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Introduction générale 
FLEX-N-GATE, tout récemment installé en France est un équipementier automobile américain 

leadeur international de rang 1, expert dans la conception, la production et la livraison de 

nombreuses pièces extérieures véhicules, majoritairement en matières plastiques et composites 

(hayons, pare-chocs, faces avant, etc.) 

Le défi ambitieux de la parfaite maîtrise de la filière des matériaux composites, depuis leur mise 

en forme jusqu’au produit final, est devenu un enjeu stratégique majeur de compétitivité pour 

FLEX-N-GATE. Cela répond au besoin d’accompagnement du constructeur dans l’adaptation 

et le respect de son cahier des charges, aux nouvelles normes environnementales (notamment 

la réduction des émissions de CO2), aux exigences de coût, de délai, de qualité et de 

performance en fatigue/durabilité/fiabilité/vieillissement. 

Quelques éléments pour justifier cet intérêt sont :  

- La moindre modification du moule pour défaut de conception peut s’estimer à plusieurs 

dizaines de milliers d’euros, hors coûts des études associées et ceux générés par les décalages 

de planning. 

- Un rappel de véhicule pour défaut de fiabilité affecte durablement l’image de marque. 

Cela peut représenter un « gouffre » financier pour le constructeur et les fournisseurs impliqués. 

À travers diverses études, FLEX-N-GATE veut « asseoir » définitivement son expertise tout en 

réduisant leur impact environnemental et en respectant les normes européennes de plus en plus 

restrictives sur les émissions de CO2. Ces normes conduisent les constructeurs automobiles à 

concevoir des véhicules de plus en plus légers. La réduction de masse est rendue possible non 

seulement par l’optimisation des géométries des composants, mais surtout par l’allègement des 

véhicules à iso performance. Cet allègement est réalisable en partie grâce à l’utilisation de 

matériaux composites à matrice polymère en remplacement des matériaux métalliques. La 

production de structures légères et résistantes s’avère donc un enjeu critique permettant aux 

constructeurs et aux équipementiers automobiles de répondre aux exigences de sécurité et 

d’environnement.   

95 g de CO2 par km : c'est la moyenne que doivent désormais respecter tous les constructeurs 

automobiles en Europe, sous peine de subir de lourdes amendes. Cette moyenne va se durcir 
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d’ici 2030. Pour atteindre cet objectif, l’industrie automobile prévoit d’accroître le 

développement et l’utilisation de composants en matériaux composites afin d’alléger les 

véhicules tout en gardant des propriétés thermomécaniques optimales.  

Depuis l’introduction des matériaux composites dans les années 80 dans l’industrie automobile, 

ces matériaux, dans ce secteur, connaissent une utilisation en croissance exponentielle. 

Initialement réservés aux pièces de décor, ils prennent désormais peu à peu place pour des 

pièces structurelles telles que les hayons ou les poutres à absorption de choc et même des 

planchers. Aussi, leurs capacités d’absorption d’énergie, nettement supérieures à celle des 

métaux, leur permettent de répondre favorablement aux critères de règlementation liés à la 

sécurité des passagers et des piétons.  

Parmi ces composites, ceux à matrices polymères semi-cristallines thermoplastiques présentent 

un intérêt croissant par rapport aux thermodurcissables notamment par leur facilité et leur 

rapidité de mise en œuvre pour des pièces à géométries complexes. Ce sont des candidats de 

premier choix notamment du fait de leurs masses volumiques (de l’ordre de 1g/cm3) nettement 

inférieures à celle de l’acier (7,8 g/cm3) ou celle de l’aluminium (2,7 g/cm3), leur résistance à 

la corrosion, ainsi que leur capacité d’absorption d’énergie et leurs propriétés mécaniques voire 

thermomécaniques.  

Le travail présenté dans ce mémoire et réalisé dans le cadre d’une convention CIFRE se place 

dans le contexte de l’étude du comportement mécanique et de l’endommagement de ces 

matériaux en vue d’une plus grande maîtrise du dimensionnement des structures composites 

sous sollicitations monotones et en fatigue. La connaissance industrielle et la compréhension 

des modes de défaillance restant relativement limitées, particulièrement dans le cas de la fatigue 

des composites, les cahiers des charges fournis par les constructeurs sont en général assez peu 

précis. Par ailleurs, les bases de données expérimentales pertinentes qui permettraient, au 

moins, un prédimensionnement manquent ou restent relativement pauvres. De plus, les temps 

de développement imposés sont relativement courts et doivent intégrer le comportement de la 

matière et le choix du matériau adapté à l’application. Cependant, plusieurs itérations sont 

souvent nécessaires afin de déterminer le bon couple formulation-process. Ces itérations sont 

longues et coûteuses surtout lorsqu’il s’agit de pièces soumises à la fatigue. C’est pourquoi les 

temps de développement et de caractérisation de la matière ainsi que l’optimisation du 

dimensionnement (en général de l’ordre de 18 mois) doivent s’appuyer sur une méthodologie 

prédictive intégrant l’influence des paramètres de variabilité du matériau tels que la 

microstructure.   
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La présente étude s’inscrit donc dans la recherche d’une méthodologie prédictive et pertinente 

de dimensionnement des structures en matériaux composites de type thermoplastiques 

renforcés en fibres de verre courtes soumis à des sollicitations répétées. Celle-ci, axée sur 

l’étude de l’endommagement et de la plasticité, se doit donc d’être capable de décrire l’effet 

des différentes conditions complexes et en particulier de fatigue. 

L’analyse de l’endommagement de ce type de matériaux sous sollicitation monotone et fatigue 

a démontré que lors de sollicitations mécaniques, la décohésion de l’interface fibre-matrice est 

le principal moteur de l’endommagement conduisant à la rupture. Dans le cas de sollicitation 

dans la direction des fibres, avec l’augmentation de la charge en monotone ou du nombre de 

cycles en fatigue, ces microfissures amorcées en tête de fibres se propagent et coalescent 

principalement entre les interfaces et conduisent ainsi à la rupture. Macroscopiquement cela se 

traduit par une perte de rigidité progressive jusqu’à la ruine.  

La similitude des mécanismes d’endommagement entre le monotone et la fatigue nous ont 

conduit à proposer un modèle hybride combinant, à la fois les méthodologies micromécaniques 

basées sur la théorie de l’homogénéisation avec prise en compte de l’endommagement et de la 

plasticité et la méthodologie phénoménologique fondée sur les résultats d’essais de fatigue. 

Ceci afin de proposer une approche hybride capable de prédire le nombre de cycles à rupture 

en fatigue pour différentes orientations de fibres et amplitudes de sollicitations. 

Le corps de ce rapport est composé des cinq chapitres suivants :  

Chapitre 1 : Intitulé « littérature et verrous », ce chapitre s’intéresse à la présentation du 

matériau composite de l’étude. Il s’agit du polypropylène chargé en fibres de verre courtes avec 

une fraction massique de 40% (PPGF 40) obtenu par le procédé d’injection. Ce chapitre se 

scinde en  trois parties. La première relaye des généralités sur ce matériau composite, son 

procédé de mise en œuvre et sa microstructure inhérente au procédé d’injection. Dans la 

deuxième partie, nous présentons une synthèse bibliographique du comportement mécanique 

en monotone et en fatigue du matériau. L’effet de différents paramètres (la vitesse de 

déformation, la température et la fréquence du chargement) sur le comportement mécanique du 

matériau y est décrit. Nous nous intéressons également dans cette partie aux mécanismes 

d’endommagement que subit le matériau à l’échelle locale lors d’une sollicitation mécanique. 

La troisième partie est consacrée aux différentes approches et modèles permettant la 

modélisation du comportement mécanique des matériaux composites. Nous présentons les 
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modèles d’homogénéisation micromécanique, les méthodes de linéarisation du comportement 

de la matrice, ainsi que les différents modèles prédictifs de l’endommagement en fatigue. 

Chapitre 2 : Intitulé «matériau et méthodes», ce chapitre est dédié principalement à la 

présentation des différentes techniques et moyens expérimentaux utilisés pour caractériser le 

matériau de l’étude en termes de microstructure, de propriétés physico-chimiques et de 

comportement mécanique.  

Chapitre 3 : Dans ce chapitre nous présentons les résultats d’analyse expérimentale à caractère 

général, et notamment ceux relatifs à la microstructure induite par le procédé d’injection, aux 

propriétés physico-chimiques ainsi que ceux liés au comportement mécanique. Nous y 

présentons et analysons notamment les résultats des essais mécaniques réalisés. Les essais de 

traction à différentes vitesses et à différentes températures y sont présentés. Les résultats de 

l’étude de l’endommagement et de la plasticité «  macroscopique » à travers les essais de charge 

décharge et le couplage endommagement-plasticité sont présentés. Pour le chargement en 

fatigue, l’effet de la fréquence de sollicitation sur la durée de vie en fatigue est étudié. La fatigue 

thermomécanique est étudiée via l’évolution du module dynamique, de la plasticité apparente 

résiduelle ainsi que de l’auto-échauffement. Le couplage endommagement-plasticité en fatigue 

est analysé, interprété et comparé à celui en quasi-statique. 

Chapitre 4 : Dans ce chapitre, on se propose d’étudier les mécanismes d’endommagement qui 

interviennent dans le PPGF 40 lors d’une sollicitation mécanique. Une étude qualitative et 

quantitative de ces mécanismes sera décrite à travers des essais de flexion trois points in situ. 

Une analyse des faciès de rupture en monotone et en fatigue ainsi que d’une comparaison des 

mécanismes d’endommagement se produisant pour les deux types de sollicitations y sont 

présentés. 

Chapitre 5 : Ce chapitre est dédié à la modélisation micromécanique du comportement 

monotone du PPGF40 avec prise en compte de l’endommagement. Les résultats expérimentaux 

et les analyses multi-échelle associées permettent de définir la démarche de modélisation. Nous 

décrivons dans ce chapitre, de façon exhaustive, le modèle micromécanique utilisé, la prise en 

compte de l’endommagement ainsi que de la linéarisation du comportement non linéaire de la 

matrice par la méthode des modules sécants. Enfin, une approche hybride permettant de prédire 

la durée de vie en fatigue en fonction de la microstructure est décrite. Les différents résultats 

obtenus y sont également présentés.  
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1. Chapitre 1: 

Littérature et verrous 
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1.1. Le matériau de l’étude : Polypropylène renforcé avec 40%  en fibres de 

verre (Le PPGF 40) 

 Le matériau composite utilisé dans le cadre de ces travaux est un polypropylène (PP) 

chargé en fibres de verre à un taux massique de 40%. Le matériau est obtenu par injection d’un 

mélange de granulés de polypropylène chargé en fibres de verre courtes d’une longueur ne 

dépassant pas 1 mm et de granulés de polypropylène pur. Le matériau nous est fourni sous la 

forme de plaques injectées de dimensions 400 * 320 * 3 mm3 

1.1.1. La Matrice polypropylène  

 La phase continue dans un composite est la matrice. Elle assure la fonction majeure de 

lier les renforts entre eux ce qui permet le transfert des charges sur ces derniers. Sa cohésion 

avec les renforts constitue un point très important pour la tenue mécanique du matériau. Dans 

le secteur automobile deux matrices organiques sont les plus utilisées, à savoir : les 

thermodurcissables et les matrices thermoplastiques (1).  

Les polymères thermodurcissables sont infusibles et insolubles après la réaction de 

polymérisation. Dans cette famille de polymères on trouve principalement les polyesters 

insaturés largement utilisés pour des pièces structurantes automobiles extérieures comme les 

hayons ou les pare-chocs. Cependant leurs difficultés de mise en œuvre (procédé de 

compression à chaud, solvant, cycle de polymérisation long et cadence de fabrication limitée) 

et leurs impossibilités de recyclage fait d’eux des polymères moins avantageux que les 

thermoplastiques. Effectivement ces derniers présentent plusieurs points positifs (2) :  

• Facilité de stockage sous forme de semi-produits à température ambiante (durée de vie 

quasi infinie)  

• Possibilité de recyclage  

• Fabrication en grandes séries 

• Une meilleure tenue à la fatigue 

On pourra les diviser en trois groupes :  

• Les polymères de grande diffusion comme le polypropylène 

• Les polymères techniques comme les polyamides,  

• Les polymères à hautes performances (applications aéronautiques) comme le PEEK, le 

PPS, le PEI et le PES. (1)  
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Le polypropylène est un copolymère thermoplastique semi-cristallin de formule chimique (-

(CH3-CH-CH2)-)n. Il est composé d’une phase amorphe, où les chaînes moléculaires sont 

disposées de manière aléatoire, et d’une phase cristalline, où elles sont ordonnées sous forme 

de lamelles groupées autour d’un centre de germination formant ainsi, des sphérulites (3). Le 

comportement des polymères semi-cristallins est étroitement lié à la température d’utilisation. 

Nous parlons ainsi de la température de transition vitreuse (Tg) délimitant le passage du 

comportement vitreux, au comportement caoutchoutique. En effet au-dessus de la Tg, les 

chaînes moléculaires constituant la phase amorphe du polymère se retrouvent libérées et 

présentent une grande mobilité. En continuant de chauffer le matériau, on atteint la température 

de fusion, à partir de laquelle le matériau se trouve dans un état fluide. 

1.1.2. Le Renfort : fibre de verre 

 Les fibres jouent un rôle essentiel dans le matériau composite en lui conférant une 

rigidité supérieure à celle de la matrice. Deux grandes familles de fibre sont à distinguer dans 

les matériaux composites, à savoir les fibres continues et les fibres discontinues.  

Les fibres de verre sont les renforts les plus utilisés dans l’automobile. Le verre est un matériau 

vitreux et isotrope. Il possède un comportement élastique pur. Il est composé essentiellement 

de silice (SiO2), d’un oxyde alcalin (oxyde de sodium) et d’un oxyde alcalino-terreux (oxyde 

de calcium). Il existe plusieurs types de fibres dont chacun possède des propriétés spécifiques. 

Nous citons par exemple :  

• Le verre R ou S pour les fibres utilisées dans les technologies de pointe qui exigent des 

performances très élevées. Ces fibres possèdent une meilleure tenue mécanique, 

chimique et thermique.   

• Le verre D: ces fibres se caractérisent par leurs bonnes propriétés diélectriques ; c’est 

pourquoi elles sont utilisées dans la fabrication des composants électroniques tels que 

les circuits imprimés.  

• Le verre C: ce type de verre est employé dans les industries qui nécessitent une 

protection anticorrosion grâce à sa bonne tenue chimique.  

• Le verre E : ce dernier est le plus couramment utilisé car il possède une grande facilité 

de fibrage, des propriétés mécaniques et un coût modéré. Les propriétés mécaniques de 

la fibre E sont les suivantes : 
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Tableau 1-1 Paramètres matériau de la fibre de verre type E 

1.1.3. Procédé  d’injection  

 Le moulage par injection est largement utilisé dans l’industrie automobile. Avec le 

moulage par compression, ces deux procédés constituent les principales méthodes de mise en 

œuvre des matériaux polymères. Contrairement au moulage par compression, le moulage par 

injection présente l’intérêt de produire des pièces à géométries complexes et à des cadences 

élevées. La fabrication de matériaux composites thermoplastiques par procédé d’injection est 

organisée en plusieurs étapes (Figure 1-1). Tout commence par l’introduction de les granulés 

du polypropylène chargé en fibres de verre dans la trémie d’alimentation. Ils s’écoulent, par 

gravité, dans la vis d’Archimède et subissent un chauffage progressif, à l’intérieur de celle-ci, 

jusqu’à l’état fondu. Cette vis d’Archimède permet d’homogénéiser les matériaux par 

cisaillement et de le diriger vers le moule, toutefois (par l’effet de cisaillement) elle occasionne 

une rupture des fibres et donc une diminution de leur longueur moyenne. Ensuite, la vis va 

injecter le mélange ainsi fondu dans le moule à vitesse, température et pression contrôlées. La 

pression d’injection est maintenue jusqu’à ce que cette dernière soit uniforme dans tout le 

moule. En phase finale, le matériau est refroidi et la pièce est éjectée en ouvrant le moule. Les 

pièces obtenues par ce procédé présentent une microstructure dite cœur-peau avec une 

distribution spatiale de fibre variable en fonction de la géométrie de la pièce, et des paramètres 

d’injection.  

 

Figure 1-1 Procédé de fabrication par injection. (1) remplissage ; (2) compactage ; (3) refroidissement ; (4) 

refroidissement-dosage ; (5) éjection 
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1.1.3.1. Microstructure cœur-peau 

 Les pièces moulées par injection possèdent une microstructure particulière dite cœur-

peau qui est très largement étudiée. Cette microstructure possède une distribution et une 

orientation de fibre variable dans l’épaisseur. Plusieurs auteurs se sont basés sur des 

observations microscopiques et l’ont divisée en 3 couches (4,5), deux couches de peau et une 

couche de cœur. Nous trouvons également des études plus poussées montrant à l’issue 

d’observations micro-tomographiques que la distribution des microstructures se fait, dans  

l’épaisseur, en 5 couches (6–10), deux couches de peau, deux couches intermédiaires et une 

couche de cœur.  

• Les deux couches de peau, directement en contact avec le moule, présentent une 

orientation aléatoire. À cause de l’effet fontaine et de la vitesse de cristallisation 

relativement rapide dans cette zone, le matériau perd rapidement en fluidité et les fibres 

n’ont pas le temps de s’orienter dans le sens d’injection et présentent donc une 

orientation aléatoire (11–13). De ce fait, l’épaisseur de cette couche, largement 

inférieure à l’épaisseur des autres couches, dépend étroitement de la vitesse de 

refroidissement et donc de la température du moule (14).  

• Les deux couches intermédiaires sont caractérisées par une orientation majoritaire des 

fibres dans le sens d’injection. Cela s’explique par la force de cisaillement relativement 

importante dans cette zone ainsi qu’une vitesse d’écoulement « moyenne ». Les 

conditions sont donc optimales pour une orientation des fibres dans le sens d’injection 

(15). 

• La couche de cœur a une orientation des fibres perpendiculaire au sens d’injection. Deux 

facteurs sont responsables de la présence de cette couche, le premier est la présence d’un 

écoulement à la fois longitudinal et transversal dû à la géométrie divergente (plaque 

plane rectangulaire) des pièces qui a tendance à orienter les fibres perpendiculairement 

au sens d’injection. Le deuxième facteur est la force de cisaillement très faible dans 

cette zone. Le profil de vitesse d’écoulement quasi plat dans cette zone a lui aussi un 

rôle dans l’existence de cette couche, car il permet de maintenir cette orientation dans 

toute la pièce sans créer de réorientation (11,12,16).  
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Figure 1-2 Microstructure cœur-peau induite le procédé d'injection (15) 

 Achour et al (17) ont étudié la microstructure du polypropylène chargé à différents taux 

de fibres de verre, en particulier à 40 % à l’aide d’analyse micro-tomographique (figure 1-3). 

Ils ont confirmé l’existence de 5 couches et ont pu quantifier le taux de fibres dans ces dernières. 

Ils ont trouvé que la zone de cœur est plus dense que les autres zones avec une fraction 

volumique de fibres de 30% alors que dans la zone de peau elle ne dépasse pas les 20%. Ils ont 

démontré aussi que les zones de peau « réunies » représentent près de 77% de l’épaisseur du 

matériau. 

 

Figure 1-3 Visualisation de la microstructure en cœur-peau du PPGF40 avec une orientation des fibres dans le sens de 

l’écoulement dans les zones de peau et une orientation orthogonale au sens d'injection dans la zone de cœur (le sens de 

l’écoulement est représenté par les flèches)  (17) 
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1.1.3.2. Effet des paramètres d’injection sur la microstructure 

 Les pièces et structures composites injectées sont souvent sollicitées dans le sens 

d’injection, car c’est le sens présentant les meilleures propriétés mécaniques, il s’agit donc 

d’obtenir des pièces avec une zone cœur beaucoup moins épaisse que les autres. Dans cette 

perspective, plusieurs études se sont intéressées à l’influence des paramètres d’injection sur la 

microstructure induite lors du procédé d’injection ; on note par exemple que l’augmentation de 

la vitesse d’injection engendre une augmentation de la zone cœur (18,19) ; la diminution de la 

température du moule entraîne une augmentation des couches intermédiaires et donc une 

réduction de la zone cœur (20).  L’augmentation du temps de maintien après injection entraîne 

une diminution de la zone cœur (21,22). Le taux de fibres a lui aussi une influence sur 

l’épaisseur de ces couches. Megally et al (23) ont démontré que pour de faibles taux de fibre 

(inférieurs à 10%), l’effet cœur-peau disparaît. Dans une autre étude rapportée par Sphar et al 

(24) sur du polypropylène chargé à différents taux de fibres allant de 10% jusqu’à 40%, les 

chercheurs ont observé une augmentation de la zone cœur avec l’augmentation du taux de 

fibres. Nous trouvons la même conclusion dans une autre étude menée par Achour et al (17) sur 

du polypropylène chargé en fibres de verre à des proportions de 30%, 40% et 60 %. Dans cette 

étude les auteurs ont noté que pour le matériau chargé à 60 %, la zone cœur atteint le tiers de 

l’épaisseur.  
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1.2. Généralités sur le comportement mécanique du matériau 
1.2.1. Comportement monotone de la matrice pure 

 Le comportement mécanique des polymères semi-cristallins est caractérisé par une 

grande diversité qui dépend non seulement des phases qui le constituent (phase amorphe et 

phase cristalline), mais aussi de son environnement et des conditions d’utilisation telles que la 

vitesse de déformation et la température. En effet, on peut retrouver un grand nombre de types 

de comportement que l’on qualifie de viscoélastique, viscoplastique, élasto-viscoplastique, 

durcissant, adoucissant ou encore endommageable (25). Le PP pur est largement étudié dans la 

littérature. Il présente un comportement isotrope visco-élasto-plastique. Meftah et al (26) ont 

étudié le comportement mécanique du PP à différentes vitesses de sollicitation allant du quasi-

statique au dynamique (figure 1-4) ; ils ont montré que l’augmentation de la vitesse de 

déformation induit un retard dans l’apparition de la zone plastique, une augmentation des 

contraintes « seuil de plasticité » et des contraintes à rupture. La déformation à rupture, quant à 

elle, a tendance à diminuer avec l’augmentation de la vitesse de déformation. 

 

Figure 1-4 Courbes contrainte /déformation à différentes vitesses de déformation pour du PP pur (26) 

1.2.2. Comportement en traction monotone du PPGF40 – Effet de l’orientation 

de la microstructure 

 L’ajout des fibres dans le matériau PP pur via le procédé du moulage par injection induit 

une microstructure dite cœur-peau où les fibres sont orientées en majorité selon la direction 

d’injection. Cela a pour effet de rendre le matériau fortement anisotrope. Dans le sens 

d’injection (sens longitudinal), le matériau est plus rigide alors que dans le sens travers le 

matériau composite a un comportement proche de celui de la matrice vierge. Cet effet est illustré 

sur la figure 1-5 qui présente le comportement d’un PPS chargé en fibres de verre dans le sens 

longitudinal et le sens travers.  
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Nous pouvons donc déduire que le comportement mécanique du matériau PPGF est anisotrope 

visco-élasto-plastique endommageable. Cet effet d’anisotropie dû à l’orientation des fibres est 

largement étudié via des essais mécaniques de traction sur des éprouvettes découpées selon 

différentes orientation par rapport au sens d’injection, à  titre d’exemple citons les travaux de 

Arif et al sur du PA66 (6), ceux de Zuo et al (27) sur du PPS et ceux de Achour et al (28) sur 

du PPGF. La figure 1-5 représente l’évolution de la contrainte globale en fonction de la 

déformation globale, montre la différence du comportement mécanique due à l’orientation des 

fibres (27). 

 

Figure 1-5 Courbes contrainte-déformation du PPS chargé pour différentes orientations (27) 

1.2.3. Effet de la vitesse sur le comportement mécanique du PPGF 

 Comme décrit dans l’introduction générale, le matériau de l’étude est utilisé pour 

produire un large panel de pièces automobiles et plus particulièrement les hayons. Ces derniers 

sont soumis à des efforts de claquage répétitifs qui génèrent des ondes de choc avec des vitesses 

de déformation variant entre 10-4 s-1 et 1 s-1. Dans cette plage de vitesses, nous sommes toujours 

dans le domaine quasi-statique, voire dynamique lente, comme indiqué sur la figue 1-6. Sur 

cette même figure, nous pouvons y repérer le domaine dynamique pour des plages de 

déformation de 1 s-1 à 104 s-1. 

Dans l’industrie automobile la connaissance des caractéristiques mécaniques du matériau, pour 

la vitesse de sollicitation réelle, est d’une grande importance. Elle permet, en effet  d’alimenter 

avec précision les logiciels de calcul par éléments finis.  

La vitesse de déformation a une forte influence sur le comportement mécanique des matériaux 

polymère. Lorsqu’elle augmente, nous observons généralement : 
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- Une augmentation de la contrainte à rupture et du module de Young 

- Une diminution de la déformation à rupture  

- Une augmentation des seuils d’endommagement et de plasticité 

- Une saturation des effets viscoélastiques  

 

Figure 1-6 Domaines de sollicitation mécaniques 

Lors d’une étude menée par Achour et al (17,28) sur du polypropylène chargé à différents taux 

de fibre de verre (30%, 40%, 60%) et à des vitesses de déformation variant de 4.10-4 s-1 à 100 

s-1 ; il a été noté une augmentation du module de Young et de la contrainte à rupture pouvant 

atteindre 100% et une augmentation de 200% à 300% sur les contraintes seuil 

d’endommagement. Cet effet est illustré sur la figure 1-7 représentant l’évolution de la 

contrainte globale en fonction de la déformation globale à différents taux de déformation. 

 

Figure 1-7 Courbes de traction sur le PPGF40 à différentes vitesses de déformations (17) 
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Todo et al (29) ont étudié l’effet de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique 

du polyamide renforcé en fibres de verre et ont montré que la résistance à la traction ainsi que 

la contrainte à la rupture augmentent avec la vitesse de déformation. 

Dans une autre étude menée par Fitoussi et al (30) sur du copolymère éthylène-propylène 

renforcé en fibres de verre, les auteurs ont noté une amélioration du module de Young pouvant 

atteindre 50% ainsi qu’une augmentation des contraintes seuil d’endommagement et de 

plasticité. Le même constat a été établi par Jendli et al (31,32) pour des thermodurcissables 

renforcés. 

Bonnet (33) a également étudié l’effet de la vitesse de déformation sur le comportement 

mécanique du polypropylène renforcé à 30% en masse. Sur un intervalle de vitesse allant de 

10-1 s-1 à 200 s-1, cette chercheuse a noté une augmentation significative des contraintes seuil 

de plasticité et d’endommagement avec la vitesse de déformation, elle a aussi noté une 

saturation des effets viscoélastiques.  

 Dans le cadre de notre étude, la caractérisation du comportement mécanique du matériau 

sera réalisée pour un régime quasi-statique voire dynamique lente, ce qui correspond à des 

vitesses de déformation comprises entre 10-4 s-1 et 0.25 s-1. Ces vitesses sont du même ordre de 

grandeur que les vitesses moyennes des ondes de choc calculées lors des simulations de 

claquage réalisées chez Flex-N-Gate 

1.2.4. Comportement mécanique en fatigue 

 La maîtrise du dimensionnement des pièces passe par celle des modes de défaillance et 

de leurs prévisions. Plusieurs modes de défaillance doivent être pris en compte par les 

constructeurs. Le mode apparaissant comme étant l’un des plus critiques est la fatigue.  

La fatigue induit une détérioration des matériaux par effet de sollicitations répétées. L’étude de 

ce phénomène est d’une grande importance, car la contrainte de rupture en fatigue est très 

inférieure à la contrainte à rupture en traction seule ; on parle dans ce cas de rupture fragile. En 

effet, les sollicitations répétées conduisent à une diminution progressive des propriétés du 

matériau due au développement par propagation et coalescence des mécanismes 

d’endommagement. De façon générale, lors d’un essai de fatigue (traction ou flexion), avec un 

pilotage en déformation, la variation de la contrainte induite en fonction du nombre de cycles 

peut être schématisée par la figure 1-8 suivante (34) : 
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Figure 1-8 Courbe type de l’évolution de la contrainte en fatigue pour un pilotage en déformation 

La première zone est une zone correspondant à l’établissement d’un régime thermique associé 

à une diminution de la rigidité du matériau que l’on peut identifier à une diminution de la 

contrainte induite dans le matériau. En général le nombre de cycles dans cette zone est inférieur 

à 1000 cycles (pour notre matériau d’étude). 

La deuxième zone est la période d’amorçage des fissures (formation des défauts). Les 

expériences ont montré que les caractéristiques (par exemple le module d’élasticité) du matériau 

ne varient pas de façon sensible dans cette zone (35). On peut donc identifier cette zone comme 

la zone de stabilisation de la contrainte induite. Pour les faibles déformations imposées, cette 

période peut être très longue parfois  plus de 80% de la durée de vie totale du matériau. Durant 

cette période, les foyers d’endommagement s’accumulent dans des zones de manière très 

localisées. Ces foyers n’influencent le comportement du matériau qu’à partir d’une 

concentration critique 

La troisième zone est une zone de coalescence et de propagation des fissures. La rupture se 

produit dans cette zone. Il existe plusieurs études qui expliquent les phénomènes physiques et 

mécaniques survenant dans cette zone (34,36). 

1.2.4.1. Paramètres influençant la tenue en fatigue 

 De nombreux paramètres influencent la durée de vie en fatigue d’un matériau 

thermoplastique. Ces derniers peuvent être classés en trois groupes : 

1) Paramètres liés au chargement : 

- L’amplitude du chargement, qui peut être constante ou aléatoire.  

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

- La forme du signal ainsi que sa fréquence.  
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- Le type de chargement : torsion, cisaillement, traction ou compression.  

2) Paramètres liés à l’environnement : 

- La température 

- L’humidité 

- Le rayonnement, les UVs, l’oxygène 

3) Paramètres liés au matériau : 

- La microstructure 

- Les conditions de mise en œuvre 

- La nature de la matrice et du renfort 

 Dans notre cas d’étude, la microstructure hétérogène induite lors du procédé d’injection 

fait en sorte que le comportement en fatigue n’est pas homogène dans toute la pièce, en 

particulier à cause de l’orientation des fibres qui n’est pas la même dans toute la structure. 

Pratiquement nous allons tester en fatigue des plaques rectangulaires présentant une 

microstructure relativement homogène. Ce qui n’est pas le cas, dans la pratique, pour des pièces 

de véhicule automobile  (hayons par exemple) où la densité de fibres ainsi que leurs orientations 

varient d’un endroit à l’autre. Dès à présent, nous pouvons noter que l’augmentation du taux de 

fibres entraînera une meilleure résistance mécanique et donc une meilleure tenue en fatigue et 

que plus les fibres seront orientées dans le sens du chargement plus la résistance en fatigue sera 

meilleure.  

Un seul claquage d’hayon peut produire une dizaine d’ondes de choc de différentes amplitudes 

espacées d’une période variant entre 0.1 s et 1 seconde. Dans les cas extrêmes, les hayons 

peuvent être sollicités toutes les secondes. Nous fixons alors notre plage de fréquence de travail 

de 1 Hz à 10 Hz.  

L’environnement de travail quant à lui est régi par deux paramètres importants à savoir, la 

température et l’humidité. Le polypropylène est connu pour sa bonne résistance à l’humidité, 

ce paramètre sera négligé lors de notre étude. Par contre la température de sollicitation influence 

directement le comportement mécanique de notre matériau vu sa nature semi-cristalline et sa 

température de transition vitreuse située aux alentours de 5°C. Le cahier des charges des hayons 

prévoit même des températures d’utilisation extrêmes pouvant atteindre les 80 °C.  

1.2.4.2. Auto-échauffement et fatigue thermomécanique 

 Le phénomène d’auto-échauffement se produisant lors d’une sollicitation en fatigue est 

largement étudié pour les matériaux composites à matrice thermoplastique ; les travaux de 
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recherche concernant ceux à matrice polyamide constitue la quasi-totalité. Il s’agit d’une 

augmentation de la température du matériau, même si celle de l’environnement est maintenue 

constante. Ce phénomène est lié principalement à la nature viscoélastique de la matrice,  au 

frottement entre les chaînes macromoléculaires et vient se superposer à la fatigue mécanique 

(endommagement) pour diminuer drastiquement la durée de vie en fatigue, il s’agit du couplage 

thermomécanique (6,37–43).  

Bernasconi (44) s’est intéressé à l’auto-échauffement du polyamide chargé en fibres de verre et 

a conclu que la température surfacique du matériau a la même tendance que la déformation 

maximale en fatigue. Il a aussi noté que plus l’amplitude et la fréquence augmentaient plus 

l’auto-échauffement était important.  

Zhou et Mallick (39) ont étudié l’effet de la fréquence sur la durée de vie en fatigue du 

polyamide renforcé en fibres de verre, ils ont noté que pour des fréquences comprises entre 0.5 

Hz et 2 Hz l’augmentation de la fréquence améliore la durée de vie du fait que l’auto-

échauffement est inexistant, nous parlons ici de fatigue mécanique. Pour des fréquences entre 

2 et 20 Hz, ils ont conclu que la fatigue thermique prend une place plus importante, elle se 

superpose à la fatigue mécanique et la durée de vie diminue.  

Ce phénomène de couplage a était confirmé par Esmaeillou et al (42) pour du polyamide 66 

renforcé par des fibres de verre pour des fréquences comprises entre 20 Hz et 60 Hz lors d’essais 

de fatigue du type traction-traction. Ils ont rapporté que pour les faibles fréquences la fatigue 

mécanique est dominante tandis qu’aux fréquences élevées un couplage fatigue mécanique et 

thermique est observé. 

Arif et al (6) ont étudié le couplage thermomécanique du polyamide chargé en utilisant 

l’évolution du module dynamique en fatigue comme indicateur d’endommagement (figure 1-

9). Ils ont conclu que ce dernier suit deux régimes d’évolution. Le premier régime présente une 

valeur assez stable pour les premiers 1000 cycles ; puis un deuxième régime avec une 

diminution assez importante cela en fonction de l’amplitude du chargement. Ils ont lié cela 

directement à l’évolution de la température qui suit elle aussi deux régimes d’évolution. Le 

premier correspond aux valeurs stables du module dynamique et est associé à la dissipation 

d’énergie due à la nature viscoélastique de la matrice. Le deuxième régime démarre lui aussi à 

partir de 1000 cycles et est caractérisé par une cinétique d’évolution de la température moins 

importante que celle du premier régime. Cette évolution de la température correspond à la 

diminution drastique du module dynamique signifiant que l’énergie de déformation appliquée 
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au matériau est non seulement dissipée sous forme de chaleur due à la nature viscoélastique de 

la matrice, mais aussi dissipée par création et coalescence de micro fissures. 

 

Figure 1-9 Evolution du module dynamique, de la déformation maximale et de la température en fatigue du PA66  

a) éprouvettes sens longitudinale  b) éprouvettes sens travers (6)  

 

Pegorreti et al. (45) ont étudié la propagation des fissures sur un polypropylène renforcé par des 

fibres de verre courtes. Pour chaque valeur fixe de DK (facteur d’intensité de contrainte) et de 

DG (amplitude de la vitesse de dissipation de l’énergie de déformation), la vitesse de 

propagation des fissures augmente quand la fréquence augmente.  

1.2.5.  Mécanismes d’endommagement des thermoplastiques  

1.2.5.1. Endommagement en sollicitation monotone 

 Une structure composite est le lieu de plusieurs mécanismes d’endommagement, cela 

en fonction de la composition du matériau composite et du type de chargement. Dans la majorité 

des cas, la dégradation des matériaux composites commence à l’échelle microscopique quand 

les contraintes locales à l’interface fibre-matrice atteignent une valeur limite.  Cela se traduit 

par des microfissurations matricielles, une décohésion des interfaces fibre-matrice, des ruptures 

de fibre, etc. Macroscopiquement l’endommagement se déclenche pour une contrainte aux 

alentours de 25-40% de la contrainte à rupture et se traduit par une perte de rigidité du matériau 

(6,17,46).  
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Pour les composites à fibres longues (composites stratifiés), la coalescence de ces micros 

défauts conduit à une fissuration intra-laminaire, inter-laminaire ou bien translaminaire cela en 

fonction du chargement (47). Pour les matériaux composites à fibres courtes ; notre cas d’étude; 

la coalescence de ces microfissures conduit à des macros fissures souvent perpendiculaires au 

sens du chargement et menant à la ruine du matériau (6,9,24,30,37,48–52). L’étude de ces 

mécanismes d’endommagement, leurs seuils et cinétiques d’apparition à l’échelle 

microscopique, l’importance d’un mécanisme sur un autre et leurs liaisons avec les propriétés 

macroscopiques est d’une importance primordiale afin de pouvoir mettre en place une variable 

d’endommagement microscopique « d » et de définir son interconnexion avec la variable 

d’endommagement macroscopique « D ». Ces variables d’endommagement sont les clés pour 

une modélisation prédictive du comportement des matériaux composites et pour la mise en 

place des critères de rupture en quasi statique et en fatigue. 

Pour les composites à fibres courtes, trois types d’endommagement sont susceptibles de se 

produire au niveau microscopique : 

• La fissuration matricielle : les défauts ou porosités présents dans la matrice sont le 

siège de microfissures qui se développent et se propagent selon une direction 

perpendiculaire à la sollicitation (dans le cas d’une sollicitation en traction). La 

contrainte au niveau des fissures entraîne soit une décohésion interfaciale, soit la 

rupture de fibres. 

• La rupture de fibre : elle se produit lorsque la contrainte appliquée excède la 

contrainte à la rupture de la fibre.  

• La décohésion interfaciale : les deux mécanismes précédemment cités 

s’accompagnent généralement de la rupture de l’interface fibre-matrice. Cette 

décohésion est associée à la qualité d’adhésion entre les surfaces. Ainsi, pour une 

interface résistante, la fissuration initiée dans la matrice conduit à la rupture de fibre 

sans décohésion de l’interface. Inversement pour une interface peu résistante, la 

fissuration conduit à la décohésion de l’interface fibre-matrice sans qu’il y ait 

rupture de fibres. 

 Les mécanismes de rupture des thermoplastiques renforcés en fibres courtes soumis à 

de la traction ont été initialement étudiés en quasi-statique par Sato sur la base d’observations 

microscopiques et de mesures en émission acoustique (51,52). Le scénario de rupture qu’il 

propose est le suivant (figure 1-10). 
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Figure 1-10 Mécanismes d'endommagement proposés par Sato (52) 

• 1. Les fissures sont initiées à l’interface fibres/matrice en tête de fibres. 

• 2. Les fissures se propagent dans la matrice le long de l’interface, laissant une fine 

couche de matrice adhérer à la fibre. Seuls les systèmes présentant une faible 

interface fibre/ matrice se rompent ainsi. 

• 3. Les fissures croissent dans la matrice, initiées par les craquelures interfaciales, 

accompagnées d’une déformation plastique de la matrice. 

• 4. Les zones de matrice microfissurées et déformées plastiquement coalescent, la 

propagation est alors stable et la rupture ductile. 

• 5. Une fois la taille de la zone ductile devenue critique, la propagation devient 

instable et le reste du matériau se rompt de manière fragile. 

 L’étude des mécanismes d’endommagement continue de solliciter l’intérêt des 

chercheurs. Récemment Achour et al (17), ont étudié les mécanismes d’endommagement pour 

le polypropylène chargé lors d’essais quasi statiques in situ au MEB (Microscope Electronique 

à Balayage) en flexion quatre points sur des éprouvettes coupées transversalement. Ils en ont 

déduit que la décohésion de l’interface fibre-matrice est le mécanisme d’endommagement 

prépondérant lors de la sollicitation mécanique, seules quelques ruptures de fibre ont été 

observées vers la fin de l’essai. 

La microtopographie est un moyen incontournable pour suivre les mécanismes 

d’endommagement, Arif et al (53) ont utilisé cette technique couplée à des observations au 

Microscope Electronique à balayage (MEB) in situ (figure 1-11), sur du PA66 chargé en fibres 

de verre à différents taux d’humidité et ont constaté le scénario d’endommagement suivant : 
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• L’initiation de l’endommagement apparaît sous la forme de décohésion fibre-matrice 

aux extrémités de fibres et plus généralement là où les fibres sont proches les unes des 

autres, du fait d’une concentration de contrainte  

• Les décohésions interfaciales se propagent ensuite le long des interfaces fibre-matrice 

accompagnées de quelques ruptures de fibre  

• A un niveau de contrainte élevée en flexion, des microfissures matricielles apparaissent 

et s’accompagne de bandes de déformation matricielle. 

• La propagation des microfissures matricielles provoque une accumulation de 

l’endommagement amenant à la ruine du matériau. 

 

Figure 1-11 Mécanismes d’endommagement observés par μCT sur une éprouvette de PA66/GF30 conditionnée à HR 

= 50% et soumise à un essai de traction : a) décohésion de la matrice en tête de fibre, b) décohésion de l’interface 

fibre/matrice, c) ruptures de fibre et d) microfissures matricielles (53). 

 

Nous concluons ici, que dans la majorité des études citées, l’interface fibre-matrice semble être 

le phénomène d’endommagement prépondérant, vu que celle-ci est le point d’initiation et de 

propagation des microfissures menant à la rupture du matériau. 

1.2.5.2. Endommagement en fatigue  

 Les travaux de Horst et Spoormaker (9,54) sur les mécanismes d’endommagement du 

PA66 renforcé en fibres de verre courtes en quasi-statique et en fatigue ont permis de proposer 

un scénario d’endommagement en fatigue semblable à celui de Sato. Ce scénario est basé 

principalement sur la création de vide à l’interface fibre-matrice. Il a depuis été largement validé 

d’après la littérature (37,55) et a affirmé son indépendance à de nombreux paramètres, dont le 

type de chargement ou la température. Pour les deux chercheurs, la différence entre les deux 

chargements se traduit au niveau de la cinétique de propagation. Cette conclusion est de 
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première importance notamment dans la proposition d’un modèle prédictif de la durée de vie 

en fatigue. 

Arif et al (6) ont effectué des analyses micro-tomographiques sur des éprouvettes soumises à 

des essais de fatigue jusqu’à rupture. Les images obtenues (figure 1-12) ont permis d’étudier 

les vides créés en fatigue, en termes de volume, d'orientation et de facteur de forme. Ils ont 

confirmé que les vides ont tendance à avoir la même orientation que les fibres et ont conclu que 

le mécanisme d'endommagement dominant est lié à la décohésion de l'interface fibre-matrice, 

puisqu’il ne peut pas être dû aux ruptures de fibres ou aux seules fissurations de la matrice. Ils 

ont noté aussi que l'endommagement est réparti sur l'ensemble de la zone d'observation avec 

une certaine dispersion même au sein d’une même couche. 

 

Figure 1-12 Image obtenue par microtopographie d’une zone fortement endommagée d’une éprouvette qui a été 

chargée en fatigue jusqu’à la rupture. Les couleurs bleue et verte représentent respectivement la fibre et la zone 

endommagée (6). 

Rolland et al (48,49) ont étudié l’endommagement en fatigue du PA66 chargé en utilisant des 

analyses micro-tomographiques in situ à rayons X. Les essais ont permis de suivre les 

phénomènes de cavitation, d’endommagement en tête de fibres, de rupture de fibres, de 

décohésions interfaciales ainsi que le phénomène de microfissurations et les mécanismes 

d’endommagement tout au long de la fatigue. Ils ont conclu que le phénomène de cavitation 

joue un rôle important dans le scénario d’endommagement en fatigue et ont avancé que cette 

cavitation constitue l’élément déclencheur des autres phénomènes d’endommagement.  

 Cependant, rares sont les études permettant de quantifier l’évolution de 

l’endommagement des matériaux composites tout au long de la fatigue, nous citons ici le travail 

de Tamboura et al (56), sur des composites SMC. Ce travail basé sur des essais interrompus, 

avec suivi de l’endommagement à l’échelle microscopique, a permis de quantifier la densité de 

fissures par famille d’orientation de fibres allant de 0° à 90° et ceci tout au long de la durée de 
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vie en fatigue. Ils ont aussi permis de conclure que l’endommagement à l’interface fibre-matrice 

est le principal moteur de l’endommagement 

Nous concluons en soulignant que les travaux de Tamboura et ceux d’Arif permettant de suivre 

l’endommagement en fatigue via deux méthodes différentes (Observation MEB, et 

microtopographie) suggèrent tous les deux un scénario d’endommagement globalement 

identique à celui observé en quasi-statique. Cela signifie  qu’un modèle micromécanique basé 

sur la décohésion de l’interface fibre-matrice peut être adéquat pour modéliser la réponse 

mécanique du matériau que ce soit en quasi-statique ou en fatigue. 

1.3. Modélisation du comportement mécanique des matériaux composites 

 L’utilisation d’un matériau composite implique la connaissance de sa loi de 

comportement. Il s’agit ici de décrire le comportement macroscopique du matériau à partir des 

différentes phases le constituant. Nombreux sont les modèles développés pour atteindre cette 

connaissance, ces derniers peuvent être classifiés en deux types d’approches, à savoir 

l’approche phénoménologique et l’approche multi-échelle. 

1.3.1. L’approche phénoménologique 

 L’approche phénoménologique traite le comportement du matériau à l'échelle de son 

utilisation (structure) et fait abstraction, du moins dans sa formulation, des hétérogénéités de la 

microstructure. Cette approche est basée sur la mécanique des milieux continus et intègre des 

résultats d'observations relevés expérimentalement. L’évolution du comportement mécanique 

d’un matériau, à partir de son état initial jusqu’à sa ruine, est décrite par la théorie de 

l’endommagement qui a vu le jour avec Rbotnov et Kachanov (57–59) avec l’introduction d’un 

paramètre scalaire D décrivant l’état d’endommagement d’une section S d’un échantillon 

présentée sur la figure 1-13. Ce paramètre prend la valeur 0 pour un échantillon sain et 1 pour 

un échantillon rompu.  

 

Figure 1-13 Rapport de vide dans un matériau 
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Avec Sv l’aire des vides dans la section, le paramètre D est défini tel que : 

𝐷 =
𝑆𝑣

𝑆
        𝐸𝑄(1.1) 

De même, le module de Young du matériau endommagé 𝐸𝐷 est défini par : 

𝐸𝐷 = 𝐸(1 − 𝐷)          𝐸𝑄(1.2) 

Dans ce cas le matériau endommagé reste isotrope, car le scalaire D ne prend en compte que la 

surface des vides. Lemaitre et Chaboch (60,61) se sont inspirés de cette approche et ont introduit 

le principe de l’équivalence de densité d’énergie pour proposer un tenseur d’endommagement 

d’ordre 4 . De façon générale, cette approche introduit des variables d’endommagement internes 

phénoménologiques ; ces variables d’endommagement sont définies de diverses façons selon 

les auteurs : 

- soit à partir des variations relatives des modules élastiques (62–66) 

- soit à partir des variations relatives du tenseur des souplesses (67),  

- soit encore en proposant une formulation mixte rigidité/souplesse (68) 

Elle présente par ailleurs l’avantage de la simplicité d’écriture des lois constitutives et de 

l’implémentation dans les codes numériques. Toutefois, les évolutions des variables 

d’endommagement ne sont identifiées qu’expérimentalement. Un changement de la 

microstructure du matériau impose la réalisation d’autres essais d’où la limitation de 

l’approche. 

1.3.2. L’approche multi-échelle 

 La méthode micromécanique de modélisation permet la recherche du comportement 

global ou effectif à partir des propriétés des différents constituants des interfaces et des 

interactions. Le problème de base consiste à considérer la détermination de la réponse d'un 

échantillon représentatif soumis à un type quelconque de chargement et ceci en supposant un 

comportement élastique en tout point de l'échantillon. Le champ de contrainte est alors lié au 

champ de déformation par le tenseur des modules élastiques 𝐶𝑖𝑗𝑘𝑙: 

σ𝑖𝑗 = 𝐶𝑖𝑗𝑘𝑙Ɛ𝑘𝑙         𝐸𝑄(1.3)

La nature hétérogène de l'échantillon suppose une variation du tenseur des modules élastiques 

au sein du volume. A partir des comportements locaux, un passage au  comportement réel  de 

l'échantillon est effectué par une transposition d'échelles micro-macro. Les premiers modèles 

simples ont été proposés par Voigt (69) pour un chargement en déplacement imposé et par 

Reuss (70) pour une traction imposée. Ces modèles, comme le montrera plus tard Hill (71), 

fournissent respectivement les bornes supérieure et inférieure des constantes élastiques 
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effectives. L’importance de ce résultat n'est pas dans sa qualité, mais dans le principe même de 

son existence. Il offre une référence de comparaison ou de première estimation, pour les 

approches postérieures à celles de Voigt et Reuss.  

Presque toutes les approches micromécaniques utilisent dans leur formulation un milieu de 

référence prépondérant qui peut être la matrice (ou encore l'hétérogénéité importante) ou même 

le milieu effectif à déterminer. Les subdivisions effectuées dans ces approches de résolution 

sont souvent liées au choix du milieu de référence 

Les travaux d’Eshelby (72) ont servi de base au modèle de Mori-Tanaka (73) et au schéma auto-

cohérent de Kröner (74) sur lesquels nous reviendrons plus loin. D'un autre côté apparaissent 

de nouvelles méthodes concourant toujours à une meilleure intégration de la structure micro 

hétérogène des matériaux composites. C'est le cas des méthodes variationnelles de Hashin et 

Shtrikman (75,76) qui ont permis de resserrer les bornes des constantes élastiques effectives. 

Ces méthodes sont basées sur le postulat que le comportement effectif d'un échantillon 

hétérogène est le résultat d'une perturbation (par une petite variation des propriétés 

micromécaniques) du comportement d'un autre échantillon homogène. Cette hypothèse permet 

alors d'utiliser les connaissances mathématiques des développements en série de perturbations 

avec une généralisation au cas de variations non négligeables. Sur le même principe, nous 

pouvons mentionner les méthodes du type schéma différentiel, proposé pour la première fois 

par Bruggeman (77). Ce schéma est basé sur le principe d'une construction progressive du 

milieu hétérogène. Les avantages et inconvénients de ces différents modèles sont liés en partie 

à la description faite de la microstructure. Après cette généralité sur les approches 

micromécaniques, nous pouvons nous intéresser en détail aux approches de type Eshelby, dont 

le centre de considération est une inclusion noyée interagissant avec un milieu environnant. 

Toutes les méthodes dérivées ne diffèrent les unes des autres que par les hypothèses formulées 

et la façon de résoudre l'équation de comportement. Ce sont des approches qui offrent une 

compréhension plus naturelle pour l’interprétation et la manipulation de la microstructure et 

ceci de la première approximation de Kröner en supposant un milieu de référence identique à 

l'hétérogénéité jusqu'à l'approximation auto-cohérente. 

1.3.2.1. Notion d’échelles 

 L’objectif est de proposer un modèle prédictif du comportement mécanique du matériau. 

Une étude multi-échelle est donc nécessaire afin de bien atteindre cet objectif. Il s’agit 

d’analyser le matériau à différentes échelles. On distingue alors :  
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- L’échelle microscopique, c’est l’échelle des fibres. L’étude du matériau à ce niveau 

consiste généralement en des observations lors d’essais de traction ou de flexion in situ 

MEB ou bien à des essais mécaniques interrompus couplés à des observations MEB. 

Cela a pour objectif de bien observer le matériau à l’échelle de la fibre et d’étudier les 

différents mécanismes d’endommagement qui se produisent (fissuration matricielle, 

décohésion fibre-matrice…)  

- L’échelle macroscopique, c’est l’échelle de l’éprouvette qui voit le matériau comme 

étant homogène. L’étude à ce niveau comprend tous les essais mécaniques standards, à 

savoir : traction, flexion, compression, fatigue… 

- L’échelle de la structure, c’est l’échelle de la pièce mécanique dans son environnement 

de travail, c’est-à-dire soumise à des champs inhomogènes liés d’une part aux 

conditions limites, au design de la pièce et d’autre part à la variation de la microstructure 

au sein de la pièce. A ce stade il s’agit de faire des essais sur des structures entières 

nécessitant des moyens expérimentaux généralement encombrants et onéreux. 

1.3.2.2. Principe de la modélisation multi-échelle 

 La modélisation par changement d’échelle qui repose sur la substitution d’un milieu 

hétérogène par un Milieu Homogène Equivalent (MHE) permettrait cette prise en compte des 

hétérogénéités. Le comportement macroscopique du matériau est estimé par l’analyse des 

propriétés des différentes phases qui le constituent. La modélisation relie les phénomènes 

microscopiques au comportement macroscopique en remplaçant un milieu hétérogène par un 

milieu homogène « en moyenne » équivalent, cela est décrit sur la figure 1-14 : 

 

Figure 1-14 Passage micro-macro 

a) Notion de VER et démarches de la modélisation multi-échelle 

 Les relations entre les deux échelles sont établies pour un Volume Elémentaire 

Représentatif : VER  (76). Ce volume doit être assez petit par rapport à la taille de la structure 

pour que les sollicitations qu’il subit soient macroscopiquement homogènes et assez grand par 
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rapport à la taille des hétérogénéités afin que les résultats restent inchangés pour un volume 

plus grand. 

Trois étapes caractérisent généralement le changement d’échelle : 

• La représentation : définition des phases constitutives du matériau, de leur répartition 

spatiale, de leur géométrie, et de leur comportement mécanique. 

• La localisation : modélisation mécanique et définition des relations entre champs locaux 

et grandeurs macroscopiques. 

• Homogénéisation : détermination du comportement effectif par moyenne des 

contraintes et déformations. On détermine ainsi le lien entre l’échelle micro et macro. 

b) 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 homogène. Les phases sont classées par familles, regroupant au sein d’une même 

famille : les renforts possédant la même géométrie, les mêmes orientations, et le même 

comportement mécanique. On définit également ici le VER  avec ses caractéristiques : 

• d : représente la taille caractéristique des hétérogénéités 

• l : taille du VER 

• L : taille de la structure 

• Le VER doit respecter le principe de séparation des échelles autrement dit : 

• L >> l et  l  >>  d 

La détermination du VER se fait de manière statistique. En effet deux volumes élémentaires 

avec des géométries différentes peuvent être des VER si, macroscopiquement, leur 

comportement est le même.  

c) La localisation  

 Cette étape permet de relier les champs mécaniques locaux aux sollicitations 

mécaniques appliquées sur le contour du VER. On établit, ainsi, les relations de passage de 

l'échelle macroscopique à l'échelle microscopique.  

La moyenne volumique 〈a〉v d’un champ a(x) en tout x d’un volume V est définie par : 

〈𝑎〉𝑣 =
1

|𝑉|
∫𝑎(𝑥)𝑑𝑉
𝑣

        𝐸𝑄(1.4) 

On définit les tenseurs de rigidité et de souplesse notés respectivement  C et S : 
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〈𝜎〉𝑣 = 𝑪: 〈𝜀〉𝑣          𝐸𝑄(1.5) 

〈𝜀〉𝑣 = 𝑺: 〈𝜎〉𝑣         𝐸𝑄(1.6) 

Par la suite on notera V  le volume du VER,  ∂V son contour, et n la normale extérieure à ∂V.  

On définit 𝜀(𝑥) et 𝜎(𝑥) respectivement les champs de déformations et de contraintes 

microscopiques. Par la suite, on notera E les déformations et Σ les contraintes macroscopiques 

sur V comme étant les moyennes volumiques respectivement de  𝜀(𝑥) et 𝜎(𝑥) : 

𝐸 = 〈𝜀〉𝑣        𝐸𝑄(1.7) 

𝛴 = 〈𝜎〉𝑣       𝐸𝑄(1.8) 

On définit également le tenseur de localisation des déformations, noté 𝑨 et le tenseur de 

concentration des contraintes noté 𝑩 par les relations suivantes : 

𝜎(𝑥) = 𝑩(𝑥) ∶ 𝛴         𝐸𝑄(1.9) 

𝜀(𝑥) = 𝑨(𝑥) ∶ 𝐸         𝐸𝑄(1.10) 

Au vu des définitions précédentes, les tenseurs de localisation et de concentration doivent 

vérifier les égalités suivantes : 

〈𝐴〉𝑣 = 𝐼        𝐸𝑄(1.11) 

〈𝐵〉𝑣 = 𝐼        𝐸𝑄(1.12) 

Où I désigne la matrice identité. 

d) L’homogénéisation 

 Cette dernière étape permet, grâce à l'analyse précédemment réalisée des champs 

mécaniques ou thermiques au sein du VER, d'en déterminer la réponse moyenne. On établit 

ainsi, les relations de passage de l'échelle microscopique à l'échelle macroscopique et on en 

déduit ses propriétés apparentes. Concrètement, il s'agit de calculer le tenseur d'élasticité 

effectif, d'ordre 4, et noté Ceff, du VER. 

Deux approches peuvent être utilisées pour définir ce tenseur : l'approche mécanique, et 

l'approche énergétique. Le tenseur de rigidité Ceff est alors donné par les relations suivantes : 

Approche mécanique : 

𝛴 = 𝑪𝑒𝑓𝑓
𝑚𝑒𝑐𝑎: 𝐸         𝐸𝑄(1.13) 
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Approche énergétique : 

〈
1

2
𝜀: 𝑪(𝑥): 𝜀〉 =

1

2
𝐸: 𝑪𝑒𝑓𝑓

𝑒𝑛𝑒𝑟: 𝐸        𝐸𝑄(1.14) 

L’équivalence entre les deux approches est établie par la condition de Hill qui stipule que le 

travail macroscopique doit être égal à la moyenne du travail microscopique (79) 

1

2
〈𝜀: 𝜎〉𝑣 =

1

2
𝐸: 𝛴        𝐸𝑄(1.15) 

Par la suite, on ne traitera que de l’approche mécanique. On désignera par la suite le tenseur 

𝑪𝑒𝑓𝑓
𝑚𝑒𝑐𝑎 par son écriture réduite : 𝑪𝑒𝑓𝑓. Plusieurs conditions aux limites vérifient la condition de 

Hill. Dans la littérature (79) deux types de conditions limites reviennent souvent : les conditions 

homogènes sur le contour et les conditions périodiques. Il est également possible d’imposer des 

conditions mixtes portant sur les contraintes et les déformations à la fois (80).  

Dans notre cas nous allons nous intéresser aux conditions homogènes sur le contour.  

Condition de déformations homogènes :  

La condition de déformations homogènes consiste à appliquer un déplacement u(x) sur la 

surface extérieure 𝜕𝑉 du VER telle que : 

𝑢(𝑥) = 𝜀(𝑥). 𝑥 = 𝐸. 𝑥        𝐸𝑄(1.16) 

Avec :

𝐸 = 〈𝜀〉𝑣         𝐸𝑄(1.17) 

Condition de contrainte homogène : 

Cette condition consiste à imposer un vecteur contrainte t sur le contour tel que : 

𝑡(𝑥) = 𝜎(𝑥). 𝑛 = 𝛴. 𝑛        𝐸𝑄(1.18) 

Avec 

𝛴 = 〈𝜎〉𝑣         𝐸𝑄(1.19) 

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 dès lors que ces volumes augmentent et se 

rapprochent de la taille du VER (81). 

Expression des tenseurs de rigidité et de souplesse apparents : 

𝛴 = 〈𝜎〉𝑣 = 〈𝑪 ∶ 𝜀〉𝑣 = 〈𝑪 ∶ 𝑨〉𝑣 : 𝐸  = 𝑪𝑒𝑓𝑓: 𝐸        𝐸𝑄(1.20) 
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𝐸 = 〈𝜀〉𝑣 = 〈𝑺 ∶ 𝜎〉𝑣 = 〈𝑺 ∶ 𝑩〉𝑣 : 𝛴 = 𝑺𝑒𝑓𝑓: 𝛴          𝐸𝑄(1.21) 

En raisonnant sur les phases « p » du matériau considéré, où « m » sera l’indice dédié à la 

matrice et « i » sera celui dédié aux familles de fibres. Alors, si «𝑓𝑗» désigne la fraction 

volumique de la phase i, on peut écrire : 

𝛴 =∑𝑓𝑝 〈𝜎〉𝑝

𝑛

𝑝=1

= 𝑓𝑚 〈𝜎〉𝑚 +∑𝑓𝑖 〈𝜎〉𝑖

𝑛

𝑖=1

        𝐸𝑄(1.22) 

𝐸 = ∑𝑓𝑝 〈𝜀〉𝑝

𝑛

𝑝=1

= 𝑓𝑚 〈𝜀〉𝑚 +∑𝑓𝑖 〈𝜀〉𝑖

𝑛

𝑖=1

        𝐸𝑄(1.23) 

On obtient donc : 

𝛴 = 𝑓𝑚 〈𝜎〉𝑚 +∑𝑓𝑖 〈𝜎〉𝑖

𝑛

𝑖=1

        𝐸𝑄(1.24) 

    = 𝑪𝑚𝑓𝑚 〈𝜀〉𝑚 +∑𝑪𝑖𝑓𝑖 〈𝜀〉𝑖

𝑛

𝑖=1

          𝐸𝑄(1.25) 

    =  𝑪𝑚𝐸 +∑(𝑪𝑖 − 𝑪𝑚)𝑓𝑖 〈𝜀〉𝑖

𝑛

𝑖=1

        𝐸𝑄(1.26) 

= 𝑪𝑚𝐸 + 𝐸∑(𝑪𝑖 − 𝑪𝑚)𝑓𝑖𝑨𝑖

𝑛

𝑖=1

        𝐸𝑄(1.27) 

et 

𝐸 = 𝑓𝑚 〈𝜀〉𝑚 +∑𝑓𝑖 〈𝜀〉𝑖

𝑛

𝑖=1

        𝐸𝑄(1.28) 

   = 𝑺𝑚𝑓𝑚 〈𝜎〉𝑚 +∑𝑺𝑖𝑓𝑖 〈𝜎〉𝑖

𝑛

𝑖=1

         𝐸𝑄(1.29) 

   =  𝑺𝑚𝛴 +∑(𝑺𝑖 − 𝑺𝑚)𝑓𝑖 〈𝜎〉𝑖

𝑛

𝑖=1

        𝐸𝑄(1.30) 

= 𝑺𝑚𝛴 + 𝛴∑(𝑺𝑖 − 𝑺𝑚)𝑓𝑖𝑩𝑖

𝑛

𝑖=1

       𝐸𝑄(1.31) 

Soit pour les tenseurs de rigidité et de souplesse : 

𝑪𝑒𝑓𝑓 = 𝑪𝑚 +∑(𝑪𝑖 − 𝑪𝑚)𝑓𝑖𝑨𝑖

𝑛

𝑖=1

        𝐸𝑄(1.32) 
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𝑺𝑒𝑓𝑓 = 𝑺𝑚 +∑(𝑺𝑖 − 𝑺𝑚)𝑓𝑖𝑩𝑖

𝑛

𝑖=1

        𝐸𝑄(1.33) 

Ces relations sont communes à tous les modèles micromécaniques. C’est la détermination des 

tenseurs de localisation des déformations 𝐴𝑖 et de concentration des contraintes 𝐵𝑖 qui différent 

selon les modèles.  
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1.3.3. Modèles d’homogénéisation en élasticité linéaire 

1.3.3.1. Bornes de Voigt et Reuss 

 La Borne de Voigt est basée sur une approche en déformation. L’hypothèse émise est 

que la déformation est constante dans toutes les phases p du matériau. On suppose que cette 

déformation est égale à la déformation macroscopique imposée. Autrement dit : 

𝜀𝑝 = 𝐸        𝐸𝑄(1.34) 

Le tenseur de déformation se simplifie et est égal au tenseur unité : 

𝐴 = 𝐼        𝐸𝑄(1.35)

La borne de Reuss, quant à elle, est une approche en contrainte. On considère ici que c’est la 

contrainte qui est constante dans toutes les phases du matériau. En raisonnant de manière 

analogue à la borne de Voigt, la borne de Reuss impose que cette contrainte soit égale à la 

contrainte macroscopique imposée : 

𝜎𝑝 = 𝛴        𝐸𝑄(1.36) 

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

𝐵 = 𝐼        𝐸𝑄(1.37) 

Les approches de Voigt et de Reuss (69,70) nous donnent les bornes supérieures et inférieures 

du comportement équivalent. On notera quand même que pour des rigidités de la matrice et du 

renfort très différentes, ces bornes nous donnent un intervalle trop large pour la rigidité du 

matériau. 

1.3.3.2. Approche d’Eshelby 

 La plupart des modèles envisagés par la suite découlent de l’approche d’Eshelby (72) 

qui a résolu ce qu’on appelle le « problème de l’inclusion » et qui concerne une inclusion 

ellipsoïdale noyée dans une matrice infinie isotrope. Cette approche consiste à relier la 

déformation libre qu’aurai subi l’inclusion hors de la matrice, à la déformation qu’elle subit 

lorsqu’elle est plongée dans la matrice. Eshelby étendra par la suite cette approche à une 

hétérogénéité qui, contrairement à l’inclusion, a des propriétés différentes de la matrice. 

a) Problème de l’inclusion homogène 

 Soit une inclusion ellipsoïdale « I » noyée dans une matrice homogène infinie de rigidité 

« C » représentée sur la figure 1-15. On suppose les propriétés mécaniques de l’inclusion 

identiques à celles de la matrice. On impose à l’inclusion une déformation libre, identique à 
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celle qu’elle subirait hors de la matrice (ex : déformation thermique, plastique…) et notée εL.  

On cherche à déterminer la déformation εi à l’équilibre qui existe dans la matrice et dans 

l’inclusion. 

 

 

Eshelby a montré que cette déformation était liée à la déformation libre via un tenseur nommé 

tenseur d’Eshelby 𝑺𝑒𝑠ℎ et dont l’équation générale, basée sur le tenseur de Green, est explicitée 

dans tous les ouvrages de micromécanique, en particulier dans le livre de Mura (82) 

𝜀𝑖 = 𝑺
𝑒𝑠ℎ: 𝜀𝐿 = −𝑃: 𝜏        𝐸𝑄(1.38) 

Avec 

𝜏 = −𝑪𝑚 : 𝜀𝐿         𝐸𝑄(1.39) 

Nommée « contrainte de polarisation » associée à la déformation libre, et P le tenseur 

d’interaction de Hill: 

𝑷 = 𝑺𝑒𝑠ℎ: 𝑪𝑚
−1         𝐸𝑄(1.40) 

Les équations de comportement s’écrivent : 

{

𝜎𝑚 = 𝑪𝑚 ∶ 𝜀                                                                                         𝑑𝑎𝑛𝑠 𝑙𝑎 𝑚𝑎𝑡𝑟𝑖𝑐𝑒

𝜎𝑖 = 𝑪𝑚 ∶ (𝜀
𝑖 − 𝜀𝐿) = 𝑪𝑚: (𝑺

𝑒𝑠ℎ − 𝑰): 𝜀𝐿 = 𝑪𝑚 ∶ 𝜀
𝑖 + 𝜏        𝑑𝑎𝑛𝑠 𝑙′𝑖𝑛𝑐𝑙𝑢𝑠𝑖𝑜𝑛

       𝐸𝑄(1.41) 

Si on soumet la matrice à une contrainte Σ0 ou à une déformation 𝐸0 à l’infini. Les expressions 

deviennent (expressions valables également pour une inclusion hétérogène) : 

- Pour une déformation imposée : 

𝜀𝑖 = 𝐸0 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: 𝜀𝐿 = 𝐸0 − 𝑷: 𝜏        𝐸𝑄(1.42) 

- Pour une contrainte imposée : 

 

Cm 

I 
εL 

Figure 1-15 : Schéma du problème de l'inclusion 

homogène 
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𝜎𝑖 = Σ0 + 𝑪𝑚: (𝐒
𝑒𝑠ℎ − 𝐈): 𝜀𝐿        𝐸𝑄(1.43) 

On en déduit la « loi d’interaction » qui introduit le tenseur d’influence de Hill noté  𝑪∗ , 

symétrique, défini positif, qui caractérise la réponse de la matrice à la déformation libre qui lui 

est imposée par l’inclusion. Ce tenseur dépend exclusivement de la géométrie de l’inclusion et 

du tenseur de rigidité   𝑪: 

𝜎𝑖 − Σ0 = 𝑪𝑚: (𝐼 − (𝐒
𝑒𝑠ℎ)−1)⏟            

−𝑪∗

: (𝜀𝑖 − 𝐸0)          𝐸𝑄(1.44) 

b) Problème hétérogène  

 Eshelby a montré que le problème hétérogène était similaire au problème homogène 

(figure 1-16). En effet, on impose que le tenseur de contrainte τ qui apparaît dans le problème 

homogène induit une hétérogénéité de contrainte équivalente au problème hétérogène. 

 

 

On considère cette fois ci une hétérogénéité ellipsoïdale H de matrice de rigidité 𝑪𝐻 et de 

déformation à l’équilibre εH, noyée dans une matrice infinie de rigidité 𝑪 (figure 1-16). Les 

équations de comportement dans le problème hétérogène et homogène sont données par : 

{
 
 

 
 
𝜎𝑚 = 𝑪𝑚 ∶ 𝜀

𝑚                                                                                𝑑𝑎𝑛𝑠 𝑙𝑒𝑠 𝑚𝑎𝑡𝑟𝑖𝑐𝑒𝑠

𝜎𝐻 = 𝑪𝐻 ∶ 𝜀𝐻 = 𝑪𝑚:  𝜀
𝐻 + ( 𝑪𝐻 − 𝑪𝑚):  𝜀

𝐻                    𝑑𝑎𝑛𝑠 𝑙′ℎ𝑒𝑡𝑒𝑟𝑜𝑔𝑒𝑛é𝑖𝑡é

𝜎𝑖 = 𝑪𝑚 ∶ 𝜀
𝑖 − 𝑪𝑚 ∶ 𝜀

𝐿                                             𝑑𝑎𝑛𝑠 𝑙′𝑖𝑛𝑐𝑙𝑢𝑠𝑖𝑜𝑛 ℎ𝑜𝑚𝑜𝑔è𝑛𝑒

𝐸𝑄(1.45) 

En identifiant dans la dernière équation 𝜀𝑖par 𝜀𝐻 et 𝜎𝑖 par 𝜎𝐻  on peut déterminer l’expression 

de la déformation libre dans le cas de l’hétérogénéité : 

𝑪𝑚:  𝜀
𝐻 + ( 𝑪𝐻 − 𝑪𝑚):  𝜀

𝐻 = 𝑪𝑚 ∶ 𝜀
𝐻 − 𝑪𝑚 ∶ 𝜀

𝐿 

                      
         𝐸𝑄(1.46) 

⇔ ( 𝑪𝐻 − 𝑪𝑚):  𝜀
𝐻 = −𝑪𝑚 ∶ 𝜀

𝐿         𝐸𝑄(1.47) 

⇔ −(𝑪𝑚)
−1 ∶  ( 𝑪𝐻 − 𝑪𝑚):  𝜀

𝐻 = 𝜀𝐿          𝐸𝑄(1.48) 

 

Cm 

E0 I 
ε

 

Cm 

E0 

 

H 

 

Figure 1-16 : Equivalence du problème hétérogène et du problème homogène avec une déformation libre 
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Si on impose une déformation sur le contour. L’expression de la déformation dans 

l’hétérogénéité, en remplaçant 𝜀𝐿 par son expression, devient : 

𝜀ℎ = 𝐸0 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: 𝜀𝐿 = 𝐸0 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: −(𝑪𝑚)
−1 ∶  ( 𝑪𝐻 − 𝑪𝑚): 𝜀

𝐻         𝐸𝑄(1.49) 

⇔ 𝐸0 = 𝜀𝐻: (𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝑚)
−1 ∶  ( 𝑪𝐻 − 𝑪𝑚))        𝐸𝑄(1.50) 

⇔ 𝜀𝐻 = 𝐸0 ∶ (𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝑚)
−1 ∶  ( 𝑪𝐻 − 𝑪𝑚))

−1

        𝐸𝑄(1.51) 

Qui peut se réécrire en fonction du tenseur d’interaction de Hill : 

𝜀𝐻 = 𝐸0 ∶ (𝑰 + 𝑷 ∶  ( 𝑪𝐻 − 𝑪𝑚))
−1

⏟                
𝑨𝐻

𝐸𝑄(1.52) 

On obtient ainsi le tenseur de localisation 𝑨𝐻. Dans certains cas particuliers, la résolution du 

problème permet d’avoir des solutions analytiques pour 𝑨𝐻,  𝑷,  𝑺𝑒𝑠ℎ,  𝑪∗. En effet, le tenseur 

d’Eshelby n’est facilement calculable que dans le cas où l’inclusion est de type isotrope ou 

isotrope transverse avec une géométrie particulière. Christensen a déterminé les valeurs 

analytiques du tenseur pour des inclusions sphériques et cylindriques. 

Le problème de l’hétérogénéité sera la source de plusieurs modèles d’homogénéisation en 

élasticité linéaire, dont la méthode des solutions diluées, les solutions auto cohérentes,  les 

bornes de Hashin et shtrikmann  ou  le modèle de Mori-Tanaka ,qui seront présentés par la suite. 

1.3.3.3. Méthode des solutions diluées 

Lorsque la fraction volumique des hétérogénéités est très faible, on peut directement 

appliquer le résultat d’Eshelby en considérant que les interactions entre les phases sont 

négligeables ; autrement dit chaque phase est traitée comme si elle était seule noyée dans la 

matrice. Cette méthode nommée méthode des solutions diluées consiste donc à appliquer le 

résultat hétérogène d’Eshelby à 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 : 

 𝑨𝑖 = 𝑨
𝐻 = (𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝑚)

−1 ∶  ( 𝑪𝑖 − 𝑪𝑚))
−1

        𝐸𝑄(1.53) 

𝑪𝑒𝑓𝑓 = 𝑪
𝑺𝑫 = 𝑪𝑚 +∑(𝑪𝑖 − 𝑪𝑚)𝑓𝑖 ∶

𝑛

𝑖=1

(𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝑚)
−1 ∶  ( 𝑪𝑖 − 𝑪𝑚))

−1

        𝐸𝑄(1.54) 
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1.3.3.4. Modèles auto cohérents 

 Contrairement au précédent modèle, le modèle auto-cohérent est applicable 

lorsqu’aucune des phases « i » n’a de rôle prépondérant (Autrement dit pas de matrice). 

Chacune des phases est alors assimilée à une inclusion noyée dans le Milieu Homogène 

Equivalent : MHE tel que représenté sur la figure 1-17. On repart donc des mêmes équations 

que pour les solutions diluées sauf que le tenseur d’Eshelby est évalué pour une « matrice 

homogène isotrope » (ce qui n’est pas toujours le cas) de propriété CAC. Le problème devient 

implicite, car les tenseurs 𝑨𝑖 vont dépendre du tenseur de rigidité effectif  CAC qui va lui-même 

dépendre des tenseurs 𝑨𝑖. La résolution se fait donc numériquement: 

𝑨𝑖 = (𝑰 + 𝑺
𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝑨𝑪)−1 ∶  ( 𝑪𝑖 − 𝑪𝑨𝑪))

−1

         𝐸𝑄(1.55) 

𝑪𝑒𝑓𝑓 = 𝑪
𝑨𝑪 =∑𝑪𝑖𝑓𝑖 ∶

𝑛

𝑖=0

(𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝑨𝑪)−1 ∶  ( 𝑪𝑖 − 𝑪𝑨𝑪))
−1

        𝐸𝑄(1.56) 

Dans le cas de notre composite avec fibre et matrice : 

𝑪𝑒𝑓𝑓 = 𝑪
𝑨𝑪 = 𝐶𝑚 +∑(𝑪𝑖 − 𝐶𝑚) 𝑓𝑖 ∶

𝑛

𝑖=1

(𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝑨𝑪)−1 ∶  ( 𝑪𝑖 − 𝑪𝑨𝑪))
−1

        𝐸𝑄(1.57) 

 

Figure 1-17 Principe du modèle auto cohérent 

1.3.3.5. Bornes de Hashin et Shtrikman 

 Les bornes de Hashin et Shtrikman (75,76) reposent sur un principe proche du modèle 

auto-cohérent à la différence que le MHE est remplacé par un milieu de substitution dont les 

propriétés sont connues. La matrice de substitution se voit affecter successivement des 

propriétés de la phase la plus rigide pour la borne supérieure puis de la plus souple pour la borne 

inférieure. La borne supérieure s’obtient en affectant à la matrice le tenseur de rigidité Cmax. Le 

tenseur de localisation s’écrit donc : 

𝑨𝑖
+ = (𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝒎𝒂𝒙)−1 ∶  ( 𝑪𝑖 − 𝑪𝒎𝒂𝒙))

−1
        𝐸𝑄(1.58) 

+…+ = 
 

MHE 

 

𝑪𝑨𝑪 

 

I

1 

 

MHE 

 

𝑪𝑨𝑪 

 

I

N 

 

MHE 

 

 

𝑪𝑨𝑪 
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Le tenseur de rigidité effectif supérieur s’écrit : 

𝑪𝒆𝒇𝒇
𝒎𝒊𝒏 = 𝑪𝑯𝑺+ =∑𝑪𝑖𝑓𝑖 ∶

𝑛

𝑖=0

(𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝒎𝒂𝒙)−1 ∶  ( 𝑪𝑖 − 𝑪𝒎𝒂𝒙))
−1
        𝐸𝑄(1.59) 

De même pour la borne inferieure, on affecte à la matrice le tenseur de rigidité Cmin : 

𝑨𝑖
− = (𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝒎𝒊𝒏)

−1
∶  ( 𝑪𝑖 − 𝑪𝒎𝒊𝒏))

−1

        𝐸𝑄(1.60) 

Le tenseur de rigidité effectif s’écrit : 

𝑪𝒆𝒇𝒇
𝒎𝒂𝒙 = 𝑪𝑯𝑺− =∑𝑪𝑖𝑓𝑖 ∶

𝑛

𝑖=0

(𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝒎𝒊𝒏)
−1
∶  ( 𝑪𝑖 − 𝑪𝒎𝒊𝒏))

−1

        𝐸𝑄(1.61) 

Soit dans le cas de notre composite : 

𝑪𝒆𝒇𝒇
𝒎𝒊𝒏 = 𝑪𝑯𝑺− = 𝐶𝑚 +∑(𝑪𝑖 − 𝐶𝑚) 𝑓𝑖 ∶

𝑛

𝑖=1

(𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝒎𝒊𝒏)−1 ∶  ( 𝑪𝑖 − 𝑪𝒎𝒊𝒏))
−1

       𝐸𝑄(1.62) 

𝑪𝒆𝒇𝒇
𝒎𝒂𝒙 = 𝑪𝑯𝑺+ = 𝐶𝑚 +∑(𝑪𝑖 − 𝐶𝑚) 𝑓𝑖 ∶

𝑛

𝑖=1

(𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ: (𝑪𝒎𝒂𝒙)−1 ∶  ( 𝑪𝑖 − 𝑪𝒎𝒂𝒙))
−1

𝐸𝑄(1.63) 

Les bornes de Hashin et Shtrikman nous donnent un encadrement plus fin des propriétés du 

matériau que celles de Voigt et de Reuss. 

1.3.3.6. Modèle de Mori Tanaka 

 Le modèle développé initialement par Mori et Tanaka (73), concernait un matériau 

contenant une grande quantité d’inclusions de mêmes propriétés que de celles de la matrice. Il 

a par la suite été étendu par Wakashima (83) aux matrices contenant des hétérogénéités puis a 

été clarifié par Benveniste (84). 

Ce modèle qui découle également de l’approche d’Eshelby se distingue toutefois du précédent 

par la prise en compte des interactions des inclusions. On considère que les hétérogénéités, 

réparties de manière isotrope, sont noyées dans une matrice infinie soumise, à l’infini, à la 

déformation moyenne de la matrice. Le tenseur de localisation 𝑨𝐻 obtenu dans la résolution du 

problème hétérogène d’Eshelby permet de relier chacune des inclusions à la déformation 

moyenne de la matrice in situ : 

〈𝜀𝑖〉 = 𝑻𝒊: 〈𝜀𝑚〉         𝐸𝑄(1.64) 

Avec : 

𝑻𝒊 = 𝑨
𝐻 = (𝑰 + 𝑺𝑒𝑠ℎ : (𝑪𝑚)

−1 ∶  ( 𝑪𝑖 − 𝑪𝑚))
−1

        𝐸𝑄(1.65) 
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Avec la relation de la moyenne volumique des déformations sur chaque phase p, on a : 

𝐸 = ∑𝑓𝑝 〈𝜀〉𝑝

𝑛

𝑝=0

=∑𝑓𝑝 𝑻𝒑: 〈𝜀〉𝑚

𝑛

𝑝=0

         𝐸𝑄(1.66) 

〈𝜀〉𝑚 Étant constante, on peut écrire : 

〈𝜀〉𝑚 = (∑𝑓𝑝 𝑻𝒑

𝑛

𝑝=0

)

−1

: 𝐸  = 𝑨𝒎: 𝐸        𝐸𝑄(1.67) 

On a donc pour les fibres : 

〈𝜀𝑖〉 = 𝑻𝒊: 〈𝜀𝑚〉  = 𝑻𝒊 ∶ 𝑨𝒎: 𝐸   = 𝑻𝒊 ∶ (∑𝑓𝑖  𝑻𝒊

𝑛

𝑖=1

)

−1

: 𝐸   = 𝑨𝒊: 𝐸         𝐸𝑄(1.68) 

Le tenseur de rigidité homogénéisé est donc exprimé  par : 

𝑪𝑒𝑓𝑓 = 𝑪
𝑴𝑻 = 𝑪𝑚 +∑(𝑪𝑖 − 𝑪𝑚)𝑓𝑖: 𝑻𝒊 ∶ (∑𝑓𝑗  𝑻𝒋

𝑛

𝑗=1

)

−1
𝑛

𝑖=1

        𝐸𝑄(1.69) 

 

 

 

 

 

Les interactions entre les différentes phases du matériau étant prises en compte de manière 

simplifiée, cette méthode n’est valable que pour les fractions volumiques de fibres (ou autres 

renforts) inférieures à 30%. 

1.3.4. Modèle d’homogénéisation 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 modèles d’homogénéisation 

développés en élasticité linéaire. Ces approches permettent d’approximer le comportement non 

linéaire de chaque phase en leur affectant des propriétés linéarisées (sur un incrément de calcul) 

associées à leurs contraintes ou déformations moyennes. Plusieurs approches ont été 

développées dans cette perspective, nous présentons de manière non exhaustive quelques-unes 

de ces méthodes. 

= 
 

𝑪𝒎 

 

 

I1 

𝑪𝒊𝟏 
 

𝑪𝒎 

 

 
IN 

𝑪𝒊𝑵 
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𝑪𝑴𝑻 

 

+…

+ 

Figure 1-18 : Principe du modèle de Mori Tanaka 
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1.3.4.1. Approche en champs de transformations (Transformed Field Analysis) 

 La méthode d’analyse par champs de transformations a été initialement proposée par 

Dvorak (85). Elle consiste à supposer que les champs de contraintes et de déformations sont 

homogènes par phase. Cette méthode a notamment été utilisée pour modéliser le comportement 

de matériaux thermo-viscoplastiques endommageables. La principale hypothèse du modèle est 

que la déformation plastique est uniforme par morceau : 

Si l’on considère un VER d’un matériau hétérogène occupant un volume V pouvant lui-même 

être divisé en sous domaines Vr (r = 1, 2, …, N). Le champ de déformations anélastiques 

𝜀𝑎𝑛(𝜒) est uniforme dans chaque sous domaine Vr, Autrement dit :  

 𝜺𝒂𝒏(𝝌) =  ∑𝜺𝒓
𝒂𝒏(

𝑵

𝒓=𝟏

𝝌)(𝝌)(𝒓)(𝝌)                                          𝐸𝑄(1.70)

   

 

Avec 

𝝌(𝒓)(𝝌) = {
𝟏 𝒔𝒊 𝒙 ∈ 𝑽𝒓   
𝟎 𝒔𝒊𝒏𝒐𝒏

                                               𝐸𝑄(1.71)
   

 

Remarque : une phase peut contenir plusieurs sous volumes mais un sous volume ne peut 

appartenir qu’à une seule phase. 

Les relations entre les champs de déformations et de contraintes globales et locales s’écrivent 

alors (85,86) dans chaque sous domaine : 

𝜺𝒓 = 𝑨𝒓𝑬 +∑𝑫𝒊𝒋 ∶ 𝜺𝒋
𝒂𝒏

𝒎

𝒋=𝟏

         𝐸𝑄(1.72) 

𝝈𝒓 = 𝑩𝒓𝜮 +∑𝑭𝒊𝒋 ∶ 𝑪𝒋 : 𝜺𝒋
𝒂𝒏

𝒎

𝒋=𝟏

       𝐸𝑄(1.73) 

Avec Ar et Br les tenseurs de localisation et de concentration déterminés dans le cadre de 

l’élasticité linéaire, Fij et Dij les tenseurs d’influence des déformations anélastiques du sous 

domaine i sur le sous domaine j qui peuvent se calculer numériquement. Cette méthode est 

bien représentative de la réponse en contrainte - déformation à condition que le nombre de 

sous domaines choisi soit suffisant. Néanmoins l’hypothèse de base faite sur l’homogénéité 

de la déformation plastique par phase peut être contestée. De plus, il a été reconnu à plusieurs 
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reprises que pour des matériaux hétérogènes non linéaires, il faut recourir à 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 être prohibitif. Afin de pallier 

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 

anélastiques sont définies par : 

 𝜺𝒂𝒏(𝝌) =  ∑𝜺𝒓
𝒂𝒏(

𝑵

𝒓=𝟏

𝝌)(𝜽)(𝒓)(𝝌)          𝐸𝑄(1.74) 

Les fonctions 𝜃(𝑟)  appelées modes plastiques, sont à définir par l’utilisateur, elles peuvent 

s’étendre à plusieurs sous volumes, mais doivent être contenues dans une seule phase. La 

comparaison des deux approches est présentée dans l’étude menée par Roussette (87). On 

notera également que la réponse de la NTFA est entièrement dépendante des modes 

plastiques et donc de l’utilisateur et du domaine d’utilisation. 

1.3.4.2. Approche par transformation en Laplace-Carson 

 L’homogénéisation par transformation en Laplace-Carson est classiquement utilisée 

pour modéliser le comportement des matériaux hétérogènes viscoélastiques (88–92). En effet, 

dans l’espace de Laplace, le produit de convolution se réduit à une simple contraction. On 

transforme ainsi un problème viscoélastique en un problème élastique fictif dans l’espace de 

Laplace. Les modèles d’homogénéisation sont alors applicables à ce matériau fictif. Les 

propriétés viscoplastiques du matériau réel sont obtenues par transformée inverse du résultat du 

problème fictif. 

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

   [𝒇(𝒙, 𝒕)] =  𝒇∗(𝒙, 𝒑) = 𝒑∫ 𝒆−𝒑𝒕𝒇(𝒙, 𝒕)𝒅𝒕 
∞

𝟎

𝐸𝑄(1.75) 

Pour p > 0 

Si l’on prend un matériau hétérogène multiphasique dont les phases obéissent à une loi de 

comportement du type : 

𝜺𝒑(𝒕) = 𝑺(𝒕)𝝈𝒑(𝟎) + ∫ 𝑺(𝒕 − 𝝉) ∶  𝝈𝒑̇

𝒕

𝟎

(𝝉)𝒅𝝉         𝐸𝑄(1.76) 
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Avec 

𝑺(𝒕) = 𝑺𝒆𝒍 + 𝑺𝒗𝒆 (𝒕)          𝐸𝑄(1.77) 

Avec 𝑆𝑒𝑙 et 𝑆𝑣𝑒 respectivement les tenseurs de souplesses élastiques et viscoélastiques de la 

phase p. Après transformation en Laplace-Carson, l’équation du comportement devient : 

𝜺∗ = 𝑪∗. 𝝈∗         𝐸𝑄(1.78) 

Enfin pour obtenir les propriétés dans l’espace-temps réel, on procède à l’inversion du 

résultat du problème écrit dans l’espace de Laplace-Carson. Mis à part dans de rares cas 

simples où l’inversion peut se faire analytiquement par calcul de l’intégrale de Bromwich, 

cette inversion se fait de manière numérique. La plupart des travaux reposent sur un 

développement en série des fonctions temporelles recherchées (93). 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 être 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 être introduit dans les codes éléments finis pour les calculs de structures 

(94) 

1.3.4.3. Approche en champs moyen 

 Les premiers travaux concernant la linéarisation de matériaux élasto-plastiques ont été 

effectués par Kröner. Il étend le modèle auto cohérent à des polycristaux (74). Il considère 

également que chaque phase se comporte comme une inclusion ellipsoïdale uniformément 

plastifiée, subissant une déformation plastique libre 𝜀𝑃 et noyée dans une matrice infinie, 

subissant une déformation plastique libre EP et possédant les propriétés du MHE, lui aussi 

uniformément plastifié. La résolution du problème d’Eshelby s’écrit alors comme suit : 

𝝈𝒊 − 𝜮  =  𝐂 ∶  (𝐈 – 𝑺
𝒆𝒔𝒉): (𝑬𝒑 − 𝜺𝒑  )        𝐸𝑄(1.79) 

Kröner suppose que les interactions entre les différentes phases sont purement élastiques, ce 

qui conduit à une réponse trop raide du matériau. 
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a) Formulation incrémentale de Hill 

 Toujours dans le cadre de l’élasto-plasticité, Hill (95) reprend le problème posé par 

Kröner 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 élasto-

plastique supposé uniforme. On a donc pour chaque phase p du matériau : 

𝝈̇𝒑 = 𝑳𝒑 ∶  𝜺̇
𝒑         𝐸𝑄(1.80) 

Avec 𝐿𝑝 l’opérateur tangent de la phase p correspondant à l’état de déformation moyen 𝜀𝑝. La 

résolution se fait sur chaque phase du matériau et dépend de l’état du matériau à un instant t et 

du type de chargement. Le problème se ramène à un problème d’homogénéisation linéaire 

incrémental : l’état local étant connu à chaque incrément de calcul, sa résolution se fait comme 

pour un problème linéaire (79). Dans le cas d’un matériau soumis à une vitesse de déformation 

𝑬̇𝟎 imposée, la vitesse de déformation dans chaque phase est donnée par :  

𝛆̇𝒑 = 𝑨𝒑
𝒕 ∶  𝑬̇𝟎         𝐸𝑄(1.81) 

Avec 𝐴𝑝 le tenseur de localisation des vitesses de déformation dans chaque phase déterminé à 

chaque incrément par un des modèles d’homogénéisation de l’élasticité linéaire. La vitesse de 

contraintes macroscopiques devient : 

𝜮̇ =  ∑𝒇𝒑 〈𝝈̇𝒑〉

𝒏

𝒑=𝟎

 = ∑ 𝒇𝒑〈𝑪𝒑: 𝑪𝒑
𝒕 〉 ∶  𝑬̇𝟎 = 𝑳𝒆𝒇𝒇: 

𝒏

𝒑=𝟎
𝑬̇𝟎         𝐸𝑄(1.82) 

Avec 𝑳𝑒𝑓𝑓 le module tangent effectif.  

Cette approche reste néanmoins limitée par le fait que l’équation implicite demande une mise 

en œuvre numérique assez lourde. Elle sera reprise de manière simplifiée dans beaucoup de 

schémas utilisant la linéarisation par phases, notamment pour des matériaux composites à deux 

phases. 

b) Formulation sécante 

 En reprenant les travaux de Hill et Kröner, plusieurs auteurs se sont intéressés à la 

linéarisation de lois de comportement par une approche sécante (96–98). La formulation sécante 

sur chaque phase du matériau s’écrit :  

𝛔𝒑 = 𝑪𝒑
𝒔𝒆𝒄 ∶  𝛆̇𝟎          𝐸𝑄(1.83) 
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Où C𝑝 est le module sécant de la phase p. Dans le cas de matériaux isotropes, il est donné par : 

𝑪𝒑
𝒔𝒆𝒄 = 𝟑𝒌′𝑱 + 𝟐𝝁′𝑲         𝐸𝑄(1.84) 

Avec 

{
 
 
 
 
 

 
 
 
 
 𝑱 =  

𝟏

𝟑
 𝒊 ⊗ 𝒋

𝑲 = 𝑰 − 𝑰𝒗𝒐𝒍

𝝁′ = 
𝝈𝒆𝒒

𝟑 𝜺𝒆𝒒

𝝈𝒆𝒒 = √
𝟐

𝟑
𝝈  ∶  𝝈 

𝜺𝒆𝒒 = √
𝟐

𝟑
𝜺  ∶  𝜺 

          𝐸𝑄(1.85) 

Où k’ et μ’ sont respectivement les modules de compression et de cisaillement. De manière 

générale on détermine 𝑪𝒔𝒆𝒄 en posant (sans sommation sur les indices i et j) :  

𝑪𝒊𝒋𝒌𝒍
𝒔𝒆𝒄 =

𝝈𝒊𝒋

𝜺𝒊𝒋
𝑰𝒊𝒋𝒌𝒍           𝐸𝑄(1.86) 

c) Formulation affine 

 Plus récemment, Masson (99) propose une méthode de linéarisation affine en 

viscoplasticité qui utilise le module tangent sous une forme non incrémentale. En effet, pour 

résoudre le problème par la méthode tangente, il faut procéder de manière incrémentale : ce qui 

peut rapidement devenir coûteux. Cette méthode affine consiste à remplacer le comportement 

non linéaire, pour une déformation de référence 𝜀𝑝, par un comportement linéarisé caractérisé 

par un module tangent 𝐶𝑝
tan (0)

 et une précontrainte 𝜏0 :  

𝛔 = 𝑪𝒑
𝐭𝐚𝐧(𝟎)

∶  𝜺 + 𝝉𝟎         𝐸𝑄(1.87) 

Avec  𝐶𝑝
tan (0)

= 
𝑑𝜎𝑝

𝑑𝜀𝑝
   le module tangent pour la déformation de référence.  

Et  τ0 = 𝜎(0) − 𝐶𝑝
tan(0): 𝜀𝑝

(0)  l’ordonnée à l’origine correspondante.  

La formulation affine est donc constituée des équations précédentes en supposant une 

déformation homogène par phase. 
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d) Formulation tangente 

 Une autre approche d’homogénéisation en mécanique non linéaire consiste à dériver la 

loi de comportement par rapport au temps :  

𝝈̇𝒑 = 𝑪𝒑
𝐭𝐚𝐧: 𝜺̇𝒑        𝑪𝒑

𝐭𝐚𝐧 =
𝒅𝝈𝒑

𝒅𝜺𝒑
          𝐸𝑄(1.88) 

Avec 𝐶𝑝
tan  le module tangent de la phase p. Dans le cas de phases isotropes ce module est donné 

par (78):  

𝑪𝒑
𝐭𝐚𝐧 = 𝟑𝒌′𝑱 +  𝟐𝝁′𝑲+ 𝟐

𝒅𝝁′

𝒅𝜺𝒆𝒒
 𝜺𝒆𝒒 𝑳         𝐸𝑄(1.89) 

avec 

𝑳 =
𝟑

𝟐

𝟏

𝜺𝒆𝒒𝟐
(𝜺̂  ⊗ 𝜺̂)             𝜺̂ =

𝜺𝒅

𝜺𝒆𝒒
         𝐸𝑄(1.90) 

Le principe de la méthode tangente est donné, dans le cas 1D, par la figure 1-19 ci-dessous : 

 

Figure 1-19 Schéma de la méthode tangente 

La modélisation tangente n’est pas applicable théoriquement dans le cas de l’élasto-

viscoplasticité. En effet, en élasto-viscoplasticité, il n’y a pas de correspondance, une à une,  

entre la contrainte et la vitesse de déformation au travers d’un module tangent comme il peut y 

en avoir en élasto-plasticité. Néanmoins dans un cadre numérique, si l’on considère des 

incréments finis de contrainte et de déformation, un opérateur tangent algorithmique dérivant 

de la linéarisation des équations discrétisées dans le temps peut être utilisé (100). 
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1.3.5. Choix du modèle 

 Parmi les modèles cités ci-dessus, les bornes de Voigt et Reuss sont les moins 

descriptives du matériau. Ces dernières représentent un encadrement grossier des 

caractéristiques effectives du matériau car elles ne considèrent pas la microstructure réelle de 

celui-ci. Des paramètres tels que la répartition spatiale, l’orientation des renforts et leurs formes, 

ne sont pas pris en considération, ils ne sont à utiliser seulement que lorsque les informations 

disponibles sur le composite se réduisent au comportement mécanique et à la fraction 

volumique des phases qui le constitue. Les bornes de Hashin et Shtrikman, sont plus étroites 

que celles de Voigt et Reuss car ces dernières utilisent le principe de l’inclusion d’Eshelby et 

permettent d’intégrer des paramètres liés à la géométrie des renforts. Toutefois ces deux bornes 

sont plus appropriées dans le cas où la répartition des phases est supposée isotrope dans le plan.  

L’homogénéisation en solutions diluées n’est pas adaptée pour notre type de matériau car cette 

dernière est plus appropriée pour des matériaux composites à faible taux de renfort (inférieur à 

15%). Par ailleurs le modèle auto-cohérent ne distingue pas les phases entre elles, il est plus 

adapté pour les matériaux métalliques polycristallins à grains imbriqués les uns dans les autres. 

Le modèle Mori-Tanaka a l’avantage de voir une phase matrice continue où les renforts sont 

noyés, il est adéquat pour des matériaux composites avec des fractions volumiques de fibres 

qui ne dépasse pas les 30% (notre matériau est à 40% mais en masse équivalent à 20% en 

volume). Ce modèle semble donc plus adéquat pour notre matériau d’étude. De plus, il présente 

l’avantage d’une résolution analytique et permet d’intégrer différents types d’endommagement 

dans le calcul d’homogénéisation. Au vu de ces éléments, nous considérons que le modèle de 

Mori et Tanaka est le plus approprié et sera retenu pour la suite de cette étude. 

1.3.6. Modélisation de l’endommagement en fatigue : hypothèses et 

considérations générales 

 Les matériaux composites sont hétérogènes anisotropes, ce qui rend leurs 

comportements en fatigue plus complexes. Ils présentent généralement une bonne résistance en 

fatigue, cependant le nombre de cycles en initiation et en propagation d’endommagement n’est 

pas bien contrôlé et est très compliqué a maîtrisé pour la principale raison que les types 

d’endommagement dans chaque étape n’est pas la même (exemple : fissuration de la matrice, 

rupture de fibres, rupture par décohésion de l’interface fibre matrice, délaminage …) mais aussi 

de leurs interactions et de leurs vitesses de propagation. 
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Parmi les paramètres influençant la performance sur la durée de vie en fatigue, on peut citer :  

- Type de fibre 

- Type de la matrice 

- Type de renforcement (fibre courte, fibre longue, unidirectionnel, textile, tissage, 

tressage…) 

- Condition du chargement (fréquence, rapport de chargement R et conditions aux limites, 

température …) 

En conséquence, la nature des mécanismes d’endommagement, leur accumulation et leur  

propagation dépend étroitement de ces paramètres et sont parfois indépendants, parfois liés ou 

dominants. 

Pour les matériaux composites à renfort fibreux, l’endommagement commence dès les premiers 

cycles de fatigue, et la taille des zones endommagées grandie tout le long de l’essai. Quant au 

type d’endommagement, ce dernier peut changer, par exemple aller de petites fissures de la 

matrice au délaminage en passant par la rupture des fibres. La détérioration graduelle durant la 

fatigue induit une redistribution continue de la contrainte et une réduction des concentrations 

de contrainte à l’intérieur du matériau ; en conséquence, la prédiction de l’état 

d’endommagement et le nombre de cycles à rupture, nécessitent la modélisation et la 

compréhension du chemin complet de l’endommagement. 

Selon Fong (101), il y a deux raisons techniques principales qui rendent la modélisation 

d’endommagement difficile. La première, est la présence de différentes échelles 

d’endommagement, de l’échelle atomique à l’échelle du spécimen. La deuxième raison est 

l’impossibilité de reproduire identiquement la microstructure des spécimens caractérisés, il a 

aussi attiré l’attention sur les points suivants : 

• Les moyens de mesure à différentes échelles sont combinés de façon inappropriée 

causant ainsi des erreurs importantes. 

• Des généralisations incorrectes, par exemple, la perte de rigidité se fait en trois étapes : 

perte de rigidité drastique, puis une perte graduelle moins importante et finalement la 

rupture (102,103). La modélisation n’est pas la même dans les trois parties. 

• Des erreurs de simplification due au fitting des courbes S-N (104). 

Plusieurs modèles sont établis pour un composite bien particulier, avec des conditions aux 

limites particulières, chargement uni-axial, amplitude et fréquence fixes. L’extrapolation aux 
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structures réelles subissant des chargements variables est très délicate et s’avère souvent 

difficile pour ne pas dire impossible. 

Beaucoup de difficultés sont à signaler dans la prédiction de la durée de vie en fatigue à savoir :  

• Le mécanisme d’endommagement diffère selon l’état de la contrainte (103,104). Le 

mode de rupture varie avec l’amplitude de la contrainte et avec le nombre de cycles à 

rupture.  

• L’historique du chargement est important pour les cycles de fatigue séquencés (105).  

• Les essais expérimentaux établis uni-axialement, en traction-traction ou traction 

compression, difficilement retrouvables dans la réalité. 

• La résistance résiduelle et la durée de vie en fatigue chutent plus rapidement dans le cas 

où la séquence de chargement est changée constamment et cela dès les premiers cycles 

(cycle mix effect) (106). L’expérience montre que les laminés ayant subi de petites 

séquences de chargement voient leur durée de vie chutée considérablement comparée à 

ceux qui ont subi des séquences plus larges bien que le nombre de cycles total soit le 

même. 

• La fréquence employée lors d’un essai de fatigue a un impact majeur sur la durée de vie 

(107) et plus particulièrement pour les composites à matrice dominante. Cela est dû 

principalement au phénomène d’auto-échauffement. 

Clairement, d’autres thématiques de recherche doivent être étudiées dans le domaine de la 

prédiction de la durée de vie en fatigue pour les matériaux composites. Plusieurs études ont étés 

menées afin d’étendre le cas du chargement uni-axial constant à un chargement plus complexe. 

(Block type and spectrum loading) 

1.3.6.1. Différents modèles de fatigues existants 

Une classification rigoureuse des différents modèles existants s’avère difficile. Une 

classification représentative peut être faite selon les critères de fatigue de Sendeckyj (108). 

Selon ce dernier ces critères de fatigue peuvent être classés en quatre catégories : critère de 

résistance macroscopique, critère basé sur la résistance résiduelle, critère basé sur la rigidité 

résiduelle et finalement critère basé sur le mécanisme d’endommagement. 

Une autre classification a été faite par d’autres auteurs et qui divises les modèles existants en 

trois catégories.  
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• Premièrement, des modèles ne prenant pas en compte des mécanismes 

d’endommagement mais utilisant les courbe S-N ou des diagrammes de Goodman avec 

un critère de rupture en fatigue 

• Deuxièmement, des modèles phénoménologiques de rigidité résiduelle /résistance 

résiduelle 

• Troisièmement, des modèles d’endommagement progressif utilisant une ou plusieurs 

variables reliées à des mesures d’endommagement sur le matériau (fissuration 

transversale de la matrice, taille de délaminage …) 

Bien que le comportement en fatigue des matériaux composites soit différent de celui des 

métaux, plusieurs modèles sont basés sur les courbes S-N. Ces modèles appartiennent à la 

première catégorie appelée fatigue life models. Cette approche nécessite un travail expérimental 

colossal et ne tient pas compte des mécanismes d’endommagement comme la fissuration de la 

matrice ou la rupture des fibres. 

La deuxième catégorie de modèles est appelée modèles phénoménologiques de rigidité 

résiduelle ou résistance résiduelle. Ces modèles proposent une loi évolutive décrivant  la 

détérioration graduelle de la rigidité ou de la résistance  du composite en terme de propriétés 

macroscopiques observées. Contrairement à la troisième catégorie de modèles ou la loi 

d’endommagement est en lien directe avec le phénomène d’endommagement.  Les modèles à 

rigidité résiduelle se basent sur la dégradation de la rigidité résiduelle durant la fatigue. Cette 

dernière peut être mesurée fréquemment tout au long de l’essai de fatigue sans rapporter de 

dégradation supplémentaire. Le modèle peut être déterministe,   c’est-à-dire  qu’une seule 

valeur de rigidité est prédite en supposant qu’elle est la même dans tout le matériau ; ou bien 

statistique dans laquelle la prédiction est une distribution de rigidité. L’autre approche, c’est-à-

dire de résistance résiduelle, est basée sur la résistance résiduelle. Dans plusieurs applications 

de matériaux composites, il est important de connaître la résistance résiduelle de la structure 

composite, et en conséquence la durée de vie de la structure durant laquelle la structure peut 

résister sous chargement externe. C’est dans cette perspective que ces modèles ont été 

développés, décrivant ainsi, la détérioration de la résistance initiale durant la fatigue. Depuis 

leurs premières utilisations, ces modèles étaient de nature statistique ; généralement, deux 

fonctions de Weibull sont utilisées pour décrire la résistance résiduelle et la probabilité de 

rupture pour des laminés après un nombre de cycles arbitraire. 
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Etant donné que les mécanismes d’endommagement gouvernant le comportement en fatigue 

des matériaux composites fibreux ont été bien étudiés durant ces dernières décennies, une 

dernière catégorie de modèle a été proposée décrivant la détérioration du matériau composite 

directement à travers un endommagement spécifique, par exemple : la fissuration transversale 

de la matrice, la taille de délaminage …  

Ces modèles corrèlent une ou plusieurs variables mesurées, d’endommagement, à une propriété 

mécanique du matériau, comptant ainsi, quantitativement,  pour une progression de l’état actuel 

d’endommagement. Ces modèles sont souvent désignés en tant que modèles mécanistiques ou 

bien micromécaniques. 

Les modèles de prédiction de la durée de vie en fatigue peuvent donc finalement être classés en 

trois catégories, modèle de fatigue empirique, modèle phénoménologie de rigidité résiduelle ou 

de résistance résiduelle et enfin modèles micromécaniques ou mécanistiques. Tous ces modèles 

ont pour objectif de prédire la durée de vie en fatigue. Chacun d’eux utilise son propre critère 

pour déterminer le moment de la rupture finale et ainsi la durée de vie en fatigue.  

Les modèles de prédiction de la durée de vie en fatigue utilisent les informations des courbes 

S-N ou diagrammes de Goodman et introduisent un critère de rupture qui détermine cette durée 

de vie. Indépendamment de la caractérisation de la courbe S-N et  du comportement du matériau 

en fatigue, Sendeckyj (109) recommande de prendre en considération les hypothèses suivantes : 

- Le comportement de la courbe S-N peut être décrit par une équation déterministe.  

- La résistance statique n’est pas reliée à la durée de vie et à la résistance résiduelle en fin 

de vie. 

Les modèles de résistance résiduelle ont un critère de rupture tout à fait naturel : la rupture se 

produit quand la contrainte appliquée est égale à la résistance résiduelle (110,111). Dans 

l’approche à rigidité résiduelle, la rupture en fatigue se produit quand le module se dégrade et 

atteint un niveau critique qui se détermine expérimentalement.   

Les modèles à accumulation d’endommagement et les méthodologies de prédiction de la durée 

de vie en fatigue sont étroitement liés, car la durée de vie en fatigue peut être prédite en 

établissant un critère de rupture imposé à l’accumulation d’endommagement. Pour chaque type 

d’endommagement, la variable d’endommagement critique est déterminée expérimentalement. 
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1.3.6.2. Les modèles analytiques de prédiction de durée de vie  

 La première catégorie de modèle appelé modèle analytique ou modèle de prédiction de 

durée de vie en fatigue extrait les informations des courbes S-N ou bien des courbes de type 

Goodman et propose un critère de rupture en fatigue. Ce type de modèle ne prend pas en 

considération l’accumulation d’endommagement mais prédit le nombre de cycles à rupture sous 

des conditions de chargement fixes.  

L’un des premiers critères de rupture a été proposé par Hashin et Rotem (112). Ils ont distingué 

une rupture en mode fibre et une autre en mode matrice :  

   (
𝜎𝑇
𝜎𝑇
𝑢 
)2    +  (

𝜏

𝜏𝑢
)2 = 1 𝐸𝑄(1.91) 

Où 𝜎𝑎 et 𝜎𝑇   sont les contraintes dans le sens des fibres et dans le sens transversal,  𝜏  est la 

contrainte de cisaillement et  𝜎𝑎
𝑢  , 𝜎𝑇

𝑢  , 𝜏𝑢  sont respectivement les contraintes limites de 

traction longitudinale, transversale et de cisaillement. Puisque les résistances ultimes sont en 

fonction de l’amplitude du chargement, du ratio de chargement R et du nombre de cycles, le 

critère est déterminé à partir des trois courbes S-N obtenues expérimentalement en testant des 

spécimens hors axe sous chargement uni-axial.  

Ce critère est uniquement valable pour les laminés à plis unidirectionnels avec une 

différenciation des deux modes de rupture.  

Ellyin et El-Kadi (113) ont montré que la densité d’énergie de déformation peut être utilisée en 

tant que critère de rupture en fatigue. Le nombre de cycles à rupture 𝑁𝑓 est lié au total de 

l’énergie imposée ∆𝑊𝑡 à travers une loi de type puissance de la forme :  

∆𝑊𝑡 = 𝑘𝑁𝑓
𝛼         𝐸𝑄(1.92) 

où  k et α  sont fonctions de l’angle d’orientation des fibres.  

Reifsnider et Gao (114) ont mis en place un critère de rupture basé sur la contrainte moyenne 

dérivée de la méthode Mori-Tanaka. Le critère est à l’échelle micromécanique et prend en 

considération les propriétés des constituants du composite. Le critère est très similaire à celui 

de Hashin et Rotem (112), pour le critère de rupture à matrice dominante ou bien à fibre 

dominante. Ces auteurs utilisent les contraintes moyennes <𝜎𝑖𝑗
𝑚>  et  <𝜎𝑖𝑗

𝑓
> calculées à partir de 

la formulation Mori-Tanaka en considérant  le problème de l’interface fibre-matrice (interface 

modélisée par un film élastique).   
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< 𝜎11
𝑓
> = 𝑋𝑓         𝐸𝑄(1.93) 

 

 (
< 𝜎22

𝑚 > 

𝑋𝑚 
)2    +  (

< 𝜎12
𝑚 > 

𝑆𝑚
)

2

= 1        𝐸𝑄(1.94) 

Où  𝑋𝑓 et 𝑋𝑚 sont des fonctions de rupture en fatigue de la fibre et de la matrice.   𝑆𝑚 est la 

fonction de rupture en fatigue de la matrice sous contrainte de cisaillement. Ces fonctions sont 

elles mêmes fonction du rapport du chargement R, du nombre de cycles N et de la fréquence 

du chargement. Elles sont issues des courbes S-N obtenues expérimentalement. 

Lawrence Wu (115) a utilisé un critère de rupture macroscopique basé sur le critère Tsai-Hil 

sous la forme suivante :  

  
3

2(𝐹 + 𝐺 + 𝐻)
[(𝜎𝑦 − 𝜎𝑧)

2    + 𝐺 (𝜎𝑧 − 𝜎𝑥)
2 + 𝐻(𝜎𝑥 − 𝜎𝑦)

2
+

2𝐿 𝜎𝑥𝑦
2 + 2𝑀 𝜎𝑧𝑥

2 +  2𝑁𝜎𝑥𝑦
2 ] =  𝜎,2          𝐸𝑄(1.95)

 

Avec F, G, H, L, M, et N fonctions des contraintes limites du stratifié X, Y, Z  dans les trois 

directions de l’espace x, y et z. 𝜎 , une contrainte équivalente en fonction de X, Y, Z  

Fawaz and Ellyin (116) ont proposé une relation semi-log linéaire entre la contrainte cyclique 

appliquée et le nombre de cycles N  

𝑆 = 𝑚 + log(𝑁) + 𝑏         𝐸𝑄(1.96) 

𝑆𝑟 = 𝑚𝑟 + log(𝑁) + 𝑏𝑟         𝐸𝑄(1.97)  

Avec la deuxième équation appliquée à une référence bien déterminée ; la relation entre les 

deux paramètres des équations (m, b) et (𝑚𝑟 , 𝑏𝑟) est de la forme suivante :  

𝑚 = 𝑓(𝑎1, 𝑎2, 𝜃). 𝑔(𝑅).𝑚𝑟𝑏 = 𝑓(𝑎1, 𝑎2, 𝜃). 𝑏𝑟         𝐸𝑄(1.98) 

Avec 𝑎1le premier ratio bi-axial   
𝜎𝑦

𝜎𝑥
 , 𝑎2 est le second axial ratio 

𝜏𝑥𝑦

𝜎𝑥
   , R le rapport de 

chargement et 𝜃 l’angle d’empilage. 

Harris et al (110) et ses collègues (117,118) ont développé un modèle appelé « modèle de 

constante de vie normalisée » exprimant une combinaison entre la contrainte moyenne et 

maximale lors de la fatigue et le nombre de cycles à rupture : 

𝑎 = 𝑓. (1 −𝑚)𝑢. (𝑐 + 𝑚)𝑣         𝐸𝑄(1.99) 
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Avec f, u et v des fonctions linéaires de log (𝑁𝑓) ; 𝜎𝑡 la résistance à la traction, a = 𝜎𝑎𝑙𝑡/𝜎𝑡 est 

la contrainte alternée normalisée ; m = 𝜎𝑚 /𝜎𝑡 la contrainte moyenne normalisée et c = 𝜎𝑐  /𝜎𝑡 

est la contrainte de compression normalisée. Les exposants u et v sont responsables de l’allure 

à droite et à gauche de la courbe sous forme de cloche. Beheshty et Harris (119) ont montré, 

par la suite, que leur modèle peut être également appliqué sur des laminés impactés. 

Andersons et Korsgaard (120) ont remarqué que le fluage s’accélère sous chargement cyclique 

pour les composites polyesters fibre de verre. Ils ont utilisé la fraction de vie comme un 

paramètre d’endommagement D ; l’effet de l’endommagement en fatigue sur la réponse 

viscoélastique du composite est modélisé via une contrainte effective dépendant de 

l’endommagement  𝜎𝑒𝑓𝑓 =  𝜎 . (1 + 𝑐. 𝐷)  avec D = n/N la fraction de vie et c une constante.  

Jen et Lee (121,122) ont modifié le critère de rupture Tsai-Hill plan de contrainte en fatigue à 

un modèle Tsai-Hill de rupture en fatigue étendu :  

𝑀11
2  (

𝜎𝑥𝑥
𝜎11
)
2

+𝑀22
2  (

𝜎𝑥𝑥
𝜎22
)
2

− 𝑀11
2  𝑀22

2  (
𝜎𝑥𝑥
𝜎11
)
2

+ 𝑀12
2  (

𝜎𝑥𝑥
𝜎12
)
2

= 1        𝐸𝑄(1.100) 

Avec toutes les contraintes dans le plan désignés par 𝜎𝑥𝑥 . 

Philippidis et Vassiloulos (123) ont proposé un critère de rupture similaire au critère de rupture 

statique Tsai-Wu quadratique  

𝐹𝑖𝑗  𝜎𝑖  𝜎𝑗 + 𝐹𝑖𝜎𝑖 − 1 ≤ 0        i, j = 1,2,6        𝐸𝑄(1.101) 

Avec 𝐹𝑖𝑗 et 𝐹𝑖  des fonctions du nombre de cycles, du ratio du chargement et de la fréquence. 

Les contraintes à rupture statique 𝑋𝑡   𝑋𝑐   𝑌𝑡   𝑌𝑐   sont remplacées par les valeurs des courbes 

S-N du matériau dans les mêmes directions et dans les mêmes conditions.  5 courbes S-N sont 

requises pour le critère ou bien 3 en s’assurant alors que  𝑋𝑡 =   𝑋𝑐  et  𝑌𝑡  =  𝑌𝑐. 

Xiao (124) a modélisé l’effet de la fréquence sur la fatigue pour les thermoplastiques 

carbon/peek. La prédiction de la durée de vie en fatigue à 5 Hz et 10 Hz est basée sur la courbe 

S-N à 1 Hz. La courbe S-N de référence est modélisée par une relation de type puissance à 

quatre paramètres : 

𝑝 =  𝑝0 +
1 − 𝑝0
(1 + 𝜏𝑁)𝑛

        𝐸𝑄(1.102) 

Avec p = σ/𝜎𝑢 et 𝑝0 = 𝜎0/𝜎𝑢 où  𝜎𝑢 est la résistance statique et 𝜎0 est le seuil en fatigue en 

dessous duquel la rupture ne se produit pas, 𝜏 𝑒𝑡 𝑛  deux paramètres déterminés en « fittant » la 
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courbe. Cette courbe S-N est utilisée comme référence puisque la température d’échauffement 

moyenne est de 39 °C. Il s’est également assuré que les courbes iso-thermiques S-N peuvent 

être déduites en translatant la courbe de référence grâce à deux paramètres 𝑎𝑇 et 𝑏𝑇  

1.3.6.3. Modèles phénoménologiques de prédiction de la résistance / rigidité 

résiduelle  

a) Modèle à rigidité résiduelle 

 Les modèles à rigidité résiduelle décrivent la dégradation des propriétés élastiques 

durant la fatigue. Pour décrire la perte de rigidité, on définit la variable D = 1 -  E / 𝐸0 , avec 𝐸0 

la rigidité du matériau vierge. Bien que  D soit considérée comme une variable 

d’endommagement ces modèles sont classés en type phénoménologique et non en type 

progressif. Ceci est dû au fait que le taux de croissance d’endommagement est exprimé en 

fonction des propriétés macroscopiques et non en fonction de l’état d’endommagement et de 

son mécanisme.  

Hwang et Han(105,125)  ont introduit la notion du modèle de fatigue défini comme étant la 

pente de la courbe contrainte / déformation pour un cycle spécifique. Le taux de dégradation du 

module de fatigue suit une relation de type puissance en fonction du nombre de cycles : 

𝑑𝐹

𝑑𝑛
=  −𝐴𝑐𝑛𝑐−1        𝐸𝑄(1.103) 

Avec A et c des constantes matériaux. Ils supposent par la suite que la contrainte appliquée 𝜎𝑎 

varie linéairement avec la déformation résultante pour un cycle donnée : 

𝜎𝑎 = 𝐹(𝑛𝑖). 𝜀 (𝑛𝑖)        𝐸𝑄(1.104) 

Avec 𝐹(𝑛𝑖) 𝑒𝑡   𝜀 (𝑛𝑖) le module de fatigue et la déformation pour un cycle  𝑛𝑖 . La durée de 

vie N peut être calculée en utilisant la formule suivante :  

𝑁 = [𝐵(1 − 𝑟)]
1
𝑐⁄         𝐸𝑄(1.105) 

Où r = 
𝜎𝑎

𝜎𝑢
  est le ratio de la contrainte cyclique appliquée à la contrainte ultime statique, B et c 

des constantes matériaux.  

Hwang et Han (125) ont proposé trois modèles d’endommagement cumulatif  basés sur le 

module de fatigue F(n) et la déformation résultante, le troisième modèle montre une meilleure 

correspondance avec les résultats expérimentaux. Il est présenté sous la forme suivante :  
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𝐷 =
𝑟

1 − 𝑟
 [
𝐹0
𝐹(𝑛)

− 1]         𝐸𝑄(1.106) 

La rupture se produit quand :  

𝐷 =  ∑∆𝐷𝑖

𝑚

𝑖=1

= 1         𝐸𝑄(1.107) 

Avec ∆𝐷𝑖 la fraction d’endommagement cumulé durant la fatigue pour un niveau de contrainte 

𝑟𝑖  et m le nombre de séquences de chargement jusqu’à rupture.  

Sidoroff et Subagio (126) ont proposé le modèle suivant pour la prédiction du taux d’évolution 

d’endommagement :  

𝑑𝐷

𝑑𝑁
= |

𝐴. (∆𝜀)𝑐

(1 − 𝐷)𝑏
    𝑒𝑛 𝑡𝑟𝑎𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛

           0         𝑒𝑛 𝑐𝑜𝑚𝑝𝑟𝑒𝑠𝑠𝑖𝑜𝑛
         𝐸𝑄(1.108) 

Avec la variable D = 1- E/E0 ; A, b et c trois constantes matériaux définies expérimentalement 

et ∆𝜀 l’amplitude de déformation appliquée. Le modèle a été appliqué dans le cas de la flexion 

trois points pour un matériau fibre de verre / époxy unidirectionnel.  

Van Paepegem et Degrieck (127,128) ont implémenté le modèle de Sidoroff et Subagio sur un 

code de calcul commercial. 

Le modèle de Sidoroff et Subagio a été adopté récemment par d’autres chercheurs mais en 

termes d’amplitude de chargement à la place d’amplitude de déformation.  Vieillevigne et al  

(129) ont défini le taux de croissance de l’endommagement :  

𝑑𝐷

𝑑𝑁
=  𝐾𝑑

𝜎𝑑
(1 − 𝐷)𝑛

        𝐸𝑄(1.109) 

Avec  𝜎 la contrainte locale appliquée, m et n deux paramètres fixés, 𝐾𝑑 dépend de la dispersion. 

En compression  
𝑑𝐷

𝑑𝑁
 est considéré nul. 

Whitworth (130) a proposé un modèle de rigidité résiduelle pour un composite  graphite/époxy : 

(
𝐸(𝑁∗)

𝐸(𝑂)
)

𝑎

= 1 − 𝐻 (1 −
𝑆

𝑅(0)
)
𝑎

𝑁∗         𝐸𝑄(1.110) 
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Avec 𝑁∗ =
𝑛

𝑁
 le ratio du nombre de cycles appliqués n à la durée de vie N. S le niveau de la 

contrainte appliquée, R(0) la résistance statique, E(0) le module initial, a et H deux paramètres 

indépendants du niveau de contrainte appliquée. Ce modèle de rigidité résiduelle a été utilisé 

par Whitworth (131) en 1990 pour proposer un modèle d’endommagement cumulatif où la 

fonction d’endommagement est définie par : 

𝐷 =  [
𝐻. (1 − 𝑆̅)𝑎

1 − 𝑆̅𝑎
]
𝑛

𝑁
         𝐸𝑄(1.111) 

Où  𝑆 ̅ =  
𝑆

𝑅(0)
 est la contrainte appliquée normalisée, a et H deux paramètres. D = 0 pas de cycle 

appliqué et E = E(0). Quand D =1 la rigidité résiduelle est égale à la rigidité de rupture Ef . Ce 

modèle d’endommagement a été transformé pour prédire la durée de vie en fatigue des 

composites sous amplitude variable. Dans ce cas, pour prédire la rupture, Whitworth a utilisé 

l’approche de cycles équivalents. Dans cette approche le nombre de cycles pour un état de 

chargement particulier est transformé en un nombre de cycles équivalents pour un état de 

chargement de référence de sorte que les deux états de chargement produisent le même 

endommagement. La rupture se produit quand la somme des valeurs d’endommagement pour 

tous les états de contrainte est égale à 1. Cette approche suppose que le comportement du 

matériau est indépendant du temps.  

Yang et al (132) ont développé un modèle de rigidité résiduelle pour des laminés à fibre 

dominante : 

𝑑𝐸(𝑛)

𝑑𝑛
= −𝐸(0)𝑄𝑣𝑛𝑣−1        𝐸𝑄(1.112) 

Où Q et v sont deux paramètres corrélés par une équation linaire. Les données expérimentales 

ont révélé que v peut être écrit sous forme d’une fonction linéaire du niveau de la contrainte 

appliquée. Les chercheurs ont développé aussi une distribution statistique de la rigidité 

résiduelle. Ils ont observé que le modèle ne peut plus être appliqué directement aux composites 

laminés à matrice dominante car la courbe contrainte-déformation n’est plus linéaire. Yang et 

al (133) ont amélioré le modèle pour les composites à matrice dominante en remplaçant le 

module E(n) par le module de fatigue F(n), ce dernier est défini comme étant le niveau de 

contrainte appliquée S divisé par la déformation correspondante pour le énième cycle. En 

modélisant la réponse non linéaire de la contrainte-déformation, ils en ont déduit une expression 

liant le module de fatigue F(0) à la rigidité initiale E(0). Ils ont prouvé que ce nouveau modèle 
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d’endommagement est un cas particulier du modèle mentionné avant pour les composites à 

matrice dominante. Ce modèle a été appliqué pour étudier le comportement des laminés 

graphite/epoxy à +/- 45°. 

Brondsted et al(134,135) ont étendu la perte de rigidité à la prédiction de la durée de vie en 

fatigue pour des composites à fibre de verre. Leur prédiction est basée sur des observations 

expérimentales sur des matériaux pour turbines à air sujets, selon l’instant,  à un chargement à 

amplitude constante, à des blocs de chargement à amplitude variable et à des chargements à 

spectre stochastique.  

𝑑 (
𝐸
𝐸1
)

𝑑𝑁
= −𝐾. (

𝜎 

𝐸0
)
𝑛

        𝐸𝑄(1.113) 

Avec E le module après N cycles, E1 le module initial, E0 le module statique, 𝜎 la contrainte 

maximale et K une constante. Cette expression est basée sur la relation observable entre la 

rigidité et le nombre de cycles lors de la deuxième étape de la courbe de dégradation de la 

rigidité : 

𝐸

𝐸1
= 𝐴.𝑁 + 𝐵        𝐸𝑄(1.114) 

Où la dépendance de la contrainte au paramètre A est présentée comme étant une loi de type 

puissance. 

b) Modèles à résistance résiduelle  

Deux types de modèles à résistance résiduelle peuvent être distingués : les modèles à rupture 

soudaine et les modèles à usure. Quand le composite est sujet à un état de contrainte élevé (low-

cycle fatigue), la résistance résiduelle, en fonction du nombre de cycles, est initialement 

quasiment constante puis diminue drastiquement quand  le nombre de cycles à rupture est 

proche. Le modèle à rupture brutale (136,137) est parfaitement adéquat pour décrire le 

comportement des composites et surtout les unidirectionnels à haute résistance. Cependant à 

faible état de contrainte, la résistance résiduelle des laminés, en fonction du nombre de cycles, 

diminue graduellement. Ce comportement est souvent décrit par des modèles dits à usure. Ces 

modèles assument généralement que le matériau présentant la plus haute résistance présente la 

durée de vie la plus longue ou la plus haute résistance résiduelle à l’épuisement. Cette 

supposition a été expérimentalement prouvée par Han et Kim (138). 
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Pour les modèles à usure, initialement présentés par Halpin et al (139), il s’avère que la 

résistance résiduelle R(n) est une fonction monotone décroissante en fonction du nombre de 

cycles n, et que le changement de la résistance résiduelle peut être décrit approximativement 

par une loi de type puissance :  

𝑑𝑅(𝑛)

𝑑𝑛
=  

−𝐴(𝜎)

𝑚[𝑅(𝑛)]𝑚−1
        𝐸𝑄(1.115) 

Où A(𝜎) est une fonction de la contrainte maximale cyclique 𝜎, et m une constante. Cette 

méthode est utilisée par plusieurs chercheurs: Hahn et Kim (138,140), Chou et Croman 

(136,137), ainsi que Yang (141). 

Les travaux de Yang et Jones ((142) ont abouti à la formule suivante de la résistance résiduelle: 

𝑅𝑣(𝑛) =  𝑅𝑣(0) −
𝑅𝑣(0) − 𝜎𝑣

𝑅𝑐 − 𝜎𝑐
 𝐾𝑆𝑏𝑛         𝐸𝑄(1.116) 

Où R est la résistance résiduelle, n le nombre de cycles, 𝜎 la contrainte maximale cyclique, v 

un paramètre, c= α / αf  le ratio du paramètre de forme de la résistance ultime à celui de la durée 

de vie. 𝑁̃ = 1/KSb est la courbe S-N de la durée de vie caractéristique avec K et b deux constantes 

et S le niveau de contrainte. 

Selon Rotem (143), la résistance initiale est presque maintenue jusqu’à la rupture. Il a ensuite 

défini une résistance « imaginaire » S0  lors du premier cycle et d’une valeur supérieure à celle 

statique déduite de la courbe S-N. Il définit ainsi :  

𝑠 = 1 + 𝐾. log( 𝑁)         𝐸𝑄(1.117) 

Où s = Sf/S0  avec Sf  la résistance en fatigue pour une amplitude constante et S0  la résistance 

« imaginaire ». La durée de vie restante après un certain nombre de cycles peut être donnée par 

une courbe S-N similaire mais avec une pente différente passant par le point S0. Cette courbe 

est appelée ligne d’endommagement, elle est définie par :  

𝑠 = 1 + k. log( 𝑁)  𝑘 < 𝐾        𝐸𝑄(1.118) 

Schaff et Davidson (111)  ont présenté un modèle à base de la résistance:  

𝑅(𝑛) = 𝑅0 − (𝑅0 − 𝑆𝑝 ) (
𝑛

𝑁
)
𝑣

𝐸𝑄(1.119) 

Où R est la résistance résiduelle, Sp  l’amplitude maximale de la contrainte lors de la fatigue et 

v un paramètre. Une dégradation linéaire de la résistance correspond à v = 1. Une rupture brutale 
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est obtenue pour v >> 1 et une perte rapide de cette résistance au début est obtenue pour v < 1. 

Ce modèle a été appliqué initialement pour deux amplitudes de chargement. Puisque la perte 

de résistance sous le niveau de chargement  S2  dépend du nombre de cycles n1 que le matériau 

a subi lors du niveau de chargement S1, la contribution (S1, n1) doit être prise en compte. Dans 

cette perspective, un nombre de cycles effectifs  neff   est défini de telle sorte que (S1, n1) cause 

la même perte de résistance que (S2 , neff). Schaff et Davidson ont aussi étudié l’importance de 

l’effet de mixage de cycles, et ont remarqué que les laminés ayant subi des petits blocs de cycles 

de haute amplitude ont vu leur durée de vie diminuée par rapport à ceux ayant subi  un grand 

nombre de cycles sous haute amplitude de chargement bien que le nombre de cycles à haute 

amplitude soit le même à la fin de l’expérience. De ce fait, un coefficient de mixage de cycles 

est appliqué dans les cas où l’amplitude augmente d’un bloc de chargement à un autre. 

Caprino et D’Amore (144) ont réalisé des expériences de fatigue en flexion quatre points sur 

un thermoplastique à fibre longue. Leur hypothèse sur la loi d’endommagement est que la 

résistance résiduelle est continuellement décroissante suivant une loi du genre puissance : 

𝑑𝜎𝑛
𝑑𝑛

=  −𝑎0. ∆𝜎. 𝑛
−𝑏        𝐸𝑄(1.120) 

Où 𝜎𝑛 est la résistance résiduelle après n cycles, ∆𝜎 = 𝜎𝑚𝑎𝑥 − 𝜎𝑚𝑖𝑛 une mesure pour 

l’influence du ratio de chargement R, a0 et b deux constantes. Caprino et D’Amore ont souligné 

qu’un modèle fiable doit refléter l’effet du coefficient du chargement R mais aussi le 

comportement en fatigue que cela soit à bas nombre de cycles ou à grand nombre de cycles. 

Les modèles phénoménologiques à rigidité résiduelle ou à résistance résiduelle permettent à 

l’aide généralement d’équation analytique de prédire la durée de vie des composites.  Cependant 

leurs utilisations exigent une base de données colossale sur le matériau en question. Ces 

modèles traitent du comportement du matériau à l'échelle macro et font abstraction de sa 

microstructure et des différents mécanismes d’endommagement qui se produisent lors de la 

sollicitation mécanique. Par conséquent, un simple changement de la microstructure du 

matériau limitera leurs utilisations. Ce qui nous amène aux modèles micromécaniques présentés 

dans le paragraphe suivant. 

1.3.6.4. Modèles d’endommagement progressifs (micromécaniques)  

 Les modèles d’endommagements progressifs diffèrent des modèles présentés avant en 

introduisant une ou plusieurs variables d’endommagement judicieusement choisies pour décrire 

la détérioration du composite. Ces modèles sont basés sur des hypothèses physiques décrivant 
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le mécanisme d’endommagement donnant suite à des dégradations macroscopiques des 

propriétés mécaniques. Ces modèles ont été divisés en deux catégories : les modèles 

d’endommagement qui prédisent la croissance de l’endommagement (e.g : le nombre de 

fissures transversales de la matrice par unité de longueur, la taille de la zone de délaminage) et 

les modèles corrélant la croissance d’endommagement et les propriétés mécaniques (rigidité, 

résistance).  

a) Modèles prédisant la croissance d’endommagement  

 Parmi ces modèles, quelques-uns ont été proposés pour modéliser l’accumulation 

d’endommagement pour un type d’endommagement spécifique tel que la fissuration de la 

matrice, le délaminage La majorité des modèles entrant dans cette catégorie utilisent des 

éprouvettes pré-entaillées pour initier un type d’endommagement bien précis. 

Owen et Bishop (145) ont été parmi les premiers chercheurs à étudier une large catégorie de 

composites à fibre de verre. Ils ont essayé de prédire l’initiation d’endommagement à partir de 

trous au centre des spécimens sous chargement statique et en fatigue. Ils ont conclu que la loi 

de Paris est applicable à la croissance de fissure en fatigue pour les deux types de matériaux à 

fibre de verre qu’ils ont testé.  

Bergmann et Prinz (146,147) ont proposé un modèle spécifique de la croissance de délaminage :  

𝑑𝐴𝑖
𝑑𝑁

=  𝑐. 𝑓(𝐺𝑖𝑡)
𝑛         𝐸𝑄(1.121) 

Avec 𝐴𝑖 la zone de délaminage, 𝐺𝑖𝑡 l’amplitude maximale du taux de libération d’énergie, c et 

n deux valeurs déterminées expérimentalement.  

Dahlen et Sringer (148) ont proposé un modèle semi-empirique pour estimer la croissance de 

délaminage pour des laminés graphite/époxy sous chargement cyclique. Incluant le mode I le 

mode II et un mode mixte, assumant que le mode II n’a pas d’influence sur la croissance de 

délaminage. Le taux de croissance des fissures est décrit suivant une loi semblable à celle de 

Paris :  

∆𝑎
𝜎𝑓
2

𝐸𝑦𝐺𝑐𝑟𝑖𝑡
= 𝐴(𝑈

𝐺𝑚𝑎𝑥
𝐺𝑐𝑟𝑖𝑡

)
𝑏

        𝐸𝑄(1.122) 

Où ∆𝑎 est la croissance dans le sens normal du plan de délaminage. 𝜎𝑓  la résistance du pli, 𝐸𝑦 

le module transversal du pli, 𝐺𝑐𝑟𝑖𝑡 le taux de libération d’énergie critique, A et b deux 
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paramètres dépendants du matériau et de la contribution relative du mode I et du mode II  sur 

la croissance du délaminage, U une fonction de  
𝐺𝑚𝑎𝑥

𝐺𝑐𝑟𝑖𝑡
  et de  

𝐺𝑚𝑖𝑛

𝐺𝑚𝑎𝑥
 

Feng et al (149) ont développé un modèle de prédiction de la croissance d’endommagement des 

composites à fibre de carbone due à la fissuration de matrice. A partir des observations 

expérimentales, ils ont conclu que le mode I de la croissance des fissures peut être décrit par 

une loi de Paris modifiée :  

𝑑𝐴

𝑑𝑁
=  𝐷𝐺𝑚𝑎𝑥

𝑛        𝐸𝑄(1.123) 

Avec A la zone d’endommagement due à la fissuration de matrice, N le nombre de cycles en 

fatigue, 𝐺𝑚𝑎𝑥  le taux de libération d’énergie de déformation maximale durant un cycle, D et n 

deux constantes matériaux. La méthode est appliquée sur une poutre en I entaillée, en flexion 

quatre points et sur une autre éprouvette entaillée en traction. 

b) Modèle d’endommagement progressif prédisant les propriétés mécaniques résiduelles 

 Cette catégorie de modèle relie une variable d’endommagement avec une propriété 

mécanique résiduelle (rigidité / résistance). Les équations de croissance d’endommagement 

sont souvent basées sur les mécanismes d’endommagement, les paramètres thermodynamiques, 

la micromécanique du critère de rupture (distance entre fissures, zone de délaminage…)  

L’une des premières méthodes est de calculer la perte de rigidité due à la fissuration de la 

matrice. Elle a été établie par Highsmith et Reinfsnider (150) pour des laminés. D’autres 

modèles de calcul de la rigidité résiduelle due à la fissuration de matrice basés sur des approches 

vibrationnelles ou par éléments finis ont été proposés par Nuismer et Tan (151), Brillaud et al 

mahi (152), El mahi et al (153), Joffe et Varna (154), Pradhan et al (155), Smith et ogin (156) 

et Kashtalyan et Souti (157). 

Liu et Lessard (158) ont développé une variable d’endommagement globale D, égale à CmDm 

ou bien à CdDd  dépendant du mécanisme d’endommagement dominant : fissuration de la 

matrice ou délaminage. Dm est une fonction de la densité de fissure tandis que Dd est une 

fonction de la zone de délaminage alors que Cm et Cd sont deux constantes dépendant des 

propriétés du matériau. 

Le taux de croissance global de la variable d’endommagement est donné par :  
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𝑑𝐷

𝑑𝑁
=  
𝐴(𝜎𝑚𝑎𝑥)

𝐶

𝐵𝐷𝐵−1
        𝐸𝑄(1.124) 

Où  D =1 – E/E0   A, B et C des constantes et  𝜎𝑚𝑎𝑥  la contrainte maximale 

Dans le cas de la fatigue traction-traction, quatre cas de figure se présentent afin de déterminer 

la durée de vie : un critère à fissuration de matrice, un critère de taille de délaminage, un critère 

à résistance résiduelle et finalement un critère à rigidité résiduelle.  

Pour les deux premiers critères, une densité de fissuration ou une taille de délaminage maximale 

est définie. Pour les deux autres cas (résistance résiduelle ou rigidité résiduelle), on suppose 

que la relation S-N pour les laminés contenant un pli à 0° suit une loi de type puissance de la 

forme :  

𝐾𝑁𝑓𝜎𝑚𝑎𝑥
𝑏 = 1        𝐸𝑄(1.125) 

Où K et b sont deux constantes ; Nf  la durée de vie en traction-traction pour le niveau de 

contrainte maximale 𝜎𝑚𝑎𝑥 

Lee et al (159–161) , proposent un modèle d’endommagement pour les composites à renforts 

discontinus orientés de manière aléatoire en présence de microfissures issues de la décohésion 

à l’interface fibre-matrice. L’idée est de remplacer d’une façon probabiliste les fractions de 

fibres saines en fibres décollées ou partiellement décollées (debonded fibers) grâce à une 

fonction de type Weibull. Ainsi, les fibres décollées constituent une nouvelle phase avec des 

propriétés qui différent de celles des fibres saines. 

Les travaux de Fitoussi et al (162) , suivis par ceux de Meraghni et al (163) proposent de définir 

un critère de rupture de type interfacial pour un composite à fibres discontinues implémenté 

dans un modèle multi-échelle d’homogénéisation. Il est basé sur le calcul des champs de 

contraintes locales normales et tangentielles au niveau de l’interface. Un critère local de 

décohésion à l’interface fibre-matrice est alors proposé. Il est de type Coulomb couplant par 

une fonction linéaire les contraintes normales et tangentielles à l’interface selon l’équation :  

σ + β. τ = R        𝐸𝑄(1.126) 

où R représente la résistance de l’interface et β un paramètre de couplage.  

Une seconde formulation quadratique (écriture elliptique) du critère est donnée par Jendli et al. 

(164)  

(
σ

σ0
)
2

+ (
τ

τ0
)
2

= 1         𝐸𝑄(1.127) 
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Les paramètres σ0 et τ0 correspondent respectivement aux contraintes normales et tangentielles 

à la rupture de l’interface. Etant donné que les deux phases principales du composite ont des 

caractéristiques différentes, il en résulte un saut de contrainte au niveau de l’interface. Il est 

donc nécessaire de calculer ces champs de contraintes. Pour ce faire, Meraghni et al (163) ont 

proposé une résolution théorique en posant σint le champ de contraintes interfaciales du côté 

renfort et σext le champ de contraintes à l’interface du côté de la matrice. En fait, sur un point 

de l’interface, le vecteur de contraintes σv représente la projection de la contrainte σext sur la 

normale n à l’interface. Tout en respectant la condition de la continuité de la contrainte normale 

au niveau de l’interface (figure 1-20), il est encore égal à la projection de la contrainte σint sur 

la normale n. Le champ de contraintes dans le renfort est également continu, il est de même 

projeté sur la normale ni. La contrainte normale σ est donc déterminée par une double 

projection. Celle tangentielle τ en découle selon l’expression suivante: 

 σ𝑣 = σ𝑖
𝑒𝑥𝑡𝑛𝑖

σ = σ𝑖𝑗
𝑒𝑥𝑡𝑛𝑖𝑛𝑗

τ = √‖σ𝑣‖2 − σ2          𝐸𝑄(1.128)

 

 

Figure 1-20 Calcul des contraintes normales et tangentielles au niveau de l’interface 

Jendli (164) intègre ce critère quadratique sous la forme d’une probabilité de rupture de type 

Weibull afin de quantifier un pourcentage de rupture interfaciale. De même, Despringre (165) 

et Achour (17) dans de récents travaux utilisent le même critère elliptique de rupture 

interfaciale. 

Récemment Tamboura et al (167) ont adapté le modèle initialement proposé par Jendly et al 

(164) pour la prédiction de la durée de vie en fatigue des SMC. L’approche proposée se base 

sur le suivi de l’endommagement en fatigue et permet d’introduire dans le modèle l’évolution 

des contraintes limites normales et tangentielles en fonction du nombre de cycles. 
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Dans le cadre de notre étude, nous allons essayer de combiner les différents types de modèles 

cités dans la partie 1.3.6 afin de proposer un modèle hybride pertinent capable de prédire la 

durée de vie des thermoplastiques renforcés  
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2. Chapitre 2:  

Matériau et méthodes 
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2.1. Matériau de l’étude : Le composite PPGF40 

 Le matériau composite utilisé dans le cadre de ces travaux est un polypropylène chargé 

en fibres de verre courtes avec un taux massique de 40 %. Il est fabriqué en collaboration entre 

les sociétés IDI et FLEX N GATE. Le matériau est obtenu par injection sous forme de plaques 

rectangulaires de dimensions : 400×300 ×3 mm3. Afin de comparer les différents aspects 

mécaniques entre le polypropylène pur et celui chargé, nous recevons également le 

polypropylène pur injecté sous les mêmes conditions de fabrication et de dimensions et dont la 

formule chimique est la suivante : 

 

2.1.1. La fibre de verre  

 Afin d’observer les fibres de verre contenues dans notre composite, nous utilisons un 

microscope à platine chauffante afin de prendre des images du matériau à l’état fluide. Les 

images sont ensuite traitées avec le logiciel ImageJ pour obtenir la longueur moyenne des fibres 

après injection ainsi que leur diamètre moyen. La fibre de verre utilisée possède un diamètre de 

10 µm. Cette fibre employée pour renforcer le matériau présente une longueur ne dépassant pas 

les 1 mm avant injection. Or, l’injection produit une rupture de fibres due à l’effort de 

cisaillement que subit le matériau.  

 

Figure 2-1 Fibres noyées dans la matrice 
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 La figure 2-1 montre des fibres noyées dans la matrice polypropylène avec les longueurs 

de fibres équivalentes. La figure 2-2 représente les longueurs de fibres mesurées sur une image. 

Nous nous sommes arrêtés à 110 fibres mesurées puis nous avons tracé la moyenne de la 

longueur de fibre par cumul de mesures sur la figure 2-3. Nous constatons que la longueur 

moyenne des fibres se stabilise après 50 mesures sur une valeur d’environ 250 µm. Cette valeur 

sera utilisée notamment lors de la modélisation micromécanique du matériau. 

 

Figure 2-2 Répartition de longueurs de fibre sur 110 fibres mesurées 

 

Figure 2-3 Longueurs moyennes des fibres 

Quant au diamètre des fibres, nous avons procédé à des observations MEB  (figure 2-4). Celles-

ci ont un diamètre quasiment régulier de 10 µm.  

 

Figure 2-4 Diamètre des fibres 
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2.2. Caractérisation de la microstructure 

 L’utilisation des matières composites est fortement conditionnée par la capacité du 

constructeur à dimensionner les structures sous divers types de chargements. Dans la pratique, 

une pièce de structure réelle obtenue par le procédé d’injection (ou de compression) comporte 

inévitablement de multiples microstructures extrêmement variables d’un endroit à l’autre dues 

aux géométries complexes des pièces mécaniques mais aussi aux variations des forces 

d’écoulement induites lors du procédé de mise en forme. Cela rend le dimensionnement de ce 

type de pièce particulièrement difficile. En pratique les constructeurs utilisent pour le 

dimensionnement une même microstructure  dite - équivalente - dans toute la structure. La 

connaissance de la microstructure et de sa variabilité dans la pièce à dimensionner est de 

première importance afin de proposer un modèle micromécanique prédictif de son 

comportement 

2.2.1. Caractérisation par ultrasons 

 L’utilisation des techniques ultrasonores à des fins de contrôle ou de caractérisation des 

pièces et structures mécaniques est de plus en plus courante. Il s’agit d’onde vibratoire se 

propageant (dans notre cas) à des fréquences aux alentours de 5 MHz. L’objectif est de faire 

propager dans le matériau d’étude ces ondes ultrasonores suivant différentes directions et de 

mesurer leurs vitesses de propagation. La vitesse de propagation des ondes ultrasonores est 

directement liée à la rigidité du matériau et cela suivant le tenseur de Christofell. Nous pouvons 

dès à présent dire que plus la vitesse de propagation est élevée dans une direction particulière, 

plus le matériau sera rigide et donc comporte plus de fibres orientées dans cette direction.   

Pour les méthodes de contrôle, nous distinguons principalement les deux suivantes : 

• Méthode par contact : Cette technique nécessite l’utilisation de 2 sondes placées 

de part et d’autre et en vis-à-vis de la pièce à examiner. L’une des sondes est 

émettrice, l’autre réceptrice. 

• Méthode par immersion : Dans cette méthode, et comme sa désignation l’indique, 

la pièce est intégralement immergée dans un liquide généralement de l’eau. 

Nous nous intéressons plus particulièrement à la technique par immersion et nous allons 

présenter dans la partie suivante son principe d’utilisation ainsi que les différentes étapes suivies 

en vue de caractériser la macrostructure des plaques injectées.  
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La variabilité de la microstructure au sein d’une pièce ou d’une plaque composite injectée peut 

être mise en évidence grâce à une technique ultrasonore originale développée au sein du 

Laboratoire PIMM. Cette technique non destructive détecte une éventuelle anisotropie dans le 

matériau étudié, ce qui nous permet d’identifier les zones ayant une microstructure similaire 

type ce qui nous permettra par la suite de bien choisir les endroits pour prélever nos échantillons. 

2.2.1.1. Démarche expérimentale 

 Elle consiste à immerger deux sondes identiques dans un bac rempli d’eau : une 

première émettrice notée (E.) et une seconde réceptrice notée (R). Les deux sondes sont 

positionnées l’une en face de l’autre à une distance (d) connue (figure 2-5). Dans un premier 

temps il s’agit de mesurer la vitesse de propagation des ondes dans le liquide seul. Pour cela, à 

l’aide d’un oscilloscope, on détermine le temps de vol to et connaissant la distance d on en 

déduit la vitesse V0 : 

o
o

t

d
V =  

 

Figure 2-5 Principe de la méthode ultrasonore : détermination du temps de vol V0 

Dans un second temps, on dispose sur le trajet ultrasonore, l’élément de notre matériau dont on 

souhaite connaître la direction privilégiée des fibres (figure 2-6). Cet élément est disposé 

perpendiculairement au faisceau ultrasonore. Cela permet de générer des ondes longitudinales 

OL (onde de compression) dans le matériau. L’épaisseur « e » est généralement déterminée à 

l’aide d’un micromètre ou un pied à coulisse. Nous mesurons alors le nouveau temps de vol te 

(toujours à l’aide d’un oscilloscope). 

 

Figure 2-6 : Principe de la méthode ultrasonore : détermination de la vitesse Ve 

Le temps te est alors égal à : 



79 

 

eo
e

V

e

V

ed
t +

−
=

 

Où Ve est la vitesse, en OL, dans l’échantillon. Calculs faits, nous obtenons finalement : 
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Pour beaucoup de matériaux composites de faible épaisseur tels que ceux utilisés dans 

l’automobile, on constate que les fibres sont toutes contenues dans le plan de la plaque. Il est 

alors possible de considérer que la vitesse de l’onde longitudinale VOL ne dépend 

principalement que de la teneur en fibres. En effet, dans cette configuration, la vitesse de l’onde 

longitudinale ne dépend pas de l’orientation des fibres et restera donc quasiment constante 

malgré l’anisotropie du matériau.   

Une troisième étape de l’analyse par ultrasons consiste à tourner l’échantillon à l’aide du 

dispositif illustré dans la figure 2-7 d’un angle d’incidence (i). Cette configuration permet de 

générer des ondes transversales qui vont à leur tour se propager à la vitesse VOT à travers 

l’épaisseur de l’échantillon selon une direction (r) régie par la loi de Snell-Descartes (figure 2-

8): 

sin (i)

V0
=
sin (r)

V0T
 

 

Figure 2-7 : Porte échantillon utilisé pour la caractérisation ultrasonore permettant le contrôle de l’angle d’incidence 

(i) ainsi que le sens de propagation des ondes transversales 
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Figure 2-8 : Principe de la méthode ultrasonore : détermination de la vitesse des ondes transversales 

Sur l’oscilloscope nous lisons le nouveau temps de vol te. En tenant compte des parcours EA et 

BR qui se font à la vitesse Vo et le parcours AB qui lui s’effectue à la vitesse VOT, le temps de 

vol est égal à : 

OTo

e
V

AB

V

BREA
t +

+
=  

Cette dernière relation, couplée à celle de Snell-Descartes, nous donne, tous calculs faits, 

l’expression suivante pour la vitesse VOT : 

( )2oe
2
ooeo

2

o
OT

ttV)icos()tt(eV2e

eV
V

−+−+

=

 

Envisageons les deux cas extrêmes où les renforts (fibres) sont orientés, dans un premier temps, 

selon le plan d’incidence (plan contenant les axes du faisceau ultrasonore dans l’eau et dans 

l’échantillon ainsi que la normale n), puis dans un second temps orthogonalement à ce dernier 

représentés dans la figure 2-9 (par rotation de 90° autour de la normale 𝑛⃗ ).  

 

Figure 2-9 Orientation des renforts selon le plan incidence Orientation des renforts perpendiculairement au plan 

d’incidence. 
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Dans le premier cas, la vitesse des OT est plus importante que celle du second cas. Toutes 

choses égales par ailleurs, les sections de renforts offertes au cisaillement sont plus importantes 

dans le 1er cas que dans le second. Si nous faisons varier « i » de -90° à +90° nous aurons une 

figure des vitesses qui aura l’allure générale suivante : 

 

Figure 2-10 Allure de la vitesse des ondes longitudinales et transversales pour une rotation entre -90°/90 ° 

Mais dans un cas plus général où il y a une distribution angulaire (non aléatoire) des fibres, il 

est important de définir sur la pièce à étudier un repère local. Ainsi on pourra indiquer, dans ce 

repère, les directions pour lesquelles nous obtenons les VOT rapides (sens des fibres 

majoritairement dans le plan d’incidence) et lentes (sens des renforts dans un plan orthogonal 

au plan d’incidence) 

Nous pouvons aussi définir un coefficient de biréfringence K, en faisant tourner l’élément (par 

pas angulaire régulier et connu ce qui conduit à N points de mesure sur les 360°) autour de l’axe 

n : 

OTmoy
V

VV
K minOTmaxOT −

=

 

avec 

= OTmesuréesOTmoy V
N

1
V  

Ce coefficient donne une indication sur le facteur de distribution Fd. Plus ce coefficient est 

important, plus il y a de renforts orientés dans la direction de VOTmax par rapport à ceux orientés 

dans la direction VOTmin. 

2.2.2. Observation microscopique 

 Dans le but de caractériser la microstructure en termes d’orientation des fibres dans 

l’épaisseur, orientation induite par le procédé d’injection en nappe des plaques de 

polypropylène renforcées par des fibres courtes, on a utilisé la technique d’observation au MEB 
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(Microscope Electronique à Balayage). On a établi par ailleurs une cartographie d’images 

(environ 32 images) à un grossissement de 200 sur une zone dans l’épaisseur de l’échantillon 

de dimensions (3 × 2 mm2) pour mettre en évidence l’effet « cœur-peau » de la microstructure. 

Nous utilisons pour cette étude des échantillons rectangulaires de dimensions 50×10×3 mm3 

découpés par jet d’eau dans le sens d’injection (Mold flow direction). Ces échantillons sont 

ensuite polis puis métallisés comme décrit ci-dessous 

2.2.2.1. Préparation d’échantillon 

• Le polissage 

 Il s’agit d’un polissage manuel avec des vitesses de rotation variant entre 150 et 

300 tr/min. Nous commençons par réaliser un premier polissage d’ébauche avec drap rigide de 

9 µm pendant 10 min puis avec un drap de 6 µm pendant 15 min. Cette première phase de 

polissage permet de retirer pratiquement tous les défauts induits par le procédé de découpe par 

jet d’eau. 

Nous procédons ensuite à un polissage plus fin avec des draps semi-rigides de types tissu et 

velours et des solutions diamantées de différentes finesses. Nous utilisons dans cette étape trois 

draps différents : 

• Drap semi-rigide tissu avec solution de 9 µm pendant 10 min 

• Drap semi-rigide tissu avec solution diamantée de 6 µm pendant 20 min 

• Drap semi-rigide velours avec solution diamantée de 1 µm pendant 15 min 

L’étape de polissage est de grande importance pour la suite des observations MEB et plus 

particulièrement pour l’observation des mécanismes d’endommagement. Il s’agit ici de 

préserver au maximum l’interface fibre-matrice afin de ne pas engendrer des défauts 

supplémentaires qui peuvent fausser nos observations. Notons ici que le polissage est effectué 

de manière manuelle. Plusieurs techniques peuvent être utilisées ; nous avons privilégié des 

rotations de 90° de l’échantillon toutes les minutes avec un déplacement radial de l’extérieur 

des draps vers l’intérieur.  

• La métallisation  

 Cette étape consiste à déposer une fine couche d’or sur la surface de l’échantillon à 

observer afin d’améliorer sa conductivité et ainsi  la résolution des images acquises. 

L’échantillon est positionné en face de la source d’or puis maintenu en rotation sous vide 
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pendant 1min 30 à 2 min. Les fines particules d’or se déposent alors sur la surface de 

l’échantillon à observer.  

2.2.2.2. Détermination du V.E.R 

 Afin d’analyser quantitativement la distribution d’orientation des fibres par des 

observations au MEB, nous avons procédé à une analyse préliminaire visant à déterminer le 

V.E.R (Volume Elémentaire Représentatif) sur notre matériau composite. Ce dernier doit être 

suffisamment grand pour contenir toutes les échelles à considérer et par conséquent toutes 

sortes d’hétérogénéités de la microstructure (toutes les orientations de fibres, porosités, zones 

pauvres en fibres, zones riches en fibres). Toutefois, ce volume doit être également assez petit 

afin de justifier une sollicitation macroscopique homogène. 

Cette analyse consiste à optimiser le nombre de mesures à prendre ou autrement dit, le nombre 

minimal et nécessaire d‘images permettant de définir un V.E.R qui nous assure une mesure 

statistiquement représentative afin de déterminer la distribution de l’orientation des fibres. Pour 

ce faire, on a pris un certain nombre de photos de l’échantillon au MEB avec un grossissement 

de 500 et on a calculé le nombre de fibres par image. On reporte sur un graphe le résultat pour 

chaque cumul d’images (figure 31). Une fois la courbe stabilisée, on admet que le nombre 

d’images est suffisant pour la caractérisation de la microstructure de notre matériau à une 

échelle micro (grossissement 500) où n représente sur le graphe l’erreur de mesure admissible. 

La figure 2-11 permet de déterminer le nombre d’images à prendre en considération pour 

l’analyse de la microstructure ; il est fixé à environ 24 images 

 

Figure 2-11 Optimisation du nombres d’images 
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2.3. Caractérisation physico-chimique 

 L’analyse physico-chimique fait appel à plusieurs techniques de caractérisation des 

polymères. Des analyses par calorimétrie différentielle à balayage (DSC) et par Analyse 

Mécanique Dynamique (DMA) ont été utilisées pour déterminer les différentes propriétés 

physico-chimiques. 

2.3.1. Analyse thermique : Calorimétrie différentielle à balayage (DSC) 

 L’analyse enthalpique différentielle (DSC) est une technique basée sur l’étude des 

échanges thermiques entre un échantillon et le milieu extérieur. Appliquée aux domaines des 

polymères, elle permet de déterminer des caractéristiques thermiques telles que les transitions 

du 1er ordre, à savoir la fusion et la cristallisation ou les transitions du 2nd ordre comme la 

transition vitreuse. Elle permet également de mesurer la capacité thermique spécifique ou 

encore d’observer des phénomènes chimiques tels que l’oxydation, la réticulation, la 

dégradation ou autres types de réactions. 

La DSC peut se résumer à la mesure de la variation du flux de chaleur (dQ/dt) entre un 

échantillon et une référence à pression constante. Elle s’exprime selon l’équation suivante: 

𝑑𝑄

𝑑𝑡
= 𝐶𝑝  

𝑑𝑇

𝑑𝑡
+
𝑑𝑞

𝑑𝑡
   

Où 
𝑑𝑄

𝑑𝑡
  est le flux de chaleur enregistré, CP est la capacité thermique de l’échantillon, 

𝑑𝑇

𝑑𝑡
  la 

vitesse de chauffe, et  
𝑑𝑞

𝑑𝑡
  le flux de chaleur absorbée ou libérée lors d’un changement d’état. 

Dans cette étude nous avons utilisé l’appareil DSC Q10 V9.0 de chez TA instruments. 

L’analyse des thermogrammes nous permet de mettre en évidence les changements structuraux 

du matériau qui se produisent avec la température.  

▪ Détermination de la température de transition vitreuse Tg  

 La température de transition vitreuse marque le passage réversible de la phase amorphe 

de l’état vitreux (T < Tg) à l’état caoutchoutique (T > Tg) visqueux. Cette température est 

généralement déterminée par un point d’inflexion. Dans la procédure employée, la détection du 

saut de capacité calorifique qui identifie la transition vitreuse est difficile à déterminer à partir 

de la DSC pour les polymères semi-cristallins. Cependant, la Tg sera facilement identifiée par 

la méthode d’analyse dynamique mécanique (DMA).  
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2.3.2. Essais dynamiques spectroscopie mécanique (DMTA) 

 Un comportement viscoélastique à une sollicitation donnée va permettre de rendre 

compte de l’influence du temps dans la réponse du matériau. Lorsqu’un polymère est soumis à 

une sollicitation répétée, un décalage entre la déformation (sollicitation) et la contrainte 

(réponse du matériau) est mesuré. L’angle de déphasage δ provient du comportement 

viscoélastique. Si on émet l’hypothèse que la déformation et donc la contrainte varient 

sinusoïdalement dans le temps : 

𝜀 =  𝜀0 . sin𝜔𝑡 =  𝜀0 . 𝑒
𝑖𝜔𝑡 

𝜎 =  𝜎0 . sin(𝜔𝑡 + 𝛿) = 𝜎0. 𝑒
𝑖(𝜔𝑡+𝛿)  

 

Où 𝜔 est la fréquence angulaire. A partir des deux équations précédente on pourra écrire 

l’expression du module complexe E*, 

𝐸∗ =
𝜎

𝜀
=
𝜎0. 𝑒

𝑖(𝜔𝑡+𝛿)

𝜀0 . 𝑒𝑖𝜔𝑡
=
𝜎0
𝜀0 
𝑒𝑖𝛿 =

𝜎0
𝜀0 
(cos 𝛿 + 𝑖 sin 𝛿) = 𝐸′ + 𝑖. 𝐸′′ 

E’ est le module de conservation. Il représente la partie réelle, soit le module élastique (énergie 

accumulée sous forme d’énergie potentielle). E″ est le module de perte, il représente la partie 

imaginaire, soit l’aspect visqueux (caractéristique de la dissipation d’énergie). Tan δ est le 

facteur de dissipation (tan δ = 
𝐸′′

𝐸′
). 

Nous avons utilisé pour cette analyse un spectromètre mécanique dynamique de type TA 

instrument DMA Q800. Ces analyses ont consisté à solliciter, en flexion 3 points, un barreau 

de PPGF de dimension (50×10×3 mm3) en lui appliquant une déformation sinusoïdale de 0.1%, 

les fréquences d’études sont fixées à 1 Hz et 10 Hz. L’essai est réalisé sur une plage de 

températures allant de -70 °C à 120 °C avec une vitesse de 2 °C/min. L’analyseur applique des 

oscillations en flexion avec double encastrement à l’échantillon en utilisant le montage dit 

« Dual cantilever » tout en évoluant lentement à travers la plage de température utilisée. Ces 

essais ont pour but de déterminer les transitions que subit le matériau en fonction de la 

température par la mesure de ses réponses viscoélastiques à partir de la variation du module de 

Young complexe. Les résultats d’un essai DMTA sont généralement donnés sous forme d’un 
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tracé graphique de E , E’’, et Tan δ en fonction de la température. Ceci nous permet d’identifier 

les régions de transition de la matière généralement, la zone de transition vitreuse.  

2.4. Caractérisation mécanique 
2.4.1. Traction monotone 

 Les essais de traction monotone sont réalisés à l’aide d’une machine servo-hydraulique 

MTS à température ambiante et à une vitesse de déplacement de 2 mm/min. correspondant à 

une vitesse de déformation de 4.10-4 s-1. Cela nous permet de tracer les courbes contrainte-

déformation pour les trois orientations testées (0°, 45° et 90°) ainsi que pour le PP pur. Une 

technique d’analyse d’image sans contact permet de mesurer la déformation en suivant le 

déplacement relatif de deux points marqués sur la surface de l’échantillon avant le test. Nous 

utilisons ici une caméra Nikon pour enregistrer une vidéo de l’essai. La vidéo est ensuite traitée 

avec le logiciel imageJ et permet d’avoir la déformation réelle de l’éprouvette dans la zone utile. 

Sur la même machine servo-hydraulique MTS, et étant limité par la capacité de la machine, 

nous effectuons les essais de traction à des vitesses de déplacement de 2mm/min, 150mm/min 

et 300 mm/min, cela correspond respectivement aux taux de déformation de : 4.10-4 s-1, 0,04 s-

1 et de 0,25 s-1. Nous pouvons ainsi observer l’effet de la vitesse sur le comportement en traction 

à la limite du domaine quasi-statique. 

L’effet de la température a également été étudié en effectuant les essais à des températures 

contrôlées de 85 °C et -30 °C et à une vitesse de déformation de 4.10-4 s-1. Dans ce cas, les 

échantillons sont conditionnés à l’intérieur d’une enceinte climatique pendant 30 min afin 

d’obtenir une température uniforme sur tout l’échantillon 

2.4.2. Essais de charge décharge 

 Afin d’étudier l’évolution de l’endommagement et de la plasticité macroscopiques au 

régime quasi-statique, des tests de charge-décharge à différentes contraintes maximales sont 

effectués à une vitesse de 2 mm/min et à température ambiante. Pour chaque essai, l’échantillon 

est soumis à un total de huit à dix cycles de charge-décharge et à un écart de contrainte croissant 

progressivement d’environ 10% de la contrainte de traction ultime (Su), comme indiqué sur la 

figure 2-12. La déformation résiduelle à contrainte nulle donne une évaluation de la 

déformation plastique apparente macroscopique résiduelle. Le module d’Young  est calculé par 

la pente de la courbe dans la zone quasi-linéaire de chaque cycle. L’évolution du module 

d’Young au long de l’essai est utilisée comme indicateur d’endommagement macroscopique. 
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Figure 2-12 Méthodologie expérimentale des essais de charge décharge 

2.4.3. Essais de fatigue traction- traction 

 Les essais de fatigue ont été effectués sur une machine de fatigue hydraulique MTS 830 

équipée d’une cellule de 10 kN. Un signal sinusoïdal a été appliqué avec un pilotage en force, 

à amplitude constante et à rapport de charge fixe R de 0.1. La fréquence principale d’étude est 

fixée à 10 Hz, cela correspond approximativement à un taux de déformation de 0,25 s-1. 

Les essais de fatigue sont précédés d’un premier cycle de charge-décharge-recharge à la 

contrainte appliquée en fatigue, cela afin de déterminer la première baisse de raideur (
E1

E0
). Cette 

première perte de raideur peut également être déterminée via les essais de charge-décharge 

monotones. 

La machine de fatigue que nous utilisons permet généralement d’atteindre la consigne appliquée 

c’est-à-dire l’amplitude voulue après 22 cycles correspondant à la période de stabilisation 

comme décrit sur la figure (2-13). Ce nombre de cycles nécessaires à la stabilisation est lié à 

plusieurs paramètres notamment la puissance de la machine, la résistance du matériau et la 

fréquence appliquée.  

 

Figure 2-13 Nombre de cycles nécessaires pour la stabilisation de la consigne 
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Pour chaque essai, le matériau subit un premier cycle de charge-décharge-recharge, suivi de 22 

cycles correspondant à la période de stabilisation et finalement le nombre de cycles à rupture 

correspondant à l’amplitude appliquée. Toutefois, lors du suivi de l’endommagement en fatigue 

nous supposons que pour les 22 cycles de stabilisation le matériau ne subit aucun 

endommagement supplémentaire.  

Le comportement mécanique en fatigue des trois orientations testées (0°, 90° et 45°) à la 

fréquence de 10 Hz est étudié via l’évolution de la perte de rigidité en fatigue  (
En

E22
) , de la 

déformation plastique apparente et de l’auto-échauffement tout au long des essais. Notons ici 

que le module dynamique pour chaque cycle En est calculé via la méthode pic-pic. La 

température de l’échantillon est suivie à l’aide d’une caméra infrarouge sans contact.  

La fréquence a généralement un impact majeur sur le comportement et la durée de vie en fatigue 

et notamment lors de la fatigue thermomécanique. De ce fait une deuxième fréquence de 1 Hz 

est étudiée car pour cet ordre de fréquence l’auto-échauffement est presque inexistant. Une 

comparaison entre les deux fréquences et notamment leurs impacts sur la durée de vie est 

réalisée. 

 Le cahier des charges des hayons en PPGF 40 impose une température de 

fonctionnement pouvant atteindre les 85 °C. La nature semi-cristalline de la matrice PP 

implique une grande dépendance du comportement mécanique du matériau à température 

d’utilisation et particulièrement à cause de la Tg du matériau relativement basse (de l’ordre de 

5 °C). Nous réalisons une autre campagne d’essais de fatigue à 10 Hz et à température de 85 

°C ; les éprouvettes sont alors conditionnées, comme déjà cité, dans une enceinte climatique 

pendant 30 min.  

Afin de surmonter les problèmes liés au processus d’usinage, les éprouvettes de traction ont été 

obtenues par la technique de découpe par jet d’eau à partir des plaques injectées.  

Les échantillons ont été extraits du centre des plaques pour avoir une microstructure 

globalement uniforme. Afin d’étudier l’anisotropie du matériau due à l’orientation des fibres, 

les échantillons ont été découpés selon trois directions: 0 ° (sens longitudinal), 90 ° (sens 

travers) et à 45 ° par rapport à la direction d’injection. La figure 2-14 montre la géométrie en 

haltère permettant une répartition uniforme des contraintes tout au long de la zone utile. 
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Figure 2-14 Eprouvettes pour essais mécaniques 

2.5. Analyse des mécanismes d’endommagement 

 L’analyse des mécanismes d’endommagement en monotone est menée à partir des 

essais in situ sous MEB. L’intérêt de ce type d’essais est de pouvoir observer en temps réel les 

mécanismes d’endommagement qui interviennent lors du chargement, leur seuil et leur 

cinétique d’évolution. La zone d’observation est située à la surface de l’épaisseur du matériau, 

avec une attention particulière pour la zone soumise à des contraintes de traction. En effet, sous 

un chargement en flexion 3 points, la contrainte de traction est maximale sur la zone extérieure 

opposée au point d’appui central.  Cette technique permet de limiter la zone d’observation à 

celle où l’endommagement est maximal. Elle permet aussi d’observer les différences de 

mécanismes entre traction et compression. 

L’analyse quantitative des mécanismes d’endommagement est réalisée sur un certain nombre 

d’images délimitant le V.E.R. Afin de déterminer ce dernier nous avons procédé à une analyse 

statistique qui permet de déterminer le nombre d’images nécessaire pour constituer le VER 

Les essais de flexion in situ sont pilotés en déplacement avec une vitesse de 0,2 mm/min et sont 

effectués dans un MEB Hitachi 4800. Dans le cadre de notre étude, les échantillons ont tous été 

métallisés à l’or afin d’améliorer la résolution des images acquises. En se basant sur les résultats 

de la caractérisation du comportement du PPGF 40 en flexion monotone et en charge-décharge, 

on a pu déterminer les niveaux d’observation in situ à des efforts préalablement définis. L’étude 

des mécanismes d’endommagement s’est limitée sur les échantillons de composite découpés 

dans le sens transversal et à 45° uniquement. Afin d’analyser et comparer les mécanismes 

d’endommagement en fatigue par rapport à ceux induits par un chargement monotone, on a 

effectué des observations au MEB sur des échantillons sollicités en fatigue à un niveau de durée 

de vie défini préalablement en se basant sur la courbe de Wöhler.  

Les essais de flexion trois points in situ MEB ont pour objectif d’étudier qualitativement et 

quantitativement les mécanismes d’endommagement qui interviennent dans le PPGF 40 ainsi 
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que leur seuil et leur cinétique d’apparition. Nous utilisons pour les essais des éprouvettes 

rectangulaires découpées par jet d’eau dans les trois directions 0° , 45° et 90° de dimensions 

50×10×3 mm3. La procédure de polissage et de métallisation est décrite dans la partie 2.2.2.1. 

2.5.1.1. Protocole d’essai 

 Nous utilisons pour les essais de flexion le montage trois points indiqué sur la figure 2-

15. L’entraxe du montage est de 40 mm et les axes ont un diamètre de 5 mm. Le montage est 

lié à une platine de micro-flexion DEBEN d’une capacité maximale de 5 kN. Le tout est disposé 

délicatement à l’intérieur du MEB HITACHI. Avec un pilotage en déplacement d’une vitesse 

de 0,2 mm/min nous effectuons des arrêts a certain niveau de la charge afin d’observer et de 

prendre des images de l’évolution de l’endommagement au sein de la surface observée. Nous 

essayons de minimiser au maximum les temps d’arrêt afin d’éviter les phénomènes de 

relaxation.  

 

Figure 2-15 Image du montage de flexion trois points 

Les conditions de l’essai sont schématisées sur la figure 2-16. Nous nous focalisons sur la zone 

travaillant en traction, toutefois pour les éprouvettes sens transversal, nous prenons des images 

sur la zone travaillant en compression.  
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Figure 2-16 Schématisation des essais de flexion trois points 

De cette façon nous allons pouvoir analyser les mécanismes d’endommagement qui se 

manifestent lors d’une sollicitation mécanique de type flexion. Un chapitre est entièrement 

dédié à cet effet. 

2.5.2. Fractographie 

 Nous nous intéressons à l’observation des faciès de rupture dans le cas de la traction 

monotone et de la fatigue traction-traction. Les éprouvettes rompues lors des essais de traction 

et de fatigue sont conservées et soumises à des observations microscopiques à l’aide du MEB 

HITACHI afin d’analyser qualitativement et de comparer les mécanismes d’endommagement 

se produisant pour les deux types de sollicitation. Nous avons choisi pour les éprouvettes de 

fatigue celles ayant une durée de vie entre 70 000 cycles et 100 000 cycles. Afin de préserver 

la morphologie et les informations contenues dans les faciès de rupture, ces dernières ne sont 

pas soumises au polissage, cependant nous procédons à une métallisation à l’or comme décrit 

dans le paragraphe 2.2.2.1.  

Outre les observations au niveau de la tranche des échantillons, on a effectué des observations 

sur les faciès de rupture des échantillons sollicités en flexion monotone et en fatigue à des fins 

de comparaison. Ainsi, on pourra évaluer l’effet du type de chargement sur les mécanismes 

d’endommagement locaux et évaluer la nécessité de les intégrer dans la simulation prédictive 

  

Zone travaillant 

en traction 
Zone travaillant en 

compression 
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3.1. Caractérisation de la microstructure 

 Nous commençons ce chapitre par la caractérisation de la microstructure du matériau 

d’étude qui conditionne les propriétés mécaniques qui seront étudiées par la suite. Au chapitre 

suivant, nous étudierons les mécanismes de dégradation de cette microstructure lorsque le 

matériau est sollicité. Enfin, notons que les paramètres de la microstructure déterminés dans ce 

chapitre constituent une partie des données d’entrée du modèle micromécanique développé au 

chapitre 5. La méthodologie ultrasonore développée au sein du laboratoire et détaillée au 

chapitre précédent est tout d’abord utilisée. 

3.1.1. Caractérisation par ultrasons 

 Les plaques injectées sont découpées en 16 parties comme illustrées sur la figure 3-1-a. 

Nous excluons les bords des plaques de l’étude, car ces derniers montrent généralement 

beaucoup plus de dispersion microstructurale due aux effets de bord. Les seize échantillons sont 

ensuite caractérisés par ultrasons afin de déterminer les vitesses de propagation des ondes 

transversales VOT et de pouvoir calculer le coefficient de biréfringence. 

Les diagrammes polaires de vitesses des ondes ultrasonores de cisaillement en fonction de 

l’angle de rotation de l’échantillon sont représentés sur la figure 3-1-b. Ces derniers montrent 

clairement une forte anisotropie du matériau due au procédé d’injection utilisé. L’axe principal 

de la courbe polaire ainsi que sa forme plus ou moins allongée indiquent une orientation des 

renforts plus ou moins marquée. Cette dernière est d’ailleurs caractérisée par le coefficient de 

biréfringence acoustique K défini au chapitre 2. La flèche rouge indique la direction privilégiée 

des renforts. La direction des flèches est donc choisie selon la direction des VOT max. On constate 

que l’orientation principale des fibres ainsi déterminée correspond bien à la direction d’injection 

des plaques prise comme axe de référence pour les 16 échantillons. 

La cartographie de la plaque injectée (figure 3-1-b) mettant en évidence les orientations 

privilégiées dans toute la plaque et montre que cette dernière est relativement homogène. 

Toutefois, quelques variations peuvent être localement constatées, ce qui expliquera certaines 

variations du comportement mécanique. Par ailleurs, la figure 3-2 montre que l’intensité de 

l’orientation des fibres évolue à la hausse quand on passe du bas de la plaque (K=15,48) au haut 

de la plaque (K=18,35). Toutefois, cette variation reste relativement faible. On note aussi que 

la valeur moyenne des vitesses varie peu, ce qui permet d’affirmer que le taux de renforts est 

relativement homogène au sein de la plaque. 
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Figure 3-1 a) Plan de découpe des plaques injectée b) Diagrammes polaires de vitesses des ondes ultrasonores de 

cisaillement en fonction de l’angle de rotation de l’échantillon 

 

Figure 3-2 Variation en moyenne du coefficient de biréfringence K (%) 

Ces résultats permettent de conclure à une bonne homogénéité globale des plaques injectées. 

3.1.2. Caractérisation par observation MEB 

3.1.2.1. Analyse qualitative de la microstructure 

 Les résultats des observations au MEB dans l’épaisseur de l’échantillon découpé 

parallèlement à la direction de l’écoulement sont présentés ci-après sous forme d’une 

cartographie d’images assemblées (32 images) sur une zone de l’échantillon de dimensions (3 

× 2 mm2) : 

15,48

17,48 17,63

18,35

Ech (1,2,3,4) Ech (5,6,7,8) Ech (9,10,11,12) Ech (13,14,15,16)

Coefficient de biréfrengence (K%)

a b 
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Figure 3-3 Observation de la structure « cœur-peau » dans le PPGF40. Vue dans l’épaisseur d’une coupe dans le sens de 
l’injection d’un échantillon de dimension (3 × 2 mm2)  

Les observations (grossissement de 200) mettent en évidence un empilement particulier des 

fibres selon la structure dite « cœur-peau ». On observe dans ce cas deux zones de peaux (b) où 

les fibres sont orientées majoritairement dans le sens de l’écoulement. Le passage entre la zone 

de cœur et la zone de peau se fait par une couche de transition comportant une distribution de 

fibres orientées aléatoirement (a). La zone de cœur située au milieu (c) est d’une épaisseur 

d’environ 0.6 mm et présente des fibres orientées perpendiculairement au sens d’injection. 

3.1.2.2. Analyse quantitative de la microstructure 

 L’analyse quantitative de la distribution d’orientation des fibres est effectuée sur un 

élément de dimension (1.5×0.6 mm2) dans l’épaisseur de l’échantillon (figure 3-4). En se basant 

sur la technique d’acquisition d’images évoquée précédemment (paragraphe 2.2.2.2) pour un 

grossissement de 500 au MEB et notamment sur la symétrie particulière de distribution des 

fibres par rapport à la zone de cœur, la caractérisation est limitée sur la zone présentée sur la 

figure 3-4 qui est l’équivalent de 12 images, ce qui représente alors environ la moitié du nombre 

d’images du V.E.R. La technique de calcul consiste à mesurer les orientations des fibres qui 

composent chaque image. Ceci en considérant que chaque fibre est un cylindre circulaire situé 

dans le plan de la plaque. L’intersection des fibres avec la surface polie du plan d’observation 
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est une ellipse. Donc, il suffit de mesurer le degré d’ellipticité pour trouver l’orientation d’une 

fibre comme il est illustré dans la figure 3-5. Chaque image est traitée avec le logiciel d’analyse 

d’image Image J . Puis, l’image est convertie en niveau de noir et blanc pour passer à une image 

binaire. Les dimensions de chaque ellipse sont déterminées directement pour être calculées 

ensuite en termes d’angles. L’orientation θ de la fibre est déterminée à partir de la relation (les 

deux paramètres a et b sont sur la figure 3-5) :  

𝜃 =  sin−1
𝑎

𝑏
𝐸𝑄(3.1) 

Il est a noté que cette méthode est moyennement précise. Nous avons alors choisi de travailler 

sur des intervalles d’orientations de fibres, à savoir, une centrée autour de 0°, une deuxième 

centrée autour de 45° et la dernière autour de 90°. De cette façon la méthodologie permet 

d’avoir une bonne approximation des orientations de fibres. 

 

Figure 3-4 Zone étudiée pour la distribution d’orientation des fibres 

Zone analysée pour les 

orientations des fibres 

suite à la symétrie de 

distribution  
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Figure 3-5 Principe de mesure de l’orientation des fibres à partir de l’élancement de sa trace sur le plan de coupe 

On peut donc décrire notre matériau par 3 familles d’orientation : une famille majoritaire 

orientée de (0°-30°) d’environ 55.75% en densité de fibres, une famille (31°-60°) à 32.52% et 

une famille orientée (61°-90°) à 11.74%. Ces résultats de distribution vont nous servir comme 

entrée pour notre modèle micromécanique qui sera utilisé. 

 

 

Figure 3-6 : Familles d’orientation des fibres au centre de la plaque 

3.2. Caractérisation physico-chimique 
3.2.1. Calorimétrie différentielle à balayage (DSC) 

▪ Détermination de la température de fusion TF et de cristallisation Tc : 

 Pour mesurer les températures de fusion et de cristallisation, les 3 échantillons de 

polypropylène (de masses qui varient de 5.3 à 6.3 mg) ont été placés dans des capsules standard 

en aluminium. Deux échantillons ont été chauffés de 100 °C jusqu’à 200 °C avec une vitesse 

de chauffe de 5°/min et un maintien de 2 min. Ensuite ils ont subi un refroidissement avec la 

même vitesse jusqu’à -50 °C. Le 3ème échantillon a été chauffé de -50 °C jusqu’à 200 °C avec 

la même vitesse. 
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La figure 3-7 obtenue par DSC permet de déterminer la température de fusion TF correspondant 

au pic endothermique, elle est estimée à 167 °C. La température de cristallisation correspondant 

au pic exothermique est estimée à 118 °C. 

 

Figure 3-7 Thermogrammes des analyses DSC de la matrice PP 

 

3.2.2. Analyse thermomécanique (DMA) 

 L’évolution du module de conservation (E) et du module de perte (E’) en fonction de la 

température est représentée sur la figure 3-8. Sur cette figure, nous pouvons remarquer trois 

zones différentes. La première se situant entre -70 °C et 0 °C correspond à la zone du 

comportement vitreux, la deuxième zone se situant dans plage de températures allant de 0 °C à 

25 °C délimite la zone de transition vitreuse et puis au-delà la zone caoutchoutique. Nous 

remarquons aussi qu’en augmentant la fréquence, les courbes (E) et (E ’) ont tendance à se 

translater vers la droite. Il est intéressant de noter que nous avons trois températures de 

transition qui correspondent aux trois pics observés sur la courbe (E ’). Ces trois transitions sont 

Tβ à une température de -30 °C, Tα à 10 °C et Tαc à une température de 70 °C. Tβ correspond à 

la mobilité des chaînes moléculaires de petite taille, tα est liée à la transition vitreuse, elle ne 

dépend pas de la présence des fibres et Tαc est liée à la mobilité des chaînes à proximité des 

sphérulites. 
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Figure 3-8 Modules de stockage et module de perte lors des essais DMTA à différentes fréquences 

3.3. Caractérisation mécanique 

 Toute les contraintes et déformations présentées dans cette partie ( y compris sur les 

courbes) sont des contraintes et déformations globales . 

3.3.1. Comportement monotone quasi-statique 

 Cinq échantillons ont été testés pour toutes les directions des fibres y compris pour le 

PP pur à une vitesse de déformation de 4.10-4 s-1. Les résultats sont présentés sur la figure 3-9. 

La forte anisotropie induite par le processus de moulage par injection du matériau est mise en 

évidence. En effet, les éprouvettes chargées dans le sens longitudinal présentent des propriétés 

mécaniques plus élevées que celles dans le sens transversal (augmentation de 100% du module 

d’Young et de la contrainte ultime) et à 45°. Cependant, les échantillons transversaux et à 45° 

présentent des propriétés plus ductiles caractérisées par un allongement à rupture plus élevé. 

 

Figure 3-9 Comportement mécanique du PP et du PPGF à vitesse quasi statique pour les différentes orientations 
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Il est intéressant de noter que pour les trois orientations d’échantillon, les courbes 

contrainte-déformation présentent un comportement non linéaire en raison de la plasticité et de 

l’endommagement. Notons que ce comportement non linéaire augmente lorsque les fibres sont 

mal orientées par rapport à la direction de traction. En effet, dans ce cas, les interfaces fibre-

matrice sont plus sollicitées que dans le cas d’un chargement longitudinal pour lequel un 

comportement non linéaire minimum est observé. Les propriétés mécaniques des différentes 

orientations testées sont synthétisées dans le tableau ci-dessous : 

   E (MPa) σ max (MPa) Ɛ max (mm/mm) 

0° Moyenne 7883.3 84.858 0.02 

Ecart type 277.8 1.581 0.001 

45° Moyenne 5090 55.896 0.025 

Ecart type 432 1.146 0.002 

90° Moyenne 4466.7 44.013 0.025 

Ecart type 155.6 0.388 0.002 
Tableau 3-1 Synthèse des propriétés mécaniques du PPGF 40 en fonction de l’orientation de la microstructure 

3.3.2. Effet de la vitesse de déformation 

3.3.2.1. Effet de la vitesse sur la matrice pure 

 Les essais de traction réalisés sur le polypropylène non chargé à différentes vitesses sont 

présentés sur la figure 3-10 ci-dessous. Pour chaque vitesse au moins trois échantillons sont 

testés. Ces résultats mettent en évidence une forte dépendance du comportement mécanique à 

la vitesse de sollicitation.   

 

Figure 3-10 Courbes de contrainte – déformation à différentes vitesses de sollicitation sur le PP 

En effet, on observe initialement une faible composante viscoélastique linéaire qui apparait 

pour les faibles niveaux de chargement. Avec l’augmentation du chargement, le comportement 
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devient progressivement non linéaire viscoélastique jusqu’à atteindre la contrainte maximale 

élastique d’environ e = 23 MPa. Au-delà de cette contrainte, la viscoplasticité devient 

prédominante sans seuil d’écoulement marqué mettant en évidence un comportement fortement 

ductile notamment pour des vitesses de sollicitations de 4.10-1 s-1 et 0.04 s-1. Toutefois, une 

transition ductile fragile au niveau du comportement du matériau est très marquée avec 

l’augmentation de la vitesse. Cette transition entraîne par ailleurs une augmentation du module 

de Young apparent. L’augmentation de la vitesse induit également une augmentation des 

contraintes seuils de plasticité et des contraintes de rupture. 

On peut donc en conclure que le comportement de la matrice polypropylène est viscoélastique 

viscoplastique. À titre indicatif, nous avons synthétisé l’évolution des propriétés mécaniques 

de la matrice polypropylène en fonction de la vitesse dans le tableau ci-dessous : 

Vitesse de sollicitation (mm/min) 4.10-1 s-1 0.04 s-1 0,25 s-1 

E. (MPa) Moyenne  1045 2121 2141 

Ecart type  75 53 45 

σ max (MPa) Moyenne  31 36.8 41 

Ecart type  2 2.7 3.2 

Ɛmax  (mm/mm) Moyenne  0.39 0.12 0.06 

Ecart type  0.003 0.002 0.002 
Tableau 3-2 Synthèse des propriétés mécaniques du PP en fonction du taux de déformation 

3.3.2.2. Effet de la vitesse sur le PPGF 40 

 La nature visco-élasto-plastique de la matrice PP induit une forte dépendance des 

propriétés mécaniques à la vitesse de déformation. Même pour des vitesses de déformation 

inférieures à 1 s-1, on peut observer une légère amélioration du module de Young et de la 

contrainte maximale. En effet, la figure 3-11 montre une amélioration de 20% de la contrainte 

maximale à un taux de déformation de 0,25 s-1 pour les trois orientations par rapport au 

chargement quasi-statique réalisé à 4.10-4 s-1. A un taux de déformation plus élevé, 

l’augmentation des propriétés devrait être beaucoup plus marquée. En effet, le comportement 

viscoélastique de la matrice impacte la réponse du composite. De plus, l’effet du «visco-

endommagement», introduit par Fitoussi et al. (39) et confirmé par la suite pour divers 

composites, produit un retard du seuil d’endommagement. 
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Figure 3-11 Comportement mécanique du PPGF 40 à différents taux de déformation 

3.3.3. Effet de la température 

 Le comportement en traction du PPGF 40 dépend fortement de la température du fait 

que sa Tg (environ 10 °C, voir figure 3-8 représentant les résultats de la DMTA) est 

relativement basse. La figure 3-12 illustre l’effet des températures élevées (+ 85 °C) et basses 

(-30 °C) sur les propriétés de traction ; cela montre qu’à 85 °C, le matériau est encore très 

anisotrope, mais le module d’Young et la contrainte maximale enregistrent une chute de plus 

de 50% par rapport aux résultats à température ambiante. Cependant, la ductilité est améliorée 

de plus de 350% même pour la direction longitudinale. A -30 °C, on observe une amélioration 

de la contrainte maximale, mais la modification du module de Young reste négligeable. Cet 

effet est probablement dû à la transition β (-30 °C voir figure 3-8) de la matrice à l’état vitreux, 

liée à la mobilité moléculaire des segments de chaîne courts. 

 

Figure 3-12 Comportement mécanique du PPGF 40 à différentes températures 
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3.3.4. Endommagement et plasticité macroscopique : essais de charge-décharge 

 La figure 3-13 illustre à la fois la réponse en charge-décharge et les courbes de 

contrainte-déformation monotone pour les trois orientations de la microstructure. Cette figure 

montre que les décharges et recharges successives n’affectent pas le comportement mécanique 

puisqu’on ne constate pas d’écart significatif entre les courbes monotones et les enveloppes des 

courbes de charge-décharge.  

 

Figure 3-13 Essais de charge décharge et de traction monotone pour les trois orientations. 

L’évolution de l’endommagement et de la déformation résiduelle (déformation plastique 

apparente) en fonction de la contrainte maximale appliquée pendant les essais quasi-statiques 

de charge-décharge sont présentées sur la figure 3-14. Trois échantillons ont été testés pour 

chaque orientation. Quelle que soit l’orientation, nous remarquons que le seuil de plasticité est 

inférieur au seuil d’endommagement. On peut donc conclure à la présence de trois étapes de 

déformation:  

- La première impliquant un comportement linéaire sans plasticité ni endommagement, 

- La deuxième étape correspondant à un comportement anélastique dû à la plasticité 

matricielle,  

- Finalement un comportement couplant l’endommagement et la plasticité.  

De la figure 3-14, on peut aussi extraire la valeur de la déformation plastique atteinte au seuil 

d’endommagement que nous avons noté: 𝜀𝑃
𝑠  . Les seuils d’endommagement et de plasticité 

ainsi que la déformation plastique au seuil d’endommagement sont représentés sur le tableau 

ci-après : 
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  Orientation de la microstructure 

0° 45° 90° 

Seuil de plasticité (MPa) 24 12 9 

Seuil d’endommagement (MPa) 35 30 22 

𝜺𝑷
𝒔  (%) 0.05 0.03 0.02 

Tableau 3-3 Récapitulatif des seuils d’endommagement et de plasticité ainsi que la déformation plastique au seuil 
d’endommagement pour les trois orientations 

Il est intéressant de noter que le maximum de l’endommagement ainsi que celui de la plasticité 

est  observé pour la direction transversale suivie par la direction à 45 ° et enfin la direction 

longitudinale. En effet, c’est cette dernière direction qui présente les niveaux les plus faibles 

d’endommagement et de plasticité. 

 

Figure 3-14 Evolution de l’endommagement et de la plasticité en fonction de la contrainte pour les trois orientations  

3.3.4.1. Couplage endommagement-plasticité en monotone  

 Nous nous intéressons ici à la troisième étape de l’évolution de la déformation, car c’est 

dans cette partie où nous enregistrons à la fois, de la plasticité et de l’endommagement. 

L’objectif ici, est de déterminer une loi permettant de relier la plasticité à l’endommagement. 

En effet, l’établissement d’une telle relation phénoménologique couplant l’endommagement à 

la plasticité s’avère très important, en particulier, lors de la modélisation du comportement 

mécanique avec prise en compte de l’endommagement.  

Pour y parvenir, intéressons-nous à la déformation plastique au seuil d’endommagement  𝜀𝑃
𝑠 . 

Cette valeur peut être lue directement dans la figure 3-14 pour chaque orientation. Par 

conséquent, la différence entre la déformation plastique totale  𝜀𝑃, et 𝜀𝑃
𝑠  représente l’incrément 
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de déformation plastique au cours de la troisième étape impliquant à la fois l’endommagement 

et la plasticité. Ainsi, l’effet de ce couplage doit être souligné en traçant l’évolution de la perte 

de rigidité   
𝐸

𝐸0
 , en fonction de  𝜀𝑃 - 𝜀𝑃

𝑠 . La figure 3-15 montre que cette évolution suit une 

courbe unique pour toutes les orientations. Cela signifie qu’il existe une relation intrinsèque 

entre la perte macroscopique de rigidité et l’augmentation de la déformation plastique au cours 

de cette troisième étape de déformation. Par conséquent, on peut conclure que pour une 

microstructure donnée, connaître la perte de rigidité pour une charge appliquée conduit 

directement à la déformation plastique correspondante, indépendamment de l’orientation des 

fibres. Ce résultat devrait par conséquent être utile pour la conception des composants 

mécaniques. 

 

Figure 3-15 Evolution de l’endommagement macroscopique en fonction de la déformation plastique au seuil 
d’endommagement 

 

 

3.3.4.2. La perte de rigidité en fonction de la déformation plastique  

 La relation permettant de relier l’évolution de l’endommagement à la déformation 

plastique peut être exprimée de la façon suivante: 

𝐸

𝐸0
= (

E

E0
)
𝑢

+ (1 − (
E

E0
)
𝑢

) 𝑒(𝛽.log(1+( εP − εP
s )) 𝐸𝑄(3.2) 
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ou représente (
E

E0
)
𝑢

l’endommagement ultime  et β est un paramètre de forme. 

En remplaçant (
E

E0
)
𝑢

et  (
E

E0
)
0
par leurs valeurs : 

𝐸

𝐸0
=  0.86 + 0.14 𝑒𝑥𝑝(𝛽. log(1 + ( ε

P
 −  εP

s)) 𝐸𝑄(3.3) 

L’effet du paramètre β est illustré sur la figure ci-dessous : 

 

Figure 3-16 Effet du paramètre  β 

La valeur du paramètre β identifiée par fitage de la courbe de la figure 3-15 est de 18. La 

figure 3-17 montre l’évolution de l’endommagement en fonction de la déformation plastique 

au seuil de l’endommagement obtenue expérimentalement et en utilisant la fonction proposée. 

Cette dernière montre que pour β = 18, nous avons une bonne concordance. 

 

Figure 3-17 Comparaison entre l’évolution de l’endommagement en fonction de la déformation plastique au seuil 
d’endommagement versions expérimentale et calculée 
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3.4. Comportement en fatigue 

3.4.1. Courbes de Wöhler – effet de la fréquence – auto-échauffement  

 La figure 3-18 représente les courbes S-N à 10 Hz et 1 Hz pour les trois directions. En 

accord avec les résultats de traction, la direction longitudinale montre une résistance à la fatigue 

deux fois plus élevée que la direction transversale. Il est intéressant aussi de noter que la durée 

de vie en fatigue est légèrement améliorée lors de l’augmentation de la fréquence de 1 Hz à 

10 Hz. La vitesse de déformation moyenne subie lors d’un essai de fatigue à 10 Hz est d’environ 

0,25 s-1. Comme il a été montré sur la figure 3-11 représentant l’effet de la vitesse de 

déformation sur la réponse mécanique à ce taux de déformation, le matériau présente des 

propriétés mécaniques plus élevées en raison de la viscoplasticité et du visco-endommagement 

de la matrice. Par conséquent, les étapes de plasticité et de couplage endommagement-plasticité 

qui ont été soulignées à la figure 3-14  traitant les essais de charge- décharge, peuvent être 

influencées en termes de seuils (retardés) et de cinétiques (inférieures). Cela peut expliquer 

l’amélioration de la résistance à la fatigue.  

 

Figure 3-18 Courbes de Wöhler pour les trois orientations aux fréquences de 1 Hz et 10 Hz 

 La figure 3-19 ci-après illustre l’évolution de la perte de rigidité, de la déformation 

plastique apparente et de la température des éprouvettes pendant la fatigue. Ces résultats 

montrent que la direction longitudinale présente l’évolution maximale de la température avec 

un auto-échauffement de 10 °C. Cette température est atteinte pour des amplitudes moyennes. 

En effet, les amplitudes inférieures et supérieures présentent un auto-échauffement plus faible. 

On peut également noter qu’une variation de la température de 22 °C à 32 °C due à l’auto-

échauffement correspond à une baisse du module de conservation de 3725 MPa à 3275 MPa 

(soit une variation de 12%) ; effet  observable sur la figure 3-8 représentant les résultats de la 

DMTA. Nous parlons ici de fatigue thermomécanique qui devrait avoir une influence négative 

sur la durée de vie en fatigue en particulier pour des fréquences supérieures à 10 Hz. Toutefois 
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dans notre cas, l’effet de vitesse de déformation montré sur la figure 3-11ainsi qu’une 

possibilité de déformation plus élevée à cause de l’auto-échauffement conduisent à une légère 

amélioration de la résistance à la fatigue à 10 Hz. Rappelons que pour les fréquences de 1 Hz 

seulement un à deux degrés d’auto-échauffement ont été enregistrés. 

3.4.2. Analyse thermomécanique 

 La figure 3-19 illustre les évolutions du module dynamique normalisé, de la 

déformation plastique maximale et de la température pour les trois orientations étudiées. Dans 

l’hypothèse d’un endommagement continu, la perte de rigidité dynamique pourrait être utilisée 

comme indicateur d’endommagement en fatigue. A partir de l’évolution de ce dernier, nous 

pouvons noter que pour des amplitudes supérieures à 0,85 Su (où Su est la contrainte ultime), le 

module dynamique diminue rapidement dans une représentation logarithmique-linéaire jusqu’à 

la rupture de l’échantillon. Pour des amplitudes comprises entre 0,85 Su et 0,60 Su, le module 

dynamique présente trois régimes décroissants, un rapide au cours des 1000 premiers cycles, 

suivi d’un progressif, et enfin une baisse drastique juste avant la rupture. Notons que pour une 

amplitude inférieure à 0,6 Su, l’échantillon présente une durée de vie en fatigue plus élevée 

jusqu’à 106 cycles. Il est intéressant de noter que les amplitudes moyennes présentent les plus 

grandes valeurs de perte de rigidité et de déformation plastique. Pour les amplitudes élevées, 

les mécanismes d’endommagement se produisent rapidement de sorte que la perte de rigidité, 

la déformation plastique et l’auto-échauffement ne peuvent pas évoluer jusqu’aux valeurs 

maximales atteintes pour les amplitudes moyennes 
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Figure 3-19 Évolution du module normalisé, de la déformation plastique maximale et de la température en fatigue 

3.4.2.1. Couplage endommagement plasticité en fatigue  

 Comme il a été analysé au paragraphe 3.3.4 pour le chargement quasi-statique, l’effet 

du couplage endommagement-plasticité pendant la fatigue doit être étudié. Tout d’abord, il 

ressort de la figure 3-19 qu’après un premier incrément dû au premier cycle, la déformation 

plastique reste stable tandis que la rigidité diminue. Ainsi, contrairement au chargement quasi 

statique où la deuxième étape de déformation a été décrite par une plasticité sans 

endommagement, dans le cas d’un chargement en fatigue, avec pilotage en contrainte, la 

deuxième étape ne correspond qu’au phénomène d’endommagement. Cependant, rapidement 

(généralement après 1000 cycles), la déformation plastique et l’endommagement augmentent 

simultanément au cours d’une troisième étape. 

Afin de comparer le couplage endommagement-plasticité en quasi statique avec celui de la 

fatigue nous nous intéressons ici à l’évolution en fatigue à partir des quantités  (
En
E0
) avec E0 le 

module du matériau vierge en quasi-statique et En le module résiduel au cycle n. Nous pouvons 

alors écrire : 
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(
En
E0
) =  (

E22
E0
) × (

En
E22
) 𝐸𝑄(3.4) 

En

E22
  représente l’évolution du module normalisé tracé sur la figure 3-19 Toutefois le module 

dynamique en fatigue est calculé pic à pic en utilisant la déformation fournie par la machine, 

alors que le E0 est calculé à partir de la pente à l’origine de la courbe de traction avec un suivi 

optique de la déformation. Les deux méthodes de mesure et de calcul ne sont pas identiques. 

Nous ne pouvons donc pas calculer  
E22

E0
  directement. 

Ajoutons qu’à la variation de la vitesse de sollicitation entre le premier cycle quasi-statique et 

la fatigue à 10 Hz (0.0004 s-1 et 0.25 s-1) et notamment son effet sur le retardement du seuil et 

de la cinétique de l’endommagement, nous ne pouvons pas supposer que E1 = E22 . En revanche 

nous supposons que l’égalité suivante est vraie pour ce taux de déformation:  

(
E1
E0
)
quasi statique

=
E1dyn

E0dyn
= 

E22
E0dyn

𝐸𝑄(3.5) 

Avec 
E1

E0
  la première baisse de raideur, connue soit à partir du premier cycle de charge-décharge-

recharge ou bien à partir des résultats des essais de charge-décharge quasi-statique. E0dyn  est 

le module à la vitesse de 0.25 s-1 et E1dyn est le module du premier cycle 

Nous pouvons alors en déduire que :  

(
En
E0
) =  (

En
E22
) × (

E0dyn

E0
)  × (

E1
E0
)
quasi statique

𝐸𝑄(3.6) 

À partir de cette équation nous pouvons tracer l’évolution de  
En

E0
  en fonction de  𝜀𝑃 - 𝜀𝑃

𝑠 .  

Comme sur la figure 3-15, la figure 3-20 illustre l’effet du couplage endommagement-plasticité 

au cours des essais de fatigue. Quelques remarques générales peuvent être faites: 

❖ Pour les trois orientations, nous pouvons remarquer que la perte de raideur en fonction 

de l’incrément de déformation plastique en fatigue commence sur la courbe monotone, 

mais ces figures ne montrent pas toujours la même cinétique, même au début de la 

courbe. En particulier, on peut remarquer que les déformations plastiques et les 

endommagements  maximaux atteints sous chargement cyclique sont considérablement 

supérieurs à ceux atteints lors des tests monotones (jusqu’à × 2,5 pour 

l’endommagement et × 2 pour la déformation plastique). Cela peut être interprété de 
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différentes façons. Tout d’abord, on sait que lors d’un chargement répété, une 

déformation plastique locale peut être accumulée dans la zone localisée autour de la 

fibre. Cette zone alors fortement plastifiée se comporte comme une barrière empêchant 

les microfissures de l’interface fibre-matrice de se propager et de coalescer dans la 

matrice. En conséquence, l’endommagement se délocalise sur de nouveaux sites. 

Finalement, beaucoup plus de sites d’endommagement à l’interface sont générés 

conduisant à une baisse de raideur globale plus importante. Par le même mécanisme, le 

fait que la coalescence des fissures conduisant à la rupture finale est repoussée, de plus 

grands niveaux de déformation plastique moyenne peuvent se développer dans la 

matrice PP très déformable. Cependant, cet effet est limité lorsque les fibres sont 

orientées dans le sens du chargement (0°). En effet, dans ce cas, la plasticité de la 

matrice et l’endommagement à l’interface fibre-matrice sont réduits. 

Par ailleurs, le phénomène d’autoéchauffement contribue aussi à la baisse de raideur et  

à la plasticité accrue. On peut en effet constater sur les courbes de DMA qu’une 

augmentation de la température peut contribuer à 15 à 20% de baisse de la raideur 

apparente du fait de la mobilité des chaînes augmentée.  

❖ Deux étapes sont observées: la première étape est caractérisée par une forte cinétique 

d’endommagement, ce qui signifie qu’à un incrément de déformation plastique donné 

correspond une forte perte de rigidité. Ce dernier effet augmente en augmentant 

l’amplitude. Ensuite, la cinétique d’endommagement diminue progressivement pour se 

stabiliser autour d’une cinétique moyenne qui semble être assez indépendante de 

l’orientation et de l’amplitude de la contrainte appliquée. Toutefois, pour une amplitude 

très élevée, cette deuxième étape de stabilisation peut disparaître en raison d’une rupture 

précoce. On peut considérer que la première étape est liée à la combinaison des deux 

phénomènes évoqués plus haut, la forte plasticité et l’endommagement los des premiers 

cycles qui s’accompagnent aussi du phénomène d’autoéchauffement qui se stabilise 

généralement après 1000 cycles.  

❖ Les niveaux plus élevés d’endommagement et de déformation plastique sont 

généralement obtenus pour l’amplitude maximale appliquée la plus faible. En effet, lors 

de l’application d’une amplitude de contrainte élevée, la barrière de déformation 

plastique autour des fibres ne se met pas en place facilement. En effet, cette dernière 

apparaît à la suite de l’accumulation de petits incréments de déformation plastique suite 

au cyclage. Par contre, lorsque l’amplitude de contrainte appliquée est grande, elle se 

développe de façon plus homogène et moins concentrée autour des renforts. Par 
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conséquent, la redistribution des contraintes et de déformations locales est limitée et une 

coalescence de microfissures peut se produire plus tôt, entraînant une rupture précoce. 

❖ Pour de très faibles amplitudes, les courbes de couplage en fatigue commencent par 

suivre la courbe établie sous sollicitation monotone puis se détache du fait d’une baisse 

de la cinétique de dégradation jusqu’à arriver à une saturation de l’endommagement ou 

tout au moins à une cinétique bien amoindrie. A ce stade, la déformation est dominée 

par la plasticité. Enfin, un troisième stade d’endommagement drastique correspondant 

à la bifurcation des microfissures et leur coalescence se produit conduisant à la fracture 

de l’échantillon. 

Les différents stades de l’évolution du couplage endommagement plasticité en fatigue sont 

schématisés dans la figure 3-21. 

 

Figure 3-20 Perte de rigidité en fonction de la déformation plastique au seuil d’endommagement en fatigue et en 
monotone 

 

Figure 3-21 Schématisation de l’évolution du couplage endommagement-plasticité en fatigue  

3.5. Conclusion 

 Dans ce chapitre, la microstructure du matériau est étudiée de façon qualitative et 

quantitative à l’aide d’une méthode ultrasonore originale et d’observations MEB. Par ailleurs, 
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les propriétés mécaniques globales du PPGF40 sont étudiées au moyen d’essais de traction 

monotone quasi-statiques et dynamiques, de charge-décharge et de fatigue. Les effets de la 

température et de la vitesse de déformation sont illustrés. Les tests de fatigue sont effectués à 

deux fréquences différentes et une légère amélioration de la résistance à la fatigue est observée 

à 10 Hz. Le module dynamique, la déformation plastique et les évolutions auto-échauffantes 

permettent d’analyser l’évolution des propriétés macroscopiques du composite lors de la 

fatigue. L’évolution de la perte de rigidité en fatigue en fonction de l’incrément de la 

déformation plastique cumulée est analysée et interprétée en fonction de l’orientation et de 

l’amplitude. La forte augmentation de l’endommagement et de la plasticité observée dans le cas 

des chargements cycliques comparés aux chargements monotone est interprétée. 
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4. Chapitre 4 : 

Analyse des mécanismes 

d’endommagement 
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4.1. Introduction 

 Ce chapitre intitulé analyse des mécanismes d’endommagement a pour objectif 

d’analyser ceux qui se produisent lors d’une sollicitation mécanique de type monotone et de 

type fatigue. L’étude de ces derniers, permettra de déterminer le ou les mécanismes 

d’endommagement prépondérants de façon à l’(ou les) intégrer de manière pertinente dans la 

modélisation de l’endommagement qui sera présentée dans le chapitre suivant. 

Les analyses effectuées se divisent en trois parties. La première partie concerne des essais in 

situ MEB de flexion trois points ; dans cette partie nous allons observer et analyser à l’intérieur 

d’une enceinte MEB tous les mécanismes d’endommagement se produisant en traction et en 

compression pour les trois orientations de l’étude de manière qualitative. Nous allons aussi 

observer ceux qui se produisent dans le cas de la fatigue via des essais interrompus. Dans cette 

partie des analyses de l’effet de l’orientation des fibres, du type de sollicitation (traction 

compression), du mode de sollicitation (monotone, fatigue) sur l’endommagement seront 

présentées et reliées à l’analyse macroscopique présentée dans le chapitre 3. La deuxième partie 

concerne une analyse quantitative des mécanismes d’endommagement pour les trois 

orientations et dans la troisième partie nous allons effectuer des analyses de faciès de rupture 

pour des éprouvettes cassées en monotone et fatigue. Une comparaison des mécanismes 

d’endommagement des deux modes de sollicitation sera présentée. 

4.2. Analyse qualitative des mécanismes d’endommagement 

 Cette analyse qualitative des mécanismes d’endommagement a pour but de recenser 

tous les phénomènes locaux se produisant lors de la sollicitation mécanique ainsi que leurs 

contributions à la rupture finale. Afin de mener l’étude, nous avons réalisé un essai de flexion 

trois points sur un échantillon découpé dans la direction 90° qui sera considéré comme un essai 

de référence. Par la suite des comparaisons seront présentées avec les orientations 45° et 0°. 

Nous focalisons nos observations au centre des éprouvettes, en particulier dans la zone peau 

sollicitée en traction, en nous éloignant au maximum de la fibre neutre afin d’avoir une 

contrainte non nulle relativement homogène. Tout au long de l’essai de flexion trois points in 

situ, nous effectuons des arrêts afin d’observer les mécanismes d’endommagement. A chaque 

arrêt, un nombre d’images est pris. Nous respectons toutefois une durée maximale de 5 minutes 

afin de minimiser les phénomènes de relaxation et de propagation des fissures. Une 

comparaison entre les mécanismes d’endommagement se produisant sur la partie de 
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l’échantillon travaillant en compression sera aussi présentée. Finalement une analyse des 

mécanismes d’endommagement en fatigue sera décrite. 

4.2.1. Etat initial et zone d’observation 

 L’état initial des échantillons polis observés au MEB est présenté dans la figure 4-1. En 

général, après un polissage parfaitement abouti, on observe des fibres avec des interfaces nettes 

sans aucun endommagement préalable. Les fibres sont majoritairement saines et ne montrent 

aucune fissuration. De plus, on note que les conditions d’injection conduisent à une 

microstructure saine sans présence de porosité ou autre défaut qui pourrait perturber l’analyse 

des phénomènes d’endommagement.  

Figure 4-1 Etat initial après polissage 

4.2.2. Analyse qualitative des mécanismes d’endommagement et de plasticité en 

monotone. 

4.2.2.1. Mécanisme d’endommagement en traction : Configuration de référence à 90° 

• L’endommagement commence dès 30 à 40% de la charge à rupture par la décohésion des 

renforts les plus désorientés par rapport à la direction principale de la charge. Il s’agit des 

fibres orientées à 90° et apparaissant comme des cercles sur notre plan d’observation (figure 

4-2). A ce stade, les interfaces des fibres plus orientées (apparaissant comme des ellipses de 

taille moyenne) ne subissent encore aucun décollement. En effet, l’interface est sollicitée 

par un couplage entre une contrainte normale et une contrainte de cisaillement. Les fibres 

les plus désorientées (à 90°) subissent une forte contrainte normale à l’interface ce qui 

produit rapidement un décollement puisque ce mode de sollicitation (de l’interface) est le 

plus sévère. Par contre, les interfaces des fibres plus orientées (apparaissant comme des 

ellipses) subissent une contrainte normale moins importante combinée à une contrainte de 

cisaillement plus ou moins importante en fonction de l’orientation du renfort. On peut noter 
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toutefois quelques décollements sur les têtes des fibres orientées quasiment à 0° (figure 4-

2b). Ceci peut s’expliquer par une faiblesse de l’interface en tête de fibre du fait de l’absence 

d’ensimage et d’une forme irrégulière favorisant les concentrations de contrainte.  

 

Figure 4-2 Initiation de l'endommagement à l'interface fibre matrice à 35% de σf  

 

Figure 4-3 Evolution de l’endommagement à 50% de σf dans la zone proche du cœur 

• Par la suite, en augmentant la charge, les micro sites d’initiation d’endommagement se 

multiplient en particulier sur les fibres à 90°. Toutefois, à 50% de la charge à rupture, des 

fibres orientées à 45° sont aussi touchées par l’endommagement interfacial (figure 4-3).  

Les microfissures se propagent soit à l’interface fibre-matrice, soit dans la matrice, cela en 

fonction de la densité de fibre dans cette zone particulière mais aussi de par sa position dans 

la section sollicitée. Dans les zones où les fibres sont isolées et dont la situation est proche 

de la zone cœur (figure 4-3), la micro fissure se propage dans la matrice. Par contre dans 

les endroits où les fibres sont rapprochées les unes des autres et qui sont situées dans la zone 

peau (figure 4-4), généralement la micro fissure se propage entre les interfaces fibres-

matrice. La figure 4-3 représente l’évolution de l’endommagement à 50% de  σf  dans la 

même zone mais plus proche du cœur. Sur ces images nous observons clairement la création 

de microfissures qui se propagent transversalement à la direction du chargement 

accompagnée d’un phénomène de plastification locale de la matrice mais aussi de 

microfissurations dans les zones avoisinantes. Nous trouvons ces mêmes résultats dans les 

travaux de Rolland et al (49,167,168) où notamment les auteurs expliquent que la matrice, 

dans les endroits les moins denses en fibres, a plus d’espace et est moins sollicitée pour 

pouvoir se déformer et donner naissance à de la cavitation sous forme sphéroïdale. 

b a c 
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Toutefois, il faut noter que ce phénomène reste très localisé dans des zones relativement 

restreintes. 

 

• La figure 4-4 représente un second cas de figure de l’évolution de l’endommagement, c’est-

à-dire, la multiplication des sites d’endommagement à l’interface fibre-matrice. Ici,  des 

décollements de fibres orientées aux alentours de 45° de la direction de la charge sont assez 

nombreux; cela est dû principalement aux efforts de cisaillement qui sont maximaux pour 

cette orientation. Il est intéressant de noter que ce deuxième cas de figure est de loin 

prédominant par rapport au premier cas sur toutes les observations que nous avons réalisées. 

Il est possible que des variations du procédé d’élaboration d’une plaque à l’autre ou encore 

des gradients de température au sein d’une même plaque puissent être à l’origine de 

variation de la morphologie du polymère conduisant à des réponses mécaniques locales 

différentes. De plus, les variations locales de fraction volumique peuvent conduire à une 

déformation de la matrice accrue du fait d’un appauvrissement en fibres. 

• Nous observons à ce stade-là, de la plastification locale de la matrice autour des fibres 

orientées aux alentours de 45° (figure 4-3 et 4-5). Cette plastification se manifeste sous 

forme de bandes de cisaillement microscopiques et de craquelures. Elle semble être d’autant 

plus intense que les fibres sont orientées dans la direction principale de la charge. 

Soulignons ici que nous avons observé la plastification de la matrice après l’initiation de 

l’endommagement contrairement aux résultats macroscopiques où nous avons noté un seuil 

de plasticité plus bas que celui de l’endommagement. Nous reviendrons sur ce point un peu 

plus loin lors de l’analyse micro-macro. Nous observons aussi de la microfissuration 

matricielle particulièrement dans la zone cœur moins dense en fibre ainsi que quelques 

ruptures de fibres dans le sens travers. 

Figure 4-4 Evolution de l'endommagement dans les interfaces fibres matrice à 50% de σf 
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• En augmentant la charge, tous les autres phénomènes d’endommagement cités plus haut se 

généralisent et se multiplient. Au stade final de l’endommagement nous observons une 

coalescence des microfissures entre les interfaces fibre-matrice donnant naissance à une 

fissure macroscopique menant à la ruine de l’éprouvette. Nous observons finalement des 

fibres totalement déchaussées et fragmentées, de la plastification généralisée dans toute la 

matrice et une microfissuration généralisée (figure 4-6). Il est important de noter que la 

microfissuration matricielle ainsi que la rupture de fibre sont localisées dans des zones 

réduites et ne mènent pas à la ruine de l’éprouvette alors que la décohésion des interfaces 

fibres-matrice est bien plus diffuse et conduit, du fait de la coalescence des fissures à travers 

ces dernières, à la rupture de l’éprouvette suite à la création d’une macro fissure.  

Figure 4-5 Rupture de fibres, plastification locale ainsi que microfissuration de la matrice 
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Figure 4-6 Images in situ de la rupture finale des éprouvettes sens travers 

4.2.2.2. Effet de l’orientation sur les mécanismes d’endommagement 

 Une étude détaillée de l’effet de l’orientation des fibres sur les mécanismes 

d’endommagement est faite par Rolland et al en utilisant des essais in situ tomographiques sur 

du PA6 chargé en fibres de verre courtes (169).  Les principales conclusions présentées par ces 

auteurs ont été confirmées dans le cas de notre matériau d’étude. L’analyse qualitative des 

mécanismes d’endommagement pour le sens longitudinal et 45° est basée sur les images 

présentées dans la partie 4.3 de ce chapitre dédié à l’analyse quantitative de l’endommagement. 

Les différents effets de l’orientation des fibres sur les mécanismes d’endommagement sont les 

suivants : 
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• Nous commençons notre analyse par souligner que l’initiation de l’endommagement à 

l’interface fibre-matrice a été observée dans tous les cas de figure même dans le cas des 

fibres orientées dans la direction principale de la sollicitation. L’orientation des fibres n’a 

donc pas d’effet sur l’initiation de l’endommagement. 

• La décohésion de l’interface fibre-matrice est prépondérante dans tous les cas de figure y 

compris pour le sens longitudinal. Cependant pour le sens travers et 45°, elle est beaucoup 

plus dense et son évolution est plus rapide par rapport au sens longitudinal.  

 

Figure 4-7 Evolution de l'endommagement à l'interface fibre-matrice pour les trois orientations  

• Dans le cas des essais réalisés à 0°, nous observons dans la figure 4-8, que pour les stades 

avancés de l’endommagement, une décohésion en tête de fibre est plus marquée 

 

Figure 4-8 Endommagement pour le SL démontrant la création de vides en têtes de fibres 

Comme expliqué dans la littérature (9,170,171) cela est dû à la concentration de contrainte 

dans cet endroit mais aussi à la faible adhésion de l’interface fibre-matrice en tête de fibre 

dû au précédé de mise en forme. L’endommagement se traduit alors par la création d’un 

micro-vide à l’interface fibre-matrice, ces analyses sont en parfaite concordance avec la 

littérature (6,48,53,54,167,168,171) et notamment avec le scénario d’endommagement 

proposé par Sato (52). Rolland et al dans leurs travaux (48) et à l’aide d’analyses micro 

tomographiques ont démontré que le vide crée dans la tête de fibre a une forme plutôt 

sphérique et un diamètre proche de celui de la fibre. 

0° 45° 90° 
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• Pour les trois orientations, la rupture des fibres est observée au fur et à mesure que la charge 

de flexion augmente et cela juste après l’initiation de l’endommagement dans l’extrémité 

de la zone peau, mais aussi aux derniers stades de l’endommagement dans les zones proches 

du cœur de l’éprouvette. Cependant elle est plus concentrée pour l’échantillon sens 

longitudinal où nous observons aussi de la fragmentation sur toute la longueur des fibres 

(figure 4-9) 

 

• La microfissuration matricielle ainsi que les phénomènes de plastification locale de la 

matrice autour des interfaces sont observés pour les trois orientations de fibres étudiées. 

Toutefois elles sont beaucoup plus présentes dans les échantillons à 45° ou les conditions 

sont plus favorables du fait d’une contrainte de cisaillement maximale.  

4.2.2.3. Mécanismes d’endommagement observés dans la zone sollicitée en compression 

 Pour cette analyse, l’étude des mécanismes d’endommagement sur un échantillon coupé 

sens 45° a été choisie. En effet, l’état de contrainte pour le sens 45° fait intervenir simultanément 

les contraintes normales et de cisaillement à l’interface des fibres. Les différentes images sont 

présentées dans les figures de 4-10 à 4-13. 

• Les mécanismes d’endommagement se produisant en compression diffèrent de ceux 

observés en traction. En effet la contrainte de compression appliquée n’est ni favorable à la 

création de microfissure ni à la propagation de l’endommagement dans la matrice. Elle 

conduit plutôt à de la plastification locale menant à l’arrachement des fibres du plan 

d’observation. Nous pouvons noter par exemple que la microfissuration matricielle ainsi 

que la rupture des fibres sont quasiment inexistantes dans les zones de compression.  

Figure 4-9 Evolution de la fragmentation d'une fibre du début à la fin pour une éprouvette  SL 
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• Sous l’effet de la contrainte de cisaillement, des ruptures d’interface sont observées. Elles 

se propagent autour de l’interface. Puis des bandes de cisaillement sont créées dans la 

matrice entres les fibres adjacentes. La matrice subit dans ces bandes une microfissuration 

intense menant à des fissures continues qui passent d’une interface à l’autre à travers ces 

bandes de cisaillement. Finalement, les fissures coalescent pour former des fissures 

traversant plusieurs interfaces et la matrice. Si l’on augmentait la contrainte de compression, 

ces grandes fissures continueraient à coalescer et mèneraient fatalement à la rupture finale. 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 4-10 initiation de l’endommagement en 
compression pour le sens 45° à 46% Sf 

Figure 4-11 Evolution de l’endommagement en 
compression sens 45° à 53%Sf 

 Figure 4-12 Endommagement en compression à 69% Sf 

Figure 4-13 Etat final de l’éprouvette sens 
45° à la rupture130 N rupture 
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4.2.3. Analyse des mécanismes d’endommagement en fatigue flexion trois points 

 Nous avons réalisé ici, une analyse des mécanismes d’endommagement sur une 

éprouvette sens travers sollicitée en fatigue flexion trois points à 10Hz. Avec un pilotage en 

déplacement  (flèche de 2.5 mm) l’éprouvette présente une durée de vie de l’ordre de 10 000 

cycles. Nous avons ensuite effectué un second essai avec les mêmes paramètres mais que nous 

avons arrêté à 1000 cycles ce qui correspond à la fin de la première phase de baisse de raideur 

rapide comme on peut le voir sur la figure 4-14 qui présente l’évolution de la charge en fonction 

du nombre de cycles pour la flèche appliquée.  

 

Figure 4-14 Courbe charge – nombre de cycles en fatigue flexion trois points pour une flèche de 2.5 mm 

L’éprouvette préalablement polie et métallisée a été soumise à des observations MEB, nous 

nous sommes particulièrement intéressés à la zone peau juste en dessous de l’axe de 

sollicitation. Les images obtenues sont présentées dans la figure 4-15. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 4-15 Observations MEB pour l'essai de fatigue flexion trois points interrompu à 10% de la durée de vie 
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Sur ces images, nous observons que malgré un arrêt effectué à seulement 10% de la durée de 

vie, une grande parties des fibres sont déjà endommagées (aux alentours de 70% des fibres dans 

la zone observée). En effet, le point d’observation se situe sur la courbe charge / nombre de 

cycles présentée dans la figure 4-14 juste avant le pseudo-plateau durant lequel la charge évolue 

peu. L’endommagement observé correspond donc à celui atteint à la fin du premier régime de 

fatigue. Au paragraphe 1.2.4 du chapitre 1, nous avons vu que la courbe charge / nombre de 

cycle en fatigue présente trois régimes, le premier pour un nombre de cycle de 1000 correspond 

généralement à la mise en place du régime thermique, le deuxième correspond à l’amorçage de 

l’endommagement et le dernier correspond à la propagation et la coalescence des microfissures. 

Or, nous observons que dès la fin du premier régime nous avons déjà une quasi-saturation de 

l’endommagement. Nous pouvons donc déduire que dès les premières phases de la fatigue, la 

mise en place du régime thermique équivalent est couplée à la mise en place d’un état de 

d’endommagement équivalent qui lui mènera à la rupture finale après un certain nombre de 

cycle. Nous pouvons en déduire que les premiers cycles de l’endommagement fatigue 

conditionnent la durée de vie totale de l’échantillon.  

 Concernant les mécanismes d’endommagement, nous observons à nouveau une 

diffusion de l’endommagement à travers les interfaces mais aussi à travers la matrice. La 

plastification de la matrice sous forme de stries a elle aussi été observée dans les endroits les 

plus endommagés. Par contre nous n’avons pas observé de rupture de fibre à ce niveau de la 

durée de vie. Soulignons ici que, malgré les effets locaux de la plastification de la matrice qui 

diffèrent entre le mode de chargement monotone et fatigue, le scénario d’endommagement est 

semblable à celui observé sous sollicitation monotone : initiation de l’endommagement par 

décohésion des interfaces fibre-matrice, menant à la création d’une microfissure plus grande se 

propageant à travers les interfaces et finalement coalescence des microfissures et leur 

propagation à travers la matrice menant à la rupture du matériau suite à la création d’une macro-

fissure. 

4.2.4. Comparaison monotone – fatigue par fractographie  

 Nous avons effectué une étude qualitative dans le but d’analyser et de comparer les 

mécanismes d’endommagement se produisant lors d’une sollicitation mécanique de type quasi-

statique et de type fatigue. Cette étude porte sur la caractérisation sous MEB des faciès de 

rupture en fatigue et en monotone sur les trois orientations de fibres.  
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La figure 4-16 illustre une comparaison des faciès de rupture pour les essais de traction 

monotone et de fatigue. Pour les trois directions et pour les charges monotones et de fatigue, on 

peut observer la création de cavités autour de l’interface fibre-matrice indiquant la plasticité 

locale avant décollement. Cependant, dans le cas de charges de fatigue, on peut également 

observer des déformations plastiques sous forme de stries situées autour des fibres. Deux 

conclusions peuvent être proposées à partir de cette observation : 

- L’interface fibre-matrice est le maillon le plus faible dans notre matériau et sa 

décohésion constitue le phénomène d’endommagement prépondérant lors de la 

sollicitation mécanique que ce soit en quasi-statique ou en fatigue,   

- La confirmation de l’interprétation donnée lors de l’analyse macroscopique de 

l’endommagement et de la plasticité en fatigue dans le paragraphe 3.4.2.1 du chapitre 3 

sur la création d’une barrière de déformation plastique située autour des fibres qui 

permet d’éviter la propagation de microfissures à travers la matrice et conduisant à un 

endommagement et une déformation plus importante.  

- En revanche, les images MEB révèlent une ductilité locale apparente plus élevée dans 

le cas de la traction. En effet, sous une charge monotone, la matrice autour des fibres se 

déforme plastiquement librement alors qu’en fatigue, lors de la décharge, la déformation 

apparente diminue bien que la déformation plastique locale cumulée augmente à chaque 

cycle.  

Ainsi, on peut conclure qu’indépendamment des effets de la plasticité localisée autour des 

fibres, notre matériau passe par des états d’endommagement équivalents à ceux observés sous 

chargement monotone. De plus, ces états d’endommagement successifs sont conduits par un 

phénomène prépondérant : la rupture de l’interface fibre-matrice. L’effet de barrière dû à la 

déformation plastique localisée étant différent sous chargement monotone et fatigue agira 

uniquement sur les seuils et les cinétiques d’endommagement. Finalement, on peut conclure 

que l’effet du type de chargement n’est observé qu’au niveau des seuils et des cinétiques 

d’endommagement. Cette idée est fondamentale pour l’approche de modélisation proposée au 

chapitre 5. En effet, l’approche hybride qui y est développée permet de prévoir la durée de vie 

du composite en fatigue à partir de la modélisation du comportement monotone. 
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Figure 4-16 Faciès de rupture en fatigue et en monotone 

4.3. Analyse quantitative de l’endommagement 
4.3.1. Eprouvettes sens travers (90°) 

 La zone d’observation est un rectangle de 2mm×1mm situé dans la zone travaillant en 

traction. Avec un grossissement de 300 cela correspond à un nombre de 8 × 6 images soit un 

total de 64 (donc largement supérieur à celui déterminé pour le VER). L’essai est effectué à une 

vitesse moyenne de 0.2 mm/min. Tout au long de l’essai de flexion trois points in situ, nous 

effectuons des arrêts afin d’observer les mécanismes d’endommagement. A chaque arrêt, un 
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nombre d’images est pris, nous respectons toutefois une durée maximale de 5 min afin de 

minimiser les phénomènes de relaxation. 

 

Figure 4-10 Courbe charge flèche de l'essai de flexion in situ 

 Les résultats de cet essai sont présentés ci-dessous sous la forme d’une cartographie. A 

chaque niveau de charge, nous actualisons un certain nombre d’images (en rouge) 

correspondant aux zones dans lesquelles de nouveaux phénomènes d’endommagement sont 

observés. Ainsi, l’évolution du taux d’endommagement local, défini par le rapport entre le 

nombre de fibres fissurées à l’interface sur le nombre de fibres total dans la zone analysée, peut 

être déterminée.  

Sur les 64 images analysées, nous remarquons que l’endommagement est concentré sur la partie 

centrale (représentée par un rectangle noir sur la cartographie) en particulier sur les deux côtés 

de la zone en contact avec l’axe central mobile (zone représentée avec deux ellipses en noir sur 

la cartographie à 80 N). Pour les éprouvettes sens long et ceux à 45° nous nous focaliserons 

aussi sur cette zone qui est équivalente à un rectangle de 1 × 0.5 mm2 . Cela présente l’avantage 

de conduire à une zone d’analyse soumise à une contrainte équivalente relativement homogène. 

De plus, cela permet aussi de minimiser le temps d’observation et donc les phénomènes de 

relaxation. Le nombre d’images de la zone analysée est de l’ordre de 9. Il ne permet donc pas 

de prendre en considération toute les hétérogénéités de la microstructure et donc ne peut pas 

être considéré comme VER. Toutefois pour les trois orientations, la zone analysée présente une 

microstructure très régulière et permet de suivre l’endommagement pour les trois familles 

d’orientation de l’étude (0°, 90° et 45°). 
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Figure 4-11 Cartographie MEB in situ éprouvette à 90° de la zone analysée à 0 N  

 

Figure 4-12 Cartographie MEB in situ éprouvette à 90° de la zone analysée à 60 N 
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Figure 4-13 Cartographie MEB in situ éprouvette à 90° de la zone analysée à 80 N 

4.3.2. Eprouvettes sens long (0°) 

Les résultats obtenus précédemment sur le sens travers ont permis de réduire 

considérablement la zone d’analyse (voir paragraphe précédent). Le même type d’analyses que 

celles réalisées sur les éprouvettes sens travers sont développées sur des éprouvettes découpées 

dans le sens long. Lors de cet essai de flexion trois points in situ un total de six arrêts sont 

effectués aux charges suivantes : 50 N, 70 N, 90 N, 120 N, 150 N et 180 N. Le suivi des 

mécanismes d’endommagement sur la zone centrale de l’éprouvette est donné ci-après :  
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Figure 4-14 Cartographie MEB in situ éprouvette SL de la zone analysée à 0 N 

 

Figure 4-15 Cartographie MEB in situ éprouvette SL de la zone analysée à 70 N 
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Figure 4-16 Cartographie MEB in situ éprouvette SL de la zone analysée à 120 N 

 

 

Figure 4-17 Cartographie MEB in situ éprouvette SL de la zone analysée à 150 N 
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Figure 4-18 Cartographie MEB in situ éprouvette SL de la zone analysée à 180 N 

4.3.3. Eprouvettes sens (45°) 

 Le suivi de l’endommagement pour les éprouvettes sens 45° est réalisé de la même 

façon que pour les autres sens. Lors de cet essai nous avons effectué un total de quatre arrêts 

aux charges suivantes : 40 N, 70 N, 100 N et 130 N. Les images correspondantes à cet essai 

sont présentées ci-dessous. Notons ici que l’endommagement s’initie pour une charge de 40 N 

qui correspond à 30% de la charge ultime et toujours à l’interface fibre-matrice. Avec 

l’augmentation de la charge l’endommagement se propage entre les interfaces. Au stade final 

nous observons une coalescence des fissures dans la matrice provoquant la rupture. 
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Figure 4-19 Observation MEB in situ sens 45° de la zone centrale à 0 N 

 

Figure 4-20 Observation MEB in situ S45 de la zone centrale à 70 N 
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Figure 4-21 Observation MEB in situ S45 de la zone centrale à 100 N 

 

Figure 4-22 Observation MEB in situ S45 de la zone centrale à 130 N 
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4.3.4. Analyse des résultats – Paramètre d’endommagement micro 

 L’analyse et traitement des essais interrompus de flexion trois points présentés ci-dessus 

pour les trois orientations permet de tracer l’évolution de l’indicateur d’endommagement micro 

(d) sur la figure 4-26. Ce dernier est défini comme étant la densité de fibres déchaussées ; c’est-

à-dire le rapport du nombre de fibres déchaussées sur le nombre de fibres total présentes dans 

la zone d’observation. Dans cette analyse, nous considérons qu’une fibre est déchaussée dès 

que l’interface de cette dernière est endommagée. Pour les trois orientations, nous pouvons 

remarquer que le seuil d’endommagement est plus bas pour le sens travers, suivi par le sens 45° 

et finalement le sens longitudinal. La cinétique d’endommagement est plus rapide pour le sens 

travers suivie par le sens 45° et finalement le sens longitudinal ; ces résultats viennent confirmer 

ceux obtenus dans l’analyse macro du chapitre 3. 

 

Figure 4-23 Evolution de l’indicateur « d » de l’endommagement microscopique 

4.4. Analyse multi-échelle de l’endommagement 

 Dans cette partie nous allons nous intéresser à la relation entre mécanismes 

d’endommagement observés microscopiquement et l’endommagement mesuré 

macroscopiquement via la perte de rigidité et la plasticité résiduelle réalisées dans le chapitre 

3. : 

• Sur les trois orientations analysées nous avons noté un seuil d’endommagement plus 

bas pour le sens travers suivi par le sens 45° et finalement le sens longitudinal. La même 
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observation a été faite lors des analyses micros. Nous avons également noté que 

l’endommagement est maximal pour le sens travers suivi par le sens 45° et finalement 

le sens longitudinal. En effet pour le sens travers la contrainte normale à l’interface 

fibre-matrice est maximale tandis que celle de cisaillement est nulle, cela a pour 

conséquence de faciliter la décohésion de l’interface fibre-matrice menant à une 

redistribution des états de contrainte à l’interface fibre-matrice qui conduisent à 

augmenter la plastification locale de la matrice. Ceci est en concordance avec les 

résultats macros ou nous avons un taux de plasticité plus important par rapport aux 

autres orientations. 

• A la différence de l’analyse macro où nous avons noté un seuil d’endommagement plus 

haut que celui de la plastification, les images in situ montrent un endommagement avant 

la plastification de la matrice. Cela peut être expliqué par la difficulté d’observer, sous 

MEB, les phénomènes de plastification à leurs  premiers stades. Rolland et al(172) ont 

montré, par des examens micro-tomographiques, l’existence de phénomène de 

cavitation dans du PA 66 chargé en fibres de verre en traction monotone et en fatigue 

via des essais in situ. Ils ont noté que ce phénomène se produit au début de 

l’endommagement à un niveau de chargement qui diffère entre le monotone et la fatigue. 

En effet, au premier stade  de la sollicitation, la plastification se traduit par la création 

de micro vide aux endroits peu fibreux mais aussi au niveau des interfaces. Ce n’est 

qu’à partir d’un certain degré que cela devient visible sous forme de bandes de 

cisaillement et craquelures ou bien encore de microfissures.  

• En fatigue, nous avons noté que le module dynamique évolue rapidement durant le 

premier régime (moins de 1000 cycles), nous avons pu confirmer cela grâce à l’essai 

interrompu ou nous avons noté un fort taux d’endommagement.  
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4.5. Conclusion 

 Les essais in-situ ont permis de mettre en évidence différents mécanismes 

d’endommagement. Les degrés de présence et de contribution à la rupture de chaque 

phénomène ne sont pas égaux. La décohésion de l’interface fibre-matrice et la propagation des 

fissures à travers les interfaces paraissent être les phénomènes prépondérants menant à la ruine 

du matériau, et cela indépendamment de l’orientation des fibres et du mode de sollicitation 

monotone ou fatigue. Les autres phénomènes tels que la rupture de fibres, la plastification locale 

de la matrice ainsi que sa microfissuration existent à des degrés qui diffèrent d’une orientation 

à l’autre. Cependant, ils sont relativement moins importants que la décohésion de l’interface. 

En compression nous avons vu que l’interface reste l’endroit idéal pour l’initiation de 

l’endommagement. De plus, la plastification locale de la matrice autour des fibres ainsi que 

l’arrachement de ces dernières autour de bandes de cisaillement dans lesquelles la 

microfissuration est intense sont les phénomènes les plus observés en compression. 

Une des conclusions importante est qu’indépendamment du type de chargement, monotone ou 

cyclique, le matériau passe globalement par  la même succession d’états d’endommagement. 

L’effet du type de chargement n’est visible qu’au niveau de la plasticité très locale autour des 

interfaces qui n’influence que les seuils et les cinétiques d’endommagement et non le scénario 

d’endommagement. Par conséquent, on peut supposer que la description des différents états 

d’endommagement rencontrés lors d’une sollicitation monotone peut être utilisée pour prédire 

la durée de vie en fatigue. C’est l’objet des développements du chapitre 5. 
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5. Chapitre 5 : 

Modélisation 

micromécanique et 

prédiction de la durée de vie 

en fatigue 
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5.1. Introduction 

 Dans le contexte du dimensionnement des matériaux composites à fibres courtes soumis  

à des chargements monotones et cycliques, les industriels sont tenus de présenter, pour chaque 

pièce à développer, un dimensionnement pertinent répondant  au cahier des charges client. Dans 

le domaine automobile, et par exemple pour les  hayons, ce cahier des charges impose 

généralement un nombre de cycles N (correspondant au nombre de cycles d’ouverture et de 

fermeture), une plage de températures d’utilisation allant généralement de -30°C à 80°C  et des 

profils de chargements types. 

Les méthodologies largement utilisées par les bureaux d’études des équipementiers 

« automobile » pour un dimensionnement optimal sont organisées comme suit :  

- Conception et prédimensionnement de la pièce en question, 

- Choix de la formulation matériau / process, 

- Simulation du procédé de fabrication (injection, compression) sur des logiciels type 

MoldFlow. Cette simulation fournit une estimation de la distribution spatiale de la 

microstructure dans toute la pièce,  

- Campagne d’essais de caractérisation en monotone et en fatigue pour le(s) matériau(x) 

choisi(s), 

- Simulation d’un cycle de claquage sur des logiciels de calcul type Abaqus et déduction de 

la contrainte maximale, 

- Vérification sur la courbe de Wöhler de la résistance du matériau pour la contrainte donnée, 

- Optimisation de la conception.  

Le problème ici est que le bureau d’études doit refaire les mêmes étapes pour chaque nouveau 

projet ou modification et notamment les campagnes de caractérisations expérimentales qui sont 

souvent lourdes et onéreuses mais malgré tout nécessaires à la détermination des lois 

« matériau » ainsi que des critères de rupture. En effet, un simple changement de design de la 

structure composite entraîne un changement de la distribution de la microstructure induite par 

le process et donc de sa réponse mécanique. Il est donc de première importance de mettre en 

place des méthodologies de dimensionnement en monotone et en fatigue qui soient à la fois 

rapides et pragmatiques et qui permettent d’identifier la « carte matériau » constituée de la loi 

de comportement et du critère de rupture. Elles doivent par ailleurs s’inscrire dans le cadre 

d’une approche découplée, facilement utilisable par l’ingénieur et ceci quelle que soient les 

microstructures induites. Dans ce chapitre, nous proposons une méthodologie pragmatique 
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simple à utiliser et capable de prédire la durée de vie du composite en fonction de sa 

microstructure.  

5.2. Principe de la démarche hybride proposée 

 Nous avons présenté dans le chapitre 1 une bibliographie des différents modèles 

permettant la prédiction de la durée de vie en fatigue que nous avons d’ailleurs classifiés en 

trois catégories à savoir : analytique, phénoménologique et micromécanique. Les approches 

analytiques de type S-N permettent de lier une mesure expérimentale (contrainte appliquée) à 

un nombre de cycles à rupture. Les approches phénoménologiques s’intéressent à 

l’endommagement macroscopique que subit le matériau et qui se manifeste soit par une perte 

de rigidité, de résistance ou bien les deux à la fois. Les approches micromécaniques, dites 

progressives, proposent, en se basant sur des observations des mécanismes d’endommagement, 

de mettre en place une variable d’endommagement micro directement liée à la rupture du 

matériau. Dans le cadre d’une démarche multi-échelle, les approches micromécaniques 

permettent de lier la variable d’endommagement identifiée expérimentalement à une propriété 

macroscopique du matériau, généralement la rigidité. Ce type d’approche a été initialement 

proposée par Highsmith et Reinfsnider (150) et depuis souvent repris par d’autres auteurs 

notamment Reifsnider et Gao (114), Jain et al (173,174), Le pen et al (175), Guo et al (176,177), 

Fitoussi et al (162,178,179), Derien et al (180). Il s’agit donc ici d’un couplage entre les 

méthodologies phénoménologiques et micromécaniques. Connaissant la microstructure du 

matériau ainsi que le (ou les) mécanisme(s) d’endommagement prépondérant(s) menant à la 

rupture, ce type d’approche permet de déterminer les lois matériaux du composite en question.  

L’analyse des mécanismes d’endommagement réalisée dans le chapitre 4 a permis de confirmer, 

qu’indépendamment du type de sollicitation et de l’orientation des fibres, la décohésion de 

l’interface fibre-matrice conduit à la création de  microfissures puis à leur  coalescence. La 

propagation de ces dernières à travers les interfaces conduit à la création d’une macro fissure et 

donc à la ruine du matériau. Ce même scénario d’endommagement a été proposé par Jendi et al 

(32,181) pour la modélisation du comportement monotone des matériaux composites type. Ce 

scénario d’endommagement a été introduit dans une démarche d’homogénéisation de type 

Mori-Tanaka, les auteurs ont mis en place un critère de rupture quadratique à l’interface fibre-

matrice associé à une loi probabiliste de type Weibull. Cette approche micromécanique de 

l’endommagement se traduit par l’introduction graduelle dans le modèle d’homogénéisation de 

plusieurs familles d’hétérogénéité, à savoir : une première famille de fibres non déchaussées 
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participant encore pleinement à la rigidité du matériau, une seconde famille constituée de 

microfissures (générées par l’activation du critère statistique de rupture interfacial), ainsi 

qu’une famille de fibres déchaussées qui continuent toutefois à contribuer partiellement la 

rigidité du matériau. Dans ce travail, nous proposons d’utiliser la même démarche que celle 

utilisée par Jendli et al (164) pour prédire le comportement monotone du PPGF 40. Toutefois, 

dans notre cas, le comportement de la matrice thermoplastique est défini pas à pas à travers une 

procédure de linéarisation. En effet, à la différence des matrices polyester étudiées par Jendli et 

al dont le comportement est linéaire fragile, notre matrice polypropylène présente un 

comportement non linéaire dû la plasticité. Une linéarisation de ce dernier est donc primordiale 

pour la démarche d’homogénéisation. Nous avons présenté dans le chapitre 1 une revue 

bibliographique des différentes méthodologies de linéarisation. Nous proposons alors d’utiliser 

une approche en champs moyens avec une formulation sécante qui a été initialement proposée 

par Hutchison (97) puis reprise par Berveiller et Zaoui (96) et Qiu et Weng (98,182). Cette 

démarche propose de décrire le comportement de la matrice comme étant une succession d’états 

élastiques au cours du chargement, elle est donc parfaitement convenable pour la démarche 

itérative d’homogénéisation que nous proposons. 

 L’analyse des mécanismes d’endommagement en fatigue présentée dans le chapitre 4, 

a montré que la première phase de fatigue (pour n < 1000 dans notre cas) est de première 

importance dans le développement des mécanismes d’endommagement. Nous avons 

effectivement remarqué que l’essentiel de l’endommagement se produit pour un nombre de 

cycles égal à 10% de la durée de vie. On remarque effectivement dans cette première phase une 

perte de rigidité drastique. Ainsi, la durée de vie est conditionnée par les tous premiers stades 

de l’endommagement. Suivant cette idée, nous proposons d’analyser la relation entre la 

première perte de rigidité en fatigue  
𝐸1

𝐸0
 consécutive au tout premier cycle et la durée de vie en 

fatigue. Pour cela, nous avons tracé sur la figure 5-1 l’évolution du paramètre macroscopique 

d’endommagement au premier cycle 𝐷1 = 1 − 
𝐸1

𝐸0
 , en fonction de Nr pour différentes 

amplitudes et pour les trois orientations (0°,45° et 90°) et pour une fréquence de 10Hz.  
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Figure 5-1 D1 en fonction de Nr pour les trois orientations de l’étude 

Sur cette courbe, nous pouvons considérer une relation unique, indépendamment de 

l’orientation des fibres, entre le paramètre d’endommagement D1 et Nr de la forme : 

𝐷1 = 𝑎 × 𝑁𝑟
𝑏        𝐸𝑄(5.1) 

La courbe D1 vs Nr peut donc être considérée comme une courbe « maîtresse » capable, 

indépendamment de la microstructure, de nous fournir la durée de vie en fatigue pour une 

amplitude donnée, à partir de la connaissance  de la baisse de rigidité qu’un cycle appliqué à 

cette amplitude occasionne. Cette démarche s’apparente aux travaux de Jain et al (174) qui ont 

proposé une approche associant l'état d’endommagement macroscopique sous charge quasi-

statique à celui atteint à un certain point de la courbe S-N. Les auteurs proposent une 

méthodologie permettant de prédire les courbes S-N pour d'autres microstructures composites 

à partir de la connaissance de la "courbe maîtresse" qui correspond à la courbe S-N établie pour 

une microstructure spécifique prise comme référence (183). Cette approche a été déjà validée 

et publié dans un précédent travail réalisé sur des composites SMC (184). Elle a l’avantage de 

combiner et de tirer avantage des trois approches micromécanique, phénoménologique et 

empirique. Ainsi, pour une microstructure donnée, si on est capable de prédire l’évolution de la 

baisse de raideur pour plusieurs valeurs de contrainte, on pourra déduire facilement la courbe 

de Wöhler associée à cette microstructure. En d’autres termes, la simulation du comportement 

sous sollicitation monotone pour une microstructure donnée donne accès à la durée de vie à 

travers la « courbe maîtresse ». L’objet du prochain paragraphe est donc de détailler le modèle 

micromécanique utilisé. 
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5.3. Présentation du modèle micromécanique 

 Le modèle micromécanique permet à partir d’un VER connu du matériau hétérogène, 

de remonter aux propriétés macroscopiques du matériau homogène équivalent MHE. 

L’approche Mori-Tanaka est utilisée ici et permet, en s’appuyant sur la microstructure du VER 

ainsi que des caractéristiques des différentes phases, de remonter au tenseur de rigidité du 

matériau homogène équivalent d’une part et aux champs de contraintes et de déformations 

moyens pour chacune des phases d’autre part. A chaque incrément de la charge appliquée, la 

proportion des fibres déchaussées est déterminée par un critère local d’endommagement à 

l’interface fibre-matrice. La prise en compte de l’endommagement interfacial est réalisée  dans 

le modèle via l’introduction progressive d’une densité de microfissures représentées par des 

hétérogénéités à rigidité nulle de forme « penny shape ». Parallèlement, le même critère local 

génère une diminution de la fraction volumique des fibres actives qui continuent à contribuer à 

la rigidité du composite. Ces dernières correspondent aux fibres non endommagées d’une part 

et à une partie des fibres déchaussées d’autre part. Ainsi, pas à pas, les états d’endommagement 

d’interface fibre-matrice successifs observés expérimentalement sont reproduits. Notons enfin 

qu’une procédure de linéarisation du comportement de la matrice de type approche sécante est 

appliquée. Dans la suite, nous détaillons cette approche micromécanique. 

5.3.1. Les équations de base 

5.3.1.1. La rigidité macroscopique  

 Les équations de base permettent de calculer la rigidité du composite et les champs de 

contraintes moyens dans les différentes phases. Les contraintes à l'interface fibre-matrice 

peuvent être facilement dérivées, comme détaillé ci-après. La matrice et les fibres sont 

considérées comme isotropes. La fraction volumique, la longueur moyenne et la distribution 

d’orientation des renforts sont les données d’entrée du modèle. 

Le tenseur de rigidité composite est donné par l'expression suivante : 

𝐶𝐶𝑜𝑚𝑝 = 𝐶𝑚[𝐼 + 𝑓⟨𝘘⟩(𝐼 + 𝑓⟨(𝑆 − 𝐼)𝘘⟩)−1]−1     𝐸𝑄(5.2) 

 

où 〈〉 désigne la moyenne, Cm et S sont respectivement le tenseur de rigidité de la matrice et 

le tenseur d'Eshelby (185), et Q un tenseur dit de « pseudo-localisation » défini pour chaque 

famille d'orientation des fibres ’’θ”: 

𝘘𝜃 = ((𝐶𝑚−𝐶𝜃)(𝑆𝜃 − 𝐼) − 𝐶𝜃)−1(𝐶𝜃 − 𝐶𝑚)        𝐸𝑄(5.3) 
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où Cθ représente le tenseur de rigidité des familles de renforts orientés à θ° (figure 5-2). A noter 

que pour les composites de faible épaisseur, on peut considérer que toutes les fibres sont 

contenues dans le plan de la plaque. Par conséquent, on peut simplifier la représentation en 

considérant que chaque famille de fibres n'est caractérisée que par son orientation dans le plan 

θ. 

 

Figure 5-2 Définition des contraintes d’interfaces fibre-matrice 

5.3.1.2. Calcul des contraintes locales à l’interface fibre-matrice 

 Pour une contrainte macroscopique appliquée 𝜎𝑖𝑚𝑝 , le tenseur des contraintes 

moyennes subies par une famille de fibres orientées 𝜃 est donné par  

 

𝜎𝜃 = 𝐶𝑚(𝐼 + (𝑆𝜃 − 𝐼)𝘘𝜃)(𝐼 + 𝑓⟨(𝑆 − 𝐼)𝘘⟩)𝐶𝑚−1𝜎𝑖𝑚𝑝        𝐸𝑄(5.4) 

 

En considérant la condition de continuité de la contrainte normale au passage entre la fibre et 

la matrice, nous pouvons déduire son expression à l’interface. En fonction de la contrainte 

moyenne dans la fibre, la contrainte normale à l’interface aura alors la forme suivante :  

 

𝜎𝑛 = 𝑇⃗  . 𝑛⃗         𝐸𝑄(5.5) 

 

Avec 𝑻⃗⃗   le vecteur contrainte au point d’interface fibre-matrice de normale n⃗ .  
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Figure 5-3 Contraintes exercées sur la fibre en fonction de son orientation, θ (°), par rapport à la direction du chargement 

La contrainte moyenne dans les fibres est donc utilisée, pour chaque orientation, afin de calculer 

les contraintes interfaciales normales et de cisaillement, σn et τ, en chaque point situé à 

l'interface fibre-matrice (figure 5-3). 

Notons que pour chaque orientation θ , les contraintes interfaciales, σn et τ, sont calculées sur 

chaque point de l’interface défini par l'angle φ (figure 5-2). 

5.3.1.3. Critère local d’endommagement à l’interface fibre-matrice 

 Fitoussi et al. (94) ont proposé un critère de rupture à l’interface fibre-matrice 

s’appuyant sur le calcul des champs de contraintes locales normales et tangentielles au niveau 

de l’interface. Un critère local de décohésion à l’interface fibre-matrice est alors proposé. Il est 

de type Coulomb couplant, par une fonction linéaire, les contraintes normales et tangentielles à 

l’interface selon l’équation : 

𝜎 + 𝛽𝜏 = 𝑅        𝐸𝑄(5.6) 

R représente la résistance de l’interface et 𝛽 un paramètre de couplage.  

Une seconde formulation exprimée par Jendli et al. (186) est de type quadratique. Elle s’écrit 

sous la forme :  

(
𝜎

𝜎0
)
2

+ (
𝜏

𝜏0
)
2

= 1        𝐸𝑄((5.7) 

Les paramètres 𝜎0 et 𝜏0 correspondent respectivement aux contraintes normales et tangentielles 

à la rupture de l’interface.  

Afin de prendre en compte l’aspect statistique de la rupture interfaciale liée aux variations 

locales de la microstructure, nous pouvons définir une probabilité de rupture interfaciale de type 
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Weibull calculable en chaque point d'interface fibre-matrice définie par les orientations des 

fibres θ et φ voir figure 5-2 : 

𝑃𝑟(𝜃, 𝜑) = 1 − 𝑒𝑥𝑝(−((
𝜎

𝜎0
)
2

+ (
𝜏

𝜏0
)
2

)

𝑚

)         𝐸𝑄(5.8) 

Où m est un paramètre statistique lié à la microstructure du matériau. 𝜎 et τ sont respectivement 

les contraintes normales et de cisaillement qui dépendent de la contrainte macroscopique 

appliquée, de la fraction volumique et de l'orientation des fibres considérée et des propriétés 

élastiques de la matrice et des fibres. 

Ainsi, à chaque incrément de charge, les contraintes locales à l’interface sont évaluées et la 

proportion de fibres touchées par l’endommagement interfacial est évaluée pour chaque famille 

d’orientation de fibres.  

5.3.1.4. Représentation d’un état local endommagé 

 Lorsqu’une fibre est touchée par l’endommagement interfacial, on peut noter deux 

effets : 

1) La présence d’une fissure autour de la fibre, 

2) Une diminution de la participation de la fibre à la rigidité globale du composite. 

Du point de vue de la modélisation micromécanique, le premier effet peut être modélisé à 

travers l’introduction d’une hétérogénéité ellipsoïdale plate (de forme proche de celle d’une 

pièce de monnaie ou ‘penny shape’). Le second effet peut être modélisé à travers une diminution 

de fraction volumique des fibres de la famille d’orientation considérée.  

Ainsi, une fois la probabilité de rupture interfaciale calculée pour chaque famille de fibres, l’état 

d’endommagement peut être défini à chaque incrément de calcul 𝑛 comme une microstructure 

contenant : 

➢ Des fibres saines (non endommagées sur leur interface) (notée 𝑓𝑛
𝑛𝑑) 

➢ Des fibres actives (notées 𝑓𝑛
𝑎𝑐𝑡) contribuant encore à la rigidité du composite et 

comprenant deux populations : les fibres non endommagées (notées 𝑓𝑛
𝑛𝑑) et une partie 

résiduelle des fibres ayant subi un endommagement interfacial mais qui contribuent 

encore partiellement au renforcement des composites. Leur contribution est définie par 

un coefficient de réduction, « k », appliqué à la quantité de fibres déchaussées sur leur 

interface.  

➢ Des microfissures (notées 𝑓𝑛
𝑚𝑐). 
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Cependant, à chaque étape de calcul n, la détermination des probabilités de rupture locale à 

l’interface permet de décrire l'état d'endommagement local par les équations suivantes : 

𝒇𝒏
𝒏𝒅 = (𝟏 − 𝑷𝒓

𝒏) ∗ 𝒇𝒏−𝟏
𝒏𝒅         𝐸𝑄(5.9) 

𝒇𝒏
𝒂𝒄𝒕 = 𝒇𝒏

𝒏𝒅 + 𝒌∑𝑷𝒓
𝒊 . 𝒇𝒊−𝟏

𝒏𝒅

𝒏

𝒊=𝟏

        𝐸𝑄(5.10) 

𝒇𝒏
𝒎𝒄 = 𝒇𝒏−𝟏

𝒎𝒄 + 𝒉.𝑷𝒓
𝒏. 𝒇𝒏−𝟏

𝒏𝒅         𝐸𝑄(5.11) 

Il est à noter que le paramètre de réduction « k » a été évalué par des calculs par éléments finis 

effectués sur une cellule représentative contenant une fibre partiellement décollée. La valeur de 

ce paramètre est comprise entre 0.3 et 0,5. De plus, "h" est le rapport entre le volume de ‘penny 

shape’ à rigidité nulle introduite (représentant une microfissure interfaciale) et le volume de la 

fibre décollée. Ce paramètre est évalué géométriquement. 

Cette description micromécanique de l’état d’endommagement peut être réalisée quel que soit 

le chargement appliqué : monotone (quasi-statique ou dynamique) ou fatigue.  

5.3.2. Plasticité de la matrice et méthode des modules sécants 

 Les contraintes locales à l’interface fibre-matrice intervenant dans le critère 

d’endommagement (Eq. 5.7) sont aussi fonction des propriétés de la matrice. Cette dernière 

présentant un comportement non linéaire, il est nécessaire de prendre en compte ce dernier, pas 

à pas. Une approche dite incrémentale par module sécant a été proposée par Qiu & Weng (182) 

dans les années 90. Elle présente l’intérêt de décrire la plasticité (non linéarité) de la matrice 

comme une succession d’états élastiques au cours du chargement du composite (figure 5.4). 

Ainsi, le modèle d’homogénéisation (ici Mori-Tanaka) fournit l’état de contrainte de la matrice 

à chaque pas de calcul. Qiu & Weng (182) proposent d’utiliser la loi de comportement de 

Ludwik généralisée au cas des contraintes combinées.  

Cette loi simple est présentée par l’équation suivante en contrainte et déformation effectives au 

sens de Von Mises :  

𝜎 = 𝜎𝑦 + 𝑐. (𝜀𝑝)
𝑛        𝐸𝑄(5.12) 

 

Où p est la déformation plastique au sens de Von Mises, y est la contrainte seuil d’élasticité, 

c et n sont directement identifiés sur les courbes de traction effectuées sur la matrice seule.  
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Le module sécant de la matrice 𝐸𝑖
𝑠, ainsi que le coefficient de Poisson 𝑖

𝑠 sont définis par ailleurs 

par les équations ci-dessous : 

 

𝐸𝑖
𝑠 =

1

1
𝐸0
+

𝜀𝑝

𝜎𝑦 + ℎ. (𝜀
𝑝)𝑛

        𝐸𝑄(5.13)
 

 

 

𝑖
𝑠 =

1

2
− (

1

2
− 0)

𝐸𝑖
𝑠

𝐸0
        𝐸𝑄(5.14) 

 

La méthode de linéarisation est schématisée ci-dessous : 

 

Figure 5-4 Linéarisation du comportement de la matrice 

Ainsi, à chaque étape du chargement monotone, les états de contrainte et de déformation de la 

matrice sont déterminés. Le calcul des modules sécants est effectué. Cela produit un effet sur 

la redistribution des contraintes locales. Par conséquent, les contraintes locales à l’interface 

fibre-matrice sont ainsi affectées par la non-linéarité de la matrice, ce qui conduit à un couplage 

fort entre l’endommagement et la plasticité à l’échelle locale. Il est à noter que la méthode du 

module sécant reste valide tant qu’on ne simule pas les décharges. Dans notre utilisation, ce 

sera le cas. 

5.3.3. Les différentes étapes du modèle micromécanique 

 Soit i l’incrément de calcul. Nous pouvons alors organiser le modèle utilisé suivant les 

différentes étapes suivantes en fonction de cet incrément de calcul.  
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• Pour i =1 : matériau non endommagé et matrice élastique 

- Homogénéisation et estimation du tenseur global de rigidité du matériau à partir des 

propriétés des  différents constituants, en utilisant l’approche du champ moyen proposée 

par Mori et Tanaka couplée avec le modèle d'inclusion équivalent d'Eshelby. Ainsi, le 

champ des contraintes locales et autour des inclusions est estimé ce qui nous permet 

d’identifier la composante normale et tangentielle de la contrainte interfaciale.  

- Calcul du critère de rupture à l’interface fibre-matrice et quantification de la fraction 

volumique des fibres déchaussées ainsi que la fraction volumique des microfissures et des 

fibres actives. 

- Calcul de 𝐸1
𝑠 . 

 

• Pour i >1 matériau endommagé et matrice représenté par 𝑬𝒊
𝒔 

- Première homogénéisation entre la matrice et les microfissures. 

- Deuxième homogénéisation avec prise en compte des fibres et calcul des contraintes locales 

à l’interface fibre-matrice ainsi que dans la matrice. 

- Calcul du critère de rupture à l’interface fibre-matrice et quantification de la fraction 

volumique des fibres déchaussées ainsi que la fraction volumique des microfissures. 

- Calcul de 𝐸𝑖
𝑠. 

Pour i > 1 l’homogénéisation se fait alors en deux étapes et nous continuons ainsi jusqu’à 

atteindre le dernier incrément. Les résultats de simulation du comportement monotone en 

traction sont présentés dans le paragraphe suivant. Par la suite, ces résultats seront utilisés 

pour prédire les courbes de Wöhler dans le cas de différentes orientations de renforts. 

5.4. Résultats 
5.4.1. Modélisation de la plasticité seule 

 L’évolution du module sécant de la matrice est évaluée sur la base de la courbe de 

traction obtenue à 4.10-4 s-1, ce qui correspond à la vitesse des essais de charge-décharge-

recharge réalisés avant chaque essai de fatigue. 

Une fois intégrée dans le modèle de Mori et Tanaka, une simulation de la courbe de traction est 

réalisée pour chaque orientation (figure 5-5). Lors de ces simulations, aucun endommagement 

n’est simulé dans un premier temps afin de mettre en évidence l’effet de la non-linéarité de la 

matrice. 
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Figure 5-5 Résultats de simulation des courbes de traction du PPGF40 avec prise en compte de la plasticité du PP par la 
méthode des modules sécants et sans prise en compte de l’endommagement  

On note que l’orientation joue un rôle important dans la plasticité de la matrice. En effet, à 90° ( sens 

T), c’est elle qui traduit globalement le comportement non linéaire du matériau, alors qu’à 0°(sens long), 

c’est plus l’endommagement qui est à l’origine de la non linéarité 

5.4.2. Modélisation de l’endommagement à l’interface fibre-matrice 

 Les paramètres du critère d’endommagement (0, 0 , m , h et k) ont été identifiés par 

une méthode inverse sur la base des résultats à 0 et 90°. Ils sont ensuite validés sur l’orientation 

à 45°. Lors de ces simulations, la plasticité est aussi prise en compte par la méthode des modules 

sécants. Les résultats de baisse de raideur simulée comparés à ceux obtenus expérimentalement  

sont montrés dans la figure 5-6 suivante : 
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Figure 5-6 Résultats de la simulation micromécanique de l’endommagement sous chargement monotone de traction 

On constate une concordance satisfaisante entre les résultats expérimentaux et ceux issus du 

modèle. Nous pouvons donc, à travers le modèle, prévoir la perte de rigidité quelle que soit la 

microstructure. 

5.4.3. Prévision de la durée de vie en fatigue  

 Nous avons tracé sur la figure 5-1 la première baisse de raideur mesurée lors du premier 

cycle en fonction de la durée de vie Nr. Sur cette courbe, toutes les amplitudes et pour toutes 

les orientations apparaissent. Une relation directe a été établie entre l’endommagement sous 

sollicitation monotone et la durée de vie sous chargement cyclique. Cette relation paraît être 

indépendante de la microstructure. Il est à noter que cette constatation a été faite sur d’autres 

matériaux (plusieurs familles de SMC, PA66GF30). 

La démarche prédictive des courbes de Wöhler est développée, comme discuté dans le chapitre 

4 ainsi que dans la présentation de la démarche hybride dans le paragraphe 5.2. Cette démarche 

se fonde  sur le fait que l’endommagement macroscopique du matériau n’est que le résultat de 

la décohésion interfaciale qui est le phénomène prédominant aussi bien sous chargement 

monotone qu’en fatigue.  

 

Figure 5-7 Schéma de la méthodologie hybride prédictive de la durée de vie en fatigue 
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 La méthodologie prédictive hybride de la durée de vie en fatigue schématisée sur la 

figure 5-7 repose essentiellement sur les étapes suivantes :  

 le modèle élasto-plastique endommageable étant identifié, par ailleurs, par la simulation 

des courbes de l’évolution de l’endommagement macroscopique en fonction de la 

contrainte appliquée (D,) pour la microstructure choisie. L’essai de traction en 

chargement monotone pour toute autre microstructure est modélisé,  

 La valeur de l’endommagement macroscopique DS atteinte pour une contrainte  = S 

est lue sur la courbe modélisée (Ds,), 

 Par la suite, le nombre correspondant de cycles à rupture NR, est lu directement sur la 

courbe (D1, NR). On enregistre donc le couple de valeur (S, NR),  

 Ces étapes successives sont répétées pour d’autres valeurs de contrainte S afin d’établir 

la courbe S-N de la microstructure choisie. 

La méthodologie développée a pu être validée par comparaison avec les résultats expérimentaux 

des courbes de Wöhler obtenues sur le PPGF40 orienté à 0°, 45° et 90°. Les courbes de Wöhler 

des orientations 15°, 30° et 60° ont été également modélisées voir figure (5-8) 

 

Figure 5-8 Comparaison expérience-simulation sur les courbes de Wöhler pour toutes les orientations 
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5.4.4. Critère de rupture en fatigue 

 La détermination d’un critère de rupture en fatigue est de première importance pour tout 

calcul de structure. Nous nous intéressons ici au critère de rupture de type Tsai-Wu. Ce type de 

critère est facilement implémentable voire même pré-implémentés dans les codes de calcul 

commerciaux. L’équation mathématique du critère Tsai-Wu dans le cas d’un chargement 2D 

est la suivante : 

𝑭𝟏𝝈𝟏𝟏 + 𝑭𝟐𝝈𝟐𝟐 + 𝑭𝟏𝟏𝝈𝟏𝟏
𝟐 + 𝑭𝟐𝟐𝝈𝟐𝟐

𝟐 + 𝑭𝟔𝟔𝝈𝟏𝟐
𝟐 + 𝟐𝑭𝟏𝟐𝝈𝟏𝟏𝝈𝟐𝟐 < 𝟏 (5.15) 

 𝐹1, 𝐹2, 𝐹11, 𝐹22, 𝐹66, 𝐹12 sont des paramètres du matériau qui dans notre cas doivent être évalués 

en fonction du nombre de cycles.  

Nous supposons, à des fins de simplification, que les contraintes de rupture sont supposées 

égales en traction et en compression. Dans ce cas, les coefficients Tsai-Wu sont définis comme 

suit : 

   𝑭𝟏 = 𝑭𝟐 = 𝟎 ,  𝑭𝟏𝟏 = −
𝟏

𝑿𝟐
   ,    𝑭𝟐𝟐 = −

𝟏

𝒀𝟐
   ,    𝑭𝟔𝟔 = −

𝟏

𝑺𝟐
(5.16) 

 

Où X, Y sont respectivement, les contraintes de rupture en traction dans la direction 1, 2 et S la 

contrainte de rupture en cisaillement dans le plan.  

Dans le cas d’une contrainte de traction 𝜎𝑋 appliquée dans la direction x, le critère Tsai-Wu 

conduit à l’expression suivante  

𝝈𝑿 < [
𝟏

𝒄𝟒

𝑿𝟐
+
𝒔𝟒

𝒀𝟐
+ 𝒄𝟐𝒔𝟐 (

𝟏
𝑺𝟐
+ 𝟐𝑭𝟏𝟐)

]

𝟏
𝟐

(5.17) 

 

où c et s désignent respectivement cos(𝜃) et sin(𝜃) 𝑒𝑡 𝜃 l’angle entre la direction principale 

des fibres et l’axe local du matériau. X et Y correspondent respectivement aux valeurs de 

𝜎𝑋 pour 𝜃 = 0° et 𝜃 = 90°. Par conséquent, pour un nombre de cycles à la rupture donnée Nr, 

ces valeurs peuvent être lues directement sur les courbes de Wöhler des différentes orientations 

présentées précédemment dans la figure 5-8.  

Il nous reste à déterminer les valeurs de S et F12. Pour ce faire nous pouvons tracer les différentes 

courbes 𝜎𝑋 en fonction de 𝜃  à différents nombre de cycles à rupture Nr à partir des courbes de 
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la figure 5-9. Les différentes valeurs de 𝜎𝑋 en fonction de 𝜃 sont déduites directement à partir 

de la figure 5-8 représentant les différentes courbes de Wöhler. Nous déterminons dans un 

premier temps la valeur de S en supposant que F12 est nul (critère Tsai-Hill) puis nous 

déterminons la valeur de F12 sur le critère Tsai-Wu par fitage des courbes de la figure 5-9.  

 

Figure 5-9 : Evolution de σx en fonction de l’orientions (θ) pour diffèrent Nr 

Une fois les quatre paramètres identifiés pour les différents nombres de cycles appliqués visés, 

nous pouvons alors à tracer le critère Tsai-Wu en fonction du nombre de cycles Nr tel que 

représenté sur la figure 5-10.  
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Figure 5-10 Critère de Tsai-Wu pour différents nombres de cycles. 

 

5.5. Conclusion 

 Dans ce chapitre une démarche hybride originale pour la prédiction de la durée de vie 

en fatigue du PPGF40 est présentée. Cette dernière correspond à une combinaison d’un modèle 

micromécanique, avec une approche phénoménologique et empirique. Le principe de cette 

approche est fondée sur une relation intrinsèque permettant de prédire la durée de vie en fatigue 

à travers la modélisation micromécanique du comportement en monotone du matériau. Cette 

dernière est réalisée sur la base d’un modèle micromécanique de type Mori et Tanaka dans 

lequel l’endommagement à l’interface fibre-matrice est introduit à travers un critère local 

proposé par Jendli et al. (164) couplé à la linéarisation du comportement plastique de la matrice 

à travers la méthode des modules sécants proposée par Qiu et Weng (182). Les différents 

paramètres du modèle sont identifiés en comparaison avec les résultats de la baisse des raideurs 

expérimentales. Les courbes S-N des différentes orientations modélisées sont  présentées. 

Enfin, nous avons proposé l’identification du critère de rupture Tsai-Wu en fatigue cela, à 

travers les différents résultats obtenus de la modélisation hybride. Ce type de critère peut 

s’avérer extrêmement utile dans le dimensionnement des structures telles que les hayons. En 

effet, une fois le modèle micromécanique validé, la démarche peut être appliquée à tout autre 

microstructure présente dans la structure. Un couplage de cette méthodologie avec des 

prédictions de microstructure réalisées par Moldflow ou autre logiciel similaire permet 

d’optimiser les relations procédé-microstructure-propriétés en fatigue. 
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Conclusion générale 
 Ce travail de thèse rentre dans le cadre d’une collaboration CIFRE entre le laboratoire 

PIMM, l’école doctorale HESAM et l’équipementier automobile Flex-N-Gate. L’objectif 

principal est de proposer un outil numérique capable de prédire l’endommagement et la durée 

de vie en fatigue des matériaux et structure composite, en particulier ceux à matrice 

thermoplastique à renfort fibreux. Un tel outil devra réduire considérablement les campagnes 

d’essais et les itérations de dimensionnement des structures composites sous sollicitation 

cyclique.  

Apres une recherche bibliographique exhaustive où nous avons présenté différents aspects en 

relation avec la microstructure, le comportement mécanique et la modélisation. Le travail de 

thèse est divisé en trois parties : la première est une étude expérimentale globale du matériau 

PPGF40 en commençant par sa microstructure induite par le procédé d’injection jusqu’aux 

différents aspects de son comportement macroscopique sous sollicitation monotone et fatigue. 

En effet à travers des observations MEB, nous avons mis en évidence la microstructure 

particulière dite « cœur-peau » et nous avons pu quantifier, en se basant sur les analyses 

d’images, les orientations de fibre dans toute la microstructure. Nous avons étudié l’effet de 

différents paramètres tels que l’orientation de la microstructure (0°, 45° et 90°), la température 

(-30°C, 23°C et 80°C) la vitesse de sollicitation (0.004 s-1, 0.04 s-1 et 0,25 s-1) ainsi que la 

fréquence de fatigue (1 Hz et 10 Hz) sur le comportement macroscopique du matériau.  

Dans cette partie du travail nous nous sommes particulièrement intéressé à l’évolution de la 

perte de rigidité en fonction de la plasticité en monotone et en fatigue ceci dans le but d’effectuer 

une analyse macroscopique de l’endommagement. L'effet du couplage de l'endommagement et 

de la plasticité a été analysé en traçant l'évolution de la perte relative de rigidité par rapport à 

l'incrément de déformation plastique pour les chargements monotones et cycliques. Dans le cas 

d'un chargement quasi-statique, les résultats mettent en évidence une courbe intrinsèque 

indépendante de la direction de chargement. De plus, une forte augmentation des niveaux 

d'endommagement et de plasticité due à des effets locaux se produisant pendant le chargement 

cyclique est observée et interprétée 

 La deuxième partie du travail est dédiée à l’analyse des mécanismes d’endommagement 

se produisant lors d’une sollicitation mécanique. Une analyse qualitative, mais aussi 

quantitative des différent mécanismes d’endommagement a été réalisée à travers des essais de 
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flexion trois points in situ MEB, des essais de fatigue interrompus et des observations des faciès 

de rupture en monotone et en fatigue. A la lumière de ces essais nous avons conclu que la 

décohésion de l’interface fibre-matrice et la propagation des fissures à travers les interfaces 

apparait être le phénomène prépondérant menant à la ruine du matériau et cela indépendamment 

de l’orientation des fibres et le mode de sollicitation monotone ou fatigue. Les autres 

phénomènes tels que la rupture de fibres, la plastification locale de la matrice ainsi que sa 

microfissuration existent à des degrés qui diffèrent d’une orientation à l’autre. Cependant, ils 

sont relativement moins importants que la décohésion de l’interface. Quant à l’observation des 

faciès de rupture, elle a démontré une forte augmentation des niveaux d'endommagement et de 

plasticité due à un effet local de plasticité se produisant pendant le chargement cyclique, cela a 

été corrélé à l’analyse macroscopique de l’endommagement et de la plasticité. 

En compression, nous avons observé que l’interface reste l’endroit idéal pour l’initiation de 

l’endommagement. La plastification locale de la matrice autour des fibres joue un rôle 

primordial dans le seuil et la cinétique d’endommagement. L’arrachement des renforts autour 

de bandes de cisaillement dans lesquelles la microfissuration est intense est le phénomène le 

plus observé en compression. 

Les différents résultats expérimentaux obtenus dans les deux parties précédemment citées on 

contribués à alimenter et développer un outil numérique prédisant les lois matériaux de ce type 

de composite. Cet outil est basé sur une modélisation multi-échelle et est capable de prédire le 

comportement non linéaire du matériau en prenant en compte l’endommagement et la plasticité. 

L’approche multi-échelle a été choisie car cette dernière à l’avantage de prendre en compte les 

différents aspects liés à la microstructure du matériau à savoir ; la loi de comportement des 

différentes phases, la forme et la fraction volumique des fibres, leurs distribution et orientation, 

elle a aussi l’avantage de pouvoir introduire dans l’homogénéisation les différents mécanismes 

d’endommagement observés à travers des critères locaux. Dans notre cas, un critère de rupture 

à l’interface fibre-matrice a été utilisé.  

 La troisième partie du travail est donc dédiée à cet outil numérique de modélisation. 

Dans celle-ci nous avons présenté le principe de la démarche hybride proposée comme étant un 

couplage des modèles micromécaniques, phénoménologiques et analytiques. Elle est basée sur 

un résultat expérimental important qui stipule que la durée de vie en fatigue est directement liée 

à la première baisse de raideur. 
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En effet, les observations MEB lors des essais de fatigue interrompus à 10% de la durée de vie 

ont démontré une quasi-saturation des mécanismes d’endommagement. Nous avons donc pensé 

qu’il existe une relation intrinsèque entre la première perte de rigidité en fatigue  
𝐸1

𝐸0
 et le nombre 

de cycles à rupture. Cette relation a été vérifiée pour le matériau de l’étude et est relativement 

indépendante de la microstructure. Avec la modélisation micromécanique capable de prédire la 

perte de rigidité pour une charge donnée nous pouvons alors prédire les courbes S-N quelle que 

soit la microstructure. Notons ici que cette démarche a été testée et validée au PIMM sur 

d’autres matériaux composites tels que les SMC.  

Le modèle micromécanique utilisé permet de prédire le comportement du matériau sous 

chargement monotone avec la prise en compte de l’endommagement à l’interface fibre/matrice 

et de la plasticité. Pour ce faire, un critère local statistique d’endommagement à l’interface fibre-

matrice est introduit dans un modèle Mori et Tanaka et la linéarisation du comportement 

plastique de la matrice est réalisée pas à pas en utilisant une approche en champs moyens avec 

une formulation sécante. Les différents paramètres du modèle, notamment ceux du critère de 

rupture locale à l’interface sont déterminés par une méthode inverse en se basant sur les 

différents résultats expérimentaux. 

Grâce à cette démarche nous avons pu tracer les courbes S-N pour d’autres orientations de la 

microstructure. Cela a rendu possible l’identification du critère de rupture de Tsai-Wu en 

fonction du nombre de cycles pour notre matériau d’étude. Ce critère de rupture à l’avantage 

d’être facilement utilisé en post-traitement dans les codes de calculs commerciaux.  
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Perspectives 
 Le travail de cette thèse a permis de contribuer à l’évolution des thématiques de 

recherche liées à la modélisation micromécanique des matériaux composites à matrice 

thermoplastique. Il a permis un approfondissement des connaissances des mécanismes 

d’endommagement se produisant pour ce type de matériaux. Pour la continuité du travail nous 

proposons les perspectives suivantes : 

 Afin d’aller au bout de la démarche proposée, il serait intéressant d’appliquer cette  

démarche dans le cadre d’un calcul de structure réel. Prenons l’exemple d’un hayon, il s’agit 

ici d’introduire les lois matériau déterminées à travers le modèle dans un logiciel de calculs par 

éléments finis et d’effectuer un simple calcul quasi-statique correspondant à la situation de 

claquage puis à travers un post-traitement d’évaluer la durée de vie en utilisant le critère de 

Tsai-Wu identifié en fonction du nombre de cycles. Notons que cette démarche permet de 

prendre en compte la variation spatiale des microstructures toujours présentes dans une pièce 

réelle. Un couplage de notre approche avec un logiciel tel que Moldflow permettrait aussi 

d’optimiser les paramètres du procédé et le design afin d’assurer au mieux le cahier des charges 

fatigue. 

 La démarche proposée est validée pour le cas d’un chargement uniaxial, il serait 

intéressant de la vérifier dans le cas de chargement complexe tel que la bi-traction ou bien la 

traction-cisaillement.  

 La relation intrinsèque entre la première perte de rigidité et le nombre de cycles à rupture 

a été vérifiés dans le cas du PPGF40 à température ambiante. Nous avons démontré que cette 

dernière est relativement indépendante de l’orientation de la microstructure ; il serait alors 

intéressant de la vérifier pour une autre microstructure telle que celle du PPGF 30 ou encore du 

PPGF 60, mais aussi de la vérifier dans le cas de différentes températures extérieures et aussi 

pour différentes fréquences.  

 Nous avons vu que le comportement mécanique du matériau dépend étroitement de la 

vitesse de sollicitation, il serait donc intéressant de caractériser l’endommagement à différentes 

vitesses de sollicitation car cela devrait avoir un effet sur le seuil et la cinétique de 

l’endommagement de façon à l’intégrer dans la démarche de modélisation. En effet, il serait 

intéressant d’étudier l’effet d’une sollicitation cyclique sur le comportement dynamique et 
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inversement. En effet, nous avons démontré qu’indépendamment du type de sollicitation 

appliquée, le matériau passe par des états d’endommagement successifs globalement 

équivalents si on fait abstraction des effets très locaux de plasticité localisée autour des 

interfaces qui finalement n’influencent que les seuils et les cinétiques de l’endommagement. 

Par conséquent, si on est capable de décrire ces différents états d’endommagement successifs, 

un modèle unique permettrait de prédire l’effet de l’histoire du chargement sur les propriétés 

résiduelle du matériau.  

Toutefois, nous avons démontré que l’effet de la plasticité locale autour des interfaces 

permettait au matériau sollicité en fatigue de repousser le moment de la propagation et de la 

coalescence des fissures menant à la rupture finale en délocalisant la fissuration interfaciale et 

en multipliant le nombre de sites d’endommagement. Une étude expérimentale approfondie de 

cet effet à l’échelle locale et macroscopique serait donc nécessaire. 
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Étude expérimentale multi-échelle et modélisation hybride prédictive du comportement, de 

l'endommagement et de la durée de vie en fatigue d’un matériau composite polypropylène / 

fibres de verre 

Résumé : 

L’objectif final de ce travail est de proposer un outil numérique capable de prédire l'endommagement et la 

durée de vie en fatigue des matériaux et structures en composite à matrice thermoplastique. Pour ce faire, une 

étude expérimentale multi-échelle du matériaux PPGF40 (polypropylène chargé en fibre de verre à 40% en 

masse) est réalisée. Une analyse qualitative, mais aussi quantitative des différents mécanismes 

d’endommagement se produisant lors d’une sollicitation mécanique a été réalisée à travers des essais de flexion 

trois points in situ MEB, des essais de fatigue interrompus et des observations des faciès de rupture en 

monotone et en fatigue. A la lumière de ces essais nous avons conclu que la décohésion de l’interface fibre-

matrice et la propagation des fissures à travers les interfaces apparait être le phénomène prépondérant menant 

à la ruine du matériau et cela indépendamment de l’orientation des fibres et du mode de sollicitation monotone 

ou fatigue. La démarche hybride proposée est basée sur un modèle micromécanique / phénoménologique 

permettant de prendre en compte l’endommagement à l’interface fibre-matrice et la plasticité de la matrice. 

Pour ce faire, un critère local statistique d’endommagement à l’interface fibre-matrice est introduit dans un 

modèle de Mori et Tanaka et la linéarisation du comportement plastique de la matrice est réalisée pas à pas, en 

utilisant une approche en champs moyens avec une formulation sécante. Le modèle micromécanique utilisé 

permet alors de prédire le comportement du matériau sous chargement monotone et notamment la première 

perte de rigidité en fatigue. L’analyse des résultats montre que cette dernière est directement liée à la durée de 

vie en fatigue du matériau. Ainsi, une méthodologie prédictive de la durée de vie est proposée et validée pour 

différentes configurations microstructurales. Un critère de rupture en fatigue est proposé en fonction du nombre 

de cycles. 

Mots clés : Endommagement, Fatigue, Modélisation micromécanique, Moulage par injection, 

Thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes, Couplage endommagement plasticité 

Multi-scale experimental study and predictive hybrid modeling of the behavior, the damage 

and the fatigue life of a polypropylene / glass fiber composite material 

Abstract : 

The main objective of this work, is to provide a numerical tool, capable of predicting the damage and fatigue 

life of thermoplastic matrix composites materials and structures. To do this, a multi-scale experimental study 

of the PPGF40 material (polypropylene loaded with 40% by mass of glass fiber) is carried out. A qualitative, 

but also a quantitative analysis of the various damage mechanisms occurring during mechanical loading was 

carried out through in-situ three-points SEM bending tests, interrupted fatigue tests and observations of fracture 

faces in monotonic and cyclic loading. In the light of these tests, we concluded that the decohesion of the fiber-

matrix interface, and the propagation of cracks through the interfaces, appears to be, the predominant damage 

phenomenon leading to the fracture of the material and that, regardless of the orientation of the fibers and the 

loading mode. The proposed hybrid approach is based on a micromechanical / phenomenological model taking 

into account the damage at the fiber / matrix interface and the plasticity of the matrix. To do this, a local 

statistical criterion of damage at the fiber-matrix interface is introduced into a Mori and Tanaka model, and 

the linearization of the plastic behavior of the matrix is done step by step, using the mean field approach with 

a secant formulation. The micromechanical model used then, makes it possible to predict the behavior of the 

material under monotonic loading, and in particular the first stiffness loss during the fatigue. Analysis of the 

experimental results shows that the latter is directly related to the fatigue life of the material. Thus, a predictive 

methodology of the fatigue life is proposed and validated for various microstructural configurations. A fatigue 

failure criterion is proposed according to the number of cycles. 

Keywords : Damage, Fatigue, Micromechanical modeling, Injection molding, Short fiber reinforced 

thermoplastics, Damage / plasticity coupling  


