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Introduction Générale

La volonté de réduire leur impact environnemental et les normes européennes de plus en plus
restrictives sur les émissions de CO2 conduisent les constructeurs automobiles a concevoir des
véhicules de plus en plus lIégers. En effet, plus le véhicule est Iéger moins il consomme de carburant
et moins il emmétra de CO». La réduction de masse est rendu possible non seulement par
I’optimisation des géométries des composants mais surtout par 1’allégement des véhicules a iso
performance. Cet allégement est réalisable en partie grace a I’utilisation de matériaux composites a
matrice polymere en remplacement des métalliques. La production de structures légeres et
résistantes s’avére donc un enjeu critique permettant aux constructeurs et aux équipementiers
automobile de répondre aux exigences de sécurité et d’environnement. A 1’horizon 2020, le niveau
d’émission de CO- des véhicules devra passer de 135g/km a 95g/km. Pour atteindre cet objectif,
I’industrie automobile prévoit d’accroitre le développement et 1’utilisation de composants en
matériaux composites afin d’alléger les véhicules tout en gardant des propriétés thermomécaniques
optimales.

Introduis dans les années 80 dans I’industrie automobile, 'utilisation de matériaux composites

dans ce secteur connait une croissance exponentielle. Initialement réservés aux pieces de décor, ils

prennent peu a peu place pour des piéces structurelles telles que les hayons ou les poutres

d’absorption de choc. Ainsi, la capacité d’absorption d’énergie des composites, nettement

supérieure a celle des métaux, leur permet de répondre favorablement aux criteres des

reglementations liées a la sécurité des passagers et des piétons.

Parmi ces composites, ceux a matrices polymeres semi-cristallines thermoplastiques connaissent
un intérét croissant par rapport aux thermodurcissables notamment par leur facilité et leur rapidité
de mise en ceuvre pour des pieces a géométries complexes. Ils sont des candidats de premiers choix
notamment par leurs masses volumiques (1g/cm®) nettement inférieures a celle de I’acier
(7,8g/cm?®) ou celle de I’aluminium (2,7 g/cm3), leurs résistances a la corrosion, ainsi que par leurs
capacites d’absorption d’énergie et leurs propriétés mécaniques voire thermomécaniques.

Toutefois, leur utilisation dans les piéces de structures reste tributaire de la capacité des BE a
modeéliser leur comportement sous chargement complexe en intégrant leur interaction rhéologie-
microstructure et enfin a simuler leur réponse dans les codes de calculs par EF. En effet, leur
comportement non linéaire, leur sensibilité a la température et a la vitesse de déformation ainsi
que le caractere anisotrope de leur microstructure induite par le procédé de fabrication, implique
le developpement de nouvelles équations constitutives pour modéliser de maniere prédictive le
comportement des matériaux. De nombreux travaux scientifiques portent sur la caractérisation et
la modélisation de tels matériaux en régime quasi-statique or on dénombre peu d’informations sur
leur comportement en chargement dynamique ou cyclique. C’est pourtant un aspect primordial
pour la prédiction de leur comportement lors des simulations d’impact notamment pour 1I’obtention



de certifications de leur tenue au choc en relation avec la microstructure avec en toile de fond les
phénomeénes locaux de déformation (rhéologie) et d’endommagement.

Dans ce sens, dans des piéces telles que les hayons de voiture, des analyses DMTA ont montré que
le comportement local d’un méme matériau pouvait posséder des rigidités pouvant passer du
simple au double selon la zone de prélévement de 1’échantillon comme I’illustre la Figure 0-1.

Mesures de modules
d’Young (valeur
normalisée)

Figure 0-1 : Mesures de modules de Young dans un hayon polypropyléne chargé en fibres de verres : Variabilité
spatiale des propriétés mécaniques induite par les effets de microstructure générée lors du procédé d’injection de la
piéce.

Il est donc nécessaire de s’orienter vers des modéles capables d’intégrer cette variabilité de
microstructure au sein d’'un méme matériau et de I’impacter sur la réponse globale de la structure
notamment sous chargement dynamique.

Pour répondre a ces enjeux, le présent projet de thése qui s’inscrit dans le cadre d’une collaboration
entre RENAULT, I’équipe SMART du laboratoire LEM3 (LEM3-UMR CNRS 7239) et le
laboratoire PIMM (UMR CNRS 8006) a été mis en place. Il se focalise sur le développement
d’outils robustes a fort contenu physique dédiés a la modélisation du comportement en dynamique
de composites renforcés en fibres de verres courtes. En effet, dans une volonté de maitriser toute
la chaine de conception d’une piéce composite en partant de la microstructure induite par le



procédé d’injection jusqu’a la simulation par éléments finis, il est intégré a une boucle
méthodologique définie par différentes étapes :

Une premiere étape qui consiste a maitriser le procédé de fabrication et 1’analyse de la
microstructure induite.

Une seconde étape permet de définir expérimentalement les parametres influents sur le
comportement mécanique du matériau composite aux différentes échelles microscopiques
et macroscopiques.

La troisieme étape intégre les résultats préceédents dans une modélisation incluant les
variabilités de microstructures dans la réponse mécanique du matériau

La quatriéme étape consiste a implémenter cette modélisation dans des outils numériques
aisément assimilables dans les processus industriels de calculs de structures.

La cinquiéme étape permet de valider le choix de modélisation par comparaison
numeérique/ expérimentale de sollicitations sur structures

La derniére étape consiste a optimiser les résultats numériques afin de déterminer la
microstructure a injecter qui permet d’atteindre les objectifs en termes de propriétés
mécaniques ou énergétiques fixés. Cette derniére partie n’est pas couverte par les présents
travaux.

Analyse o '
expérimentale du définition de loi

comportement de comportement
microscopique et micromecanique

macroscopique

Implémentation

Injection des des modeles et
microstructures simulation
. Validation sur
structure

Figure 0-2: méthodologie de mise en place d’outils de conception de matériaux composites incluant la

variabilité de microstructure



En conséquence, conformément a cette méthodologie, le présent travail de thése est axé sur deux
aspects :

- Le premier porte sur I’analyse de la microstructure complexe induite par le procédé
d’injection ainsi que la caractérisation expérimentale du comportement en dynamique du
polypropylene chargé en fibres de verres courtes ayant différentes concentrations de
renfort.

- Le second aspect est le développement d’un modéle multi-échelles capable de prendre en
compte I’hétérogénéité de la microstructure des matériaux constitutifs ainsi que 1’influence
de la vitesse dans le comportement mécanique global du composite. Ce modeéle est par la
suite utilisé comme machine d’essais virtuels pour générer des courbes d’identification des
modeles macroscopiques utilisables dans les codes de calculs de structures.

Ainsi le présent mémoire est structuré autour de cing chapitres :

Le premier chapitre de cette thése vise a introduire le matériau utilisé qu’est le PPGF : Un
composite a fibres courtes constitué d’une matrice polypropyléne renforcée en fibres de verres. La
connaissance precise du comportement des matériaux constitutifs du composite ainsi que la
description microstructurale du matériau sont indispensables pour une modélisation qui prend en
compte les phénomeénes a 1’échelle mésoscopique du matériau. La microstructure est étudiée a
I’aide d’investigations qualitatives et quantitatives par microscopie et par micro-tomographie a
rayons X en vue de déterminer les géométries et I’architecture des différentes phases du matériau.

Le second chapitre porte sur l’analyse thermomécanique expérimentale du matériau. Une
campagne d’essais dynamiques est menée pour des vitesses de déeformation allant du quasi statique
a 258s? sur la matrice thermoplastique et le composite. L’objectif étant d’identifier les
dépendances du matériau vis-a-vis de la vitesse de déformation, du taux de fibres ainsi que de la
température. Le comportement mécanique est analysé en traction. La complexité des essais
dynamiques a requis une étude préalable d’optimisation de géométries d’éprouvettes. Les
mécanismes d’endommagement sont identifiés a 1’aide d’essais de flexion in situ sous microscope
électronique a balayage.

Les deux premiers chapitres ont apporté une analyse fine et précise de la microstructure du
matériau (élancement, taille des fibres, orientations) et des différentes dépendances observées.
Ainsi dans le troisieme chapitre, une revue de la littérature conduit au choix de la modélisation du
comportement du composite et justifie le recours a une approche multi-échelles incrémentale.
Cette méthode permet de déterminer les propriétés macroscopiques du comportement du
composite a partir de celle des différentes phases qui le constituent. Le comportement de la matrice
polymere est modélisé par un modele phénomeénologique élasto-viscoplastique : le DSGZ.
L’endommagement est quant a lui introduit de maniere locale a travers la décohésion de I’interface
fibre matrice.



Le quatrieme chapitre est consacré a I’'implémentation des modéles précédemment introduits dans
la librairie open source SMART+ (Smart Matérials Algorithms and Research Tools) développée
au sein de 1’équipe SMART du laboratoire LEM3. La validation des modeles implémentés est
effectuée par dialogue entre les résultats obtenus par des essais mécaniques et des résultats
numériques du modéle DSGZ ainsi que du modéle de Mori-Tanaka incrémental. Les paramétres
des modeéles sont identifiés par une méthode inverse de recalage. La validation sur différents taux
de fibres, vitesses et températures montre la capacité du modéle ainsi développé a prendre en
compte et a capturer tous ces phénomenes. Le modéle micromécanique ainsi développé a pour
finalité d’étre utilisé comme machine d’essais virtuels qui alimente les mod¢les macroscopiques
pour le calcul de structures dans les codes de calculs.

Enfin, le cinquiéme chapitre porte sur la validation des modeles formulés pour traduire le
comportement de la matrice et du composite sur des mini structures. La machine d’essais virtuels
est utilisée afin de déterminer une loi élasto-viscoplastique macroscopique permettant de simuler
la réponse globale de mini structures. La simulation est validée au travers d’une comparaison du
modele avec des essais statiques et dynamiques sur démonstrateurs fournis par RENAULT.

Le manuscrit s’achéve par les conclusions de ce travail ainsi que ses perspectives
académiques et industrielles.

Ce travail est réalisé dans le cadre d’une convention CIFRE entre |’ANRT, RENAULT et
le laboratoire LEM3 de [’ ENSAM.






Chapitre 1 : Constituants du matériau et Microstructures
induite par le procédé de mise en ceuvre
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Ce chapitre est consacré a la présentation du matériau composite de [’étude et de
sa microstructure gouvernant le comportement macroscopique. 1l s’agit du
polypropyléne chargé en fibres de verres orientées aléatoirement (PPGF) obtenu
par procédé d’injection. Des prérequis généraux sur son comportement, ses
propriétés et ses limites ainsi que ceux de ses constituants sont présentés. Une breve
revue du procédé d’injection et de la microstructure induite est par la suite
introduite. Enfin, des échantillons de PPGF a des taux de fibres de 30%, 40% et
60% en masse sont prélevés et leur microstructure est observée par
microtomographie puis analysée de maniére qualitative et quantitative. Cette
derniere permettra de déterminer les données d’entrées qui vont alimenter la
modélisation multi échelles développée dans le cadre du travail de these.






1.1. Introduction

Les matériaux composites a matrice organique connaissent un engouement certain dans
I’industrie automobile. Constitués en général d’une matrice polymere et de renforts fibreux, ils ont
progressivement et potentiellement remplacé les matériaux métalliques depuis les années 80 dans
beaucoup de piéces structurelles notamment grace a leur faible densité comparée a celles des
métaux, leur capacité d’absorption de chocs et leur facilité de mise en ceuvre.

On peut separer les composites fibreux en deux catégories : les composites a fibres longues et
ceux a fibres courtes. C’est généralement la deuxiéme catégorie que 1’on retrouve sur les picces
automobiles pour des applications structurelles et c’est dans cette catégorie que se trouve le
matériau de cette étude : le PPGF40. La nature de la matrice, le procédé de fabrication, la taille
des fibres, leurs orientations, leurs concentrations sont autant de facteurs influents sur le
comportement mécanique des composites et leur anisotropie en particulier dans les phases
d’endommagement.

Ce chapitre a pour objectif la présentation de la microstructure du PPGF40 et de ses
constituants. Une analyse par microtomographie aux rayons X permet d’obtenir des informations
microstructurales pertinentes sur les propriétés géométriques des fibres et leur arrangement au sein
du composite. La structure en cceur-peau induite par le procédé d’injection est observée sur des
échantillons a des taux de fibres de 30%, 40% et 60%. Les propriétés des matériaux et des
microstructures caractérisées dans ce chapitre permettront de poser les hypothéses d’une
modélisation prédictive des matériaux dans le chapitre 3. En effet, les travaux menés s’attachent a
prendre en considération la microstructure et son impact sur la réponse macroscopique du
composite notamment en termes d’endommagement et d’effet de vitesse de déformation.

1.2. Renforts : les fibres de verre

Les renforts assurent la tenue mécanique des matériaux composites. Leur rigidité est trés
largement supérieure a celle de la matrice. Les renforts en fibres de verre représentent 95% des
renforts de matériaux composites pour I’industrie automobile. Ce sont les fibres les plus
communément utilisées dans les produits de grande diffusion en raison de leur faible codt et de
leurs propriétés mecaniques intéressantes. Elles sont obtenues en portant a ébullition le verre a
température de fusion jusqu’a faire disparaitre les bulles. Celui-ci est étiré a grande vitesse jusqu’a
se transformer en filaments. Les filaments sont ensuite protégés par un ensimage puis enroulés en
bobines ou coupés aux dimensions souhaitées et séchés.

Les fibres de verre utilisées dans le cadre de ces travaux sont de type E. Leur comportement est
élastique linéaire fragile. Leurs caractéristiques sont données en Tableau 1-1.



Fibres de verre E

diameétre 15-20 um
densité 2,54 g/cm?®
Module de traction 72 GPa
Déformation a rupture 4,7 %
Contrainte a rupture en traction 3400 MPa
Coefficient de poisson 0,22
Module de Young 1585 MPa

Tableau 1-1 : propriétés des fibres de verre E

Les fibres de verre possédent une longueur de 10mm avant injection et un diamétre moyen de 15
a 20um observé par microscope électronigue a balayage (MEB).

PIMM 10.0kV 12.5mm x453 SE(M) 100um

Figure 1-1 : observation microscopique des tailles de fibres

1.3.  Matrice : polypropyléne
1.3.1. Propriétés physico-chimiques

Dans un composite, le réle de la matrice polymére est d’assurer le transfert de charge entre les
renforts, de les maintenir et de donner une forme au matériau. On peut classer les polymeéres selon
trois catégories : les thermoplastiques (TP), les thermodurcissables (TD) et les élastoméres :
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- Lesthermoplastiques ne sont pas réticulés. Leurs macromolécules se présentent sous forme
de chaines linéaires ou ramifiées. L’augmentation de la température engendre la mobilité
des chaines macromoléculaires conduisant ainsi au ramollissement du polymére. Puis lors
du refroidissement, elles se bloquent: le polymére se fige. Cette transformation est
réversible mais a tendance a degrader le matériau [1]. Le matériau obtenu a des liaisons
faibles de type de Van Der Waals. Pour le procédé d’injection, les matériaux
thermoplastiques sont mis en ceuvre a partir de 1’état fondu au-dessus de la température de
fusion Tm (semi cristallins) ou de la température vitreuse Tg (amorphes). lls constituent
80% de la production mondiale de plastiques.

- Les thermodurcissables sont fortement réticulés. Leurs macromolécules se présentent sous
forme de réseau tridimensionnel qui lors du chauffage, ou en présence d’un catalyseur, se
ponte via des liaisons chimiques fortes : le polymeére durcit de fagon définitive [1]. Enfin,
contrairement aux thermoplastiques, ils ne possédent pas de point de fusion.

- Les élastomeres quant a eux, sont faiblement réticulés. lls sont obtenus a partir de
polymeres linéaires ayant des liaisons secondaires extrémement faibles, considéres comme
des liquides tres visqueux. Leur principale caractéristique est leur grande déformabilité qui
peut dépasser 1000% [2]. On peut les considérer comme des thermodurcissables faiblement
pontés.

Dans le cas des composites a matrice organique, on considere en général les deux premiéres
catégories dont les principales différences sont répertoriées dans le Tableau 1-2.

Matrice Thermodurcissables Thermoplastiques

Etat de base Liquide visqueux a polymériser Solide prét a I’emploi
Stockage Reduit Hlimité

Mouillabilité des renforts Aisee Difficile

Moulage Chauffage continu Chauffage + refroidissement
Cycle Long (polymeérisation) Court

Tenue au choc Limitée Assez bonne

Tenue thermique Meilleure Réduite (sauf nouveau TP)
Chutes et déchets Perdus ou utilisés en charges Recyclables

Conditions de travail Emanations de solvants Propreté

Tableau 1-2 : principales différences entre (TP) et (TD) [1]
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Le polypropyléne est un copolymeére thermoplastique semi cristallin issu de la famille des
polyoléfines. On trouve cet état semi cristallin uniquement dans les polymeres. Leur abondance
est due principalement a la facilité de leur mise en forme et leurs excellentes propriétés mécaniques
largement maitrisées par la variation des parameétres de mise en ceuvre [3]. Ils sont composés d’une
phase amorphe, ou les molécules sont disposées de maniere aléatoire, et une phase cristalline, ou
elles sont ordonnées et reparties de maniere périodique. La structure moléculaire du polypropylene
est présentée en Figure 1-2. Les liaisons sont faibles, de type Van der Waals.

C CH2

CHz

Figure 1-2:motif élémentaire de molécule de polypropyléne

La cristallisation du polymeére se produit dans une plage de température délimitée par la
température de fusion Tm (propre a la phase cristalline) et la température de transition vitreuse
(propre a la phase amorphe). Les phases cristallines et amorphes se distinguent par les propriétés
suivantes :

e Laphase cristalline posséde un volume spécifique plus faible et une rigidité plus importante
que la phase amorphe. L’arrangement des chaines moléculaires dans cette phase se fait
sous forme de lamelles. Elle est également caractérisée par la présence d’une température
de fusion.

e La phase amorphe, donne au matériau un aspect de liquide figé. Elle ne possede pas de
point de fusion mais une température de transition vitreuse (Tg), a partir de laquelle on
passe d’un état solide a un état caoutchouteux.

La phase cristalline du polypropylene consiste en des structures lamellaires disposées de
maniere radiale a partir d’un point de départ central (germe) comme illustré en Figure 1-3. Ce type
de structures est appelé sphérolites qui sont fortement liées aux propriétés mécaniques globales du
matériau par leurs proportions. Cette structure est systématiquement observée lors d’une
cristallisation statique. Lors d’une cristallisation sous écoulement, le nombre de germes augmente
et la taille des sphérolites diminue.
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direction de
croissance
cristalline

[~ polymere
amorphe

cristal
polymere

Figure 1-3 : morphologie sphérolitique [4]

Une autre caractéristique importante des polymeéres est leur dépendance a la température. On
définit ainsi la transition vitreuse (transition du second ordre) qui est un phénomene, associé a la
phase amorphe du matériau. Il régit le comportement des polymeres en fonction de la température
de la zone amorphe. Ce phénomene délimite le passage du comportement solide au comportement
liquide. En dessous de la Tg, les mouvements des chaines sont réduits, le matériau se trouve donc
dans un état vitreux. Inversement, au-dessus de la Tg, leur mouvement est plus aisé. La transition
vitreuse conditionne ainsi le domaine d’utilisation du matériau. Cette derni¢re peut étre mesurée
par analyse mécanique thermodynamique (DMTA).

Les essais DMTA ont pour but de mesurer les propriétés viscoélastiques d’un matériau a une
température donnée. Les variations du module d’Young complexe et du facteur d’amortissement
permettent de déterminer les transitions que subissent les matériaux polymeres en fonction de la
température. On définit ainsi le module complexe: E* = E’ + iE’’, avec E’ (module de
conservation), le module en phase qui représente la composante €lastique et E’” (module de perte)
est le module en quadrature de phase par rapport a la contrainte qui représente la composante
visqueuse. Le rapport des deux composantes défini la tangente de 1’angle des pertes : tan(d)
=E”’/E’. Ce rapport traduit la dissipation d’énergie du matériau.

Les mesures se font a I’aide d’un viscoanalyseur : On applique une sollicitation dynamique
sinusoidale a un échantillon du matériau a analyser qui permet de caracteriser les phénomenes de
relaxation associés aux transitions du matériau. Selon le type de matériau et la géométrie de
I’échantillon, plusieurs sollicitations peuvent étre envisagées : flexion 3 points, torsion,
cisaillement. Dans le cadre de ces travaux, des essais DMTA sont effectués sur des éprouvettes
prélevées dans une zone au centre de la plaque afin de garantir la répétabilité des résultats en
s’affranchissant des effets de bord dus a I’injection.
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Figure 1-4 : éprouvettes de DMTA

Une sollicitation sinusoidale est appliquée en flexion 3 points libres sur I'échantillon d’épaisseur
3mm et de largeur 10mm placé en appui sur le porte échantillon (I=48mm). Les mesures de la
raideur et du déphasage de la réponse de I'échantillon permettent de calculer le module élastique
E' (module de Young) et le facteur d'amortissement interne tan(3). Les mesures sont réalisées a
basse fréquence (0.01Hz) afin que les valeurs de module soient comparables a celles des
caractérisations quasi statiques de type ISO 178 et a 10Hz pour ’approche vibratoire. Les essais
sont réalisés a l'aide d’un viscoanalyseur RSA3.

Principaux réglages sur I'appareil :
Taux de déformation dynamique : 2.E-4 - Fréquence : 0.01Hz. Distance entre appuis: 48 mm -

Température : 23°C.

orientation Polypropyléne PPGF30 PPGF40 PPGF60
seul (MPa) (MPa) (MPa) (MPa)
Sens longitudinal 1612 £ 6% 2885+ 6% 3663 £ 6% 5088 + 8%
Sens transverse 1785+ 3% 4853+ 6% 6775+ 1% 9216 + 6%

% d’écart entre les

. 10% 41% 46% 45%
deux directions

Tableau 1-3 : moyennes des mesure des modules E' sur 3 éprouvettes par essais DMTA a basses fréquences

Le Tableau 1-3 synthétise les mesures de modules E’ mesurés par DMTA a basse fréquence. Les
résultats montrent une anisotropie du comportement dans tous les matériaux analysés. L’écart entre
les modules est plus prononcé dans les cas de polypropyléne chargé en fibres de verre (41% a 46%
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d’écart). La faible anisotropie de la matrice sera négligée dans la suite de ces travaux, seule celle
due aux fibres sera considérée. Cette derniére est principalement due au procédé de fabrication qui
est présenté dans la suite de ce chapitre.

4,0E+09 0,12
Zg 3,56+09 \\ MI.\/",u 0,11
= 3,0E+09 \ 0,1
8 2,5E+09 0,09 ®
T 2,08+09 N E(MPa) 008
, B o
s \ /v-/ <z
c
> 1,5E+09 X Tan(delta) 0,07 =
2 106409 N N * 0,06
8 5,0E+08 \\ pot N, /'/I 0,05
3 N MY
0,0E+00 : : : : : : : : 0,04
60  -40  -20 0 20 40 60 80 100

Température (°)

Figure 1-5 : résultats d'analyses DMTA du polypropyléne a 10Hz

La Figure 1-5 représente les résultats du module dynamique et du facteur d’amortissement sur une
plage de température allant de -60°C & 100°C. Les courbes obtenues permettent de situer la
température de transition vitreuse a 5°C. Ce résultat montre que le comportement a la température
ambiante serait globalement visqueux justifiant ainsi le choix d’un modé¢le viscoplastique pour
traduire la rhéologie de la matrice polypropylene dans le cadre de ce travail. On observe également
une phase élastomérique pour des températures inférieures a -60°C. Finalement, les propriétés du
polypropyléene sont synthétisées en Tableau 1-4.

Polypropyléne
densité 0.95
Module d’Young a 20° 1600 MPa
Contrainte a rupture 35-45 MPa
Allongement a rupture 25%-40%
Température de fusion 145°-165°

Température de transition vitreuse (Tg) 5°

Tableau 1-4 : propriétés du polypropyléne
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1.3.2.  Comportement mécanique des polymeres semi cristallins

Le comportement mécanique macroscopique des polymeéres est non seulement dépendant des
phases amorphes et cristallines qui le constituent, mais aussi de 1’arrangement structural de ces
phases (par les conditions de mise en ceuvre), de la vitesse de déformation, ainsi que de la
température de sollicitation.

(mm size) (um size) Growth direction (nm size) Amorphous
ST of lamellac phase . ;4

Macroscopic

coordinates 2R
Crystalline

X1 E l". phase
Laminar composite Mic S
Tensile Multi spherulitic Spherulite structure Pl
specimen morphology ~ Mesoscopic coordinates
Y coordinates
Macrostructure ——» Mesostructure —>»  Microstructure

Figure 1-6 : les différentes échelles dans les polyméres semi cristallins [5]

La Figure 1-6 présente les différentes échelles présentes dans les polymeéres semi-cristallins. Lors
de sollicitations en traction, la phase amorphe se déforme et s’oriente dans le sens de sollicitation
suivie par la phase cristalline. A 1’échelle du sphérolite, ces phénoménes induisent une
fragmentation des lamelles cristallines qui basculent dans la direction de traction. Les zones
cristallisées fragmentées en petits blocs restent reliées par des macromolécules amorphes
également orientées dans le sens de sollicitation. Dans la zone de striction, la morphologie devient
fibrillaire et n’a plus rien en commun avec la morphologie sphérolitique initiale.

Parallelement a cela, un autre type de déformation est observé : les craquelures (crazing) qui sont
parfois considérées comme de ’endommagement, elles se développent perpendiculairement a la
direction de traction. Ce type de déformation est un phénomene de cavitation et est donc
accompagné d’une variation de volume. Dans le cas des polyméres semi cristallins, ces craquelures
prennent généralement naissance dans la zone amorphe du matériau, le plus souvent au centre des
sphérolites et se développent suivant un trajet inter lamellaire [4].

A 1’échelle macroscopique, le comportement d’un polymeére est complexe et fortement dépendant

non seulement des éléments qui le constituent mais également de son environnement et des
conditions de sollicitation. Ainsi, on peut retrouver des polyméres avec un comportement
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viscoplastique, viscoélastique, élasto-viscoplastique, ou encore endommageable. Ces
comportements résultent de la combinaison de plusieurs caracteéres :

- Elastique réversible : ce type de comportement est prépondérant aux trés faibles
déformations ou aux basses températures pour des vitesses de sollicitation élevées.

- Viscoplastique irréversible : ce caractere est dependant du temps et est valable aux
températures et vitesses de deformations élevées.

- Elasto-viscoplastique : ce caractére inclue les deux précédents et est valable pour des
températures intermédiaires, supérieures a la température de transition vitreuse. Il est
dépendant de la température et de la vitesse de déformation.

Malgré cette diversité de comportement, on observe des composantes communes (Figure 1-7) qui
seront plus ou moins prononcées selon les matériaux et I’environnement de sollicitation.

Durcissement

Non linéaire viscoélastique

Contrainte vraie

Linéaire viscoélastique

Déformation vraie

Figure 1-7 : schéma du comportement macroscopique des polyméres

Initialement, on observe une composante viscoélastique linéaire qui prévaut aux basses
températures, pour des vitesses €élevées ou pour de faibles chargements. Avec 1’augmentation du
chargement, le comportement devient progressivement non linéaire viscoélastique jusqu'a
atteindre la contrainte maximale (yielding). Pour de grandes déformations, la viscoplasticité
devient prédominante et un adoucissement apparait pour les polyméres amorphes (il est en général
absent pour les semi cristallins). Cet adoucissement est caractérisé par la diminution de la
résistance du matériau et précéde 1’écrouissage débutant avec la striction qui se manifeste par le
rétrécissement de la zone de déformation du matériau a une faible section. L’écrouissage s’effectue
dans tout le matériau et est accompagné de la réorganisation de la structure : les spheérolites se
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rompent, les molécules s’orientent dans le sens de traction et la structure du matériau devient
fibrillaire. La nouvelle structure confére au matériau une augmentation de sa résistance : c’est le
durcissement, derniere étape avant la rupture finale.

Le comportement mécanique des polyméres semi cristallins est largement répandu dans la
littérature. Trois approches sont communément adoptées selon I’échelle choisie pour la
modélisation des polymeéres :

e Une approche dite physique qui se base sur I’activation thermique des molécules [6], [7].

e Une approche micromécanique qui se base sur le comportement des différentes phases du
matériau pour prédire le comportement global. [8], [9] [10].

e Une approche phénoménologique qui se base sur [I’identification de données
expérimentales pour déterminer les réponses contrainte /déformation.

Les approches classiques sont de type phénoménologique, généralement constituées par des
associations de composants rhéologiques élémentaires tels que ressorts élastiques ou amortisseurs
visqueux. Dans leurs travaux sur du polypropyléne isotactique, Lai et al [11] adoptent une
approche viscoélastique avec un modéle phénoménologique sans écoulement plastique et une
viscosité décrite par un modele non linéaire. Le comportement du matériau est bien représenté
pour des sollicitations a faibles contraintes. Les principaux inconvénients de ce type d’approches
sont le grand nombre de parametres, la difficulté & décrire les comportements complexes et a
étendre les modeles en trois dimensions [12].

Temimi-Maaref [13] décrit le comportement du polypropylene par une loi de comportement
élastique linéaire endommageable a faibles déformations et viscoplastique écrouissable
endommageable en grandes déformations. Dans leurs travaux, Miled et al [14] ont développé un
modele viscoélastique, viscoplastique afin de reproduire le comportement d’un polyéthyleéne haute
densité. Plus récemment, Praud et al [15], ont développé un modeéle visco-élastique viscoplastique
endommageable validé sur le polymeére semi cristallin PAG6.

Dans le cas de cette étude, le choix d’une modélisation par modéle d’homogénéisation pour le
composite, impose un modele phénoménologique pour les phases qui le constituent, y compris
pour la matrice. Le modele ici considéré pour la matrice est le modele DSGZ des noms de ses
auteurs [16]. C’est un modele élasto-viscoplastique issu de quatre autres précédents modéles
phénoménologiques qui permet de prendre en compte les différentes étapes du comportement du
polymére ainsi que sa dépendance vis-a-vis de la vitesse de déformation et de la température. Par
ailleurs, ’endommagement présent dans les matériaux polymeres n’est pas prépondérant dans
cette étude. En effet, ce dernier est mesurable uniquement en décharge, or la sollicitation en
dynamique rapide est monotone et ne fait pas intervenir de décharge. Toutefois ses effets durant
le chargement sont pris en compte par le modele DSGZ. La reformulation générale en trois
dimensions et I’identification expérimentale du modéle DSGZ menées dans le cadre du présent
travail de thése seront présentées au chapitre 3.
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1.4. Le PPGF : composites thermoplastiques chargés en fibres courtes

Le matériau composite utilisé dans le cadre de ces travaux est un polypropyléne chargé en fibres
de verres (PPGF) issu du mélange de granulés de polypropyléne fabriqué par Styron chargé en
fibres de verres longues avec un taux massique de 60% et une longueur de 6 a 12 mm dans le
matériau, et des granulés de polypropylene pur. Il est obtenu par procédé d’injection.

1.4.1. Injection du composite

14.1.1. Procéde d’injection

La fabrication de matériaux composites thermoplastiques par procédes d’injection (Figure 1-8) est
une méthode trés largement utilisée dans 1’industrie automobile. Elle présente 1’intérét de produire
des pieces a géomeétries complexe a des cadences élevées. Les matériaux sont recus sous forme de
granulés de polymeéres chargés en fibres a 60% en masse d’une part et de granulés de polymeres
seuls d’autre part. Le mélange des deux lors du procédé d’injection permet d’obtenir le taux de
fibres souhaité. Les granulés sont introduits dans la machine d’injection au travers d’une trémie
d’alimentation et chauffés jusqu’a atteindre leur température de fusion lors de leur extrusion au
travers d’une vis sans fin. La température est controlée le long de la vis afin de fluidifier le
polymeére sans le bruler. Le composite ainsi obtenu est injecté sous pression dans le moule.

2) == L =

(1) b§ | S)ﬂé{
¢
¢
¢

/ v
Il __________ } . I @ ?»;

Figure 1-8: procédé de fabrication par injection. (1) remplissage ; (2) compactage ; (3) refroidissement ; (4) refroidissement-
dosage ; (5) éjection
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Dans le cas de ces travaux, les composites sont injectés en nappe sous forme de plaques de
dimension 240mmx210mmx3mm. Les paramétres d’injection pour les plaques de matrice et de
composites sont donnés dans le Tableau 1-5.

PP PP GFL
T° moule (°C) 25-30 50-60
T° matiere (°C) 215-230 240-255
Vitesse injection (cm3.s?) 100 66

GF 30% :907
Pression d’injection (bar) 670 GF 40% : 1129

GF 60% :1721

Tableau 1-5 : parametres d'injection des plaques

14.1.2. Microstructure induite par le procédé d’injection

L’injection des polyméres chargés en fibres courtes peut induire une microstructure complexe en
termes d’orientation des fibres et de leur distribution dans I’épaisseur illustrée en Figure 1-9 . Dans
le cas d’une injection en nappe de plaques, la microstructure est dite a effet « cceur-peau »
classiquement représentée par 5 couches dans [’épaisseur (2 couches de peau, 2 couches
intermédiaires et une couche de cceur) [17] :

e Une zone de peau avec une orientation aléatoire des fibres due a I’effet fontaine. La matiére
est ramenée vers les parois froides du moule ou les fibres vont étre figées avec une
orientation désordonnée avant que le cisaillement n’ait eu le temps de les orienter dans le
sens de I’écoulement [18], [19], [20]. Souvent, a cause des temps d’injection trés courts et
de la faible conductivité des polymeéres, cette couche est tres mince et difficilement
identifiable par observation par rapport aux autres zones. L’épaisseur de cette couche
dépend de la vitesse de refroidissement (température du moule) [21].

e Une zone intermédiaire avec une orientation des fibres dans la direction principale
d’écoulement due au cisaillement important qui s’y développe [18].

e Une zone de cceur, ou ’orientation des fibres se fait de maniere perpendiculaire a la
direction d’injection. Ceci est d0 a 2 facteurs que sont :
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i. laprésence d’un écoulement élongationnel autour du seuil d’injection qui va aligner
les fibres perpendiculairement a la direction d’écoulement (cette orientation est, par
ailleurs, complétement indépendante de I’orientation initiale des fibres dans les
canaux d’alimentation).

ii. la conservation, au centre, de cette orientation transverse tout le long de la cavité
du fait du cisaillement pratiqguement nul, [19], [20], [22]. L’existence d un profil de
vitesse plat dans la cavité, par exemple, va aider a la conservation de I’orientation
transverse des fibres dans le reste de la cavité sans créer de réorientation. Si ’'une
ou I’autre de ces conditions n’est pas respectée, les fibres du ceeur vont étre plus ou
moins alignées dans la direction d’écoulement.
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Figure 1-9 : structure coeur- peau dans les composites injectés [23]

1.4.1.3. Influence des parameétres d’injection sur la microstructure du composite

La structure finale du composite injecté en nappe a fait 1’objet de différents travaux. Ceux-ci ont
mis en évidence la structure appelée coeur-peau présentée préecédemment ainsi que les différents
éléments pouvant influer sur la structure finale :

e La vitesse : Plusieurs recherches ont montré que 1’augmentation de la vitesse d’injection
entraine une augmentation de la taille de la zone de cceur. Inversement, une réduction de
la vitesse entraine une diminution de la taille de cceur ou modifie 1’orientation des fibres
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[24]. En effet, aux faibles vitesses, 1’effet fontaine affecte une zone plus étendue de la peau
et diminue donc la zone de ceeur [25].

e La pression de maintien : L'absence d'un temps de maintien suffisant augmente I'épaisseur
de la zone de cceur et provoque 1’agglomération de la zone de fibre [26], [27].

e La température du moule: L’influence de la température du moule suit la méme logique
que celle de la vitesse d’injection : plus elle est faible, plus la taille de coeur I’est aussi [28],
[22].

e La concentration de fibre : Dans une étude réalisée sur du PP (chargé a 10, 20, 30 et 40%),
[29] il a été montré que 1’épaisseur du ceeur augmente avec le taux de fibre. De plus, pour
un propyléne chargé a moins de 10% de fibre de verre, 1’effet ceeur peau disparait [17]. Il
est & noter que dans cette méme étude, des essais ont été menés pour valider I’influence
des parametres précédents. L’étude conclut sur une insensibilité du polypropyléne chargé
a ces différents parametres.

e Seuils d’injection : la présence des seuils gouverne I'orientation initiale des fibres qui sont
transportées au cours de I'écoulement dans la couche de ceeur car le taux de cisaillement y
est pratiquement nul. Lorsque les seuils d'injection sont le siége d'écoulements
¢longationnels, la couche de cceur est caractérisée par des fibres orientées dans la direction
transverse a I'écoulement [17].

La microstructure des thermoplastiques injectés est le fruit d’une combinaison de tous ces
parametres variables malgré le processus d’injection qui reste identique. Ainsi, il est primordial
d’analyser de maniere fine la microstructure obtenue selon les parameétres d’injection, les matiéres
premiéres utilisées et les dimensions des fibres. Ces dernieres années des outils de simulations
numériques du procédé d’injection ont été développés (Moldflow, etc...) afin de prédire la
microstructure de pieces injectées.

Dans le cadre de cette étude, la microstructure est analysée par microtomographie aux rayons X
sur des échantillons prélevés dans les plaques injectées. En effet, malgré les efforts entrepris pour
simuler les microstructures, une étude interne a RENAULT a montré que les écarts entre les
microstructures réelles et simulées restent encore trop importants pour ce type d’approche.

1.4.2. Mesures tomographiques

Contrairement aux appareils de microscopie classique qui permettent d’observer des surfaces
en 2D, la microtomographie a rayons X permet de visualiser I’intérieur de la structure en 3D et
s’affranchi des écarts dus a la préparation des échantillons. Le champ d’application peut varier

22



d’une structure de I’ordre du millimétre a quelques centimetres. Cette méthode de mesure non
destructive est communément utilisée pour analyser les orientations de fibres dans les matériaux
composites [30] [31] [32] [33] [34].

Le dispositif expérimental présenté en Figure 1-10 est composé d’un émetteur a rayons X, d’une
plateforme mobile et de détecteurs mobiles. L’échantillon est soumis a une émission de rayons X
qui péneétrent la piece selon le coefficient d’absorption de celle-ci. Cette absorption est fonction de
la densité du matériau et de son épaisseur.

L’intensité de 1’absorption est pergue par le détecteur puis traduite par une échelle en niveau de
gris en allant du blanc pour les densités les plus élevées au noir pour les densités les plus faibles.
On obtient alors I’image d’une section de I’objet. Pour obtenir plusieurs coupes, la plateforme sur
laquelle est maintenue 1’objet est en rotation afin d’avoir des coupes a 360° qui permettent de
reconstruire a I’aide d’un logiciel de traitement d’image, le volume de I’échantillon.

Source a rayons X Echantillon Détecteur

Rotation étape

CE;\ B

par étape

Tomographie / reconstruction de volume

Figure 1-10 : Principe de fonctionnement de la microtomographie a rayons X

La microtomographie est couramment utilisée en mécanique des matériaux. Ici son objectif
principal est de permettre 1’analyse de I’hétérogénéité de la microstructure au sein du composite.
Un échantillon a préalablement été observé au MEB afin d’avoir un ordre de grandeur de la taille
des fibres pour définir la résolution nécessaire aux prises de vue du tomographe. Les fibres font
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20 micrometre (um) en moyenne, il est donc nécessaire de travailler avec une résolution inférieure
abum.

Les échantillons utilisés pour les mesures tomographiques sont des échantillons de dimension
10mmx3mmx3mm prélevés selon la Figure 1-11 sur les plaques injectées de PPGF30, PPGF40 et
PPGF60. Les mesures sont effectuées au sein du laboratoire LEM3/UMR CNRS 7239 et au
Technocentre RENAULT. Les parametres d’acquisitions sont fixés afin d’obtenir une résolution
de 2um. Trois éprouvettes sont prelevées et analysées pour chaque matériau afin de prendre en
compte les éventuels écarts dus a la position de I’éprouvette dans la plaque injectée.

E Ed
..... 60mm . 45mm ,./IQOmm
—— <l 120mm 77 ".
Sens de — e
|’écoulement 4 180mm
[
240 mm

Figure 1-11 : prélevement des échantillons de microtomographie

1.4.2.1. Résultats de la microtomographie

1.4.2.1.1. CasduPPGF30

Figure 1-12 : visualisation de la microstructure en ceeur peau du PPGF30 avec une orientation des fibres dans le
sens de [’écoulement dans les zones de peau et une orientation orthogonale au sens d'injection dans la zone de
ceeur (le sens de I’écoulement est représenté par les fleches)
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La microstructure du PPGF30 observée par microtomographie est représentée en Figure 1-12. La
structure cceur peau y est présente avec une zone de cceur ou les fibres sont orientées dans la
direction perpendiculaire au sens de 1’écoulement. Cette zone représente en moyenne 15% de
I’épaisseur de la plaque. Les fibres dans les zones de peau sont quant a elles orientées dans le sens
de I’écoulement. Réunies, les zones de peau représentent en moyenne 83% de 1’épaisseur totale.

1.4.2.1.2. Casdu PPGF40

Dans le cas du PPGF40 I’analyse micro tomographique meéne aux résultats présentés en
Figure 1-13. On observe nettement les zones de cceur et de peau. Seules les zones en surface qui
représentent environ 1% de 1’épaisseur sont difficiles a observer. La zone de cceur est plus dense
que les autres zones avec une fraction volumique de fibres de 30% quand dans la zone de peau elle
ne dépasse pas les 20%. Les zones de peau réunies représentent prés de 77% de 1’épaisseur du
matériau. Il s’agit donc des zones les plus importantes de la structure. On observe que la zone de
cceur est plus importante en taille que celle observée pour le PPGF30.

Figure 1-13 : visualisation de la microstructure en ceeur peau du PPGF40 avec une orientation des fibres
dans le sens de [’écoulement dans les zones de peau et une orientation orthogonale au sens d'injection dans la
zone de ceeur (le sens de [’écoulement est représenté par les fleches)

L’utilisation du module X-fiber du logiciel Aviso a permis d’isoler les fibres de la matrice et ainsi
de quantifier 1’orientation des fibres dans le matériau et leur proportion. L’analyse de ces résultats
est synthétisée en Tableau 1-6.
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Figure 1-14 : Analyse tomographique : orientation des fibres dans le PGF40, résultats
X-fiber permettant d'isoler les fibres et d’extraire les différentes orientations

1.4.2.1.3. Casdu PPGF60

Amas de fibres

Figure 1-15 : visualisation de la microstructure en ceeur peau du PPGF60 avec une
orientation des fibres dans le sens de [’écoulement dans les zones de peau et une
orientation orthogonale au sens d'injection dans la zone de cceur (le sens de
[’écoulement est représenté par les fléches orange). Visualisation d’amas de fibres.

Dans le cas du PPGF60, la densité en fibres des différentes zones de cceur et de peau est
relativement similaire. De méme, 1’épaisseur de coeur atteint un tiers de 1’épaisseur. En raison
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d’une fraction volumique ¢levée, les fibres sont réunies sous formes d’amas. Les zones de
concentrations de contraintes augmentent et induisent des contraintes internes importantes et un
gauchissement des plaques. La représentation de la microstructure du PPGF60 est donnée en
Figure 1-15.

1.4.2.1.4. Synthése

matériaux Nombre de Epaisseur de  Orientation Concentration de
zone zone % principale / au sens  fibres
de I’écoulement

PPGF30 5 1 aléatoire 0.1
42 0° 0.14
15 90° 0.23
40 0° 0.15
1 aléatoire 0.1

PPGF40 5 1 aléatoire 0.1
39 0° 0.2
22 90° 0.29
37 0° 0.2
1 aléatoire 0.1

PPGF60 3 32 0° 0.29
34 90° 0.33
34 0° 0.31

Tableau 1-6: Synthese des microstructures observées par microtomographie

On observe bien la structure ceeur-peau due a 1’effet fontaine lors de 1I’écoulement avec deux zones
de peaux orientées dans le sens de I’écoulement et une zone de cceur orientée de maniére
perpendiculaire au sens de 1’écoulement. Dans tous les cas, les zones de peau sont les zones les
plus importantes. Dans le cas du PP chargé a 30% en fibres, les proportions des différentes zones
sont comparables a celles que 1’on trouve dans la littérature. Cependant plus la fraction volumique
de fibres augmente, plus la proportion de la zone du cceur augmente, notamment pour le matériau
chargé a 60% ou la proportion du cceur atteint un tiers de 1’épaisseur. De plus, pour ce dernier,
dans la zone de cceur, les fibres ne sont plus totalement alignées et constituent des amas sous forme
de « boucles ». La zone de cceur est également plus dense en fibres que celles des peaux sauf pour
le cas du PP chargé a 60% ou la densité de fibres est a peu pres uniforme dans 1’épaisseur.
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1.5. Conclusions

Dans cette partie, nous nous sommes attachés a présenter les matériaux constitutifs et leur
arrangement au sein du composite. Une étude bibliographique a été menée sur le comportement et
la modélisation des polymeéres semi cristallins tel que le polypropyléne. La fabrication du matériau
composite par procédé d’injection meéne a une microstructure complexe qui dans le cas
d’écoulements en nappe se caractérise par un arrangement des fibres orientées en différentes
couches selon 1’épaisseur du matériau appelée structure cceur-peau. La zone de peau est la zone la
plus importante de la structure avec une orientation des fibres dans le sens de 1’écoulement. La
zone de coeur augmente avec 1’augmentation du taux de fibre. La microstructure en coeur-peau
observée par microtomographie couplée a la viscosité de la matrice devrait mener a un
comportement global du matériau composite de type élasto-viscoplastique anisotrope. Ceci est
confirmé par une campagne d’essais dynamiques présentée en chapitre 2. Les données de
microstructures obtenues par microtomographie permettront de définir les entrées du modéle multi
échelles développé dans ce travail de these.
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Chapitre 2 : caractérisation experimentale
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Ce chapitre se focalise sur le comportement mécanique du matériau composite de
[’étude. Dans un premier temps, une caractérisation thermomécanique est menée
sur la matrice polypropyléne afin de déterminer [’influence de la vitesse de
sollicitation et de la température sur son comportement. Par la suite, le
comportement du composite est analysé et notamment sa sensibilité aux effets de
vitesse et de microstructure traduite par la fraction volumique des fibres. Enfin, les
mécanismes d’endommagement et leurs cinétiques sont mis en évidence a [’aide
d’essais in situ sous MEB.
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2.1. Introduction

Dans le chapitre précédent, la microstructure du matériau composite et les différentes phases du
matériau ont été présentées. Dans ce chapitre, c’est le comportement mécanique qui est analysé
tant au niveau de la matrice polymere semi-cristalline qu’au niveau du matériau composite.
L’objectif principal est de caractériser les propriétés mécaniques du matériau qui serviront de base
a I’identification et la validation des mode¢les de lois de comportement non linéaires formulées
pour la matrice et le composite. En particulier, les influences de la vitesse de déformation et du
taux de fibres sont ici analysées. Dans un premier temps, la géométrie des éprouvettes est optimisée
afin de pallier aux phénomeénes vibratoires et de propagation d’ondes de choc dans 1’éprouvette
engendrés par le chargement dynamique. Par la suite, des essais de traction sont effectués sur la
matrice seule en faisant varier la vitesse et la température de sollicitation. Le méme type d’essai
est réalisé sur le composite en faisant varier la vitesse et le taux de fibre. Enfin, les mécanismes
d’endommagement qui interviennent dans le comportement du polypropyléne chargé a 40% en
fibres de verres sont identifies par essai de flexion in situ sous microscope électronique a balayage
(MEB).

2.2.  Caractérisation dynamique des matériaux

La notion de comportement dynamique est vaste et les phénomenes intervenants lors des essais
sont de différentes natures selon la gamme de vitesse associée. Au sens strict, on parle de
sollicitation dynamique lorsque la structure (ou I’échantillon) est soumise a la présence de
variations spatio-temporelles des champs de déformations ou de contraintes. Par abus de langage,
on appelle comportement dynamique la réponse des matériaux sous sollicitation rapide au-dela de
10152,

Il est possible de distinguer plusieurs domaines dans le régime dynamique. On parle en général de
trois zones de vitesse et les essais de caractérisations qui leurs sont adapteés :

- Le régime dynamique lent se caractérise par des vitesses de déformation allant de
10%st a 1 s, Proche du régime quasi statique, les sollicitations associées sont de type
chute d’objets. Les essais peuvent étre effectués a 1’aide de machines hydrauliques,
pneumatiques ou mécaniques.

- Le régime dynamique moyen est défini par des vitesses de déformation comprises entre
1 st et 500 s™. Les sollicitations associées sont de type crash et les essais sont réalisés a
I’aide de machines hydrauliques ou pneumatiques.

- Lerégime de dynamique rapide concerne des sollicitations a des vitesses de déformation
supérieures a 500s. Les essais sont effectués a I’aide de barres de Hopkinson, d’impact
ou d’explosion.

En dehors des essais de caractérisation dont fait 1’objet le présent chapitre, il existe de nombreux
essais sur structures ou sous-structures. Les premiers visent a créer la base de données permettant
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d’identifier les lois de comportement, les seconds permettent de valider ces dernieres ainsi que la
fonctionnalité des structures.

Dans les présents travaux, ¢’est le comportement dans les régimes quasi statique, lent et moyen
qui est analysé pour des vitesses allant du quasi statique a 258s™t. Dans la suite de ce travail, les
termes « dynamique », « intermédiaire » ou « rapide » se référeront aux vitesses de sollicitations
comprises entre 107 et 258s™™,

Les études expérimentales avec des taux de deformation élevés sur les thermoplastiques renforcés
en fibres présentent certaines difficultés. On ne recense que peu d’études sur le comportement
dynamique de ces matériaux. Paradoxalement, la connaissance de leurs caractéristiques
mécaniques devient de plus en plus indispensable, notamment pour alimenter de maniere fiable et
précise les logiciels de calculs en dynamique. En effet, leur utilisation est de plus en plus accrue
en industrie et plus particulierement dans 1’industrie automobile, ou la maitrise de leur
comportement au choc ou lors de crash est un enjeu crucial en termes de sécurité des passagers et
de réglementation. Ces deux derniéres décennies ont vu ainsi se développer un intérét pour la
caractérisation du comportement dynamique de ces matériaux [35] [36] [37] [38].

Des travaux menés sur un copolymere éthylene-propyléne renforcé a 40% en fibres de verres [36],
pour des vitesses allant de 5.10* s & 200 s a montré que les propriétés élastiques du matériau
étaient dépendantes de la vitesse de déformation. En effet, il a été observé qu’une augmentation
de la vitesse implique une augmentation modérée du module d’Young. Celle-ci est prononcée en
termes de contraintes seuil ou a rupture. Sur ce composite a matrice copolymeére, I’effet de vitesse
s’est manifesté également par le retardement de I’apparition de I’endommagement et une réduction
de la cinétique d’endommagement a I’interface fibre-matrice due a une micro-plastification locale
autour des renforts accrue sous sollicitation dynamique.

Du polypropyléne chargé en fibres de verre [37], a également fait 1’objet de travaux de recherche
pour des vitesses allant de 10t s 4 100 s%. Il a été constaté une augmentation de la contrainte a la
rupture avec I’augmentation de la vitesse de déformation ainsi qu’une saturation des effets
visqueux : les phénomenes viscoélastiques tendent a disparaitre et les seuils de viscoplasticité sont
retardés. Ce constat reste cohérent sur le plan rhéologique car I’augmentation de la vitesse de
déformation tend a augmenter les propriétés mécaniques du matériau qui devient plus rigide.

Enfin, une étude sur du polypropyléne et du polybuthane chargés en fibres de verre a été menée
pour des taux de déformation allant du quasi statique a 174s'[38]. Elle a montré que
I’augmentation du taux de déformation induit une augmentation de la rigidité du matériau.

En résumé, les principaux effets de I’augmentation de la vitesse de déformation observés dans la
littérature sont synthétisés ci-dessous :

e Une augmentation de la contrainte a la rupture [35] [36] [37] [38].
e Une augmentation du module élastique [35] [36].
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e Une augmentation des contraintes seuils d’endommagement ou de viscoplasticité [36] [37].

e Une augmentation de la résistance a la traction (saturation des effets visqueux) [35] [38]
[37].

e Un retardement dans 1’apparition de I’endommagement [36].

e Une réduction de la cinétique de microfissuration [36].

e Une évolution de la déformation a la rupture qui est positive dans le cas de rupture a

by

température ambiante et négative pour des températures allant de 50° a 100° [35].

Dans la gamme de vitesses de déformations étudiées et contrairement aux essais quasi-statiques,
I’état uniforme des champs de contraintes et de déformations dans 1’éprouvette, permettant
d’accéder au comportement représentatif du matériau, n’est pas systématiquement atteint des le
début de I’essai. En effet, les effets d’inerties provoquent des ondes mécaniques de traction
compression qui vont se propager et induire un chargement transitoire caractérisé par des
oscillations perturbant le chargement uniforme souhaité. Ce dernier ne sera atteint que si le temps
nécessaire a I’amortissement des ondes de contraintes, qui provoquent le déséquilibre des forces,
est court par rapport au temps pendant lequel I’éprouvette est sollicitée. C’est pourquoi, il est
nécessaire de mettre en ceuvre des moyens d’optimisation d’essais tels que I’intégration de joints
d’amortissement ainsi que des ruptures d’impédance dans le systéme mécanique. Ces derniéres
peuvent étre introduites a travers 1’adaptation de la géométrie des éprouvettes. On peut ainsi
espérer minimiser au maximum les perturbations induites par les ondes de chocs générées lors des
essais dynamiques. Toutefois, une phase de dynamique transitoire est inévitable au tout début de
I’essai. L’objectif est donc de la limiter au tout début de la phase d’élasticité du matériau.

2.2.1. Dispositifs d’essai et de mesures

Les essais de traction sont effectués pour des vitesses allant du quasi statique a 200s™. Les essais
quasi statiques sont effectués a 1’aide d’une machine de traction Zwick équipée d’une cellule de
force de 10 KN avec un pilotage réalisé en vitesse imposée. Les mesures des déformations sont
effectuées par corrélation d’image a I’aide du logiciel Vick2D. Cette technique de mesure de
déplacement, tres connue et utilisée [39] [40] [41] [42], consiste a comparer les points d’images
texturées d’un matériau prises par une caméra a différents moments de la déformation avec ceux
de I’'image de 1’état initial ou a I’image précédente. Ainsi on peut mesurer I’évolution des champs
de déplacement et en déduire numériquement par dérivation les champs de déformation. Le motif
doit étre aléatoire afin de distinguer différents motifs dans la zone d’intérét. Afin de « coder » les
surfaces des échantillons, on applique un mouchetis sur la surface de 1’éprouvette.

Le logiciel de corrélation va discrétiser I’image et mesurer le déplacement de ses nceuds entre

I’image de référence et I’image deformeée a travers la variation de niveaux de gris : il va rechercher
de facon itérative le déplacement qu’il faut appliquer a I’image de référence pour maximiser une
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fonction d’inter-corrélation (ou autre) entre elle et I’image déformée. La Figure 2-1 illustre les
résultats en termes de champs de déformations obtenus pour un essai de traction par corrélation
d’images.

eyy [%] - Lagrangs

Pa

Figure 2-1 : calcul des champs de déformation par corrélation d'images

Les essais dynamiques, quant a eux, sont réalisés sur une machine de traction & grande vitesse
servo-hydraulique Schenk Hydropuls VHS 5020. Le pilotage s’effectue en vitesse de déplacement
imposee. Les efforts sont mesurés a I’aide d’un capteur de force piézoélectrique d’une capacité de
5 tonnes situé entre la traverse et le mors supérieur. Grace au systéme de lancement de type tube
— coulisseau présenté en Figure 2-2, I’équipement permet d’atteindre une vitesse maximale de
déplacement de 20 m/s.

35



Cellule d= charge

Eprouvette &n compasite
Systéme de fixation

Tige conlissante

Weérin hydrauliqua

Toint d'amortissement

Direction du déplacement

Figure 2-2 : schéma du dispositif d'essai

Le systeme de lancement tube-coulisseau permet d’atteindre la vitesse de consigne lors de la phase
d’accélération du vérin sur une course pouvant atteindre 135mm avant la mise en charge de
I’échantillon. En fin de course, le tube et le coulisseau sont en contact et induisent la mise en
tension de I’échantillon. Un joint en nitrile d’une épaisseur de 1.5mm est utilis¢é comme joint
amortisseur entre la tige et le vérin.

La déformation de la surface de 1’échantillon est mesurée par une méthode sans contact de suivi
de marqueurs a I’aide d’une caméra a grande vitesse dont la vitesse d’acquisition atteint 250 000
images par seconde. Deux marques circulaires sont déposées aux extrémités de la zone utile de
I’échantillon a une distance de 8mm a 9mm environ et correspondent a la longueur initiale (de
référence) a partir de laquelle la déformation est déterminée comme présenté en Figure 2-3.
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Figure 2-3 : Mesure de la déformation par suivi de marqueurs
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Le traitement d’image est réalisé a 1’aide du logiciel ImageJ. Il mesure le déplacement du centre
géométrique de chaque marque a chaque pas d’acquisition et permet de calculer la distance les
séparant. Cette distance amoindrie de la distance initiale entre les deux marques correspond alors
a I’allongement de la zone utile de référence et permet de déterminer la déformation moyenne
entre les deux marques.

2.2.2. Optimisation des géométries d’éprouvettes pour les essais dynamiques de traction

La méthode utilisée pour optimiser les éprouvettes d’essais est identique a celle développée par
Jendli [43] [44]. L’objectif est d’atteindre une distribution de déformation uniforme au début de
I’étape de chargement et d’obtenir une vitesse de déformation constante lors de la phase stable de
montée en charge. L’optimisation des éprouvettes s’cffectue ainsi en 4 étapes [43] et est
représentée en Figure 2-4.

Simulation
numérique élastique
avec les mémes
conditions aux
limites que I'essai

Modification de la
géometrie

ou |

Validation de la
géomeétrie optimisée
par essai dynamique

rapide

Figure 2-4 : processus d'optimisation par simulation numérique des géométries d'éprouvettes

37



Tout d’abord, un essai de traction est effectué a 1’aide du dispositif expérimental présenté en
Figure 2-2. Le déplacement induit aux extrémités de 1’éprouvette est mesuré. Le joint peut amortir
une partie de I’onde en fonction de sa nature, de son épaisseur et de la vitesse de 1’essai. La
premiere étape a pour objectif d’estimer le temps de montée qui correspond au temps nécessaire a
I’écrasement du joint. Une fois ce temps évalué, un calcul numérique est effectué en appliquant
les conditions limites et plus particulierement la vitesse imposée afin de calculer la réponse
dynamique de I’éprouvette. En se basant sur les résultats numériques et en supposant que
I’éprouvette se comporte comme un solide élastique anisotrope, une procédure itérative
d’optimisation est effectuée sur les parametres géométriques L1, L2, L3 et R présentés ci-dessous :

V' R
L1 Q L3
—
L4
«—>
L2

Ces parametres sont ainsi définis afin de réduire la durée de la phase dynamique transitoire liée
aux propagations des ondes et d’obtenir des champs de contraintes et de déformations uniformes
pour des temps tres faibles devant le temps d’essai. Enfin, un essai grande vitesse vient valider la
nouvelle géométrie optimisée.

Les simulations sont effectuées sur éprouvettes halteres sous le logiciel de calcul de structures
Abaqus explicite afin de prendre en compte explicitement les effets d’inertie. La carte matériau
introduite correspond a une loi élastique anisotrope possédant les modules de Young du PPGF40
donnés en Tableau 1-3 et un coefficient de poisson de 0.35. Il est a noter que le fait de ne pas
considérer une phase de déformation non-linéaire est une démarche conservatrice dans la mesure
ou toute grande déformation vue par le systeme aura pour effet un amortissement des ondes.

L’éprouvette est représentée par 3624 éléments solides. Les conditions limites reproduisent celle
de I’essai avec un cOté encastré et une vitesse de déplacement imposée de 1’autre cOté atteinte au
bout du temps de montée déterminée expérimentalement tel que décrit plus haut. A titre de
simplification, une augmentation linéaire de la vitesse est assumée jusqu’au temps de montée a
partir duquel elle devient constante.

Deux résultats sont systématiquement relevés et comparés pour chaque variation d’un parametre
de la géométrie. Le premier est la vitesse de déformation relevée au centre de 1’éprouvette : celle-
ci doit dépasser 150 s pour les plus grandes vitesses de déplacement imposées. Le second est le
champ des contraintes le long de 1’éprouvette : il doit étre « homogene » dans la zone utile pour
une valeur maximum la plus faible possible. On impose comme critére d’homogénéité un rapport
de 90% entre la valeur de la contrainte moyenne dans la zone utile et la valeur de la contrainte
maximum présente dans cette méme zone. Les Figure 2-5 et Figure 2-6 illustrent les résultats de
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simulation numérique d’un essai de traction pour une vitesse de sollicitation de 4m.s’
correspondant & une vitesse de déformation de 181s™.

Figure 2-5 : Distribution de la contrainte longitudinale S11 calculée pour
I'échantillon optimisé et sollicité a 4m/s

zone utile
8E+06

7E+06
6E+06
5E+06
4E+06
3E+06
2E+06
1E+06

OE+00 —t—t b
0,014 0,024 0,034

distance (m)

contrainte moyenne a 90% d'homogeneité

contrainte ( Pa)

Figure 2-6 : Distribution des contraintes mécaniques lors des trois premiers pas de
chargement (chaque courbe représentant un pas de chargement) et propagation de I'onde
mécaniques

La Figure 2-6 présente le profil de contrainte longitudinal le long de la ligne centrale de
I’éprouvette. Les premiers pas de chargement permettent de distinguer la propagation de I’onde

mécanique dans I’éprouvette. On y observe la stabilisation du profil de contrainte au voisinage de
2.8MPa.
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Figure 2-7 : Comparaison de I'évolution de la déformation au sein de I'éprouvette entre la simulation et les essais
pour une vitesse de sollicitation de 4m/s

Par ailleurs, la déformation obtenue par simulation numérique est comparée a celles
expérimentales réalisées a la méme vitesse de chargement. En effet, les propriétés mécaniques
recueillies dans les simulations doivent étre représentatives du comportement du matériau étudié
afin de valider le processus d’optimisation. La vitesse de déformation correspondante a cette
simulation est de 188s™. La Figure 2-7 montre que la simulation numérique reproduit fidélement
I’évolution de la vitesse de déformation expérimentale. On peut par ailleurs noter sur certains
essais quelques oscillations autour de la pente moyenne. Ces dernieres sont dues au mode propre
de vibration de la masse accrochée a la traverse du haut correspondant au mors supérieur. Une
simulation de cette masse accrochée permettrait d’optimiser encore mieux 1’essai dynamique.
Toutefois, au vue des résultats déja obtenus, on peut considérer que la géométrie optimisée peut
étre utilisée pour la caractérisation dynamique du matériau. Les dimensions optimisées dans les
présents travaux sont données en Tableau 2-1. On peut notamment remarquer la valeur faible du
rayon de raccordement. C’est en effet a travers la diminution brutale de la surface de 1’échantillon
qu’est produite une rupture d’impédance mécanique permettant de piéger les ondes.

L1 L2 L3 R L4
(mm) (mm)  (mm) (mm) (mm)

PPGF 13 15 5 6 10

PP 15 15 5 12 10
Tableau 2-1 : dimensions de géométrie optimisée pour le composite et la matrice
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2.2.3. Préparation des échantillons

Les éprouvettes de PPGF et de matrice sont issues de plaques injectées en nappe dans les
conditions présentées en chapitre 1. Afin de s’affranchir des effets de bord, une zone utile a été
définie pour le polypropylene chargé en fibres. Les éprouvettes de PPGF ont été découpées par jet
d’eau dans cette zone selon trois orientations par rapport au sens de I’injection : 0°, 45° et 90°
comme illustré en Figure 2-8. Dans le cas du polypropyléne seul, le comportement est considéré
isotrope, une seule direction (0°) a été retenue.

Sens 0° Sens 90°

Direction
)
d’écoulement

Figure 2-8 : découpe des éprouvettes de traction

2.2.4. Caractérisation du comportement dynamique de la matrice polypropyléne

La matrice polypropyléne joue un rdle majeur dans le comportement global du composite PPGF.
Ainsi, afin de mieux comprendre le comportement du composite d’une part et d’identifier une loi
de comportement de la matrice d’autre part, des essais sont réalisés sur le polypropyléne seul.

Le comportement mécanique du polypropyléne est sensiblement dépendant de la vitesse de
sollicitation. Pour chaque vitesse de sollicitation, trois a cinq échantillons sont testés. La vitesse
de déformation est mesurée en tracant la pente dans la zone stabilisée de la courbe de déformation
comme illustré en Figure 2-9.
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Figure 2-9: mesure de la vitesse de déformation par calcul de la pense dans la zone stable de la courbe
Les résultats en termes de contraintes et de déformation a différentes vitesses sont présentés en

Figure 2-10. Les contraintes vraies et déformations vraies sont ici utilisées afin de prendre en
compte la réduction de section.

U1
o

0‘“““0“00”.

Contrainte vraie (MPa)
= = N N w w B N
o (6] o w o (6] o (6] o (6]

0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 0,35

déformation vraie
Figure 2-10 : courbes de contraintes déformations sur le polypropylene seul a différentes
vitesses de déformations
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Les résultats montrent que 1’augmentation de la vitesse de déformation induit un retard dans
I’apparition de la zone plastique, une augmentation des contraintes seuils de plasticité et des
contraintes a rupture. La déformation a rupture, quant a elle, a tendance a diminuer avec
I’augmentation de la vitesse de déformation et passe ainsi de 31% pour un essai a une vitesse de
0.92s! & une déformation de 12% pour un essai a 258s™.

L’évolution des propriétés mécaniques du polypropyléne en fonction de la vitesse sont synthétisés
dans le Tableau 2-2.

Vitesse de 0.92 24 64.77 258

déformation (s?)

E (MPa) 1636 £ 6 % 1622 +5% 1730+ 11% 1724 + 16 %
omax (MPa) 35.62+5% 39.22+ 6% 44.27 £ 5% 47.60% 5%
gmax (%0) 3147 7% 17.13+ 4% 19.59+ 9 % 11.99+15%

Tableau 2-2 : Evolution des propriétés mécaniques en fonction de la vitesse de déformation

Des essais en température ont été rendus possibles a travers la fabrication d’une enceinte isolant
les deux mors et I’échantillon et un chauffage par air chaud. Un thermocouple est placé a plusieurs
endroits de la zone utile afin de vérifier ’homogénéité et la stabilité de la température. Ainsi, la
sensibilité a la température a également été mise en évidence a travers des essais de traction
effectués pour une vitesse de déformation quasi-constante et comprise entre 24s et 24.5s. Les
réponses en contrainte-déformation sont illustrées en Figure 2-11.
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Figure 2-11 : courbes de traction a différentes températures du polypropyléne

De facon prévisible, la température influe, de maniere inverse a la vitesse de déformation, sur le
comportement du polypropylene avec en sus une influence sur le module élastique qui est moins
évidente dans le cas de la variation de la vitesse.

2.2.5. Caracterisation du comportement dynamique du PPGF

La microstructure anisotrope en cceur peau du composite implique inéluctablement un
comportement mécanique anisotrope. C’est pourquoi les essais sont réalisés selon trois directions
par rapport a la direction d’injection : 0° (sens longitudinal), 45° et 90° (sens transverse). Les essais
sont effectués sur le matériau de base de cette étude, autrement dit le polypropylene chargé a 40%
en fibres de verres (PPGF40). Pour chaque vitesse de sollicitation 3 a 6 échantillons sont testés.
Les courbes de traction pour chaque vitesse de sollicitation sont données en Figure 2-12. Les
contraintes nominales sont ici utilisées car la déformation apparente n’excede pas 5%.
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Figure 2-12 : courbes de traction sur le PPGF40 & différentes vitesses de déformations

Les résultats expérimentaux montrent que la déformation a rupture est environ 10 fois inférieure a
celle du polypropyléne non chargé et cela indépendamment de la vitesse de sollicitation. Par
ailleurs, pour trois orientations testées, il est clair que I’augmentation de la vitesse de déformation
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engendre une augmentation de la rigidité du matériau et des contraintes au seuil et a la rupture.
Les modules d’Young mesurés en sens longitudinal sont plus élevés que ceux en sens transverse
et en sens 45. Ceci s’explique par 1’orientation des fibres au sein du matériau. En effet, les
observations par microtomographie a rayons X ont montré une orientation privilégiée des fibres
dans le sens d’écoulement (sens longitudinal) de la matrice lors du procédé d’injection.
L’augmentation de la vitesse de déformation engendre également un retard dans 1’apparition de la
non-linéarité du comportement. Ceci est traduit par une augmentation des contraintes seuils de
non-linéarité ainsi que des contraintes ultimes.
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Figure 2-13:Evolution des modules d’Young dans les trois orientations (0°, 45° et 90°) en fonction de la vitesse de
déformation

Les Figure 2-14 a 2-15 illustrent I’évolution des propriétés mécaniques dans les trois orientations
en fonction de la vitesse de déformation sur tous les essais effectués.
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Figure 2-14 : Evolution des contraintes a rupture dans les trois orientations (0°, 45° et 90°) en fonction de la vitesse de
déformation
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Figure 2-15 : Evolution des contraintes seuil dans les trois orientations (0°, 45° et 90°) en fonction de la vitesse de
déformation

11 apparait clairement que la tendance d’évolution des propriétés mécaniques est similaire dans les
trois directions. On distingue deux zones d’évolution remarquables pour les contraintes seuil et le
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modules de rigidité. Une premiere comprise entre les vitesses de déformations quasi statiques et
1s™ caractérisée par une augmentation lente des propriétés mécaniques et une seconde & partir de
1s™ caractérisée par une évolution plus rapide de ces caractéristiques. Pour des vitesses de 1’ordre
de 150s-1, les contraintes seuil sont multipliées par 2 a 3 fois leur valeur en quasi statiques. Le
méme constat peut étre fait pour les contraintes a ruptures. De méme, les modules d’Young sont
1.5 a 2.5 fois supérieurs & ceux en quasi statique avec une sensibilité a la vitesse plus marquée en
sens transverse. Par ailleurs, on constate que les seuils de non linéarité sont compris entre 28% et
51% des contraintes ultimes avec une tendance croissante avec la vitesse de déformation.

2.2.6. Influence du taux de fibre

Afin de déterminer I’influence du taux de fibre sur les réponses du composite en chargement
dynamique, des essais de traction a différentes vitesses ont été effectués sur du polypropyléne
chargé a 30% (PPGF30) et a 60% (PPGF60) en fibres de verre. Les essais sont menés pour des
orientations a 0° et a 90° dans les mémes conditions que celles définies pour le PPGF40.
L’évolution des modules en fonction du taux de fibres sont présentés en Figure 2-16 et Figure 2-17.
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Figure 2-16 : Evolution des modules d'Young en fonction de la vitesse de déformation a différents taux de fibres en
sens longitudinal
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Figure 2-17 : Evolution du module d'Young en fonction de la vitesse de déformation a différents taux de fibres en
sens transverse

Comme attendu, les résultats montrent que les modules d’Young augmentent avec le taux de fibres.
Ce qui est prévisible car la rigidité des fibres est beaucoup plus importante que celle de la matrice.
Les évolutions des modules d’Young suivent la méme allure selon les trois taux de fibres. Dans
les trois cas, on peut retrouver cette séparation en deux zone : une premiere zone avec une
évolution lente de la variation du module d’Young puis une seconde avec une variation plus rapide.
De plus, une dispersion plus importante est observée dans le cas du polypropyléne chargé a 60%.
Celle-ci est due a la microstructure qui est plus dispersée dans le cas du PPGF60. Par ailleurs,
I’évolution des contraintes seuils est représentée en Figure 2-18. Les mémes tendances sont
observées.

49



120

100
®
q .
s 80 F
= @ @ °
H o oo
2 60 - o°
€ [)
(=
[ cq%e 9y
£ 40 L
o [ ]
5] ! o0
s o
20 Py
[ ]
0
0,0001 0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000
vitesse de déformation (s)
® PPGF60 sens 0° ® PPGF40 sens 0° @ PPGF30 sens 0°
80
70 .
© 60 o
= e o
2 °
- 50 ° [ J
2
o 40 . 2
4 [
£ ° °® ‘.o
‘E 30 ®
= ) ® °
§ 20 ' %e [ ] e ©
. 4
10 ®
0
0,0001 0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000

vitesse de déformation (s)

® PPGF30sens 90° @ PPGF40sens 90° @ PPGF60 sens 90°

Figure 2-18 : Evolution des contraintes seuils en fonction de la vitesse de déformation a
différents taux de fibres en sens transverse (figure du bas) et sens longitudinal (figure du haut)
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Le taux de fibres influe également sur les contraintes seuils. En effet, celles-ci augmentent avec
I’augmentation du taux de fibres. Leur évolution en fonction de la vitesse de déformation est
également affectée, elle présente une croissance plus importante avec 1’augmentation du taux de
fibres. Finalement, ce sont les contraintes ultimes qui sont présentées en Figure 2-19.

180

160 n

140

120 e
100

80 ®

b TX%

» %o

60 s

contraintes ultimes (MPa)

0 8¢
20

0
0,0001 0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000

vitesse de déformation (s)

® PPGF30sens 90° @ PPGF40sens 90° @ PPGF60 sens 90°

200
180
160 °
140
o~8 ° .
120 . o :'
L)
100 $ "' *
e
80
]
60

contraintes ultimes (MPa)

40

20

0,0001 0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000

vitesse de déformation (s)

® PPGF30 sens 90° ® PPGF40 sens 0° ® PPGF60 sens 0°

Figure 2-19 : Evolution des contraintes ultimes en fonction de la vitesse de déformation a différents
taux de fibres en sens longitudinal (figure du bas) et transverse (figure du haut)
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De méme que les autres propriétés mécaniques, les contraintes a rupture augmentent avec le taux
de fibres. Les allures des évolutions restent proches mais dans le cas des éprouvettes en sens
longitudinal, on remarque que 1’écart entre les contraintes a différents taux de fibres tend a se
resserrer avec la vitesse de déformation tandis qu’en sens transverse cet écart tend plutdt a
s’accroitre.

Finalement, les propriétés élastiques et en régime non linéaire sont fortement affectées par la
vitesse de deformation. En effet, elles tendent a s’accroitre et ce, indépendamment du taux de
renfort. Les contraintes traduisant les seuils d’endommagement ou de non linéarité et les
contraintes a rupture peuvent atteindre 2 a 3 fois celles relevées en quasi statique. Les écarts de
mesures constatés dans les essais sont inhérents a la variabilité de la microstructure qui caractérise
les polymeres chargés en fibres courtes obtenus par méthode d’injection. Le taux de fibres
augmente également les propriétés mécaniques mais leur allure en fonction de la vitesse reste
sensiblement la méme.

2.3. Analyse des mécanismes d’endommagement

2.3.1. Introduction

Soumis a une sollicitation mécanique, les matériaux composites se dégradent et plusieurs
mécanismes d’endommagement sont mis en jeux a des échelles différentes. Le développement de
cet endommagement intervient assez tot au sein des matériaux composites : les premiers
apparaissent a 1I’échelle microscopique lorsque les contraintes locales ont atteint la limite de
rupture d’un des constituants. Les microfissures qui se développent sont trop confinées pour
entrainer la ruine du matériau. La conséquence étant le développent d’un nombre important de
microfissures par coalescence et accumulation avant la rupture finale du matériau. Pour les
composites a fibres courtes, trois types d’endommagement sont susceptibles de se produire au
niveau microscopique :

- Lafissuration matricielle : les défauts ou porosités présents dans la matrice sont le siége de
microfissures qui se développent et se propagent selon la direction perpendiculaire a la
direction principale de sollicitation (dans le cas d’une sollicitation en traction). La
propagation des fissures peut aussi entrainer une decohésion de I’interface fibre-matrice ou
la rupture de fibres.

- La rupture de fibre : elle se produit lorsque la contrainte appliquée excéde localement la
contrainte a la rupture de la fibre.
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- La décohésion interfaciale : les deux mécanismes précédemment cités s’accompagnent
généralement de la rupture de I’interface fibre-matrice. Cette décohésion est associée a la
qualité¢ d’adhésion entre les surfaces. Ainsi, pour une interface résistante, la fissuration
initiée dans la matrice conduit a la rupture de fibres sans décohésion de I’interface ou a la
rupture de la matrice tout autour de I’interface. Inversement pour une interface peu
résistante, la fissuration conduit a la décohésion de I’interface fibre matrice sans qu’il y ait
rupture de fibres.

Au niveau macroscopique, I’endommagement se traduit par une baisse progressive de raideur
suivie de la ruine du matériau.

L’analyse de ces mécanismes locaux d’endommagement et de déformation se fait communément
par des essais in situ sous microscope électronique a balayage (MEB) [34] [49] [50]. L’intérét de
ce type d’essais est de pouvoir observer en temps réel les mécanismes d’endommagent qui
interviennent lors du chargement, leur seuil et leur cinétique d’évolution. Des essais in situ peuvent
¢galement étre effectués au sein d’un microtomographe [34] [33] [51] et permettent de suivre
I’évolution de I’endommagement non pas uniquement sur la tranche de I’éprouvette mais
¢galement en volume dans le cceur du matériau. Des essais de traction in situ dans un
microtomographe ont ainsi été effectués au sein du laboratoire LEM3 mais les temps d’acquisition
des images sont supérieurs au temps de relaxation du polypropyléne chargé a 40% en fibres de
verre et ne permettent donc pas de suivre correctement 1’évolution de I’endommagement.

Dans cette partie, on se propose donc de déterminer les mécanismes d’endommagement qui
interviennent dans le PPGF ainsi que leur cinétique d’apparition a travers un essai quasi statique
de flexion in situ sous MEB.

2.3.2. Protocole et moyens d’essai

L’essai de flexion in situ consiste en un essai quatre points pilotés en effort a I’aide d’une platine
de micro-traction Deben d’une capacité de S000N avec une course maximale de 20 mm sur
laguelle un mors de flexion quatre point est installé. Ce dernier présente un entraxe entre les appuis
de 30 mm et est présenté en Figure 2-20. La platine est installée dans un MEB Hitachi 4008 qui
permet d’observer des échantillons sous faibles tensions (0.5V) sans métallisation préalable.
Toutefois dans le cadre de ces travaux les échantillons ont tout de méme été métallisés a 1’or afin
d’améliorer la résolution des images acquises. Les dimensions de 1’éprouvette sont de
40x10x2.8mm. La zone d’observation se situe sur la tranche de I’éprouvette.
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Figure 2-20 : montage de flexion in situ quatre point

L’essai de flexion est interrompu a des efforts préalablement définis et fixés pour permettre
I’observation in situ et 1’acquisition des images. Afin de réduire les effets de relaxation du
matériau, les observations sont limitées a trois minutes en maintenant la charge jusqu’a atteindre
la charge a rupture (Nmax).

2.3.3. Observations microscopiques et analyses

La Figure 2-21 illustre les observations effectuées a I’état initial. La matrice ne présente pas de
défauts initiaux et les fibres sont majoritairement saines. Dans la zone de cceur, ou la densité de
fibre est la plus élevée, on observe quelques fibres fissurées initialement (environ 5%)
principalement dues au procédé de fabrication. Les interfaces observées sont également saines, il
n’y a pas de décohésion observée ou de défauts dans ’interface.
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Figure 2-21 : échantillon observé sous MEB a I'état initial.

Avant 34% d’effort a rupture, aucun endommagement n’est observé. A 35%, de rares defauts
s’initient au niveau des interfaces comme présenté en Figure 2-213. Autour des fibres observées
dans la longueur, les défauts sont principalement observés en pointe de fibre. Dans celles observées
en coupe, c’est dans les zones de proximité avec d’autres fibres qu’elles apparaissent.
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Figure 2-22 : échantillon observé sous MEB & 35% d'effort & rupture

A 50% d’effort a rupture, les initiations de défauts se multiplient comme on peut ’observer en
Figure 2-23. Les fissures des fibres endommagées lors de 1’injection dans la vis d’extrusion qui
¢taient jusqu’a lors fermées s’ouvrent. La matrice quant a elle, commence a s’endommager en bord
d’interfaces déja endommagées. Toutefois cet endommagement reste tres faible.
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PIMM 10.0kV 12.3mm x700 SE(M)

Figure 2-23: échantillon observé sous MEB a 50% d'effort a rupture

A 67% d’effort a rupture, la plupart des interfaces de fibres présentent des défauts. Un faible
nombre de fibres commence a se déchausser. L’endommagement se propage dans la matrice
proche et entre les interfaces comme on peut le voir en Figure 2-24.

i : : |‘||||‘|H|‘| [ T T T T R I I O
PIMM 10.0kV 12.3mm x350 SE(M) ifi 0.67 Nmax [ VAPEas e SE(M) 50.0um

Figure 2-24 : échantillon observé sous MEB a 67% d'effort a rupture

A 84% d’effort a rupture, presque toutes les interfaces sont endommagées de maniére plus ou
moins importante. Les micro fissurations matricielles se multiplient et se propagent. Quelques
fibres se rompent, d’autres se déchaussent comme I’illustre la Figure 2-25.
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Figure 2-25 : échantillon observé au MEB a 84% d'effort a rupture

Finalement, a 99% d’effort a rupture, la microfissuration matricielle devient importante et mene a
des ruptures macroscopiques de la matrice par coalescence. La plupart des fibres sont déchaussées.
La rupture de fibres reste trés peu observée dans I’échantillon. L’ensemble de ces mécanismes
combinés ménent in fine a la ruine du matériau comme le montre la Figure 2-26.
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Figure 2-26 : échantillon observé au MEB a 99% a rupture (figures du haut) et a rupture (figures du bas)

Il ressort de cette analyse des mécanismes d’endommagement que le phénoméne prépondérant
observé au cours de cet essai est la dégradation de I’interface fibre matrice. C’est le phénomeéne
qui intervient en premier dans le processus d’endommagement. Il s’accumule et réduit ainsi les
efforts transmis aux fibres. La matrice reprend ces efforts, et des microfissurations se développent.
Lorsque la majorité des interfaces est rompue et les fibres ainsi déchaussées, la matrice ne pouvant
pas supporter les efforts reportés par les fibres endommagées, elle se fissure et le matériau est
rompu macroscopiquement. Le phénomeéne de rupture de fibres quant a lui est trés peu observé
pour ce matériau. Ces conclusions amenent a négliger ce phénomeéne dans la modélisation qui sera
effectuée dans le chapitre 3 et a concentrer le modele sur I’endommagement de 1’interface fibre
matrice.
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2.4. Conclusion

Dans ce chapitre, une investigation expérimentale a été menée sur la matrice polypropyléne et sur
le matériau composite afin de caractériser leurs comportements lors de sollicitations dynamiques.
Une optimisation des géométries d’éprouvettes haltéres de traction est réalisée afin d’une part de
pallier aux effets de structures qui se manifestent par des ondes mécaniques longitudinales lors de
I’essai a grande vitesse et d’autre part de minimiser le temps nécessaire a 1’'uniformisation des
champs de contraintes et de déformations. Les essais dynamiques ont montré une forte sensibilité
de la matrice et du composite aux effets de vitesse. Dans le cas de la matrice, il a été montré que
les contraintes a ruptures augmentent avec I’augmentation de la vitesse de déformation. En passant
d’une vitesse de 0.92 s 4258 5%, le module d’Y oung est également affecté mais de maniére moins
marquée avec une augmentation de 10% environ contre 35% pour les contraintes ultimes. La
déformation maximale diminue sensiblement avec la vitesse de déformation. Des essais en
température sur la matrice ont montré une influence inverse a celle de la vitesse de sollicitation et
une sensibilité du module plus marquée.

Par ailleurs, les essais dynamiques sur le composite présentent également une forte sensibilité a la
vitesse de sollicitation. La variation des taux de fibres a montré que les évolutions des
caractéristiques mécaniques suivaient les mémes tendances indépendamment du taux de fibres
considéré. Les contraintes seuils, le module d”Young et les contraintes a rupture sont également
fortement impactés par la vitesse de déformation. Les contraintes caractéristiques sont multipliées
par 2 a 3 en passant du quasi-statique & 150s™.

Pour compléter I’analyse du comportement dynamiques des matériaux de 1’étude, il aurait été
intéressant de réaliser des essais de cisaillement et de compression notamment afin de mettre en
évidence une éventuelle dissymétrie entre le comportement en traction et compression qui peut
étre prise en compte par le modele DSGZ choisi pour modéliser la matrice. Des essais multi-axiaux
auraient aussi été pertinents. Toutefois, les moyens expérimentaux a disposition de I’étude n’ont
pas permis d’investiguer cette piste.

Une analyse des mécanismes d’endommagement a été réalisée par essai in situ sous MEB de
flexion quatre points. On a montré que 1’’endommagement est initié¢ en bord de fibre au niveau de
I’interface fibre matrice pour un effort correspondant a 35% de D’effort a rupture. C’est le
phénomeéne prépondérant des mécanismes d’endommagent. Ce dernier se propage dans la matrice
et induit des microfissurations. Seul le phénomeéne de ruptures de fibres est peu observé.

Ces résultats expérimentaux vont servir de base a 1’indentification, la validation et le choix de la
modeélisation multi échelles présentée en chapitre 3. Ainsi, la modélisation de I’endommagement
dans le prochain chapitre se focalisera sur la dégradation de I’interface fibre matrice.
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Chapitre 3 : Modelisation multi-échelles et
endommagement du PPGF
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Dans ce chapitre, le principe de modeélisation multi échelles est introduit ainsi que les
méthodes d’homogénéisations classiques. Le choix du modele de Mori Tanaka implique
['utilisation de modeéles locaux phénoménologiques pour les différentes phases
constituants le matériau. Le choix de cette modélisation micromécanique permettra de
prendre en compte la microstructure du matériau a travers ces différentes phases. Les
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équations constitutives des phases utilisées dans le modéle multi échelles sont présentées.
Les fibres sont décrites par un comportement isotrope, la matrice est modélisée par un
modele élasto-viscoplastique et I'endommagement est introduit a travers un critére local
de rupture a [’interface fibre matrice suivant la forme d’une loi de Weibull. Cette approche
est introduite dans une machine d’essais virtuels dont [’'implémentation fera [’objet du
chapitre suivant.
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3.1. Modélisation des composites thermoplastiques renforces

La modélisation des thermoplastiques renforcés en fibres courtes est un enjeu majeur dans le
développement de tels matériaux dans 1’industrie automobile. Ainsi, plusieurs approches ont été
proposeées ces dernieres années pour répondre a cette problématique. Les modeles macroscopiques
fondés sur des approches phénomenologiques classiques issues de la modélisation des matériaux
métalliques ont vite montré leurs limites notamment par leur incapacité a prendre en compte la
variabilité du comportement mécanique due a la microstructure du composite. La modélisation
multi échelles permet de palier & cette difficulté en prenant en considération la microstructure
hétérogene des composites fibreux. En effet une stratégie de modélisation par transition d’échelles
prend en compte non seulement les comportements locaux des différents constituants du matériau
composite mais également leurs propriétés géométriques et spatiales.

Dans cette partie, le principe de la modélisation multi échelles est tout d’abord présenté apres une
synthese des différentes méthodes d’homogénéisations. Les équations constitutives du modele de
Mori Tanaka sont introduites. Et le choix du modele utilisé dans le cadre de cette étude est justifié.
Les equations constitutives des différentes phases sont ensuite détaillées dans le cadre d’une
formulation non linéaire incrémentale.

3.1.1. Principe de la modélisation multi-échelle

La prise en compte des différents constituants et la microstructure d’un matériau hétérogéne est
indispensable a la construction d’un mode¢le prédictif de son comportement global. Ainsi, depuis
les années 20, de nombreuses recherches ont été menées en vue de la prise en compte de
I’hétérogénéité dans le comportement macroscopique des matériaux.

La modélisation par changement d’échelles repose sur la substitution d’un milieu homogéne
équivalent (MHE) a un milieu hétérogeéne, elle permet ainsi cette prise en compte des
hétérogénéites aux échelles pertinentes. Le comportement macroscopique du matériau est estimé
par I’analyse des propriétés des différentes phases qui le constituent. La modélisation relie les
phénomenes microscopiques au comportement macroscopique en remplacant un milieu
hétérogéne par un milieu homogéne « en moyenne » équivalent. Les relations entre les deux
échelles sont fixées sur un « Volume Elémentaire Représentatif » (VER). Ce volume doit étre
assez petit par rapport a la taille de la structure pour que les sollicitations qu’il subit soient
macroscopiquement homogeénes et assez grand par rapport a la taille des hétérogénéités afin que
les résultats restent inchangés pour un volume plus grand.

3 étapes caractérisent généralement le changement d’échelle :
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- La représentation : définition des phases constitutives du matériau, de leur répartition
spatiale, de leur géomeétrie, et de leur comportement mécanique.

- Lalocalisation : modélisation mécanique et définition des relations entre champs locaux et
grandeurs macroscopiques.

- L’homogénéisation : détermination du comportement effectif par moyenne des contraintes
et déformations. On détermine ainsi le lien entre 1’échelle micro et macro.

3.1.1.1. La représentation

Cette étape consiste en la définition du milieu étudié, ses constituants (phases), leur répartition et
leur comportement mécanique. Chacun de ces constituants est considéré comme un milieu
homogeéne. Les phases sont classées par « familles », regroupant au sein d’une méme famille les
renforts possédant la méme géométrie, la méme orientation, et le méme comportement mécanique.
On définit également ici le VER (Volume Elémentaire Représentatif) avec ses caractéristiques :

- d:représente la taille caractéristique des hétérogénéités
- | :taille du VER
- L : taille de la structure

Le VER doit respecter le principe de séparation des échelles, autrement dit, L>>l et | >> d. La
détermination du VER se fait de maniére statistique. En effet, deux volumes élémentaires avec des
géométries différentes peuvent étre des VER si macroscopiquement, leur comportement est le
méme.

Dans le cas des matériaux plastiques renforcés en fibres courtes, les caractéristiques des différentes
phases de la microstructure qui seront a prendre en compte sont dans la définition du milieu : le
rapport de forme, la distribution des orientations des fibres, leur fraction volumique ainsi que leurs
propriétés mécaniques.

3.1.1.2. La localisation

Cette étape permet de relier les champs mécaniques locaux aux sollicitations mécaniques
appliquees sur le contour du VER. On établit, ainsi, les relations de passage de I'échelle
macroscopique a I'échelle microscopique. La moyenne volumique (a), d’un champ a(x) en tout
point de coordonnées x d’un volume V est définie par :

(a)y = - f, a(x)av (3.1)
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On définit les tenseurs de rigidité et de souplesse notés respectivement C et S :
<g>v =C: (g)v (g)v =S: (g)v (32)

Par la suite on notera V le volume du VER, dV son contour, et n la normale extérieure a 9V. On
définit e(x) et o(x) deux tenseur d’ordre 2 traduisant respectivement les champs de déformations

et de contraintes microscopiques. Par la suite on notera E, le tenseur des déformations et X le
tenseur des contraintes macroscopiques sur V comme étant les moyennes volumiques

respectivement de &(x) et o(x) :

g = (g)v g = (g>v (3.3)

On définit également deux tenseurs d’ordre 4 : le tenseur de localisation des déformations, noté A
et le tenseur de concentration des contraintes noté B par les relations suivantes :

o(x) =B(x): Z ex) =A(x):E (3.4)
Au vu des définitions précédentes, les tenseurs de localisation et de concentration doivent vérifier
les égalités suivantes :

(A)v =1 (B)v =1 (3.5)
Ou | désigne la tenseur identité du quatrieme ordre.

3.1.1.3. L’ homogénéisation

Cette étape est la derniere du processus, elle a pour objectif de déterminer les relations entre les
contraintes et les déformations macroscopiques afin de déterminer les propriétés effectives du
matériau homogeéne équivalent. Concretement, dans le cas d’un comportement élastique, il s'agit
de calculer le tenseur d'élasticité effectif, d'ordre 4, et noté Cetr, du VER. Deux approches peuvent
étre utilisées pour définir ce tenseur : I'approche mécanique, et I'approche énergétique. Le tenseur
de rigidité C, ¢, est alors donné par les relations suivantes :

Approche mécanique :

I =Cueea g (3.6)

65



Approche énergétique :

1 1

<5§: C(g)g) =5 E: Cg??:: (3.7)
L’équivalence entre les deux approches est établie par la condition de Hill qui stipule que le travail
macroscopique doit étre égal a la moyenne du travail microscopique [52] :

(g:0)y = E: X 3.8)
Par la suite, on ne présentera que de 1’approche mécanique. Par conséquent, le tenseur Cg s sera
noté de maniere reduite : C. ;. Plusieurs conditions aux limites vérifient la condition de Hill. Dans
la littérature [53] deux types de conditions limites reviennent souvent : les conditions homogenes
sur le contour et les conditions périodiques. Il est également possible d’imposer des conditions

mixtes portant sur les contraintes et les déformations a la fois [15]. Dans notre cas nous allons nous
intéresser aux conditions homogeénes sur le contour.

Condition de déformations homogenes :

La condition de déformation homogéne consiste a appliquer une déformation u(x) sur la surface
extérieure dV du VER tel que:

u(x) =(e(x)) x=E.x (3.9)

Avec
E=(e), (3.10)

Condition de contrainte homogene : Cette condition consiste a imposer un vecteur contrainte t sur
le contour tel que :

(x) =(g(x).n=2n (3.11)

Avec
Z={(a) (3.12)

En théorie, le VER est assez grand pour que les conditions aux limites n’influent pas sur son
comportement moyen. En pratique, les résultats obtenus sur des volumes élémentaires varient
selon les conditions limites mais convergent dés lors que ces volumes augmentent et se
rapprochent de la taille du VER. [54] [55] .

Expression des tenseurs de rigidité et de souplesse apparents :
§:<g>v:(c:g>v:(c:A>v:£ :Ceff:g (3.13)
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g: <§)1’ = (S:g)v = (S:B>v:£:Seff:§

(3.14)

En raisonnant sur les (p) phases constituant le matériau considéré, ou m (correspond a p=0) sera
I’indice dédie a la matrice et i sera celui dédié aux familles de fibres. « f; » Désigne la fraction

volumique de la phase i. On peut écrire :

é = Zg:oﬁo (g)p = fm (g)m + Z?:lfi (g>1

E = Yp=0fp(&p = fin (E)m + Xits fi (€N

On obtient donc :

é = fm <g>m + 2?:1fi <g>l = Cinfm <§>m + Z?:l Cifi <§>l

= Cmg + Z?:l(ci — C)fi <§)l = Cmg + £2?=1(Ci — C)fiA;

et
E = fulm + Sa file) = Sfon (@ + Tia Sif {0

= SmZ +Xi(Si — Sm)fi@)i = SmZ+ ETIi(Si — Sm)fiB;
Soit pour les tenseurs de rigidité et de souplesse :
Ceff =Cp + Z?=1(Ci — Cn)fiA4;

Seff =Sn+ Z?:l(si — Sn)fiB;

(3.15)

(3.16)

(3.17)

(3.18)

(3.19)

(3.20)

(3.21)

(3.22)

Ces relations sont communes a tous les modeles micromécaniques. C’est la détermination des
tenseurs de localisation des déformations A; et de concentration des contraintes B; qui différent
selon les modeles. La figure ci-dessous schématise la démarche de la modélisation multi-échelles.
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Déformation imposée : Contrainte imposée :
u(x) =E.x t(x) = .
g = Seff:é é = Ceff:

ey |3

Moyenne sur le

Moyenne sur le Concentration

Localisation
Loi d
£(x) = A(2):E — o(x) = BG): 2
E(ﬁ) = S(E) :B:% comportement 2(&) = C(E) :AE

Figure 3-1 : synthése de la démarche de modélisation multi-échelles
Le tracé mauve schématise la démarche lorsqu’on impose une déformation et que 1’on cherche a déterminer le tenseur de rigidité

apparent. Le tracé rouge schématise la démarche lorsqu’on impose une contrainte et que 1’on cherche a déterminer le tenseur de
souplesse apparent.

3.1.2. Modeles d’homogénéisation : revue bibliographique
3.1.2.1. Bornes de Voigt et Reuss

La modélisation du comportement des matériaux basée sur la mécanique des milieux continus a
commencé dans les années 20 avec les bornes de Voigt et Reuss.

La borne de Voigt est basée sur une approche en déformation. L’hypothése émise est que la
déformation est constante dans toutes les phases p du matériau. On suppose que cette déformation
est égale a la déformation macroscopique imposée. Autrement dit :

& =E (3.23)

Le tenseur de localisation des déformations est alors simplifié et est égal au tenseur unité :

A=1 (3.24)

La borne de Reuss quant a elle, est une approche en contrainte. On considére ici que c’est la
contrainte qui est constante dans toutes les phases du matériau. En raisonnant de maniére analogue
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a la borne de Voigt, la Borne de Reuss impose que cette contrainte soit égale a la contrainte
macroscopique imposée :

op =2 (3.25)

Cette fois ci c’est le tenseur de concentration des contraintes qui est égal au tenseur identité :

B=1I (3.26)

Les approches de Voigt et Reuss nous donnent les bornes supérieure et inférieure du comportement
équivalent. On notera quand méme que pour des rigidités de la matrice et du renfort trés différentes,
ces bornes nous donnent un intervalle trop large pour la rigidité effective du matériau.

3.1.2.2. Approche d’Eshelby

La plupart des modéles envisagés par la suite découlent de I’approche d’Eshelby [56] qui a résolu
ce qu’on appelle le « probléme de I’inclusion » concernant une inclusion ellipsoidale noyée dans
une matrice infinie isotrope. Cette approche consiste a relier la déformation libre qu’aurait subie
I’inclusion hors de la matrice, a la déformation qu’elle subit lorsqu’elle est plongée dans la matrice.
Eshelby étendra par la suite cette approche a une hétérogénéité, qui contrairement a 1’inclusion, a
des propriétés différentes de la matrice.

3.1.2.2.1. Probléme de I’inclusion homogene.

Soit une inclusion ellipsoidale | noyée dans une matrice homogéne infinie de rigidité C. On
suppose les propriétés mécaniques de 1’inclusion sont identiques a celles de la matrice. On impose
a I’inclusion une déformation libre (eigenstrain), identique a celle qu’elle subirait hors de la
matrice (ex : déformation thermique, plastique...), notée e-. On cherche a déterminer la
déformation €' a I’équilibre qui existe dans la matrice et dans I’inclusion.

Cm

Figure 3-2 : schéma du probléme de I'inclusion homogéne
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Eshelby a montré que cette déformation était liée a la déformation libre via un tenseur d’ordre 4
nomme ensuite tenseur d’Eshelby [56] et dont I’équation générale, basée sur le tenseur de Green,
est explicitée dans tous les ouvrages de micromécanique, en particulier dans le livre de Mura [57]:

g =8%"g =-P:1 (3.27)

Avec T = —Cp,: €X nommé « contrainte de polarisation », elle est associée a la déformation libre,

et P = 5" C,, ™", tenseur d’interaction de Hill. Les équations de comportement s’écrivent :

Om=Cp i € dans la matrice

e (o g e L @)
ot=Cp: (s_l - _) =Cp: (S =D):e"=Cy, ¢ dans l'inclusion

1
+
e

Si on soumet la matrice a une contrainte £° ou une déformation E° a I’infini. Les expressions
deviennent (expressions valable également pour une inclusion hétérogeéne) :

- Pour une déformation imposée :

L=F0—p:

M

el = E0 + Sesh; (3.29)

1=

- Pour une contrainte imposee :
0! =304 Cpp: (&M —1): b (3.30)

On en déduit la «loi d’interaction » qui introduit le tenseur d’influence de Hill noté C*,
symeétrique, défini positif, qui caractérise la réponse de la matrice a la déformation libre qui lui est
imposée par I’inclusion. Ce tenseur dépend exclusivement de la géométrie de I’inclusion et du
tenseur de rigidité C :

ol =30 = Cp: (1= () ) : (€ - E9) (3.31)

—-C*

3.1.2.2.2. Probléme hétérogéne
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Eshelby a montré que le probleme hétérogene était similaire au probleme homogene. En effet, on
impose que le tenseur de contrainte t qui apparait dans le probléme homogene induit une
hétérogénéite de contrainte équivalente au probleme hétérogeéne.

Cm Cm

Figure 3-3 : équivalence du probléme hétérogéne et du probléme homogéne avec une
déformation libre

On considere cette fois ci une hétérogénéité ellipsoidale H de matrice de rigidité C* et de
déformation a 1’équilibre €, noyée dans une matrice infinie de rigidité €. Les équations de
comportement dans le probleme hétérogéne et homogéne sont données par :

I{ o =Cp:e™ dans la matrice

Qﬂ =Cl:el =Cpi e +(CH -C): 7 dans l'hétérogénéité (3.32)
| ,

gl =Cnigl—Cp: el dans l'inclusion homogéne

Si les deux problemes sont eéquivalents, on peut écrire 1’égalité suivante qui nous permet de
déterminer 1’expression de la déformation libre dans le cas de I’hétérogénéité :

Cn: i"‘(CH_Cm): i=cm:i_cm:i
(E)(CH_Cm): £=_Cm:i
e —(Cp) t: (€1 =Cy): el =&t (3.33)

On impose une déformation sur le contour. L’expression de la déformation dans 1’hétérogénéite,
en remplagant - par son expression, devient :

el = g0 4 gesh, gL
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! = E0+ 85" —(Cp)™" 2 (€M = Cpp):e!

& B0 = (145 (C) ™"+ (€' = Cy)):e”
o el = (I1+5"(C,)™1: (C¥—Cp)) L:E° (3.34)
Qui peut se réécrire en fonction du tenseur d’interaction de Hill :

i ={U+P: (CH-C,)) t:E° (3.35)
AH

On identifie ainsi le tenseur de localisation A*. Dans certains cas particuliers, la résolution du
probléme permet d’avoir des solutions analytiques pour A%, P sesh  c*. En effet, le tenseur
d’Eshelby n’est facilement calculable que dans le cas ou I’inclusion est de type isotrope ou isotrope
transverse avec une certaine géométrie. Le probléme de 1’hétérogénéité sera la source de plusieurs
modéles d’homogénéisation en élasticité linéaire, dont « la méthode des solutions diluées », « le
modéle de Mori Tanaka », «les bornes de Hashin et Shtrikman » et «les solutions auto
cohérentes » qui seront présentés par la suite.

3.1.2.3. Méthode des solutions diluées

Lorsque la fraction volumique des hétérogénéités est trés faible, on peut directement appliquer le
résultat d’Eshelby en considérant que les interactions entre les phases sont négligeables. Autrement
dit, que chaque phase est traitée comme si elle était seule noyée dans la matrice. Cette méthode
nommée méthode des solutions diluées consiste donc a appliquer le résultat hétérogéne d’Eshelby
a chacune des inclusions (fibres ...) i pour obtenir le tenseur de localisation de chaque phase et en
déduire le tenseur de rigidité effectif qui s’écrit alors :

A=A =T +55"(C,)7 : (C—Cpy))?

Cerr = cP = Cn + Z?:l(ci —Cr)fi U+ sesh; (Cm)_l : (Ci - Cm))_l (3.36)

3.1.2.4. Modeles auto cohérents

3.1.2.4.1. Modele auto cohérent classique

Le mod¢le auto cohérent est applicable lorsqu’aucune des phases i n’a de rble prépondérant
(Autrement dit pas de matrice). Chacune des phases est assimilée a une inclusion noyee dans le
milieu homogeéne équivalent MHE. On repart donc des mémes équations que pour les solutions
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diluées sauf que le tenseur d’Eshelby est évalué pour une « matrice homogene isotrope » (ce qui
n’est pas toujours le cas) de propriété CAC. Le probléme devient implicite car les tenseurs 4;vont
dépendre du tenseur de rigidité effectif (inconnu du probléme) CA€ qui va lui-méme dépendre des
tenseurs A;. La résolution se fait donc numériquement par une méthode itérative :

Ai — (I + Sesh: (CAC)—l . (Ci _ CAC))—l
Copp = CAC = 31, Cify + (1 + 8% (CA9) ™+ (€= ¢cA))™ (3.37)

Dans le cas d’un composite avec fibre et matrice :

-1 . _
Ceff = CcAC = Cpp + 2?21(61. —Cp) fi: (I + sesh. (CAC) . (Cl _ CAC)) 1 (3.38)
MHE MHE MHE
CAC | CAC
1
cAe = +..+

Figure 3-4 : principe du modele auto cohérent ou chaque phase est noyée dans le MHE inconnu

3.1.2.4.2.  Modele auto cohérent généralisé

Le modéle auto-cohérent a trois phases, développé par Christensen et Lo [58] reprenant les travaux
de Hashin et Shtrikman, propose une estimation des modules d’¢élasticité dans le cas de composites
a inclusions sphériques. A 1’origine, Hashin et Strikman considérent un milieu hétérogene
constitué de particules sphériques dispersées de maniére isotrope dans une matrice. Les particules
sont entourées d’une couronne (enrobage) concentrique de matrice en respectant les proportions
réelles de chaque phase du composite. Hashin [59] determine alors une expression du module de
compressibilité effectif du milieu.
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Figure 3-5 : modele des sphéres de Hashin [59]

Christensen et Lo [58] reprennent le mod¢le des sphéres de Hashin en 1’adaptant a une approche
auto cohérente. Pour cela I’assemblage des spheres composites est remplacé par une sphere
composite noyée dans un milieu possédant les propriétés du milieu homogéne équivalent (MHE)
recherché.

Matrice

—| Particule

Figure 3-6 : schéma du modeéle a 3 phases [58]

Le module de compressibilité obtenu est identique a celui calculé par Hashin dans le cadre de
I’assemblage des sphéres composites. Ce modéle a par la suite été étendu par Hervé et Zaoui [60]
dans le cas de composites a n phases. Le milieu est modélisé par une sphére a n couches
correspondant aux n phases (ou la n'®™ représente la matrice) plongée dans un milieu infini
possédant les propriétés du milieu homogéne équivalent. Chacune des phases est supposée
posséder un comportement isotrope. Ce modeéle est appelé modele auto cohérent généralisé ou
modele (n+1) phases.

| __—| Phasen =matrice
MHE(phase n+1) /
P

— | Phase1

Phase 2

Figure 3-7 : Schéma du modele auto-cohérent généralisé - modele a (n+1) phases
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Son module de compressibilité est obtenu par récurrence :

3
RTL—l
R
3 3
1 + 3(Rn—Rpn—1)
KACG Ky, ' R3 (3Kn+4Gn)

K6 =K, + (3.39)

Avec Rn, le rayon de la sphere extérieure de la phase n, Ky, le module d’élasticité et Gn, le module
de cisaillement de cette phase n. Le module de cisaillement quant a lui est obtenu par la racine
positive de 1’équation du second degré suivante :

A (Gﬁm)2 +B (Gfm) +C=0 (3.40)

n n

Avec A, B et C, des coefficient dépendants de Rn, du coefficient de poisson et de G/¢¢.

Remarque : le cas ou n=2 aboutit au méme résultat que le modele a 3 phases de Christensen et
Lo.

3.1.2.5. Bornes de Hashin et Shtrikman

Les bornes de Hashin et Shtrikman [61] reposent sur un principe proche du modéle auto cohérent
a la différence que le MHE est remplacé par un milieu de substitution dont les propriétés sont
connues. La matrice de substitution (milieu de référence) se voit affecter successivement les
propriétés de la phase la plus rigide pour la borne supérieure ou de la plus souple pour la borne
inferieure. La borne supérieure s’obtient en affectant a la matrice le tenseur de rigidité C™. Le
tenseur de localisation s’écrit donc :

At = +8eM(cme) T (- cme))Tt (3.41)
Le tenseur de rigidité effectif supérieur s’écrit :
C:}‘}x = CcHS* = ?:0 Cifi 1(1 4 sesh. (Cmax)—l . (Ci _ Cmax))—l (342)

De méme pour la borne inferieure, on affecte & la matrice le tenseur de rigidité C™" :
A = (I +Sesh: (emin) ™ : (¢t — gmin))~t (3.43)

Le tenseur de rigidité effectif s’écrit :
c’g‘l}]zl = CHS- =31 C,f; : (I + S°M (Cmin)‘l . (Ci _ Cmin))—l (3.44)
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Soit dans le cas de notre composite :
g}i}l — CHS— — Cm + Z?:l(ci _ Cm) fl . (I + Sesh: (Cmin)—l . (Cl _ Cmin))—l

g}t;x = CcHS* = Cm + Z?=1(Ci _ Cm) fL :(I + sesh. (Cmax)—l . (Ci _ Cmax))—l (3_45)

Les bornes de Hashin et Shtrikman nous donnent un encadrement plus fin des propriétés du
matériau que celles de Voigt et Reuss.

3.1.2.6. Modele de Mori Tanaka

Le modele développé initialement par Mori et Tanaka [62], concernait un matériau contenant une
grande quantité d’inclusions de mémes propriétés que de celles de la matrice. Il a par la suite été
étendu aux matrices contenant des hétérogénéités par Wakashima [63] puis a éte clarifié par
Benveniste [64].

Ce modele qui découle également de I’approche d’Eshelby se distingue par la prise en compte des
interactions des inclusions. On considéere que les hétérogénéités, réparties de maniere isotrope,
sont noyées dans une matrice infinie soumise, a I’infini, a la déformation moyenne de la matrice.
Le tenseur de localisation A" obtenu dans la résolution du probléme hétérogéne d’Eshelby permet
de relier chacune des inclusions a la déformation moyenne de la matrice in situ :

(gi) =T (gm) (3.46)

Avec :

T;=A" = (I + %" (C,p)™: (C'—Cp))! (3.47)

Avec la relation de la moyenne volumique des déformations sur chaque phase p, on a:

E =3p=0/p(&p = Xp=0/p Tp:(€hm (3.48)
<§)m Etant constante, on peut écrire :
Em = (Do fp Tp) :E = An:E (3.49)
On a donc pour les fibres :
(€)=Tulem) =Ti: Am:E =T;: XLy f; T) “E=AgE (3.50)

Le tenseur de rigidit¢ homogénéisé d’apres I’équation devient :
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Cosr = M = Con + Xi21(Ci — C) fir T : (Z;l=1f} Tj)_l (3.51)

MHE Cm Cm

cMT = Ci1 +...+

Figure 3-8 : principe du modéle de Mori Tanaka

Les interactions entre les différentes phases du matériau étant prises en compte de maniére
simplifiée, cette méthode n’est théoriqguement valable que pour les fractions volumiques de fibres
inférieures a 30%.

3.1.2.7. Homogéngéisation en mécanique non linéaire

L’homogénéisation de matériaux non linéaires repose sur la linéarisation des lois constitutives de
chaque phase afin de pouvoir appliquer les modeles d’homogénéisation développés en élasticité
linéaire. Ces approches permettent d’approximer le comportement non linéaire de chaque phase
en leur affectant des propriétes linéarisées (sur un incrément de calcul) associées a leurs contraintes
ou déformations moyennes. Plusieurs approches ont été développées dans cette perspective, nous
présenterons de maniere non exhaustive quelques-unes de ces méthodes.

3.1.2.7.1.  Approche en champs de transformations (Transformed Field Analysis)

La méthode d’analyse par champs de transformations a été initialement proposée par Dvorak [65].
Elle consiste a supposer que les champs de contraintes et de déformations sont homogénes par
phase. Cette méthode a notamment été utilisée pour modéliser le comportement de matériaux
thermo-viscoplastiques, endommageable... La principale hypothése du modéle est que la
déformation plastique est uniforme par morceau :

SiI’on considére un VER d’un matériau hétérogéne occupant un volume V pouvant lui-méme étre
divisé en sous domaines V; (r=1, 2, ..., N). Le champ de déformations anélastiques £**(x) est

uniforme dans chaque sous domaine Vr. Autrement dit :
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() = 21 50 V() (3.52)

1sixeVr

Avec x (r) (x) = {O sinon

Remarque : une phase peut contenir plusieurs sous volumes mais un sous volume ne peut
appartenir qu’a une phase.

Les relations entre les champs de déformations et de contraintes globaux et locaux s’écrivent
alors [65] [66] dans chaque sous domaine :
& = AE + XL, Dy g

or = B X+ XL Fyj: Cjigi™ (3.53)
Avec Ar et Br les tenseurs de localisation et de concentration déterminés dans le cadre de
I’¢lasticité linéaire, Fij et Djj les tenseurs d’influence des déformations anélastiques du sous
domaine i sur le sous domaine j qui peuvent se calculer numériqguement. Cette méthode est bien
représentative de la réponse en contrainte — déformation a condition que le nombre de sous
domaines choisi soit suffisant. Néanmoins son hypothése de base sur 1’homogénéité de la
déformation plastique par phase peut étre contestée. De plus, il a été reconnu a plusieurs reprises
que pour des matériaux hétérogenes non linéaires, il faut recourir a une division relativement dense
des phases en sous volumes : ce qui implique un nombre de variables internes élevé et donc un
temps de calcul qui peut rapidement étre prohibitif. Afin de palier a cette difficulté, une approche
d’analyse par champs de transformation non uniforme (NTFA) qui est une extension de la (TFA)
a été développée. Cette fois ci, les déformations inélastiques sont définies par :

(1) =215 (1) 67 (%) (3.54)

Les fonctions 6, appelés modes plastiques, sont a définir par I'utilisateur, elles peuvent s’étendre
a plusieurs sous volumes mais doivent étre contenues dans une seule phase. La comparaison des
deux approches est présentée en [67]. On notera également que la réponse de la NTFA est
entiérement dépendante des modes plastiques et donc de 1’utilisateur et du domaine d’utilisation.

3.1.2.7.2.  Approche par transformation en Laplace Carson

L’homogénéisation par transformation en Laplace Carson est classiquement utilisée pour
modéliser le comportement des matériaux hétérogenes viscoélastiques [68] [69] [70] [71] [72]. En
effet, dans 1’espace de Laplace, le produit de convolution se réduit a une simple contraction. On
transforme ainsi un probléme viscoélastique en probléme élastique fictif dans I’espace de Laplace.
Les modeles d’homogénéisation sont alors applicables a ce matériau fictif. Les propriétés
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viscoplastiques du matériau reel sont obtenues par transformée inverse du resultat du probleme
fictif.

La transformée de Laplace Carson d’une fonction f est définie par :

Clf(xOl=fCup)=pJ, e f(x t)dt (3.55)
Pour p>0

Si ’on prend un matériau hétérogéne multiphasique dont les phases obéissent a une loi de
comportement du type :

&, (t) = S(t) 0,(0) + [ S(t — 1) : G,(1)de (3.56)

Avec
S(t) = S+ 57¢(¢) (3.57)

Avec S¢ et S¢, respectivement les tenseurs de souplesse élastiques et viscoélastiques de la phase
p. Aprés transformation en Laplace Carson, 1’équation du comportement devient :

e=C".0" (3.58)

Enfin pour obtenir les propriétés dans 1’espace-temps réel, on proceéde a I’inversion du résultat du
probléme écrit dans 1’espace de Laplace Carson. Mis a part dans de rare cas simples ou I’inversion
peut se faire analytiquement par calcul de 1’intégrale de Bromwich, cette inversion se fait de
maniere numérique. La plupart des travaux reposent sur un développement en série des fonctions
temporelles recherchées [73]. L’une de ces méthodes classiquement utilisée est la méthode de
collocation développée par Schapery.

L’inconvénient de cette méthode réside dans le fait que pour chaque cas de chargement, différentes
intégrales analytiques doivent étre formulées pour estimer les champs moyens locaux au sein de
chaque phase et la réponse globale du matériau. Ainsi le comportement global ne peut pas étre
introduit dans les codes éléments finis pour calculs de structures [74].

3.1.2.7.3.  Approche en champs moyens

Les premiers travaux concernant la linéarisation de matériaux élasto-plastiques ont été effectués
par Kroner, Il étend le modéle autocohérent a des polycristaux [53]. 1l considére que chaque phase
se comporte comme une inclusion ellipsoidale uniformément plastifiée, subissant une deformation
plastique libre £Pet noyée dans une matrice infinie, subissant également une déformation plasticue
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libre EP et possédant les propriétés du MHE, également uniformément plastifié. La résolution du
probléme d’Eshelby s’écrit alors comme suit :

g-L=C (I — sesh): (EF - gf’) (3.59)

Kroner suppose que les interactions entre les différentes phases sont purement élastiques, ce qui
conduit a une réponse trop raide du matériau.

Formulation incrémentale de Hill

Toujours dans le cadre de 1’élasto-plasticité, Hill [75] reprend le probleme posé par Kroner et
propose de linéariser le comportement local de chaque phase par une formulation incrémentale de
la loi d’écoulement. Pour cela, il introduit un module tangent instantané ¢lasto-plastique supposé
uniforme. On a donc pour chaque phase p du matériau :

=L

»: (3.60)

IS
I_Em.

Avec L,, I’opérateur tangent de la phase p correspondant a I’¢tat de déformation moyen &,,.

La résolution se fait sur chaque phase du matériau et dépend de 1’état du matériau a un instant t et
du type de chargement. Le probléme se raméne & un probléme d’homogénéisation linéaire
incrémental : 1’état local étant connu a chaque incrément de calcul, sa résolution se fait comme
pour un probléme linéaire [53]. Dans le cas d’un matériau soumis & une vitesse de déformation E°
imposée, la vitesse de déformation dans chaque phase est donnée par :

& = AL E° (3.61)
Avec et A, le tenseur de localisation des vitesses de déformation dans chaque phase déterminé a

chaque incrément par un des modele d’homogénéisation de 1’élasticité linéaire. La vitesse de
contraintes macroscopique devient :

[1D-

=3 f (Gp) = p=0fp (Ap: Cp):E® = Logs: E° (3.62)

Avec L. le module tangent effectif.

Cette approche reste néanmoins limitée par le fait que I’équation implicite demande une mise en
ceuvre numérique assez lourde. Elle sera reprise de maniére simplifiée par beaucoup de schémas
utilisant la linéarisation par phases, notamment pour des matériaux composites a deux phases.
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Formulation sécante

En reprenant les travaux de Hill et Kroner, plusieurs auteurs se sont intéresses a la linéarisation de

lois de comportement par une approche sécante [76] [77] [78]. La formulation sécante sur chaque
phase du matériau s’écrit :

— sec .

ap = €%

(3.63)

chm

Ou Myest le module sécant de la phase p. Dans le cas de matériaux isotropes, il est donné par :

C**¢, = 3k') + 2'K (3.64)
(J=:i®i
K=1-—1"!
. Zed
3eq
Avec « -
% = [;2¢
Eeqg = Z8:8
\=?4 3- =

Ou k’ et p’ sont respectivement les modules de compression et de cisaillement. De maniere
générale on détermine €€ en posant (sans sommation sur les indices i et j) :

csec.. —Zip (3.65)
ijkl ijkl .

&ij

Formulation affine

Plus récemment, Masson [79] proposent une méthode de linéarisation affine en viscoplasticité qui
utilise le module tangent sous une forme non incrémentale. En effet, pour résoudre le probléme
par la méthode tangente, il faut procéder de maniere incrémentale : ce qui peut rapidement devenir
couteux. La méthode affine consiste a remplacer le comportement non linéaire, pour une
deformation de référence €, par un comportement linéarisé caractérisé par un module tangent
C}*"et une précontrainte 70

g=C" e+ 10 (3.66)
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dop
Avec C;a" © = =, le module tangent pour la déformation de référence.
il
Ett° =00 -¢C ;an ©, &, , Pordonnée a Iorigine correspondante. La formulation affine est

donc constituée des équations précédentes en supposant une déformation homogene par phase.

Formulation tangente

Une autre approche d’homogénéisation en mécanique non linéaire consiste a dériver la loi de
comportement par rapport au temps :

dop

clon = = (3.67)

— Ctan:
aep

- vp

IS
L.

Avec C5™ le module tangent de la phase p. Dans le cas de phases isotropes ce module est donné
par [52]:

’ ’ du'
Cgan =3k ] + 2# K+ Zggeql, (368)
Avec :
2 1 no o A_ Ed
L= Efeqz (8 ® E) g = gjq (369)

Le principe de la méthode tangente est donné, dans le cas 1D, par le schéma ci-dessous :

&
Cp

e

£
Figure 3-9 : Schéma de la méthode tangente

La modé¢lisation tangente n’est pas applicable théoriquement dans le cas de [’élasto-
viscoplasticité. En effet, en elasto-viscoplastricité, il n’y a pas de correspondance une a une entre
la contrainte et la vitesse de déformation au travers d’un module tangent comme il peut y en avoir
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en élastoplasticité. Néanmoins dans un cadre numerique, si I’on considére des incréments finis de
contrainte et de déformation, un opérateur tangent algorithmique dérivant de la linéarisation des
équations discretisees dans le temps peut étre utilisé [80].

3.1.3.  Choix du modéle micromécanique

Dans le cadre de ces travaux, en raison du caractére élasto-viscoplastique de la matrice et de 1’étude
bibliographique menée ci-dessus, une modélisation micromécanique non linéaire par champs
moyens est la plus adaptée. La linéarisation est effectuée de maniere incrémentale par méthode
tangente.

Le choix du modele d’homogénéisation repose sur sa capacité a prendre en compte les propriétés
mécaniques et géométriques du composite. Le modéle a bornes de Voigt et Reuss, n’est que tres
peu sensible aux aspects microstructuraux. En effet, il ne considere que les fractions volumiques
et les tenseurs de rigidité de chaque phase. De maniére plus générale, les modeles a bornes
n’apportent qu’un encadrement des propriétés effectives. Les modeles qui découlent de I’approche
d’Eshelby considérent une géométrie ellipsoidale des renforts. La solution diluée ne prend pas en
compte les interactions entre les renforts et & ce titre ne peut étre utilisée que pour des fractions
volumiques trés faibles. Les modeles auto cohérent et de Mori Tanaka sont les modeles ayant le
champ d’application le plus large en raison de leur meilleure estimation pour des forts taux de
renfort. Toutefois, le modéle de Mori Tanaka est le plus apte a décrire le comportement du PPGF.
En effet, il possede I’avantage de distinguer une phase de matrice dans laquelle sont noyeés les
renforts contrairement a la méthode auto cohérente qui ne fait pas de distinction entre ses phases.
De plus, les expressions des tenseurs de rigidité sont déterminées de maniere implicite dans le
modele auto cohérent, ce qui rend son estimation plus délicate a manipuler que le modéle de Mori
Tanaka. Au vu de ces conclusions, c’est donc naturellement le modele de Mori Tanaka qui est
retenu dans la suite de ces travaux.

3.2. Loi de comportement des différentes phases

Le VER du matériau étudié comporte (2N+1) phases, avec N le nombre de phases (inclusions) qui
traduit le nombre de familles d’orientation. La matrice correspond a la phase non orientée. Chaque
orientation est attribuée a deux phases : la famille de fibre et son enrobage. Les lois constitutives
de chaque phase sont introduites ci-apres.
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3.2.1. Phase de fibre

Les familles de fibres de verres sont modélisées par une loi élastique linéaire isotrope. Elle est
définie par 2 parameétres : son module de Young E et son coefficient de poisson v. Son module de
rigidité s’exprime en fonction des coefficients de Lamé A et p donnés par :

Ev E
A= (1+v)(1-2v) =2 (3.70)
Le tenseur de rigidité est identique au module tangent dans le cas présent :
A+2p A A 0 0 07
A A42n 2 0 0 0
I A A+2p 0 0 0
L=1L;= 0 0 0 20 0 (3.71)
0 0 0 0 2u O
0 0 0 0 0 2p
Les équations constitutives sont données par :
o= Le do = L;de (3.72)

Dans le cas du PPGF40, leur fraction volumique est définie a 21 et leur rapport de forme est défini
a 50. Ces données sont issues des résultats de tomographies et d’observations microscopiques
présentées en chapitre 1.

3.2.2. Phase de matrice

La matrice polypropyléne étant un polymére semi cristallin avec un comportement élasto-
viscoplastique, sa loi de comportement est modélisée a travers un modéle phénoménologique
nommé DSGZ [16] par ses auteurs. Ce modele a été développé en tirant profit de quatre
précédentes approches que sont le modele de Johnson-Cook [81], le modele de G’Sell-Jonas [82],
le Modéle de Matsuoka [83] et le modele de Brooks [84] afin de modéliser le comportement de
polymeres semi cristallin et vitreux en viscoplasticité.

Le modele de Johnson-Cook [81] est un modele developpé pour décrire le comportement plastique
des métaux ductiles, sur une plage de déformation allant de 10 & 10°s™. Largement utilisé dans
les codes de calculs, il permet de prendre en considération les effets de vitesse et de température.
Il est donné par :
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o= (Cy+ CeM)(1+ C3Iné)(1—0™M) (3.73)

Avec o , la contrainte équivalente, €, la déformation plastique équivalente, ¢ la vitesse de
déformation plastique équivalente, 8 la température réduite, Cy, C,, C5, N, M, les constantes du
modele.

L’association avec le modéle de G’Sell-Jonas [82] a I’avantage d’intégrer les effets de la
viscoélasticité et de la viscoplasticité dans une méme équation. Son expression est donnée par :

o = Keh& (1 — e~We)(¢)met (3.74)

Avec o, la contrainte équivalente, &, la déformation plastique équivalente, & la vitesse de
déformation plastique équivalente, T la température absolue, K, a, W, h les constantes du modele.
L’integration du mod¢le de Matsuoka [83] dans les équations constitutives permet, quant a elle,
de modéliser le comportement de polymeres vitreux. En effet, elle permet d’intégrer les effets de
viscoélasticité non linéaire, d’élasticité et d’adoucissement :

o = E%¢Cege(e/e0)f (3.75)

Avec o, la contrainte équivalente, &, la déformation plastique équivalente, ¢ la vitesse de
déformation plastique équivalente, = le temps de relaxation effectif associé a la température et
C,E° B les constantes du modéle. Une forme simplifiée de cette équation est utilisée afin de
décrire le saut de comportement a la limite élastique des polymeres vitreux. Elle est donnée par
une fonction u de la forme :

u(e) = ge~ /&0 (3.76)

Enfin, le modele de Brooks [84], est un modele constitutif pour les matériaux dynamiquement
recristalisables. 1l est donné par :

0 =K {0 Ay + [1 = 9. 25,7]. €79} (1 — e7F%) (3.77)
ou,
_ e G
A, =E.e (3.78)

Avec o, la contrainte équivalente, &, la déformation plastique équivalente, £ la vitesse de
déformation équivalente, T la température absolue, K,m, 1y, q, a, 3, Q les constantes du modele.
Le modéle DSGZ considére uniquement le terme :

{A0- Az + [1 = 20-2,,7]. €79} (1 — e7P¥) (3.79)
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Si la déformation augmente, ce terme va approcher exponentiellement, a partir de la valeur initiale,
le régime permanent de valeur,. A,,%. Si on remplace cette valeur initiale de 1 par une expression
qui decrit la déformation initiale et que la valeur en régime permanent est remplacée par une
expression capable de décrire les grandes déformations des polymeres, alors un modeéle constitutif
capable de décrire simultanément la viscoélasticité et la viscoplasticité peut étre développé. Le
modele uniaxial DSGZ proposé a partir des précédentes expressions, s’écrit :

13
cell CIRGETY

C3.h(&T)

o=K{f(e) +

- f(s)] celin(g@n)=Caey peg ) (3.80)

ou,
fl&)=(e"*+e?2)(1-e™*)
h(e,T) = (6)mer (3.81)

Et g(¢, T)est la forme adimensionnée de h(é, T).

Le mod¢le compte 8 parametres que 1’on obtient par des essais thermomécaniques : 3 essais au
minimum sont nécessaires pour 1’obtention de ces parametres. La procédure de calibration est
donnée en [16]. Dans une poursuite de leurs travaux, [85] étendent le modele au cas
tridimensionnel par la régle d’écoulement de Von Mises. La généralisation a trois dimensions de
lois de comportement passe en général par le choix de grandeurs équivalentes [16] en intégrant
I’histoire de chargement. C’est le cas par exemple de la déformation et de la vitesse de déformation
qui sont prises en compte via les grandeurs équivalentes £ et £ que 1’on définit généralement, pour
une particule située initialement en x, , par :

t -

E(x(xo, 1) = [, &(x(xo,0))dr (3.82)

De méme, on peut calculer la contrainte sous la forme de la contrainte équivalente au sens de Von
Mises. Un modele uniaxial peut donc étre étendu a un cadre tridimensionnel a travers une
généralisation réalisée par I’extension de la régle d’écoulement de Von Mises au cadre
tridimensionnel. Si on suppose que [S;;] et[é;;] sont respectivement la partie déviatorique pure du
tenseur de contraintes et la partie déviatorique du tenseur du taux de déformation, alors on peut
écrire les quantités équivalentes suivantes :

* la contrainte équivalente :
,3
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* la vitesse de déformation plastique équivalente :
. /3 .
&= > (eij : eij) (384)

La déformation équivalente plastique est trouvée en intégrant la vitesse de déformation plastique
équivalente :

e= [ édt (3.85)

Une loi de comportement donnée explicitement ou implicitement par une équation comme celles
développées précédemment décrit la relation entre les trois quantités équivalentes. La regle
d’écoulement généralisé de Von Mises pourra €tre donc utilisée pour décrire la relation instantanée
tridimensionnelle décrivant la déformation plastique des polyméres comme étant :

[si] = z—z [é] (3.86)

Cette équation suppose que le matériau soit insensible a la pression hydrostatique, ce qui n’est pas
vraiment le cas pour les polymeres. Par ailleurs, I’anisotropie induite dans le matériau est rarement
prise en compte. La généralisation tridimensionnelle est donc loin d’étre triviale. Cependant, ces
deux facteurs sont ici négligés et cette généralisation reste valable dans le cas de chargements
monotones avec un effet de vitesse de déformation tels que des impacts.

L’¢écriture implicite du modele DSGZ et la détermination du module tangent consistant associé
dans le cadre de ces travaux a fait I’objet d’un article [86] dont les détails d’implémentation
numérique seront présentés en chapitre 4.

3.2.3. Modélisation de I’endommagement

3.2.3.1. Revue bibliographique

De nombreux auteurs se sont intéressés aux mécanismes d’endommagement des composites a
microstructures aléatoires et des polymeéres chargés en fibres. En effet, la compréhension des
processus d’endommagement au sein des matériaux est primordiale a leur modélisation. Leur
microstructure hétérogéne induit localement de forts gradients de contraintes et de deformations,
notamment dans les zones chargées ou de transfert de charge comme les interfaces.

L’investigation expérimentale, présentée dans le chapitre deux, va dans ce sens. Elle a montré que
I’endommagement du matériau débute aux extrémités de fibre avec, pour la majorité des cas, une
initiation en pointe de fibre. Ce dernier se propage le long de I’interface fibre-matrice jusqu’a
générer une décohésion des interfaces fibres-matrice. Il s’étend ensuite a travers la matrice et se
termine rapidement par la ruine du matériau a travers une percolation des microfissures de la
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matrice. Les ruptures de fibres, quant a elles, sont relativement rares. La dégradation de I’interface
fibre matrice est donc au cceur de I’endommagement du composite et peut étre considérée comme
le mécanisme d’endommagement prépondérant des PPGF.

La prise en compte des mécanismes d’endommagement se fait généralement par la définition d’un
critére de rupture qui permet ensuite d’alimenter une loi d’évolution de rupture. Les mécanismes
d’endommagement dans les matériaux composites et plus particuliérement ceux relatifs aux
interfaces ont fait I’objet de nombreuses études.

Dans ses travaux, Lee [87], développe un modé¢le d’endommagement pour composites a fibres
discontinues orientées aléatoirement en présence de microfissures. Il utilise un modéle de
décohésion interfaciale progressif faisant eévoluer de maniére probabiliste le taux de fibres saines
en fibres partiellement décollées (debonded fibers) a I’aide d’une fonction de type Weibull. Les
fibres décollées sont modélisées par création d’une nouvelle phase dédiée avec des propriétés
différentes des fibres saines, notamment une capacité de charge plus faible. Shabana [88] reprend
les travaux de Togho et Cho [89] qui proposent une approche élastoplastique pour modéliser
I’endommagement dans un composite chargé en fibres courtes. Ils étudient 1’évolution du champ
de contraintes élastique et 1’évolution de la capacité de charge entre les fibres saines et les fibres
rompues a travers une approche d’endommagement par fissuration pilotée par une loi de Weibull.
Shabana y introduit les effets thermiques pour des résultats plus précis sur un composite en verre
époxyde.

Krairi et Doghri [90] introduisent plus récemment un endommagement défini par des « weak
spot » situés en pointe de fibres. Ces derniers influent sur la dégradation des propriétés mécaniques
et sur la déformation plastique. Une bonne corrélation entre les données expérimentales et la
simulation numérique est observée mais la physique des mécanismes d’endommagement n’est pas
directement intégrée.

Fitoussi et al [91] et Meraghni et al [92] ont défini un critére de rupture de I'interface fibre-matrice
pour un composite a fibres courtes implémenté dans un modéle multi-échelles. Il est basé sur les
contraintes locales normales et tangentielles de I’interface. Ils définissent ainsi un critére de type
coulomb qui associe de facon linéaire la contrainte normale et tangentielle a travers I’équation :

oc+pTt=R (3.87)

Les parameétres B et R sont caractéristiques de l’interface fibre matrice. L’écriture elliptique
(formulation quadratique) du critere est donnée par :

(010)2 + (i)z —1 (3.88)
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Les variables o, et 7, correspondent aux contraintes normales et tangentielles de rupture de
I’interface. Les fibres et la matrice ayant des propriétés différentes, il en résulte un saut de
contrainte a ’interface et donc une nécessité de calcul des champs de contraintes dont la résolution
théorique a été effectuée par Meraghni et al [92] en posant o™t et a®*¢ les champs de contraintes
a I’interface respectivement du c6té du renfort et de la matrice.

En un point i de linterface, le vecteur de contraintes o” est egale a la projection de o®*¢ sur la
normale a I’interface n. En raison de la condition de continuité de la contrainte normale a
I’interface, il est également égal a la projection de o™ sur la normale & I’interface n. Le champ de
contraintes dans le renfort étant continu, il est donc projeté sur la normale n. La contrainte
normale o est alors obtenue par double projection et celle tangentielle T en découle :

T =4/||0?||? — 02 (3.89)

-

h- -
- B nib.b)

Figure 3-10 : Calcul des contraintes normales et tangentielles a I'interface [92]

Dans ses travaux sur les composites SMC, Jendli [93] utilise également ce critére. Il I’intégre par
la suite dans une loi d’évolution de type Weibull afin de déterminer un pourcentage de rupture de
I’interface.

De méme, dans les travaux de Despringre [48], la modélisation en fatigue de I’interface fibre
matrice d’un PA66 est effectuée au travers du méme critere de rupture intégré cette fois ci dans
une loi d’évolution cumulative de type normale afin de rester valable dans le cas du comportement
en décharge.

3.2.3.2. Loi d’évolution d’endommagement de type Weibull
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De maniere analogue a la démarche de Jendli [93] et de Despringre [48], I’intégration de
I’endommagement du composite se fait a travers 1’interface fibre matrice a I’aide d’une loi
d’évolution cumulative de type Weibull. Le critére de rupture est similaire au critére développé
par Meraghni et al. [92] Toutefois afin de prendre en considération le fait que toutes les fibres
d’une méme famille ne s’endommagent pas simultanément, nous y avons introduit deux
parametres, p, ety :

(ﬂ%)z + (yL)Z (3.90)

Son expression est donnée par 1’équation suivante :
g 2 T 2 m)
. -(—) +(=—
d=a(l-d)(1- e< <(”"°) (”0) ) ) (3.91)

Ou o et T correspondent aux contraintes normales et tangentielles de I’interface fibre matrice. Les
variables m, a, p, et y sont les paramétres de la loi d’évolution, et d et d représentent
respectivement la variable d’endommagement et le taux d’endommagement.

L’endommagement de I’interface va nécessairement affecter le transfert de charge de la matrice
aux renforts. En effet, lorsque le matériau s’endommage, les fibres se décollent progressivement
de la matrice et la surface liant les deux phases du matériau se réduit. La transmission des efforts
et donc réduite. Le transfert de charge entre les différentes phases a été étudié par Cox qui a abouti
au Shear Lag Model (SLM) [94].

9%0(f),

0z2

= B?o(f), = —B?0(),

(3.92)

Avec R le rayon de la fibre, s la distance moyenne entre deux fibres, Ea le module axial de traction
de la fibre et Ga celui de cisaillement. Les travaux de Cox ont été analysés par Nairn qui démontre
que la variable S basé sur les travaux de Mccartney et de Nayfeh est plus appropriée.

, YD Py

A N PR
Nl o)
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Avec Vi la fraction volumique associé soit a la fibre (1) soit a la matrice (2). C’est cette derniere
écriture qui a eté utilisée par Despringre [48] pour caractériser la réduction du transfert de charges
a travers celle du facteur de forme pour la modélisation de I’endommagement de I’interface de
PA66 chargé en fibres de verre et ¢’est celle que nous utilisons dans le présent travail.

Afin de résoudre I’équation différentielle du SLM, il est nécessaire de déterminer des conditions
aux limites. Dans le cas de I’utilisation du SLM dans des configurations d’endommagement,
Despringre [48] a montré numériquement que la décohésion interfaciale s’initic généralement en
pointe de fibre. On peut donc faire I’hypothése que la contrainte en bout de fibre est nulle. On en
déduit une contrainte dans chaque section exprimée par 1’équation :

a(f); _ 1— cosh Bz

0 (), cosh ,8%

(3.94)

Avec z I’abscisse et | la longueur de la fibre. Le taux de transfert de charge moyen peut ainsi étre
calculé en intégrant 1’équation le long de la fibre :

l
2tanh gL
cosh P2 g =1 — 220 F (3.95)
cosh B Bl

5 L
qj0=7f021_

En remplacant g par 8’ = rf, on s’affranchit des dimensions des fibres. L’écriture du transfert
de charge devient dépendante uniquement de son facteur de forme « et s’exprime :

tanh a g7

l'I'JO:]._ « B!

(3.96)

Afin de prendre en compte la réduction des efforts transmis a travers la décohésion des fibres, la
variable d’endommagement précédemment définie, vient moduler le facteur de forme. En effet, la
fibre en se décollant voit son facteur de forme diminuer avec I’endommagement de I’interface. On
suppose que I’endommagement correspond directement a cette diminution. Ainsi le transfert de
charge W(d) peut s’écrire :

tanh(1-d)a pr

Yd)=1- - p

(3.97)

Le mod¢le d’homogénéisation assurant déja le calcul de contraintes dans les différentes phases, le
SLM se doit d’étre utilisé de manicre relative afin de ne traduire que la réduction du transfert de
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charge. Ainsi, ce dernier est normé par W,. Le taux de transfert de charge moyen W s’exprime
alors :

(1-d)a B'-tanh(1-d)a B’

1{1((1) - (1-d)a B'-(1-d)tanh a Br

(3.98)

Le taux de transfert de charge évolue de maniére relativement faible pour un endommagement
allant jusqu’a 75% environ comme 1’illustre la Figure 3-11. Au-dela de 75% d’endommagent la
diminution du transfert de charge s’accélere pour finir a 0. Cette occurrence a peu de probabilité
de survenir dans la mesure ou la diminution du taux de transfert de charge diminue la contrainte
dans la fibre dont la variable d’endommagement est dépendante.

100%

N \

60% |

40%

20% |

Taux de transfert de charge

0%

0% 20% 40% 60% 80% 100%
Endommagement a l'interface

Figure 3-11 : Evolution du taux de transfert de charge en fonction de I'endommagement [48]

3.2.3.3. Phase d’enrobage

L’endommagement précédement décrit sera donc integré a travers une phase d’enrobage comprise
entre la fibre et la matrice. Il est modélisé a travers une phase d’enrobage qui correspond a
I’interface dans la structure du materiau. L’évolution de I’endommagement suit une loi cumulative
de type Weibull definie par 1’expression (3.91). La variable d’endommagement d affecte non
seulement les propriétés de 1’enrobage mais egalement le transfert de charge en modulant 1’aspect
ratio des fibres.
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fibre

interface

matrice

Figure 3-12 : Schéma de la modélisation par enrobage

Les familles d’enrobage sont modélisées par une loi €élastique linéaire isotrope endommageable.
Chaque famille de fibre posséde un enrobage associé avec le méme rapport de forme (aspects
ratio). Les équations constitutives sont données par :

oc=(1-d)Le

d=a(l—d)(1- e<_((“%") ) )) (3.99)

3.3. Machine d’essais virtuels

Industriellement, le modéle micromécanique ainsi développé n’a pas pour finalité d’étre utilisé
directement pour le calcul de structures pour des piéces complexes sous sollicitations crash en
raison de son utilisation trop couteuse en temps de calculs. Ce modele micromécanique est donc
introduit comme machine d’essais virtuels dédiée a 1’identification de lois de comportement
macroscopiques implémentées dans les codes de calculs. Ainsi le fort contenu physique du modele
micromécanique est préserve mais implicitement utilise dans le calcul de structures.

machine d'essais
virtuels (modele

essais experimentaux modele macroscopique

micromécanique)

ecourbes d'esssais ecourbes virtuelles du ecalcul de structure

dynamiques des composites
constituants des eidentification du
phases modele

phenomenologique

Figure 3-13 : démarche industrielle : machine d'essais virtuels
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3.4. Conclusion

Une présentation des différentes approches de modélisation multi-échelles a été menée afin de
choisir le modele le plus adéquat au composite de 1’étude : le PPGF40. Potentiellement, le modéle
de Mori Tanaka est identifié comme le candidat idéal a cette modélisation en raison de sa capacité
a prendre en compte les interactions entre les fibres noyées dans une matrice aux propriétés
distinctes. Les fibres sont supposées linéaires élastiques. La matrice quant a elle est modélisée a
I’aide d’une loi élasto-viscoplastique sensible aux effets de vitesse et de température. L’analyse
expérimentale des mécanismes d’endommagement a montré que ceux-Ci étaient principalement
présent dans la zone d’interface fibre matrice. Celle-ci est modélisée a 1’aide d’une phase
intermédiaire entre la matrice et la fibre. L’endommagement interfacial affecte ainsi non seulement
le comportement de I’interface mais également le transfert de charge progressif entre la matrice et
les fibres. Le comportement de la zone d’interface est décrit alors a 1’aide d’une loi élastique
endommageable dont le module tangent est linéairement dépendant de la variable
d’endommagement calculée a I’interface fibre matrice. Le schéma de la synthese de la démarche
est présenté en Figure 3-14.

Modele de Mori Tanaka

n n _1
i=1 j=1

loi élastoviscoplastique DSGZ

loi de Hooke

loi élastique endommageable

enrobage

Figure 3-14 : schéma général du modele multi-échelles développé
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Chapitre 4 : implémentation numérique des lois de
comportement, identification et validation expérimentale
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Ce chapitre présente les méthodes d’implémentations numeriques des lois de
comportement et d’endommagement formulées dans le chapitre précédent. Ces
modeles de comportement interviennent dans [’élaboration de la machine d’essais
virtuels dédiée a la simulation du comportement non-linéaire global sur la base de
la microstructure du matériau composite. Les parameétres sont identifiés tant au
niveau microscopique que macroscopique. Une validation est effectuée a chaque
étape d’identification pour minimiser les erreurs de modélisation. Une extension du
modele DSGZ aux matériaux anisotropes est également proposee.
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4.1. Introduction

Le modeéle défini dans la section précédente est implémenté dans une structure de programmation
orientée objet, en langage C++ qui comporte un solver, un module d’identification et une librairie,
rassemblés sous la dénomination SMART+ et développés au sein de I’équipe SMART/LEM3 [48].
La librairie  SMART+ permet de modéliser le comportement mécanique d’un VER
indépendamment des codes de calcul de structures et est utilisée dans ces travaux de thése comme
machine d’essais virtuels permettant d’ingérer différent effets sur le comportement global du
composite dont les effets de microstructures et la vitesse de déformation.

Dans cette partie, I’implémentation des différentes phases du composite et le schéma global du
modele de Mori Tanaka sont présentés, identifiés et validés par comparaison aux essais
mécaniques. Dans un second temps, une analyse de sensibilité est menée afin de déterminer
I’influence des différents paramétres du modele sur le comportement du composite.

Cette implémentation sous forme de routine permet d’utiliser le modéle multi échelles comme
machine d’essais virtuels capable de générer des courbes permettant d’identifier le comportement
des composites a différentes microstructures, vitesses et températures pour des modeles
macroscopiques phénomeénologiques. Un modele phénoménologique anisotrope fondé sur le
modele DSGZ et un critere de plasticité de Hill est proposé.

4.2. Implémentation de la loi viscoplastique du polypropylene

4.2.1. Implémentation implicite par algorithme de retour radial

L’implémentation du modéle DSGZ est disponible dans la littérature sous forme explicite [95].
Toutefois, pour son utilisation dans un modele multi échelles, il est nécessaire de déterminer le
module tangent a chaque incrément de temps. L’écriture explicite ne permet pas 1’acces a cette
information, il est donc nécessaire de se tourner vers un schéma implicite [86]. Accordement aux
équations constitutives du DSGZ présentées dans le chapitre 3 en (3.80), la contrainte peut étre
exprimée par :

o(g, &, T) =K[ff(e) + [q(e, &, T) — f(e)]r(e, &, T)|h(E, T) (4.1)

Avec

a
f(e) = [e—C1£ + ECZ][l — e, h(é T) = MeT,
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&
gel TGRED!

ge| GRGED) 6T) = [In(h(&T))-C4le 4.2
C:h(s,T) resh e e

q(e, &T) =

Dans ce qui suit, la procédure numérique considere les processus isothermes. L’ implémentation
numérique de matériaux non linéaires est couramment basée sur un algorithme par retour radial de
prédiction-correction piloté en déformation [96].

Dans un premier temps, les déformations plastiques sont supposées nulles, seules les déformations
¢lastiques sont considérées. C’est I’étape de prédiction élastique : I’incrément de déformation issu
de I’analyse par ¢léments finis est considéré élastique :

§ = ¢g° (43)

Dans un second temps, la déformation totale est supposée constante et I’erreur en contrainte est
corrigée par I’introduction d’une déformation plastique : c’est 1’étape de correction plastique.
Ainsi, a ce stade :

P = pAP (4.4)

. fz o o . , .
Avec p = 581’ P et AP, le tenseur de direction d’écoulement, donnée classiquement en
viscoplasticité par :

3

AP = 5 avec N = (4.5)

Q|| «»

La contrainte déviatorique s, et la déformation déviatorique e sont donnés respectivement par :
1 1
s=0— gtr(a)l, e=¢&— §tr(e)1, (4.6)

Et & la contrainte équivalente de VVon Mises est donné comme second invariant du tenseur s des
contraintes déviatoriques par :

Qi
Il

=SS (4.7)

Cette étape nécessite ’intégration numérique des équations d’évolution de la déformation
plastique ainsi que I’identification du module tangent. Plusieurs méthodes d’implémentations
existent et sont detaillées dans la littérature et plus particulierement dans [96] pour des matériaux
plastiques et viscoplastiques ou [97], [98] pour des alliages a mémoires de forme. Pour des
matériaux anisotropes, il est possible d’utiliser 1’algorithme « Closest Point Projection (CPP) » ou
I’algorithme « Convex Cutting Plane (CCP) ». Dans le cadre de ces travaux, c’est 1’algorithme par
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retour radial qui est considéré en raison du comportement isotrope de la matrice. Cet algorithme
est robuste et permet d’accéder au module tangent consistant [99].

Si I’on consideére le schéma d’intégration implicite d’Euler, la valeur d’une quantité donnée, X, est
actualisée a partir du pas précédent, n, au pas actuel, n+1, par I’équation :

xMHD) = x () 4 Ax(+D) (4.8)

Une telle relation implicite est résolue de maniére itérative, jusqu’ a ce que x™*1) ait convergé,
par la relation :

MDA+ — (A D(K) 4§y (n+1)(K) (4.9)
Avec

Ax MDD = A (+DE) 4 gy (D) (4.10)

Ainsi en utilisant cette méthode on peut écrire 1’équation de contrainte-déformation de maniére
incrémentale au pas n+1 :

Ao-(n+1) =C: [Ag(n+1) — Agp(n+1)] (411)

Sous cette forme incrémentale, I’incrément de la contrainte est calculé a 1’étape de prédiction
plastique au pas actuel n+1 et la contrainte est actualisée a la fin de chaque itération k+1 est donnée
par :

g DD = M) 4 ¢ [AeMHD — AP+ D(k+1)] (4.12)

Dans cette expression, il est important de noter que durant I’étape de prédiction plastique,
I’incrément d’itération (k+1) de la déformation totale n’évolue pas. De plus, pour chaque pas de
chargement, les incréments de temps (n+1) de la déformation totale et de la température sont
donnés par le solver et sont donc connus. Cela implique que pendant I’itération de correction, la
déformation totale actuelle et la température restent constants, soit :

s+ — (. ST+ = (4.13)

Le role de ’algorithme de prédiction plastique est de déterminer 1’état de contrainte actuel. Cela
nécessite 1’intégration de 1’équation d’évolution de la déformation plastique P donnée
par I’équation (4.4). Le critere de plasticité du modele DSGZ est donné par I’équation :

PP opp1) = 0 = Oyppm) <0 (4.14)

Avec o, donnée par les relations suivantes ol la déformation ¢ et le taux de déformation £ sont
remplacés respectivement par p et p :
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a(p.p,T) = K[f() + [qp,p,T) = f()]r(p,p, T)]h(,T) (4.15)

Avec

a
f(p) = [e™P + p2][1 — e~%], h(®,T) = p™eT,

__ b
e [t Cs[hl(ﬁ,T)]

pe GRGD r(p,p,T) = eMB@T)~Culp 4.16
Csh(p, T) D e

qlp,p,T) =

Si I’inéquation (4.14) est satisfaite, pour un taux de déformation plastique effectif nul, la solution
¢lastique donnée par 1’étape de prédiction élastique est acceptable et est retournée au solver pour
le prochain incrément de temps (n+1). Dans le cas contraire, il est nécessaire de faire évoluer les
variables internes inélastiques a travers la prédiction plastique. Le processus est terminé lorsque
dP est jugé assez proche de zéro.

La variable interne scalaire sur laquelle 1’algorithme de retour radial sera bas¢ s’écrit de maniére
itérative :

pOADFD) = (DK 4 g5+,
Sp D) = g5+ AL

Ap(n+1)(k+1) — }j(n+1)(k+1)At — Ap(n+1)(k) + Sﬁ(n-l-l)(k)At (417)

Avec At I’incrément de temps.

L’algorithme par retour radial peut maintenant étre appliqué. En effet, en utilisant la méthode
d’intégration implicite d’Euler présentée, le systéme d’équations de prédiction plastique s’écrit au
pas de temps (n+1) :

3
Ap™*D = p(+DAg, AP =2,
3 S(n+1)
AP+ = EP(MDA“?(MD» ny = Fm+D)
As@HD = 2p[Ae®+D) — AgP(+D)]
Ac@HD = As™ 4 k tr(Ae™HD)]
Pt = G(tD) _ 51D < g (4.18)
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Afin de résoudre numeériquement ce systeme, il faut définir les variables de prédiction « trial »
connues :

Agtrial(nt+1) — pAgtrial(n+1) 4 tr(AS(n+1))I (4.19)

Avec
Agtrial(n+1) — o uAe(Tl-Fl)

Et

@P trial(n+1) — Ftrial(n+1) _ O_;rial(n+1) — \/E [Strial(n+1): Strial(n+1)] (4.20)
2

En combinant ces deux derniéres équations, en supposant que stia( = ¢ gt gtrialm) — 50

et sachant que e = e®1 + &, on montre aisément que :

Strial(n+1) — S(n) + Z,uAe("“) — S(n+1) + 2MA€p(n+1)
— [5(n+1) + 3ﬂp(n+1)At]T](n+1)
o.(n+1) — O.trial(n+1) _ 3up(”+1)At17(”+1) (4_21)

Il ressort maintenant de maniére claire que st @+Det s(+1) gnt |3 méme direction. On peut
ainsi identifier n™*+1 par la relation :

( ) Strial(n+1)
+1)
" = e (4.22)
Avec
Ftrial(n+1) — F(n+1) 4 3,up("+1)At (4.23)

Lorsque les déformations plastiques apparaissent, ®P(™+1) = 0. En introduisant la relation (4.23)
dans les équations d’évolution (4.18), on définit un systéme d’équations non linéaires :

q)p(n+1) — 5trial(n+1) _ 3Mﬁ(n+1)At _ 0'3(,n+1) =0

pMtD) = pM) 4 DAL (4.24)

Ce systeme est résolu a I’aide d’un schéma d’intégration de Newton Raphson. Dans ce dernier, un
incrément supplémentaire (m*) est introduit et permet de résoudre de maniére itérative 1’équation
suivante :
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(n+1)( 1) (n+1)(m") —p(n+1)(m*)
s(n+1)(m*+ — sn+1)(m* _
p At=p At o, (4.25)

Avec

q)p(n+1)(m*) _ 6trlal(n+1) _ S#P(n+1)(m )At (n+1)(m*)

1 §ppm+1)(m?)
P+ — = —[3u+ h(n+1)(m*)]
T At gpoeomy oK

acy(n+1)(m*) ao (n+1)(m™*) 1

(n+1)(m*) —
hn m) — ap(n_l_l)(m*) ap(n+1)(m*) At (4‘-26)

La variable interne p est alors actualisée a chaque incrément par la relation suivante :

p(n+1)(m*+1) — p(n) + p(”“)(m*“)At (4.27)

Lorsque |<I>p(”+1)(m*)| est inférieur a la tolérance fixée, le schéma d’intégration se termine et les
contraintes sont calculées selon 1’équation (4.15) et la déformation plastique est obtenue par la
relation suivante :

(1) — o) 4 ;pmﬂ) Atn@+D) (4.28)

4.2.2. Détermination du module tangent

Une fois les contraintes et déformations détermineées, il est nécessaire d’estimer le module tangent
a chaque incrément qui sera indispensable a I’utilisation du modéle dans un schéma multi échelles.
Ce dernier est obtenu par linéarisation de I’algorithme par retour radial détaillé précédemment
[100]. L’approche utilisée est similaire a celle présentée par [99] pour des matériaux
élastoplastiques. La notation indicielle et la sommation d’Einstein sont utilisées dans ce qui suit.
Les équations constitutives s’écrivent alors :

Aai(jnH) = ZuAs(nH) + [ - —u] Ae(n+1)5 ZuAep(n+1)

= 2pne; Y + [ u] Aet Vs — 3un Tt p AL (4.29)

Avec §;; le tenseur delta de Kronecker. En divisant par Ae(n”) les équations s’écrivent :
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(n+1)

(n+1)
ML—Z =806 + 88| + K—— 8;:0 — 3up™ DAL —L—
Ae;(;zlﬂ) = HZ i9jk ik9ji M| 0ijOki up O ’E,llﬂ)
a.p(nﬂ) (n+1)
—3 WT]U At (430)

En introduisant 1’équation (4.21) :

an(n+1) an(n+1) aStrial(n+1) an(n+1) aAe(n+1)

(4.31)

= =2 i
(n+1) trial(n+1) (n+1) trial(n+1) (n+1)
anetd  askr oA ast dAe

Avec :

Ohepg™ _0Bepy™ 10aef™V 1 L S + Syl - 1 Lyt (432)
am,ﬁ’]”’ aAg}({r[l+1) 3 aAegﬂ) rq pl¥qk pkYql pq Ykl

et,
(n+1) trial(n+1)
trial(n+1) ~ trial(n+1) \ strial(n+1)
aqu (’)Spq o
1 trial(n+1) 1
2 [5ip5jq + 6iq5jp] _E trial(n+1) Skl [6kp6lq + 6kq51p]
- gtrial(n+1) 27 [O-trlal(n+1)]

1 1
_ (n+1) _ (n+1)
— gtrial(n+1) 5 [61176]‘1 + 61(16]17] ) n Npq (4.33)

En introduisant ces deux dernieres équations dans la relation (4.31), celle-ci devient :

(n+1)

on;;
dAe (711+1) = O-trlal(n+1)

[2 [5 15qk + 5pk5ql] - 5pq5kl] [51'1051'61 + 51’615]10]

3
(n+1)_(n+1)
2 771] qu

(n+1)_(n+1)

B ZH [7 [6il6jk + 6lk ] 61]6kl] - 3IUI Nk

O—trlal(n+1)

(4.34)

Cette derniére relation est cohérente car le terme n("“)nz(,’;,“)(ﬁkl est nul. En dérivant I’écriture du

critere de plasticité par I’incrément de déformation total, les relations (4.24) donnent :
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aq)p(n+1) aatrial(n+1) a'p(n+1) 60'3(,n+1) ap(n+1) 60'3(,n+1) ap(n+1)

= 3U——— At — - — =
oA gagln Y dAetY T D gpgntD) gp(HD) g ALt

ap(n+1) _ a'p(n+1)
(n+1) (n+1)
dAg,, dAg,,

At (4.35)

Par ailleurs, la combinaison des équations (4.19) et (4.32) permet d’écrire :

aStrial(n+1)
2 éstrial(n+1) pq .
gatrial(n+1) ~ 2°pq aAg(nH) ~ 5’1;“7lal(n+1) ; (1) 436
aAE(n+1) - 2gtrial(n+1) - IJ'Etrial(n+1) M1y (4. )
ki
De plus, I’équation (4.35) méne a :
1
ap(n+1) 771(:1” ) 137
a (n+1) ( ' )
1 0o,

(n+1) (n+1)
0As do
“ + 31 (=)

+ 3_llap(”+1)

En utilisant la relation précédente et la (4.34), I’équation du module tangent consistant est donnée
par :

Aal.(j”“) 3up™+DAL 1
Ae (n+1) = K6ij5kl +2p(1- —trlal(n+1) [2 [611 jk + 6ik6jl] - §6ij5kl]
kl
| 1
At 3up ™AL (n+1)_(n+1)
3”' (n+1) | 9D Uil My M (4.38)
14 = 3 At + o —2—
ua ("+1) 3ugp+D

Finalement, a I’aide de 1’équation (4.24) il peut s’écrire :

A
A+

h
- _3#* n(n+1)®n(n+1) (4_39)
14+ 5

=21 Q1+ (IR +IQI] +
3u

Avec
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0.y(n+1) 3 B ao.y(n+1) 1

p= 'uEytrial(n+1)' 2 h = ap(n+1) E (4.40)

De plus, les symboles I®I et QI sont des tenseurs d’ordre quatre qui expriment les deux produits

dyadiques (tensoriels) spéciaux du tenseur d’identité que 1’on peut également exprimer en notation
indicielle par :

U®1;jx1 = 8i6 [IQI]W = 8,0k (4.41)

Dans le cas de I’algorithme d’implémentation du modele DSGZ les équations des dérivées de la
contrainte en fonction des variables scalaires plastiques p et p sont nécessaires. Elles sont données
par :

aﬂ:K ﬂ+ __i_ﬂ]nw- [(ql—if]Elnlr]]hl
do, Km p mao
i = 5 [q [63]}11 -1+ p] - pr] rh + ? (4.42)
Avec
of B _ _
op = [TCie™ + GpOT[L - e+ [T 4 ptiae (4.43)

Il est important de noter que la stabilité numérique de 1’algorithme par retour radial est garantie
uniquement si le critere de plasticité dP est convexe au regard de ses parametres [99]. Dans le
modele DSGZ, bien que la convexité ne soit pas assurée pour certains parametres spécifiques,
toutes les analyses effectuées dans le cadre de ces travaux de these ont convergé sans soulever de
difficulté.

Pour finir, Le schéma en Figure 4-1 synthétise les différentes étapes de 1’implémentation par
algorithme de retour radial.
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Calcul du critere

< tol

> tol

Figure 4-1 : schéma d'intégration par algorithme de retour radial pour le modéle DSGZ décrivant le comportement
viscoplastique en [’occurrence le polypropylene étudie.
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4.2.3. ldentification des parametres

L’implémentation du modéle DSGZ par I’algorithme de retour radial a été effectuée d’une part
dans SMART+ pour alimenter la machine d’essais virtuels mais également dans le programme de
calcul par éléments finis ABAQUS sous forme d’une routine UMAT. Cette derniére
implémentation a été operée afin que le modéle DSGZ puisse étre utilisé comme modele
phénoménologique pour les polymeres non chargés. Les details de la méthode de développement
d’une UMAT sont détaillés en [101].

L’identification des parameétres du modele peut étre effectuée selon la méthode présentée par Duan
et al [16] en utilisant des points spécifiques sur trois différentes courbes d’essais de traction. Dans
le cadre de ces travaux, c’est une routine basée sur une méthode inverse qui est utilisée.
Implémentée sous le logiciel Matlab, elle combine un algorithme génétique et 1’algorithme de
Levenberg Marquart [42]. Le principal intérét de cette méthode est d’éviter les minimas locaux.
La fonction colt qui lui est associé est donnée par 1’expression suivante :

2?31(0-tih (p) — O'el;xp)z

C = _
®) ST (0ep)?

(4.44)

Avec gy, et g, respectivement les contraintes theoriques et expérimentales, (p) le vecteur des
parametres a identifier et (np) le nombre de données expérimentales. L’identification est menée a
1’aide de trois courbes issues d’essais en traction effectuées a des vitesses de déformation allant du
quasi statique a 200s? et a des températures différentes. La procédure d’identification ainsi
développée exploite tous les points expérimentaux de la zone plastique des trois courbes
expérimentales : soit 200 points pour chaque courbe de contrainte-déformation. Toutes les zones
de chaque courbe sont considérées avec la méme pondération. Le Tableau 4-1 synthétise les
parameétres identifiés :

Ci[-] Co[-] Ca[s™] C4[-] K[MPa.s™] m[-] a[Kelvin] Al-]

0.435 1.661 0.1 94.863 0.84 0.056  1085.935 201.926

Tableau 4-1 : parametres identifiés par I'algorithme génétique de Matlab. Matériau étudié : Polypropylene

Dans la Figure 4-2, les courbes simulées a différentes vitesses et températures a 1’aide des
paramétres identifiés sont comparées aux courbes obtenues par calcul théorique en une dimension
ainsi qu’aux courbes expérimentales correspondantes.
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Avec I’augmentation de la déformation, une diminution des contraintes est observee. Elle apparait
apres la contrainte maximale et est associée a la réduction de la section de 1’éprouvette. Sous
I’hypothése de matériaux incompressibles et en raison des déformations viscoplastiques, ce
phénomene est corrigé en utilisant les contraintes et déformations vraies dont les relations sont
données par les equations :

e=In(1+¢,), og=o0,(1+¢,) (4.45)

Avec ¢, et g, respectivement les déformations et contraintes nominales (au sens de 1’ingénieur).
Toutefois, il est a noter que durant les essais thermomécaniques sur le polymére de 1’étude
(Polypropylene), jusqu’a une déformation de 3%, aucune localisation des déformations n’est
observée. Pour des déformations plus élevées, ou les « local necking » sont plus importants, une

approche différente devra étre utilisée afin d’estimer les courbes de contraintes déformations vraies
[102] [103].

50

40 —

w
S
|

Contraintes Vraies (MPa)

— 24.5 /s T= 60° simulation
—— 24.5 /s T= 60° essais
—— 24.5 /s T= 60° théorique
— 64.77 /s T= 20° simulation
(| —»— 64.77 /s T= 20° essais

N
o
I

10 — | —— 64.77 /s T= 20° théorique
i | == 0.92 /s T= 20° simulation
it i 0.92 /s T= 20° essais
F /1 : 0.92 /s T= 20° théorique
5 ]
0 ¢ T T T T |

0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 0.35

Déformations Vraies

Figure 4-2: comparaison entre les courbes d'essais, obtenues pour trois vitesses de déformation et deux
températures, utilisées pour l'identification du modele DSGZ, les courbes simulées et les courbes issues d'un calcul
analytique. Matériau étudié : Polypropylene

Comme attendu, les courbes issues de la simulation numérique employant 1’algorithme par retour
radial proposé ainsi que celles issues du calcul en une dimension coincident parfaitement. Par
ailleurs, les résultats de simulation montrent une bonne concordance avec les courbes issues des
essais thermomecaniques. Toutefois, pour de vitesses de sollicitations élevées, un saut de
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contrainte apparait sur les courbes expérimentales lors de la transition entre le regime élastique et
le régime plastique. Ce gap n’est pas pris en compte par le modéle DSGZ dans la simulation mais
I’écart reste acceptable dans la mesure ou sa valeur maximale observée entre les résultats
expérimentaux et simulés n’excéde pas 8% en termes de contraintes. De plus, il est important de
rappeler que le modéle DSGZ en soi est capable de prendre en compte ce gap et I’adoucissement
qui s’en suit pour les matériaux semi cristallins : il suffit de pondérer de maniere plus importante
les premiers points de la zone plastique, mais cela aurait pour conséquence une degradation de la
description du phénomene de durcissement qui apparait par la suite.

4.2.4. Validation du modéle par comparaison aux courbes expérimentales

Une fois les parametres identifiés, la validation du modele DSGZ en formulation 3D implicite est
effectuée en utilisant d’autres courbes d’essais de traction a différentes vitesses de déformation
(24s-1, 27s-1 et 258s-1) et différentes températures (20°C, 23°C et 40°C).

La comparaison des résultats expérimentaux, du calcul théorique en une dimension et des
simulations est présentée en Figure 4-3.

60
55
50 —
45 —
& 40
3
_6 35
o
> e d
- 30
Q
£ 925 258 /s T=20° essais |
£ —— 258 /s T=20° simulation
5 204 —— 258 /s T=20° théorique
o —A— 24 /s T=23° essais
15 - 24 [s T=23° théorique
— 24 /s T=23° simulation
10 -~ —%— 27.9 /s T=40° essais
—— 27.9 /s T=40° théorique
5 | — 27.9 /s T=40° simulation
=
g | | [ I | I I I
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 0.35 0.40
Déformations Vraies

Figure 4-3 : courbes de validation du modele DSGZ (pour trois vitesses et deux températures) par comparaison des
résultats simulés avec les courbes expérimentales et celles issues du calcul analytique en 1D. Matériau étudié :
Polypropyléne
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De la méme manicre que pour la comparaison effectuée a 1’étape de I’identification, les courbes
analytiques en une dimension et les courbes simulées présentent le méme comportement et
présentent tous deux une bonne concordance avec les résultats experimentaux. Encore une fois le
modele ne capture pas précisément la zone d’adoussicement du comportement du polypropyléne.
Toutefois la différence relative maximale entre les résultats expérimentaux et les courbes simulées
n’excedent pas 8% de différence en termes de contraintes. Le modéle est ainsi validé afin d’étre
utilisé pour simuler le comportement viscoplastique de la matrice PP dans le modele multi-échelles
de Mori Tanaka exploité pour le composite PPGF.

4.3. Implémentation du modele d’endommagement des interfaces via le modéle a
inclusions enrobées

4.3.1. Principe des inclusions enrobées

L’interface observée de manicre expérimentale concentre la grande majorité du comportement
endommageable du composite. Cherkaoui et al [104] ont développé une approche analytique qui
permet de prendre en compte cette interface a travers une phase d’enrobage dans le modéle
d’homogénéisation de type auto cohérent. Cette méthode considére des interactions non seulement
entre les différentes phases indépendamment, soit I’enrobage, la fibre et la matrice, mais également
des interactions entre la matrice et I’ensemble enrobage plus fibre.

Dans ses travaux menés au sein de I’équipe SMART/LEM3, Despringre [48] modifie le modele et
I’étend aux cas de géométries de fibres et d’enrobages non homothétiques dans un schéma
d’homogénéisation de Mori Tanaka. L’approche repose sur I’introduction de nouveaux tenseurs
d’interaction dans le schéma d’homogénéisation exprimés par les équations Suivantes ou
I’exposant i se réfere a une fibre, ¢ a un enrobage et S le tenseur d’Eshelby propre a chaque phase:

Ti(LO)ijkl L]mn(L nkl) ! Ti(Lc)ijkl l]mn(L nkl) -

TC(LO)ijkl Umn(L nkl)_1 Tc(Lc)ijkl l]mn(L nkl)_1 (4-46)

Avec ces nouveaux tenseurs d’interaction, les déformations moyennes des inclusions et des
enrobages sont données par :

111



ei =£&— [TC(LO)(Li - LO) + %Ti(LO)(Lc - LO)TL'(LC)(LL' c) + (T (Lc)

— Ti(Lo))(L; — L)1e" + [ + Ti(Lo) (L — o)][TC(LC) T,(L)](L; — Lo)€!

¢ = el L) = (L) — Ti(Lo)| (e — Lo)e! (4.47)

Avec c représentant la fraction volumique de la phase considérée. Ces relations sont considérées
lorsque les inclusions et leurs enrobages possedent des géométries non homothétiques. Dans le cas
d’inclusions enrobées homothétiques, les relations (4.46) se simplifient en raison des égalités
suivantes :

TL' (LO) = TC(LO)
Ti(Le) = Tc(Le) (4.48)

Ainsi les déformations moyennes peuvent s’écrire alors comme sulit :

€' = £~ [To)(Li = L) + 2 Tullo) (e = Lo)Ti (L) (L = L) + 2 (Tu(Le)
— Ty (Lo)) (L — Lc)]e!
g€ =¢e +Ti(L)(L; — Ly)€" (4.49)

En découle alors des tenseurs de localisation A qui viennent remplacer ceux du modele de Mori
Tanaka. Ces tenseurs sont donnés pour les inclusions et les enrobages dans le cas non homothétique
par les relations suivantes :

= |14 1.0 @i - 10) = 1+ T e = LTl = (TN — Lo)

+%[Ti(LO)(LC Lo)T; (L) + (T; (L) — Ti(Lo))](L c)]

= [1 + [Ti (L) — z—; (T.(Le) =T, (LC))] (L; - LC)] A (4.50)

Et dans le cas de géométries homothétiques par les relations :
-1

A = I +[T;(Lo)(L; — Lo) T = [Ti(Lo)(Le = Lo)Ti(Le) + (Ti(Le) = Ti(Lo)I(L; — L)

l

Ac =1+ Ti(L)(Li — LA (4.51)
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Ces équations sont basées sur une approximation des couches minces et supposent une fraction
volumique faible des enrobages par rapport a celle des inclusions [48]. Par ailleurs, il a été montré
que ces équations restent valables pour des fractions volumiques d’enrobage inférieures ou égales
a 1.5% [48]. Au-dela, une erreur de convergence apparait. Despringre [48] modifie alors le modele
en considérant que la fraction volumique de 1’enrobage impacte 1’interaction entre la phase
d’inclusion et celle de I’enrobage. Les équations des déformations et des tenseurs de localisation
s’écrivent alors dans le cas non homothétique [48] :

£ = £~ [T(Lo) (L~ Lo) + o Tilo) (L ~ Lo)Tu(Le) (o = L) + o= (Tu(Lo)

= Ti(Lo))(L; = LIJe" + [I + Ti(Lo) (Le — Lo)I[Te(Le) — Ti(Lc)](Li — Le!

e = el Tl -2 O = Ti(Lo)| (i = Loe!

Ap = I+ [Te(Lo)(Li = Lo) = [I + Ti(Lo) (Le = Lo)[Te(Le) — (Ti(LI(L; — L)

+

-1
o 11 e = LoTi(ko) + (1) = TiLo)] L C)]

= [r+|nao -2 + (1) — Ti(L)| i - )] 44 (4.52)

Et dans le cas de géométries homothétiques :

€' = £~ (ML)~ Lo) + o TulLo) (e = L) Tu(L) (= L) + o= (Tu(Le)
—Ti(Lo))(L; — L)€'
€= + Ti(L)(L; — L)
= [+ 1@ (i = 10) + = [T (L) e = L)TilL) + (TiCLo) = Ty oD (L — o)
A= [I + Ti(Lc)(Li - Lc)]Ai (4.53)
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Les interactions entre les phases d’enrobage, la matrice et les fibres ainsi définis, il est désormais
possible d’implémenter la loi de comportement qui régit cet enrobage.

4.3.2. Implémentation de la loi de comportement endommageable de I’interface et des
fibres

La phase d’enrobage qui correspond a l’interface fibre matrice est décrite par une loi de
comportement ¢lastique endommageable. A 1’état initial, elle posséde les mémes propriétés
élastiques que la matrice polymeére. Ces propriétés seront ensuite dégradées de maniére linéaire
avec I’évolution de la variable d’endommagement a I’interface. En effet, ’endommagement crée
indéniablement au sein de I’interface des défauts, des microfissures. Ces dernieres sont prises en
compte a travers une dégradation isotrope des propriétés de 1’enrobage. Sa contrainte, & chaque
pas de temps est donnée par la relation :

Ao = L Ae (4.54)
Avec
LCt = (1 - d)LO (4‘-55)

Comme présenté en chapitre 3, la variable d’endommagement vient également affecter le
comportement des fibres en dégradant le taux de transfert de charge a travers une diminution de
I’aspect ratio de la fibre. Les fibres de verre possédent un comportement ¢lastique isotrope. Les
contraintes a chaque pas de temps de la famille de fibre associée a ’enrobage endommagé est
donnée a chaque pas de temps par :

Ao = L' Ae (4.56)
Avec
L'e = ¥(d)Ly (4.57)

Et v, le taux de transfert de charge associé a I’endommagement de I’enrobage d a travers les
équations du Shear Lag Model présentées en chapitre 3.
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4.4. Implémentation du modele multi échelles de Mori Tanaka
4.4.1. Algorithme d’implémentation

Les paragraphes précédents ont permis de déterminer les équations d’implémentation des
différentes phases du composite. Ces dernieres sont ici introduites dans un modéle
d’homogénéisation par transition d’échelles de Mori Tanaka. Ce modéle permet de décrire la
réponse non-linéaire a 1’échelle macroscopique du matériau. Le modeéle est implémenté sous forme
de « Meta-Umat » qui fait appel a d’autres Umat dans lesquelles sont implémentées les différentes
phases du composite. Ceci est rendu possible grace a une implémentation en C++ orientée objet
qui permet de traiter les résultats en termes de contraintes et de module tangent de chaque phase
comme des variables utilisables dans la Meta-Umat de Mori Tanaka.

L’implémentation de la Meta-Umat est effectuée a travers une méthode incrémentale par module
tangent similaire a celle utilisée par Lagoudas et al. [105] pour des phases €lastoplastiques et par
[48] pour des phases viscoélastiques endommageable. Les équations micromécaniques présentées
en chapitre 3 sont appliquées a chaque incrément. La description de la méthode d’intégration ci-
dessous est inspirée des travaux menés au sein de 1’équipe [48].

Ainsi, la premiere étape consiste approximer la déformation de chaque phase comme étant
élastique et est exprimée dans le repére du VER. Le module tangent de chaque phase est calculé
selon la loi de comportement associé a la phase correspondante.

Dans un second temps, le calcul de convergence associé au schéma d’homogénéisation de Mori
Tanaka incrémental commence. Un tenseur d’Eshelby est calculé numériquement pour chaque
phase a chaque itération dont la méthode d’intégration est donnée en [105]. Il est donné en notation
indicielle et en fonction du tenseur de Green G par [56] et [106]:

1 1 21
Sijki = gl’omnkl f_ldfz . [Gimn (&) + Gimin(E)]dw (4.58)
Avec

Z;() 7 _G
R() ' b’

Giji(§) = &4

& =+/1-{3cos(w), & = ,/1 — {3%sin(w),

1 _
Zij(§) =€mm KmiKn2Kis,  R(§) = 5 €utr€jmn KimKins  Kiie= Loy, €561, (459)
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Ou {5 et w représentent des variables d’intégration, L, le tenseur de rigidité du milieu infini, € le
tenseur de permutation et a; le demi axe ellipsoidal selon 1’axe x;. Une méthode de quadrature de
gauss est alors utilisée pour calculer le tenseur d’Eshelby

Q
L
l]kl 8_2 Z Lomnkl [ Gimjn (Wq,{3,p) + Gjmin (Wq,{3,p)]vqu (4"60)
= q:
Avec W, les coefficients de poids, P et Q les nombres de points d’intégration respectifs de 3 et

w. Dans I’algorithme, ces valeurs sont apportées par 1’utilisateur comme propriétés de la loi de
comportement du VER. Dans cette écriture, (S) est exprimeé dans le repére local de la phase.

La troisieme étape consiste au calcul des tenseurs d’interaction T donnés par les équations (4.46).
Il est évident qu’une rotation devra étre effectuée du repére local vers le repere global pour
exprimer les tenseurs d’interaction et I’incrément de déformation.

Les tenseurs de localisation A en déformation du modele de Mori Tanaka et les déformations de
chaque phase (r) sont ensuite calculés dans le repere global.

Une nouvelle rotation est effectuée afin que I'incrément de déformation de chaque phase soit
déterminé dans son repere local. Les lois de comportement de chaque phase implémentées dans
des Umat distinctes sont alors appelées pour calculer la réponse en contrainte de chaque phase r et
le module tangent associé. Ce dernier est défini a I’aide d’une méthode semi implicite afin de
prévenir une éventuelle instabilité de 1’algorithme dont 1’écriture a 1’itération i est donnée par la
relation ci-dessous :

L, =@a-mwL? +uL,® (4.61)

Avec U un coefficient compris entre 0 et 1. Cette méthode ralentit 1’algorithme mais permet de
stabiliser sa convergence accordement au critére donné par :

|aeit — gk || <

i
Ag,

(4.62)

Pour finir, la derniére étape consiste en la rotation des modules tangents dans le repere global.
Lorsque le critere de convergence est atteint ou le nombre d’itération dépasse une valeur
prédéterminée, la boucle de convergence s’arréte et le module effectif du VER est calculé ainsi
que le champ de contraintes effectif. Les contraintes actualisées et les différentes variables internes
sont renvoyées au « solver » et marquent la fin de ’'UMAT de Mori Tanaka pour le pas considére.

Le schéma de la méthode d’homogénéisation est donné en Figure 4-4 avec r désignant toutes les
phases, i les inclusions, ¢ les phases d’enrobages et 1’indice o indique la phase de matrice.
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Rotation
repere local

Rotation repére global

Rotation
repere local

v

Rotation
repere global

UMAT élastique linéaire
Phase de fibres : phase 1

UMAT élastique linéaire
endommageable i
Phase d’enrobage de fibres phasel d’endommagement

Critere local

{N phases...}

Figure 4-4 : Schéma d'implémentation du modele multi-échelles de Mori Tanaka permettant de décrire le
comportement du composite viscoplastique-endommageable a inclusions enrobées
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4.4.2. Fichiers d’entrée de la routine SMART+

L’outil SMART+ [48] développé au sein de 1’équipe SMART du laboratoire LEM3 est une
librairie de routines implémentées en langage C++ orienté objet, composées de plusieurs parties:

- Le module « solver » qui regroupe la routine de calcul a I’échelle du VER des différentes
lois de comportement et des routines (UMAT) contenant les différentes lois de
comportement développées au sein de 1’équipe SMART. Celles-ci peuvent étre :

o Des UMAT simples ou lois de comportement.
o Des méta-UMAT qui sont des lois micromeécaniques qui font appel a d’autre
UMAT

- Le module «identification » qui permet d’identifier les lois de comportement
implémentées dans le module « solver ».

- Des librairies de lois d’endommagement, de fonctions mathématiques, de fonctions liées a
la mécanique des milieux continus.

Les données d’entrées du modele sont introduites séparément selon leur nature :

- Un premier fichier permet de définir les conditions de chargement de la simulation.
Notamment, la température initiale, les contraintes ou déformations imposées, la durée de
simulation, le pas de temps et le type de chargement (monotone, sinusoidal ou
incrémental).

- Un second fichier regroupe les variables des modeles de comportement des différentes
phases du composite et leurs propriétés microstructurales. A savoir, le numéro de phase, le
nombre de variables internes, le nombre de paramétres de la loi de comportement associée
a la phase, les valeurs de ces parametres, le numéro de phase dont elles sont éventuellement
I’enrobage, leur orientation, leur fraction volumique, les demi-axes des ellipsoides, les
orientations des ellipsoides.

- Un troisieme fichier contient les paramétres de la loi de comportement globale du VER, le
modéle de Mori Tanaka. C’est dans ce fichier que le nombre de phases est indiqué ainsi
que le nombre de points d’intégration.

- Un dernier fichier permet de définir les informations que I’on souhaite exporter (variables

internes, contraintes, déformations...) lors des calculs qui peuvent étre extraites tant au
niveau du VER qu’au niveau de chaque phase individuellement.
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4.4.3. ldentification des parametres

La matrice élasto-viscoplastique ayant déja été identifiée de maniere indépendante, il reste a
identifier les six paramétres du modéle d’endommagement. Ces derniers sont identifiés a I’aide du
module d’identification présent dans SMART+. Ce module développé au sein de 1’équipe SMART
combine une méthode par algorithme génétique a une méthode d’optimisation de Levenberg
Marquardt (dont les équations constitutives sont détaillées en [48]). L’intérét de ’utilisation d’un
tel module est son interaction directe avec le solver et les logiciels de calculs de structures tels que
le code EF Abaqus. En effet, le processus d’identification ne peut pas se¢ faire de maniére
analytique en une dimension comme dans le cas de la matrice. Dans le cas du composite, il est
nécessaire de passer par 1’étape de résolution des équations constitutives du modele au niveau du
VER. Les parametres sont identifiés a 1’aide de trois courbes de traction uniaxiales a différentes
vitesses du composite PPGF40 orientées en sens longitudinal et en sens transversal.

Phase Fraction Rapport Comportement Module
volumique  de forme (MPa)
Matrice 0.685 1 Elasto-viscoplastique DSGZ 1627
Fibre 0° 0.11 50 élastique 72000
Enrobage 0° 0.055 50 Elastique endommageable 1627
Fibre 45° 0.02 50 élastique 72000
Enrobage 45° 0.01 50 Elastiqgue endommageable 1627
Fibre 90° 0.06 50 élastique 72000
Enrobage 90° 0.03 50 Elastiqgue endommageable 1627
Fibre 135° 0.02 50 élastique 72000
Enrobage 0.01 50 Elastiqgue endommageable 1627

135°

Tableau 4-2: paramétres correspondant a la microstructure du PP/GFL40 en sens long

Les hypothéses de microstructures prises en compte dans les simulations sont déterminées par
analyses microtomographiques (UCT) présentées en chapitre 1. Le Tableau 4-2 présente les
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parametres de la microstructure du PPGF40 orienté en sens long. Les propriétés en sens traverse
sont obtenus par rotation des angles des fibres et des enrobages de 90°. Les dimensions de la
géométrie des éprouvettes de traction sont identiques a celles des essais exploités pour
I’identification de la matrice polypropyléne présentée plus haut.

Les variables de la loi de comportement du modéle d’endommagement identifiées sont présentees
en Tableau 4-3.

60 T0 U Y (V] m

1,3 0,86 3 1,7 1,5.10% 2,7

Tableau 4-3: paramétres identifiés de la loi d'endommagement de I’enrobage

Les courbes de traction simulées a I’aide de la routine SMART+ et expérimentales ayant servis a
I’identification sont données en Figure 4-5. Les résultats présentent une bonne concordance entre
les courbes simulées et les courbes expérimentales. Les écarts maximums constatés sont d’environ
12% en termes de contraintes sauf pour la courbe en sens long a 153s™ ou I’écart est de 23%.
Toutefois cet écart ne concerne qu’un seul point de la courbe juste avant la rupture macroscopique
de I’éprouvette. On peut donc considérer que la corrélation entre les deux courbes reste tres bonne.

Le modéle multi-échelles ainsi développé reproduit de maniére fiable le comportement anisotrope
élasto-viscoplastique du matériau composite PPGF40.
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Figure 4-5: comparaison des courbes expérimentales et simulées pour I'identification des parameétres
d'endommagement du PP/GF40

4.5.  Validation du modéle par comparaisons aux courbes expérimentales

Le modele de Mori Tanaka en régime viscoplastique-endommageable a inclusions enrobées
identifié dans le paragraphe précédent a été validé par comparaison sur d’autres courbes de traction
pour des vitesses de déformation allant de 0.95s & 75s et pour des orientations des éprouvettes
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en sens longitudinal et transversal. Les résultats obtenus sont présenté en Figure 4-6 dans le cas du
PPGF40.
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Figure 4-6 : comparaison des essais de tractions sur PPGF40 aux résultats simulés pour validation du modéle multi
échelles de Mori Tanaka endommageable

La comparaison des courbes simulées et celles expérimentales montrent une bonne concordance
pour les essais & 0.95s et a 755 en sens travers avec des écarts inférieurs & 13% en termes de
contraintes. Dans le cas de la comparaison des courbes a 34s en sens long, cet écart monte & 20%
mais d’une part cela reste dans la plage de dispersion des essais et d’autre part, I’allure de la courbe
expérimentale se distingue des essais aux autres vitesses dans le sens ou I’endommagement
apparait plus tardivement et présente une inflexion plus importante de la courbe.
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Par ailleurs, pour valider la sensibilité du modéle développe, des simulations de validation ont
également été menées sur du polypropyléne chargé a 30% en fibres de verres. De méme que pour
le PPGF40, quatre familles de fibres correspondant a celles observées en microtomographie ont
été considérées dans le modéle multi échelles. Leur répartition en sens longitudinal est celle donnée

en Tableau 4-4.

Phase

Matrice
Fibre 0°
Enrobage 0°
Fibre 45°
Enrobage 45°
Fibre 90°
Enrobage 90°
Fibre 135°

Enrobage
135°

Fraction
volumique

0.775
0.09
0.045
0.01
0.005
0.04
0.02
0.01

0.005

Rapport
de forme

1
50
50
50
50
50
50
50

50

Elasto-viscoplastiqgue DSGZ

Comportement

élastique

Elastiqgue endommageable

élastique

Elastique endommageable

élastique

Elastique endommageable

élastique

Elastiqgue endommageable

Module
(MPa)

1627
72000
1627
72000
1627
72000
1627
72000

1627

Tableau 4-4 : parametres correspondant a la microstructure du PP/GF30 en sens long

Deux simulations sont effectuées, 1’une & 1.1s* en sens transverse et I’autre a et 58s™ en sens
longitudinal. Les résultats sont comparés aux courbes expérimentales en Figure 4-7.
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Figure 4-7 : comparaison des essais de tractions sur PPGF30 aux résultats simulés pour validation du modéle multi échelles de
Mori Tanaka endommageable

Les résultats montrent une bonne concordance entre la simulation et les courbes expérimentales.
Dans le cas du sens long, I’allure de la courbe simulée suit la méme tendance que celle
expérimentale jusqu’a une contrainte de 100MPa environ, puis elle s’en écarte mais 1’écart
maximal mesuré en termes de contraintes ne dépasse pas 12%. Dans le cas de la comparaison en
sens transverse, I’allure de la courbe simulée se superpose a la courbe expérimentale jusqu’a une
contrainte de 20MPa environ. Le seuil de non linéarité est identique aux deux courbes mais les
allures difféerent dans la zone non linéaire. Encore une fois, cet écart reste acceptable car les
propriétés mécaniques restent dans la zone de dispersion des essais avec un écart de contrainte
maximal ne dépassant pas 11%. Le modéle a ainsi démontré sa capacité a prendre en compte les
différentes variabilités de la microstructure que sont I’orientation, le taux de fibres, la vitesse de
déformation qui influent de maniére considérable sur le comportement global du composite.

4.6. Sensibilité du modele a la microstructure

Le matériau étudié posséde une forte dépendance a la microstructure, notamment aux géométries,
aux fractions volumiques des inclusions et de leurs orientations. Dans cette partie on se propose
d’exposer I’influence de ces différents paramétres microstructuraux sur la réponse globale du VER
dans le modele multi-échelles précédemment développé. Le jeu de paramétres de référence utilisé
est identique a celui du PPGF40 en sens longitudinal réel donné en Tableau 4-2. Les simulations
sont pilotées en déformation avec une vitesse de déformation choisie arbitrairement de 0.05s™.
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Avant de mener cette étude de sensibilité, une attention est portée sur I’indépendance du mod¢le
au nombre d’incréments. En effet, le recours a une implémentation incrémentale nécessite de
porter une attention particuliére a ce parameétre afin de s’assurer que le comportement du matériau
n’en dépende pas. Une variation du nombre d’incréments de 10 a 500 a été effectuée sur la
simulation de référence. Les résultats sont représentés en Figure 4-8.

influence du pas de temps
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déformation

® 500 inc 100 inc 50inc @20inc ®10inc

Figure 4-8 : influence du pas de temps sur le comportement global du composite

Les résultats montrent une insensibilité du modele au pas de temps des 10 incréments. En effet,
I’écart relatif maximal observé entre une simulation effectuée a 10 incréments et celle a 500
incrément reste inférieure a 1% en termes de contraintes. Notons tout de méme que, pour toutes
les simulations effectuées par la suite, le nombre d’incrément est fixé a 100. Ce qui correspond a
titre informatif a un temps de calcul de 20 secondes.

Le premier parameétre analysé est le rapport de forme (I/d) des inclusions. En effet, ce paramétre
joue un role de rang un sur le comportement effectif du composite. Lorsque les fibres sont plus
longues, la décohésion de I’interface affecte moins le transfert de charges aux fibres comme en
témoigne la Figure 4-9. Le taux de transfert donné est uniquement celui d’une famille de fibres
orientées en sens long par souci de clarte.
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évolution du transfert de charge en fonction de

I'aspect ratio
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Figure 4-9 : évolution du transfert de charge en fonction de I'aspect ratio pour une famille d'inclusions

Ainsi, bien que le niveau de contraintes aux interfaces soit plus faible, les effets de
I’endommagement sont plus importants avec un rapport de forme faible comme le montre la
Figure 4-10.

évolution du comportement macroscopique en
fonction de I'aspect ratio des inclusions
140
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100
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Déformations
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Figure 4-10 : réponse macroscopique en fonction de I'aspect ratio des inclusions
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De méme, la fraction volumique des fibres, joue également un réle prépondérant dans le
comportement non linéaire macroscopique du composite. Son influence est illustrée par des
simulations effectuées pour des taux de fibres volumiques de 21% et de 10%. La répartition des
familles de fibres et des enrobages est donnée en Tableau 4-5.

concentration taux de fibres : taux de fibres :

21% 10%

Matrice 0,685 0,85
Fibre 0° 0,11 0,0523
Enrobage 0° 0,055 0,0261
Fibre 45° 0,02 0,0095
Enrobage 45° 0,01 0,0048
Fibre 90° 0,06 0,0286
Enrobage 90° 0,03 0,0143
Fibre 135° 0,02 0,0095
Enrobage 135° 0,01 0,0048

Tableau 4-5:taux de fibres des différentes phases du composite lorsque le taux de fibres évolue

Conformément a ce qui était attendu, les propriétés mécaniques du composites sont plus
importantes avec un taux de fibre plus élevé comme I’illustre la Figure 4-11.
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influence du taux de fibres
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Figure 4-11 : réponse macroscopique en fonction du taux de fibres

En divisant par deux la fraction volumique de fibres, la contrainte maximale a diminué de 40%.
Ceci s’explique principalement par la différence de module de rigidité entre la matrice et les fibres
qui est environ 50 fois plus importante.

Enfin le dernier aspect microstructural important mis en évidence est 1’orientation des fibres dans
la matrice par rapport a la direction de chargement. Deux orientations sont simulées : celle de
référence (longitudinale) dont la répartition des orientations des familles de fibres est donnée en
Tableau 4-5 et une seconde (orthogonale) dont la répartition des familles de fibres est
perpendiculaire a I’orientation de référence. Les résultats de simulations sont donnés en
Figure 4-12.
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influence de I'orientation des fibres
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Figure 4-12 : réponse macroscopique en fonction de I'orientation des fibres

Expérimentalement, lorsque la sollicitation imposée n’est pas celle de 1’axe principale du
composite (axe dans lequel le taux de fibres est le plus important), les propriétés mécaniques du
composite sont réduites. La Figure 4-12 montre que cet effet est pris en compte dans le modéle
développé.

Pour conclure, cette présentation de la sensibilité du modéle aux aspects microstructuraux que sont
le rapport de forme, la fraction volumique des fibres et leur orientation montre la capabilité du
modele a intégrer ces différents facteurs dans le comportement mécanique du matériau composite.

4.7. Machine d’essais virtuels

L’utilisation directe du modéle micromécanique précédemment développé dans les codes de
calculs de structures en industrie serait tres couteuse en temps de calcul et en ressources. En effet,
les calculs se faisant souvent non pas sur un VER mais sur des ensembles de piéces, il est difficile
d’effectuer un calcul micromécanique direct a chaque point d’intégration. L approche proposée
dans le cadre de cette thése est d’utiliser le modele micromécanique en amont des calculs de
structures. C’est le principe de la machine d’essais virtuels présentée en Figure 4-13.
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Figure 4-13: principe de la machine d'essais virtuels et son interaction avec le calcul de
structures

En ayant les informations de la microstructure d’une piece a simuler, celle-ci peut étre séparée en
plusieurs zones possédant un comportement moyen homogéne par zone. Il est alors possible
d’affecter a chaque zone un comportement dépendant de sa microstructure dont les parametres de
la loi de comportement homogéne associée a la piece sont identifiés par le modele
micromécanique.

Le modele phénoménologique utilisé dans les calculs de structure integre alors implicitement les
propriétés de la microstructure du composite sans les inconvénients de ’utilisation d’un modéle
micromécanique.

Il est également important de noter que la détermination des différentes zones a été effectuée de
maniere expérimentale dans ces travaux. Toutefois, des logiciels de simulation de microstructures
tels que Modlflow, sous réserve de la précision de la microstructure simulée, pourraient étre
intégrés au processus afin de définir ces zones de maniére numérique sans passer par ’analyse
tomographique. Cela permettrait un gain de temps considérable et donc une industrialisation plus
aisée de I’outil.

4.8. Modélisation macroscopique

La machine d’essais virtuels présentée permet de simuler les données d’entrées nécessaires a
I’identification des paramétres de la loi de comportement macroscopique. En effet dans le cadre
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de ces travaux, le modele DSGZ a été élargi aux comportements viscoplastiques orthotropes. La
prise en compte de 1’anisotropie est rendue possible a 1’aide d’une fonction de charge de Hill
donnée par 1’équation (4.63).

_ 011° | 0327 033  01° | 0137 037

C=—g ottt t 1 (4.63)

Afin de prendre en compte la vitesse de déformation, les parametres A, B, C, D, E et F, du critere
de Hill ne sont pas constants mais sont des fonctions de p, p et T. Enfin, la méthode d’intégration
par « convexe cutting plan » est utilisée. En effet, le modele implémenté ici est un modéle pour
des chargements dynamiques rapides. Ainsi I’implémentation explicite se fait sous forme de
VUMAT dans le code de calcul ABAQUS. L’intérét de I’implémentation par convexe cutting plan
est sa rapidité de calcul dans la mesure ou 1’obtention du module tangent n’est pas nécessaire. Le
schéma d’intégration du modéle est donné en Figure 4-14.

Calcul élastique

Otrial = Ogia + C: A¢

Calcul du critére de viscoplastique

2 2 2 2 2 2
b = 011 022 033 012 013 n 023~ 1
A2 B2 (2 ' Dz EZ  F?

Non

\L Oui
¢

3¢ .0¢ _op _ 1 5¢

80 " 60 Op Atép

Unew

= 0y1q + C: Ac <

Critére de

plasticité :

¢ >0 AgP = AAp

0 = 0 — C: AP

eP = g,1q + AP

Fin de [
I'incrément

Figure 4-14 : schéma d'intégration explicite du modéle DSGZ anisotrope
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Le modéle macroscopique développé pose toutefois deux difficultés :

- Lapremiere est due a son implémentation qui est nécessairement sous forme de Vumat car
son utilisation pour des simulations en régime dynamique impose une intégration explicite
du modeéle. Il est a noter que le schéma explicite de la Vumat n’est pas encore pris en
compte par le module d’identification de la routine SMART+.

- La seconde est due a son utilisation finale. En effet, le nombre de paramétres bien
qu’identifiables a travers une machine d’essais virtuels restent trop importants pour
utilisation industrielle.

E raison des deux difficultés citées précédemment et afin de tester le concept de calcul par modéle
homogénéisé, nous avons utilisé une loi tabulée identifiée par la machine d’essais virtuels a
différentes vitesses et déformations, et combinée a un critére de Hill, afin de valider le modéle
développé par comparaison avec des essais sur des mini-structures. C’est 1’objectif du chapitre 5
consacreé a la validation des modélisations par transition d’échelles et les stratégies associées sur
des cas de composants automobiles.

4.9. Conclusion

Dans ce chapitre, I’implémentation des modeles constitutifs de la machine d’essais virtuels a été
présentée. Chaque modele est codé indépendamment grace a une implémentation en langage C++
dans I’outil Smart+. Cet outil regroupe tous les modeles de comportement, des bibliotheques de
fonctions mathématiques et de mécaniques des matériaux qui permettent une implémentation plus
efficace. Un solver permet d’effectuer les simulations au niveau d’un VER et un module
d’identification permet de déterminer par méthode inverse les paramétres des modeles
implémentés.

La matrice élasto-viscoplastique représentée par le modele DSGZ, a été implémentée selon un
schéma d’intégration implicite a 1’aide d’un algorithme par retour radial. L’identification a été
effectuée a 1’aide d’une routine Matlab utilisant un algorithme génétique couplé a une méthode de
Levenberg Marquardt. Trois essais de traction uniaxiale sur du polypropyléne a différentes vitesses
et températures ont permis de déterminer les paramétres du modéle. Une validation a été effectuée
au niveau du VER pour la matrice par comparaison a d’autres courbes d’essais thermomécaniques.
Les comparaisons entre les courbes simulées et les courbes expérimentales ont montré de bonnes
concordances avec des écarts maximums en termes de contraintes inferieurs a 8%.
L’endommagement des interfaces a été intégré au schéma d’homogénéisation micromécanique de
Mori Tanaka a 1’aide du modele a inclusions enrobées. La loi de comportement traduisant ces
interfaces est élastique endommageable. Son paramétre d’endommagement de type Weibull
évolue de maniére isotrope. Il a été intégré de maniére cumulative par un schéma d’intégration
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implicite. Le rapport de forme des fibres associées a I’enrobage dégradé est également affecté a
travers une diminution du taux de transfert de charge calculé a chaque pas de temps sur la base du
Shear Lag Model. Les paramétres qui régissent la variable d’endommagement ont été identifiés
par méthode inverse a I’aide du module présent dans Smart+. Trois courbes d’essais de tractions
sur un composite chargé a 40% en masse de fibres de verre ont permis de déterminer ces
parametres. De méme que pour la matrice polypropyléne, une validation au niveau du VER a été
effectuée. L’influence de la microstructure sur le comportement global du composite a été¢ mise en
évidence a travers une analyse de sensibilite.

Enfin, le modele micromécanique formulé avec I’endommagement des enrobages est utilisé sous
forme de machine d’essais virtuels destinée a une utilisation industrielle. Le but est de générer des
courbes de contraintes déformations qui vont permettre d’identifier des modeles
phénoménologiques macroscopiques implémentés dans les codes de calculs de structures.

Le modéle DSGZ uniaxial a également été étendu en trois dimensions aux matériaux anisotropes
a travers 1’incorporation d’un critére de plasticité de Hill. Implémentée de maniére explicite sous
forme de VVumat pour le logiciel de calcul Abaqus, Son utilisation n’a toutefois pas été retenue en
raison des difficultés engendrées par son identification et le nombre de ses parameétres pour une
utilisation industrielle. Ainsi dans le chapitre suivant, une loi tabulée anisotrope combinée avec
un critere de Hill a été choisie comme modele phénoménologique en vue de valider la stratégie de
modélisation dans le cadre d’un calcul de structures en régimes quasi-statique et dynamique sur
structures.
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Chapitre 5 : simulation numérique d’impact sur structure et
validation par essais crash a faible énergie
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5.2. Validation de faisabilité du modele élasto-viscoplastique DSGZ de la matrice pour le calcul
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Afin de démontrer les capacitées prédictives et d analyser la pertinence de la machine
d’essais virtuels développée, différentes validations sont effectuées sur des
structures simples. La premiere est une validation de la faisabilité du modéle de la
matrice dans le cas test d’'une plaque impactée selon la norme ASTM D3763. Les
deux validations suivantes sont effectuées sur le matériau composite PPGF40. La
seconde confrontation essai/simulation consiste en la validation de la machine
d’essais virtuels sur un essai quasi statique sur poutres caisson a croisillons en
PPGF40. Enfin la derniere validation est une simulation d’impact a une vitesse de
5m/s sur une gouttiere, représentative d’'un composant automobile. Les simulations
de ces essais sont effectuées dans le code de calculs de structures Abaqus avec les
différentes lois constitutives développées et implémentées dans le cadre du travail
de these.
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5.1. Introduction

Le modéle micromécanique développé a été validé a I’échelle du VER dans le chapitre précedent.
Dans cette partie, c’est a 1’échelle de la structure que sa pertinence est démontrée. Plusieurs
simulations numériques de validation sont alors menées aux différentes échelles du modeéle
micromeécanique.

Dans un premier temps, une étude de faisabilité est menée afin de déterminer la capacité prédictive
du modele élasto-viscoplastique de la matrice (DSGZ) a simuler la réponse d’une structure sous
un chargement d’impact et cela a travers un calcul implicite.

La seconde validation expérimentale est effectuée a travers une simulation quasi statique d’un
essai de flexion trois points sur une poutre a croisillons. Les résultats issus de la méthode de
caractérisation par machine d’essais virtuels sont comparés a ceux des résultats issus des essais
expérimentaux et de la modélisation utilisée actuellement au sein de RENAULT

Enfin la derniere simulation est effectuée en chargement dynamique sur une structure « gouttiere »
et modélise un essai d’impact par catapulte a une vitesse de Sm/s. les résultats sont confrontés a
ceux issus des essais d’impact effectués au sein de RENAULT et de ceux issus de la modélisation
actuellement utilisée au sein de RENAULT.

5.2. Validation de faisabilité du modeéle élasto-viscoplastique DSGZ de la matrice
pour le calcul d’impacts

Le Modéle DSGZ intégré sous schéma implicite présenté en chapitre 4 et formulé pour prédire le
comportement de la matrice polymeére a été implémenté sous forme de routine utilisateur Umat
pour le code de calculs Abaqus. Dans cette partie, nous nous proposons d’illustrer sa capabilité a
simuler le comportement du polymeére sous chargement dynamique. La simulation est effectuée
sur une géométrie définie par la norme ASTM D3763 pour les essais d’impacts multiaxiaux. Cette
derniére consiste a lancer un impacteur cylindrique avec un embout sphérique sur un disque
encastré en son bord [95]. La Figure 5-1 illustre le modéle éléments finis de la simulation d’impact
multiaxial utilisé dans le code de calculs Abaqus.
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Figure 5-1 : Modele Eléments Finis de la norme ASTM D3763 utilisée dans Abaqus

L’impacteur est discrétisé par des éléments de coque 2D (shell) et est considéré comme solide non
déformable et infiniment rigide. Un déplacement de 4 mm lui est imposé avec une vitesse de 2m/s
dans 1’axe vertical tandis que ses autres degrés de liberté sont bloqués. Le disque polymere,
considéré comme viscoplastique a 1’aide du modele DSGZ, est défini par des éléments solides a
intégration réduite de type C3D20R. Par ailleurs, le contour extérieur du disque est encastré. Le
contact est défini par la fonction « général contact » du code Abaqus avec un coefficient de
frottement entre le disque et I’'impacteur égal a 0.0001. Les parametres traduisant le comportement
viscoplastique du matériau du disque en polypropyléne sont ceux identifiés en chapitre 4 et donneés
en Tableau 4-1. La Figure 5-2 montre la réponse simulée en termes de contraintes équivalente au
sens du critére de Von Mises sur la partie inférieure du disque a différents pas de temps.
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Figure 5-2 : champs de contraintes de Von Mises sur la partie inférieure du disque a différents pas de
temps

Comme on peut s’y attendre, la contrainte maximale est localisée au centre du disque. Les efforts
d’impact, quant a eux, sont donnés en fonction du déplacement de I’impacteur et sont illustrés en
Figure 5-3. Par ailleurs, la Figure 5-4 donne I’évolution de la dissipation viscoplastique en fonction
du temps. Ces deux courbes présentent des allures similaires a celles issues des travaux de Duan
et al [95] en intégration explicite.
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Figure 5-3 : évolution des efforts en fonction du déplacement de I'impacteur
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Figure 5-4 : évolution de la dissipation viscoplastique en fonction du temps

Enfin, une attention est portée sur la convergence du calcul. En effet, plus le nombre d’itérations
est faible pour atteindre la convergence du calcul, plus le modele développé est stable.
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Figure 5-5 : évolution du nombre d’itérations par incrément en fonction du temps

La simulation est effectuée avec un temps total de simulation de 0.002s avec 100 incréments.
Comme I’illustre la Figure 5-5, le nombre d’itérations décroit de maniére trés rapide et atteint un
minimum de deux itérations par incréments.

Pour conclure, cette simulation a permis de montrer la faculté du modéle DSGZ implicite
développé a simuler les réponses de structures sous un chargement en dynamique rapide. Les
prédictions en termes d’évolution des efforts, de contraintes, et en termes d’énergie sont cohérentes
et présentent les tendances obtenues dans la littérature [95] en utilisant un calcul explicite.
L’avantage du mod¢le implicite dans la simulation de la matrice réside dans sa capacité a estimer
le module tangent consistant indispensable a son utilisation dans le modéle micromécanique de
Mori Tanaka.

5.3. Validation quasi statique de la machine d’essais virtuels sur poutre a
croisillons.

Le premier essai de validation est un essai de flexion en régime quasi statique sur poutres caissons
a croisillons en composite PPGF40. L’essai est effectué en chargement de flexion trois points.
L’intérét de la poutre caissons a croisillons réside dans sa géométrie. En effet, elle est dotée de
renforts, qui peuvent s’apparenter a ceux que 1’on retrouve dans un hayon de véhicule.
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5.3.1. Géométrie et microstructure

La poutre a croisillons analysée est une mini structure de polypropyléne chargeé en fibres de verres
courtes. La piece est injectée selon les conditions d’injection standard présentés en chapitre 1 et
illustrée en Figure 5-6.

Figure 5-6 : vue de coté de la poutre a croisillons

Comme tous les composites fibreux injectés, elle posséde une structure en cceur-peau dont la
microstructure a été analysée par microtomographie a rayons X. Les dimensions totales de la
poutre sont de 500x50x50mm. Les observations de la microstructure ont été effectuées sur des
éprouvettes prélevées en cing endroits différents de la structure dans des conditions similaires aux
analyses effectuées en chapitre 1. Les positions des échantillons 2, 3 et 5 sont données en
Figure 5-7. Celles des échantillons 1 et 4 ne sont pas visibles car elles sont situées au niveau des
renforts de la poutre.

eps

ep2 ep3

Figure 5-7 : position des échantillons prélevés pour analyses tomographiques

Les analyses par tomographie ont permis de déterminer les orientations, les géométries et les
fractions volumiques des fibres dans chaque échantillon correspondant a une zone dans la poutre
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a croisillon. La géométrie des fibres observées est identique a celle des fibres issues des plaques
injectées avec un rapport de forme (l/d) de 50 en moyenne. Ces derniéres sont réparties en quatre
familles d’orientations (0°, 45°, 90° et 135°) dans le repére local de 1’échantillon. Ces familles
d’orientations constituent les phases du modele multi-échelles. La proportion de chaque famille de
fibre (phase) est donnée en Tableau 5-1.

Echantillon Echantillon Echantillon Echantillon Echantillon

Orientation 1 9 3 4 5

0° 12.7 11.8 12.8 10.9 12.4
45° 1.6 1.3 15 1.2 1.9
90° 7.9 6.9 8.1 7.3 8.3
135° 14 0.9 1.6 14 15

Tableau 5-1: taux de fibres des familles d'orientations dans les échantillons de poutre a croisillons

Ainsi la fraction volumique moyenne des fibres est de 23% avec une répartition des familles
d’orientations proche de celle observées sur plaques. De plus, les échantillons présentent une
répartition de familles de fibres proches les uns des autres. Seules les orientations dans le repere
global de la structure sont différentes. Ainsi, pour la simulation, on considére d’une zone a I’autre
que seule I’orientation des familles de fibres change, les autres paramétres du modele relatifs a la
microstructure restent identiques.

5.3.2. Protocole d’essai et résultats expérimentaux

L’essai de validation est effectué au sein du Technocentre RENAULT. Il s’agit d’un essai de
flexion trois points piloté en déplacement. Ce dernier est imposé au centre de la structure par un
appui-couteau a une vitesse de 2mm/min. L’éprouvette est posée sur deux appuis simples avec un
entraxe de 300mm. La vitesse de déplacement du couteau est assez faible pour négliger les effets
d’inertie. Le schéma d’essai est donné en Figure 5-8.

!

Figure 5-8:essai de flexion trois point sur poutre a croisillons
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Lors des essais mecaniques, les efforts et les déplacements sont mesurés au niveau du couteau. Les
essais sont effectués sur 6 échantillons. Les résultats en quasi statique sont exprimés en termes de
courbes effort-déplacement. Ils sont donnés en Figure 5-9.
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Figure 5-9 : courbe d'efforts des essais quasi statiques de flexion trois point sur poutre a croisillons

Les essais de flexion présentent un effort a rupture en moyenne de 424.24+14% correspondant a
un déplacement a rupture de 7.mm=18.4%. Ces résultats seront comparés aux simulations dans
le prochain paragraphe.

5.3.3. Simulation numérique

La modélisation des essais de flexion sur poutre a croisillons est effectuée sur le logiciel Abaqus
de calcul par éléments finis. Deux modeles sont analysés :

- Le premier (modele 1) consiste & simuler I’essai a 1’aide de la loi macroscopique disponible
actuellement au sein de RENAULT. C’est une loi tabulée ¢élastoplastique isotrope avec
prise en compte de ’effet de vitesse.

- Lesecond (modéle 2) consiste a simuler 1’essai a 1’aide d’une loi tabulée anisotrope élasto-
viscoplastique issue de la machine d’essais virtuels et des résultats microtomographiques.
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Cette loi anisotrope permet de tenir compte de la variabilité spatiale de la microstructure
dans la poutre. L’anisotropie est alors introduite a travers un critére de Hill en exploitant la
fonction « potentiel » proposée par le code Abaqus et dont les parametres identifiés sont
donnés en Tableau 5-2 :

R11 R22 R33 R12 R13 R23

1 0.67 0.396 0.2 0.13 0.13

Tableau 5-2 : parametres du critere " potentiel" dans le code de calcul Abaqus

Le modele éléments finis de la structure est donné en Figure 5-10. Les appuis et le couteau sont
représentes par des éléments rigide non déformables de type « Shell ». La structure est représentée
par 1641 éléments coques de types S4R

Figure 5-10 : modeéle élément fini de la poutre a croisillons

Le matériau de la structure est modélisé par la loi élastoplastique actuellement utilisée par
RENAULT dans le cas 1 sur toute la structure. Dans le second cas, la structure est divisée en trois
sections pour prendre en compte les différentes orientations de la microstructure comme illustrés
en Figure 5-11. La premiere section intégre les bords droits et gauches de la structure. La seconde
section est composeée des renforts et la troisieme section représente le coté supérieur de la poutre
a croisillons. Chaque section est orientée en concordance avec les résultats obtenus par
microtomographie.
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Figure 5-11 : visualisation des orientations du matériau dans la structure

Les courbes d’efforts déplacement mesurés sur le couteau sont données en Figure 5-12
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Figure 5-12 : Comparaison des courbes d'effort déplacement obtenues expérimentalement et par simulations
numérique de I’essai de flexion sur poutre caissons a croisillons
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Le mode¢le 1 présente une réponse en termes d’effort presque deux fois supérieure au modele issu
de la machine d’essais virtuels. Si ’on s’intéresse a 1’effort de rupture on remarque que pour le
déplacement a rupture de 7 mm les efforts du premier modele sont de 1552N tandis que ceux du
second modele sont de 589 N. L’ancien modéle posséde ainsi un effort a rupture supérieur de
266% a celui mesuré expérimentalement. La prédiction de I’effort maximale au moyen du nouveau
modele est 39% supérieure a la moyenne des efforts a rupture issus des courbes expérimentales.
Par ailleurs, les résultats montrent que la courbe issue du modele multi échelles est a I’intérieur de
la zone de dispersion des courbes expérimentales jusqu’a une valeur de déplacement de 5.5 mm
environs soit une valeur trés proche de celle mesurée lors de la rupture de la poutre et qui s’étend
de 5.7mm a 7.8mm. Cet écart pourrait étre réduit avec une représentation plus compléte de la
microstructure a 1’aide notamment de logiciel de simulation de microstructures en intégrant
d’avantage la variabilité de la microstructure sur 1’épaisseur de la structure (effet coeur-peau)
caractérisant les composites injectée et & matrice en polymére semi-cristallins.

S,.522 S, S22
SNEG, (fraction = -1.0) SNEG, (fraction = -1.0)
(Avg: 75%) (Avg: 75%)
+1.912e+01
12:2822188 +1.545e+01
-1,531e-01 +1.178e+01
-4,912e+00 - +8.111e+00
9.672e+00 +4.443e+00
-1.443e+01 +7.740e-01
-1.919e+01 - -2.895e+00
-2.395e+01 -6.563e+00
-2.871e+01 -1.023e+01
- -3.347e+01 - -1.390e+01
-3.823e+01 - -1.757e+01
-4.299%e+01 -2.124e+01
- -4.775e+01 - -2.491e+01

Figure 5-13 : comparaison des contraintes S22 obtenus pour les deux simulations : ancien modele & gauche et
nouveau modele a droite

147



S, S11 S, S11
SNEG, (fraction = -1.0) SNEG, (fraction = -1.0)
(Avg: 75%) (Avg: 75%)

- 4+3.425e+01 +5.052e+00
+3.425e+01 ] +5.052e+00
+2.536e+01 +2.678e+00

- +1.647e+01 - +3.041e-01
+7.577e+00 -2.070e+00
-1.312e+00 -4.444e+00

- -1.020e+01 - -6.818e+00
-1.909e+01 -9.192e+00
-2.798e+01 -1.157e+01

- -3.687e+01 _ -1.304e+01

- -4.576e+01 | -1.631e+01
-5.465e+01 -1.869e+01

- ’9‘32%“8{ . -2.106e+01

- -7. e+ 2
Zeiderhl - -2.344e+01

Figure 5-14 : comparaison des contraintes S11 obtenus pour les deux simulations : ancien
modele a gauche et nouveau modele a droite

Par ailleurs, les composantes S22 et S11 de contraintes des deux modeéles a différents pas de
temps sont comparés respectivement en Figure 5-13 et Figure 5-14.

Les répartitions des composantes S11 et S22 des contraintes dans la structure sont complémentent
différentes selon le modéle utilisé. Dans le cas du modéle 1, la contrainte S11 maximale se situe
au centre de la structure avec un maximum de 34.5 MPa tandis que dans le cas de la simulation
avec le modele 2 proposé, elle n’est pas localisée dans une zone unique et n’atteint que 2.67MPa.
De méme, la contrainte minimale S11 (de compression) est environ trois fois plus importante en
valeur absolue que celle du modéle proposé avec cette fois ci une zone de localisation, au centre
de la structure sur la face supérieure et au niveau des appuis, similaire aux deux modeles.
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Inversement, dans le cas de la composante S22 des contraintes, le modele proposé présente une
concentration des contraintes au centre la structure avec un maximum de 19 MPa qui n’est pas
reproduite par le modéle 1 qui ne présente qu’une contrainte maximale de 9MPa et non localisée.
Par ailleurs, la contrainte minimale S22 (de compression) est environ deux fois plus importante en
valeur absolue que celle du nouveau modéle. Elle se concentre au niveau du centre de la structure
et des appuis tandis que la simulation avec le nouveau modéle est localisée uniquement au niveau
des appuis. Ces différences s’expliquent par la prise en compte des différentes zones orientées de
la structure dans le nouveau modéle qui ne 1’est pas dans le cas de I’ancien modéle. Par ailleurs, la
simulation utilisant I’ancien modele qui par son hypothése de matériau isotrope caractérisé par les
propriétés en sens longitudinal du matériau, tend a rigidifier le matériau.

Finalement, le modéle issu de la machine d’essais virtuels ainsi utilisé a été validé en quasi-statique
et a permis de réduire drastiquement 1’écart entre les résultats expérimentaux et ceux numériques
en termes d’efforts avec un gain en termes de précision de 227%.

5.4. Validation dynamique de la machine d’essais virtuels sur gouttiére.

Le second essai de validation a 1’échelle du composite est un essai dynamique de catapulte sur une
gouttiére représentative des zones de structures automobiles sans renforts tels que le centre du
hayon. Cet essai a été choisi car il s’agit du cas test et de validation dynamique utilisé au sein de
Renault. La géométrie choisie est une gouttiere standard utilisée pour caractériser les matériaux en
dynamique.

5.4.1. Géométrie et microstructure

La gouttiere est une structure semi-cylindrique de dimensions 57x20x7cm avec une épaisseur de
3mm. De méme que précédemment, sa microstructure est analysée par microtomographie sur
quatre échantillons prélevés a différents endroits de la structure. Les zones prélevées sont
représentées en Figure 5-15.

Figure 5-15 : zone de prélévement des échantillons pour microtopographie sur gouttiere
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Les analyses tomographiques ont permis de déterminer les propriétés des familles de fibres
présentes dans chaque échantillon. Ces derniéres sont réparties en quatre familles d’orientations
(0°, 45°, 90° et 135°) dans le repere local de 1’échantillon. La proportion de chaque famille de
fibres est donnée en Tableau 5-3.

Orientation Echantillon Echantillon Echantillon Echantillon

1 2 3 4
0° 11.7% 12.5% 11.6% 10.8%
45° 1.3% 1.5% 1.1% 1.3%
90° 8.4% 7.8% 7.7% 6.9%
135° 1.5% 1.6% 0.9% 1.4%

Tableau 5-3: répartition des familles de fibres dans les échantillons prélevés sur gouttiere

Ainsi, la fraction volumigue moyenne des fibres dans la structure est de 22%. Les résultats de cette
analyse sont tres proches de ceux issus des analyses effectuées sur plaques. La machine d’essais
virtuels développée est capable d’intégrer la variabilité de la microstructure sur 1’épaisseur du
matériau pour traduire cet effet coeur peau en générant une loi de comportement par zone. Les
comportements de chaque zone pourraient étre ainsi modélisés dans les codes de calculs de
structures en considérant différents plis dans 1’épaisseur a I’aide des outils notamment présent dans
Abaqus ou Pamcrash.

5.4.2. Protocole d’essai et résultats expérimentaux

Les essais dynamiques sont réalisés sur une catapulte horizontale de choc. Le principe de I’essai
catapulte consiste a impacter la structure « gouttiere » a I’aide dun impacteur guidé par un chariot
propulsé a 5m/s. la décélération du chariot est laissée libre apres propulsion La gouttiére est
immobile et encastrée a ses extrémités sur un capteur de force. L’ impacteur posséde une geometrie
cylindrique avec un embout sphérique d’une masse de 21kg. Le montage d’essai est présenté en
Figure 5-16. L’énergie cinétique mise en jeu est alors de 263J.
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Figure 5-16 : montage d'essai catapulte

Les essais sont effectués sur cing structures « gouttiéres ». Les résultats en termes de réponses
effort-déplacement sont présentés en Figure 5-17.
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Figure 5-17 : courbes d'efforts déplacement des essais dynamiques sur gouttiéres

La rupture apparait pour un déplacement moyen de 0.046m +1.96%. L’effort a rupture moyen
mesuré est de 3596 N avec un écart type de 6%. Ainsi, les six essais présentent une bonne
répétabilité. Les résultats en termes d’énergies sont également mesurés et exposés en Figure 5-18.
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Figure 5-18 : énergie absorbée mesurée sur les essais d'impacts sur gouttiére

L’énergie moyenne absorbée au cours des cinq essais d’impact est de 86 J avec un écart type de
7%. Ces résultats en termes d’efforts et d’énergies absorbées seront comparés aux simulations dans
le paragraphe suivant. Les dommages subis par la gouttiére se concentrent uniquement dans la
zone centrale de la structure comme présenté en Figure 5-19.

Figure 5-19 : gouttiére impactée a une vitesse de sollicitation de 5m/s

5.4.3. Simulation numérique

La simulation des essais catapulte sur goutti¢re est effectuée a 1’aide du code de calculs Abaqus
explicite. De méme que pour la simulation de structure en quasi statique, deux lois de
comportements sont comparées. Le premier est la loi tabulée actuellement disponible au sein de
RENAULT pour les calculs d’impacts et la seconde est celle identifiée au moyen de la machine
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d’essais virtuels fondée sur la modélisation micromécanique. En raison de la symétrie de la
structure, la simulation est effectuée sur une demi-structure présentée en Figure 5-20 et discrétisée
par 1780 éléments coques (shell) quadratiques de type S4R.

Figure 5-20 : modele numérique d'impact sur gouttiére

La durée de I’impact en simulation est fixée a 0.018s. Le contact entre I’impacteur et la structure
est pris en compte a ’aide des éléments de contact et de la fonction « surface to surface contact »
avec des propriétés de type «hard contact ». La vitesse de I’impacteur est fixée a Sm/s.
L’impacteur est discrétisé par des éléments coques et possede un comportement de solide non
déformable infiniment rigide. Les conditions aux limites sont présentées en Figure 5-21: la
gouttiére est encastrée a son extrémité et des conditions de symétrie sont imposées au centre de la
structure.

Conditions de
symétrie

Encastrement

Figure 5-21 : conditions aux limites des simulations d’impacts sur gouttiére
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La simulation ayant ét¢ effectuée sur la demi structure, les résultats en termes d’énergie de
déformation sont multipliés par deux afin d’étre comparés aux essais sur structure enticre. Ils sont
présentés en Figure 5-22.
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Figure 5-22: comparaison des énergies absorbées lors des essais et simulations d'impact sur gouttiere

Les énergies sont calculées par intégration des courbes de contrainte-déformation. Les courbes
issues des deux simulations correspondent jusqu’a un déplacement de 0.04m puis celle obtenue
avec le modeéle 1 diverge par rapport aux courbes expérimentales tandis que celle du nouveau
modele proposé reste fidéle aux courbes de réponses obtenues expérimentalement. Ainsi, pour un
déplacement a rupture de 0.046 m I’énergie absorbée estimée par la simulation fondée sur I’ancien
modele, est de 1077, soit 24% de plus que 1’énergie moyenne absorbée au cours des essais. Le
nouveau modele présente une énergie a rupture de 84 Joule qui correspond a 3% de moins que
I’énergie moyenne expérimentale mais qui reste tout de méme a I’intérieur de la zone de dispersion
des résultats expérimentaux.

Les résultats en termes d’efforts sont donnés en Figure 5-23. lls sont également multipliés par deux
afin d’étre comparés a ceux des essais expérimentaux.
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Figure 5-23 : efforts mesurés lors des simulations d'impacts sur gouttiére

A la rupture, les efforts maximaux mesurés sur les courbes simulées a 1’aide du modele 1 ont une
valeur moyenne de 4244N tandis que ceux issus du nouveau modele proposé présentent une
moyenne de 3207N. Une fois encore les résultats de simulations du nouveau modéle sont plus
représentatifs du comportement réel de la structure avec un écart en termes d’efforts par rapport
aux essais de 11% contre 18% pour le modele 1.

Les résultats des deux simulations en termes de composantes S11 des contraintes au sein de la
structure sont présentés en Figure 5-24.
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Figure 5-24 : évolutions de la composante S22 des contraintes en fonction du déplacement dans les deux cas de
simulation : & gauche I'ancien modele, a droite le nouveau modele
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Cette comparaison montre que dans les deux cas, la zone contrainte se concentre au niveau du
centre de la structure et des appuis. Toutefois, le champ de contraintes differe et les valeurs sont
plus importantes dans le cas du modele 1. Ceci s’explique une fois encore par la prise en compte
intrinséque de la microstructure anisotrope et par la visco-dépendance du comportement du
matériau. Toutefois, la différence est moins marquée ici que dans le cas de la poutre a croisillon.
Ceci s’explique par le fait que 1’effet de structure qui est pris en compte dans le nouveau modéle
proposé et qui influe fortement sur la réponse globale des essais est beaucoup plus présent dans
une structure telle que la poutre a croisillons que dans la gouttiére.

5.5. Conclusion

Ce chapitre a permis de démontrer la validité de la méthode développée au cours de ces travaux
de thése par des comparaisons entre des simulations numériques et des essais sur des structures
soumises a des chargements quasi-statiques ou dynamiques.

A T’échelle de la matrice polymeére, la capacité du modéle viscoplastique DSGZ, a prédire la
réponse globale d’une structure impactée a ét€ montrée au moyen d’une simulation implicite.

Pour le composite PPGF40, deux validations de cas tests ont été réalisées sur deux structures
différentes. Ces deux structures ont été choisies afin de faire ressortir au mieux 1’utilisation
industrielle du modéle et de démontrer les capacités prédictives de la stratégie de modélisation
proposée. La premiere structure a été sollicitée en chargement statique, la deuxiéme a été soumise
a un chargement dynamique. Dans les deux cas, le modele développé est comparé d’une part aux
essais mécaniques et d’autre part au modele actuellement disponible au sein de RENAULT pour
modéliser ce type de matériaux. De méme, dans chacune d’entre elle, des échantillons ont été
prelevés et analyses par microtomographie afin de caractériser et d’extraire les orientations des
fibres qui les composent ainsi que les fractions volumiques associées. Les résultats de la validation
en chargement quasi statiqgue ont montré que le modéle développé améliore significativement
I’écart obtenu entre les simulations et les résultats expérimentaux en passant d’un écart de 266% a
38% en termes d’effort maximum & rupture. De méme que pour la validation en chargement
dynamique, les résultats obtenus avec la nouvelle modélisation sont plus représentatifs du
comportement « réel » de la structure que les simulations utilisant le modéle actuel. L’écart entre
les énergies absorbées simulées et celles estimées sur la base des efforts et déplacements
expérimentaux passe de 24% a 3%. Il en ressort également que les effets de structures sont mieux
pris en compte dans le modele développé dans ce travail de these.

La machine d’essais virtuels développée a ainsi démontré sa capabilité a prédire le comportement
de matériaux composites et de simuler la réponse d’une structure en composite PPGF. Cette
stratégie de simulation numérique peut étre utilisée aisément comme dans ce chapitre pour simuler
la réponse globale d’une piece soumise a une chargement d’impact, mais également de manicre
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inverse en partant d’un niveau d’énergie ou d’efforts afin de déterminer la microstructure idéale et
son emplacement dans la piéce afin d’atteindre le niveau d’énergie ou d’effort visés.
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Conclusion générale

Le présent travail de these a été mené principalement au LEM3 en collaboration avec le PIMM et
en partenariat avec le Technocentre RENAULT. Il vise a proposer des outils de calcul de structures
dynamiques pour les matériaux composites a renforts fibreux et a améliorer les stratégies de
simulations numériques associées. En ce sens, le travail a é&té mené selon deux axes principaux. Le
premier consiste en une investigation expérimentale réalisée sur du polypropyléne chargé en fibres
de verres a différentes échelles. L’objectif de la premiére partie portait sur I’analyse et la
compréhension de I’influence des paramétres microstructuraux sur le comportement non linéaire
dynamique du composite. Elle a permis de mettre en évidence les mécanismes d’endommagement
prépondérants et leur relation avec la microstructure du matériau ainsi que leur impact sur le
comportement global du composite. En effet, la microstructure aléatoire induite par les procédés
de fabrication confére au matériau un comportement anisotrope qui lui est fortement dépendant.

Cette premiere partie a dominante expérimentale a contribué a alimenter et a développer un second
axe dédié a la mise en place d’un outil de simulation numérique sous forme de machine d’essais
virtuels basée sur une modélisation multi échelles du comportement non linéaire du composite.
En effet, ce type de modélisation possede 1’avantage de prendre en compte, dans la réponse
mécanique du matériau, la rhéologie des constituants, les aspects microstructuraux et les
mécanismes d’endommagement. A travers la modélisation multi-echelles, la machine d’essais
virtuels permet de générer des courbes de réponse nécessaires a 1’identification des lois de
comportements macroscopiques phénoménologiques utilisées dans les codes de calculs de
structures. Ainsi, I’influence de la microstructure est prise en compte implicitement dans le calcul
sans les inconvénients de ressources et de temps de calcul qu’aurait engendrés 1’utilisation d’une
modélisation multi échelles directement dans les codes de calculs.

Ce travail de thése a débuté par une présentation des matériaux constitutifs du composite ainsi que
du moyen de fabrication utilisé. En effet, le procédé de fabrication utilisé dans le cadre de ce projet,
en 1’occurrence le moulage par injection, possede la particularité de produire une structure
présentant une microstructure a effet « ceeur-peau » ou les fibres sont majoritairement alignées
dans la direction d’injection sauf dans la zone de cceur ou celles-ci lui sont orthogonales. Ainsi une
analyse attentive de la microstructure du composite a été menée a travers une investigation par
microtomographie afin de quantifier la répartition des fibres, leur longueur et 1’influence de leur
taux sur la microstructure du composite. Les propriétés visqueuses de la matrice ont également été
mises en évidence par analyses DMTA.

Une fois la microstructure caractérisée, une campagne expérimentale a été menée dans le second
chapitre afin de déterminer I’influence de la vitesse de déformation, de I’orientation et du taux de
fibres sur le comportement dynamique global du matériau. Cette analyse dynamique a été réalisée
a travers des essais de traction pour des vitesses allant du quasi statique a 200s™. A ces vitesses, il
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est nécessaire de mettre en place une méthodologie expérimentale fondée sur I’utilisation conjointe
d’un joint d’amortissement et d’une optimisation des éprouvettes. Elle permet d’une part de
s’affranchir des effets de structures qui se traduisent par la propagation d’ondes de choc et de se
focaliser sur le comportement du matériau et d’autre part, d’atteindre des vitesses de déformation
élevées stables avec un temps de montée relativement réduit. La déformation a été mesurée par
une technique sans contact a l'aide d'une caméra rapide. L’application de la méthodologie
expérimentale proposée dans cette étude a permis d’estimer, en fonction de la vitesse de
déformation, de I’orientation et du taux de fibre, I’évolution du comportement mécanique en
termes de module d’élasticité, de seuil d’endommagement et de caractéristiques ultimes.

Le second aspect de la caractérisation expérimentale visait a mettre en évidence les mécanismes
d’endommagement qui interviennent au sein du composite et dont le role est important dans son
comportement mécanique. Ainsi une étude in-situ au MEB du PPGF40 en chargement monotone
a été réalisée afin d’appréhender I’endommagement réel du PPGF40. Il a été conclu que le
mécanisme d’endommagement prédominant est la décohésion des interfaces fibre-matrice suivie
de la microfissuration de la matrice. Le phénoméne de rupture de fibres n’a pas été mis en évidence
dans ces observations. Une chronologie d’endommagement a ainsi pu étre établie. Celui-ci s’initie
en pointe de fibres ou plus généralement dans les zones de fortes concentrations de contraintes
locales telles que les zones ou les fibres sont proches les unes des autres. Ces décohésions se
propagent ensuite le long des interfaces fibre-matrice. A un niveau de contrainte en flexion élevé,
des microfissures matricielles apparaissent et se propagent, menant a la ruine du matériau. Ce
chapitre cl6t la partie expérimentale dont les résultats et observations ont permis de définir les
orientations données pour la partie numérigue.

La suite du travail a été axée principalement sur la formulation et la détermination des lois
d’évolutions a intégrer au modele de la machine d’essais virtuels. Ainsi, une étude bibliographique
a mis en exergue I’intérét de 1’approche micromécanique selon un schéma de Mori Tanaka
incrémental. Ce schéma permet, a 1I’échelle d’un volume élémentaire représentatif, de remplacer
le milieu hétérogene caractéristique du matériau composite par un milieu homogene équivalent en
restant fidele aux champs locaux pour chaque phase du composite. Dans le cas du PPGF40, il est
constitué de (1+2N) phases. N étant le nombre de familles d’orientations nécessaires a la
description de la microstructure. Chaque famille d’orientation comprend deux phases : la fibre et
son enrobage respectif qui correspond a I’interface fibre-matrice. La phase non orientée correspond
a celle de la matrice polypropylene.

Cette derniere a été traduite par un comportement élastoviscoplastique en adéquation avec les
caractérisations expérimentales menées dans les chapitres précédents. Elle est décrite par un
modele nommeé DSGZ. Ce modele unidirectionnel a eté choisi du fait de sa capacité a reproduire
les différentes étapes de comportement de polymeres semi-cristallins, et leur sensibilite a la
température et a la vitesse de sollicitation. Il a été étendu au cas tridimensionnel et implémenté
sous forme implicite a I’aide d’un algorithme par retour radial. Ce dernier permet d’accéder au

161



module tangent consistant indispensable a son incorporation dans un schéma micromécanique tel
que le modele de Mori Tanaka incrémental.

Les fibres et leurs enrobages sont respectivement decrits par des comportements élastiques et
élastiques endommageables. En effet, le comportement de I’enrobage est impacté de maniére
linéaire par I'endommagement de l'interface. Les observations du chapitre 2 ont montré que
I’interface joue un réle majeur dans I’évolution de 1’endommagement. C’est pourquoi la
modélisation de I’endommagement s’est focalisée sur ce mode d’endommagement dans ces
travaux. Ainsi deux phénomeénes sont modélisés. Le premier est 1’étendue de la décohésion de
cette interface a travers une loi probabiliste de type Weibull basée sur un critere de rupture qui est
¢évalué sur I’ensemble des points du contour de I’inclusion afin de déterminer la position de la
décohésion initiale en fonction du champ de contraintes au sein de la fibre. Le second phénomene
est le transfert de charge entre la matrice et les fibres. L’endommagement déterminé est réutilisé
afin de calculer le taux de transfert de charge a travers une approche développée au sein de 1’équipe
SMART/LEM3 et basée sur 1’approche du Shear Lag Model de Cox. L’idée étant de dégrader le
taux de transfert de charge a travers la réduction de la surface de contact effective entre la fibre et
la matrice au cours du déchaussement. Ce chapitre se termine avec la connexion des lois
d’évolution des différentes phases et de I’endommagement avec le modele micromécanique de
Mori Tanaka.

Le quatrieme chapitre décrit I’implémentation du modele micromécanique de la machine d’essais
virtuels. Celle-ci est effectuée dans la librairie SMART+ développée au sein de 1’équipe SMART
du LEMS3. Cette librairie contient deux modules. Le premier est le solveur qui permet d’utiliser
SMART+ comme un outil de prédiction du comportement a 1I’échelle d’un VER. Le second est un
module d’identification qui permet de déterminer les paramétres de lois constitutives
implémentées dans la librairie par une méthode inverse basée sur une combinaison d’un algorithme
génétique a celui de la méthode déterministe de type gradient (Levenberg-Marquardt). Ce module
a éte utilisé pour déterminer les paramétres de la loi d’évolution de I’endommagement sur des
courbes expérimentales issues des essais de traction présentés en chapitre 2. Les parameétres de la
matrice sont également identifiés mais a travers une routine Matlab développée avant la mise au
point du module d’identification de SMART+ et sur laquelle une identification complexe telle que
celle du modele d’endommagement n’aurait pas été possible.

Par la suite, le modéle élastoviscoplastique de la matrice a été validé par comparaison a des essais
de traction effectués a différentes vitesses de déformations et températures. Les résultats ont
montré que le comportement du polymere est parfaitement décrit par le modele hormis le saut de
contraintes constaté lors du passage de la zone élastique a la zone plastique dans le cas de
chargement a grandes vitesses. Toutefois, 1’écart en termes de contraintes étant tres localisé et
inférieur a 10%, il ne modifie en rien les conclusions sur la validité du modéle. Ce dernier a montré
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sa capacit¢ a reproduire fidélement I’influence de la température et de la vitesse sur le
comportement du polypropyléne.

Le modele multi échelles est également validé sur différentes courbes de tractions a différentes
vitesses de déformation, différentes orientations et différents taux de fibres. Cette validation
expérimentale a fait ressortir de bonnes corrélations avec des écarts relativement faibles compris
dans I’intervalle de dispersion des essais dynamiques.

Enfin, une vérification de 1I’indépendance du modéle au pas de temps a été menée ainsi qu’une
analyse de sensibilité du modele multi-échelles a 1’orientation, au taux de fibres et a leurs
géomeétries. Elle a mis en évidence I’importance de la microstructure dans le comportement global
du matériau. Le chapitre clot ainsi le développement de la machine d’essais virtuels.

Dans le chapitre suivant, trois validations ont été réalisées a 1’échelle de mini-structures. La
premiére est une validation de faisabilité a 1’échelle de la matrice qui a permis de montrer la
capacité du modéle DSGZ implémenté de maniére implicite a réaliser des simulations d’impact.
Les suivantes ont été effectuées sur le composite PPGF40, avec dans chaque cas des mesures
tomographiques ponctuelles afin de caractériser la microstructure du matériau et I’intégrer dans la
modélisation. La seconde validation a été effectuée sous chargement quasi statique sur une
structure de poutre a croisillons. Cette structure a la particularité de posséder des renforts qu’on
retrouve dans certaines picces automobiles telles que le hayon et permet donc d’introduire un effet
de structure dans I’essai réalisé. La machine d’essais virtuels précédemment développée vient
alimenter une loi macroscopique anisotrope élastoviscoplastique utilisée dans le logiciel de calcul
de structures par éléments finis Abaqus. Les résultats ont été comparés avec d’une part les résultats
obtenus avec la méthode de calculs actuellement disponible au sein de RENAULT et d’autre part
avec les résultats expérimentaux. Il en ressort que la méthode développée dans le cadre de la thése,
permet de réduire considérablement I’écart entre la simulation et I’expérimental et met en évidence
I’intérét de 1’utilisation d’une telle approche. Toutefois, méme si I’écart s’est fortement diminué,
il pourrait 1’étre encore plus par une investigation plus fine de la microstructure et notamment dans
les zones loin du point d’injection ainsi que dans les zones d’angles des renforts qui n’ont pas été
observées. L’utilisation de logiciels de simulation de I’injection et des microstructures associées
tels que Moldflow sont de bon concurrents pour une estimation a 1’échelle industrielle de la
microstructure.

La troisiéme et derniére validation a été effectuée par simulation d’un essai de crash par catapulte
sur une structure dite « gouttiére » utilisée pour la validation des lois matériaux au sein de
RENAULT. Les résultats en termes d’énergies et d’efforts concordent de manicre remarquable
avec les résultats expérimentaux. Cette amélioration de la description du comportement de la
simulation par rapport aux essais sur les poutres a croisillons pourra étre expliquée par deux points:
le premier est qu’au vu de la forme de la gouttiére, 1’effet de structure est moins important que
dans la poutre a croisillons et le résultat serait plus aisé a corréler avec 1I’expérimental. Le second
est que I’hypothése de microstructure choisie en considérant les mémes familles de fibres dans
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tout le matériau est relativement simpliste et 1’utilisation de logiciels de simulations du procédé
d’injection ou de mesures locales par micro-tomographie de la zone d’injection permettrait de
palier a cet écart.

En conclusion, la campagne expérimentale menée sur le polypropyléne chargé en fibres de verre
a permis de mettre en évidence et de quantifier I’influence de la vitesse de déformation, du taux
de fibres et de I’orientation sur le comportement du composite ainsi que les phénomeénes
d’endommagement qui interviennent. Ces résultats ont permis de développer, identifier et valider
un outil prédictif qui ne prend en compte que le minimum nécessaire a une bonne intégration de
la microstructure mais fiable et pertinent dans sa capacité a décrire le comportement des
composites sous chargement dynamique modéré.

Perspectives

Le travail effectué au cours de cette thése est une contribution qui a permis de progresser dans les
thématiques de recherche de I’équipe aussi bien au niveau expérimental qu’au niveau de I’outil
numérique développé. Néanmoins, plusieurs voies d’amélioration et axes de développement
futures peuvent étre proposés.

Le premier concerne 1’approfondissement des connaissances des mécanismes d’endommagement
et I’identification des parameétres du critere de la loi d’évolution de I’endommagement traduite par
la loi de Weibull de maniere plus physique. En effet, dans le cadre de ces travaux, les parameétres
du critere de la loi d’évolution de I’endommagement sont déterminés par méthode inverse. Cela
consacre 1’avantage d’une identification rapide, facilement utilisable en industrie et dont le résultat
final reproduit correctement le comportement mais sans forcément correspondre a une quantité
physique réelle. En effet, il n’y a pas d’unicité de solution dans les jeux de paramétres de cette loi.
Elle pourrait donc soit étre optimisée afin d’avoir un jeu de paramétre « unique » et physiquement
cohérent, soit étre identifiée par des essais interrompus a différentes vitesses qui permettent de
caractériser et quantifier les deux parametres du critére d’endommagement de maniére précise.

Le second porte sur 1’approfondissement de la connaissance du comportement du matériau en
compression notamment 1’éventuelle existence d’une dissymétrie entre le comportement en
traction et compression et I’influence de la vitesse de déformation sur celle-ci. Le choix du modele
DSGZ pour modéliser le comportement de la matrice est en ce sens un bon choix car il peut étre
étendu aux matériaux présentant une telle dissymétrie par une modification du critere de
viscoplasticité en adoptant un critere en Jz et Jz tel que le critere de Drucker-Prager.

Le troisiéme axe porte sur le couplage de I’utilisation de la machine d’essais virtuels avec des
logiciels de simulation du procédé d’injection de structures dont la fiabilité reste a approfondir. Ce
couplage permettrait de s’affranchir des mesures par microtomographie. Cette investigation sur
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piéce reste couteuse en termes de ressources et de temps de reconstruction et de traitement des
données pour s’intégrer pleinement dans une démarche industrielle.

Enfin, le dernier axe de développement consiste a utiliser la machine d’essais virtuels pour une
approche dite « material by design ». En effet, dans les présents travaux, le point de départ était la
microstructure du matériau et le but était de prédire le comportement du composite. La machine
d’essais virtuels était alors utilisée comme outil prédictif du comportement. Une autre approche
consiste a utiliser cet outil dans une méthode de retro ingénierie de « material by design » qui
consisterai & déterminer les paramétres microstructuraux optimaux a partir des critéres objectifs
en termes d’absorption d’énergie, de contraintes limites ou de tolérance a I’endommagement.
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Modélisation Multi-échelles et analyse expérimentale du comportement de
composites a matrice thermoplastique renforcée en fibres de verre sous

sollicitations dynamiques modérées
RESUME :

Le présent travail de thése a pour objectif de développer un outil de modélisation par transition
d’échelles sous forme de machine d’essais virtuels. Celle-ci, utilisée conjointement aux codes de
calculs de structures, permet de déterminer le comportement anisotrope complexe de composites
a matrice polypropyléne chargés en fibres de verre courtes sous sollicitations dynamiques. La
microstructure en ceeur-peau induite par le procédé d’injection du matériau est investiguée
expérimentalement par uCT. Le comportement dynamique est caractérisé pour des vitesses de
déformation allant jusqu’a 200s™ au moyen d’une une méthodologie expérimentale basée sur
I’utilisation d’un joint d’amortissement et d’une optimisation des éprouvettes. Les mécanismes
d’endommagement sont analysés expérimentalement par essai in Situ. IS mettent en évidence le
phénomene d’endommagent prépondérant qui est la décohésion de 1’interface fibre matrice. Basé
sur ces résultats expérimentaux, 1’approche multi échelles développée consiste en une méthode
de Mori Tanaka incrémentale appliquée a une matrice élastoviscoplastique et des renforts enrobés
intégrant 1’évolution de I’endommagement a 1’échelle mésoscopique. L’endommagement
introduit dans les enrobages perturbe le transfert de charge entre la matrice et les renforts. De
plus, la dépendance a la vitesse de déformation, aux orientations et aux taux de fibres du modele
sont corrélés par des essais. La machine d’essais virtuels est validée par modélisation de
structures. L’outil prédictif ainsi développé prend en compte le minimum nécessaire a la
description de la microstructure tout en étant fiable et pertinent dans la modélisation de
composites sous sollicitations dynamiques modérées.

Mots clés: thermoplastique, modélisation multi-échelles, fibres de verres courte,
élastoviscoplasticité, comportement dynamique

Multiscale model and experimental characterization of glass fiber reinforced
thermoplastic composite under dynamic loading

ABSTRACT:

The current work focuses on the development of a micromechanical modeling tool in the form of
a virtual test machine which, used with the structural calculation codes, allows to determine the
complex anisotropic behavior of polypropylene matrix composites reinforced with short glass
fibers under dynamic loading. The core-skin microstructure induced by the material injection
process is investigated experimentally by uCT. The dynamic behavior is characterized for strain
rates of up to 200s using an experimental methodology based on the use of a damping joint and
specimen optimization. The mechanisms of damage are analyzed experimentally by in situ SEM
testing. They highlight the importance of the debonding phenomenon in the damage scenario.
Based on these experimental results, the multiscale approach developed consists of an incremental
Mori Tanaka method applied to an elastoviscoplastic matrix and coated reinforcements
integrating the evolution of damage at the mesoscopic scale. The damage introduced into the
coatings disturbs the load transfer between the matrix and the reinforcements. In addition, the
strain rate, orientation, and fiber rate dependence of the model are correlated by testing. The
virtual testing machine is validated by modeling structures. The developed predictive tool thus
takes into account the minimum necessary to describe the microstructure while being reliable and
relevant in the modeling of composites under moderate dynamic stress.

Keywords : thermoplastic, multiscale model, short fiber composite, dynamic behavior,
elastoviscoplasticity
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