériau composite. Les principaux modeéles rhéologiques en
viscoélasticité linéaire sont décrits dans la section suivante. Par ailleurs, Alcoutlabi et Martinez-Vega
ont considéré un modéle rhéologique viscoélastique fractionnaire pour déterminer la loi constitutive
du polyamide [211]. Cette approche non linéaire originale permet d'obtenir un spectre continu de
temps de relaxation, au lieu d'en avoir un nombre discret. Ces auteurs |'ont appliquée avec succes
pour retranscrire le comportement du polyméthacrylate de méthyle (PMMA), un polymére
thermoplastique. Ils sont alors capables de capturer l'effet de vitesse ainsi que celui de Ia
température avec un nombre réduit de parametre. La corrélation entre leurs résultats et des donnés
expérimentales est représentée Figure II1.9. Les module E' et E" correspondent respectivement aux
modules de stockage et de perte du matériau visqueux. A noter que Mateos et al. [212] ainsi que
Gornet et al. [213] ont récemment développé avec succeés une telle approche pour modéliser le
comportement hystérétique de matériaux composites.

200

180
160
140
120
100
80 —7 -
‘ —— model calculation \
40 H

H
|

zoj <
0

E"(MPa)

1 1 1 1 1 !
500 1000 1500 2000 2500 3000 3500

E'(MPa)

Figure 111.9 — Diagramme Cole-Cole (plan complexe) comparant données expérimentales et
simulation par rapport au comportement viscoélastique du PMMA [211].

Une autre approche rhéologique viscoélastique fait consensus au sein de la communauté
scientifique. Elle concerne I'utilisation des séries de Prony, qui définissent alors un module de Young
dépendant du temps et de I’histoire du chargement
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(IN-47). Les coefficients utilisés ont également I'avantage d'étre assimilables a des éléments
physiques, ici des ressorts ou des amortisseurs. Cette méthode a notamment été popularisée par
Schapery [214]. Elle a été appliquée au PMMA et au polyisobutyléne par Park et Schapery [215], et
reprise dans un cadre plus général par Bradshaw et Brinson [216]. Cette approche se révele
performante pour capturer |'effet visqueux linéaire. Néanmoins, elle comporte deux défauts majeurs
: elle induit un grand nombre de parametres (cela dépend de la valeur de n) et son implémentation
numérique nécessite généralement de se placer dans le domaine de Laplace-Carlson ce qui peut étre
coliteux en terme de puissance de calcul. C'est pourquoi elle ne sera pas utilisée dans le cadre de ces
travaux.

n
-t
E(t) = E, +ZEl-eT_i (11-47)
i=1

ii. ~ Données expérimentales

Afin de définir quel modeéle rhéologique est le plus adapté au polyamide 6,6, des données
expérimentales sont acquises par le partenaire industriel de cette thése, Solvay. Ces données sont
obtenues par un analyseur mécanique dynamique, en faisant varier la température a fréquence
donnée. Celui-ci mesure le module complexe d’Young en traction E* et le module complexe de
cisaillement G*, en fonction de la fréquence f et de la température & (Figure 11.10 et Figure I11.11).
Les grandeurs E* et G* sont tracées dans le diagramme de Nyquist, ce qui donne un diagramme Cole-
Cole [217]. E' et E" (resp. G' et G") correspondent respectivement aux modules de stockage et de
perte en traction (resp. cisaillement) du matériau visqueux. Il s'agit des parties réelles et imaginaires
du module complexe E* (resp. G*). Le déphasage 6; entre E' et E" (resp. 6 entre G' et G"') est donné
sur la Figure I11.12 (resp. Figure I1.13). Ces grandeurs sont définies selon I'équation (II-48). Dans le
cas ol la dissipation n'est pas d'importance dans le cadre de la modélisation, ou gérée différemment,
il est possible de ne s'intéresser qu'a la variation de E’ (resp. G') en fonction de la température. Cette
courbe est tracée sur la Figure 11l.14 (resp. Figure 1I1.15). Les données ont été obtenues a partir
d'échantillons secs (RH = 0%).

E' = |E*|cos(6g) G' =|G*|cos(6¢)
E" = |E*|sin(8g) G" = |G*|sin(85) (111-48)

!

G
tan(8g) = tan(6;) = o

F

Ces données DMTA peuvent alors étre corrélées avec différents modeéles rhéologiques, afin
de déterminer lequel correspond le mieux au comportement du polyamide 6,6. A noter que ces
graphes sont indépendants de la fréquence. Plusieurs pics de transition peuvent étre observés. Le pic
indiquant un déphasage maximum indique la transition vitreuse. La température de transition
vitreuse T, peut ainsi étre estimée sur ces graphes, pour un matériau sec. Elle est ici d'environ 75°C,
ce qui confirme les données du chapitre |. Les autre pics de transition apparaissent a des
températures inférieurs a -40°C et ne représentent donc pas d'intérét dans le cadre d'une utilisation
par l'industrie automobile. Seule la transition vitreuse sera donc modélisée. Une large gamme de
modele viscoélastique 1D a été envisagée et testée dans la section suivante.
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Figure I11.11 — Diagramme Cole-Cole du module de cisaillement du PA66 de I'étude.

& 1Hz
7} é A 10 Hz
- 22N
L 2
L}
» TV .
A®
% *x A®
‘ A A®
. * e s Wt
§ o hap?
; -
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000 7000
E' (MPa)
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Figure 111.12 — Coefficient de perte du module de traction complexe.
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108



7000

A ¢ 1Hz
—ok 6000
O:A A 10 Hz
% 5000
— 40006
© FUUU
o
2
w 3000 ¢
%
*%
2000 *
*
*
1000
0
-150 -100 -50 0 50 100 150 200 250

Température (°C)
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Figure 111.15 — Evolution du module de conservation en cisaillement en fonction de la température.
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iii. ~ Modeles rhéologiques viscoélastiques

Pour chaque modeéle rhéologique 1D, le module complexe est donné en fonction de
coefficients associés a des ressorts ou des amortisseurs. La loi constitutive d'un ressort est donnée
par I'équation (I11-49) et celle d'un amortisseur par I'équation (l1I-50).

0 = Eressort € (1-49)

0 = Namortisseur € (111-50)

Le modele de Maxwell comporte un ressort et un amortisseur en série. Le module complexe

s’écrit selon la formule (111-51).
E
E*=—" (1-51)
1+ E
inw

Le modéle de Kelvin-Voigt consiste en un ressort en paralléle avec un amortisseur. Le module

complexe s’écrit selon la formule (111-52).

F=p(1+ ”’T‘") (I1-52)

Le modele de Zener, couramment appelé solide linéaire standard (SLS), consiste en un
systeme de Kelvin-Voigt en série avec un ressort. Il s'agit d'une approche courante car contrairement
aux deux précédentes, elle peut supporter un chargement de type relaxation (impossible pour
Kelvin-Voigt) ou de type fluage (impossible pour Maxwell). Le module complexe s'exprime selon
I'équation (11I-53) et est simplifié par le changement de parameétre statué.

Eq = E;
L g o p 4P~ Eo (111-53)
By + B, 0T 1+ (ftw) 7t
T = 77/
E;

Le modeéle de Zener généralisé, analogue a celui de Maxwell généralisé, combine un ressort
de raideur E, en série avec un nombre infini d’éléments de Kelvin-Voigt (Figure 111.16). Le module
complexe est donné par I'équation (l11-54). Ce modeéle comprend trois autres parameétres : un module
réel E,, symbolisant le module maximal du matériau (pour lequel il n’y a aucune perte : E” est nul),
une constante de temps T et une variable contrélant I'ampleur de la dissipation f. Ces trois
coefficients permettent a eux seuls de simuler I'infinité d'éléments en série, qui dispose en théorie

chacun de leur jeu de paramétres.
D2 V4 VA VAN

Figure 111.16 — Modeéle rhéologique de Zener généralisé.
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E, — E,

E*=Ej+——
"1 + (itw) B

(I11-54)

Ce dernier modele offre une grande flexibilité en termes de spectre de relaxation et permet
de modéliser efficacement la viscoélasticité. Il a donc recu beaucoup d'attention de la part de la
communauté scientifique. Ainsi, certains auteurs ont tenté de I'enrichir. Un modele de Zener
généralisé bi-parabolique a par exemple été mis au point [218] [219]. || comprend 6 parametres
(dont 5 indépendants) et permet d’introduire deux constantes de temps différentes. Le module
complexe est décrit par I'équation (l1I-55). Une autre approche a été développée par Havriliak et
Negami et permet d’avoir une courbe non symétrique dans le repére de Cole-Cole [220]. Elle
comprend 5 parametres, et le module complexe est formulé selon I'équation (111-56).

E*=E,+ Een — Eo (I1I-55)
T 70 T 1 4 alitw) ™ + b(itw) ™
E., — E,
E*=E (11I-56)

oV AT (irw)- DB

Cette description des modeles rhéologiques se termine par une gamme d'approche mettant
en jeu un nouvel élément rhéologique : le « spring-pot ». L'expression analytique de son
comportement dans le domaine temporel s’exprime avec des dérivés fractionnaires, en fonction
d'une constante de temps T et d'un parametre de modulation « (l1I-57). a est compris entre 0 et 1. Il
est aisément vérifiable que lorsque a = 0, le spring-pot se comporte comme un ressort, et comme un
amortisseur quand o = 1. Le concept mathématique des dérivés fractionnaires est expliqué dans les
travaux de Dubois et al. [221], et appliqué par exemple dans ceux de Schiessel et al. [222]. Cette piste
est intéressante mais n'a pas pu étre ici utilisée a son plein potentiel, du fait de difficultés a exprimer
ce modele en 3D en définissant un module tangent pertinent.

d%e(t)

t) = Et%
o(t) =Et Jra

(11-57)

Il est alors possible de représenter un modele de Zener généralisé avec seulement trois
éléments rhéologiques et peu de parametres (cf. encadré rouge

Figure 111.17). Par ailleurs, des combinaisons de cet élément permettent d’avoir plusieurs pics
sur le diagramme Cole-Cole, ainsi que des inclinaisons par rapport a I'axe des abscisses différentes
sur les bords du pic. Mieux encore, il est envisageable de mettre des modéles de Zener généralisé en
paralléle ou en série. C'est I'ambition du modeéle « Extended Fractional Solid » (EFS), représenté

Figure 111.17. Il permet par exemple de simuler le comportement viscoélastique du PA66-
GF30 pour des températures basses (< 40 °C). Il a été utilisé avec succes pour du PMMA par
Alcoutlabi et Martinez-Vega [211] (cf. Figure 1ll.7). Le modeéle EFS comprend une dizaine de
parametres. T, T, et T, sont des constantes de temps. a, b et ¢ sont les parametres de modulation des
spring-pots. Le module complexe s’écrit alors selon I'équation (111-58).
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B = Ey, + Eyqi(itcw)®  Eo, + Eyp [(iraw)_a + (irbw)_b]
1+ (it,w)¢ 1+ (itgw)~® + (ityw)™?

(1-58)

E01

Eu[ - Ey, 7, C

E, 02

Eu- Eog Ta, d Z'b,b

VA VAVAVAN

Figure 111.17 — Modele Extended Fractional Solid [211]. L'encadré rouge équivaut a
un modele de Zener généralisé.

Maintenant que les différents modeles envisagés sont posés, il convient d’identifier au mieux
leurs paramétres afin de savoir lequel approche le mieux les données expérimentales. Le modéle EFS
est écarté de l'identification car il permet de capturer plus de choses que ce dont il y a besoin,
comme expliqué dans le paragraphe (l11.3.b.i). Les différents modeéles sont illustrés sur un diagramme
Cole-Cole par la Figure 111.18, avec des parametres arbitraires.

600,0
= Maxwell

Zener

Maxwell Généralisé
Zener Généralisé

400,0

Biparabolique
Havrilak Negami
w 300,0
200,0 - /?_\\
100,0 7 / V4 \‘
0,0 T T T T T T

0,0 2000 4000 6000 8000 1000,0 1200,0 1400,0
EI

500,0

Figure 111.18 — Comparaison de diagrammes Cole-Cole type entre les différents modeles
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iv.  Identification du modele rhéologique

L'identification directe de parameétres est impossible en |'état. En effet, les modéles
rhéologiques n’utilisent que la fréquence w comme variable, alors que les mesures DMTA ont été
faites en faisant varier la température. D'apres l'investigation expérimentale menée par le partenaire
industriel Solvay, une équivalence temps-température n'est pas évidente. Il s'agit alors de créer une
courbe Cole-Cole pour les différents modeles ci-dessus en faisant varier la variable w, comme le
montre la Figure 111.18, et de la comparer a la courbe expérimentale.

Pour pouvoir comparer ces tracés avec les données expérimentales, il faut se servir de
I"abscisse commune E’. Il convient alors de faire varier w dans une gamme suffisamment large pour
recouvrir la courbe expérimentale. A noter qu'intrinséquement, il n’est alors pas possible d’identifier
une constante de temps de cette maniere. Les données expérimentales et simulées sont alors
sélectionnées a des valeurs communes de E’ afin de pouvoir étre comparé deux a deux. Cela apporte
également I'avantage de ne pas donner plus de poids aux bases des pics qu’a leur sommet — ces
derniers comportant en effet moins de points expérimentaux. D’'un point de vue technique, le
redécoupage d’une courbe expérimentale ou simulée s’opére de fagon identique :

e Les points sont regroupés par groupe de 3, avec des abscisses consécutives.

e Chaque sous-ensemble est interpolé par des polyndmes de Lagrange de degré 2.

e Une série d’abscisse équidistante est redéfinie (par exemple ici elle sera de 10 MPa,
compromis entre précision et temps de calcul).

e Chaque nouvelle abscisse se voit attribuée la valeur d’interpolation de la courbe réelle
pour le segment concerné.

Une courbe d’interpolation passant par tous les points expérimentaux est ainsi obtenue. Elle
est de classe C° et est composée de polyndmes du second degré aux domaines de définitions
adjacents. Un exemple arbitraire est donné Figure 111.19. A noter qu'une interpolation de la courbe
par des splines cubiques pourrait &tre plus judicieuse, car elle fournit une courbe de classe C' voire
C. Cela nécessite cependant plus de ressources pour un gain ici mineur.

200
.'“ # Expérience
[ ]
150 ® ,
_ ° ¢ e Redécoupage
[\] [ ]
S 100 ’ %
= s .
w [ ]
50 oL ‘s
4 %,
’o'. Y
0 T T T T T 1

0 200 400 600 800 1000 1200
E' (MPa)

Figure 111.19 — Exemple de redécoupage, avec ici un pas de 2 MPa.

L'identification des parametres a ensuite été faite en utilisant un algorithme génétique
développé sous VBA (Visual Basic Application). Ce type d'algorithme d'optimisation évolutionnaire
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est détaillé dans le chapitre V. La fonction co(t est fondée sur un écart quadratique au sens des
moindres carrés entre les courbes expérimentales et simulées. Un affinage de la meilleure solution
obtenue est réalisé par dichotomie multivariables. Comme indiqué précédemment, I'identification
est limitée aux données concernant la transition vitreuse. L’algorithme offre également la possibilité
d'interpoler plusieurs courbes expérimentales simultanément. L'optimisation est alors réalisée sur les
deux courbes expérimentales a disposition pour un chargement donné (en traction ou cisaillement,
Figure I11.10 et Figure II.11).

Les résultats de ces identifications sont résumés dans le Tableau IIl.1. Il contient les valeurs
non normées de la fonction colt du meilleur jeu de parameétres, pou un modele donné. Les courbes
des modeles rhéologiques les plus pertinents sont tracées sur la Figure 111.20 pour le module de
traction et sur la Figure 11.21 pour celui de cisaillement. A noter que le modéle de Kelvin-Voigt n’est
pas étudié plus amplement car sa représentation dans le domaine de Nyquist est une simple droite
verticale. Par ailleurs, les modéle de Maxwell et de Zener ne s’averent pas adapté. En effet, leurs jeux
de coefficients respectifs ne permettent pas d'influer sur le déphasage. Les approximations ont été
faites pour représenter au mieux le comportement en traction ou en cisaillement (une seule
identification pour chaque mode de chargement).

Fonction Modeéles rhéologiques
coit Zener Maxwell Zener Biparabolique  Hauvriliak-
généralisé généralisé Negami
Traction 6758,7 1644,3 33,9 35,3 36,9
Cisaillement 283 71,4 2,4 2,8 7,8

Tableau Ill.1 = Comparaison de la qualité de I'interpolation des diagrammes Cole-Cole
expérimentaux en fonction des modeles rhéologiques envisagés.

En conclusion, les modeles les plus adaptés a la viscoélasticité du polyamide 6,6 sont celui de
Zener généralisé, celui bi-parabolique et celui d’Havriliak-Negami. Les fonctions colt des jeux de
parametres optimisés sont trés proches. Le modele d'Havriliak-Negami est cependant plus adapté en
cas de dissymétrie du pic, ce qui n’est ici pas marquant. Par ailleurs, le modeéle bi-parabolique est
fondamentalement similaire a celui de Zener généralisé et n'apporte rien de plus pour cette
identification. Ainsi, seul le modéle de Zener généralisé est retenu (Figure 111.16), d'autant plus qu'il
comporte moins de parametres que les deux autres. La problématique est désormais d’adapter ce
modele en 3 dimensions. Les objectifs de cette thése n’étant pas focalisés sur la définition d’'un
nouveau modele viscoélastique avancé pour la loi constitutive de la matrice, seul un modele de
Zener 3D sera développé et implémenté, méme si le module de perte simulée E” ne respecte pas
celui obtenu expérimentalement. En outre, cet aspect est I'une des missions d'un autre partenaire du
projet DURAFIP, qui développe un modele phénoménologique intéressant a fort contenu physique
nommé VENU [223] [224] [225]. Les résultats présentés ici permettent de montrer les évolutions
possibles en terme de modélisation afin de pouvoir représenter plus fidelement le comportement
thermomécanique du PA66. A titre informatif, il est également précisé que le modeéle EFS permet de
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simuler plusieurs pics sur le diagramme Cole-Cole. Une procédure d'optimisation permet d'envisager
les possibilités de cette approche et donne la courbe représentée sur la Figure 111.22.
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Figure 111.20 — Interpolation du diagramme de Cole-Cole du module de traction par les 3 modéles les
plus performants.
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Figure 111.21 - Interpolation du diagramme de Cole-Cole du module de cisaillement par les 3 modéles
les plus performants.
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Figure 111.22 - Interpolation du diagramme de Cole-Cole sur deux pics du module de traction
par le modéle EFS.

V. Viscoélasticité : Zener 3D

Un modeéle rhéologique de Zener en 3D est donc développé pour la matrice. Cette étude se
base sur les travaux de thése de Richter [226]. Dans le cadre de cette analyse, I'équation constitutive
de départ correspond au modele de Zener présenté sur la Figure 111.23, ce qui a nécessité de revoir le
développement des équations. |l nécessite 7 paramétres :

e Un module de compressibilité et de cisaillement pour chaque ressort 3D (K;, G;; K>, G>).
e Une viscosité en compression et en cisaillement (n, et n,).
e Un coefficient de dilatation thermique a (non représenté sur le schéma).

O, O,

KZI GZ

Ce

Kll Gl nb' 1’]5

Od

Figure 111.23 — Représentation du modele rhéologique de Zener extrapolé en 3 dimensions.

Dans ce qui suit et de maniére arbitraire, un incrément de déformation Ae est appliqué au
systeme et la réponse en contrainte Ao est développée. La loi constitutive est établie en se basant
tout d’abord sur les équations inhérentes au modeéle, puis sur leur développement avant de
s’intéresser séparément aux contraintes normales et a celles de cisaillement. Les équations initiales
sont données ci-aprés. Elles regroupent les équations inhérentes a la rhéologie choisie (I1I-59),
(In-60), (l11-61) et (I1I-62), ainsi que les lois constitutives de chaque élément (11I-63), (l11-64), (II-65),
(In-66) et (II-67). Les indices (1), (2), (d) et (e) se réferent aux différentes branches du schéma
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rhéologique définies sur la Figure II1.23. €' et @' correspondent respectivement aux déviateurs des
déformations et des contraintes.

=0 =0, (111-59)

0y = 0, + 0y (1-60)

c=e +6, (I1-61)

E=¢g, = &g (111-62)

_ ’ 215 -
Ta;j = b * tr(ez)dij + 2ng¢e 2 = (nb —3 ) tT(€2)5U + 2775521] (11-63)
2G,

O-eij = KZ * tr(€2)5ij + ZGZSIZij = (KZ - 3 ) * tr(£2)6l] + ZGZSZU (III-64)
, 1 1 1 1

{ €2y = 9—% * tr(og)d;; + Z_maldij = (9—% - 6—”) *tr(0g)6;; + 2_77sadif (11-65)
1 1 1 1 1

&2 = gpg, * 108 T 50 ey (9_2 B 662) * r(0e)0i + 50~ 0ey; (11-66)
1 1 1 1 1

€157 = % * tr(o1)6;; + Eallif = (9—1,(1 - a) * tr(o1)6;; + 2_(;10-11'1' (m-67)

La dérivée de I'équation (lII-61) par rapport au temps donne la formule (I11-68). &, est alors
remplacé selon (II-65) et il en va de méme pour €; selon la dérivée par rapport au temps de (IlI-67).
En remplagant a4 par o d'apres (111-59), il en résulte I'équation (111-69).

E=¢ +& (111-68)

1
~—0a, (111-69)

(1 1)t()6+
__—*ro- ..
675 T 2

(1 1)t()5+1
9K, 6G,) V00U T o] 9,

L'insertion de la relation (l11-60) donne ensuite la formule (111-70), introduisant deux scalaires
A et B définis selon (IlI-71). Cette équation peut alors étre réécrite sous la forme (IlI-72).

. . 1 1
E=Axtr(6)0;; + 5= 2, 6ij + Bxtr(o — 0.)6;j + 5— 2 (0ij — Gei,-) (1-70)
1 1 1 1
(———) B = (———) (11-71)
9K, 6G; 9, 676
. . 1 1 1
E=Axtr(6)6;; + -~ 26, 6ij + B xtr(0)6;; + —— 2 o — 2 SOy — B x tr(o,)d;j (m-72)

L'expression de g, (llI-64) modifie cette derniere formule et permet d'écrire (llI-73).
L'utilisation de (IlI-61) donne alors I'équation (llI-74). En remplagant & selon (l1-67), on obtient
(IN-75). Cette derniere expression est simplifiée par la définition d'un scalaire C (llI-76). Une autre
simplification est réalisée (l11-77) en définissant deux autres scalaires D et E (l11-78).

: . 1 1
E=A* tT(O‘)SU +2—G10'ij + B * tr(0)6ij + 215 Oij (111-73)
1 26,
— Z_T]s [(Kz -3 ) *tr(e;)6;5 + 26262”] — B x K, x tr(&;)6;j
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) . 1 1 G,
e =Axtr(6)6;; + 50 + B xtr(0)d;; + s— -j—n [Eij—€1ij]
S

26, 215
Gy

1 2
- [B * KZ + 2—775(1(2 - T)] tT(€ - 81)8ij

(I11-74)

_ G, G [( 1 1
¢ = Axtr(6)d;; t5o al] + B = tr(0)d;; +5- j s i + = o [(9K1 6—01) * (I11-75)

tr(o)d;; +oa O'U] C xtr(e)é;; + C ¥ tr(a)SU

c [B Ky + — (K ZGZ)] (I11-76)

= * _—— _

2t 2\ 2 3
Gy

¢ = Axtr(6)d;; +ZG ij ——&j— Cxtr(e)é;j + D xtr(a)b;; + E * gy (m-77)
p=[Bt+cs—oti2, (1 1)] E= 1(1+GZ) (111-78)

= * i - _

9K; ns \9K; 6G; 21 Gy

L'influence de la température 6, a travers le coefficient d'expansion thermique a, est prise en
compte a l'aide des changements de variables spécifiés par I'équation (l11-79) et aboutit a I'expression
(11-80).

&y = &5 — ab;;(6 — 6p)
tr(e) - tr(e) —3a(6 — 0,) (1-79)
El] g El] - (ISUQ

1
Axtr(6)6;; + 5+ 2G, 6ij + D x tr(0)8;; + E * 0y

G _ G (111-80)
= ‘r)_gij +C = tr(e)&-}- + €U - a5ij9 - 3aC(9 - 90)611 - an—5u(9 - 00)
S S
Une méthode de différences finies est maintenant appliquée selon I'équation (l1I-81) et
permet d'écrire l'expression (IlI-82) en intégrant les incréments des champs locaux (entre les
itérations k et k+1). Finalement, la loi constitutive du modele de Zener 3D s'exprime selon I'équation
(11-83).

5ijk+1 - gijk + Agij' tr(£k+1) N tr(ek) + Atr(e)

] okl 5 0k 46, 6> % (11-81)
O.ijk+1 - o'l,jk + 4oy, tr(o.k+1) 5 tr(o.k) + Atr (o)

L dij = A;‘T;j , tr(6) - At;ia)

1
AxAtr(0)d;; +5— 2G, Aoyj + DAt = tr(0)6;; + DAt * Atr(0)6;; + EAto;j + EAtAoy;
G, G,
= At o —¢&j+A4t— 0. Asu + CAt = tr(e)d;; + CAt = Atr(£)6; + Ag; (In-82)
G,
- (X(SUAQ - BQC(Q + 40 — 90)6” - an—(YU(H + 460 — 90)
N
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1
[A + DAt]AtT(O')6ij + [2—(;1 + EAt] AO'l'j + [DAt]tT(G)6ij + [EAt]O'ij

G G _
= [Atn—z] & + [Atn—z + 1] Ag;; + [CAL]tr()8y; + [CAt]Atr ()8, (In-83)
S N

1 G, G,

S

L'implémentation de cette derniere équation n'est dans un modéle numérique n'est pas
aisée. Il en effet nécessaire d'exprimer clairement l'incrément de contrainte 4o en fonction de celui
de déformation Ae. En outre, une définition claire du module tangent est indispensable a
I'implémentation de la loi constitutive dans un modéle micromécanique.

Il apparait ici plus facile de scinder le probléme en deux en déterminant séparément les
contraintes normales et de cisaillement qui résultent de la consigne en déformation. Afin d'obtenir
les contraintes normales, I'équation (I11-83) est écrite pouri=j=1,i=j=2eti=j=3. Les trois
expressions obtenues sont alors sommées membre a membre pour obtenir I'équation (l11-84). Cette
derniere équation peut alors étre simplifiée sous la forme (I1I-85) par l'introduction d'un scalaire F,
formulé selon (111-86).

1
3A « Atr(o) + ﬁAtr(a) + 3DAt * tr(o) + 3DAt * Atr(o) + EAt = tr(o) + EAtAtr(o)
1
G G
= At —2tr(e) + At —2 Atr(e) + 3CAt * tr(e) + 3CAt * Atr(e) + Atr(e) — 3a40
Ns Ns G (“|'84)
—9aCAt(0 + 46 — 6,) — 3an—2At(9 +46 —8,)

N

G G
F * Atr(o) = tr(e) [At—2 + 3CAt] + Atr(e) [At—2 +3CAt + 1] — tr(0)[3DAt + EAt]
ns s 111-85
1 G, G, (111-85)
Y [3aAt(— +3C+ —)] — (6 - 0,)At [Sa(SC + —)]
At Ns Ns

F= [3,4 + L +3DAt + EAt] (11-86)
2G;

En prenant arbitrairement i = j = 1 dans I'équation (l1-83), et en y réinjectant I'équation
(11-85) en remplagant Atr(a), il est alors possible d'obtenir une expression de 4a;; en fonction de
toutes les autres grandeurs connues (IlI-87). Cette derniére équation est factorisée afin de faire
apparaitre clairement les coefficients devant chaque contrainte, déformation ou température en jeu
(111-88). Les grandeurs Aa,, et Ags3 sont obtenues de maniére analogue par permutation circulaire
des indices.
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1
[DAt + EAt]ay, + [DAt] 0y + 033) + [ ot EAt] oy,

A+ DAt
MGRECD)

G G
tr(e) [At—z + 3CAt] + Atr(e) [At—z +3CAt + 1]
F Ns n

N

— tr(0)[3DAt + EAt] — 46 [3a(1 +3C+ %)] — (0 -6, [3a(3C + %)] (1-87)

G G
= [Atn—z + CAt] &1 + [Atn—z +1+ CAt] Agyq + [CAL] (€52 + €33) + [CAL](Agss
S

N

1 G, G,
+ Aez3) — adtAO [— +3C+ —] — adt(8 —0,) [3C + —]
At Ns s

032 + 033)

F F

(A + DAt)(3DAt + EAL) (A + DAt)(3DAt + EAY)
DAt + EAt — 0,1 + | DALt —

r 1
+ —+EAt]Aa11

26,
[ G, (A + DAY)
=2t =2+ cae - —(A A 3CAt) €11
R F s
G, (A + DAY)
+At—=+1+ CAt—7<A 2 4+3CAt + 1) Agyy
R F UB
[ (A+D4r) (1-88)
[ F ns
_(A+D4y)
S

) 1 G, _(A+DAt) G,
— adtAf | — +3€+——3—( +3C+ )
Ns F At Ns

A + DAt G
— adt(6 - 6,) @005, &2

Gy
3C+—-3
n

N N

Afin d'obtenir les contraintes de cisaillement, I'équation (l11-83) est écrite pour i # j et se
simplifie grandement (I11-89). Un dernier scalaire H est introduit selon I'expression (I11-90).

H * Aoy; + [EAt)oyj = [ ]y" [A +1] Aviy (111-89)

H= (L + EAt) (11-90)
2G4

Pour des raisons de simplicité, les équations (I11-88) et (111-89) sont rassemblées et réécrites
de maniére tensorielle selon la formulation (l11-91). L, représente le module tangent, Lg et Lg des
tenseurs d'ordre 4, et Ly et Ly des tenseurs d'ordre 2. Ces grandeurs sont décrites par le jeu
d'équations (I11-92). I, et I;sont respectivement le tenseur identité d'ordre 2 et 4. I, est introduit
par I'équation (l11-93). La loi constitutive de la matrice et de I'enrobage est maintenant pleinement
définie. Il ne reste plus qu'a définir I'influence de I'endommagement sur ces deux phases.

Ao = L. Ae + Lg.€ 4+ Lg.0 + Lyp. AT + Ly (T — Tp) (11-91)
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1 (A+DAt) [ G, G,
L, =—|[ cat- —(At— +3CAt + 1) 31(por + (At— + 1) I
H F s s
Ly = ! CAt (4+ DAty (Ath + 3CAt> 31, + (AtG2>I
E — H F ns (vol) s 4
) 1 (A + DAt)(3DAt + EAY)
Lg = _ﬁ DAt — F 3](1;01) + (EAt)Ll_ (In-92)
Ly = a(1+SCAt+AtGZ) 1 3(A+Dm) I
Ly = aAt(3C+GZ) 1 3(A+Dm) I
\ 6= "q s 7 2
(111-93)

1
Iwon) 4, = §5ij5kz-

vi.  Influence des lois d'évolution de I'endommagement

La loi d'évolution de la microfissuration matricielle définit un paramétre d'endommagement
d,. Celui-ci va réduire la fraction volumique de matrice ¢, au profit de celle des vides c,
accordement 3 I'équation (I11-94). ¢,,’ correspond a la fraction volumique initiale de matrice. A noter
qu'il peut y avoir une concentration de vides initiale c,’.

cm =1 —=dp)cn’ cy = dm cn® + ¢,° (111-94)

Par ailleurs, la loi d'endommagement de l'interface fibre/matrice a une influence sur le
comportement mécanique de I'enrobage. En effet, l'interphase est une zone naturelle de
concentration de contraintes dans les matériaux composites. Une dégradation de l'interface crée
automatiquement des défauts dans l'interphase, notamment sous la forme de microfissures. Ces
derniéres n'ont pas de sens préférentiel et partent dans toutes les directions depuis la décohésion
interfaciale. C'est pourquoi le paramétre d'endommagement de l'interface d;,; est supposé impliquer
un adoucissement isotrope de Il'enrobage. Le module tangent de l'interphase L, est alors réduit
proportionnellement du pourcentage d'endommagement, en partant d'une valeur initiale L,’, comme
indiqué par I'équation (I11-95).

Le = (1 —dipe)L° (111-95)

Le parametre d'endommagement ici utilisé correspond ainsi au taux de microfissuration de
I'enrobage. Cet endommagement atteint une valeur maximale d.;; (< 1) qui correspond au taux
critique de microdiscontinuités de I'enrobage. La saturation en endommagement définit alors le
moment ol le transfert de charge vers les fibres devient inexistant, ce qui est introduit par I'équation
(11-96) avec un endommagement relatif d*, accordement a I'expression (11-31).

F(d) = tTf(d"”t) (111-96)

crit
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4. Influence de ’endommagement sur le comportement effectif du
matériau composite

a. Scénarios d'endommagement

Cette section vise a résumer le couplage enter le modéle multi-échelles et les lois d'évolution
des différents mécanismes d'endommagement. L'implémentation de ces mécanismes est fidele aux
observations expérimentales d'Arif [8] [9] [29], bien qu'ils soient implémentés séparément et de
maniére concomitante. Le scénario d'endommagement proposé par Arif est illustré pour un VER
représentatif du PA66-GF30 sur la Figure 111.24. Le modele ici développé permet de représenter un tel
scénario a travers les cinétiques des trois mécanismes d'endommagement implémentés, gouvernées
par les critéres locaux associés. Pour d'autres conditions environnementales, une microstructure
différente ou un chargement spécifique, le scénario d'endommagement résultant peut étre prédit en
fonction des champs de contraintes locaux et de leurs taux de triaxialité a I'échelle des mécanismes.

Etat = Q Dégradation

o,

initial interface de
augmente y
| l'enrobage
I Des ruptures de fibres O matrice
augmente

v Peuvent apparaitre

VW | =
Rupture \ Ojibre \ Apparition de

de fibres \ \\

0 augmente \ \\O micro-fissures

Figure 111.24 — Scénario standard de I’évolution de 'endommagement au sein du VER.

Dans le scenario proposé, le premier mécanisme d’endommagement activé est la rupture des
interfaces. Une dégradation significative de ces interfaces induit nécessairement, au travers de la
réduction du transfert des charges, une diminution des contraintes dans les fibres. Tant que ces
interfaces n'ont pas atteint un endommagement critique, les contraintes dans les fibres sont encore
importantes et le mécanisme de rupture peut encore étre activé. Une fois que les interfaces sont
séverement endommagées, le transfert de charge est dégradé. Il induit donc un niveau de contrainte
faible dans les fibres. La contrainte macroscopique est par conséquent majoritairement supportée
par la matrice, ce qui favorise le mécanisme de fissuration de la matrice. Une cinétique
d’endommagement calibrée permet I’évolution de cette fissuration, en suivant une accélération de
sa cinétique. En effet, I'apparition de vides se fait au détriment de la fraction volumique de matrice,
ce qui tend a augmenter encore le niveau de contrainte dans cette phase (report de charge). Une
évolution exponentielle de I'endommagement par fissuration traduit alors la coalescence des fissures
et la méso-fissuration, menant a la ruine finale du matériau.
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De plus, ce scénario est également sensible aux conditions environnementales, dont
notamment la température et ['humidité relative. Ainsi, les paramétres des criteres
d’endommagement évoqués sont susceptibles d’étre modifiés en conséquence. L'une des pistes pour
intégrer l'effet de I'humidité relative de maniére intrinseque est proposée par Billon [227]. Il s'agit
d'intégrer les équivalences des effets couplés entre vitesse de déformation £ et température (T-T,).

b. Impact sur le comportement effectif

De maniere générale, l'influence des nombreux phénomenes couplés ayant lieu a I'échelle
microscopique du PA66-GF30 rend impossible la description analytique directe de la perte de
raideur. Ceci est principalement di au comportement non linéaire et visco-endommageable du
composite. Il est donc complexe d'écrire un endommagement macroscopique anisotrope pertinent a
travers une loi d'évolution unique, ce qui justifie d'ailleurs la modélisation développée dans ce
chapitre. Le module effectif du VER L.y peut cependant étre écrit sur la base de I'équation (l11-13),
comme le montre I'expression (111-97). Toutes les propriétés sont celles initiales a I'exception des
parametres d'endommagement. Les tenseurs de concentrations en déformations A sont obtenus
avec les équations micromécaniques de Mori-Tanaka spécifiques aux particules enrobées. Les indices
m, v, f, e, fr et er correspondent respectivement a la matrice, aux vides, aux fibres, aux enrobages,
aux fibres cassées et a leurs enrobages. O correspond a une famille d'orientation et L a un module
tangent (L, est donc un tenseur nul mais est écrit par souci de simplicité).

Lerr = [em(1 — dp))Lin-Am + [cy + o di]Ly. Ay + Z[c@f@ —d%)L8;. A%
[}
+ Z[c@e(1 —d%).L%(1 — d®;,). A%
%]
+ Z[(Cgfr + ¢ . d%)L0fr A%

2]
+ Z[(CQ‘” +¢9.d%). L% (1 — d%nter)- A o]
2]

(11-97)

5. Conclusion

Une étude bibliographique critique a été menée afin de cerner les différentes approches
existantes pour modéliser le comportement de thermoplastiques renforcées par des fibres de verre
courtes. Les conclusions des deux chapitres précédents mettent en avant l'intérét d'avoir une bonne
connaissance des champs locaux afin de pouvoir implémenter les mécanismes d'endommagement
de maniere pertinente. Ce constat écarte d'office la grande majorité des modeles
phénoménologiques au profit de ceux multi-échelles. Parmi ces derniers, I'approche initiée par
Eshelby s'avere la plus pertinente en terme de rapport entre précision et temps de calcul. En effet,
elle permet une implémentation relativement aisée tout en permettant une transition d'échelle
cohérente.

Le probléme de l'inclusion équivalente d'Eshelby, détaillé dans la section 2, permet de définir
le comportement d'un matériau homogene comportant une hétérogénéité. La résolution de ce
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probléme correspond a une homogénéisation a champs moyens, dans laquelle les champs de
déformation et de contrainte sont constants a l'intérieur d'une méme phase. Cette méthode définit
une relation entre ces champs locaux et des grandeurs de références associées a la matrice
environnante. Ces valeurs de références sont définies par la méthode micromécanique choisie. Le
choix s'est ici porté sur la méthode de Mori-Tanaka, étendue a un milieu a N-phases. Cette approche
permet notamment de prendre en compte une interaction entre les différentes inclusions au sens ou
les grandeurs de référence ne sont pas celles du milieu homogénéisé mais celles de la matrice, dont
la déformation tient compte de la perturbation causée par les hétérogénéités. Cette approche est
finalement écrite de maniére incrémentale afin de prendre en compte le caractére non linéaire du
comportement du matériau composite résultant du couplage entre endommagement et viscosité.

Par ailleurs, I'étude des mécanismes d'endommagement met en évidence la présence d'une
interphase entre la fibre et la matrice. Une phase d'enrobage est donc créée autour de la fibre. Les
équations micromécaniques sont alors développées pour prendre en compte le fait qu'une phase
joue le role d'intermédiaire entre la matrice et l'inclusion. Le volume élémentaire représentatif
comprend au final (2+4N) phases : la matrice, les vides, et N familles orientées contenant les fibres,
les fibres rompues ainsi que leurs enrobages respectifs. la loi d'endommagement liée a la
microfissuration matricielle alimente la fraction volumique de vide au dépend de celle de la matrice.
Celle définie pour les ruptures de fibres diminue les concentrations des fibres et de leurs enrobages
au profit de celles des fibres rompues et de leurs enrobages, a orientation donnée.

Le modele micromécanique nécessite la définition d'une loi constitutive pour chaque phase.
Les fibres et les vides sont naturellement assumés élastiques isotropes linéaire. Le comportement
des fibres rompues est défini comme étant isotrope transverse. La matrice et I'enrobage suivent la
méme loi viscoélastique. Celle-ci est issue d'un modéle rhéologique 3D de type Zener. A la différence
de la matrice, le module tangent de I'enrobage dépend de maniére proportionnelle a
I'endommagement de son interface avec la fibre, calculé selon la loi dédiée définie dans le chapitre
précédent. Les trois mécanismes d'endommagement sont implémentés de maniére concurrente et
interviennent donc simultanément. Le scénario d'endommagement dépend alors des parameétres des
lois d'évolution, avec pour objectif de reproduire ce qui a été observé lors de l'investigation
expérimentale et de prédire des scénarios pour des cas de chargements complexes.
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V. Implémentation numérique du modele micromécanique

Le modele multi-échelles est a présent défini et formulé. La méthode micromécanique est
désormais choisie, et les lois de comportement et d'endommagement ont été déterminées pour
chaque phase et chaque mécanisme d'endommagement. Il convient donc de les implémenter
numériquement selon des schémas et algorithmes numériques appropriés. Dans le cadre de ces
travaux de these, toute une gamme de librairies a été codée en C++ afin de pouvoir simuler le
comportement thermomécanique d'un VER. L'enjeu de ces algorithmes est de pouvoir simuler la
réponse de tout type de matériau a un chargement thermomécanique quelconque. Ce dernier peut
alors étre monotone, cyclique, multiaxial ou encore non proportionnel.

Cette approche est congue de maniere tres hiérarchisée, ce qui permet d'échanger
rapidement une loi de comportement, d'endommagement ou méme la méthode d'homogénéisation.
Le nombre de comportements matériaux simulables dépasse ainsi largement le cas seul du PA66-
GF30. L'ensemble des librairies créées a été rassemblé sous la dénomination SMART+, et est
désormais partiellement open source sous licence GNU GPL. A noter que SMART+ permet a I'équipe
de capitaliser son savoir-faire en termes de formulation et d’implémentation de lois de
comportement de matériaux. Il intégre donc d’autres modules et outils mathématiques dépassant le
cadre des présents travaux de these.

Les modalités de I'implémentation numérique sont rappelées dans la premiére section de ce
chapitre. Elles permettent de donner une vue d'ensemble de ce qu'il se passe lors de la résolution du
comportement effectif du matériau composite pendant sa sollicitation. Un apercu de |'étendue des
capacités de SMART+ est ensuite présenté. La deuxiéme partie est dédiée a la validation des
équations du modéle micromécanique. Le chapitre se cl6t ensuite sur une analyse de sensibilité du
modele implémenté, mettant en valeur les aspects présentés dans les précédentes parties.

1. Formulation et développement de I’approche numérique

Pour un maximum de clarté, cette section est rédigée en s'appuyant sur le schéma global de
I'implémentation du modele du PA66-GF30, représenté sur la Figure IV.1. La premiere sous-section
détaille son architecture tandis que les suivantes se focalisent sur les différentes parties du schéma.
Celles-ci comprennent notamment les fichiers d'entrée nécessaires au modele, la structure du
modele micromécanique et les rotations de repéres nécessaires.
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Figure IV.1 — Schéma général de l'implémentation du modele multi-échelles pour la résolution du
comportement effectif du PA66-GF30. Les étapes d'homogénéisation sont réitérées jusqu'a
convergence.
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a. Fichiers d'entrée de l'algorithme de simulation de comportement
matériau

i.  Propriétés du matériau et de la simulation

Il convient dans un premier temps d’indiquer les caractéristiques des différentes phases du
composite, ainsi que les données guidant le programme. Un premier fichier d'entrée évalue la loi de
comportement voulue pour le VER et le nombre de variables internes nécessaire. Ce fichier contient
également les propriétés spécifiques a la loi de comportement du VER. Dans le cas d'une méthode
micromécanique, il s'agit du nombre de phases différentes et du nombre de points pour I'intégration
numeérique du tenseur d’Eshelby [228], nécessaire dans le cas général d’une inclusion ellipsoidale et
d’un comportement qui n’est pas forcément isotrope. Ce calcul est détaillé dans la partie suivante.

Un second fichier contient toutes les informations sur les différentes phases et la
microstructure du VER. Plus particulierement, chaque famille d’orientation y est présente. Pour le
modele du PA66-GF30, en notant N le nombre d’orientations retenu, ce document contient donc les
propriétés des (2+4N) phases (matrice, vides ainsi que fibres saine/rompues et leurs enrobages pour
une orientation donnée). Les propriétés suivantes sont données pour chaque phase :

e Un numéro d’identification.

e Le numéro de la phase dont elle est éventuellement I'enrobage.

e Une loi de comportement.

e Une fraction volumique.

e L'orientation microstructurale de la phase (texture), selon trois angles.

e L'orientation de l'inclusion ellipsoidale selon deux angles & et ¢.

e Les demi-axes ellipsoidaux (dont seul le ratio entre eux est d'intérét).

e Le nombre de variables internes de la loi de comportement.

e Le nombre de propriétés de la loi de comportement et les valeurs initiales
correspondantes.

A noter que comme précisé dans le chapitre I, un 3° angle d’orientation n’est pas nécessaire
pour les inclusions car celles-ci possedent ici un axe de révolution. Les enrobages sont
intrinsequement dans le méme cas de figure. En outre et afin de pouvoir balayer toutes les
configurations dans I'espace, il n'est pas nécessaire de dépasser une valeur de 180° pour les deux
angles d'Euler considérés en raison de la symétrie géométrique des ellipsoides.

ii. ~ Choix du nombre de familles d'orientation

Lors de la phase préparatoire de la simulation, il faut également choisir le nombre de familles
d’orientations et donc déterminer la fraction volumique de chacune des phases ainsi créées. Un
algorithme a été développé a cet effet et permet de transcrire les fonctions de distribution
d’orientation (ODF). Il peut prendre en entrée soit une fonction analytique avec comme variable
I'angle 9 et/ou ¢, soit une distribution discréte de valeurs, assimilables a une ODF non normée. Les
propriétés thermomécaniques des différentes phases sont naturellement les mémes d'une
orientation a l'autre.
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L'algorithme permet alors de décomposer une phase en plusieurs autres, en répartissant
judicieusement les fractions volumiques. L'intégration de I'ODF se fait par la méthode de Simpson. A
noter que l'intégration est réalisée de fagon a avoir une famille d’orientation centrée sur 0°. Les
autres familles se répartissent équitablement. Le Tableau IV.1 donne un exemple arbitraire d'un
échantillon discret du nombre de fibres selon leur orientation, pour un seul angle et avec une
précision de 5°. La distribution est assumée symétrique au dela de 90°. Soit quatre le nombre de
familles d'orientation choisies. Les fractions volumiques de la fibre et de I'enrobage sont alors
données selon le Tableau IV.2, en partant de valeurs initiales respectives de 20% et 16%.

Angles 0° 10° 20° 30° 40° 50° 60° 70° 80° 90°
Nombre de fibres 1000 500 250 100 50 50 100 150 200 250

Tableau IV.1 — Tableau du nombre de fibres selon leur orientation (valeurs arbitraires).

Angle retenu o° 45° 90° 135°

Amplitude angulaire concernée 1-22,5°;22,5°] 122,5°% 67,5°] 167,5° 112,5°] ]112,5° 157,5°]
Fraction volumique de fibre 11,7 % 2,0% 4,3% 2%

Fraction volumique d'enrobage 9,4 % 1,6 % 3,4% 1,6 %

Tableau IV.2 — Découpage des phases de fibres et d'enrobages selon 4 familles d'orientation, a partir
des valeurs du Tableau IV.1.

iii.  Elaboration du trajet de chargement

Un troisieme fichier d’entrée permet de donner le trajet de chargement de la simulation. Il
contient tout d'abord la température initiale et |'orientation selon laquelle le chargement est
appliqué, selon les trois angles d'Euler. Un nombre de blocs est également défini. Chaque bloc
consiste en un certain nombre d'étapes et contient le nombre de fois que celles-ci sont répétées.
Chaque étape contient quant a elle sa durée en secondes, un nombre d’incréments, la consigne en
température et la consigne mécanique sous la forme d'un tenseur de contrainte, de déformation ou
d'un mixte entre les deux.

La consigne a I'instant t = 0 est toujours un tenseur de contraintes nul. A I'aide du nombre
d’incrément, le programme va ensuite interpoler le chargement entre le début et la fin d’'une étape.
En fonction de la nature de chargement, cette interpolation peut suivre une consigne linéaire ou
sinusoidale. A noter que le chargement peut également étre défini pour chaque pas de temps a l'aide
d'un fichier dédié, ce qui devient pratique pour une comparaison avec des données expérimentales
afin de respecter a la lettre le chargement imposé. Ces derniéres peuvent alors directement servir de
consigne. Finalement, cette approche permet de décrire n'importe quel chargement
thermomeécanique monotone ou cyclique, quelque soit le mode de sollicitation. En outre, il permet
de décrire des chargements multiaxiaux non-proportionnels et/ou multi-blocs.
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b. Architecture du modele micromécanique

La partie précédente définit les données nécessaires a l'initialisation de I'algorithme. Le mode
de fonctionnement du programme principal est maintenant détaillé. Il s'agit en fait de la loi de
comportement choisi pour le VER. Etant donné que le PA66-GF30 est ici modélisé a I'aide d'une
méthode micromécanique, cette loi de comportement est une méta-routine (appelée ici méta-
UMAT), c'est a dire une loi constitutive qui en appelle d'autres. En avant-propos, il est a noter qu’un
programme supplémentaire est utilisé, le « solver ». Celui-ci harmonise I'utilisation des fichiers
d’entrée, calcule les incréments de la consigne et appelle la loi de comportement appropriée en
fonction des données d’entrée et du type de comportement. Dans le cas d'un chargement mixte ou
en contrainte, il assure également sa conversion en un chargement en déformation a l'aide d'une
boucle prédiction-correction dédiée. Il ne peut pas faire de calcul de structure et ne s’intéresse qu’au
comportement d’un point matériel. Sa philosophie de résolution est trés proche des analyses par
éléments finis en approche déplacement. Il s'agit ainsi d'un outil de test avant d'utiliser les routines
sur un logiciel d’analyse par éléments finis comme Abaqus.

On s’intéresse alors a la réponse en contrainte tant au niveau local qu’a celui macroscopique,
ainsi qu’au module tangent effectif du matériau composite. L'utilisation d'un langage orienté objet, le
C++, permet de gérer chaque phase comme une entité a part entiéere (un objet), directement
utilisable comme n'importe quelle variable. Les propriétés des différentes phases sont notamment
récupérées dans de tels objets. Les tenseurs initiaux de contraintes, de déformations et d’incréments
de déformations sont ensuite transcris dans la notation de Voigt (cf. annexe C). Celle-ci permet en
effet une manipulation plus aisée des données, notamment en ce qui concerne les tenseurs d’ordre 4
et leurs rotations. D’un point de vue de I'implémentation numérique, elle est ainsi bien plus simple et
approprié pour traiter des opérations d’algébre linéaire. Afin de permettre leur visibilité dans toutes
les parties du code, ces tenseurs sont également sauvegardés en tant que variables internes. La
gestion des opérations d'algeébre linéaire est par ailleurs réalisée grace a une bibliothéque dédiée et
essentielle a SMART+, Armadillo, majoritairement développée par le National Information
Communications Technology Australia (NICTA) [229].

L'incrément de déformation que subit chaque phase est dans un premier temps approximé
de maniére élastique, et exprimé par défaut dans le repére du VER. Au début de la simulation, les
champs locaux sont initialisés a O et le module tangent de chaque phase est calculé a I'aide de la loi
de comportement appropriée. La boucle de convergence associée a la méthode de Mori-Tanaka
incrémentale est ensuite lancée.

A chaque itération, chaque phase se voit attribuer un tenseur d’Eshelby calculé par
intégration numérique. La méthode d'intégration correspondante est donnée par Gavazzi et
Lagoudas [228]. Le tenseur d'Eshelby S est donné par les équations (IV-1) et (IV-2) [189] en utilisant le
tenseur de Green G. L, correspond au tenseur de rigidité du milieu infini, et les a; aux demi-axes
ellipsoidaux selon I'axe x;. {3 et w représentent des variables d'intégration. € est le tenseur de
permutation.

+1 2m

1
Sijkl = 81 Lo _[ d{3f [Gimjn(g) + Gjmin(a]dw (IV-1)
0

-1
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Gavazzi et Lagoudas utilisent alors une méthode de quadrature de Gauss pour calculer le
tenseur d'Eshelby (IV-3). W correspond aux coefficients de quadrature, ou poids. P et Q sont les
nombres de points d'intégration respectifs de {; et w. Dans l'algorithme, l'utilisateur rentre
directement ces valeurs en tant que propriétés de la loi de comportement du VER, comme spécifié
précédemment. A noter que S est intrinséquement exprimé dans le repére local de la phase.

p Q
1
Sijir = 8_2 Z LOmnkl[Gimjn (Wq' <3.p) + Gjmin (Wq' 63.10)]qu} (IV-3)
: q:

Il s’en suit le calcul des tenseurs d’interaction T, comme exprimé dans la section (l11.2.b). Si la
phase concernée est I'enrobage d’une autre, les deux tenseurs d’interaction correspondants sont
calculés accordement a la partie (I1l.2.e.ii). A noter que toute inversion matricielle/tensorielle se fait
numériquement, et est traitée directement par la librairie Armadillo. Afin d’obtenir les tenseurs
d’interaction dans le repere global, une nouvelle rotation est opérée. Celle-ci est également
appliquée a l'incrément de déformation. Les tenseurs de localisation en déformation A propres au
modeéle de Mori-Tanaka sont alors calculés, ainsi que les déformations de chaque phase dans le
repére global. Aprés une nouvelle rotation de ces derniers, I'incrément de déformation de chaque
phase est déterminé dans son repeére. Il convient alors d’appeler les UMATs concernées afin de
calculer la réponse en contrainte de chaque phase ainsi que son module tangent. Afin de prévenir
une éventuelle instabilité de I'algorithme, ce module est finalement défini avec une méthode semi-
implicite tel que décrit par I'équation (IV-4), avec U un coefficient entre 0 et 1.

Ltincrémentn — (1 _ H)Ltincrément (n—-1) + U Ltincrémentn (|V—4)

Cette méthode ralentit mais stabilise la convergence de |'algorithme, accordement au critere
(111-37). Ici, W est fixé a 2/3, accordement aux analyses de Doghri et Ouaar [230]. Enfin, une derniére
rotation des modules tangents dans le repére global est réalisée. Une fois que I'erreur de la boucle
d’incrémentation a été réduite en dessous d’un certain seuil, ou que le nombre d’itération dépasse
une valeur limite prédéfinie, la boucle de convergence s’arréte et le module effectif du VER est
finalement calculé. Le champ de contrainte effectif est également déterminé et renvoyé au
« solver ».

La méta-UMAT de Mori-Tanaka s’arréte sur la mise a jour des différentes variables internes
afin de pouvoir traiter I'incrément de déformation suivant. La validation de I'implémentation de ce
modele se fera a travers des cas types de la littérature dans la section 2. de ce chapitre.
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¢. Rotations et reperes

Comme le souligne le paragraphe précédent, de nombreuses rotations de tenseurs sont
réalisés. Si elles apparaissent simples en ce qui concerne les champs de contraintes et de
déformations, elles sont moins évidentes pour les tenseurs d’ordre 4 comme par exemple les
modules de rigidité ou de souplesse. En outre, la notation de Voigt comporte ses particularités. Afin
de gagner en temps de calcul, les rotations de vecteurs et de tenseurs se font directement dans la
notation de Voigt. Ces opérations méritent d'étre détaillées.

Considérons l'inclusion sphéroidale de la Figure IV.2. Au vu des restrictions d’orientations
précisées précédemment, 3 systemes de coordonnées peuvent étre définis :

e Lerepére global du VER.

e Unrepere intermédiaire aprés une premiére rotation d'axe 3 et d'angle .

e Le repere local de la particule sphéroidale apres une seconde rotation d'axe 2 et
d'angle .

3

Figure IV.2 — Schéma des 3 reperes envisagés pour une inclusion ellipsoidale.
a. Repére global b. Repére intermédiaire c. Repére local.

De maniére conventionnelle, une matrice de rotation Q s'exprime selon I'équation (IV-5). Elle
constitue un tenseur orthogonal d'ordre 2 (Q~! = QT7), et ses coefficients doivent donc étre définis
en conséquence. En notant « c » et « s » le cosinus et le sinus de I'angle de rotation considéré, Q
devient Qs. Soient respectivement €’ et 0’ les tenseurs de déformations et de contraintes dans le
repére tourné. Ces grandeurs s'écrivent alors en fonction de celles du repére initial selon I'équation

(Iv-6).
911 912 (13 c s O
Q=191 422 qZS) Qz3=|-s ¢ O (Iv-5)
q31 432 (33 0 0 1
o' =Q.0.QT g =0Q.e07 (IV-6)

Intéressons-nous désormais aux matrices de rotation dans le cadre de la notation de Voigt.
Ces matrices Q et Q. s’écrivent selon |'équation (Iv-7), et selon celle (IV-8) pour une rotation autour
de I'axe 3. A noter que ces tenseurs sont liés par la relation (IV-9).
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/ Q11 013° 2411912 2411413 21213 \
q21° 023° 2421922 2421923 2q22923
| q31° ‘I32 q33° 2q31932 2431933 2432933 |
| 11921 912922 913923 912921 t G11922 13921 t 11923 13922 T+ 12923 |
\‘I11CI31 Q12932 913933 912931 + G11q32 413931 t G11933  G13G32 + CI12¢I33/
Q21931 922932 23933 922931 T 921932 923931 T 21933 23932 + (22933
3 (IV-7)
/ Q11 12° 013° q11912 q11913 412913 \
q21° q22° 023° 421922 421923 422923
| q31° q32° q33° 431932 431933 432933 |
| 2011921 2912922 2913923 912921 + G11922 913921 + Q11923 913922 T 412923 |
\2‘111‘131 2012932 2G13Q33 Q12931+ G11932  G13q31 + G11933 G133z + %2‘133/
2421931 2422932 2G23933  G22931 + Q21932 923931 + Q21933 23932 + 422433
¢ s 0 2cs 0 0 c? s2 0 cs 0 0
s2 2 0 —2cs 0 O 52 ¢ 0 —cs 0 0
0 0 1 0 0 0 0 1 0 0 0
oy = —cs ¢s 0 ¢*>=s> 0 0 Ces = —2cs 2cs 0 c2—s* 0 0 (Iv-8)
0 0 0 0 c s 0 0 O 0 c s
0 0 O 0 -s C 0 0 0 0 —-s C
Qa_l = QET Qs_l = QG'T (IV_9)

les tenseurs de contraintes et de
déformations s'expriment maintenant selon I'équation (IV-10).

Dans le nouveau repére et en notation de Voigt,
La relation constitutive liée a
|'élasticité linéaire permet alors d'écrire I'équation (IV-11). En notant L’ le tenseur de rigidité dans le
repére tourné, ce dernier s'écrit donc selon I'expression (IV-12). Les tenseurs M’ et T' se formulent de
maniéere analogue (IV-13).

0'=Qe0  £=0Qc (IV-10)

o' = Qo0 = Qule = Q,LQ, ‘¢’ = QuLQ, ¢’ (Iv-11)
= Q,LQ," (Iv-12)

M= Q:MQ." T =Q.TQ," (1v-13)

d. Développement d'une solution logicielle libre : SMART+

Comme indiqué précédemment, cette these a été le point de départ de la création d'une
gamme de librairies C++ qui permet d'aller plus loin que la seule modélisation d'un composite
renforcé par des fibres de verre courtes. Cette librairie a été I'occasion de rassembler les travaux de
I’équipe SMART sur un méme format, pour former un outil de simulation avancé et cohérent. Une
version libre de cette solution logicielle open source, SMART+, est hébergée et téléchargeable sur le
site web http.//www.lem3.fr/chemisky/smartplus/. SMART+ est avant tout congu pour mettre a
disposition les outils nécessaires a la communauté pour faciliter l'implémentation de lois
constitutives complexes pour l'analyse de la mécanique des matériaux ainsi que pour des simulations
en éléments finis.

A ce jour, les différents types de lois matériaux implémentés se subdivisent en deux

catégories : les UMATs simples, ou lois de comportements, et les méta-UMATS, ou lois de transitions
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d’échelles. Dans la premiére catégorie se trouvent diverses lois d’élasticité, d’endommagement,
d'élasto-plasticité, de viscoélasticité, de viscoplasticité et de lois dédiées aux alliages a mémoire de
forme. Dans la seconde figurent la méthode de Mori-Tanaka, le modele auto-cohérent,
I'homogénéisation périodique pour des stratifiés. A noter qu'en outre, SMART+ a été optimisé pour
tirer parti du nombre de processeurs a disposition en utilisant le « multithreading ». Plus
particulierement, pour les méthodes micromécaniques, les appels des sous-routines de
comportement et d'intégration numérique du tenseur d'Eshelby sont parallélisés pour les différentes
phases, ce qui permet un gain de temps considérable.

Par ailleurs, une librairie dédiée a la mécanique des milieux continus permet d'utiliser
rapidement les fonctions usuelles appliquées a un tenseur de déformation ou de contrainte, comme
par exemple les invariants et les contraintes équivalentes telle que celle de Von Mises. En outre, une
librairie de relations constitutives permet de construire les tenseurs classiques de la mécanique des
matériaux a partir d'un minimum de données. De plus, une librairie de lois d'endommagement
permet d'écrire les différentes lois d'évolutions de parameétres d'endommagement en fonction de
grandeurs prédéfinies. Finalement, une librairie orientée mathématiques définit par exemple les
rotations ou encore I'appel a des fonctions statistiques. Une librairie d’identification/optimisation est
aussi disponible. Elle permet par exemple d’identifier les paramétres de lois de comportement d’'un
alliage a mémoire de forme a partir de mesures de champs cinématiques en configuration
hétérogene [231] [232].

La principale force de SMART+ réside dans |'utilisation efficace d'objets dédiés. Chaque phase
devient ainsi une variable a part entiére, qui est elle-méme rattachée a d'autres objets qui
contiennent par exemple les variables d'état dans un repére donné. Le trajet de chargement est
également implémenté de cette maniére, chaque bloc étant un objet comportant d'autres objets de
type étape du chargement. Les connections entre les grandeurs en jeu sont finalement plus lisibles et
se définissent de maniére plus intuitive. Des méthodes d'objet dédiées permettent en outre toutes
les opérations nécessaires a une simulation pratique et performante de comportements matériaux.

2. Validation générale du modéle

a. Validation de I'implémentation micromécanique

La méthode de Mori-Tanaka se propose d’homogénéiser un matériau hétérogene a travers la
prédiction de ses propriétés effectives. Cette partie vise a donner une idée du comportement d'un
matériau composite, tout en vérifiant la bonne implémentation des équations micromécaniques. Les
matériaux qui sont ici étudiés possedent une matrice élastique isotrope, ainsi que des inclusions
élastiques isotropes. Tous les renforts sont orientés dans la méme direction. Le comportement du
matériau composite posséde donc une symétrie de révolution, de telle sorte qu'il peut étre défini
comme isotrope transverse. On peut ainsi définir le module effectif longitudinal E;, celui transverse
Er, un coefficient de Poisson effectif v.g4 le module de cisaillement effectif transversal G et celui
longitudinal G,7. L’homogénéisation est menée, a titre d’exemple, sur une matrice et des fibres (2
phases) en considérant :
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e Une matrice époxy avec un comportement élastique isotrope :
e Un module d’Young E,, = 3,45 GPa.
e Un coefficient de Poisson v, =0,30.
e Des renforcements en fibre de verre avec un comportement élastique isotrope :
e Unmodule d’Young Ef=73 GPa.
e Un coefficient de Poisson v;=0,22.

e Ou des renforcements en fibre de carbone. Il est important de mentionner que le
comportement des fibres de carbone est élastique isotrope transverse. Cependant, pour
des raisons de comparaison avec l|'ouvrage de Berthelot [233], un comportement
élastique isotrope est ici adopté, avec :

e Un module d’Young Ef=380 GPa.
e Un coefficient de Poisson v¢=0,33.

La fraction volumique de fibres est de 60%. Les grandeurs théoriques sont recalculées
analytiquement a l'aide de formules issues de la littérature [233]. Elles sont valables dans le cas de
fibres continues. Au niveau de la simulation, un facteur de forme de 100 est choisi pour les fibres,
dans le sens longitudinal. Les résultats sont résumés dans le Tableau IV.3. Les grandeurs effectives
sont directement extraites du tenseur de rigidité effectif. Il en résulte une bonne corrélation entre
théorie et simulation, avec une erreur relative toujours inférieure a 1%. Le comportement effectif
d’un VER est donc bien représenté par le modéle.

Fibres de verre Fibres de carbone
Grandeurs th\zléac‘)lfi:[lses Valeurs Erreur th\tléacﬁ::ses Valeurs Erreur
. ) , i ) , o

effectives [233] simulées relative (%) [233] simulées  relative (%)

E, (GPa) 45,2 45,2 0 229,4 229,4 0

E; (GPa) 10,8 10,7 0,93 12 11,93 0,58

Vefs 0,25 0,25 0 0,32 0,32 0

G, (GPa) 4,57 4,54 0,66 5,14 5,16 0,39

G (GPa) 3,96 3,97 0,25 4,32 4,35 0,69

Tableau IV.3 — Comparaison des grandeurs effectives théoriques [233] et simulées pour un matériau
composite unidirectionnel.

b. Variation des modules effectifs selon la microstructure

i.  Evolution en fonction de la fraction volumique de fibre

Une plus ample vérification est menée afin de vérifier le comportement effectif du VER en
fonction de la concentration de fibres. L'intérét est porté sur les évolutions du module longitudinal et
de celui transverse. Les résultats théoriques sont issus des formules analytiques utilisées
préalablement [233], et ceux simulés sont obtenus comme précédemment. La validation du
comportement effectif est représentée sur la Figure IV.3. La corrélation est excellente (erreur relative
< 1%). A noter que le module longitudinal suit une loi des mélanges, ce qui est toujours le cas pour
des renforts continus ou des fibres présentant un rapport de forme trés élevé.
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Figure IV.3 — Modules longitudinal et transverse théoriques et simulés, en fonction de la
concentration de fibres.

ii. ~ Evolution en fonction de l'orientation des fibres

Le modele développé permet également d’orienter les différentes phases. Il convient donc
de vérifier le comportement effectif d’'un VER d’'un matériau composite en variant I'orientation de
ses fibres. Une matrice époxy renforcée par des fibres de verre est ici considérée, telle que définie
dans la partie (a) de cette section. Le module de l'axe longitudinal est ici évalué. La notion
« longitudinale » est relative aux fibres orientées a 0°. La simulation est comparée a un résultat de la
littérature qui opére une rotation sur le chargement plutot que sur les fibres [233], ce qui revient au
méme. Les résultats sont reportés sur la Figure IV.4. Comme attendu, le module considéré évolue du
module longitudinal du composite a son module transverse lorsque I'orientation des fibres varie de
0° a 90°. La simulation reste trés proche de la théorie, avec une erreur relative maximale de 1,1%. La
rotation des différentes phases est ainsi validée.
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S
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0 15 30 45 60 75 90
Orientation des fibres (°)

Figure IV.4 — Module suivant I'axe défini comme longitudinal pour des fibres orientées a 0°,
théorique et simulé, en fonction de I'orientation des fibres.
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Il faut noter que les légéres différences observées sont liées a la méthode de Mori-Tanaka et
notamment a I’évaluation numérique du tenseur d’Eshelby d’un ellipsoide ayant un rapport de forme
fini, en considérant un certain nombre de points d’intégrations dans les directions longitudinales et
transverses des ellipsoides (par exemple, ici 20 et 20 respectivement). En considérant plus de points
d’intégrations, et une fibre avec un ratio plus élevées, les différences obtenues seraient minimisées,
mais augmenteraient significativement le temps de calcul. Un trés bon compromis performance-
précision est ici obtenu.

iii. ~ Evolution en fonction du rapport de forme des fibres

Un autre aspect de la microstructure est maintenant validé a travers la vérification de
|'évolution du comportement effectif en fonction du facteur de forme des fibres. Des travaux menés
par Tandon et Weng servent de référence [181]. Le matériau composite considéré est biphasé et
possede les propriétés suivantes :

e Une matrice époxy élastique isotrope avec :

e Un module d’Young égal a 2,76 GPa.
e Un coefficient de Poisson de 0,35.
e Des inclusions ellipsoidales (fibres de verre élastiques isotropes) avec :
e Un module d'Young égal a 72,4 GPa.
e Un coefficient de Poisson de 0,2.
e Une orientation aléatoire dans un plan donné (un seul des deux angles
varie, I'autre est fixé a 0°).

On s’intéresse au module effectif de cisaillement dans le plan d'orientation en faisant varier
le rapport de forme des fibres, pour différentes fractions volumiques de fibre. Afin d’avoir une
orientation pseudo-aléatoire, 18 phases de fibres sont créées entre 0° et 170°. Le graphe comparatif
entre les équations de Tandon et Weng et la simulation micromécanique se trouve sur la Figure IV.5.
5 facteurs de formes différents sont utilisés : 0,01 -0,1-1 - 10 et 100.
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Figure IV.5 — Module de cisaillement effectif par rapport a celui de la matrice, en fonction de la
fraction volumique de fibre et pour différents facteurs de formes.
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La corrélation entre les deux simulations est excellente, excepté pour les fibres dont le
rapport de forme est de 0,01. Cette derniére courbe donne des prévisions légérement moins rigide
que celle de Tandon et Weng. Dans le cadre de ces travaux de théses, ce n'est pas important du fait
que les fibres concernées ont un facteur de forme supérieur a 1. A noter que les résultats sont
d'autant plus similaires que la fraction volumique est faible. Au dela de 60% de fibres, I'erreur
relative commence a dépasser 2%, du fait des hypothéses inhérentes a la méthode de Mori-Tanaka.

c. Validation du modéle a particules enrobées

La prochaine étape de validation concerne le comportement des inclusions enrobées. Il s’agit
ici de vérifier le comportement effectif d’'un matériau composite comportant 3 phases : la matrice,
les fibres et I'enrobage de ces dernieres. Afin de ne considérer que ce probleme, les conditions
suivantes sont appliquées :

e Les fibres ainsi que leurs enrobages sont sphériques et ne sont donc pas orientés.
e L’enrobage induit les hypotheses et les formules vues dans le chapitre Ill.

e Lasomme des fractions volumiques de fibres et de leurs enrobages est de 20%.

e Les coefficients de Poisson des 3 phases sont égaux a 0,3.

e Le module de cisaillement des fibres est 6 fois plus grand que celui de la matrice.

Une comparaison des résultats est faite avec la solution analytique exacte proposée par
Hervé et Zaoui [234]. Les trois phases ont un comportement élastique isotrope. Le ratio du module
de cisaillement effectif sur celui matriciel sert de base de comparaison. Les résultats sont reportés
sur la Figure IV.6. Les courbes théoriques sont réalisées pour plusieurs valeurs de 8 qui correspond au
ratio entre les modules de cisaillement de I'enrobage et celui de la matrice.

1,60 6 = 1000

1,40

1,20

= Hervé & Zaoui
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0,80

Rapport des modules de cisaillement :
effectif / matriciel

6=0,01
0,60 T T T 1

0,0 5,0 10,0 15,0 20,0
Fraction volumique d'enrobage (%)

Figure IV.6 — Module de cisaillement effectif par rapport a celui de la matrice dans le cas d'un modele
trois phases avec enrobage. Comparaison entre le modele développé et des équations analytiques.
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La tendance initiale est fidele a la théorie, tant que la fraction volumique de l'enrobage
n'excéde pas 1,5%. Cependant, il y a une erreur de convergence lorsque celle-ci augmente et que la
concentration d'inclusion tend vers 0. Le module effectif converge alors vers le module de la matrice,
indépendamment des propriétés mécaniques de I'enrobage. Ce résultat n'est pas satisfaisant au vu
de l'utilisation souhaitée dans le cadre de la modélisation choisie.

Cet écart résulte de I'une des hypothéses faites dans les travaux de Cherkaoui et al. [194]. En
effet, il y est fait I'approximation des couches minces — soit une fraction volumique d’enrobage faible
devant celle de I'inclusion. En analysant de plus prés les équations de leur article, et en considérant
un cas type ou le volume de I'enrobage n’est pas négligeable face a celui des fibres, une correction
est apportée en considérant que la fraction volumique de I'enrobage impacte l'interaction entre
I'inclusion et I'enrobage. Elles sont indiquées en gras dans les équations (IV-14) a (IV-21), qui
proviennent des équations (I11-23) a (l11-30).

e Dans le cas non-homothétique :

e=¢g- [TC(LO)(LI —Lo) + CIZ_CCC T, (Lo)(Le — L) Ty (Le)(Ly — Le)
Cc
tore () =TI - Lc)] gl (V-14)

+ [+ T (L) (Le = LTe(Le) — Ti(LOI(L; — Le)e!

Cr

e = el + 1010 — L (1) ~ Ty (L) | @ — Loe! (IV-15)

c

I+ To(Lo)(Ly — Lo) — [ + Ty (Lo) (L — LT (L) = Ti(LI(Ly — L]

= c IV-16
A= S () e — LT ) + (T (1) = Ty())) (B = L) (V-26)
1T €
tee
Ac = [1+ 100 -5 (100 - o) | @ - 10 4 (v-17)
e Dans le cas homothétique :
el = &= |l — L) + ——Ti(Lo)(Le = LTy (L) Ly = L)
. 1 c (Iv-18)
e (10D = ) = Lo

= +T,(L)(L; — L)e! (IV-19)
Ap= T4 Tio) Ly = Lo) + () e = LTy (L) + (Ty(L) = Tu(Lo)) 1y - Lc)]_ (IV-20)
Ao =1+ T (L)L — LA, (Iv-21)

Le modele a particules enrobées modifié donne de meilleurs résultats, comme indiqué par la
Figure IV.7. Le module de cisaillement est plus fidele a celui théorique sur tous les points, avec une
erreur relative moyenne de 0,79%, systématiquement inférieure a 3%. Les tenseurs effectifs sont
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pertinents dans le cas limite ou la fraction volumique de I'inclusion tend vers 0; la comparaison étant
menée avec un cas a deux phases sans inclusion. Les fondements de cette nouvelle formule
analytique ne sont pas démontrés dans le cadre de ces travaux, mais feront |'attention de travaux
ultérieurs dans I'’équipe, au vu de la précision des résultats obtenus. Notons que |'hypothése des
couches minces a l'origine des travaux de Cherkaoui a notamment été supprimée dans le cadre d'une
approche similaire réalisée par Bonfoh et al. [235].

A titre de comparaison, un graphe comportant des courbes issues de simulations n'utilisant
aucune équation spécifique pour I'enrobage (considéré alors comme une troisieme phase classique)
est présenté en Figure 1V.8. On peut alors juger de la pertinence d’un modele a inclusions enrobées.
En effet, la présence d’une interface a faible module, par exemple, pénalise le transfert de charge
vers les renforcements, diminuant la rigidité du matériau composite. Cet aspect important n’est pas
pris en charge et par conséquent non détectable par un modeéle classique.
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Figure IV.7 — Module de cisaillement effectif par rapport a celui de la matrice dans le cas d'un modele
trois phases avec enrobage. Comparaison entre le modele amélioré et des équations analytiques.
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Figure IV.8 — Module de cisaillement effectif par rapport a celui de la matrice dans le cas d'un modele
trois phases sans enrobage. Comparaison entre le modéle et des équations analytiques.
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d. Limite de I'approche de Mori-Tanaka

L’étape de validation suivante concerne le comportement d’un matériau composite de 3
phases, avec des inclusions de formes différentes. La vérification se fait ici en comparant notre
modele avec les résultats donnés par Benveniste et al. [236], également issus de méthodes
micromécaniques. Le matériau composite comprend les phases suivantes :

e Une matrice TisAl avec:
e Une fraction volumique égale a 55%.
e Un module d’Young de 96,5 GPa.
e Un coefficient de Poisson équivalent a 0,3.
e Des inclusions en carbone sous forme de disque, dont la normale est parallele a la
direction 3, telles que :
e Leur concentration est égale a 25%.
e Leur module d’Young est de 34,4 GPa.
e Leur coefficient de Poisson équivaut a 0,2.
e Des fibres continues en carbure de silicium SiC alignées dans la direction 3, telles que:
e Leur concentration est égale a 20%.
e Leur module d’Young est de 431,0 GPa.
e Leur coefficient de Poisson équivaut a 0,25.

Toutes les phases ont un comportement élastique isotrope. Les auteurs donnent le tenseur
de rigidité effectif L du composite, exprimé par I'équation (IV-22).

123,62 43,84 3589 0 0 0
43,84 12362 3589 0 0 0
;| 2189 2189 12405 0 0 0
0 0 0 3989 0 0 (IV-22)
0 0 0 0 3304 O
0 0 0 0 0 3304

En ce qui concerne notre modele, les facteurs de forme sont choisis afin de respecter au
mieux la géométrie indiquée. Pour la deuxiéme phase, le ratio de I'axe 3 par rapport aux deux autres
axes est fixé a 1/100. Pour la troisieme phase, le ratio de I'axe 3 par rapport aux deux autres est fixé a
1000. La simulation donne alors le tenseur de rigidité effectif L selon I'équation (IV-23).

123,47 43,69 35,84 0 0 0
/43,69 123,47 35,84 0 0 0 \
L=| 21,88 21,88 1239 0 0 0 |
0 0 0 39,89 0 0 (Iv-23)
0 0 0 0 33,13 0
0 0 0 0 0 33,13

La moyenne de I'erreur relative entre les deux tenseurs, pour les coefficients non nuls, est de
0,16%. Puisque les méthodes d’homogénéisation utilisées sont les mémes, il est logique de retrouver
des résultats identiques, aux erreurs d’arrondis pres. Cela valide également une nouvelle fois
I'implémentation du modeéle. Cependant, les travaux de Benveniste et al. n'ont pas été pris au hasard
car ils mettent en exergue un probléme dans la méthode d'homogénéisation basée sur le schéma de
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Mori-Tanaka. En effet, le tenseur effectif obtenu n’est pas symétrique, ce qui n’est physiquement pas
possible de par la définition du tenseur effectif venant de I'expression de I'énergie de déformation.

Comme souligné par les auteurs, la méthode de Mori-Tanaka donne un module effectif non
symétrique si I'on considere plusieurs phases comprenant des facteurs de forme différents (matrice
exclue). Ce résultat est donc ici contraignant si 'on souhaite implémenter des enrobages non-
homothétiques ou des distributions de facteur de forme selon I'orientation des fibres. Comme
démontré dans la littérature et testé dans SMART+, la méthode auto-cohérente n'assure pas non
plus la symétrie du tenseur de rigidité effectif. En pratique, I'erreur commise est moins importante
que celle illustrée par I'équation (1V-23). Il s'agit ici d'un cas extréme ou les facteurs de formes des
deux phases correspondent a des disques d'une part et des cylindres d'autre part.

Ce verrou scientifique peut étre résolu de plusieurs maniéres, bien que l'implémentation du
modele en |'état ne perturbe pas la détermination et I'évolution des champs locaux. Dans un premier
temps, il est possible d'utiliser un schéma différentiel, comme suggéré par Benveniste et al. [236]. ||
s’agit ici d’évaluer les propriétés effectives du matériau composite en réalisant plusieurs
homogénéisations successives. Cette approche a notamment été appliquée par Zouari et al. [237].
Tout d'abord, la matrice est homogénéisée avec l'une des autres phases. Le matériau homogene
obtenu sert alors de matrice a la prochaine homogénéisation, qui considére alors une nouvelle
famille d’inclusions. Il convient de choisir avec soin les fractions volumiques de chaque phase a
chaque itération, afin de se retrouver avec les bonnes concentrations lors de I’lhomogénéisation
finale. Cependant, le résultat de ce schéma différentiel dépend de I'ordre d’homogénéisation des
différentes phases, et modifie en quelque sorte la facon dont les inclusions percoivent la matrice.
Cette méthode fournit néanmoins un tenseur de rigidité effectif symétrique.

Dans un second temps, il est possible d'utiliser des techniques dites de symétrisation. Il est
admis que le module d’élasticité effectif n’est pas symétrique parce que les tenseurs de localisation
en déformation ne le sont pas non plus. Le probléme pourrait donc étre résolu en modifiant ces
derniers, comme l|'a par exemple fait Li [238]. Cela revient a définir une nouvelle méthode
micromécanique, dont les tenseurs de localisation en déformation A" s'expriment en fonction de
ceux A* issus de |'approche auto-cohérente, comme formulé par I'équation (IV-24). Cette méthode
semble prometteuse et mériterait une plus ample investigation.

N -1
A = A5 ol + Z c A (IV-24)

r=1

Finalement, il est également possible de remédier a ce probleme en changeant de
philosophie pour I'approche multi-échelles. Le modéle pseudo-grain développé par Kammoun et al.
permet par exemple d'obtenir un comportement effectif représentatif sans avoir cette incohérence
[92] [186]. Dans le cadre de ces travaux, les simulations réalisées ont toujours présenté un tenseur
effectif symétrique ou montrant une faible perte de symétrie. L'approche de Mori-Tanaka est donc
amplement suffisante et permet de bien représenter les champs locaux. L'effet de dissymétrie est en
effet uniquement prononcé pour d’importants contrastes de propriétés matériaux, combinée a une
microstructure fortement orientée.
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3. Analyse de sensibilité

Cette section a pour but d'étudier l'impact des différentes lois de comportement et
d'évolution sur le matériau composite. Une premiere partie réalise une liste de tous les parameétres
nécessaires au modele micromécanique développé dans le cadre de la simulation du comportement
du PA66-GF30. Un jeu de parametre sert de base a I'analyse de sensibilité. Il est choisi arbitrairement
de facon a pouvoir mettre en valeur les différentes lois d'endommagement, bien que les parameétres
utilisés pour les lois de comportement des différentes phases soient proches de ceux réels pour le
PA66-GF30 conditionné a 50% d'humidité relative.

a. Simulation type d'un thermoplastique renforcé par des fibres courtes

i.  Parametres du modeéle et jeu arbitraire pour l'analyse de sensibilité

Le modele développé possede de nombreux parametres qui définissent des lois qui
interagissent entre elles. Une premiére catégorie de parametres concerne les données d'entrée, qui
consistent a décrire la microstructure du VER ainsi que le trajet de chargement. Chaque phase
posseéde un facteur de forme, une fraction volumique ainsi qu'une orientation dans le cas des
inclusions. Pour d'une géométrie de type sphéroidale, seuls deux angles d'Euler sont nécessaires
pour décrire |'orientation d'un renfort. Aucune des phases ne subit ici un effet de texture. Il n'y a en
effet pas d'orientation privilégiée des matériaux, seule l'orientation de l'inclusion importe.

Une seconde catégorie de parametres donne les propriétés des lois de comportement des
différentes phases. Ces parameétres peuvent étre déterminés en analysant chaque phase
séparément. Les fibres et les vides sont considérés élastiques et se voient donc attribués un module
de Young E ainsi qu'un coefficient de Poisson v. Les fibres rompues ont un comportement élastique
isotrope transverse, défini par un module longitudinal E;, un module transverse E;, un coefficient de
Poisson transverse vy, un coefficient de Poisson longitudinal-transverse v,;; et un module de
cisaillement longitudinal-transverse G,r. La matrice est viscoélastique selon un modele de Zener 3D
nécessitant 6 parametres, définis selon la section (lll.3.b). La loi de comportement de I'enrobage est
similaire a celle de la matrice a laquelle a été ajouté un mécanisme d'endommagement.

La troisieme catégorie de parameétres concerne les trois lois d'évolution liées aux mécanismes
d'endommagement. lls doivent étre estimés si possible avec des données adéquates permettant de
découpler les différents phénoménes en jeu lors de la sollicitation du PA66-GF30. Ceci est en
pratique complexe et l'identification se fait alors par des méthodes de rétro-ingénierie, telles que
présentées dans le chapitre V. Cependant, de récents progres dans l'analyse de données par
microtomographie laissent envisager un futur découplage de l'effet des différents mécanismes et
permettra une identification plus directe. La loi d'évolution des ruptures de fibres nécessite 4
parameétres, celle de la microfissuration de la matrice en requiert 6 et enfin la loi de dégradation de
I'interface a besoin de 5 coefficients.

Trois familles d'orientation sont ici adoptées. Elles sont centrées sur 0°, 45° et 90°. Ces
angles correspondent aux principales orientations choisies lors de la mise en ceuvre d'essais sur le
PA66-GF30. Afin de déterminer les fractions volumiques des fibres et de leurs enrobages pour
chaque orientation, une ODF arbitraire est fournie sur la Figure IV.9. La fraction volumique initiale

142



des fibres est prise a 18% [8], et celle des enrobages est fixée a 24%. Un seul angle d'orientation & est
considéré. Le Tableau IV.4 et le Tableau V.4 définissent le jeu de parametres arbitraire servant de
base a I'analyse de sensibilité. Le RVE considéré peut alors étre assimilé a ce qu'il se passe en peau
d'une plaque de PA66-GF30 moulée par injection. Les valeurs des propriétés des différentes lois de
comportement ont été choisies afin de se rapprocher du comportement des phases du PA66-GF30,
pour une température de 23°C et une humidité relative de 50%. A noter que le module longitudinal
des fibres rompues est drastiguement réduit par rapport a celui des fibres saines. Cela impacte
également leur module de cisaillement longitudinal. Pour le modeéle de Zener 3D, un module K élevé
dénote que l'effet visqueux est isochore [226]. Cela implique également que la valeur du coefficient
ny n'a plus d'influence. Celle-ci est donc fixée arbitrairement.

En ce qui concerne les lois d'évolutions des ruptures de fibre et de la microfissuration de la
matrice, le coefficient S peut étre approché par la résistance en traction de la phase concernée. La
contrainte normale a rupture de l'interface est fixée en fonction de la littérature [137], et celle de
cisaillement est ajustée selon le critére de Tresca. Le facteur d'échelle est choisi arbitrairement. Le
seuil d'endommagement de la loi correspondante est choisi proche de 0, de par les conclusions du
chapitre | a propos de I'absence de cycle stabilisé. Par ailleurs, pour simplifier I'analyse de sensibilité,
les cinétiques d'endommagement sont ici mises en avant pour provoquer une rupture du matériau
plus rapide que dans un cas réel. Pour chague mécanisme, la constante de temps A est définie a 1s.

Fraction Orientation
. Facteur s .
Phase volumique Propriétés de la loi de comportement
. de forme g 1)
initiale
Vid 0% 1 0° 0° £=1Mpa
ides (0 v=0,36
0, o
Fib 143 ’090/6 22 405° 0° Sl
ibres ,0 % V=022
0,1% 90°
) 0° E, =100 MPa; vy =0,22
Fibres 0% 11 45° | o° Er=72,4GPa; vr=0,22
rompues
90° G,;7=40 MPa
K; = 3600 MPa
Matrice 58 % 1 0° 0°
G; =550 MPa
Enrob 18,5 % 0° K, = 10° MPa
nrobage o S o
des fibres Syt = = g G, =2000 MPa
0,1% 90° .
Enrobage 0° ns = 1900 MPa.s
des fibres 0% 7,5 45° 0° N, =102 MPa.s™
rompues 90°

Tableau IV.4 — Jeu de parametres correspondant a la définition de la microstructure ainsi qu'aux
propriétés des différentes phases, pour I'analyse de sensibilité.
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Rupture de fibre Microfissuration de la matrice Dégradation de l'interface

ﬂ (04 14 [6) ﬂ a 14 6 n Z Nint orupture Trupture w a K

3000 100 118 56 0
MPa 35| 1 6 MPa 45| 1 4 6 4 | 12 MPa MPa 1 2 |10,1%

Tableau IV.5 — Jeu de parametres correspondant aux trois lois d'évolutions des mécanismes
d'endommagement, pour I'analyse de sensibilité.
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Figure IV.9 — Fonction de densité d'orientation des fibres, arbitraire et normalisée, définissant pour
I'analyse de sensibilité une distribution d'orientation caractéristique de la couche en peau d'une
plague de PA66-GF30 moulée par injection.

Enfin, le trajet de chargement par défaut sera une sollicitation cyclique sinusoidale selon |'axe
longitudinal, sur quelques milliers de cycles. Les contraintes suivant les deux autres axes, ainsi que
celles de cisaillement, sont maintenues nulles. La fréquence appliquée est de 1 Hz, la contrainte
maximale est de 80 MPa et le rapport de charge est égal a 0,1. Cette consigne est illustrée sur la
Figure 1V.10. Chaque cycle est subdivisé en dix incréments de temps. L'effet du type de chargement
sera également brievement analysé dans une partie ultérieure de cette analyse.

Pour cette simulation, le tenseur d'Eshelby est calculé numériquement selon 20 points pour
chaque variable d'intégration [228]. Le nombre de variables internes requis pour faire tourner la
méta-umat avec les quatorze phases envisagées atteint 2731.
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Temps (s)

Figure IV.10 — Chargement cyclique appliqué au VER dans le cadre de I'analyse de sensibilité.
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ii.  Analyse détaillée de la réponse type du matériau composite

Une premiére simulation est faite avec le jeu de parametres exposé précédemment. La
présentation des résultats du modele est faite selon un ordre croissant de I'échelle des phénomenes
en présence. Ceci permet de comprendre pas a pas la réponse du matériau composite. Intéressons-
nous donc tout d'abord aux mécanismes d'endommagement. L'évolution des fractions volumiques
des différentes phases est représentée sur la Figure IV.11. Les phases orientées a 90° ne sont pas ici
représentées par souci de clarté, au vu des faibles fractions volumiques en jeu. L'endommagement
des interfaces et les ratios de transfert de charge RTC pour les fibres sont donnés sur la Figure IV.12.
L'endommagement maximum de I'enrobage pour une interface totalement décollée est défini a 50%.
Bien que cette valeur n'ait pas pu étre déterminée expérimentalement, I'ordre de grandeur
correspond a la limite utilisé dans le cadre de la théorie continue de I'endommagement [107]. Il est
alors assumé que l'enrobage ne permet plus le transfert de charge lorsqu'il contient 50% de fissures.

Afin de comprendre précisément ce qu'il ce passe a I'échelle microscopique, les analyses de
ces deux dernieres figures doivent se faire simultanément. Sur la premiere, on peut tout d'abord
remarquer que les ruptures de fibres (orientées selon le chargement) et la microfissuration de la
matrice apparaissent des le début de la sollicitation. Les lois associées diminuent les fractions
volumiques correspondantes. Cet endommagement s'incrémente de plus en plus lentement et
atteint un seuil de saturation, plus particulierement pour les ruptures de fibres. Les concentrations
volumiques de l'enrobage, des vides, des fibres rompues et de l'enrobage des fibres rompues
évoluent en conséquence de ces cinétiques.

En paralléle, la Figure 1V.12 montre que l'interface fibre/enrobage orientée a 0° se dégrade,
comme en témoigne l'indicateur d'endommagement correspondant. Cette dégradation a dans un
premier temps un impact marginal sur le transfert de charge effectif vers les fibres. Puis, vers le 600°
cycle et jusqu'au 1000° environ, la décohésion interfaciale devient telle que les fibres ne peuvent plus
recevoir la méme part du chargement. Leur participation au comportement effectif décroit et la
charge est reprise par les autres phases. L'endommagement des autres familles de fibres commence
alors a s'accroitre. La matrice voit également ses contraintes augmenter de maniére drastique, ce qui
intensifie sa microfissuration et pousse sa loi d'endommagement vers une nouvelle étape,
observable sur la Figure IV.11.

En effet, a partir du moment ou la majorité des interfaces des fibres longitudinales lachent,
les microfissures matricielles s'accumulent et s'auto-entretiennent. Ce point d'inflexion est observé
sur I'évolution de la fraction volumique de la matrice autour du 1200° cycle. Il s'en suit une
accélération de I'endommagement de la matrice, jusqu'a un seuil ol celui-ci augmente de maniére
exponentielle. Cela correspond physiquement a un changement de mode de rupture de la matrice,
de ductile a fragile. La ruine du matériau est numériquement définie quand le parametre
d'endommagement de la matrice atteint 90%, ce qui est le cas au cours du 1542° cycle. A noter que
la fraction volumique de vides augmente au détriment de celle de la matrice de maniere symétrique.
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Figure V.11 — Evolution des fractions volumiques des différentes phases pour |'analyse de sensibilité.
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Figure IV.12 - Evolution de I'endommagement aux interfaces et du taux de transfert de charge pour
I'analyse de sensibilité.

Les observations précédentes sont corroborées par le suivi des champs locaux. Pour des
raisons de simplicité, seules les contraintes et déformations suivant I'axe longitudinal sont ici
considérées, et ce uniquement pour la matrice (m), les fibres orientées a 0° (f) ainsi que leurs
enrobages (e). Afin d'améliorer la lisibilité du graphique, chaque phase se voit attribuer deux
courbes. L'une d'elle correspond a la valeur de la déformation ou de la contrainte minimum sur un
cycle, et l'autre a celle maximale. Les déformations correspondantes sont reportées sur la Figure
IV.13. Les contraintes sont tracées sur la Figure 1V.14.
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Figure IV.13 — Evolution de la déformation de la matrice, de celle des fibres longitudinales et de celle
des enrobages correspondants, pour l'analyse de sensibilité.
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Figure IV.14 - Evolution de la contrainte dans la matrice, dans les fibres longitudinales et dans les

enrobages correspondants, pour l'analyse de sensibilité.
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Au début du chargement, les ruptures de fibres et la microfissuration de la matrice
provoquent une montée de la contrainte dans les fibres et également dans la matrice, dans une
moindre mesure. En effet, il reste en quelque sorte moins de fibres et de matrice pour se répartir la
charge. Une fois que la dégradation des interfaces commence a se faire ressentir, autour du 800°
cycle, la contrainte moyenne dans les fibres chute de moitié. Cela provoque une profonde
restructuration de la distribution champs locaux au sein du composite. En ce qui concerne plus
particulierement la matrice, la contrainte et la déformation sont quadruplées. C'est d'ailleurs ce
phénoméne qui provoque |'accélération de la microfissuration matricielle, qui ménera a la ruine du
matériau. Une remarque peut ici étre faite sur I'un des aspects du modele a particules enrobées. Ce
dernier gere de concert la déformation de I'enrobage et de la phase enrobée. Il en résulte que les
fibres se déforment plus que de raison lorsque les interfaces lachent. Ceci est d( au fait que
I'enrobage est alors beaucoup moins rigide d'une part, et que la baisse du taux transfert de charge
affecte également la rigidité des fibres en tant que phase dans la méthode de Mori-Tanaka. Cette
montée de la déformation des fibres explique aussi pourquoi la contrainte correspondante ne chute
pas autant qu'elle le devrait, c'est a dire proportionnellement au taux de transfert de charge. Bien
gue cet aspect du modele soit physiquement discutable lorsque ces deux phases sont prises a part,
I'ensemble {enrobage + inclusion} se comporte finalement de maniere réaliste.

Le comportement effectif du VER est maintenant analysé. La réponse en déformation est
tracée sur la Figure IV.15, tandis que I'évolution du coefficient L; ;; du module tangent effectif est
représentée sur la Figure IV.16. L'interprétation de ces courbes découle des observations locales
précédentes. La déformation moyenne du VER augmente au fur et a mesure du chargement. Celle-ci
est plutdt lente au début mais s'accentue lorsque les interfaces commencent a lacher, autour du 600°
cycle. A partir du 800° cycle, elle s'accélére grandement, et ce jusqu'a la ruine du matériau. Le
module tangent suit quant a lui la tendance inverse. Il est particulierement marqué par les ruptures
de fibres au début du chargement. La décohésion des interfaces accélere brutalement sa chute. Lors

de la ruine du matériauy, il atteint finalement une valeur six fois inférieure a celle initiale.
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Figure IV.15 — Evolution de la déformation effective du VER pour I'analyse de sensibilité.
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Figure IV.16 — Evolution du coefficient 11 du module de rigidité effectif du VER, pour l'analyse de
sensibilité.

Avant d'enchainer avec la sensibilité du modéle aux différents paramétres, il convient de
préciser qu'une telle simulation, sur a peu prés 1500 cycles, peut prendre une dizaine de minutes.
L'étape la plus longue de ce calcul est de loin la détermination laborieuse et systématique du tenseur
d'Eshelby pour toutes les phases et a tous les incréments. Ceci est particulierement exacerbé dans le
cas d'un modeéle a particules enrobées. C'est pourquoi dans le cas présent et pour les simulations qui
vont suivre, ce tenseur d'Eshelby n'est déterminé que deux fois par cycle (a son sommet et a son
minimum). Le tenseur d’Eshelby évolue en effet uniguement lorsque le module tangent des phases
évolue, et les modules varient peu au cours d’un cycle. Cela permet d’effectuer des simulations
approximativement 5 fois plus rapides. Pour un calcul de fatigue a haut nombre de cycles, il serait
également possible d'envisager une mise a jour encore moins fréquente de ce tenseur, ou bien
seulement lorsque cela s'avere nécessaire comme par exemple lorsque I'endommagement modifie
significativement la microstructure.

Maintenant que le comportement cyclique du matériau composite a été analysé pour le jeu
de paramétres initial, I'analyse de sensibilité au sens propre peut débuter. Il s'agit ici d'observer la
variation du comportement local et/ou effectif lorsque I'on modifie une loi de comportements, la
microstructure du matériau ou encore la cinétique d'un mécanisme d'endommagement. Cette
section présente également une quantification de l'indépendance du comportement du matériau
composite au temps cinématique.

b. Influence du type de renfort

i.  Renforts plus rigides

Une premiére comparaison est effectuée en remplagant les fibres de verre par des renforts
plus rigides. Comme réalisé précédemment dans ce chapitre, ces renforts ont des propriétés
assimilables aux fibres de carbone telles que décrites par Berthelot [233]. Pour des raisons de
simplicité et de comparaison, ces nouvelles inclusions sont donc considérées élastiques isotropes
bien que le modele peut intégrer un comportement élastique isotrope transverse pour une
application réelle. Le module d'Young des renforts est alors de 380 GPa pour un coefficient de
Poisson égal a 0,33. Le coefficient fde la loi d'évolution des ruptures de fibres est également
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impacté par ce changement, puisque lié a la résistance en traction des renforts. Sa nouvelle valeur
est alors définie a 4500 MPa. De la méme facon, la résistance de l'interface se doit d'étre augmentée.
Orupture €St alors accrue selon un ratio similaire et est ici égale a 168 MPa. T, €St €également fixée a
84 MPa selon un critére de type Tresca.

Muni de fibres bien plus rigides, le VER possede de meilleures propriétés mécaniques qui
menent a une durée de vie améliorée. Chargé en fibre de carbone, le matériau ne se rompt qu'au
bout du 4922° cycle. La contrainte moyenne maximale (sur un cycle) des fibres est représentée sur la
Figure IV.17. Les déformations de la matrice et des fibres sont indiquées de maniere similaire par la
Figure 1V.18. Les renforts en carbone ne subissent qu'a peine plus de contrainte que ceux en verre.
Ceci est db au fait que les déformations de chaque phase sont sensiblement plus faibles que pour la
configuration initiale. Les fibres de carbones ayant un module d'Young élevé, elles se déforment
effectivement quatre fois moins pour supporter une charge du VER égale. De fait, la déformation de
la matrice est également réduite. Par ailleurs, comme mentionné pour la configuration initiale, le
mécanisme de rupture de fibres va induire une augmentation des contraintes dans les fibres lors de
la premiére partie de la vie du matériau.
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Figure V.17 — Evolution de la contrainte maximale dans les fibres en changeant le type de fibre.
Seules les valeurs de la famille d'orientation a 0° sont représentées.
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Figure 1V.18 — Evolution de la déformation maximale de la matrice et des fibres en changeant le type
de fibre. Seules les valeurs de la famille d'orientation a 0° sont représentées.
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Ces observations sur les champs locaux permettent de comprendre les cinétiques
d'endommagement alors en jeu. La décohésion de l'interface est illustrée sur la Figure 1V.19, tandis
que I'évolution des fractions volumiques de fibre et de matrice est indiquée sur la Figure 1V.20. Etant
donné que les seuils en contrainte des ruptures de fibres et de la dégradation a l'interface ont été
augmentés pour le cas des inclusions de carbone, et que le champ de contrainte dans les fibres ne
s'est que marginalement accrue, il en résulte une cinétique plus lente pour ces deux mécanismes
d'endommagement. De la méme facon, la matrice subit moins de contraintes et sa fissuration s'en
trouve ralentie.
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Figure IV.19 — Evolution de I'endommagement a l'interface et du taux de transfert de charge en
changeant le type de fibre. Seules les valeurs de la famille d'orientation a 0° sont représentées.
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Figure IV.20 — Evolution des fractions volumiques de la matrice et des fibres en changeant le type de
fibre. Seules les valeurs de la famille d'orientation a 0° sont représentées.

L'impact du changement du type de renfort se ressent également au niveau du
comportement effectif. L'évolution du module de rigidité effectif, représentée sur la Figure 1V.21, est
conforme a l'analyse précédente. A noter que ce module est intrinséquement bien plus élevé avec
des fibres de carbone qu'avec des fibres en verre. En conclusion et sans surprise, le choix du matériau
pour le renfort d'un composite est primordial. Il se fait alors en fonction du cahier des charges, et
peut radicalement changer la donne en terme de réponse effective.
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Figure IV.21 — Evolution du coefficient 11 du module de rigidité effectif en changeant le type de fibre.

ii. ~ Impactdu facteur de forme

Le facteur de forme des inclusions est un parameétre déterminant dans le comportement
effectif d'un matériau composite. En effet, il est admis que pour un composite unidirectionnel avec
des fibres plus rigides que la matrice, le module longitudinal est bien plus important que celui
transverse. C'est pourquoi deux nouveaux facteurs de forme sont ici testés pour les fibres : 10 et 44.
Ceux des enrobages correspondants sont alors respectivement définis a 6 et 30. A noter que les
facteurs de formes pour les fibres rompues et leurs enrobages sont toujours divisés par deux par
rapport aux phases saines. Intéressons-nous tout d'abord a I'évolution de I'endommagement a
I'interface, représentée sur la Figure V.22, et sur ses conséquences sur la contrainte longitudinale au
sein des fibres, illustrées sur la Figure 1V.23. Lorsque les fibres sont deux fois plus allongées, la
distribution des contraintes est telle qu’elles sont soumises a une contrainte plus importante. Leur
facteur de forme élevé leur assure un bon taux de transfert de charge méme si la décohésion de
I'interface est prononcée. En ce qui concerne les fibres avec un faible facteur de forme, elles ne
peuvent pas récupérer autant de contraintes que dans le cas standard. La décohésion de l'interface
impacte plus vite le taux de transfert de charge des fibres courtes. Cependant, le champ de
contrainte moins élevé dans ces fibres est suffisant pour permettre a la dégradation de l'interface
d'étre plus lente que dans le cas initial.
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Figure IV.22 — Evolution de I'endommagement a l'interface et du taux de transfert de charge selon le
facteur de forme des fibres. Seules les valeurs de la famille d'orientation a 0° sont représentées.
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Figure IV.23 — Evolution de la contrainte maximale dans les fibres selon leur facteur de forme. Seules
les valeurs de la famille d'orientation a 0° sont représentées.

Ces phénomenes impactent directement les contraintes subies par la matrice. Celle-ci a un
effet direct sur la fraction volumique du thermoplastique, qui est représenté sur la Figure 1V.24. Ainsi,
bien que les fibres moins allongées s'endommagent au final moins vite que celles standards, la
matrice en subit le contrecoup. Elle supporte en effet des contraintes plus importantes ce qui
accélere grandement son endommagement initial. Cependant, les effets couplés entre I’évolution du
transfert de charge (ralentie dans le cas de fibres courtes) et la cinétique de la microfissuration de la
matrice prédisent une durée de vie en fatigue supérieure a celle du matériau standard. Ce type de
comportement devra étre validé expérimentalement pour déterminer la pertinence de la loi
d’évolution du taux de transfert de charge dans des cas complexes. La configuration avec les fibres
longues permet a la matrice de ne subir que peu d'endommagement le temps que les interfaces
cédent. Une fois ce dernier seuil dépassé, la course vers la ruine du matériau est analogue au cas
initial. A noter également que le facteur de forme n'a qu'un impact limité sur la cinétique des
ruptures de fibres. Les trois courbes de fractions volumiques de fibres sont en effet presque
superposées, méme s'il y a plus de ruptures de fibre avec un facteur de forme plus élevé.
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Figure 1V.24 — Evolution des fractions volumiques de la matrice et des fibres selon le facteur de
forme de ces derniéres. Seules les valeurs de la famille d'orientation a 0° sont représentées.
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Afin de conclure sur l'influence du facteur de forme des fibres sur le comportement effectif
du matériau composite, le coefficient 11 du module de rigidité effectif est représenté sur la Figure
IV.25. Comme attendu, sa valeur initiale est d'autant plus importante que le facteur de forme des
fibres est grand. Au début du chargement, il évolue accordement aux chutes de fractions volumiques
de fibre et de matrice. Une transition vers des valeurs basses s'opéere lorsque les interfaces cedent et
que les fibres reprennent beaucoup moins de contrainte. Les cinétiques des lois d'évolutions des
mécanismes d'endommagement permettent a L,;; de marquer cette transition plus tard pour un
faible rapport de forme que pour celui initial.
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Figure IV.25 — Evolution du coefficient 11 du module effectif selon le facteur de forme des fibres.

Finalement, le facteur de forme des fibres joue un role déterminant dans la tenue en fatigue
du matériau composite. Il influe sur la répartition des contraintes entre les différentes phases et a ce
titre sur les lois d'évolutions des différents mécanismes d'endommagement. Ainsi, un matériau
moins rigide en apparence (AR = 10) permet ici de mieux équilibrer les différentes cinétiques
d"endommagement pour n'aboutir & la ruine du matériau qu'au 2010° cycle. Néanmoins et de
maniére logique, des fibres plus longues garantissent une meilleure tenue mécanique des interfaces
et donc du matériau composite, et permettent ici au VER de tenir jusqu'au 2432° cycle.

c. Effet de la microstructure

La microstructure est I'ame d'un matériau composite. L'agencement et la fraction volumique
des fibres sont au coeur des propriétés microstructurales et impactent le composite a tous les
niveaux. Dans cette partie, une premiere étude se concentre sur l'influence du taux de fibre, et une
seconde s'intéresse aux répercussions d'un changement de leur tendance d'orientation.

i.  Impactde la fraction volumique de fibre

Deux fractions volumiques différentes sont ici testées : 8% et 30%, et la distribution de leur
orientation suit I'ODF présentée Figure 1V.9, les concentrations des différentes phases se répartissent
alors selon le Tableau IV.6.
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Fraction volumique
Taux

de fibre | Matrice

Fibres Enrobage
o° 45° 90° 0° 45° 90°

8% 0,813 | 0,061 | 0,018 | 0,001 | 0,082 | 0,024 K 0,001

30% 0,31 | 0,232 | 0,067 | 0,001 | 0,3 | 0,089 | 0,001

Tableau IV.6 — Répartition des fractions volumiques des différentes phases lorsque
le taux de fibre change.

Sans surprise, ces deux changements de microstructure ont un impact de premier ordre sur
la tenue en fatigue du matériau composite. Avec une fraction volumique de fibres de 8%, le matériau
se rompt au bout du 236° cycle, alors que pour une concentration de fibre de 30%, la rupture
n'intervient qu'au 6362° cycle. Au final, la majorité des courbes tracées pour la configuration
standard ressemblent a celles ici obtenues - si ce n'est que les phénomeénes sont resserrés sur 236
cycles ou étendus sur 6362 cycles. Deux grandeurs méritent tout de méme une analyse plus fine de
ces simulations. Il s'agit de la contrainte dans les fibres, illustrée par la Figure 1V.26, et du coefficient
11 du module de rigidité effectif donné sur la Figure IV.27. Le premier graphe représente le fait que
plus les fibres sont nombreuses, plus elles se répartissent la charge. Pour une faible fraction
volumique, les fibres subissent ainsi des contraintes tres élevées, qui vont rapidement dégrader
I'interface, ce qui finit par mener a la ruine du matériau. Néanmoins, la cinétique de rupture de fibres
n'est ici pas tellement impactée par ces considérations. En effet, méme si la contrainte moyenne
dans les fibres diminue grandement avec le nombre de fibres, celles-ci sont nettement plus
nombreuses a étre susceptibles de se rompre. Il en résulte un équilibre entre ces deux phénoménes.
La part de fibres cassées du composite a 8% est cependant nettement supérieure a celle du
composite constitué de 30% de renforts. En ce qui concerne le comportement effectif du VER, sa
rigidité est directement impactée par le taux de fibre, et passe du simple au triple pour les trois
configurations testées. L'évolution du comportement effectif ramené a son nombre de cycle a
rupture suit une tendance comparable pour les trois configurations, ce qui est pertinent au vu des
remarques précédentes.
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Figure IV.26 — Evolution de la contrainte maximale dans les fibres selon la fraction volumique de
fibre. Seules les valeurs de la famille d'orientation a 0° sont représentées.
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Figure 1V.27 — Evolution du coefficient 11 du module de rigidité effectif,
selon la concentration de fibres.

En conclusion, ce n'est pas anodin si la dénomination d'un matériau composite, comme le
PA66-GF30 par exemple, donne une indication directe sur la fraction volumique de renforts. Celle-ci
est a la base des performances mécaniques du matériau, et la modifier change drastiquement la
tenue en fatigue de celui-ci. Nous avons vu que le modele développé permettait de prendre en
compte les effets liés a la microstructure : taux de renforts, forme des renforts, rigidités des phases.
La cinétique d’endommagement est en général profondément affectée par ces parametres. Le
chapitre 5 va ensuite s’attacher a valider expérimentalement, du moins en partie, la pertinence et la
capacité de prédiction du modele multi-échelles développé.

ii. ~ Impact de l'orientation des fibres

L'influence de l'orientation des fibres est ici testée en faisant varier l'orientation du
chargement. L'effet est alors le méme que si I'on pivotait le matériau composite. Ce type de
chargement peut facilement étre réalisé expérimentalement sur une éprouvette découpée selon un
axe formant un angle avec la direction d'injection et soumise a de la traction uniaxiale. Deux
nouvelles configurations sont ici analysées et correspondent a un matériau composite
préférentiellement orienté a 45° ou 90°, dans le plan d'orientation des fibres. Lorsqu'il est sollicité
hors de son axe longitudinal, le modele prédit que la durée de vie d'un tel matériau composite est
réduite. Ainsi, pour un chargement décalé de 45°, la rupture a lieu au 783° cycle. Dans le cas d'une
sollicitation transverse, elle intervient lors du 1259° cycle. Cet écart, a priori non intuitif, est expliqué
dans I'analyse détaillée suivante.

Lorsque I'on modifie I'orientation du chargement, les phénomenes les plus intéressants se
passent au niveau des interfaces, selon les différentes orientations. L'endommagement de celles-ci et
leur impact sur le transfert de charge sont représentés sur la Figure 1V.28. A titre de comparaison, le
méme graphe pour le cas initial a été présenté Figure IV.12. Dans le cas du décalage de 45°,
l'interface des fibres orientées a 0° et 90° deviennent toutes deux désaxées de 45°, mais dans une
direction perpendiculaire l'une par rapport a l'autre. Cependant, les inclusions sont bien plus
nombreuses dans la direction longitudinale. Dans ce cas, la déformation dans la matrice est
fortement impactée par cette phase a forte fraction volumique. C’est les conditions en déformation
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de la matrice qui “pilote” alors le comportement des fibres transverses. Ces derniéres se retrouvent
alors soumises a un fort champ de contraintes pour accommoder les conditions aux limites en
déformation de la matrice correspondant au schéma de Mori-Tanaka. La décohésion de l'interface de
ces fibres est donc rapide.

Dans le cas du chargement transverse, ce phénomeéne est encore plus marqué car ces fibres
sont orientées suivant la direction du chargement. Elles subissent alors une contrainte telle que la
dégradation de l'interphase est presque immédiate. Dans les deux configurations, ce sont donc les
fibres a 45° qui sont le plus a méme de reprendre la charge, ce que traduit leur propension a
s'endommager. Bien évidemment, la matrice est plus contrainte dans le cas de la sollicitation
transverse. Finalement, en ce qui concerne les fibres longitudinales, leurs interfaces ne sont que peu
impactées dans les deux cas de figures, voire pas du tout lorsque sollicitées transversalement. Ceci
est tout a fait logique puisqu'elles ne supportent que peu de contraintes.
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Figure IV.28 — Evolution de I'endommagement a l'interface et du taux de transfert de charge selon
I'orientation du chargement. a. Traction cyclique décalée de 45° b. Sollicitation transverse.

Ces considérations se traduisent directement au niveau des fractions volumiques des phases
de fibre et de matrice, dont les évolutions sont tracées sur la Figure IV.29. A titre d'information, les
courbes issues de la configuration standard ont été données sur la Figure 1V.11. Comme mentionné
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précédemment, la matrice est soumise a une contrainte plus importante lorsque la sollicitation est
désaxée, car il n’y a alors pas de part importante de fibres orientées dans la direction de la charge. La
fraction volumique de matrice diminue donc rapidement dés le premier cycle. Etant donné que
I'interface des fibres a 45° cede plus rapidement pour le chargement aligné selon leur orientation, la
matrice supporte plus de charge que dans l'autre cas, et se dégrade alors plus rapidement. En
paralléle et conformément aux conclusions précédentes, il est a noter que les fibres orientées a 0° ne
se brisent quasiment pas. Par contre, environ 12% de celles alignées a 45° se fracturent entre le
début du chargement et la rupture du matériau.
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Figure 1V.29 — Evolution des fractions volumiques selon I'orientation du chargement. a. Traction
cyclique décalée de 45° b. Sollicitation transverse.

Ces phénomeénes ont un impact sur le comportement effectif. Le coefficient 11 du module de
rigidité effectif est reporté sur la Figure 1V.30 pour les trois configurations. Bien qu'il ne corresponde
bien slr pas au module correspondant a la direction de chargement pour chacun des cas, cette
valeur commune permet de juger de la perte de rigidité effective du VER. Celle-ci est la plus rude
pour la configuration orientée a 45°, ce qui conforte les conclusions précédentes. Il est important de
constater que la baisse de rigidité ne souffre pas de la transition caractéristique du cas longitudinal.
Celle-ci est en effet due a la perte de la majorité des interfaces fibres/enrobages, alors que dans les
autres cas, la plupart des fibres (orientées longitudinalement) ont une interface peu dégradée.
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L'orientation du VER et/ou du chargement a donc un role de premier ordre sur le
fonctionnement du modele. La tenue du matériau composite est d'autant meilleure que ses fibres
sont alignées avec la direction du chargement. Les mécanismes d'endommagement développent une
cinétique bien différente en fonction de la répartition des champs locaux, qui est ici grandement
impactée. Pour finir, la déformation effective du VER n'est pas représentée mais il aisément
concevable que la déformation moyenne effective augmente nettement pour les deux configurations
hors axe.
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Figure V.30 — Evolution du coefficient 11 du module effectif selon I'orientation du chargement.

d. Analyse de l'influence des mécanismes d'endommagement

i.  Rupture de fibres

La rupture de fibres est le mécanisme d'endommagement qui a le moins d'impact sur la
tenue en fatigue du matériau composite. En effet, ce mécanisme n'est pas suffisamment prononcé
pour entrainer une redistribution des contraintes et des déformations au sein des différentes phases
pour la configuration initiale choisie. Néanmoins, les fibres étant responsables de la tenue
mécanique du matériau composite, une diminution de quelques pourcents du taux de fibres entraine
une modification importante du module tangent effectif et impacte la durée de vie.

L'influence de ce phénomeéne est ici étudiée en s'intéressant a trois des parametres de la loi
d'évolution implémentée. Il s'agit des coefficients a, y et 6. Pour rappel, le premier est le facteur de
forme de la distribution de Weibull. Les deux autres définissent la phase de saturation du paramétre
d'endommagement, de maniére linéaire pour y et puissance pour 8. Les nouvelles valeurs testées
pour ces coefficients sont rassemblées dans le Tableau IV.7.

a y 6

Valeur d'origine 3,5 1 6
Valeur 1 2 05 4
Valeur 2 4 4 8

Tableau IV.7 — Valeurs des différents parameétres pour I'étude de l'influence de la rupture de fibre.
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Ces nouvelles conditions perturbent directement le mécanisme de rupture de fibre. La
fraction volumique des inclusions est représentée sur la Figure IV.31. Les parametres testés
controlent notamment la pente initiale de I'endommagement, ainsi que la valeur pour laquelle le
phénoméne commence a saturer. A noter que ce mécanisme peut devenir déterminant pour le
comportement effectif, comme dans le cas a = 2. Le taux de fibres rompues dépasse alors 33% et
provoque une augmentation drastique des contraintes dans les autres phases, ce qui active la ruine

du matériau.
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Figure IV.31 — Evolution de la fraction volumique des fibres en fonction des parametres de la loi
d'évolution des ruptures de fibres. Seules les valeurs pour les fibres orientées a 0° sont représentées.

Les nombres de cycles a rupture de ces essais sont reportés dans le Tableau IV.8. y et § ont
une influence minime bien que notable sur le moment de la ruine du matériau. Le paramétre a a un
impact bien plus important puisqu'une valeur faible contribuera a une chute plus rapide du module,
du fait d'une proportion importante de fibres rompues. Néanmoins, l'allure du comportement
effectif ne change pas en fonction de ces parametres. Ceci est illustré par la Figure IV.32. Les
différentes courbes s'apparentent en effet a des homothéties de celle initiale.
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Figure IV.32 — Evolution du coefficient 11 du module de rigidité effectif pour différents parameétres
de la loi d'évolution des ruptures de fibres.
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Parameétres
2 4 0,5 4 4 8

Nombre de cycles a rupture | 801 | 1851 | 1386 | 1764 | 1146 | 1643

Tableau IV.8 — Nombres de cycles a rupture pour les différentes valeurs des paramétres
de la loi d'évolution des ruptures de fibres.

il. Fissuration matricielle

La fissuration matricielle peut apparaitre marginale au premier abord. A l'instar des ruptures
de fibres, elle ne dicte pas les I’évolution des phénomenes d’endommagement a ['échelle
microscopique. Cependant, c'est ce mécanisme qui détermine la ruine finale du matériau. Ses
parameétres doivent donc étre choisis judicieusement car si la matrice ne s'endommage pas
suffisamment lorsqu'elle récupére la charge, le matériau ne cassera pas. Ceci explique le fait que le
paramétre fsoit aussi faible, bien qu'il soit de toute fagon inspiré de la résistance en traction du
polyamide. De plus, la loi d'évolution comporte une partie exponentielle qui ne manquera pas
d'auto-entretenir 'endommagement une fois un certain seuil de microfissuration atteint.

Ce paragraphe vise a étudier l'impact de cette loi d'évolution sur la réponse cyclique du
matériau composite. Pour ce faire, trois parametres sont modifiés : a, n et {. De nouveau, o
correspond au facteur de forme de la distribution de Weibull correspondante. n et  pilotent de
concert la dégradation accélérée de la matrice lors de Il'accumulation de I'endommagement.
Contrairement a I'étude des ruptures de fibres, y et 6 ne sont ici pas analysés car ils ne jouent que sur
le ralentissement du mécanisme d'endommagement lors de la premiére partie de la vie du matériau.
Cet aspect est du coup indirectement traité par le paragraphe précédent. Les nouvelles valeurs
envisagées pour les coefficients a, n et { sont rassemblées dans le Tableau IV.9.

a {n;q

Valeur d'origine 4,5 {6; 4}
Valeur 1 3 {94}
Valeur 2 5,5 {5;5}

Tableau IV.9 — Valeurs des différents parametres pour I'étude de l'influence
de la fissuration de la matrice.

Ces coefficients ont une influence directe sur la microfissuration de la matrice, dont la
fraction volumique est représentée sur la Figure 1V.33. a est le parametre le plus influent et contréle
la cinétique d'endommagement. Une valeur faible de ce coefficient provoque une accumulation
rapide de microfissures qui devient rapidement fatal au matériau composite. Au contraire, une
valeur élevée bloque quasiment l'accumulation d'endommagement au sein de la matrice pour des
contraintes faibles. La microfissuration ne débute alors que lorsque les interfaces fibres/enrobages
cédent et que la matrice récupére une part importante du chargement, autour du 900° cycle. La
cinétique s'en trouve tout de méme ralentie jusqu'a la rupture totale du matériau. En ce qui
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concerne le couple de parameétres n et Z, ils n'ont aucune influence sur I'accumulation initiale de
I'endommagement. lls ne contrélent en effet que la coalescence des vides ainsi que le passage d'une
propagation des fissures d'un mode ductile a un mode fragile. Ainsi, ils ne font dévier la courbe de la
configuration initiale que proche lorsque la rupture du matériau est proche, et pilotent la rapidité a
laquelle la microfissuration s'entretient.
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Figure IV.33 — Evolution de la fraction volumique de la matrice en fonction des paramétres de la loi
d'évolution de la microfissuration matricielle.

Les nombres de cycles a rupture de ces essais sont indiqués dans le Tableau 1V.10. Tous les
coefficients étudiés influencent grandement la durée de vie du matériau composite. Toutefois, cette
conclusion est a mettre en relief avec le fait que la ruine du matériau est en premier lieu provoquée
par la rupture des interfaces. C'est ce phénomene qui va forcer la matrice a récupérer une partie non
négligeable de la charge. Les paramétres étudiés ici n'influencent ainsi véritablement la cinétique de
dégradation qu'avant et apres cet évenement, pour peu bien s(r que la valeur d'a soit suffisamment
élevée pour ne pas provoquer directement une fissuration compléete de la matrice. Ces
considérations sont appuyées par la Figure 1V.34 qui représente le module effectif du VER. Les
parametres n et ¢ ont alors effectivement un impact réduit et concentré sur la fin de vie du
composite. a posséde bien un rdle plus central, mais la courbe pour a = 5,5 met en exergue que c'est
bien la rupture de l'interface qui va piloter la dégradation générale du comportement effectif du
matériau composite, comme observé pour le jeu de parametres initial. Pour conclure, la
microfissuration de la matrice n'est cependant pas une loi a prendre a la légere, surtout si I'on ne
s'intéresse qu'au nombre du cycle a rupture. En effet, c'est finalement cette cinétique qui sert de
critere de rupture a I'ensemble du VER.

a {n; q)
3 55 | {9;4} | {55}

Nombre de cycles a rupture | 928 | 2333 | 1273 | 2051

Parameétres

Tableau 1V.10 — Nombre de cycles a rupture pour les différentes valeurs de parametres de la loi
d'évolution de la microfissuration de la matrice.
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Figure IV.34 — Evolution du coefficient 11 du module de rigidité effectif pour différents paramétres
de la loi d'évolution de la microfissuration de la matrice.

iii. ~ Dégradation de l'interface/interphase

La décohésion de l'interface est un mécanisme qui contrdle la majeure partie de |'évolution
des propriétés effective et la duré de vie en fatigue du matériau composite. D'une part, elle dicte la
qualité du transfert des charges de la matrice vers les fibres, par l'intermédiaire des enrobages.
D'autre part, elle représente la quantité d'endommagement a laquelle est soumise l'interphase.
Lorsque la décohésion a l'interface atteint un seuil critique, une véritable redistribution des champs
locaux s'opere au sein du VER. Afin d'étudier ces impacts plus en détails, 3 paramétres de la loi
d'évolution de la dégradation de I'interface sont analysés : w, a et n;,.. w représente la propension de
I'endommagement a s'autolimiter ou s'auto-entretenir, selon qu'il est négatif ou positif. a est le
facteur de forme lié au critére de rupture quadratique de l'interface. n;,; correspond au facteur
d'échelle lié¢ a la considération de particules enrobées ainsi qu'a la formulation probabiliste d'un
critere de rupture, comme décrit au chapitre Il. Les différentes valeurs expérimentées sont indiquées
dans le Tableau IV.11.

a Nine W

Valeur d'origine 2 12 1
Valeur 1 1,5 85 2
Valeur 2 25 15 -1

Tableau IV.11 - Valeurs des différents parameétres pour I'étude de l'influence
de la dégradation des interphases.

Les trois coefficients étudiés se révelent avoir un énorme impact sur la tenue du matériau
composite. Leur influence sur le taux de décohésion de l'interface et donc sur le transfert de charge
est donnée sur la Figure IV.35. Les parameétres a et Oy pwre ONt un effet similaire sur le comportement
du matériau composite, bien qu'ils aient un sens physique différent. lls permettent de gérer la
cinétique de dégradation de l'interface. Au vu des similitudes de comportement pour les jeux de
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parametres évalués, notamment au début et a la fin du chargement, il apparait également qu'ils
n'ont pas exactement le méme effet sur la transition du taux de transfert de charge. Lorsque Oyypture
augmente, cette transition démarre plus lentement mais se termine plus brutalement - et vice-versa.
L'effet contraire est visible lors de la modification de a. Par ailleurs, w détient un réle tout particulier
dans la cinétique de cette transition. Une valeur plus grande lui permet de ralentir la propagation de
la décohésion de l'interface, au fur et a mesure de son avancement. Au contraire, une valeur
négative d'w accéléere cette propagation et précipite la chute des propriétés mécaniques de
I'interphase. Finalement, un point de détail n'est ici pas représenté par souci de clarté du graphique.
Lorsque a et 0yyture SONt relativement bas, cela laisse en fait le temps aux interfaces fibres/enrobages
des autres familles d'orientation de s'endommager sensiblement.
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Figure 1V.35 — Evolution de I'endommagement a l'interface et du taux de transfert de charge selon
les parametres de la loi d'évolution de la décohésion de l'interface. Seules les valeurs liées a la famille
d'orientation a 0° sont représentées.

Une nouvelle fois, les parameétres envisagés ont un impact considérable sur la tenue
mécanique du matériau composite. Ceci est d'autant plus vrai qu'ils pilotent le mécanisme
d'endommagement dominant, principalement responsable de la redistribution des champs locaux au
cours du chargement. Leur influence sur le comportement effectif est illustrée sur la Figure 1V.36. Les
nombres de cycles a rupture pour ces différents jeux de paramétres sont recensés dans le Tableau
IV.12. L'analyse de ces courbes découle des observations précédentes. w n'a aucune influence sur le
comportement effectif au début du chargement. Ensuite, il permet d'accélérer ou de freiner la
propagation de la décohésion et donc la capacité des fibres a participer a la tenue mécanique du
matériau composite. a et Oyyure participent de concert au déclenchement de cette transition.

a Nint w
1,5 25 | 85| 15 -1 2
Nombre de cycles a rupture | 589 | 3589 | 548 | 3527 | 1023 | 2048

Parameétres

Tableau IV.12 — Nombres de cycles a rupture pour les différents parametres
de la loi d'évolution de la décohésion de I'interface.
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Figure IV.36 — Evolution du coefficient 11 du module de rigidité effectif pour différents parameétres
de la loi de dégradation de l'interface.

e. Sensibilité au pas de temps

Lors de la conception d'un modeéle incrémentale, une attention particuliere se doit d'étre
portée a l'influence du temps cinématique. En effet, le comportement du matériau composite ne doit
pas étre dépendant de la taille des incréments de temps, dans la mesure ol sont ceux-ci sont
raisonnablement petits devant les temps caractéristiques des différents phénomeénes en jeu.
Néanmoins, diviser ou multiplier ce nombre d'incréments, pour un méme chargement, aura toujours
guelques conséquences. Il est important d'en étre conscient afin de garder un équilibre entre
précision et vitesse d'exécution de I'algorithme.

Jusqu'a maintenant, 10 incréments ont été utilisés par cycle. Il s'agit du nombre minimum
d'incréments pouvant garantir une allure sinusoidale au chargement. Dans cette partie, le
comportement du matériau composite sera étudié dans des conditions identiques, mais avec un
nombre d'incréments par cycle multiplié par deux puis par quatre. Les grandeurs témoins choisies
sont la fraction volumique de la matrice et le coefficient 11 du module de rigidité effectif du VER. En
effet, il s'agit de deux variables qui dépendent directement ou indirectement de I'ensemble des lois
de comportement et d'évolution. En particulier, chague mécanisme d'endommagement finira par
avoir son influence sur ces propriétés.

Les résultats sont présentés sur la Figure 1V.37 et la Figure 1V.38. La tendance initiale est
strictement identique. Ceci indique que ni les lois de comportement des différentes phases, ni les lois
d'évolution liées aux ruptures de fibre et a la microfissuration matricielle ne sont vraiment altérées
par un changement de temps cinématique. Néanmoins, lorsque la dégradation des interfaces
commence a étre effective, un écart se dessine entre les différentes courbes. Il y a convergence vers
un comportement unique au fur et a mesure que le nombre d'incréments par cycle augmente. Ceci
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est trés probablement diG au fait que la loi d'évolution de la décohésion de l'interface est
particulierement sensible lorsque le cycle atteint son sommet. En effet, en discrétisant les cycles de
maniére trop grossiere, les extrema sont toujours simulés mais le manque de points intermédiaires
accentue leur poids dans le cycle.

L'erreur reste toutefois minime et est surtout conservatrice. Le nombre de cycles a rupture
était initialement de 1542. Doubler le nombre d'incréments le porte a 1650, et le quadrupler a 1688.
Bien que cela n'ait aucune influence qualitative sur I'analyse de sensibilité menée jusqu'ici, il
semblerait donc qu'au final la vitesse d'exécution de I'algorithme ait été Iégerement privilégiée par
rapport a sa précision.
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Figure V.37 — Evolution de la fraction volumique de matrice pour différents temps cinématiques.
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Figure 1V.38 — Evolution du coefficient 11 du module de rigidité effectif pour différents temps
cinématiques.
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f. Effet du chargement

Dans cette derniére partie un peu a part de l'analyse de sensibilité, d'autres cas de
chargements sont envisagés. llIs utilisent le méme jeu de parameétres arbitraire défini dans la
premiere partie de cette section. lls ne sont pas directement comparables a la simulation cyclique
type qui y est obtenue, mais les réponses du matériau composite sont riches d'enseignement vis a vis
des capacités du modéle.

i. ~ Chargement multi-blocs

Lors d'un premier test, le matériau est soumis a une sollicitation cyclique semblable a celle de
I'analyse de sensibilité, si ce n'est que plusieurs blocs de chargement successifs sont appliqués.
Chaque bloc consiste en 200 cycles. La contrainte maximale du premier bloc est fixée a 20 MPa et
elle augmente de 20 MPa a chaque nouveau bloc. Le rapport de charge est de 0,1 et la fréquence est
égale a 1 Hz. Une phase de repos a contrainte nulle de 50 secondes est placée entre chaque bloc.
Cette consigne en contrainte est représentée sur la Figure 1V.39. La réponse du VER en déformation
s'y trouve également. Celle-ci augmente avec la montée en contrainte de bloc en bloc. Les différents
endommagements progressent de plus en plus vite et diminuent la part des fibres dans le
comportement effectif. Il s'en suit un accroissement de la déformation moyenne du VER pour un
méme bloc, signe que la matrice a récupérée une bonne partie de la charge. La microfissuration qui
en résulte ne tarde alors pas a signer la fin de la vie du matériau composite, peu apres son entrée
dans le 6° bloc.

140 0,1
0,09
120 6 11VER
€_11VER 0,08
100
- 0,07
© 80
a - 0,06
s s
~ =]
o ©
£ 60 - 0,05 E
5 %
5 :
< - 0,04 B
S 40
- 0,03
20
- 0,02
0] —
- 0,01
200 400 600 800 1000 1200
-20 0
Temps (s)

Figure IV.39 — Contrainte et déformation longitudinales effectives du VER dans le cas
du chargement multi-blocs.
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Il est également intéressant de regarder de plus pres ce qu'il se passe a I'échelle locale. Pour
ce faire, la dégradation des interfaces est représentée sur la Figure 1V.40, et I'évolution des fractions
volumiques des différentes phases est donnée par la Figure IV.41. L'endommagement est
imperceptible sur le premier bloc. Puis, la décohésion de l'interface commence timidement tout au
long du second. Le troisieme bloc voit I'apparition tangible de la microfissuration matricielle ainsi que
les premieres ruptures de fibres. L'endommagement a l'interface devient également perceptible. Les
deux blocs suivants voient ces trois mécanismes d'endommagement s'accélérer. Ils n'ont pas encore
d'impact significatif, a I'exception de la dégradation de I'interface lors du cinquiéme bloc. Le transfert
de charge vers les fibres commence en effet a se réduire drastiquement. Le début du dernier bloc
acheve l'interface des fibres longitudinales et entame sérieusement celle des fibres orientées a 45°.
Une redistribution des contraintes s'opere en paralléle et la matrice ne peut pas supporter sa
nouvelle charge : sa fissuration s'emballe et mene a la ruine du matériau.
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Figure 1V.40 — Evolution de I'endommagement a l'interface et du taux de transfert de charge
lors du chargement multi-blocs.
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Figure 1V.41 — Evolution des fractions volumiques des différentes phases lors du
chargement multi-blocs.

168



L'effet de ce scénario d'endommagement se traduit directement sur le module de rigidité
effectif du matériau composite. Celui est tracé sur la Figure IV.42. Comme pressenti par les
observations précédentes, les deux premiers blocs n'ont quasiment aucun impact sur le module
tangent effectif. L'endommagement généré lors du troisieme bloc provoque une réduction faible du
module de rigidité. Ce n'est que lors du cinquiéme bloc, alors que les interfaces sont de plus en plus
endommagées, que le module tangent est fortement réduit. La suite logique est déja donnée plus

haut : le matériau est alors arrivé en fin de vie et ne supporte pas longtemps les champs imposés par
le dernier bloc.
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Figure IV.42 — Evolution du coefficient 11 du module de rigidité effectif
lors du chargement multi-blocs.

ii. ~ Chargement multiaxial non-proportionnel déphasé

Un second essai est réalisé afin de tester les capacités du modele en terme de chargement
cyclique complexe. Le matériau composite est ici sollicité longitudinalement de maniére identique a
I'analyse de sensibilité. A ce chargement uniaxial est ajoutée une deuxiéme consigne en contrainte
selon I'axe transverse dans le plan d'orientation des fibres. Il s'agit également d'une sollicitation
cyclique, de fréquence 1 Hz, de rapport de charge 0,1 et avec une contrainte maximale de 40 MPa. A
cela s'ajoute le fait que cette consigne est déphasée d'un quart de seconde avec la premiére (lI'angle
de déphasage est de 1/2). Ce chargement multiaxial est donné sur la Figure IV.43.
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Figure 1V.43 — Consigne en contrainte du chargement multiaxial non-proportionnel déphasé.
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L'influence de ce chargement sur les cinétiques d'endommagement est ici détaillée et
comparée au cas uniaxial. Dans un premier temps, il convient de préciser que la durée de vie du
matériau composite est ici de 2673 cycles. C'est plus de 1000 cycles supplémentaires par rapport au
chargement uniaxial, ce qui est a priori contre intuitif. L'étude des champs locaux permet alors
d'expliquer ce phénomeéne. Les contraintes maximales dans la matrice et dans les fibres sont
données sur la Figure IV.44. Il apparait alors que le chargement multiaxial permet une légere
redistribution des contraintes au sein des différentes phases. Les fibres longitudinales, et donc leurs
interfaces, sont soulagées d'une part de leur charge. Celles orientées a 45° en reprennent la majeure
partie, et le reste est ajouté a la matrice.
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Figure IV.44 - Evolution des contraintes dans la matrice et les fibres lorsque le cycle de consigne
longitudinal est a son sommet, pour comparaison avec le chargement multiaxial. En Iégende, Uni.A.
correspond au chargement uniaxial, et Multi.A. a celui multiaxial.

Ce nouvel état de contrainte n'est pas sans affecter les cinétiques des différents mécanismes
d'endommagement. La baisse du taux de transfert de charge est représentée sur la Figure 1V.45. ||
apparait que la redistribution des contraintes locales permet a l'interface des fibres orientées a 0° de
se dégrader moins vite. En contrepartie, celles des fibres alignées a 45° se détériorent bien plus vite
dans le cas multiaxial, avec une décohésion initiale de l'interface supérieure a celle de la
configuration uniaxiale. Ceci explique alors le gain en terme de durée de vie du matériau composite.
Ces conclusions sont également appuyées par le graphe d'évolution des fractions volumiques, donné
sur la Figure 1V.46. Les fibres orientées a 0° ont tendance a se rompre moins rapidement dans le cas
multiaxial, contrairement a celles alignées a 45°. La concentration de matrice baisse également plus
vite du fait qu’elle supporte des contraintes plus élevées, liées a la charge selon |'axe transverse
effectivement moins bien reprise par les fibres. Néanmoins, dans le cas multiaxial, la matrice ne
supporte la majeure partie de la charge que tardivement, du fait de la bonne tenue des interfaces.
Ainsi, I'accumulation et la propagation des microfissures s'en trouvent freinées et cela permet au
final d'améliorer la tenue mécanique du VER.
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Figure IV.46 — Evolution des fractions volumiques de matrice et des fibres orientées a 0° et 45°, pour
comparaison avec le cas de chargement multiaxial. En légende, Uni.A. correspond au chargement
uniaxial, et Multi.A. a celui multiaxial.

En conclusion, ce cas multiaxial complexe permet a nouveau de jauger les nombreux
phénomeénes intriqués qui se déroulent aux différentes échelles d'un matériau composite renforcé
par des fibres courtes. Il est également important de préciser que le fait que la durée de vie est ici
meilleure que celle du cas uniaxial. De tels résultats ont par exemple été aussi obtenus par Klimkeit
et al. lors de leur comparaison entre des essais uniaxiaux en fatigue réalisés sur des éprouvettes
haltéres et sur des éprouvettes tubulaires [52]. Ces derniéres, de par leur géométrie communément
surnommée « diabolo », subissent en effet un champ de contrainte multiaxial lors de cette
sollicitation. Les courbes de Wohler obtenues indiquent ainsi une meilleure tenue en fatigue de ces
éprouvettes atypiques.
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4. Conclusion

Le modele micromécanique développé dans le chapitre Ill, qui comprend notamment les lois
d'évolutions des différents mécanismes d'endommagement, a été implémenté avec succes dans un
algorithme dédié. Ce code C++ permet notamment de simuler le comportement du volume
élémentaire représentatif d'un matériau composite, pour une large gamme de chargements
monotones ou cycliques. La microstructure et les propriétés liées a la loi de comportement effective
peuvent étre facilement modifiées selon les besoins. La gestion du choix d'un nombre défini de
familles d'orientation est simplifiée par un programme consacré a la détermination des fractions
volumiques de fibre et d'enrobage pertinentes.

Cet algorithme a nécessité la création d'une vaste bibliothéque de fonctions, issues aussi bien
de la mécanique des matériaux que des mathématiques. L'ensemble des fonctionnalités développées
a alors été concu harmonieusement afin de pouvoir étre compatible avec les librairies déja existantes
concernant des matériaux totalement différents, comme par exemple les alliages a mémoire de
forme. Toutes les bibliothéques créées ne relevant pas du secret industriel ont été rassemblées sous
la dénomination SMART+, et mises en ligne sous licence libre GNU GPL afin de potentiellement
s'enrichir de la contribution de la communauté.

La bonne implémentation du modéele micromécanique pour un composite renforcé par des
fibres courtes a ensuite été vérifiée avec la littérature. Cette opération nécessaire permet également
de donner une idée des performances mécaniques de matériaux composites ayant des constituants
différents. Les influences de la fraction volumique, de I'orientation et du facteur de forme des fibres
sont en outre jaugées et validées. Les limites du modéle a particules enrobées ont également été
mises en évidence. L'approximation des couches minces faite par Cherkaoui et al. [194] rend le
modele difficilement exploitable pour des enrobages volumineux. Une amélioration des équations
micromécaniques est alors proposée et validée avec la littérature. Finalement, une limite de la
méthode de Mori-Tanaka est également mise en valeur, en accord avec les travaux de Benveniste et
al. [236]. Il s'agit d'un probléme de symétrie du tenseur de rigidité effectif du VER lorsqu'il y a au
moins deux phases d'inclusions avec des facteurs de formes différents. Cette difficulté ne géne
cependant pas I'évolution des champs locaux et ne perturbe que peu la loi de comportement
effective pour les cas étudiés. La richesse des informations locales dont le modeéle tire parti pour
définir les lois d’évolution de I'endommagement local est ici le facteur de choix prédominant dans
|’évaluation de la méthode micromécanique a retenir.

By

La deuxieme partie de ce chapitre est consacrée a une analyse de sensibilité du modele
implémenté. Un jeu initial de parameétres, inspiré du comportement du PA66-GF30, sert de base a la
comparaison. Celle-ci est faite aux différentes échelles du matériau composite. Le type de renfort et
la microstructure du VER, en termes de taux de fibres, de leur orientation et de leur facteur de
forme, sont ainsi placés au coeur du comportement local et effectif du composite. Par ailleurs, les
cinétiques des différentes lois d'évolution de I'endommagement sont modifiées afin de mesurer les
conséquences de la prédominance ou de la sujétion d'un mécanisme d'endommagement donné. Les
ruptures de fibres réduisent ainsi les performances mécaniques du composite mais ne sont pas a
I'origine de la ruine du matériau. La microfissuration de la matrice pilote la fin de vie du matériau
composite et a une grande sensibilité au champ de contrainte locale de la matrice. Finalement, c'est
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la décohésion de l'interface qui dirige les grandes tendances du comportement local et effectif. Elle
détermine en effet le moment et la vitesse a laquelle les interfaces cédent, ce qui déclenche une
transition du comportement mécanique aux différentes échelles.

Les résultats présentés dans ce chapitre permettent aussi de mesurer la capacité du modele
a prédire le comportement lors de sollicitations multi-blocs ou multiaxiales et non-proportionnelles.
Dans ce dernier cas, le modeéle prévoie la variation du comportement pour un chargement transverse
ou désaxé qui impacte I'évolution du comportement pour un éventuel chargement dans une autre
direction. Le modele prévoie aussi I'impact du chargement multiaxial et non-proportionnel sur la
durée de vie du matériau, avec des tendances qui ont été également observées expérimentalement.
Il en résulte que I'approche développée est parfaitement capable de prendre en compte I'effet du
trajet de chargement, ainsi qu'une sollicitation tridimensionnelle.

Dans le cadre de cette analyse, la sensibilité au temps cinématique est également vérifiée. Il
s'agit de s'assurer que diviser un chargement avec des incréments de temps différents n'influence
pas la réponse du matériau, que ce soit a I'échelle microscopique ou macroscopique. Il s'avere que le
comportement est ici sensiblement le méme, bien que la précision de l'algorithme peut étre
|égérement altérée si les cycles sont morcelés de fagon trop grossiére.

Pour conclure sur cette analyse de sensibilité, il convient de mentionner I'un de ses grands
absents. Il s'agit de l'influence de la viscosité du polyamide 6,6. Cet effet visqueux de la matrice est
I'un des phénomeénes qui perturbe le plus la bonne modélisation d'un thermoplastique renforcé par
des fibres courtes. En effet, elle apporte une déformation élastique variable avec le temps et
contribue ainsi a la dépendance des champs locaux a I'histoire de chargement. En outre, la viscosité
provoque un déphasage de la contrainte et de la déformation de la matrice, et donc du VER. Il s'agit
également de la principale source de dissipation énergétique. De plus, lorsque les mécanismes
d'endommagement entre en jeu, l'effet visqueux peut provoquer un couplage qui modifie le
comportement effectif du matériau composite. On parle alors de visco-endommagement.
Malheureusement, le modele de Zener 3D ne permet pas d'influer rigoureusement sur cette
dissipation et c'est pourquoi cet aspect n'est pas traité ici. Il en va de méme pour l'influence de la
fréquence (effet de vitesse). Néanmoins, différentes viscosités sont présentées dans le chapitre
suivant dans le cadre de l'identification de la loi de comportement de la matrice. Cela permet ainsi
d'estimer la sensibilité des champs locaux a I'effet visqueux.

Maintenant que la modélisation du PA66-GF30 est parfaitement définie, implémentée et
testée, il convient d'identifier rigoureusement toutes les propriétés du matériau composite a partir
des données expérimentales. C'est donc I'enjeu du dernier chapitre.
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V. ldentification du modéle micromécanique

Afin d'appliquer le modéle développé pour la prédiction du comportement
thermomécanique du composite de I'étude, a savoir le PA66-GF30, il convient d'identifier
rigoureusement ses parametres. Ces derniers sont les propriétés associées a sa microstructure, a la
loi constitutive de la matrice ainsi qu’aux parameétres des lois d'évolutions des différents mécanismes
d'endommagement. Pour ce faire, des algorithmes de rétro-ingénierie sont utilisés. Fondés sur les
méthodes inverses, ils constituent des outils d'optimisation puissants et versatiles permettant
d’extraire les parameétres d'une loi pilotant un systéeme a partir de la seule analyse de ses réponses.
La premiére section de ce chapitre est ainsi dédiée aux algorithmes de rétro-ingénierie utilisés dans
le cadre de cette thése. La seconde établit la modélisation de la microstructure en accord avec les
observations expérimentales, et la troisieme détermine le comportement rhéologique de la matrice
polyamide. Finalement, les lois d'évolutions des mécanismes d'endommagement sont identifiées sur
des courbes de comportement macroscopiques.

1. Outils d'optimisation

a. Algorithme génétique

L'architecture de l'algorithme d'optimisation ici développé est basée sur les algorithmes
génétiques. Ceux-ci ont été initiés par Holland dans les années 1970 et consiste en une méthode
heuristique qui imite le processus de sélection naturelle [239], tel que décrit par Charles Darwin au
19° siécle [240]. Cette approche s'appuie directement sur des techniques dérivées de la génétique, et
plus particulierement sur les notions de mutation, de sélection, de croisement et d'hérédité. Elle est
en fait analogue a I'étude d'une population d'individus qui doit s'acclimater a son environnement.
Ces individus engendrent de nouvelles générations qui sont de plus en plus adaptées aux conditions
de vie imposées. En effet, ils sont remplacés au fur et a mesure par ceux qui sont les plus aptes a
« survivre ». Au final, il ne reste plus que les solutions les plus compétitives face au probleme donné.
Ce genre de méthode a connu un essor dans les années 1990, grace notamment a la vulgarisation
faite par Goldberg [241]. C'est aujourd'hui une technique d'optimisation établie. Bien qu'elle ne
puisse garantir l'unicité et donc I'exactitude de la solution, elle est particulierement appréciée pour
son efficacité et sa versatilité.

Intéressons-nous désormais plus en détail au déroulement de cette approche évolutionnaire.
De par son analogie avec la génétique, le vocabulaire usuellement employé par de tels algorithmes
est proche de celui de cette discipline. Les explications suivantes sont a rapprochées du schéma de la
Figure V.1. Tout commence avec la création de la population initiale, qui comprend un nombre fini
d'individu. Chaque individu posséde un génome, qui correspond a une solution particuliere au
probléeme donné. Chaque géne détient en fait une valeur pour I'un des parametres du probléme
d'optimisation. Un génome comporte ainsi autant de genes qu'il y a de paramétres a optimiser.
L'adaptabilité de chaque génome est ensuite estimée via une fonction colt dédiée. Les individus de
la population initiale peuvent dés lors étre classés selon leur aptitude a satisfaire cette fonction codt.
Ensuite, des individus sont sélectionnés aléatoirement afin de se reproduire. Lors de cette sélection,
il est possible de donner un poids a chaque génome en fonction de son adaptabilité, de maniére a
favoriser les individus les plus aptes. Des opérateurs de croisement sont ensuite appliqués aux
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individus sélectionnés. Ainsi, deux parents permettent par exemple la création d'un nouveau
génome, qui est une combinaison des leurs. Chaque géne de I'enfant a également une probabilité de
muter, c'est a dire de prendre une nouvelle valeur aléatoire. Ce dernier mécanisme permet d'assurer
une diversité génétique constante afin d'explorer tous les domaines de définition du probleme,
quelle que soit la population initiale. Les enfants sont finalement évalués selon la fonction co(t. Si
I'enfant le plus adapté donne des résultats suffisamment bons, accordement a un critere de
convergence, son génome est gardé en tant que solution optimisée du probléme. Sinon, une
nouvelle population est définie et regroupe les meilleurs individus parmi les enfants et les parents de
la génération précédente. Une nouvelle sélection peut alors débuter afin de former une nouvelle
génération. A noter que le critére de convergence peut aussi étre simplement un nombre fixe de
générations a atteindre.

Genése - Population initiale

Evaluation de la population initiale I

Sélection d'individus ]

ﬁ Opération de croisement B ﬂ Mutation D

8 1

ﬁ Evaluation des nouveaux individus ]]

§

Validation du critére de

Nouvelle génération

Meilleurs individus des

convergence ?

deux derniéres générations ||Nom

l Oul

Résultat final

Figure V.1 — Schéma de la structure d'un algorithme génétique.

En conclusion, les avantages d'un algorithme génétique sont multiples. Tout d'abord, il peut
résoudre n'importe quel probleme d'optimisation a partir du moment ol les paramétres et la
fonction co(t sont pleinement définis. Il n'y a également pas de difficulté supplémentaire s'il n'y pas
unicité de la solution. Par ailleurs, la résolution ne se faisant pas de maniéere analytique, la technique
est applicable a un domaine de définition multidimensionnel ou la fonction colt peut étre non
dérivable et/ou non continue. La méthode n'a a ce propos pas de prédisposition a tomber dans le
piege des extrema locaux de la fonction co(t. De plus, cette derniere peut ne pas étre paramétrée,
c'est a dire par exemple le résultat d'un autre algorithme. Ainsi, dans le cas d'une identification d'une
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loi constitutive d'un matériau, il est possible de simuler un VER pour chaque génome (jeu de
parameétres) et de comparer sa réponse au comportement attendu. Enfin, la méthode reste simple
de compréhension et d'utilisation, et ne requiert que peu de modification d'un cas a un autre.

Il'y a tout de méme quelques inconvénients a l'utilisation de tels algorithmes évolutionnaires.
La fonction co(t est parfois difficile a définir et ne permet pas vraiment aux générations successives
de s'améliorer. En outre, il n'y pas non plus la garantie de converger vers un optimum global. Par
ailleurs, les ressources et le temps requis pour [l'optimisation peuvent également étre
particulierement plus importants que pour les méthodes traditionnelles déterministes, en plus d'étre
totalement différents d'une simulation a l'autre. Cette inconstance empéche notamment une
application embarquée de telles méthodes, qui sont donc réservées a des utilisations ponctuelles.

b. Méthode de Levenberg-Marquardt

La méthode de Levenberg-Marquardt est également ici utilisée en tant qu'outil
d'optimisation. C'est I'un des algorithmes d'optimisation les plus utilisés. Il mixe une itération de
Gauss-Newton avec un algorithme classique basé sur le calcul du gradient correspondant a la plus
forte pente. Il s'agit ici de minimiser une fonction co(t F non linéaire formulée en moindres carrés
d’écarts. F est alors exprimée par une forme quadratique suivant I'équation (V-1). x est ici un vecteur
de n paramétres, et f est une fonction de R" vers R. m correspond au nombre de points
expérimentaux, et y; a la valeur a comparer avec f; au point i considéré. Une fonction r peut alors étre
définie par I'écart entre les points expérimentaux et simulés, tel qu'introduit par I'équation (V-2).

1 m
FGO) =5 ) (i) = )2 (v-1)
i=1
1 m
FOO) =5 ) 107 (v-2)
i=1

La matrice jacobienne J de r définie selon I'expression (V-3), en faisant varier i entre 1 et m,
et j entre 1 et n. Une fois cette matrice définie, il est possible de calculer la matrice hessienne H en
dérivant les éléments de J par rapport a x (V-4). H est une matrice carrée d'ordre n. En négligeant les
termes d'ordre 2 et plus, H peut étre approximé selon |'équation (V-5). En écriture tensorielle, H est
finalement calculé selon la formule (V-6).

Jij () = a;—gc) (v-3)
Hppo(x) = 2 <% +73() %) (V-4)
WMzimmmm (v-5)
=
H(x) = J()T](x) (V-6)
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Intéressons-nous désormais a l'optimisation en elle-méme. L'algorithme du gradient est une
technique simple et intuitive permettant de trouver le minimum d'une fonction r. Il consiste en une
itération sur les valeurs du vecteur x en fonction du gradient de r et d'un parametre A,, tel que décrit
par I'équation (V-7) pour le cas k+1. Ce calcul nécessite la définition d'un vecteur initial x,.

xEAD = () — 2 vr(x®) (V-7)

De par sa simplicité, cette approche ne converge pas toujours correctement. De maniére
évidente et contrairement a ce qui est décrit par la derniere équation, les incréments sur x devraient
étre importants quand la pente est douce et inversement, afin de se rapprocher efficacement du
minima local, mais sans le dépasser. De plus, dans un cas multidimensionnel, la pente n'est pas la
méme selon les différentes directions et I'algorithme utilise alors le plus fort gradient dans une
direction unique (d’ou I'appellation usuelle « steepest gradient descent »), ce qui peut provoquer de
nouveaux dilemmes d'incrémentation.

Afin d'améliorer cela, il est possible d'utiliser les dérivées secondes de r. C'est alors qu'entre
en jeu la méthode de Gauss-Newton, afin de résoudre I'équation (V-8). Celle-ci correspond en effet a
la détermination d'un optimum pour r et donc pour F. Une expansion en série de Taylor autour d'un
point x, permet notamment d'écrire la relation (V-9). En utilisant ces deux derniéres équations et en
négligeant les termes d'ordre supérieur a 1, on obtient la valeur de x a l'incrément k+1 tel que décrit
par I'équation (V-10). Puisque la méthode de Gauss-Newton n'utilise pas les termes d'ordre supérieur
a 1, la matrice hessienne n'a pas besoin d'étre précisément évalué. L'approximation de I'équation
(V-4) peut donc étre utilisée. Une telle méthode converge relativement vite, bien qu'elle soit
particulierement dépendante de la valeur de x,.

Vr(x) =0 (V-8)
Vr(x) = Vr(x) + (x — x)T V2r(x) + o(x — x) (V-9)
X1 = X — H(x) ™ Vr () (V-10)

Finalement, les méthodes de Gauss-Newton et du gradient sont complémentaires. C'est
pourquoi Levenberg propose un algorithme basé sur les deux approches et définit la procédure
itérative donnée par I'équation (V-11) [242]. A noter que la valeur de A, est ajustée dynamiquement
en fonction de I'évolution de I'erreur, donnée par la fonction co(t. Ceci permet notamment de tirer
efficacement profit de la combinaison des deux approches.

Xir1 = X — [H(xp) + /191]_1Vr(xk) (V-11)

Par ailleurs, Marquardt a remarqué que lorsque le parametre A, est élevé, la matrice
hessienne n'a que peu d'influence. Il a alors enrichi I'approche de Levenberg selon I'équation (V-12)
[243]. Cette modification permet intrinsequement de donner des incréments plus amples selon les
directions ou le gradient est faible et vice-versa, corrigeant I'un des principaux défauts de la méthode
précédente. C'est ainsi qu'est créé l'algorithme de Levenberg-Marquardt. Il s’agit d’'une forme de
régularisation du probleme.

X1 = X — [H(xy) + Agdiag(H(xk))]_lvr(xk) (V-12)
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Il convient de préciser que cet algorithme n'est pas une méthode optimale pour le calcul d'un
minimum global. A contrario de l'algorithme génétique, c’est une méthode dite déterministe
« locale ». En pratique, elle fonctionne particulierement bien si la fonction colt n"admet qu’un seul
minimum. De maniére générale, elle permet d'atteindre un minimum local rapidement et de fagon
assez précise. Cependant, elle tombe inévitablement dans le piege des extrema locaux et est donc
trés dépendante de la valeur initiale choisie. De plus, elle nécessite de nombreuses inversions de
matrices qui peuvent se révéler colteuses en ressources si le modele comprend beaucoup de
parameétres. D'un point de vue numérique, cette méthode s'implémente selon la Figure V.2. Le
parametre A, est ajusté a chaque itération en fonction de I'amélioration ou non de I'erreur calculé
selon la fonction cot, généralement d'un facteur 10 [231].

Jeu de parametre x;

; ‘ Calcul du Jacobien et du Hessien \

l‘ Calcul de l'incrément Ax = X1 - Xi \'
Simulation avec X,z

‘ Calcul de AF = F(Xy41) - F(x) \
Itération suivante

— en repartant de x;.
Nom

Avec A,V >> 2,

Itération suivante

Validation du critere de
en partant de X,;.

» . convergence ?
+
Avec A, << 2,

l Oui

Résultat final

Figure V.2 — Schéma de I'optimisation itérative de Levenberg Marquardt.
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c¢. Développement d'un outil d'optimisation

i. ~ Combinaison d'un algorithme génétique et d'une méthode de Levenberg-
Marquardt

L'outil d'optimisation final résulte d'une combinaison entre les deux méthodes détaillées
précédemment. Le but est de combiner la versatilité de I'algorithme génétique, qui est capable de
scanner efficacement l'intégralité de l'espace de définition des parameétres et d'optimiser des
solutions de facon non analytique, avec la méthode de Levenberg-Marquardt, qui permet de faire
converger des solutions potentielles vers les minima locaux. Cette approche est maintenant détaillée
dans le cas de I'optimisation d'une loi de comportement matériau, ce qui est presque toujours le cas
dans le cadre de cette these. Les données expérimentales servant de base a l'identification peuvent
par exemple correspondre a la réponse en contrainte a une sollicitation en déformation. L'outil
d’identification ici utilisé correspond a l'algorithme défini par Chemisky et al. [232] qui a été
implémenté dans la librairie SMART+. Il a notamment servi a déterminer les parametres matériau
d’un alliage a mémoire de forme en se basant sur des mesures de champs cinématiques.
L'implémentation a cependant été revue en détail dans ce travail de these afin d’intégrer la
possibilité d’identifier des paramétres matériau dans un contexte de modélisation multi-échelles.
Une discussion plus étendue sur les avantages de la méthode combinée génétique/gradient par
rapport a d'autres approches est donnée par Chemisky et al. [232]. Afin de faciliter la compréhension
de la méthode d’identification adoptée et des paramétres de contréle utilisés, seule cette méthode
est ici décrite.

L'implémentation numérique se déroule selon le schéma de la Figure V.3. L'architecture est
celle de l'algorithme génétique. Au début, les paramétres a optimiser sont déterminés. Des bornes
minimales et maximales sont associées a chacun d'entre eux. Il convient ensuite de définir la
population initiale, d'une taille d'individus N;,. Chaque individu se voit attribué un jeu de paramétres
dédié. Celui-ci est soit déterminé aléatoirement en fonction des bornes choisies, soit défini par
|'utilisateur, soit représentatif d'un maillage complet de I'espace des parametres (auquel cas le
nombre N,,; est directement lié au nombre de points de ce maillage).

La capacité de chaque individu a correspondre a I'objectif fixé est ensuite calculée via une
fonction co(t dédiée. Celle-ci représente I'écart des moindres carrés entre les données de référence
et celles simulées pour I'individu concerné. Ces derniéres peuvent par exemple étre les résultats du
solver présenté dans le chapitre IV, ou directement ceux d'une simulation par éléments finis sous
Abaqus. Les meilleurs éléments sont ensuite retenus afin d'étre soumis a un affinement de leurs
parametres. Ce point constitue I'originalité du travail de Chemisky et al. [232] par rapport a d’autres
algorithmes combinant analyse génétique et méthode du Gradient [244], ol, I'algorithme du
gradient est utilisé a la fin de I'analyse avec I'algorithme génétique.

L'optimisation des parametres des meilleurs éléments d’'une génération peut se faire soit par
dichotomie multivariables comme dans l'analyse du modéle rhéologique de la matrice (chapitre Ill),
soit selon la méthode de Levenberg-Marquardt, ce qui sera systématique dans ce chapitre. En
général, le nombre Ny, 4 d'individus retenus pour cette optimisation est faible devant celui de la
génération concernée.
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Figure V.3 — Schéma de l'algorithme d'optimisation développé.

En parallele de ces calculs, des individus sont sélectionnés dans la génération en cours afin de
se reproduire. Pour chaque enfant, deux parents sont sélectionnés. Ensuite, pour chaque gene, la
probabilité de mutation est testée. S'il y a mutation, le paramétre prend une valeur aléatoire entre
les bornes correspondantes. Dans le cas contraire, la nouvelle valeur est une combinaison linéaire de
celles de ses parents. Un tel calcul est illustré par I'équation (V-13), dans le cas d'un parametre x;. Le
scalaire a est choisi aléatoirement dans l'intervalle [-0,05; 1,05]. Cela permet de donner une valeur
du paramétre le plus souvent comprise entre celles des parents, mais avec 10% de chance de sortir
de cet intervalle. Cela supporte notamment la diversité génétique chez les enfants, moyennant une
vérification que la nouvelle valeur se trouve bien entre les bornes appropriées. Cette opération est
réitérée jusqu'a ce que N,q, enfants soient créés.

xj(enfant) — axj(pére) + (1 _ a)xj(mére) (V-13)

Les parents, les enfants et les individus améliorés sont ensuite rassemblés au sein d'une
méme population. L'adaptabilité des enfants, la seule alors manquante, est calculée. Il s'en suit une
comparaison entre les adaptabilités de tous ces individus, et seuls les N,,, meilleurs survivent et
créent la population initiale suivante. L'opération peut alors recommencer, et ce jusqu'a ce qu'un
critere de convergence soit atteint. Celui-ci est soit une valeur de la fonction colt suffisamment
faible pour le meilleur individu, soit un nombre maximum de générations. Le génome du meilleur
individu de la derniere génération est alors la solution du probléme d'optimisation.
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Il'y encore un correctif a apporter cette approche. En effet, le Jacobien ne peut souvent pas
étre calculé analytiquement. Ceci est particulierement vrai lorsque la fonction co(t n'est pas une
fonction analytique mais directement le résultat d'une simulation a part entiére. Il convient alors de
calculer ce que I'on appelle une matrice de sensibilité S;,, qui remplace la matrice jacobienne. En
considérant un jeu de parameétre x, cette matrice correspond a la variation des données simulées
lorsque I'on modifie Iégérement les parametres x; un a un, conformément a |'équation (V-14) pour un
point j donné. C'est donc une matrice avec autant de lignes que de points expérimentaux a comparer
et autant de colonnes que de parametres. En pratique, le coefficient A est égal a 1%. Néanmoins, une
valeur fixe de A peut empécher la bonne convergence de l'algorithme de Levenberg-Marquardt. C'est
pourquoi pour une génération donnée, si la solution trouvée n'est pas meilleure que celle de départ,
ce coefficient est divisé par deux de maniére successive. Il peut également étre redéfini a une valeur
aléatoire entre 0,5% et 3% s'il devient inférieur a 0,2%.

fi(xq, v, X)) — fi(xq, o, X, (L 4+ D), ., xp)
SLMij = Xk.A (V-14)

Les parameétres caractéristiques de l'algorithme d'optimisation ont été gardés relativement
constants d'une identification a l'autre. Ceux-ci peuvent étre ajustés en fonction du nombre de
parametres a optimiser. Le nombre maximum de génération est défini a 150. La population initiale
N;,; est généralement plus élevée que celle des générations suivantes, et est ici prise a 240. N,,, est
quant a lui restreint a une cinquantaine d'individus. N, n'a pas besoin d'avoir une valeur élevée et
est ici égal a 3. En effet, seuls les meilleurs individus sont boostés avec l|'algorithme de Levenberg-
Marquardt. La probabilité de mutation est quant a elle fixée a 15%, ce qui est assez élevé et ralentit
le processus d'évolution naturelle, mais permet de garder une bonne diversité génétique afin de ne
pas rater le minimum global. Le coefficient A4 est ici assez faible (0,0001) afin de favoriser la méthode
du gradient sur les premiers incréments de |'algorithme de Levenberg-Marquardt.

Pour conclure sur I'implémentation de cet outil d'optimisation, il est également possible de
mener une identification simultanée sur plusieurs fichiers de référence. Le jeu de parameétres
optimisé doit alors par exemple satisfaire les données expérimentales issues d'une part d'un
chargement monotone et d'autre part d'une sollicitation cyclique. Il est également possible de
donner un poids différent a chaque fichier ainsi identifié.

Par ailleurs, un script dédié a été codé afin de connecter cet algorithme a un cluster de calcul,
décuplant sa puissance et sa rapidité d'exécution. C'est d'ailleurs tout I'avantage de cette approche,
car elle permet d’effectuer en paralléle le calcul de matrices de sensibilité (pour la méthode
déterministe) et le calcul des individus « enfants » de la nouvelle génération. En pratique, les
simulations associées a chaque nouvel individu peuvent étre lancées en paralléle sur des lames de
calcul différentes. Cela permet de calculer toute une génération pendant le temps nécessaire a une
unique simulation.
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ii. Optimisation sous contraintes

Il reste un point de détail qui n'a pas été abordé par le paragraphe précédent. Il s'agit du
couplage entre des parametres bornés et |'utilisation d'un algorithme de Levenberg-Marquardt. En
effet, lors de l'optimisation, ce dernier ne vérifie pas s'il dépasse le domaine de définition d'un
parameétre donné. Il est alors nécessaire de réaliser une optimisation sous contraintes. Dans le cas
présent, ces contraintes se présentent sous la forme d'inégalités (bornes). Seule la résolution de ce
cas est ici abordée, bien qu'il existe une méthode similaire pour les contraintes d'égalités.

Dans la version implémentée dans SMART+, la gestion de I'optimisation sous contraintes
s'inspire des méthodes de pénalisation lors de la résolution du contact en éléments finis [245]. Soit
un probléme d'optimisation soumis a un nombre g de contraintes g. Il s'agit ici de minimiser une
fonction F(x) tel que la condition g,(x) < 0 soit vérifiée pour tout p compris entre 1 et g. Les fonctions
g, sont de classe C* sur I'ensemble de définition. Le probléme d'optimisation (V-1) peut alors &tre
défini par I'équation (V-15), avec une nouvelle fonction G & minimiser. Les coefficients A" sont les
multiplicateurs de Lagrange. La minimisation de G(x) est alors équivalente a celle de F(x) s'il existe un
vecteur de paramétres x~ et des coefficients A" tels que le systéme d'équations (V-16) est vérifié.

q
GG = FG) + ) 10, () (v-15)
p=1

( q
VF(x*) + Z A Vg,(x*) =0
] (V-16)

ULpgp(x*) =0 Vpe[lq]

En pratique, dans le cadre de paramétres x, situés entre deux bornes x™ et x,"™, le
probléme est soumis a 2n contraintes telles que définies par le jeu d'équations (V-17). Si une
contrainte donnée est vérifiée, le coefficient A* correspondant est défini nul. Dans le cas contraire, il
lui est attribué une valeur qui croit de maniére exponentielle avec |'écart de la contrainte avec 0. Les
fonctions implémentées sont décrites par I'équation (V-18) dans le cas d'une borne minimum et
I'équation (V-19) dans le cas d'une borne maximum. D'un point de vue implémentation numérique,
ces multiplicateurs de Lagrange pénalisent le gradient de F ainsi que les coefficients diagonaux de sa
matrice hessienne (qui nécessite quant 3 elle la dérivée premiére des A'). Une illustration de la
somme d'un A%™ et d'un A4, pour un paramétre k donné, est faite sur la Figure V.4. Les bornes
minimum et maximum sont arbitrairement fixées a 2 et 2,1. On constate ainsi que la pénalisation est
assez agressive lorsque le parameétre concerné sort de son domaine de définition.

kain — Xi <0 _
{ Ty vkelLn] (v-17)
L min 10 5 X 103(1—x ’;{‘in)ﬂ V18
)Lk =6T1[10 (1_kain)+1] e k -1 ( - )
10 Xk 103(—2k-—1)+1
A = — - [103 (kaax —~ 1) + 1] [e & Jr_ 1] (V-19)
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Figure V.4 — Illustration des multiplicateurs de Lagrange dans le cadre de la pénalisation du probleme
d'optimisation sous contraintes.

2. ldentification de la microstructure

La premiere partie de I'identification du PA66-GF30 concerne sa microstructure. Il s'agit dans
un premier temps de bien définir le modele avec enrobage, et dans un second temps de décrire
fidelement I'orientation des fibres au sein des différentes couches de la structure cceur-peau-surface.
Le facteur de forme des fibres a été précédemment fixé a 22, et leur fraction volumique a 18% (cf.
chapitre I).

a. Propriétés de l'enrobage

i.  Interdépendance des propriétés

Tout comme la fibre qu'il enveloppe, I'enrobage possede un facteur de forme, une fraction
volumique et une orientation. Cette derniére est identique a celle de la fibre. Pour des raisons de
simplicité, les propriétés géométriques des enrobages sont par ailleurs assumées indépendantes de
la famille d'orientation. En ce qui concerne le facteur de forme de l'interphase, il est en fait
étroitement lié avec sa fraction volumique, comme nous allons ici le montrer. A noter que cette
identification est la seule de ce chapitre qui ne nécessite pas |'outil d'optimisation développé dans la
section précédente.

Tout d'abord, I'hypothése est faite que la surface de I'enrobage est équidistante avec celle de
la fibre, résultant des observations microscopiques au MEB décrites dans le chapitre I. La Figure V.5
illustre ce point. Il est alors important de concevoir I'enrobage comme la zone matricielle dans
laquelle I'endommagement est uniquement da a la décohésion de l'interface de I'inclusion. En effet,
la surconcentration de contraintes dans l'interphase va nécessairement mener a une microfissuration
du polyamide 6,6, mais cette tendance s'estompe avec la distance a l'interface. A noter que cette
observation n'est valable que dans le cas d'une matrice ou la propagation des fissures est ductile (au
moins initialement) et dont la rupture n'est alors pas provoquée par la propagation d'une fissure
unique.
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Figure V.5 — Image prise au MEB et illustrant I'écart constant entre les limites de 'endommagement
autour d'une inclusion et l'interface fibre/matrice.

L'hypothese d’écart constant implique nécessairement que la fibre et I'enrobage ne soient
pas homothétiques. En considérant le fait que I'enrobage doit étre ellipsoidal d'apres la méthode
micromécanique, il est possible de positionner son enveloppe a une distance fixe de celle de la fibre
selon les 3 axes de I'ellipsoide. La condition d'équidistance des frontieres de I'enrobage et de la fibre
se gere alors en définissant les demi-axes du premier comme étant égaux a ceux de la seconde plus
une constante x;. Il s'agit cependant d'une approximation. En effet, la détermination de I'intersection
entre la normale a la surface de la fibre en un point donné et I'enveloppe de I'enrobage permet de
calculer cette distance en chaque point. Dans le cas d'un facteur de forme des fibres élevé, cette
distance diminue prés des extrémités de la fibre (exception faite de I'extrémité en elle méme). Cette
baisse peut atteindre 50% de x; pour un rapport de forme de 22. Cette approche est néanmoins celle
retenue ici, de par les contraintes géométriques imposées par la solution d'Eshelby, pour des raisons
de simplicité et parce que I'approximation de I'équidistance reste décente dans la majorité des cas.
Un apercu de ce phénomeéne est donné sur la Figure V.6 (les repéres sont orthonormés pour faciliter
I'interprétation visuelle).

F
|
|

Figure V.6 — lllustration de I'équidistance des enveloppes de la fibre et de I'enrobage, pour un facteur
de forme des fibres égal a a. 2 et b. 20. x;est ici égal a 1.

La constante x; est estimée a partir des données expérimentales, comme détaillé dans le
paragraphe suivant. D'une part, cela permet de fixer le facteur de forme des enrobages AR. en
fonction de celui des fibres AR La fibre et son enrobage étant des sphéroides, cette relation
s'exprime selon I'équation (V-20) en notant y le rapport entre x; et le rayon de la fibre (c'est a dire un
demi-axe transverse). D'autre part, cela détermine également la fraction volumique de I'interphase.
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En effet, donner des valeurs aux demi-axes de |'enrobage permet d'estimer le volume de I'ensemble
{enrobage + fibre}. La connaissance de la fraction volumique de la fibre ¢; permet alors de fixer celle
de l'enrobage c., tel que décrit par I'équation (V-21). V représente le volume d'un ellipsoide, en
notant a;, a, et a; les trois demi-axes correspondants.

AR, = V-20
=11y (V-20)

Venrobage - Vfibre 4
. Cr V= gn a;a,as (V-21)

Co =
Vf ibre

ii. ~ Evaluation des propriétés de I'enrobage

Afin de déterminer les propriétés des interphases, il suffit donc d'estimer y. Ceci peut étre
fait a I'aide des images prise au MEB lors des essais de flexion décrits dans le chapitre I. Il a ici été
choisi de définir y constant quelles que soient les conditions d'humidité et I'orientation préférentielle
des fibres. Une cinquantaine d'images ont ainsi été extraites d'essais longitudinaux et transverses a
RH = 0% et RH = 100%. Le critére de sélection de ces photos est de pouvoir estimer de maniére fiable
la distance a laquelle s'étend I'endommagement lorsqu'il y a décohésion de l'interface. La Figure V.7
présente deux des images retenues. Il apparait que dans la majorité des cas, la zone d'enrobage est
sous l'influence de plusieurs fibres. Ceci est cependant caractéristique du matériau composite, et
c'est pourquoi il est au final préférable de mixer les valeurs alors obtenues avec celles, plus rares,
d'interphases isolées. A noter que chaque image permet plusieurs mesures. Finalement, la taille de
I'enrobage a été quantifiée a partir d'environ 450 estimations. Chacune d'entre elles consiste a
mesurer la taille en um de la plus grande fissure partant de I'interface. Si celle-ci relie deux fibres, la
distance retenue est a mi-chemin entre les deux inclusions. La valeur de x est finalement estimée en
divisant la longueur mesurée par le rayon moyen des fibres, soit 5 um.

Pour chaque estimation, il convient de pondérer la valeur obtenue pour y par I|'état
d'endommagement supposé du matériau composite au moment de la prise de I'image. En effet, la
zone endommagée est vraisemblablement différente entre le début de la décohésion de l'interface
et la ruine du matériau. L'hypothése est ici faite d'un endommagement de I'enrobage linéaire avec la
progression de la contrainte macroscopique. Chaque valeur de y est donc divisée par le pourcentage
défini par le rapport entre la contrainte au moment de la prise d'image et celle a rupture de I'essai
concerné.

Au terme de ces calculs, la valeur moyenne de y est de 25%. Cette estimation recéle un
dernier biais a corriger. En effet, cette mesure ne s'intéresse intrinsequement qu'aux interphases
endommagées. Cependant, une part non négligeable des enrobages ne présente pas ou peu de
défauts. Il apparait alors nécessaire d'estimer la proportion d'interphases réellement endommagées.
Ceci est fait a partir d'images MEB prises a un grossissement plus faible, ce qui permet alors
d'estimer cette répartition. Une quinzaine de clichés, dont I'un d'entre eux est présenté Figure V.8,
sont ainsi retenus. Bien entendu, ils sont choisis afin d'observer des configurations proches de la
rupture du matériau. lls permettent d'examiner entre 10 et 100 interfaces chacun. Il apparait qu'en
moyenne, 82% des interfaces sont destinées a s'endommager de maniéere notable. La valeur finale de
x est donc ajustée a 20,5%.
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Figure V.7 — Exemples de photos prises au MEB ayant servies a estimer la taille de I'enrobage.
a. Image d'un échantillon longitudinal saturé en eau subissant une contrainte égale a 81% de celle a
rupture b. Image d'un échantillon transverse sec subissant une contrainte égale a 79% de celle a

rupture. Les zones les plus intéressantes sont cerclées de rouge.
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Figure V.8 — Exemple d'image prise au MEB retenue pour estimer la proportion d'enrobages
endommagés (dont une partie est encerclée en rouge) par rapport au nombre total d'interphases.
Des exemples d'enrobages sains sont cerclés de bleu.

Il est désormais possible de déterminer les propriétés de l'enrobage. En considérant une
longueur de fibre moyenne de 220 pm pour un diamétre de 10 um, le facteur de forme des
enrobages est déterminé par I'équation (V-20) et est égal a 18,4. Cette valeur fixe la fraction
volumique de I'enrobage a 8,5%, accordement & I'équation (V-21) et a un taux de fibre de 18%. A
noter que la concentration d'enrobage prise lors de I'analyse de sensibilité était sensiblement plus
élevée du fait d'une valeur de y alors définie a 50%. Cette valeur avait été choisie en ne considérant
arbitrairement que la Figure V.5.

b. Orientation des fibres

Afin de décrire fidelement la microstructure du PA66-GF30, il reste a prendre en compte
I'orientation des fibres. Les données issues de la microtomographie aux rayons X et obtenues dans le
cadre de la these d'Arif [8] sont alors utilisées. Pour rappel, il s'agit de I'analyse de deux échantillons
prélevés a deux positions différentes d'une plaque de PA66-GF30 moulée par injection.
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i.  Post-traitement des données issues de la microtomographie

L'étude microtomographique permet notamment de compter les fibres a l'intérieur du
volume analysé. Cette opération est réalisée avec le logiciel AVISO, et sépare les fibres de la matrice
en considérant les niveaux de gris [8]. Pour chaque élément considéré comme une fibre, il est
possible de déterminer son volume, sa longueur, sa largeur, son facteur de forme, les coordonnées
spatiales de son barycentre ainsi que ses angles d'orientation & et ¢ (accordement a la Figure 1.14).
Une telle analyse permet ici d'isoler plus de 150 000 éléments dans le volume considéré. Elle n'est
cependant pas a l'abri de biais numériques, et certains éléments sont en effet des artefacts. C'est
pourquoi un filtre est mis en place afin de récupérer les informations réellement liées aux fibres.
Tout élément possédant un facteur de forme inférieur & 4 ou un volume 3D inférieur a 240 um® n'est
pas gardé. Ce filtrage n'est pas négligeable car le volume total des éléments « fibres » est alors
diminué de 32%. De plus, l'orientation de ces artefacts est majoritairement a 90°, ce qui ne
mangquerait pas de perturber I'ODF dont I'enjeu est notamment de déterminer la proportion de fibres
longitudinales par rapport a celles transverses.

Maintenant que toutes les fibres sont identifiées, il est possible de post-traiter les données
afin de les discriminer selon leur orientation et leur profondeur (c'est a dire la position de leur
barycentre selon I'épaisseur). Les fibres sont triées par tranche de 20 um selon I'épaisseur et divisées
en différentes familles d'orientation en utilisant un pas angulaire de 10°. Afin de pouvoir travailler
avec des grandeurs comparables, seul le volume cumulé des éléments fibres est retenu pour une
orientation et une profondeur données. En effet, [I'analyse numérique des données
microtomographiques ne permet pas déterminer le contour physique de la fibre et peut alors la
morceler en plusieurs éléments.

Tout d'abord, on cherche a définir les épaisseurs de chacune des couches de la structure
cceur-peau surface. Pour rappel, I'échantillon fait 3,2 mm d'épaisseur et on ne s'intéresse qu'a la
moitié de celui-ci. Deux indicateurs sont alors utilisés. Dans un premier temps, la moyenne de I'angle
d'orientation par épaisseur est déterminée. L'écart type de la distribution par rapport a cette
moyenne est ensuite calculé. Les résultats sont représentés sur la Figure V.9. La distribution de
I'échantillon situé vers le fond du moule est plus dispersée que celle pour celui situé pres de la porte
d'injection. En ce qui concerne la surface et la peau, I'angle moyen reste proche de 0°, bien qu'il soit
autour de -20° pour la surface de I'échantillon éloigné du dispositif d'injection. Le passage du coeur
vers la peau se marque par un changement de l'angle moyen, qui se traduit également par
I'augmentation de l'indicateur de I'écart type. La valeur de I'angle moyen a cceur, ici entre 30° et 60°,
devrait étre en théorie plus élevée (autour de 70° comme le montreront les paragraphes suivants).
Ceci est di au fait que les angles ont ici été définis entre -90° et 90°, modulo n. Cela n'a cependant
aucun impact sur I'évaluation de I'épaisseur des différentes couches.

En partant de la surface, la peau n'est pas atteinte avant une stabilisation de I'écart type. De
la méme maniere, la peau se termine quand I'écart type augmente de nouveau. La couche de
transition est alors initialisée, et le cceur ne commence que lorsque I'angle moyen se stabilise et que
|'écart type rechute. Les épaisseurs calculées sont données dans le Tableau V.1. La peau est la couche
la plus affectée par la position de prélévement. Elle rétrécit au profit de la surface et de la couche de
transition. A noter que I'épaisseur du coeur est ici disproportionnée par rapport aux autres. En effet,
cette couche n'a pas de symétrique par rapport au milieu de I'épaisseur et n'est donc représentée
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gu'une fois. La couche a cceur n'est par ailleurs pas forcément centrée au milieu de I'échantillon (qui
correspond a 1,6 mm de profondeur).
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Figure V.9 — Indicateurs de la moyenne angulaire des fibres et de I'écart type de la distribution par
rapport a 0°, en fonction de la position de la fibre suivant I'épaisseur de I'échantillon. a. Echantillon A
(pres du dispositif d'injection). b. Echantillon B (pres du fond du moule).

Echantillon Surface Peau Transition  Cceur
A 120 pm 1180 um 100 pm 200 pm
B 200 pm 1040 pum 180 um 160 pm

Tableau V.1 — Estimation de |'épaisseur des différentes couches du PA66-GF30.

Maintenant que les épaisseurs des différentes couches ont été identifiées, intéressons-nous
aux fonctions de densités d'orientation (ODF) indispensables pour I'exploitation du modeéle
développé. La méthode pour trier les fibres est la méme, mais le découpage selon I'épaisseur est
maintenant réalisé selon la position des différentes couches.
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ii.  Estimation de la distribution d'orientation selon ¢

La fonction de densité d'orientation selon angle ¢ est tout d'abord examinée. ¢ correspond a
I'angle que fait la fibre avec le plan d'injection. Une orientation longitudinale ou transverse telle que
définie jusqu'a maintenant aura donc un angle ¢ égal a 0. Les résultats du post-traitement des
données issues de la microtomographie sont présentés sur la Figure V.10. Pour ce calcul, le pas
angulaire a été ramené a 5°. La conclusion de ces résultats est que l'angle ¢ n'a pas vraiment
d'impact sur la distribution d'orientation des fibres. En effet, pour toutes les couches, il est fortement
concentré autour de 0°. Seuls le coeur et éventuellement la couche de transition ont une distribution
a peine moins resserrée autour de la valeur nulle.
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Figure V.10 — Fonction de densité d'orientation de I'angle ¢ des fibres, en fonction de la couche
considérée. a. Echantillon A. b. Echantillon B.
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Ces résultats poussent a considérer ¢ comme étant nul dans le cas du PA66-GF30, ce qui
conforte les résultats obtenus par Fu et Lauke mentionnés au chapitre | [246]. Cela permet
également de réduire drastiquement le nombre de famille d'orientations, puisque celui-ci ne sera
plus basé que sur l'angle §. Cette hypothése est tout de méme quantifiée en déterminant la
proportion de fibres qui sont alors recentrées. Pour I'échantillon A, il y a notamment 5,7% de fibres
qui possedent un angle ¢ supérieur a 12,5° (dont 13,2% des fibres a coeur). En ce qui concerne
I'échantillon B, il y en a 4,7% (et 8,3% a coeur). L'hypothese faite est donc raisonnable.

iii. ~ Identification des fonctions de densités d'orientation selon ¢

Intéressons-nous désormais a la principale motivation de ce post-traitement. Il s'agit de
déterminer précisément la fonction de densité d'orientation dans le plan d'injection, caractérisée par
I'angle 9. Les résultats du post-traitement des données issues de la microtomographie sont donnés
sur la Figure V.11 pour un pas angulaire de 5°. lls mettent en valeur les orientations préférentielles
du ceeur et de la peau, respectivement autour de 0° et de 70°. Au niveau de la surface et de la couche
de transition, I'orientation est bien plus dispersée mais a tendance a se resserrer autour de 0°. Ces
conclusions sont conformes aux observations expérimentales menées dans le chapitre .

Ces fonctions de densités d'orientations peuvent étre représentées mathématiquement par
des fonctions analytiques. La forme des pics obtenus est analogue a ce qu'on peut observer lors de
I'analyse d'un matériau cristallin par diffraction des rayons X. C'est pourquoi les fonctions analytiques
usuelles de cette technique ont ici été testées. Il s'agit alors d'ajuster des courbes de Gauss, de
Lorentz, de pseudo-Voigt ou de Pearson VIl et d'observer laquelle correspond le mieux aux ODF
obtenues. Il s'avere que la fonction de Pearson VIl est ici la plus adaptée. Sa densité de probabilité
est donnée par I'équation (V-22). §, correspond a I'angle moyen, M a un parametre de forme, /o, a
la valeur atteinte par la fonction en §,, et K est corrélé a I'inverse de la largeur du pic. Les densités de
probabilité des autres courbes types sont données dans I'annexe F. Il est alors possible de modéliser
I'ODF avec une fonction combinant deux pics de Pearson VII. Ceci est réalisé sur la totalité de
|'épaisseur de I'échantillon, en considérant simultanément les deux spécimens. La Figure V.12
présente cette identification pour un pas angulaire de 10°. Les paramétres obtenus sont indiqués
dans le Tableau V.2 et donnent une excellente corrélation. La modélisation permet de bien récupérer
les deux pics dus aux fibres longitudinales (en peau) et transverses (a cceur). C'est donc cette
fonction qui sera utilisée pour la suite de l'identification du comportement du PA66-GF30.

-M
M] (v-22)

Pearson VII(9) = Lyax [1 + K2 i

Afin de faciliter les simulations du comportement effectif, seules trois familles d'orientation
seront choisies. Celles-ci sont arbitrairement prises a 0°, 45° et 90°. En conséquence, les fractions
volumiques des fibres alignées a 0°, 45° et 90° sont respectivement définies a 12,7%, 3,9% et 1,4%.
L'équation (V-21) permet alors de calculer les fractions volumiques des enrobages orientées a 0°, 45°
et 90°, qui sont respectivement de 6%, 1,9% et 0,6%. Au vu des résultats de cette section, la
simulation pourrait aussi éventuellement se limiter a utiliser deux familles d'orientation placées a 0°
et 70°. Le nombre limité de familles d’orientations est imposé par la durée importante des
simulations en sollicitation cyclique.
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Pearson VIl 3, Imax K M
Premier pic 0° 0,251 0,088 0,961
Second pic 66° 0,029 0,051 11,99

Tableau V.2 - Valeurs des parametres des fonctions de Pearson VII pour l'identification des deux pics
de I'ODF des fibres selon I'angle 9.

iv.  Distribution du taux de fibre selon l'épaisseur

Avant de clore cette section dédiée a l'identification de la microstructure, il convient de
s'intéresser a un résultat collatéral de I'analyse précédente. En effet, les données
microtomographiques permettent également d'avoir une fonction de densité de fibre selon
|'épaisseur de la plaque injectée. En recalant cette derniére par rapport a la fraction volumique
attendue des fibres, on est alors capable de tracer I'évolution du taux de fibres avec I'épaisseur. Ces
observations sont représentées par la Figure V.13. Il apparait alors que la fraction volumique évolue
notablement en fonction de la position selon I'épaisseur. En l'occurrence, les fibres sont plus
nombreuses en surface et a cceur, alors que la concentration de fibre peut descendre a 12% en peau.
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Figure V.13 — Evolution de la fraction volumique de fibre en fonction de I'épaisseur.

Ce résultat est a garder en mémoire si I'on souhaite modéliser des VER du matériau
composite a différentes profondeurs. Ces résultats peuvent servir a alimenter un modele de type
multicouche composé de VER différents selon leur position dans |'épaisseur de la plaque injectée. I
est alors également possible de tirer profit de I'identification des ODF pour chaque couche. Ce type
de simulation pourra étre particulierement intéressant dans le cadre d’une analyse éléments finis sur
des structures, en couplant ce modele avec des données issues d’une simulation numérique du
procédé d’injection.
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3. Optimisation des parametres rhéologiques de la matrice

La loi de comportement de la matrice polyamide, ici un modéle de Zener 3D, doit également
étre identifiée afin de pouvoir simuler le comportement du PA66-GF30. En effet, comme précisé dans
le chapitre lll, I'identification sur un diagramme Cole-Cole ne permet pas d'identifier les constantes
de temps caractéristiques de la viscoélasticité. Des essais quasi-statiques et cycliques réalisés par
Solvay sur des éprouvettes de polyamide 6,6 conditionné a 50% d'humidité relative ont ainsi été
utilisés.

a. Identification des parametres en quasi-statique

En ce qui concerne les essais quasi-statiques, le pilotage se fait en déformation a une vitesse
de 10" s?, 3 température ambiante. La Figure V.14 présente la courbe contrainte déformation
correspondante. Les déformations selon les axes transverses sont également enregistrées et données
par la Figure V.15.
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Figure V.14 — Courbe contrainte-déformation du polyamide 6,6 a RH = 50% et sollicité en traction
quasi-statique a température ambiante.
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Figure V.15 — Evolution des déformations suivants les trois axes lors d'un essai quasi-statique a
température ambiante sur le polyamide 6,6 a RH = 50%.
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Le comportement du polyamide 6,6 est viscoélastique-viscoplastique. Seule la partie
viscoélastique nous intéresse ici. En effet, dans le cadre d’utilisation de pieces en PA66-GF30, le
niveau de contraintes atteint pour la matrice n’est pas suffisant pour déclencher des déformations
plastiques importantes. Lors d'un essai quasi-statique, la composante visqueuse de la déformation
élastique est cependant presque nulle. C'est pourquoi dans ce cas, l'identification ne concerne que la
partie élastique de la courbe contrainte-déformation ainsi que les déformations suivants les axes
transverses. L'optimisation des parametres est réalisée sur les trois courbes simultanément. Elle est
présentée sur la Figure V.16 et la Figure V.17, et montre une bonne corrélation. Le fait que la
contrainte simulée soit perturbée en dessous de 6 MPa est d( au fait que la déformation
expérimentale enregistrée |'est également et sert directement de consigne pour l'identification. Il est
alors intéressant de remarquer que I'algorithme d’identification cherche a optimiser la viscosité du
polyamide afin de s'ajuster aux irrégularités de la contrainte expérimentale. En ce qui concerne les
déformations transverses, le modele est bien capable de les capturer en méme temps que le
comportement en traction. A noter que le modéle étant isotrope, les déformations simulées suivants
ces deux axes sont égales.
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Figure V.16 — Identification élastique de la courbe contrainte-déformation du polyamide 6,6 a RH =
50% et sollicité en traction quasi-statique a température ambiante.
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essai quasi-statique a température ambiante sur le polyamide 6,6 a RH = 50%.
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b. Identification des paramétres sur essais cycliques

Considérons maintenant les essais cycliques ou la viscosité entre en jeu. Trois cas de
chargements différents sont étudiés (f, correspond a la fréquence et R au rapport de charge) :

e f=1HzetR=0,1.
e f=1HzetR=0,5.
e f,=5HzetR=0,5.

Le pilotage se fait en déformation a température ambiante. Chaque configuration est
répétée trois fois. Les identifications du modele a partir de la réponse en contrainte se font
également en utilisant les données quasi-statiques relatives aux déformations transverses. Cela
permet de garantir la pertinence du modele 3D identifié. Les valeurs identifiées dans cette section
sont données dans le Tableau V.3. La corrélation entre ces données et la simulation est toujours
excellente et identique a ce qui est déja représenté sur la Figure V.17. Pour les deux premiéres
configurations présentées sur la Figure V.18 et la Figure V.19, les 3 essais sont quasiment identiques
et leur identification peut donc étre menée de front. Le troisieme chargement a 5Hz, représenté sur
la Figure V.20, n'a par contre pas donné d'essais répétables. Ceci semble difficilement di a la
différence entre les trois consignes appliquées en déformation, qui est faible bien qu'existante. La
source de ce probléme est donc probablement le matériau, ce qui souléve un certain nombre de
guestions quant a la faisabilité d'une identification fiable du comportement du polyamide 6,6 a partir
d'une certaine fréquence de sollicitation.

Quelle que soit la configuration, la corrélation entre simulation et données expérimentales
est impeccable. L'effet visqueux, qui impacte tout particulierement le premier pic, est bien capturé.
En ce qui concerne le 3° chargement, 'identification aboutie a un jeu de parameétres différent pour
chaque essai mais la qualité de I'optimisation reste la méme. Le comportement du polyamide 6,6 est
donc capturé par un modeéle de Zener 3D. Cependant, ce modéle n'est pas congu pour pouvoir
capturer une variation de l'effet de vitesse. Il est donc difficile de garantir un jeu de paramétres
indépendant de la fréquence, du rapport de chargement, de la contrainte maximale et des conditions
hygrothermiques.

Des jeux de parametres différents, représentant I’évolution du comportement en fonction de
la vitesse de déformation, de I’hygrométrie et de la température, sont alors utilisés. A noter que
I'utilisation d'approches plus évolués, comme par exemple le modele VENU [223] [224] [225] en
cours d’'implémentation dans SMART+, est envisagé dans le cadre du projet DURAFIP afin de prendre
en compte ces aspects dans un méme modele.

Zener 3D G; G, ns
f,=1HzetR=0,1 430 1688 799
f,=1HzetR=0,5 399 1691 2393

f,=5HzetR=0,5(1) 437 1699 547
f,=5HzetR=0,5(2) 627 1888 717
f,=5HzetR=0,5(3) 679 3213 946

Tableau V.3 — Valeurs des paramétres du modele de Zener 3D pour l'identification du comportement
de la matrice lors d'essais cycliques.
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Figure V.19 - Identification du comportement cyclique du polyamide 6,6 a RH = 50%, pour un

chargement de fréquence 1Hz et avec un rapport de charge de 0,5.

12

10

Contrainte (MPa)

0 0,2

0,4

0,6 0,8 1

Temps (s)

1,2 1,4 1,6

0,02

0,016

0,012

0,008

0,004

0

Déformation

o (Simulation 1)

o (Simulation 2)

o (Simulation 3)

o (Expérience 1)

o (Expérience 3)
e c11 (Consigne 1)
e ¢11 (Consigne 2)
= ¢11 (Consigne 3)

Figure V.20 - Identification du comportement cyclique du polyamide 6,6 a RH = 50%, pour un
chargement de fréquence 5Hz et avec un rapport de charge de 0,1. Trois essais différents sont

représentés.

198



4. Evaluation des parametres d’endommagement

Il ne reste plus désormais qu'a identifier les parametres des lois d'endommagements. Ces
parameétres devraient idéalement étre obtenus aprées analyse des données expérimentales a I'échelle
microscopique, ce qui permettrait de découpler les différents mécanismes d'endommagement. C'est
cependant difficile en pratique, bien que les derniers progres en microtomographie aux rayons X
assistée par ordinateur permettront une caractérisation fine des champs locaux et des mécanismes
physiques a I’échelle microscopique dans ce type de composites. C'est a ce propos |'un des enjeux de
la these de Rolland, débutée pendant les présents travaux de these et également menée dans le
cadre du projet FUI-DURAFIP [247] [248]. Ainsi, dans cette section, seules des courbes
macroscopiques sont utilisées pour une lidentification des parameétres d'endommagement. A
fortiori, une identification compléte sur des essais en fatigue s’avere particulierement colteuse en
temps de calcul, en raison du nombre important de cycles a simuler. C'est pourquoi celle-ci se fait ici
sur des essais atypiques mais potentiellement intéressants en ce qui concerne les cinétiques
d'endommagement. Ces essais ont été réalisés par notre partenaire PSA Peugeot-Citroén dans le
cadre du projet FUI-DURAFIP. Ils ont notamment été exploités dans le cadre des travaux de thése de
Launay [3] [15]. Les résultats pour les éprouvettes longitudinales de PA66-GF30 conditionnées a RH =
50% sont ici utilisés.

a. Courbes macroscopiques issues de chargements atypiques

Trois types de chargements uniaxiaux différents sont considérés. Le premier, ici dénommé RS
(relaxations successives), consiste en un essai piloté en déformation, ol la consigne comporte une
succession d’échelons de plus en plus importants et qui sont maintenus, formant des paliers de
relaxation. Lorsqu'une déformation de 2% est atteinte, la consigne en déformation suit le chemin
inverse jusqu'a atteindre une déformation nulle sur le dernier palier. Cette consigne, ainsi que la
réponse macroscopique en contrainte, sont représentées sur la Figure V.21. Cette expérience a été
sélectionnée pour l'identification car elle méle remarquablement viscosité et endommagement du
matériau composite.

En effet, le comportement viscoélastique est ici bien marqué. Une relaxation importante de
la contrainte lors des plateaux ascendants est notamment observée. Cependant, il n'est pas le seul
responsable de I'évolution non-linéaire de la contrainte en fonction de la déformation imposée au
cours de I'essai. Ceci est particulierement visible lors du pic central de déformation. Cette consigne
abrupte provoque un niveau de contraintes qui favorise I'endommagement au sein du matériau
composite. Cette accélération de la dégradation peut étre constatée en comparant le niveau de
contrainte asymptotique (a long terme) des plateaux avant et aprés ce pic. Cet écart ne peut pas étre
di a la seule viscosité et témoigne donc directement d'une évolution de la microstructure due a
I'endommagement. En outre, I'endommagement apparait également lorsque I'on compare deux
plateaux de relaxation symétriques (en dehors de ceux décrits juste avant). L'écart supposé entre les
asymptotes en contrainte confirme le constat précédent. Il y a donc un couplage entre viscosité et
endommagement qui provoque une évolution complexe de la contrainte et la rend dissymétrique
entre charge et en décharge. L’évolution de 'endommagement est a la cause de ce changement de
comportement. D'une part, ceux-ci sont en effet plus enclins a se déclencher lors de la charge du
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matériau. D'autre part, il s'agit ici d'un pilotage en déformation. Ainsi, si I'endommagement est tel
que les fibres ne supportent plus aucune charge, la matrice est alors soumise a des contraintes plus
importantes, ce qui va privilégier |'aspect viscoélastique du comportement et accélérer
I'endommagement par fissuration. Pour conclure sur cet essai, il est a noter que pour le dernier
palier a déformation imposée nulle, le matériau composite subit des contraintes de compression.
Ceci peut s'expliquer par la déformation anélastique due soit a I'endommagement, soit a la plasticité
de la matrice si les fibres ne supportent plus la charge du matériau.
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Figure V.21 — Contrainte et déformation macroscopique pour le premier chargement considéré (RS)
dans le cadre de I'identification des lois d'évolution de I'endommagement.

Le second chargement utilisé, baptisé FS (fluages successifs), correspond a une succession de
fluages a des paliers de contraintes de plus en plus élevées. Ces paliers sont séparés par des périodes
de repos a contrainte nulle. La consigne en contrainte ainsi que la réponse macroscopique du
matériau composite en déformation sont données par la Figure V.22. Ce type d'essai est tout aussi
intéressant que le précédent car il permet également de mettre en avant le visco-endommagement
du composite, tout en étant ici piloté en contrainte.
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Figure V.22 — Contrainte et déformation macroscopique pour le second chargement considéré (FS)
dans le cadre de l'identification des lois d'évolution de I'endommagement.
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La viscoélasticité de la matrice, mise en évidence par le fluage du composite dés le premier
palier, est de plus en plus prononcée avec I'augmentation du palier de la contrainte. Cependant et
comme précédemment, il est possible de voir que la rhéologie de la matrice n’est pas seule
responsable de I'évolution de la déformation tout au long du chargement. En effet, une comparaison
de I'effet visqueux au moment de la charge et de la décharge indique qu'un autre phénoméne est en
jeu. En outre, la présence d'une déformation résiduelle lors des phases de repos révele la présence
d'un ou plusieurs mécanismes anélastiques. Deux hypothéses apparaissent alors comme les plus
probables. Ces effets peuvent étre dus a de I'endommagement et/ou de la viscoplasticité. Dans le cas
présent, seul 'endommagement est retenu sur la base des résultats des chapitres 1 et 2. L'existence
de la viscoplasticité n'est pas remise en cause mais est probablement trop faible pour expliquer les
observations précédentes. En effet, conformément a la méthode micromécanique de Mori-Tanaka et
dans un cas purement élastique, la contrainte dans la matrice ne devrait pas excéder 20 MPa au
niveau du dernier palier du chargement FS. En considérant le comportement de la matrice sous
sollicitation quasi-statique, tel que décrit par la Figure V.14, la déformation viscoplastique ne devrait
alors pas étre marquée pour les niveaux de contrainte en jeu. Le couplage entre viscoélasticité et
endommagement semble donc étre le principal responsable de I'allure de la courbe de déformation
macroscopique.

Un dernier chargement, ici référencé DOS (déformations oligocycliques successives), est
considéré dans le cadre de cette étude. La sollicitation consiste a enchainer une déformation cyclique
imposée pendant 5 cycles avec une phase de relaxation a déformation nulle. Aprées chaque
relaxation, un nouveau chargement cyclique est appliqué avec une déformation maximale de plus en
plus grande. Cette derniere est maintenue pendant 10 secondes a chaque sommet de cycle. La
déformation minimale et la vitesse de déformation sont constantes d'un bloc a l'autre et
respectivement égales & 0,3% et 10” s™. La consigne ainsi que la contrainte macroscopique sont
représentées sur la Figure V.23. Une nouvelle fois, cet essai a été considéré dans le cadre de
I'identification du PA66-GF30 de par le couplage visco-endommagement intéressant qui s'y profile.
En outre, 'aspect cyclique de cet essai permet de valider la prise en compte de ce type de

comportement du modele développé pour le PA66-GF30.

En effet, bien que la vitesse de déformation soit relativement faible, I'aspect visqueux du
comportement reste notable, notamment au niveau des premiers cycles ou encore lors de la
décharge. La présence d'une déformation anélastique est également révélée par le fait que le
matériau subisse une contrainte de compression (a long terme) lors du retour de la déformation a 0.
En outre, la contrainte sur les trois derniers blocs reste a peu pres constante alors que la déformation
maximale augmente de 2% a 3%. Ces phénomenes traduisent la présence de mécanismes
d'endommagement et/ou de plasticité. Les réles de ces deux derniers sont plus difficiles a séparer
pour ce dernier chargement, puisque leurs conséquences seraient ici similaires. Dans le cadre des
présents travaux de thése, la loi de comportement de la matrice est seulement viscoélastique. Ainsi,
et conformément aux observations précédentes, seule l'influence de I'endommagement est ici
envisagée.

Ces trois chargements atypiques vont ainsi permettre de tester la validité du modéle
développé via l'identification des lois d'évolutions de I'endommagement. Comme précisé dans cette
section, il serait néanmoins intéressant de pouvoir découpler les différents mécanismes
d'endommagement en tirant profit d’analyses quantitatives a I’échelle microscopique afin de pouvoir
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estimer l'influence réelle de la plasticité dans le comportement effectif du matériau composite, en se
servant alors des courbes étudiées ici.
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Figure V.23 — Contrainte et déformation macroscopique pour le troisieme chargement considéré
(DOS) dans le cadre de l'identification des lois d'évolution de I'endommagement.

b. Optimisation en considérant uniquement la dégradation de l'interphase

Dans un premier temps, |'optimisation des parametres n'est faite qu'en considérant la
décohésion de l'interface fibre/enrobage ainsi que ses conséquences. En effet, I'analyse de sensibilité
présentée au chapitre IV a montré que ce mécanisme gouvernait I'évolution du comportement
effectif du matériau composite. L'idée est alors ici de mesurer si ce mécanisme seul est a méme de
représenter fidelement I’'évolution du comportement pour les trois types d’essais complexes. Cela
permet également d'observer ces répercussions dans le cas particulier du PA66-GF30, notamment en
terme de création intrinseque de déformation anélastique. D'un point de vue de la modélisation
multi-échelles, une telle déformation est en effet générée lorsque I'endommagement s'incrémente.
Ceci est da au fait qu'une baisse du module de rigidité lors du chargement s'accompagne d'une
déformation anélastique qui résulte de la redistribution des champs locaux, contr6lée par les lois
micromécaniques de la localisation.

En préambule, il convient de préciser que le comportement de la matrice a été de nouveau
identifié afin de corréler au mieux les courbes expérimentales et simulées au niveau du premier
palier/cycle de chaque chargement, ol I'endommagement est négligeable voire inexistant. Un seul
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jeu de parameétres a été utilisé pour les trois configurations. Dans chaque cas, une simulation avec un
comportement viscoélastique sans endommagement a été réalisée a des fins de comparaison.

En ce qui concerne le chargement DOS, la contrainte effective des différentes simulations est
comparée a celle expérimentale sur la Figure V.24. Le comportement cyclique est relativement bien
simulé. Au niveau de la valeur de la contrainte lors des cycles, seuls les blocs deux et trois s'écartent
des données expérimentales. lls surestiment la contrainte effective. Ceci est possiblement di a
|'absence des mécanismes de ruptures de fibres et de microfissuration de la matrice, dont la
cinétique est plus rapide au début de la vie du matériau. Par ailleurs, la contrainte résiduelle dans les
phases a déformation imposée nulle est bien récupérée. Ceci indique que la déformation anélastique
peut étre en majorité imputée aux mécanismes d'endommagement en jeu. Comme attendu, la
simulation viscoélastique surestime fortement les contraintes calculées par le modele.

200

Simulation viscoélastique I
180 A

Simulation avec décohésion des interfaces

160 h
ssssee Expérience I||||
140 I

120

100

80

60

Contrainte (MPa)

40

20

0
500 000 15 2000 3000 F"‘Wﬂ ve s+ 2600
-20 l ¥
| Uil

Temps (s)

Figure V.24 — Contrainte macroscopique pour le chargement DOS, pour une simulation purement
viscoélastique et une simulation prenant en compte la décohésion des interfaces.

Les résultats de l'identification pour les chargements FS et RS sont respectivement donnés
sur la Figure V.25 et la Figure V.26. Dans les deux cas, la réponse viscoélastique est loin d'étre
suffisante pour approcher le comportement du PA66-GF30. En outre, I'absence d'un mécanisme
ayant lieu dans la premiere moitié des chargements est évidente. La décohésion de l'interface n'est
alors pas en mesure d'expliquer seule la baisse de rigidité qui y a lieu. L'algorithme d'identification
pousse alors les parameétres de la décohésion interfaciale a déclencher la rupture des interfaces au
moment qui lui apparait le plus opportun, de maniéere assez brutale. La cinétique de décohésion est
en effet ajustée afin de pouvoir rattraper la baisse de rigidité tout en essayant de capturer la
déformation/contrainte résiduelle a l'aide de la déformation anélastique due a I'endommagement.
Ceci a lieu lors du dernier palier de fluage pour le chargement FS et aux alentours du pic de
déformation maximum pour celui RS.
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Figure V.25 — Déformation macroscopique pour le chargement FS, pour une simulation purement
viscoélastique et une simulation prenant en compte la décohésion des interfaces.
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Figure V.26 — Contrainte macroscopique pour le chargement RS, pour une simulation purement
viscoélastique et une simulation prenant en compte la décohésion des interfaces.

En conclusion de ce paragraphe, il apparait clairement que la modélisation du PA66-GF30 ne
peut pas se limiter au seul comportement viscoélastique de la matrice. En effet, en reprenant
I'analyse des résultats expérimentaux effectués plus haut, des mécanismes anélastiques et
adoucissants apparaissent nettement au cours de ces essais. De plus, les simulations intégrant le seul
mécanisme de la décohésion de l'interface ne permettent pas non plus de représenter correctement
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I’évolution du comportement effectif du matériau dans des sollicitations complexes. L'intégration de
mécanismes supplémentaires va alors permettre de discriminer le réle de 'endommagement et de la
déformation anélastique. Bien que moins impactant sur les phénomenes en jeu au sein du matériau,
les deux autres mécanismes sont tout de méme nécessaires a la modélisation développée, comme
montré lors de I'analyse de sensibilité. Dans le cas du PA66-GF30, la prochaine section va permettre
de valider leur contribution a la simulation de la réponse effective du VER, sans imposer a la loi
d'évolution de la dégradation de l'interface de représenter des comportements qui ne peuvent lui
étre attribués.

c¢. Optimisation avec les trois mécanismes d'endommagement

L'étape finale de la modélisation du PA66-GF30 concerne donc la détermination simultanée
des lois d'évolution des trois mécanismes d'endommagement. Dans cette section, les valeurs
identifiées des parameétres sont données dans le Tableau V.4. En ce qui concerne le chargement RS,
les résultats sont représentés sur la Figure V.27. La contrainte macroscopique est bien mieux simulée
gue dans le paragraphe précédent. Deux secteurs sont un peu moins bien capturés. Il s'agit des
paliers ou la déformation est maximale ainsi que du palier final. Dans le premier cas, c'est
principalement di au processus de décohésion de l'interface, dont la cinétique est identifiée telle
qgue la progression de I'endommagement est retardée dans |'histoire du chargement. Celle-ci doit
cependant étre effective lorsque la décharge progressive débute. Dans le second cas, la contrainte
résiduelle de compression due a la déformation anélastique est sous-estimée. Cela sous-entend que
la dégradation de l'interphase n'est pas allée assez loin pour pouvoir la reproduire. Par ailleurs, les
ruptures de fibres et la fissuration de la matrice permettent de reproduire le comportement
endommageable initial.
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Figure V.27 — Contrainte macroscopique pour le chargement RS, pour une simulation prenant en
compte les trois mécanismes d'endommagement.
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Les résultats pour le chargement FS sont donnés sur la Figure V.28. La déformation
macroscopique simulée est particulierement fidele a celle expérimentale, pour chacun des paliers de
chargement. Une nouvelle fois, I'ajout des ruptures de fibres et de la fissuration matricielle permet
de reproduire la baisse de rigidité ayant lieu au début du chargement. La décohésion de l'interface se
fait ensuite de plus en plus prononcée alors que des paliers a contrainte plus élevée sont appliqués.
Son influence est alors particulierement ressentie sur les deux derniers blocs. Cependant, la
déformation résiduelle n'est ici pas récupérée. Ceci est dli au fait que les interfaces ne sont pas assez
endommagées au terme de la simulation, et que l'algorithme a privilégié les deux autres mécanismes
pour identifier la majorité de la courbe macroscopique.
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Figure V.28 — Déformation macroscopique pour le chargement FS, pour une simulation prenant en
compte les trois mécanismes d'endommagement.

La réponse macroscopique en contrainte pour le dernier chargement (DOS) est représentée
sur la Figure V.29. L'ajout des ruptures de fibres et de la fissuration matricielle permet de capturer la
contrainte cyclique lors des 2° et 3° blocs, contrairement aux résultats de la partie précédente. La
corrélation entre données expérimentales et simulées est donc bonne. Cependant, la décohésion
interfaciale est ralentie par rapport au cas précédent, ce qui perturbe I'obtention de la contrainte
due a la déformation anélastique. Ceci explique I'écart au niveau des paliers a déformation imposée
nulle. Un mécanisme de déformation anélastique semble alors nécessaire afin de prendre
correctement en compte I'évolution de la déformation non recouvrable observée dans cet essai.

En conclusion, le modele choisi pour le PA66-GF30, et plus particulierement les lois
d'évolution des mécanismes d'endommagement, peuvent étre identifiés sur des courbes
macroscopiques. De plus, ces mécanismes ne sont pas redondants et participent chacun de maniére
différente a I’évolution du comportement. Les cas atypiques ici choisis, de par la diversité de leur
sollicitation, servent dans une certaine mesure de cas-test uniaxial au modele. Les résultats sont
toutefois corrects, bien qu'il y ait une marge d'amélioration. En effet, sans informations
supplémentaires a I'échelle microscopique, l'algorithme d'optimisation ne peut pas facilement
découpler les différents mécanismes d'endommagement, ce qui abouti dans chacun des cas a la
surestimation ou a la sous-estimation de certaines cinétiques.
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En outre, du fait de contraintes temporelles et logistiques, les identifications réalisées dans
cette section pourraient étre affinées et donner des résultats plus précis. Cependant, ceci se fait au
prix d'une utilisation conséquente de ressources numériques. En effet, le probléme d'optimisation
global comporte 15 parameétres a identifier, et ce uniquement pour les lois d'évolution de
I'endommagement. Afin de mener les simulations correspondantes dans les temps, ce nombre a été
ici artificiellement réduit a 10, en fixant arbitrairement les coefficients les moins influents (pour la
rupture de fibre : y = 1, pour la fissuration de la matrice : y =1 et £ = 5, et pour la décohésion des
interfaces : Opture = 118 MPa [137] et w = 1).

Avant d'aller plus loin dans la modélisation micromécanique du PA66-GF30, il apparait alors
crucial de pouvoir valider les cinétiques d’endommagement par une analyse fine de la caractérisation
expérimentale de I'évolution de I'endommagement a |'échelle microscopique. En ce sens, les
résultats quantitatifs d’essais in-situ en microtomographie seraient un apport considérable.
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Figure V.29 — Contrainte macroscopique pour le chargement DOS, pour une simulation prenant en
compte les trois mécanismes d'endommagement.

Rupture de fibre Microfissuration de la matrice | Dégradation de l'interface
Chargement
L (MPa) | «a 6 £ (MPa) o 6 n Nine a K (%)
RS 5500 | 1,54 | 4,63 280 4,40 | 5,01 | 2,1 17,9 1,53 0,03
FS 2100 | 1,92 | 2,8 140 5,67 |1,60|9,24| 20,3 1,87 0,05
DOS 9000 | 1,07 | 3,70 99 2,79 (5,17 | 1,10 | 23,9 1,05 0,14

Tableau V.4 — Jeu de parameétres correspondant aux trois lois d'évolutions des mécanismes
d'endommagement, pour I'analyse de sensibilité.
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5. Conclusion

Au cours de ce dernier chapitre, le modele multi-échelles développé jusqu'ici a été adapté au
PA66-GF30. Pour ce faire, des algorithmes d'optimisation poussés ont été utilisés. Il s'agit de
méthodes avancées de rétro-ingénierie qui permettent de résoudre un probleme d'optimisation
complexe sans passer par une solution analytique. Ainsi, un algorithme génétique a été combiné avec
celui de Levenberg-Marquardt. D'une part, I'outil d'optimisation créé permet alors de tirer profit de
|'efficacité de I'algorithme génétique. En effet, cette méthode excelle a scanner |'espace des solutions
potentielles et a amener des groupes de solutions aux alentours des différents minima locaux.
D'autre part, la méthode de Levenberg-Marquardt permet de faire converger les solutions les plus
prometteuses vers ces minima, et donc a fortiori de déterminer précisément une solution optimale.

Ce type de modeéle, caractérisé par un temps de simulation important et un nombre
raisonnable de parameétres a identifier (moins de 30), serait tout a fait adapté pour tirer profit de
méthodes d’optimisation de type méta-modeles, en utilisant par exemples de fonctions de Kriging.
C'est I'une des perspectives envisagées de ce travail de these, qui pourrait aussi faciliter I'analyse de
sensibilité aux parameétres en ayant accés a une approximation analytique de la réponse du modele
(en terme de fonction co(t) sur tout I'espace des parametres.

Dans un premier temps, l'identification du modéle s'intéresse a la microstructure du PA66-
GF30. Il s'agit tout d'abord de déterminer les caractéristiques de la phase qui enrobe les fibres, en
termes notamment de fraction volumique et de facteur de forme. De par les observations
microscopiques réalisées au MEB, il apparait que la fibre et son enrobage ne sont pas homothétiques
mais que leurs enveloppes restent approximativement équidistantes en tout point. Ceci définit alors
les demi-axes ellipsoidaux de I'enrobage comme étant égaux a ceux de la fibre plus une constante.
Cette derniére est alors estimée a partir d'une étude poussée de la zone endommageable autour
d'une inclusion, a partir des essais in-situ réalisés au MEB. Cette analyse permet donc de déterminer
la taille et le facteur de forme de I'enrobage. Indirectement, elle fixe alors également la fraction
volumique de I'enrobage.

La prochaine étape d'identification concerne la distribution d'orientation des fibres, a classer
selon un certain nombre de familles d'orientation dans le modéle micromécanique. La
microstructure coeur-peau du composite est divisible en 4 couches successives : la surface, la peau,
une couche de transition et le coeur. Chacune d'entre elles est caractérisée par une distribution
d'orientation spécifique. Il est alors intéressant de pouvoir déterminer |'épaisseur de ces différentes
strates, ce qui est ici réalisé a I'aide de I'analyse des données issues de la microtomographie aux
rayons X. Par ailleurs, I'écart angulaire des fibres avec le plan d'injection est démontré comme étant
négligeable. Seule l'orientation des fibres dans le plan est alors nécessaire pour décrire la
microstructure. L'ODF correspondante est déterminée pour chacune des couches du matériau
composite. Il s'avere que la distribution d'orientation est modélisable par une combinaison de
fonction de Pearson VII. Cette approche permet d'obtenir une représentation fidéle des ODF
expérimentales obtenues. Dans le cadre de cette thése, seule I'ODF globale du matériau est
considérée, et 3 familles d'orientation sont retenues (a 0°, 45° et 90°).

L'identification se poursuit avec la détermination des paramétres de la loi constitutive de la
matrice. Le polyamide 6,6 est modélisé par un modéle de Zener 3D. Les algorithmes de rétro-
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ingénierie sont utilisés sur des données issues d'essais de traction quasi-statiques et cycliques pilotés
en déformation. Les premiers servent a valider le caractere tridimensionnel du modele en élasticité,
tandis que le second permet d'évaluer le comportement viscoélastique de la matrice lors d'une
sollicitation cyclique. La corrélation entre données expérimentales et simulées est bonne, bien
gu'une identification différente soit requise pour chaque cas de chargement envisagé. L'une des
limites du modele de Zener 3D est effectivement de ne pas étre sensible a I'effet de vitesse.

La derniére étape de l'identification concerne la détermination des paramétres des lois
d'évolution associées aux trois mécanismes d'endommagement implémentés. Pour ce faire, trois
chargements atypiques sont utilisés. lls se caractérisent par une influence particulierement
importante de I'histoire de chargement, ce qui se traduit par un couplage fort entre viscosité et
endommagement. Cet environnement complexe est alors intéressant pour tester une identification
poussée des cinétiques d'endommagement.

Dans un premier temps, il est mis en valeur que ['utilisation de la dégradation de l'interphase
seule ne permet pas de modéliser rigoureusement le comportement macroscopique. Les deux autres
mécanismes d'endommagement, a savoir les ruptures de fibres et la microfissuration de la matrice,
sont nécessaires afin de pouvoir calibrer les lois sur les bons phénomeénes a I'échelle microscopique.
En l'absence de données permettant le découplage des différents processus d'endommagement, il
est alors nécessaire de les identifier simultanément. Cette tache s'avere particulierement ardue,
étant donné le nombre de paramétres en jeu. En outre, les effets des différents mécanismes
s'enchevétrent partiellement a I'échelle macroscopique, ce qui compliqgue d'autant plus
I'identification. Les résultats obtenus sont néanmoins corrects et le comportement macroscopique

est dans |I'ensemble bien capturé.

Finalement, l'identification du comportement macroscopique a montré tout le potentiel de
I'approche multi-échelles en termes de capacités de prédiction du comportement du PA66-GF30. En
effet, la formulation de lois d'endommagement, basée sur des mécanismes physique ayant lieu a une
autre échelle (microscopique), permet de correctement représenter le comportement
macroscopique. Si la simulation du comportement macroscopique peut encore étre améliorée,
I'approche développée dans ce travail de these, fondée sur un couplage fort entre simulation et
caractérisation multi-échelles, reste trés pertinente. Avant de pouvoir valider plus avant le modele et

la démarche d’identification basée sur des essais a I'échelle macroscopique, et plus tard développer
une modélisation prédictive en fatigue, il semble nécessaire de pouvoir identifier séparément les
différentes cinétiques d'endommagement. L'étape suivante sera alors une optimisation fine des
parametres a partir de données obtenues pour des chargements a grand nombre de cycles, avant de
passer a une validation du modéle en prévoyant le comportement du composite dans le cas de
chargements en fatigue différents. Ces derniers seraient par exemple caractérisés par une autre

contrainte maximale ou encore un angle de sollicitation différent.
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Conclusion générale

Le présent mémoire de these signe I'aboutissement des travaux initiés en 2011 avec le
doctorat de Muhamad Fatikul Arif. Ces deux études se sont déroulées dans le cadre du projet
structurant DURAFIP cofinancé par le FUI-DGCIS. Arif a mené une investigation expérimentale
avancée sur le polyamide 6,6 renforcé par des fibres de verre courtes a hauteur de 30% en masse. Le
but était alors de confirmer ou d'infirmer I'existence et éventuellement le r6le central de
I'endommagement au sein du comportement du matériau composite, pour des chargements
monotones ou cycliques. L'étude méle alors habilement des essais de flexion in-situ au MEB ainsi
gu'une analyse fine par microtomographie aux rayons X assistée par ordinateur. Les observations
faites prennent en compte la microstructure du matériau ainsi que les conditions hygrothermiques.
La deuxieme partie de ce projet, et I'enjeu principal de la présente thése, consiste alors a tirer profit
de cette caractérisation fine a I'échelle microscopique ainsi que d’autres résultats issus du travail
collaboratif du projet DURAFIP, afin de proposer un modeéle multi-échelles incluant la loi d'évolution
de I'endommagement et pouvant étre appliqué en fatigue.

Ce travail débute donc par une analyse approfondie de tous les phénomenes qui se
déroulent lors de la sollicitation mécanique du PA66-GF30, en prenant pour appui les références
bibliographiques correspondantes. La compréhension du comportement de ce matériau composite
commence par une étude attentive de ces différents constituants et de la microstructure du
matériau. Il est alors mis en valeur que le comportement du polyamide 6,6 est fortement
viscoélastique, ce qui impacte notablement la réponse effective du composite. En outre, ce
thermoplastique est particulierement sensible aux conditions environnementales, dont notamment
la température et I'humidité relative. Par ailleurs, le procédé de fabrication utilisé dans le cadre du
projet DURAFIP pour le PA66-GF30 est le moulage par injection. Ce dernier induit une microstructure
particuliere du matériau composite et impacte par conséquent son comportement. Cette structure
cceur-peau comporte en effet une majorité de fibres alignées avec la direction d'injection, et seules
celles situées au coeur lui sont orthogonales. Dans ce premier chapitre, I'étude se porte également
sur le comportement global du matériau composite. Celui-ci s'avére particulierement sensible a
I'histoire de chargement, que ce soit pour des sollicitations monotones ou cycliques. En outre, les
résultats de la thése d'Adil Benaarbia, qui s’est également déroulée dans le cadre de ce projet,
mettent en exergue I'absence de cycle stabilisé au cours d'un essai en fatigue sur la base de I'étude
du bilan énergétique. Il s'agit d'un résultat fort qui a des conséquences sur I'ensemble de la
modélisation.

Cette premiere partie se clot sur I'analyse des mécanismes d'endommagement du matériau
composite. Arif confirme Il'importance de leur réle dans le comportement du PA66-GF30. En effet,
I'endommagement est particulierement diffus lors de la sollicitation de ce matériau. Il retrouve les
principaux résultats de la littérature et les enrichit avec une analyse poussée au MEB et en
microtomographie. Il étudie également l'influence de I'humidité relative du matériau sur le scénario
d'endommagement, qui se révele déterminante. Au terme de ces travaux, trois mécanismes
d'endommagement sont retenus pour une implémentation numérique. Il s'agit des ruptures de
fibres, de la microfissuration de la matrice ainsi que de la décohésion de l'interface. En outre, ce
dernier phénomene se trouve avoir un impact non négligeable sur I'ensemble d'une zone entourant
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la fibre, communément appelée interphase. Il est alors choisi de s'orienter vers un modeéle pouvant
traiter des inclusions enrobées. Finalement, ce matériau composite est le siege de nombreux effets
couplés. Il est effectivement sous I'emprise d'une forte interaction entre la microstructure induite
par le procédé d'injection, le trajet de chargement, la viscosité du polyamide, les mécanismes
d'endommagement et les conditions environnementales.

La suite de I'étude porte sur la formulation et la détermination des lois d'évolutions des
différents mécanismes d'endommagement. Une étude bibliographique approfondie aboutit a deux
constats. D'une part, 'endommagement d'un matériau composite renforcé par des fibres courtes est
diffus. Ceci mene a une considération probabiliste de I'évolution de la dégradation. Par exemple dans
le cadre des ruptures de fibres, il s'agit de pouvoir donner le pourcentage d'inclusions susceptibles de
se rompre pour un champ de contraintes donné. L'approche retenue pour les ruptures de fibres et la
microfissuration de la matrice est alors basée sur un critere de type Weibull. Dans les deux cas, les
observations expérimentales statuent qu'aprés une phase d'accumulation relativement rapide au
début de la vie du matériau, I'endommagement de ces deux mécanismes arrive a un stade de
saturation. En ce qui concerne plus particulierement la fissuration de la matrice, une troisieme étape
d'endommagement peut apparaitre. Elle correspond a la coalescence des vides ainsi qu’a une
transition du mode de la propagation des fissures de ductile a fragile. Ce phénomene n'apparait que
lorsque le paramétre d'endommagement correspondant est suffisamment élevé, et méne
rapidement a la ruine du matériau.

D'autre part, la revue bibliographique met en exergue l'importance du réle de l'interface,
pilier du comportement du matériau composite. En effet, c'est elle qui assure la répartition des roles
des différents constituants, permettant entre autres aux fibres d'assurer la tenue mécanique du
matériau. L'étude de son influence, notamment lorsqu'elle n'est plus parfaite due a de la décohésion,
a une place privilégiée au sein de la littérature. Dans le cadre de ces travaux de these, deux
phénomeénes sont modélisés. Dans un premier temps, il est nécessaire de définir I'étendue de la
décohésion de l'interface a travers une loi probabiliste basée sur un critere de rupture. Celle-ci est
alors estimée sur I'ensemble de I'enveloppe de l'inclusion, ce qui permet d'évaluer rigoureusement la
position de la décohésion initiale en fonction du champ de contrainte a I'intérieur de la fibre. Dans un
second temps, I'endommagement déterminé peut étre réutilisé pour calculer la réduction du taux de
transfert de charge entre la fibre et la matrice. Ceci est fait en modifiant et en enrichissant
astucieusement I'approche du shear lag model initialement développé par Cox dans les années 1950.
Celle-ci permet a la base de calculer les contraintes dans chaque section d'une fibre courte. L'ajout
de I'endommagement permet ici de s'affranchir de la détermination absolue de la contrainte en y
préférant une estimation des répercussions d'une baisse de la surface effective disponible sur le
transfert de charge. Cette approche originale est validée a travers les résultats de travaux issus de la
littérature mais aussi avec des simulations par éléments finis. La décohésion de l'interface est
simulée dans ce cas en utilisant des éléments cohésifs. La pertinence de la méthode est démontrée
avec des résultats expérimentaux issus de la littérature. Ensuite, I'approche développée est validée
sur des simulations pouvant s'approcher du comportement du PA66-GF30.

Les lois d'évolution développées pour lI'endommagement nécessitent la définition d'un
modele multi-échelles approprié. Une étude bibliographique étendue fait alors ressortir l'intérét de
la méthode micromécanique de Mori-Tanaka. En effet, cette approche permet de donner un
équivalent homogene au milieu hétérogene caractéristique du matériau composite, tout en restant
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relativement fidele aux champs locaux pour chaque phase pour un temps de simulation décent.
Cette méthode est donc étudiée puis étendue au cas de plusieurs phases. La présence d'un enrobage
modifie a ce titre les équations micromécaniques, qui sont alors adaptées en se basant sur la
littérature. Afin de pouvoir étre appliqué a tout type d'histoire de chargement, le modeéle est
finalement formulé de maniére incrémentale.

Comme précisé précédemment, une méthode micromécanique modélise un volume
élémentaire représentatif. Dans le cas du PA66-GF30, il est constitué de (2+4N) phases. N correspond
au nombre de familles d'orientation nécessaire a la description de la microstructure. Les deux phases
non orientées sont la matrice ainsi que les vides dues a I'endommagement. Chaque famille
d'orientation comprend quant a elle 4 phases : les fibres, les fibres rompues ainsi que leurs
enrobages respectifs. Les vides et les fibres se voient attribués un comportement élastique isotrope
linéaire. Les fibres rompues sont considérées comme élastiques isotropes transverses. La matrice et
les enrobages adoptent un modéle constitutif viscoélastique linéaire isotrope de type Zener
tridimensionnel. La loi de comportement de I'interphase est également impactée de maniére linéaire
par I'endommagement de l'interface. Ce modeéle viscoélastique reste limité pour traduire une
variation de la vitesse de déformation ou de la température du matériau, avec en toile de fond la
microstructure du polymeére. Ceci est notamment I'enjeu du travail de I'équipe de Noélle Billon au
sein du projet DURAFIP, a travers le modéle VENU. Une autre limite de la modélisation proposée est
sa difficulté a estimer rigoureusement la dissipation, et plus généralement le bilan énergétique du
matériau composite. L'approche finale devra donc également étre pertinente d'un point de vue
thermodynamique afin de pouvoir garantir la justesse des énergies en jeu. Ce travail se fait
notamment avec la collaboration de I'équipe d'André Chrysochoos, toujours dans le cadre du projet
DURAFIP. Ce troisieme chapitre se cl6t avec le couplage entre le modele micromécanique choisi et
les lois d'évolutions des différents mécanismes d'endommagement préalablement déterminées.

La quatriéme partie détaille I'implémentation numérique de I'ensemble du modéle multi-
échelles. Celle-ci a en fait été le point de départ d'un effort de I'équipe SMART du LEM3 pour
I'intégration des codes existants sous forme d’une bibliotheque codée en C++. Ce travail de these a
largement contribué a la formalisation de cette libraire, notamment dans la partie micromécanique
qui permet de soumettre un VER quelconque, homogéne ou hétérogéne, a tout type de chargement.
Une large gamme de lois constitutives sont implémentées et utilisent de nombreuses fonctions
issues de la mécanique des milieux continus, de la micromécanique ou encore des mathématiques.
La force de ce package, baptisé SMART+, est de tirer profit du langage orienté objet pour définir les
différentes phases ou encore le trajet de chargement. SMART+ est aujourd'hui un outil de simulation
de comportement matériau puissant et versatile dont I'utilisation dépasse le cadre de cette seule
these. Une version limitée de ce code est disponible en ligne gratuitement, sous licence GNU GPL.
L'architecture de SMART+ a ici été utilisée a son plein potentiel pour implémenter le modéle
micromécanique dans son ensemble.

La validation des équations micromécaniques est ensuite réalisée a travers les données
issues de la littérature, et permet de mener une premiére analyse de sensibilité des propriétés
effectives d'un matériau composite en fonction de sa microstructure. La variation du tenseur de
rigidité effectif est notamment étudiée en fonction de la fraction volumique, de I'orientation et du
rapport de forme des fibres. En outre, le modeéle a particules enrobées est également validé avec la
littérature, moyennant une modification substantielle des équations micromécaniques
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correspondantes. Les limites de la méthode de Mori-Tanaka sont également mises en valeur,
notamment en terme de non-symétrie du tenseur de rigidité effectif lorsque les phases possédent
des facteurs de forme différents. Les répercussions de cette erreur sont cependant minimes puisque
les champs locaux n'en sont en pratique pas affectés et leur estimation reste cohérente.

Ce chapitre se clot par une analyse de sensibilité approfondie qui permet de cerner avec
précision I'ensemble des phénomenes ayant lieu aux diverses échelles du matériau composite lors de
sa sollicitation cyclique. Une simulation type, utilisant un jeu de parameétres arbitraire, est alors
discutée et analysée. L'influence des mécanismes d'endommagement sur les champs locaux est
notamment mise en valeur. Celle-ci se répercute également sur le comportement effectif. Il s'en suit
une étude relativement exhaustive de la sensibilité du modeéle au type de renfort, au facteur de
forme des fibres, a leur orientation préférentielle et a leur fraction volumique. Chacune de ses
études met en évidence l'importance de la microstructure en terme de durée de vie du matériau
composite. L'analyse de sensibilité se poursuit avec I'étude de l'impact de chaque mécanisme
d'endommagement. Il en ressort que la dégradation de l'interphase est déterminante en ce qui
concerne |'évolution des champs locaux au fur et a mesure de la vie en fatigue. Les ruptures de fibres
et la microfissuration matricielle ont certes un impact plus réduit sur la redistribution des champs au
sein du matériau, mais elles sont toutes les deux prouvées comme importantes pour le
comportement effectif. Le nombre de fibres rompues a en effet des conséquences sur la rigidité
globale du matériau composite. La fissuration matricielle contréle quant a elle intrinsequement le
critere de rupture du VER. Cette partie se clot par une vérification de l'indépendance du
comportement au pas de temps cinématique, ainsi que par une bréve étude de I'effet du trajet de
chargement. Il est alors mis en valeur la versatilité de I'approche développée, ainsi que la capacité du
modele a capturer des phénomenes multiaxiaux complexes.

Le dernier chapitre s'intéresse finalement a l'identification du modéle micromécanique dans
le cas du PA66-GF30. Dans un premier temps, les propriétés de I'enrobage sont déterminées a partir
d'une analyse approfondie des images obtenues lors des tests de flexion in-situ au MEB. Celle-ci est
faite rigoureusement afin de pouvoir estimer le volume, le facteur de forme ainsi que la fraction
volumique de l'interphase. Le reste de I'identification du modéle ne peut pas se faire directement et
nécessite des méthodes de rétro-ingénierie. Pour ce faire, des outils d'optimisation avancés sont
développés et adaptés a I'approche multi-échelles, en utilisant une combinaison entre un algorithme
génétique et la méthode de Levenberg-Marquardt. Le but est de tirer parti de I'efficacité du premier
dans le cadre d'un probleme d'optimisation non-linéaire et multidimensionnel, tout en gardant
I'avantage d'une convergence rapide et précise du second vers les minima locaux. De plus,
I'algorithme est développé afin d’étre utilisé dans un cadre de calcul massivement paralléle.
L'identification se poursuit alors avec la détermination des fonctions de densité d'orientation des
fibres au sein du matériau composite. Ce sont ici les données issues de la microtomographie aux
rayons X qui sont mises a contribution. Conformément aux observations de la littérature, une plaque
de PA66-GF30 moulée par injection posséde quatre couches différentes : la surface, la peau, une
couche de transition et le coeur. Une premiére analyse permet de séparer les fibres selon leur
appartenance a l'une de ces couches. Une seconde met en valeur I'indépendance de 95% des fibres a
I'angle entre I'axe longitudinal des ellipsoides et le plan d'injection. Ce constat permet de fixer la
valeur de cet angle a 0° et de diminuer sensiblement le nombre de familles d'orientation. Une
derniere étude se concentre sur la distribution d'orientation des fibres dans le plan d'injection. Celle-
ci est rigoureusement obtenue pour chacune des strates. La fonction de densité d'orientation globale
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est également modélisée avec justesse par une combinaison de deux fonctions de Pearson VII.
L'étape suivante de l'identification consiste en la détermination du modele rhéologique
viscoélastique de la matrice polyamide. L'optimisation des parametres correspondants est fructueuse
et le comportement du thermoplastique est parfaitement simulé pour un chargement donné.

Le chapitre se termine par l'identification des mécanismes d'endommagement. Celle-ci
nécessiterait en théorie des données a I'échelle microscopique permettant de séparer les influences
des trois phénoménes modélisés. Cependant et malgré de nombreux progres récents réalisés en ce
sens par le partenaire industriel, Solvay, et par Héloise Rolland dans le cadre de sa thése au sein du
projet DURAFIP, ceci n'est pas encore réalisable. Il est alors nécessaire d'identifier simultanément les
trois lois d'évolution de I'endommagement sur des courbes macroscopiques. Cette opération est
particulierement colteuse en temps de calcul et en ressources numériques, et c'est pourquoi elle
n'est pas menée de front avec des essais en fatigue. Des essais uniaxiaux atypiques réalisés par PSA
Peugeot-Citroén sont alors utilisés dans ce but. lls ont été sélectionnés de par un couplage
particuliérement intéressant entre histoire du chargement, viscosité et endommagement. A noter
que la plasticité y joue aussi probablement un role, bien qu'ici non modélisé et assumé moins
impactant que celui des autres phénomeénes. En préambule a I'optimisation globale des parameétres,
un test de l'identification du modeéle est réalisé en ne considérant que la décohésion interfaciale.
Cette analyse fait suite d'une part aux observations expérimentales statuant qu'il s'agit du processus
d'endommagement dominant, et d'autre part a I'analyse de sensibilité qui confirme ce fait mais
souligne l'importance indirecte des deux autres mécanismes. Les résultats obtenus ne sont
effectivement pas réellement concluants, et une identification simultanée des trois lois d'évolutions
est inévitable. Celle-ci donne alors de bons résultats qui se révelent encourageants pour une analyse
sur un comportement en fatigue a grand nombre de cycles, bien que le couplage entre les différentes
cinétiques d'endommagement complique le processus d'identification. Chaque mécanisme trouve
bien sa place par rapport au comportement local et effectif, mais empiéte inévitablement plus au
moins sur le role des deux autres au niveau de la réponse macroscopique pour ces essais.

En conclusion, le modéle multi-échelles développé permet de simuler et de comprendre en
profondeur les phénomeénes couplés qui se déroulent pendant la vie d'un thermoplastique renforcé
par des fibres de verre courtes, et plus particulierement du PA66-GF30. Ce modele reste cependant
perfectible au moyen de quelques étapes a franchir afin de le rendre rigoureusement prédictif en
fatigue. Ces étapes consistent principalement a déterminer et a valider les lois d'évolutions des
différents mécanismes d'endommagement a l'aide de données microscopiques dédiées. Il sera alors
possible d'optimiser tous les parametres par rapport a des essais en fatigue connus. L'étape finale de
la modélisation du PA66-GF30 sera alors d'en prédire le comportement en fatigue pour des
conditions arbitraires.
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Perspectives

En plus des perspectives soulignées dans le dernier paragraphe de la conclusion générale (a
propos notamment d'une identification découplée des différentes cinétiques d'endommagement), le
travail fourni dans le cadre de cette thése a permis d'ouvrir la voie vers de nouveaux axes de
recherche.

1. Amélioration du modele rhéologique de la matrice

La perspective la plus intéressante de ces travaux consiste en une meilleure modélisation du
comportement de la matrice. Cette démarche a notamment été entamée dans le cadre de cette
these a travers l'identification du diagramme Cole-Cole pour le polyamide 6,6. La possibilité de
modéliser ce thermoplastique avec un modele de Zener généralisé, ne comportant que 4
parametres, est séduisante. Elle passe cependant par la résolution d'équations aux dérivés
fractionnaires, qui doit étre de surcroit généralisée en trois dimensions. Bien que non relatée dans ce
mémoire, cette étape analytique complexe a déja été résolue en supposant un comportement
viscoélastique isotrope. Elle nécessite alors une identification utilisant simultanément les
diagrammes Cole-Cole en traction et en cisaillement. Cependant, cette étude n'a pas encore pu étre
finalisée, notamment en ce qui concerne la détermination du module tangent et des autres tenseurs
de rigidité typiques de la viscoélasticité (de maniére analogue a ce qui est fait pour un modele de
Zener simple).

Une autre piste pour la modélisation du polyamide 6,6 consiste a utiliser le modéle VENU
développé au sein du CEMEF, préalablement mentionné dans ce manuscrit. Ce modele original
permet de simuler le comportement d'un thermoplastique de maniere remarquablement précise
tout en s'attachant a décrire la physique du polymere semi-cristallin. Cette approche, initialement
congue en grandes déformations, est actuellement étendue a I'hypothése des petites perturbations
dans le cadre d'un post-doctorat au sein de I’équipe, toujours dans le cadre du projet DURAFIP. Celui-
ci est mené par Dimitrios Anagnostou, et se fait en collaboration entre le CEMEF et le LEM3 au
campus messin des Arts et Métiers.

Enfin, il pourrait étre également nécessaire d'étendre la loi de comportement de la matrice a
la viscoplasticité. Ce constat résulte de I'accumulation singuliére de la déformation anélastique lors
des essais atypiques présentés dans la partie V, ou encore pendant des essais en fatigue oligo-
cyclique caractérisée par une forte amplitude de chargement. L'endommagement est a méme d'en
expliquer une partie mais il apparait probable que la plasticité du thermoplastique n'est pas
négligeable. Une quantification plus approfondie de celle-ci semble en tout cas nécessaire.

2. Couplage thermomécanique fort

Le choix d'un modele rhéologique de Zener 3D pour le polyamide 6,6 souléve un autre
probléme. Celui-ci consiste en [|'approximation imparfaite du comportement dissipatif du
thermoplastique. Cet aspect peut alors étre corrigé en implémentant rigoureusement le couplage
thermomeécanique. Le solver utilisé dans le cadre de ces travaux de thése a déja été étendu a des
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chargements thermomeécaniques. Il reste donc a s'assurer de la pertinence du modele visqueux choisi
pour le polyamide en fonction du bilan énergétique observé expérimentalement. Ces travaux sont
menés par Adil Benaarbia dans le cadre d'un post-doctorat entre le LMGC a Montpellier (Laboratoire
de Mécanique et Génie Civil) et le LEM3 au campus messin des Arts et Métiers. lls font directement
suite a son doctorat sur I'analyse énergétique du comportement thermomécanique du PA66 chargé
de fibres de verre.

Le principal intérét de cet axe de recherche se situe dans les cas ou la rupture en fatigue est
thermiquement activé. Dans le cas de la fatigue a haut nombre de cycle, seule la considération de la
fatigue mécanique est nécessaire. Mais comme mentionné dans ce manuscrit, le PA66-GF30 peut
rompre en fatigue thermique au bout de quelques milliers de cycles a peine. Il y a alors toute une
gamme de durées de vie ou la fatigue mécanique est influencée par l'auto-échauffement. C'est
pourquoi un couplage thermo-mécanique fort, a travers I'écriture d'un bilan énergétique rigoureux,
devient primordial afin de rendre prédictive la modélisation développée.

3. Intégration de sauts de cycles

Les simulations en sollicitation cyclique présentées dans le cadre de cette these peuvent
rapidement se révéler fastidieuse. Si I'on souhaite modéliser précisément un matériau composite
comportant plusieurs orientations des renforts, des inclusions enrobées ainsi que des lois
d'endommagement complexes, il faut compter quelques heures au bas mot pour quelques dizaines
de milliers de cycles. La simulation peut alors devenir particulierement longue dans le cas de la
fatigue a haut nombre de cycles.

Une solution pour pallier a ce probleme est alors d'organiser des sauts de cycles lors de la
simulation du comportement du matériau composite. Cette approche n'est pas nouvelle mais reste
toujours délicate a mettre en ceuvre, notamment dans le cas d'un comportement fortement non-
linéaire. Dans le cas présent, les premiéeres réflexions en ce sens envisagent un tel saut de cycles en
considérant I'évaluation de variables internes choisies ainsi que de I'estimation de leurs dérivées
premiére et seconde. La validation d'un saut de cycles se ferait alors en simulant quelques cycles
avant et apres le saut et en comparant I'évolution simulée de ces variables avec celles attendues par
I'algorithme de saut. Cette esquisse d'approche nécessite a I'évidence encore de nombreux
approfondissements, mais il est certain que l'intégration d'une méthode de saut de cycles est une
perspective a part entiére de la prédiction du comportement en fatigue du PA66-GF30.

Une approche originale et particulierement intéressante a par ailleurs été développée par
Sarra Haouala pour remédier a ce probleme de saut de cycles [249] [250]. Ce travail de thése a
également été réalisé dans le cadre du projet Durafip, a I'UCL (Université Catholique de Louvain). Il
s'agit en fait d'une homogénéisation 4D se basant astucieusement sur la résolution combinée d'un
probléme viscoélastique a une échelle temporelle de l'ordre du cycle, et d'un probleme
viscoplastique pour un temps macroscopique. Une telle méthode se révele alors intéressante dans le
cas du PA66-GF30.
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4. Intégration dans une suite logicielle d'éléments finis

Les simulations réalisées dans le cadre de cette these se font a chaque fois a I'échelle d'un
VER. Cependant, toutes les lois de comportement ont été concues sous la forme d'User MATerials
(UMAT). Ceci a été fait afin qu'a terme, la loi constitutive du PA66-GF30 soit implémentée dans une
suite logicielle d'éléments finis. L'un des objectifs du projet DURAFIP est notamment
I'implémentation du modele développé au sein du code commercial de calcul par éléments finis
DIGIMAT, développé par e-Xstream. De telles simulations restent donc encore a faire. Qui plus est,
une telle approche permettrait de prendre en compte la variabilité du VER en fonction de sa position
dans le matériau composite. Par exemple, le chapitre V de ce mémoire met en évidence une
variation des propriétés microstructurales en fonction de la position considérée selon |'épaisseur.

5. Identification multi-échelles compléte et « Material by Design »

La méthode d’identification exploite ici partiellement les résultats de la caractérisation multi-
échelles effectuée par les membres du projet DURAFIP. En particulier, des essais complémentaires en
microtomographie ont permis d’analyser plus finement I'évolution locale des mécanismes
d’endommagement. De plus, une analyse thermomécanique a permis d’observer I’évolution des
énergies stockées et dissipées lors d’un essai de fatigue sur le PA66-GF30. Cette caractérisation, qui
pourrait étre encore complétée par I'identification fine de I’évolution du comportement par analyses
ultrasonores, pourra permettre d’établir une méthodologie cohérente de caractérisation multi-
échelles et multi-physiques du modele présenté dans cette thése. Ce type d’analyse tirera alors
pleinement profit de cette caractérisation poussée, d'outils d’identification performants et de
moyens de simulation avancés s'appuyant sur des structures de calcul compétitives.

Une stratégie d’optimisation de la microstructure du matériau composite pourra alors étre
développée dans un second temps afin de limiter I'évolution de I'endommagement, en appliquant
une méthode de rétro-ingénierie combinant les outils développés. Cette méthode, dénommée
« Material by Design » dans la littérature anglo-saxonne, trouvera son plein potentiel en reliant les
parametres de microstructures optimaux en terme de durée de vie a ceux du procédé d’injection.

6. Suite du projet FUI-DGCIS DURAFIP

Avec |'aboutissement de cette thése, c'est le projet DURAFIP qui touche a sa fin. A travers la
collaboration de 14 partenaires industriels et académiques, notamment par l'intermédiaire de
nombreuses théses, il a permis d'énormément affiner la connaissance, la compréhension et la
modélisation de I'ensemble des phénomenes couplés qui régissent le comportement du PA66-GF30,
pour un chargement monotone comme en fatigue. La suite d'un tel projet fédérateur et structurant
pour la thématique, bien évidemment laissée a la discrétion de ces principaux instigateurs, pourrait
s'intéresser a des aspects encore insuffisamment traités. Par exemple, I'effet du vieillissement, en
milieu aqueux ou autre, pourrait étre plus amplement étudié. Par ailleurs, la compréhension et la
modélisation du comportement dynamique, par exemple dans le cas d'un chargement de type
impact, restent également a approfondir.
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ANNEXES

Annexe A : Calcul de la normale a la surface d'un ellipsoide

Cette annexe détaille I'obtention du vecteur directeur unitaire de la droite normale a un
ellipsoide, en un point quelconque. Ce calcul est nécessaire afin de pouvoir projeter le champ de
contrainte de l'inclusion ellipsoidale et déterminer les composantes normales et tangentielles a
I'interface, au point considéré. L'équation standard d'un ellipsoide est donné par I'équation (A-1) en
notant a, b et c les demi-axes ellipsoidaux. Il est possible d'en donner une équation paramétrée (A-2)
en fonction de deux angles u et v, comme précisé par la Figure 11.10.

Q)+ - w

x = a cos(u) sin (v)
y = b sin(u) sin (v)
z =c cos (v)

uel0; 2w
v 6[[0; n]] (A-2)

Soit f la fonction de trois variables correspondant a l'ellipsoide, telle que décrite par
I'expression (A-3). Considérons maintenant un point M {x,, Yo, Zo} appartenant a l'ellipsoide, et décrit
par deux angles uy et v,. f est différentiable en M ce qui garantit I'existence du plan tangent a
I'ellipsoide en ce point. L'équation du plan tangent est alors obtenue en exprimant les dérivées
partielles de f comme indiqué par I'équation (A-4). On peut alors écrire I'équation (A-5)., qui se
simplifie sous la forme (A-6) en utilisant (A-1) au point M.

2 2 2

= (' Q)+ s
of of of =0 A-4
(x — xp) a(xo'YO'Zo) + & — o) @ (X0, Y0, 20) + (z — 2p) 5(950:)’0:20) = (A-4)
2 2 2
(=) P+ O =y TP+ G 2) =0 (A-s)
x.)zco y. 3210 Z. io 10 (Ac6)
a b c

L'équation obtenue est bien celle d'un plan de I'espace, dont la normale est définie selon le

vecteur t exprimé par (A-7). Le vecteur unitaire 7 correspondant est alors donné par (A-8).

> (X Z,
; (a—ggc—;’) (A7)
ﬁ ETRATETEATES (A_8)
(/I

251



Annexe B : Probleme de l'inclusion d'Eshelby

Le probléme de l'inclusion d'Eshelby correspond a un milieu infini comportant une inclusion
ellipsoidale hétérogene. L'intérét est de calculer les champs moyens dans chaque phase a partir de
leurs propriétés mécaniques. Eshelby établit que ce probléme équivaut a considérer que l'inclusion a
les méme propriétés que la matrice, mais est en plus soumise a une déformation anélastique
uniforme €*. Ceci vaut a condition que I'état de contrainte au sein de l'inclusion reste identique. €*
est communément appelée eigenstrain ou déformation propre. La résolution du probleme implique
de trouver les champs de contraintes locaux au niveau de l'inclusion et de la matrice environnante.

La solution d'Eshelby consiste tout d'abord a retirer virtuellement l'inclusion de la matrice.
Celle-ci se retrouve donc libre de toute contrainte et se déforme librement. Le but est alors
d'appliquer une pression sur la surface de l'inclusion de telle maniére a ce qu'elle puisse se replacer
dans la matrice du fait de sa déformation en compression. La résolution des conditions aux limites se
fait a I'aide des fonctions de Green. Ces forces de tractions sont ensuite annulées par des forces
opposées a la surface de l'inclusion, qui permettent I'équilibre du milieu. Eshelby est alors en mesure
de déterminer la déformation totale de l'inclusion & en fonction de la déformation propre £* par
I'intermédiaire d’une relation linéaire, représentée par le tenseur dit d'Eshelby S, d'ordre 4, comme
décrit par I'équation (B-1). La contrainte dans I'inclusion est définie en conséquence selon I'équation
(B-2), en notant L le tenseur de rigidité du matériau. Le tenseur d'Eshelby dépend des propriétés de
la matrice (uniguement de son coefficient de Poisson dans le cas de matrice isotrope) ainsi que de la
forme de l'inclusion, a savoir les demi-axes de I'ellipsoide. Des expressions analytiques exactes de S
peuvent étre écrites dans le cas de matériaux linéaires isotropes comportant une inclusion sphérique
ou cylindrique, respectivement indiqués par les équations (B-3) et (B-4). L'axe de révolution du
cylindre est arbitrairement orienté selon la direction 1. v indique le coefficient de Poisson de la
matrice. La notation de Voigt est ici utilisée pour I'écriture du tenseur S. Elle est détaillée dans
I'annexe C. La formulation du tenseur d'Eshelby pour une inclusion ellipsoidale quelconque est
donnée ci-aprés, avec d'autres expressions analytiques approximées pour certaines géométries
particulieres.

e=S8.¢" (B-1)
o=Le—¢€")=L(S.e" —¢") (B-2)
7—-5v 5v-1 5v-1
15(1-v) 15(1-v) 15(1-v) 0 0 0
5v-1 7—-5v 5v-1
15(1-v) 15(1-v) 15(1-v) 0 0 0
5v-1 5v-1 7-5v
| 15(1-v) 15(1-v) 15(1-v) 0 0 0
Ssphére - 0 0 0 4—5vy 0 0 (B-3)
15(1-v)
0 0 0 kil 20
15(1—v)
4-5v
0 0 0 0 0 Sao
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0 0 0 0 0 0
v 5—4v 4v-1
2(1-v) 8(1-v) 8(1-v) 0 0 0
v 4v-1 5—-4v 0 0
Scylindre =20 8@-v 81-v) (B'4)
0 0 0 1/2 0 0
0 0 0 0 1/2 0
0 0 0 0 0 i
8(1-v)

Ce probléme de l'inclusion équivalente a été proposé par Eshelby pour résoudre le cas d'une
inclusion ellipsoidale hétérogene. |l s’agit alors de déterminer la déformation propre équivalente a
|’effet d’'une variation de propriétés mécaniques de l'inclusion. Lorsque le matériau est homogéne et
donc en I'absence de déformation propre, les champs de contraintes o° et de déformations €° sont
évidemment identiques en tout point du solide et liées linéairement selon |'équation (B-5). L,
correspond au tenseur de rigidité de la matrice (et L; a celui de I'inclusion). Soit g, la perturbation en
contrainte due a la présence de I'hétérogénéité. La contrainte dans le milieu o; s'exprime alors par
I'équation (B-6). g, dépend de la phase considérée. Dans les deux cas, la contrainte dans la matrice
s'exprime de maniére identique, a travers un principe de superposition linéaire (B-7). La contrainte
dans l'inclusion est exprimée pour chacun des cas (B-8). Le principe d'équivalence d'Eshelby
s'exprime alors selon I'équation (B-9) qui égalise la contrainte dans l'inclusion dans les deux cas de
figure. L'eigenstrain peut alors s'exprimer en fonction des tenseurs de rigidité des deux composants
ainsi que du tenseur d'Eshelby (B-10).

0% = Lye° (B-5)
o.=0"+c (B-6)
t p
O.tmatrice — LOEO + Lo (B-7)
O.tinclusion équivalente _ LOSO + LO(S _ E*)
g hétérogenéite — | (0 4 [ (B-8)
Lo(eg +S.e" —€") = Li(gg + S.€%) (B-9)
e =—[S+ (L — L) Lol g (B-10)

La déformation totale dans I'inclusion &; s'écrit alors suivant I'équation (B-11), et introduit la
définition du tenseur d'interaction T. Ce dernier est alors défini selon I'équation (B-12), en notant I, le
tenseur d'identité d'ordre 4. Finalement, les champs de contrainte et de déformation dans
I'nétérogénéité sont identifiés et exprimés en fonction du tenseur d'Eshelby ainsi que des tenseurs
de rigidité de la matrice et de l'inclusion. Dans le cas d'un milieu non infini, il reste cependant a
exprimer €° (respectivement @°) en fonction de la déformation (respectivement la contrainte)
appliqguée aux limites du VER. Plus précisément, il s'agit de déterminer la relation entre la
déformation ou la contrainte de chaque phase avec son équivalent pour le milieu homogénéisé.

g=6"4+e=¢%4+5."=T¢° (B-11)

T=[l+S8.Lo 'Ly — Lo)| (B-12)
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Le tenseur d'Eshelby S est donc au cceur du calcul du comportement homogénéisé d'un
matériau hétérogene. Les équations suivantes visent a donner les formules du tenseur d'Eshelby
dans le cas général d'un renfort ellipsoidal ainsi que pour des géométries particuliéres de l'inclusion.
Les formules sont valides dans le cas de matériaux isotropes, en notant v le coefficient de poisson de
la matrice. Ces équations sont tirées du livre de Qu et Cherkaoui [191]. a;, a, et a; dénote les demi-
axes ellipsoidaux selon les directions 1, 2 et 3 respectivement. Comme précisé dans le corps du
manuscrit, le cas général doit étre intégré numériquement, tandis que les configurations particuliéres
ici décrites bénéficient de formules analytiques exactes qui doivent étre a ce titre utilisées autant que
faire se peut. Elles permettent en effet un gain de temps de calcul considérable lié a I'absence de
I’étape d’intégration numérique. Lorsque les méthodes sont appliquées dans un schéma incrémental
et dans le cas d’un comportement non-linéaire, le module tangent est en général anisotrope et
I'utilisation d’une estimation numérique est inévitable. A noter que le tenseur d'Eshelby n'est a priori
pas symétrique.

e Ellipsoide - cas général (a; > a, > as) :

Si111 = TRy
1111 = 8m(1—v) ay 111 8m(1—v) 1
1-2v
S =———qa,, —————1
1122 8m(1—v) az 112 8n(1—v) 1 513
1-2v i
S1133 = oo a3°hs — g1
8rn(1—v) 8rn(1—v)
a,;? + a,” 1-2v

S1212 = Ty e P ogrg — oy (1)

Les équations (B-13) restent vraies dans le cas d'une permutation circulaire des indices 1, 2 et
3. Les composantes de S qui ne peuvent pas étre obtenues par permutation circulaire sont nulles. Les
grandeurs /; et /; sont définies ci-apres par les équations (B-14) et (B-15). /, est déterminé selon
I'expression (B-16). Finalement, les coefficients /; sont calculés a I'aide du jeu d'équation (B-17), qui
reste vrai dans le cas d'une permutation circulaire des indices 1, 2 et 3.

4ma,a,a;
(a;® — a;*)(a,? — az*)1/?
4ma,aa; [az (a,” - ‘132)1/2
(a;® — az*)(a,* — az*)1/?

(B-14)

I3=

—E(6,k)
a;as

F(0,k) = f ’ dw
0 )y (1 = K2sin®w)1/2

0
E6,k) = f (1 — k%sin®*w)Y2dw
0

(B-15)

0= Sin_l(l - a32/a12)1/2, k = [(a12 - azz)/(a12 - a32)]1/2

11 + 12 + 13 =4nr (B'16)
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4m
31 +1I12 + 113 =

2
az
3a%111 + a%]lz + a§113 = 3]1 (B'17)
oo Bk
Y -ad)

Pour chaque cas particulier suivant, le calcul n'est pas détaillé et seules les valeurs des
composants du tenseur d'Eshelby sont indiquées.

e Sphere(a;=a,=a;):

7 —5v
S1111 = S2222 = S3333 = m
S5v—1
S1122 = S2233 = S3311 = S1133 = S2211 = S3322 = 51 =) (B-18)
4 —5v
S1212 = S2323 = S3131 = m
e Cylindre elliptique (a3 = ) :
53333 = S3322 = 3311 =0
1 a,® + 2a;a, a,
S = +(1—-2v
U721 —v) | (ag + ap)? ( )a1 + a,
1 a;*+2a,a, a
S = +(1—-2v
2222 721 =) | (ag + ap)? ( )a1 + a,

P 1 a,? Lo a,
e e e

a; +a,
S 1 a,? (1—2v) a,
= -—(1-2v
211791 —v) |(ag + ay)? a, +a,
s _ 1 2va, (B-19)
13720 -v)a; +a,
1 2vay
S2233 =

21—-v)a, +ay
1 a’+a?  (1-2v)
S1212 = s+
2(1-=v)|2(ay + ay) 2

Spayy = —
2323 — 2((11 + az)

Supay = — 22
3131 — Z(Cll + az)

255



e Cylindre plat (« penny shape ») (a; =a, >> a3) :

a; 13—8v
S1111 = S2222 = e 320 —v)
maz 1—2v
S3333 = _4_611 1—v
a; 8v-—1 az; 2v—1
S1122 = S2211 = ”a—l m. S1133 = S2233 = ”a—l m
as; 4v+1 (B-20)
S3311 = S3322 = 1_ (1 _”a— 3y )
1
g a3 7-8v
1212 = 31 —v)
1 mTas v —2
S1313 = S2323 = 5(1 +H 1= v)
1

Dans les deux derniers cas particuliers, seuls les gradeurs /; et /; sont indiquées, pour des
raisons de lisibilité. Elles sont utilisables avec les équations (B-13).

e Sphéroide allongé (a;=a,>a;) :

2ma?as (93| a3 ;2\
L =1, =—5——75]|cos (—)—— 1-—=
(af—a5)3/? a; a; a,

13 = 47T - 211
_ _ _ L — 13
Iy =l =1 = o #al—ad) (B-21)

I3

Liz =13 = (a 4 )

341
Low = 41 21

33 = 3a32 313

e Sphéroide aplati(a; >a,=0a3) :

Lo = 2mata, |a; (a;? ) 1/2 h—1(a1)
2T (af—a3)¥/?|as \as* €os as

I, =4m — 213
Iy=1 :i (13—11)
T T a(d@-dd) (B-22)
4 I3 I3—-1
Lo =1I33 = I3 = W—?— 3(a2—a?)
4 2
11 = W - §I12
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Annexe C : Notation de Voigt

En mécanique des milieux continus, la notation de Voigt est une facon d'écrire les tenseurs
symétriques en réduisant leur ordre. Un tenseur d'ordre 4 peut alors s'écrire sous la forme d'une
matrice, et un tenseur d'ordre 2 sous celle d'un vecteur. Dans le cadre de ce mémoire de thése ainsi
gue du code SMART+, elle est principalement utilisée pour décrire les champs de contraintes o, ceux
de déformations g, les tenseurs de souplesse M et de rigidité L, le tenseur d'Eshelby S, les tenseurs
d'interaction T ainsi que les tenseurs de localisation en déformation A. Bien entendu, les relations
entre ces grandeurs sont conservées dans la nouvelle notation.

Cette notation inclut la définition de certaines conventions. En effet, elle implique d'une part
la présence de facteurs 2 qui sont généralement sous-entendus, ce qui peut préter a confusion.
D'autre part, I'ordre en notation de Voigt des composants d'un tenseur ne fait pas consensus. C'est
ici la convention utilisée par le logiciel de calcul éléments finis Abaqus qui est utilisée. Cette annexe a
alors pour but de définir rigoureusement la notation employée dans le cadre des présents travaux,
en explicitant la conversion des tenseurs dans chaque cas (équations (C-1) a (B-13)(C-5)). Les
tenseurs T et A s'expriment de maniere similaire a S. Pour plus de détails, il est possible de consulter
I'ouvrage de Qu et Cherkaoui [191].

011 012 013
(Voigt) 033
c=|012 02 03| = ¢ = (C-1)

013 033 033

€11

€22

€11 €12 €13 | s |
e=€12 €2 &3] > V09D = (C-2)

2¢
12
€13 €23 €E33 26,5

1

2&55

Lit11 L1122 Liazzs Lisiz Linaz Lages
/L1122 Lyazz  Laz3z Lzziz Lazis Lzzzs\
[ (Voigt) — | L1133 L23ss  Lszss  Lsziz Lsziz  Lszzs | (C-3)
1112 L2212 Lsz1z Liziz Lizaz Lazas
L1113 L2z13 Lszziz Liziz Liziz Lazas
L1123 L2z23 Lazzz  Lizaz  Lizzz  Lazas

M1111 M1122 M1133 21\41112 21\41113 2]\41123
M1122 M2222 M2233 21\42212 21\42213 21\/12223
M1133 M2233 M3333 21\43312 21\43313 21\/13323

M(Voigt)= C-4
Misi, 2Myp1, 2Mayiz AMizy 4Mizis Moy (C-4)
2M1113 2M2213 2M3313 4M1213 4M1313 4M1323
2M1123 2M2223 2M3323 4M1223 4M1323 4M2323
51111 51122 51133 51112 51113 51123
52211 52222 52233 52212 52213 52223
S(Voigt)=| S3311 S3322  S3333 S3z12 S3z1z Sazez | (C-5)

251211 251222 251233 251212 251213 251223
251311 251322 251333 251312 251313 251323
252311 252322 252333 252312 252313 252323
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Annexe D : Théoremes de la micromécanique

Les équations micromécaniques abordées dans les présents travaux de these nécessitent
plusieurs théorémes. Cette annexe sert a les expliciter et les démontrer, sur la base des travaux de
Qu et Cherkaoui [191]. Le champ de contrainte est supposé statiquement admissible, et le champ de
déformation est supposé cinématiquement admissible.

e Théoreme de la moyenne en contrainte :

La contrainte moyenne sur un domaine arbitraire D de volume V est définie par I'équation (D-1).
_ 1
O-ij == O'ijdV (D'l)
Vip

Soit 6° le tenseur de contrainte moyen appliqué sur le contour S de D. Le vecteur de traction
t° s'appliquant sur S est tel que t%;= ao,j n; avec n le vecteur normal au point considéré. S'il n'y a pas de
force volumique, le théoreme de la moyenne en contrainte indique que la moyenne volumique de la
contrainte a l'intérieur de D est égale a la contrainte aux limites. On a alors |'équation (D-2).

Gij = 0% (D-2)

Démontrons désormais ce théoréme. L'équation (D-1) permet d'écrire I'expression (D-3). Le
second terme de la derniére intégrale est ici nul du fait de I'absence de force volumique s'exercant
sur D. L'application successive du théoréme de flux-divergence (théoréme de Green) permet alors
d'écrire I'équation (D-4) puis (D-5),ce qui complete ici la démonstration.

1 1 1
0ij =5 | owdpdV =— [ opXjrdV = [(U-kx-) — Ojk kx-] av (D-3)
14 b ] 174 b 1 14 b k1) k LR,
= 1 o
gij = st ik XNy dS = v L XN dS (D-4)
0 0
— 0 ik 0 ik
O-l'j = TLJ‘D xj,de = TL . 6jde = O'Ol'j (D'S)

e Théoreme de la moyenne en déformation :

La déformation moyenne sur un domaine arbitraire D de volume V est définie selon
I'équation (D-6).

B 1
Sl'j = VL €i]'dV (D'6)
Soit €° le tenseur de déformation moyen appliqué sur le contour S de D. Le vecteur de
déplacement u’ s'appliquant sur S est tel que u’= so,-,- n;. Le théoreme de la moyenne en déformation

indique que la moyenne volumique de la déformation a l'intérieur de D est égale a la déformation
aux limites. On a alors I'équation (D-7).
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&y =% (D-7)

Démontrons désormais ce théoreme. L'équation (D-6) permet d'écrire I'expression (D-8) en
considérant la définition de la déformation en fonction du vecteur déplacement u. L'application
successive du théoréme de flux-divergence permet alors d'écrire I'équation (D-9) puis (D-10), ce qui
acheve la démonstration du théoréme de la moyenne en déformation.

_ 1 1 1 1
&ij = V_fD E (ui,]- + Uj,i)dV = W_L ul-,jdV + WJ]‘J uj,idV (D-8)
_ 1 1 1 0 1 .
&ij = ﬁfs u;n;ds +ﬁfs un;dS = ﬁfs & ik xxndS +ﬁ£ e jpxpn;ds (D-9)
5--=i g% -dS+i e%x -dS:l(gO..+80..):80,, (D-10)
ij 2V B ik*tk,j 2V s Jk*k,i 2 ij ji ij

e Théoréme de Hill-Mandel :

Le théoréme de Hill-Mandel statue que sur un domaine D de volume V, la moyenne du
produit de la contrainte et de la déformation est égale au produit de la contrainte moyenne et de la
déformation moyenne. Ceci est représenté par |'équation (D-11), qui est au coeur de la définition
d'un comportement effectif et particulierement important lors de |'évaluation de |'énergie de
déformation.

0;&; = 611511 (D-ll)

Intéressons-nous a la démonstration de ce théoreme. Tout d'abord, I'écart entre les deux
grandeurs concernées peut s'exprimer selon I'équation (D-12). L'application du théoréme de flux-
divergence aboutit alors a I'expression (D-13), puis (D-14) et finalement (D-15). Cela permet alors
d'écrire I'équation (D-16). Il est important de noter que trois conditions aux limites particuliéres
permettent de retrouver I'égalité (D-11), en appliquant les conditions aux limites en traction ou en
déplacement vues précédemment, ou encore avec des conditions aux limites périodiques. On trouve
alors I'expression (D-17) qui démontre le théoréme d'Hill-Mandel.

0ij€ik 1 0ij€ik
v L 5jde = VJ;) ui,jaijdV - v , 5]de (D-12)

1
O'USU - O-ijgi]' = VL O-ijgijdV —

o 1 0ij€ik
O'UEU — o-l'jgl'j = Vf uiaijn]-dS — v f ledeS (D'13)
S S

1 a;; 1 1
m - EUéTU = V_f uiaijnde - %f ui,jdV = Vf uiaijnde - Vf ulﬁijnde (D'14)
S %4 S S

. 1 &ii _ 1 1 o
O'USU - GU-SU- = V_L uiaijnde - %—fv O'ijdV = VL uial-jnde - ;J‘; Sl‘jO'ilekx]'dS (D-15)
_ __ 1 _ _
0,8, — 0,j&j = Vf (u; — x;&;) (Oyeni — Ty )dS (D-16)
S
0,;&; — EU&T” =0 (D-17)
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Annexe E : Méthode auto-cohérente et solution de l'inclusion diluée

La méthode de Mori-Tanaka n'est pas la seule approche micromécanique couramment
utilisée. Cette annexe vise a résumer succinctement les deux autres grandes méthodes
micromécaniques usuelles, a savoir I'approximation de l'inclusion diluée et le schéma auto-cohérent.

La méthode de Mori-Tanaka implique une perturbation des champs locaux de la matrice du
fait de la présence des inclusions. Le comportement de chaque renfort est alors calculé comme si la
déformation et le module tangent environnants étaient ceux de la matrice. En ce qui concerne
I'approximation du milieu dilué, la déformation propre pour chaque inclusion est assumée
indépendante de la présence d'autre renforts. La déformation de référence est alors celle du VER et
le tenseur de rigidité de référence est celui de la matrice. Pour ce qui est de la méthode auto-
cohérente, elle assume qu'une seule inclusion n'a qu'un effet négligeable sur le comportement
effectif du VER, du fait de la présence d'une multitude de renforts. Le tenseur de rigidité de référence
est alors celui du milieu homogénéisé. La déformation de référence est également définie comme
étant celle du VER. Les hypothéses sur le comportement de référence pour une inclusion sont
résumées dans le Tableau E-1 pour les trois méthodes micromécaniques. Ces hypotheses ont des
conséquences sur les tenseurs de localisation en déformation A et en contrainte B, comme indiqué
par le Tableau E-2. Au final, I'approximation du milieu dilué ne s'applique que pour des fractions
volumiques de renforts faibles de I'ordre de 5%. Le modele de Mori-Tanaka permet quant a lui de
considérer des concentrations de fibre plus élevées, mais commence a montrer ses limites autour de
30% d'inclusions. De son c6té, le modele auto-cohérent n'est pas réellement limité par cette fraction
volumique, mais est intrinsequement plus adapté a des matériaux organisés sous forme de grains,
comme des matériaux polycristallins par exemple. En effet, I’'hypothése d’'un milieu de référence
correspondant au comportement effectif est bien adaptée a un matériau composé d’'un nombre
important de grains, ce qui n’est pas le cas pour un milieu comportant peu de phases.

Méthode micromécanique Mori-Tanaka Milieu dilué Auto-cohérent

ERef Ematrice EVER EVER
LRéf Liatrice Linatrice Lygr

Tableau E-1 - Déformation et tenseur de rigidité de référence pour les
différentes méthodes micromécaniques.

Méthode

. L. Mori-Tanaka Milieu dilué Auto-cohérent
micromécanique
N -1
Ay T, <Z ch,) T, T, =[l,+S.M(L,—L)]*
r=0
N 1
B, L, T.M, <Z crLTTTMO) L, T-M, L, T.M
r=0

Tableau E-2 - Tenseurs de localisation en déformation et en contrainte pour les différentes méthodes
micromécaniques. r correspond a une phase donnée, en supposant N phases. ¢ est une fraction
volumique. T est un tenseur d'interaction et M, est le tenseur de souplesse de la matrice.
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Annexe F : Fonctions analytiques utilisées en diffraction des rayons X

La détermination des fonctions de densité d'orientation (ODF) a permis de constater que la
forme des pics obtenus est similaire a ce que I'on peut observer en diffraction des rayons X pour un
matériau cristallin. Il est alors légitime de modéliser les ODF avec les fonctions analytiques usuelles
de cette technique. Celles-ci correspondent a une courbe de Gauss, de Lorentz, de pseudo-Voigt ou
encore de Pearson VII. Cette annexe a donc pour objectif de présenter les densités de probabilités
associées a chacune de ces fonctions.

v" Fonction gaussienne :

Une fonction gaussienne est une fonction en exponentielle de I'opposé du carré de |'abscisse.
La loi normale est un exemple connu de densité de probabilité gaussienne. Dans le cas présent, |'ODF
se voit attribuée trois parameétres : une amplitude H, une moyenne m et un écart type a. La densité
de probabilité correspondante s'exprime alors selon I'équation (F-1).
(%)

e 2\ @ (F-1)

Gauss(9) =
av2m

v" Fonction lorentzienne :

La fonction lorentzienne permet de décrire des pics a la fois plus fins et plus évasés a leur
base que ceux d'une courbe de Gauss. Elle nécessite également trois parametres : une amplitude H,
une moyenne m et coefficient K lié a la largeur du pic. La densité de probabilité correspondante est
donnée par I'expression (F-2).

H.K
27r[(19 —m)2 + KTZ]

Lorentz(9) = (F-2)

v Fonction de pseudo-Voigt :

Une fonction de Voigt est le produit de convolution d'une gaussienne et d'une lorentzienne
ayant le méme sommet. Une approximation de cette fonction est donnée par une simple somme de
ces deux dernieres fonctions. On parle alors de courbe de pseudo-Voigt. L'avantage est ici de
permettre plus de souplesse au niveau de la forme du pic en combinant linéairement les deux
courbes précédentes avec un parametre dédié. Une fonction de pseudo-Voigt comporte alors 5
parametres : une amplitude H, une moyenne m, un écart type gaussien «, une largeur de pic
lorentzienne K et un facteur de proportionnalité n. La densité de probabilité correspondante est
donnée par l'équation (F-3). Pour un facteur de proportionnalité unitaire, on retrouve une
lorentzienne. Lorsqu'il est nul, c'est une gaussienne qui apparait.

PseudoVoigt(9) = n.Lorentz(9) + (1 —n).Gauss(V9) (F-3)
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v" Fonction de Pearson VIl :

Une fonction de Pearson VIl est en fait une autre approximation d'une fonction de Voigt. Elle
permet une variabilité de pic encore plus grande que celle de pseudo-Voigt. Elle nécessite 4
parameétres : une valeur maximale /,,,,, une moyenne m, un coefficient w lié a la largeur de pic et un
facteur de forme £. La densité de probabilité s'exprime alors selon I'expression (F-4). Il s'agit d'une
version simplifiée de la fonction originale. Pour un facteur de forme inférieur a 1, on parle de courbe
super-lorentzienne. On retrouve une fonction de Lorentz lorsque ce parametre est égal a 1, et une
fonction gaussienne quand il tend vers l'infini.
®-m?™

F-4
i (F-4)

PearsonVII(9) = Iygx [1 + K2

La Figure F-1 réalise une comparaison a titre indicatif des quatre types de densité de
probabilité abordés dans cette annexe. Les paramétres sont choisis afin de faire coincider le sommet
du pic et de montrer au mieux les disparités de forme du pic. Le facteur de proportionnalité de la
courbe de pseudo-Voigt est ici pris a 0,5. Par ailleurs, la courbe de Pearson VIl représentée est
classée dans la catégorie des super-lorentziennes.

0,09
0,08
e (3QUSS

w 0,07
2% // \\ Lorentz
2 0,06
2 // \\ e Pseudo-Voigt
2 0,05
> // \\ ———Pearson VI
< 0,04
/1] \\
a 0,03 / \
(]
0 0,02

0,01

0,00

60 70 80 90 100 110 120
9(°)

Figure F-1 - Comparaison des densités de probabilité des fonctions gaussienne, lorentzienne, de
pseudo-Voigt et de Pearson V.
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Analyse et modélisation des mécanismes d'endommagement et de déformation
en fatigue multiaxiale de matériaux composites : polyamide renforcé par des
fibres courtes

RESUME : Le présent travail de thése se consacre au développement d'un nouveau modéle
micromécanique pour les composites en thermoplastique renforcé par des fibres de verre
courtes. L'objectif est notamment la modélisation du comportement visco-endommageable en
fatigue du PA66-GF30. Ce matériau, particulierement utilisé dans l'industrie automobile, est
sujet a une microstructure spécifique issue du procédé de moulage par injection. L'approche
multi-échelles développée consiste en une méthode de Mori-Tanaka modifiée, appliquée a des
renforts avec enrobage et prenant en compte I'évolution de I'endommagement a I'échelle
microscopique. La description des mécanismes d'endommagement se base sur une
investigation expérimentale poussée préalablement menée au sein de I'équipe. Des scénarios
d'endommagement ont été proposés et incluent trois processus locaux différents : la
décohésion de l'interface, la microfissuration de la matrice et les ruptures de fibres. Ceux-ci sont
spécialement affectés par la microstructure. L'approche développée intégre ces cinétiques
d'endommagement ainsi que la viscoélasticité non-linéaire de la matrice et la distribution
d'orientation des inclusions due au procédé de fabrication. Chague mécanisme
d'endommagement est modélisé par une loi d'évolution basée sur les contraintes locales
calculées a I'échelle microscopique. La loi constitutive finale, a I'échelle du volume élémentaire
représentatif, est implémentée dans une bibliotheque scientifique en C++, SMART+, et est
congue pour étre compatible avec une analyse de structures par éléments finis. L'identification
du modele est réalisée par rétro-ingénierie, en tirant profit de résultats expérimentaux multi-
échelles, dont notamment des tests in-situ au MEB ainsi qu'une analyse qualitative et
guantitative par uCT.

Mots clés : Matériau composite, thermoplastique, fibre de verre courte, fatigue, modélisation
multi-échelles, visco-endommagement

Analysis and modeling of the damage and deformation mechanisms under multiaxial
fatigue of thermoplastic composites: polyamide reinforced by short fibers

ABSTRACT: The current work focuses on a new micromechanical high cycle fatigue visco-
damage model for short glass fiber reinforced thermoplastic composites, namely: PA66/GF30.
This material, extensively used for automotive applications, has a specific microstructure which
is induced by the injection process. The multi-scale developed approach is a modified Mori-
Tanaka method that includes coated reinforcements and the evolution of micro-scale damage
processes. Their description is based on the experimental investigations of damage
mechanisms previously performed by the team. Damage chronologies have been proposed
involving three different local degradation processes: fiber-matrix interface debonding/coating
degradation, matrix microcracking and fiber breakage. Their occurrence strongly depends on
the microstructure. The developed model integrates these damage kinetics and accounts for the
complex matrix viscoelasticity and the reinforcement orientation distributions induced by the
process. Each damage mechanism is introduced through an evolution law involving local stress
fields computed at the microscale. The developed constitutive law at the representative volume
element scale is implemented into a C++ scientific library, SMART+, and is designed to work
with Finite Element Methods. The model identification is performed via reverse engineering,
taking advantage of the multiscale experimental results: in-situ SEM tests as well as quantitative
and qualitative pCT investigations.
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