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Résumé

C
ette étude présente la caractérisation du comportement mécanique et la tenue en fatigue d’un

composite thermoplastique à matrice PEEK renforcée en fibres de carbone courtes pour des ap-
plications aéronautiques. La première partie présente la description des matériaux étudiés ainsi que
la mise en place d’un protocole de caractérisation de la microstructure. Il est alors mis en avant la
nécessité de générer des éprouvettes de caractérisation simples en introduisant le concept d’éprou-
vettes amincies. Dans un second temps, la méthode d’auto-échauffement en régime transitoire est
appliquée en concluant sur l’influence de différents paramètres sur le bilan énergétique tels que la
microstructure ou le grade du matériau étudié. La troisième partie présente l’établissement d’une loi
de comportement phénoménologique avec une prise en compte locale de l’anisotropie par des ap-
proches micromécaniques classiques. Les simulations mécanique et énergétique donnent des résul-
tats corrélant très bien avec l’expérimentale pour une distribution d’orientation proche de 0° et des
résultats moins convaincants pour une distribution d’orientation proche de 90°. La dernière partie
présente l’utilisation d’un protocole de caractérisation rapide basé sur les essais d’auto-échauffement.
Cette approche, validée pour les différents matériaux étudiés, permet de prédire la courbe d’endu-
rance en fatigue déterministe avec une seule éprouvette et en une demi-journée d’essais. Il est égale-
ment mis en évidence qu’un critère énergétique à deux paramètres est indépendant de la distribution
d’orientation, et qu’il est possible de discriminer rapidement en fatigue les différents matériaux étu-
diés.

Mots clés : thermoplastique renforcé en fibres courtes, microstructure, éprouvette amincie, fatigue,
loi de comportement cyclique, protocole d’auto-échauffement, critère énergétique
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Abstract

T
his study deals with characterization of the mechanical behavior and the fatigue lifetime of a short

carbon fibers reinforced PEEK matrix thermoplastic composite for aeronautical applications. The
first part presents the description of the materials studied and the implementation of the characteriza-
tion of the microstructure. It’s then emphasized the need to generate simple characterization samples
by introducing the concept of thin specimens. In a second step, the heat build-up protocol is applied
on the studied materials. It is then highligthed the influence on the energetic assessment of various
parameters as the microstructure or the choice of material. The third part presents the etablishment
of a phenomenological law of behavior with a local consideration of anisotropy using conventional
micromechanical approaches. The mechanical and energetic simulations give resultats correlating
very well with the experimental ones for a distribution of orientation close to 0°. The last part presents
the use of the heat build-up technique to predict the fatigue lifetime. This approach uses an energetic
criterion with two parameters and is able to predict the deterministic fatigue curve with one sample,
in half a day. It is then shown the capability to catch the influence of the variations of matrix grade
and fibers content on the fatigue properties and validates the use of the technique for fast materials
screening.

Key words : short fiber thermoplastic composite, microstructure, thin specimen, heat build-up, infra-
red thermography, behavior law, fatigue, energetic criterion

iv



Happiness is only real when shared

Chris MCCANDLESS

(Alexander Supertramp)

Remerciements

M
e voilà rendu à l’écriture de cette page ces pages de remerciements. Étape où se mêle beaucoup de

sentiments : la joie d’être arrivé jusqu’ici et d’avoir survécu à ces années d’étude, une évidente
nostalgie à enterrer mon statut d’étudiant, et une énorme reconnaissance à de nombreuses personnes
que cet exercice ne fait qu’amplifier. . .et, je dois l’avouer, une certaine crainte de malfaire tant cela
peut me tenir à cœur. . ., Mais plus d’hésitation à avoir, je me lance !

Je tiens à commencer cette salve de remerciements en les adressant à Madame la Présidente du
jury, Sylvie CASTAGNET, à Messieurs les rapporteurs, Stéphane ANDRÉ & Habibou MAITOURNAM, à
Madame et Messieurs les membres du jury, Ida RAOULT, René BILLARDON & Thomas BONNEMAINS

de m’avoir fait l’honneur de vous intéresser à mon travail et pour les discussions qui en ont suivi.
Discussions qui m’ont particulièrement touché par vos commentaires élogieux, en particulier ceux
de Monsieur BILLARDON ayant soulignés des points qui me tenaient particulièrement à cœur. Dis-
cussions qui m’ont amené à réfléchir (et qui continuent de le faire !), en particulier les réflexions et
les commentaires précis que Monsieur ANDRÉ m’a adressés tout au long de son travail de relecture
et les questions très poussées de Madame RAOULT qui m’ont assurément permis de me remettre en
question, de progresser, de comprendre de nouvelles choses et de vouloir continuer à creuser le sujet.

Je tiens également à souligner que ces remerciements prennent encore plus de valeurs quand on
sait que chaque événement de ma vie est soumis à cette ingrate loi de Murphy : annulation de vols à
la dernière minute sans raison apparente le jour de la soutenance, report de l’heure du début plus de
fois que je n’aurais pu l’imaginer. . ., mais nous y sommes arrivés ! Et je vous remercie pour la bonne
humeur présente toute cette journée, la rendant encore plus inoubliable et surtout épique à raconter !

Dans un second temps, je souhaite remercier le groupe Safran, et en particulier les entités Safran
Composites et Safran Landing Systems, ainsi que l’iRDL de m’avoir permis de vivre cette fabuleuse [je
ne sais pas si c’est l’adjectif que j’aurais choisi tout au long des trois ans, mais avec un peu de recul,
c’est celui qui me vient spontanément, NDA] aventure ! La découverte du monde aéronautique et les
conditions de travail étaient juste merveilleuses. Comment espérer mieux pour débuter une carrière ! ?

J’aimerais aller un peu plus loin dans ces remerciements en les rendant plus personnels. Pour cela,
je souhaiterai remercier Jérôme OLHAGARAY, Nicolas CARRÈRE ainsi que tous mes interlocuteurs chez
Safran Composites (j’ai en particulier une pensée pour Marine WIKTOROWICZ, Émilie ROCHE, Sébas-
tien PAUTARD et Jean-Charles MALENFANT) et chez Safran Landing Systems (en particulier Mathieu
JOUBERT et René BILLARDON) pour les moments passés ensembles, pour l’intérêt que vous portez à
mon travail ainsi que pour vos efforts à me montrer l’utilité que vous en avez. Cela a été une source de
motivation certaine tout au long de ces trois années, en plus d’être très enrichissant d’un point de vue
professionnel, mais aussi personnel.

Ensuite, je souhaite adresser ma reconnaissance et mes remerciements à Sylvain LECLERCQ. Syl-
vain, merci de m’avoir accordé ta confiance en stage puis durant ces années de thèse. Aussi, je voudrais
vraiment faire figurer que tu as su maintenir ma motivation tout au long du projet et, quand je me sen-

v



tais perdu et dans l’obscurité la plus complète [c’est arrivé à plusieurs reprises, c’est impossible de le
nier, mais il semblerait que cela fasse partie intégrante de l’exercice de la thèse, NDA], tes appels, ta
motivation, ton optimisme et ta vision du projet suffisaient à me relancer avec envie et enthousiasme.
En plus de tout ce que tu m’as apporté professionnellement, tu m’as donné une vision de ma carrière
professionnelle à long terme. Pour tout cela et bien plus encore, merci !

Bien entendu, je remercie mon directeur de thèse Yann MARCO et mon co-encandrant Vincent LE

SAUX pour leurs qualités professionnelles et humaines dont j’ai eu la chance de bénéficier depuis la
fin de l’école d’ingénieur. Yann, merci pour ton optimisme sans faille (et quelques soit les résultats !)
et tes idées toujours plus nombreuses à chaque problème rencontré. Vincent, merci pour ta rigueur,
ta compréhension et ta pédagogie. Je vous remercie également pour votre écoute et votre présence
dans les moments où cela s’est fortement fait ressentir. Je garde en mémoire de très bons souvenirs de
cohésion, notamment en conférence où les conversations différent la journée et le soir découlant sur
de nombreuses anecdotes ! J’espère qu’il y aura encore d’autres moments comme ceux-là et que nous
continuerons à travailler ensemble, de près ou de loin!

Je souhaite remercier également de nombreuses autres personnes de l’iRDL à l’ENSTA Bretagne
qui ont contribué aux travaux présentés. Notamment Cédric DOUDARD et Sylvain CALLOCH pour leur
aide sur certaines questions et durant la préparation du manuscrit. Sylvain MOINE pour son aide
concernant les calculs numériques. Frédéric MONTEL pour ses conseils et le développement d’ou-
tils ayant permis de réaliser les essais dans de bonnes conditions et avec précisions. Et je remercie
de façon générale l’ensemble de l’équipe technique de l’ENSTA Bretagne qui ont tous contribué à un
moment donné à ces travaux.

Il me tient à cœur de remercier également mes stagiaires Thomas GLANOWSKI, Harry BLOCH et
Libor NAVRÁTIL. Avec une mention particulière pour Libor avec qui j’ai pris un réel plaisir à travailler
pendant presque un an et demi. Sans lui, les résultats présentés dans ce manuscrit ne seraient pas
aussi aboutis. En plus de cela, c’est un très bon coach sportif ! Díky za všechno !

Un peu plus éloigné du cadre direct de cette thèse, l’enrichissement personnel et professionnel a
été renforcé par la bonne ambiance qui règne à l’iRDL et à la cohésion de groupe. Je vous remercie tous
pour ces pauses cafés, soirées, sorties et moments de partage riches en rencontres ! Avec une pensée
particulière pour Julien 1, Leonardo 2, Jérémy 3 et Alin 4.

Et puis il faut quand même que je fasse un bon paragraphe pour mes co-bureaux du D218 ! Je
n’aurais probablement pas vécu (ou survécu ?) l’aventure aussi bien sans eux. Toujours présent, avec
une très bonne cohésion, du soutien, du partage, de la bonne humeur, des rires, quelques moments
difficiles, presque une histoire d’amour ! Morgane, je te remercie pour ta gentillesse et ton aide tout
au long de la thèse. Je ne voudrais pas dire que je suis content de voir que quelqu’un a autant de
malchance que moi, mais en tout cas, nous avons pu nous soutenir, cela a vraiment été précieux pour
moi. Isaure, je ne sais pas si je dois te remercier, car tu m’as quelques fois fait allonger les pauses . . .
mais ce qui est sûr, c’est que tu m’as rendu agréable beaucoup de journées ! Et puis, si, merci pour le
coup de main en fin de thèse quand même, tu as été courageuse ! Jean, merci d’avoir animé le bureau
avec quelques touches d’humour bien placées et pour ton calme. Tu es un excellent marchand de
tapis ! Et enfin, merci Jean-Baptiste, tu nous as rejoints plus tardivement, mais le bureau est encore
plus vivant avec toi [je ne pensais pas cela possible, NDA], merci aussi pour tous les moments partagés

1. Qui m’a hébergé plus d’une fois et qui me fait me sentir bon à la pêche. Mais aussi et surtout pour son amitié.
2. Toujours partant pour un verre d’absinthe ou pour aller plonger. Et puis, c’est quand même grâce à lui que j’ai vécu pas

mal d’aventures, il faut le dire !
3. Toujours d’une grande délicatesse dans ses phrases !
4. Collègue depuis la dernière année d’école d’ingénieur. À l’époque, nous nous étions dit que jamais nous ne ferions de la

fatigue ! Comme quoi . . .ne jamais dire jamais !

vi



ensembles (soirées, fléchettes, plongées, taxi, concours de beaufitude, etc. la liste est longue!). Ce qui
est sûr, c’est que l’ambiance du D218 va me manquer. . .

Ces quelques lignes de remerciements ne seraient pas complètes sans une pensée pour mes proches.
J’aurais beaucoup de monde à remercier tant j’ai été encouragé et aidé durant mes études. Mais la
personne qui me tient le plus à cœur de mentionner est ma Sarah, ma plus grande fan . . .qui a dû
supporter mon absence et mon rythme de travail à de nombreuses reprises. Je sais que les dernières
semaines ont été difficiles pour elle et je voudrais la remercier pour sa patience et sa compréhension
du haut de ses 7 ans. Mais aussi pour tout le courage et la volonté qu’elle me donne à chaque instant,
avec des mots aussi simples, mais puissants que : « tu es le meilleur des papas ». Cet aboutissement
est pour elle et j’étais très heureux de voir sa fierté le jour de la soutenance. Je voudrais aussi remercier
mon Papa et ma Maman, présents et à l’écoute durant toutes ces années. Une évidence pour moi est
que le perfectionnisme de mon Papa, la curiosité et l’ouverture de ma Maman se retrouvent dans ce
mémoire. J’ai aussi une pensée pour Sandrine et Daniel, qui m’ont encouragé à poursuivre mes études
et m’ont aidé aussi souvent qu’ils le pouvaient. J’ai une famille formidable !

Enfin, je tiens à remercier ma Limousine préférée, Alice, pour son amitié inconditionnelle depuis
de nombreuses années, pour sa présence à chaque grande étape de ma vie, et pour toutes les aventures
que nous avons pu vivre ensemble. Si je suis cette personne aujourd’hui, c’est aussi grâce à elle, et cela
se retrouve, sans aucun doute, dans beaucoup de mes faits !

vii



Table des matières

Résumé iii

Abstract iv

Remerciements v

Table des matières viii

Table des figures x

Liste des tableaux xiii

Notations xiv

1 Introduction 1

1.1 Contexte industriel . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 1
1.2 Contexte scientifique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 3
1.3 Objectifs industriels et scientifiques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 5
1.4 Démarche adoptée . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 5
1.5 Organisation du manuscrit . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 7

2 Matériaux, éprouvettes et microstructures 8

2.1 Bibliographie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 9
2.2 Matériaux investigués . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 28
2.3 Outil de description de la microstructure . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 30

2.4 Éprouvettes . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 36
2.5 Bilan . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41

3 Caractérisation par auto-échauffement 43

3.1 L’auto-échauffement dans la littérature . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45
3.2 Thermographie infrarouge . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 52
3.3 Méthode de résolution . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 65
3.4 Résultats . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 73
3.5 Bilan . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 82

4 Modélisation du comportement cyclique 85

4.1 Bibliographie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 87
4.2 Génération d’une base de données . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 98
4.3 Analyse de la réponse mécanique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 104

viii



4.4 Modélisation 1D . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 116
4.5 Modélisation 3D . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 127
4.6 Validations . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 133
4.7 Bilan . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 140

5 Critère de fatigue 144

5.1 Bibliographie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 145
5.2 Protocole de caractérisation rapide . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 155
5.3 Résultats . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 157
5.4 Bilan, discussion et perspectives . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 163

6 Conclusions & Perspectives 166

Bibliographie 171

A Simplification de l’équation d’état de X 189

ix



Table des figures

1.1 Diagramme d’Ashby des matériaux classiques dans le domaine aéronautique des transports. 2
1.2 Logigramme de la démarche et des sujets abordés dans ce manuscrit . . . . . . . . . . . . . 6

2.1 Monomère du PEEK . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 10
2.2 Structure moléculaire des polymères . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 11
2.3 Illustration des trois configurations de stéréo-isomérie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 11
2.4 Principales formes de cristallinité d’un polymère . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13
2.5 Thermogramme obtenu par DSC pour du PEEK brut . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 14
2.6 Influence de la température sur le module d’élasticité en traction . . . . . . . . . . . . . . . 14
2.7 Déformation d’un sphérolite . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16
2.8 Déformation d’une lamelle cristalline . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 17
2.9 Résultats de DMTA pour un PEEK issus de [Inc11]. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 18
2.10 Illustration de l’effet cœur/peau . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 20
2.11 Position d’une fibre dans l’espace . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 21
2.12 Illustration du tenseur d’orientation d’ordre deux en 2D . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 23
2.13 Illustration de l’imprécision des tenseurs d’orientation d’ordre deux en 2D . . . . . . . . . 23
2.14 Principe de l’analyse expérimentale de la microstructure . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 26
2.15 Détermination de la distribution tridimensionnelle . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 27
2.16 Répartition des grandeurs caractéristiques des fibres . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 29
2.17 Observation MEB de la géométrie réelle des fibres . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 30
2.18 Évolution de la capacité calorifique en fonction de la température . . . . . . . . . . . . . . 31
2.19 Procédé de préparation des échantillons - Microstructure . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 32
2.20 Histogramme de niveau de gris obtenu pour une observation microscopique . . . . . . . . 33
2.21 Processus de traitement numérique d’une image de la microstructure . . . . . . . . . . . . 34
2.22 Méthode de présentation des résultats d’observation de la microstructure . . . . . . . . . . 35
2.23 Présentation des résultats d’observation de la microstructure . . . . . . . . . . . . . . . . . 36
2.24 Présentation des résultats d’observation de la microstructure : tenseurs d’orientation . . . 36
2.25 Différentes orientations de prélèvement des éprouvettes . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 37
2.26 Dimension en millimètre des éprouvettes utilisées . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 38
2.27 Microstructure d’une éprouvette de 3.25mm d’épaisseur prélevée à 0° . . . . . . . . . . . . 39
2.28 Microstructure d’une éprouvette de 4mm d’épaisseur prélevée à 0° . . . . . . . . . . . . . . 39
2.29 Microstructure d’une éprouvette de 8mm d’épaisseur prélevée à 0° . . . . . . . . . . . . . . 39
2.30 Génération des éprouvettes amincies de type peau . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 40
2.31 Microstructure de deux éprouvettes amincies à 0° . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41
2.32 Microstructure de deux éprouvettes amincies à 90° . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41

3.1 Résolution spatiale de l’équation de la chaleur : approche 0D, 1D et 2D. Inspirée de [Mun12] 47
3.2 Évolution temporelle moyenne de la température pour un essai cyclique . . . . . . . . . . 48

x



3.3 Évolution temporelle moyenne de la température pour un essai cyclique . . . . . . . . . . 49
3.4 Bilan radiométrique : décomposition des 3 contributions du rayonnement mesurable . . 54
3.5 Protocole expérimental de la mesure de l’émissivité directionnelle . . . . . . . . . . . . . . 55
3.6 Émissivité directionnelle du matériau non peint . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 57
3.7 Émissivité directionnelle du matériau peint et non peint . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 57
3.8 Émissivité directionnelle : visualisation du champs thermique . . . . . . . . . . . . . . . . . 58
3.9 Évolution du facteur moyen de transmission atmosphérique . . . . . . . . . . . . . . . . . . 59
3.10 Définition de la face et de la tranche d’une éprouvette . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 61
3.11 Cartographie des NETD pour chaque calibration utilisée dans les conditions réelles d’essai 64
3.12 Illustration du déplacement temporel d’un point matériel . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 66
3.13 Illustration d’une stratégie de résolution de la littérature . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 67
3.14 Microstructure de la face observée par thermographie infrarouge . . . . . . . . . . . . . . . 68
3.15 Procédure de recalage des films IR . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 69
3.16 Sollicitation mécanique de l’éprouvette lors d’un essai d’auto-échauffement . . . . . . . . 70
3.17 Visualisation d’un point chaud en vis-à-vis du faciès de rupture . . . . . . . . . . . . . . . . 71
3.18 Identification de la réponse temporelle thermique d’un pixel . . . . . . . . . . . . . . . . . 72
3.19 Exemple d’identification des sources thermomécaniques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 72
3.20 Obtention d’une courbe d’auto-échauffement . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 73
3.21 Répétabilité des courbes d’auto-échauffement . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 74
3.22 Influence du recalage des films IR sur l’identification des sources thermiques . . . . . . . . 75
3.23 Modélisation simplifiée de la réponse thermo-élasto-viscoélastique du matériau . . . . . . 76
3.24 Influence de l’orientation sur la dissipation et le couplage thermo-élastique . . . . . . . . 77
3.25 Comparaison des courbes d’AE pour des éprouvettes complètes et amincies . . . . . . . . 78
3.26 Influence de l’épaisseur - courbe d’auto-échauffement . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 78
3.28 Coupe de la dissipation en fonction de l’épaisseur . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 79
3.27 Champs de dissipation et couplage thermoélastique : influence de l’épaisseur . . . . . . . 80
3.29 Homogénéité de la dissipation sur l’épaisseur pour les éprouvettes de 8mm . . . . . . . . 81
3.30 Coupe du couplage thermo-élastique et microstructure en fonction de l’épaisseur . . . . . 81
3.31 Comparaison des sources dissipatives des différents matériaux . . . . . . . . . . . . . . . . 83

4.1 Modèle avec distinction des mécanismes en fonction des phases amorphe ou cristalline . 87
4.2 Modèle sans distinction des mécanismes en fonction des phases amorphe ou cristalline . 88
4.3 Schéma rhéologique du modèle de LAURIN, CARRÈRE et MAIRE de type spectral . . . . . . 88
4.4 Schéma rhéologique du modèle de ANDRIYANA . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 89
4.5 Illustration du modèle proposé par LAUNAY dans [Lau11] . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 90
4.6 Illustration des problèmes d’Eshelby à inclusion homogène et hétérogène . . . . . . . . . . 92
4.7 Illustration de l’homogénéisation en deux étapes . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 95
4.8 Corrélation d’images : mouchetis réalisés . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 101
4.9 Illustration du dispositif de corrélation d’images . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 102
4.10 Illustration des précautions expérimentales pour l’acquisition des images . . . . . . . . . . 102
4.11 Visualisation de la base expérimentale des essais complexes . . . . . . . . . . . . . . . . . . 104
4.12 Influence de la vitesse de sollicitation sur un essai de traction monotone . . . . . . . . . . 105
4.13 Comparaison traction/compression monotones . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 106
4.14 FRC avec des paliers en traction répétés deux fois d’amplitude croissante puis décroissante 107
4.15 FRC alternant deux paliers de même amplitude croissante en traction puis en compression 107
4.16 Zoom sur un niveau de chargement élevé en traction pour un essai FRC de type 1 . . . . . 108
4.17 Essai anhystérétique en fluage . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 109
4.18 Comparaison des essais ANH en traction et compression . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 110
4.19 Essais TRR . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 111

xi



4.20 Illustration des grandeurs cycliques mesurées : le module sécant Es , l’aire de boucle h, et
la déformation résiduelle ǫr . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 112

4.21 Évolution de l’aire d’hystérésis sur 10 cycles durant un essai d’AE . . . . . . . . . . . . . . . 112
4.22 Évolution de l’aire d’hystérésis durant un essai de fatigue . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 113
4.23 Évolution du module sécant sur 10 cycles durant un essai d’AE . . . . . . . . . . . . . . . . 113
4.24 Évolution du module sécant durant un essai de fatigue . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 114
4.25 Évolution de la déformation résiduelle en fonction de l’amplitude de contrainte . . . . . . 115
4.26 Évolution de la déformation résiduelle sur 10 cycles durant un essai d’AE . . . . . . . . . . 115
4.27 Modélisation proposée . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 117
4.28 Choix d’une non-linéarité viscoélastique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 118
4.29 Évolution du module élastique équivalent en fonction de la plasticité . . . . . . . . . . . . 119
4.30 Choix d’une loi d’évolution de l’écrouissage cinématique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 120
4.31 Schéma rhéologique bilan du modèle proposé . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 121
4.32 Démarche d’identification sur un essai FRC . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 123
4.33 Identification sur une éprouvette prélevée à 0° - FRC . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 124
4.34 Identification sur une éprouvette prélevée à 90° - FRC . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 125
4.35 Validation sur une éprouvette prélevée à 0° - ANH . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 126
4.36 Validation sur une éprouvette prélevée à 90° - ANH . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 126
4.37 Schéma d’homogénéisation : évolution de C11 en fonction de la microstructure . . . . . . 130
4.38 Identification tridimensionnelle - Tractions monotones . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 132
4.39 Comparaison des champs numériques et expérimentaux . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 134
4.40 Corrélation essais/calculs. Éprouvette complète prélevée à 0°. . . . . . . . . . . . . . . . . . 136
4.41 Corrélation essais/calculs. Éprouvette complète prélevée à 90°. . . . . . . . . . . . . . . . . 137
4.42 Corrélation essais/calculs. Éprouvette amincie percée prélevée à 0°. . . . . . . . . . . . . . 138
4.43 Corrélation essais/calculs. Éprouvette amincie percée prélevée à 90°. . . . . . . . . . . . . . 139
4.44 Validation du modèle 3D en réponse dissipative. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 141

5.1 Approches en fatigue : évolution du module sécant durant un essai de fatigue . . . . . . . 146
5.2 Évolution des grandeurs mécaniques durant un essai de fatigue. . . . . . . . . . . . . . . . 148
5.3 Influence du recalage des films IR sur l’identification des sources thermiques . . . . . . . . 154
5.4 Identification d’un critère de durée de vie énergétique de façon empirique . . . . . . . . . 156
5.5 Compréhension des régimes de fatigue à partir de la simulation numérique. . . . . . . . . 157
5.6 Confrontation du critère de durée de vie identifié avec des points de fatigues . . . . . . . . 158
5.7 Critères de durée de vie en fonction de la microstructure moyenne . . . . . . . . . . . . . . 159
5.8 Comparaison des critères de durée de vie prédits pour les matériaux A et B. . . . . . . . . . 161
5.9 Comparaison des critères de durée de vie prédits pour les matériaux C et D. . . . . . . . . . 162
5.10 Comparaison des critères de durée de vie prédits pour les quatre matériaux de l’étude. . . 163

6.1 Logigramme du manuscrit de thèse en fonction des principaux objectifs . . . . . . . . . . . 167

xii



Liste des tableaux

2.1 Propriétés physico-chimiques des matériaux étudiés . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 31
2.2 Procédure de polissage . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 32
2.3 Caractéristiques des observations microscopiques faites avec le Keyence VHX-5000 . . . . 33

3.1 Caractéristiques de la caméra infrarouge FLIR Systems SC7600BB . . . . . . . . . . . . . . . 60
3.2 Caractéristiques des objectifs infrarouges . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 61

5.1 Synthèse des différences entre les matériaux A, B, C et D . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 160

xiii



Notations
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{matériau}-{géométrie}-{épaisseur}-{angle de prélèvement}-{position}[P]
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éprouvette est préalablement amincie alors elle sera appelée : A-G1-4-15-2P.
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Formats
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u Vecteur de composantes ui
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U Tenseur d’ordre 4 de composante Ui j kl
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I Tenseur identité d’ordre 2
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(
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Grandeurs liées à l’auto-échauffement
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Introduction

L
’objectif de cette thèse est de proposer une loi de comportement cyclique et une méthode de pré-

diction rapide d’un critère de durée de vie en fatigue adaptée pour un thermoplastique thermo-
stable semi-cristallin renforcé en fibres courtes de carbone à hauteur de 30% en masse. Les travaux
présentés dans ce mémoire ont été réalisés dans le cadre d’une convention CIFRE entre :

— la société Safran Composites, Groupe Safran, équipementier dans les domaines de l’aéronau-
tique, de l’espace et de la défense ;

— l’institut de Recherche Dupuy de Lôme (iRDL FRE CNRS 3744), sur le site de l’ENSTA Bretagne

en collaboration avec Safran Landing Systems, concepteur de la pièce cible de l’étude.

Dans ce chapitre, nous mettons en évidence le contexte et les objectifs industriels de l’étude, le
contexte et les objectifs scientifiques et nous présentons la démarche adoptée.

1.1 Contexte industriel

Depuis les débuts de l’histoire de l’aviation, tous les constructeurs ont cherché à réduire au maxi-
mum le poids des engins volants. Dans les prémisses des développements, la limitation de la masse
était particulièrement liée à la faible puissance des moteurs embarqués qui ne pouvait pas faire décol-
ler un aéronef trop lourd. Ainsi, un des pères de l’aviation, Clément ADER, construisit en 1890 l’Éole,
son premier aéroplane équipé d’un moteur à vapeur. Déjà, à l’époque, pour limiter la masse totale à
300kg , il utilisa des matériaux légers tels que le bambou et des toiles.

Ces dernières décennies, la volonté de réduction globale de masse n’est plus liée à un manque
de puissance des motorisations, mais à un souci de diminuer la consommation de carburant (et par
conséquent des émissions de gaz à effet de serre) qui, pour une vitesse donnée, est proportionnelle à
la masse embarquée.

Pour cela, hormis l’utilisation des alliages métalliques techniques, l’utilisation des composites est
de plus en plus répandue, car elle permet d’alléger les structures tout en gardant de bonnes proprié-

1



Introduction 1.1 Contexte industriel

tés mécaniques. Nous proposons sur la figure 1.1 deux diagrammes d’Ashby 1 confrontant le module
d’Young et la durée de vie en fatigue à la masse volumique des principaux alliages métalliques, des
composites organiques et de certains polymères classiques. Nous constatons alors que les compo-
sites organiques renforcés en fibres de carbone proposent un compromis intéressant entre propriétés
mécaniques et masse volumique. De plus, la maîtrise de la microstructure et les procédés de mise en
œuvre permettent de produire des pièces de formes complexes au caractère multifonctionnel, facili-
tant leur intégration pour remplacer les technologies existantes.

Masse Volumique

M
o

d
u

le
d

e
Y

o
u

n
g

Masse Volumique

L
im

it
e

d
e

fa
ti

g
u

e

composites carbone (CFRP)

composites verre (GFRP) magnésium et alliages

aluminium et alliages

titane et alliages

zinc et alliages
polyamide

PEEK
Métaux et alliages

Composites

Thermoplastiques

Figure 1.1 – Diagramme d’Ashby des matériaux classiques dans le domaine aéronautique des
transports.

Nous pouvons distinguer deux grandes familles de matrices de composites organiques : les ther-
modurcissables et les thermoplastiques. Dans cette étude, nous nous intéressons aux matrices ther-
moplastiques qui se présentent comme une alternative intéressante aux thermodurcissables en raison
de leur facilité à être utilisés puis recyclés, et à une en particulier : le PEEK (polyéther-éther-cétone).
Nous concentrons également l’étude sur la sous famille de composites à matrice thermoplastique
renforcée de fibres courtes (longueur inférieure au millimètre), en l’occurrence de fibres courtes de
carbone à hauteur de 30% et 40% en masse.

Ce composite possède des caractéristiques mécaniques intéressantes pour une grande plage de
température d’utilisation (matrice thermoplastique thermostable semi-cristalline) et une excellente
résistance chimique (aux fluides aéronautiques notamment). Il est également injectable, y compris
pour des épaisseurs importantes, ce qui permet, pour un coût modéré, la conception d’une (ou de)
structure(s) de géométrie complexe et potentiellement multifonctionnelle.

1. Diagrammes réalisés avec le logiciel CES Edupack : http://www.grantadesign.com/fr/education/edupack.htm.
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Afin d’intégrer ce composite dans la conception de pièces avionnées, il est primordial d’appréhen-
der son comportement sous sollicitations représentatives des conditions de fonctionnement. Dans
cette étude, la pièce cible conçue par Safran Landing Systems est soumise à des sollicitations cycliques
et à différentes conditions environnementales, notamment une variation de la température allant de
l’ambiante jusqu’à 70°C.

1.2 Contexte scientifique

La prédiction du comportement en fatigue de structures en thermoplastiques renforcés (SFRP
pour Short Fibers Reinforced Plastics) est une problématique ouverte et qui a généré de nombreuses
études récentes [Van+03; Lau11 ; MF15]. C’est en particulier le cas des applications automobiles où
le PA66 renforcé en fibres courtes de verre est un très bon candidat au remplacement de l’aluminium
pour diverses applications. Dans le domaine de l’aéronautique, l’utilisation de matériaux composites
était très majoritairement restreinte à l’emploi de matrices thermodurcissables, et les matrices ther-
moplastiques étaient utilisées exclusivement avec des fibres longues. L’intérêt est désormais grandis-
sant pour l’emploi de composites à fibres courtes pour les raisons évoquées précédemment.

Ces derniers présentent une variation très importante des propriétés mécaniques par phases qui
pilote leur comportement et leur tenue en fatigue. La difficulté est de comprendre, identifier, modéli-
ser les liens entre les mécanismes pilotant le comportement et la ruine de ces matériaux à des échelles
intermédiaires et les manifestations macroscopiques. Nous listons ci-dessous les principales difficul-
tés rencontrées.

Un comportement mécanique cyclique complexe

La nature thermoplastique de la matrice les rend sensibles à leur environnement (milieu, tempé-
rature) et peut activer l’ensemble des composantes d’un comportement mécanique complexe (visco-
élasticité, viscoplasticité, endommagement, etc.). La prédiction de la réponse thermomécanique pour
des chargements cycliques et de fatigue (description tout au long de la durée de vie ou considération
d’un cycle stabilisé) constitue un premier défi.

Une anisotropie marquée et couplée au procédé de fabrication

La mise en œuvre par injection de ces matériaux composites génère un couplage fort, au travers de
la microstructure induite, entre la géométrie de la pièce, les paramètres du procédé, et les propriétés
mécaniques locales. La description du gradient de comportement mécanique, lié au gradient micro-
structural, est cruciale, car il fait varier les modules d’Young et les tenues mécaniques d’un ordre allant
du simple au triple. Cette anisotropie mécanique, directement liée au taux préférentiel directionnel de
renfort, peut évoluer tout au long de la pièce. Cette description peut se faire sur la base des outils in-
dustriels actuellement disponibles (simulations d’injection) et qui donnent accès, de manière plus ou
moins pertinente suivant les cas d’écoulement, aux tenseurs locaux d’orientation des fibres [Ber+07a;
Lau11]. Cette description de la microstructure locale peut se faire par caractérisation expérimentale
locale en utilisant différentes méthodes [Dra06]. La prise en compte de ce couplage via la microstruc-
ture constitue un second défi.

Une démarche de dimensionnement en fatigue qui reste à valider

Au-delà des difficultés illustrées précédemment et liées à la modélisation du comportement sous
chargement cyclique, les approches de dimensionnement en fatigue ne sont pas encore matures. Une
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première famille vise la simulation de l’évolution d’une variable interne (le plus souvent assimilée à
de l’endommagement) au cours du chargement de fatigue [Ari+14] alors que la plupart des approches
visent la description d’un état stationnaire. Par ailleurs, si de nombreux critères sont proposés dans la
littérature, basés sur des normes exprimées en contrainte, en énergie élastique ou dissipée, la corré-
lation à la localisation de la rupture comme à une prédiction précise de la durée de vie reste difficile,
dès que les trajets de chargement deviennent complexes et peinent à décrire de manière unifiée les
facteurs d’ordre 1 (sensibilité importante de la durée de vie à la distribution d’orientation et à la tem-
pérature). De même, l’intégration des effets d’entaille ou la validation de lois de cumul nécessaires
pour des chargements cycliques complexes restent à étudier et à valider. La durée des campagnes de
fatigue classiques restreint ainsi fortement le nombre de paramètres influents étudiés. Cela est en-
core plus vrai pour cette classe de matériaux dans la mesure où la fréquence de sollicitation ne peut
être augmentée pour réduire le temps de caractérisation, ces matériaux étant fortement sensibles à
l’auto-échauffement induit à des fréquences élevés.

De manière à accélérer la caractérisation des propriétés en fatigue, des études récentes profitent
de la réponse thermique du matériau sous sollicitation cyclique. Associé à un critère énergétique de
fatigue, cette identification des termes sources à partir des mesures de température a permis de définir
des caractérisations par auto-échauffement très efficaces. La réduction des temps de caractérisation
et du nombre d’éprouvettes est drastique : une seule éprouvette et une demi-journée d’essais suffisent
à obtenir une courbe déterministe de tenue en fatigue [Str14 ; LaR00 ; Dou+05 ; Pon07 ; Jég12 ; Lau+13 ;
Mas14 ; Ser15]. L’adaptation et l’utilisation d’une méthode de caractérisation rapide aux matériaux
étudiés constituent un troisième défi.

Une transposition difficile des éprouvettes aux pièces

Pour les éprouvettes et les structures injectées en matériaux thermoplastiques, le couplage entre la
géométrie et la microstructure est très fort, ce qui génère simultanément des gradients de propriétés et
de sollicitation. Comme évoqué précédemment, des outils numériques permettent de proposer une
chaîne de prédiction des grandeurs locales sur la base des simulations d’injection, mais ces outils, en-
core en développement, visent essentiellement le comportement mécanique, sans résoudre les ques-
tions de critères de ruine. Les résultats obtenus pour une géométrie d’éprouvette, même simple sont
ainsi difficilement transposables aux pièces de structure, du fait de microstructures différentes. Pour
les mêmes raisons, la criticité de zones typiques (lignes de soudure, de recollement, de bifurcation, au
voisinage du seuil, etc.) est très mal évaluée. De manière à faciliter cette transition, des éprouvettes
de structures peuvent être utilisées. Un premier niveau de complexité considère des éprouvettes avec
une ligne de soudure. Le second niveau utilise des éprouvettes injectées plates présentant des entailles
centrales générant des concentrations de contraintes différentes. Certaines études [SM08] traitent
l’existence de ces défauts géométriques à l’image de pièces métalliques, sans vérifier ni intégrer la
variabilité de la microstructure en leur voisinage. D’autres études ont permis d’illustrer l’influence de
la diversité des états du matériau sur sa tenue mécanique locale, mais la pertinence des critères de di-
mensionnement nécessite une plus large validation. Les outils alors développés sur éprouvettes com-
plexes permettent une étape de transition avant l’application sur pièces industrielles. Certains auteurs
ont appliqué cette démarche avec succès sur certaines pièces automobiles en utilisant les méthodes
de caractérisation rapide en fatigue. La démarche proposée permet alors la détection rapide des zones
critiques en fatigue ainsi qu’une estimation de la durée de vie, permettant de valider à l’échelle d’une
structure les critères de durée de vie identifiés sur une éprouvette, mais également l’emploi de cette
approche comme outil de diagnostic rapide sur une structure [MJL13; Mar+14b]. L’établissement de
cette transposition entre la caractérisation sur éprouvette/et la prédiction sur pièce représente ainsi
un autre défi scientifique.
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1.3 Objectifs industriels et scientifiques

D’un point de vue industriel, il devient impératif d’élargir le panel de matériaux qualifiés pour
les développements actuels et à venir, notamment en incorporant la catégorie des thermoplastiques
renforcés en fibres courtes de carbone. Il est également important de pouvoir optimiser les designs
de pièces, de réduire les conservatismes et de quantifier les abattements de propriétés (thermomé-
canique, physico-chimique, etc.) propres à chaque matériau envisagé. Il serait également intéressant
de posséder un outil de screening matériaux en fatigue qui permettrait de différencier rapidement les
différents matériaux candidats.

Pour répondre à ces objectifs industriels, un programme de Recherche et Développement dédié
aux composites à matrices organiques thermoplastiques permettant de couvrir l’ensemble de ces pro-
blématiques a été développé au sein de l’entreprise.

Pour cette étude, quatre matériaux différents à matrice PEEK renforcés à 30% et 40% en masse
sont retenus, avec pour référence le matériau nommé dans la suite de ce manuscrit A renforcé à 30%
en masse. Différentes conditions expérimentales étaient souhaitées, mais ce manuscrit se focalise sur
le comportement thermomécanique et la tenue en fatigue pour une température et une hygrométrie
ambiantes.

L’objectif de cette thèse est ainsi de fournir des outils de dimensionnement à la fatigue intégrant
les approches de caractérisation rapide pour les matériaux étudiés. Les critères et outils de dimension-
nements, allant de la connaissance de la microstructure à la prédiction de la durée de vie, doivent être
transposables à des structures industrielles telles que Safran Composites et Safran Landing Systems.

Précisons également que ces travaux s’intègrent dans un projet plus global piloté par Safran Com-
posites afin d’incorporer notamment les aspects environnementaux (conditions d’essais et vieillisse-
ments).

1.4 Démarche adoptée

Les travaux présentés reposent sur une stratégie de dimensionnement à la fatigue en deux étapes,
qui suppose qu’il est possible de découpler le comportement mécanique cyclique et l’endommage-
ment en fatigue (illustration de la démarche figure 1.2). Cette approche, contrairement aux approches
d’endommagement continu [NML09], suppose que la durée de vie en fatigue peut être déterminée à
partir des grandeurs mécaniques mesurées en régime stationnaire de fatigue [CDM03 ; Lau+13]. Cette
approche possède l’avantage d’être plus facilement compatible avec un cadre industriel.

Pour cela, nous proposons d’une part la génération d’une loi de comportement adaptée au maté-
riau A étudié. Celle-ci est développée pour une température ambiante de façon à pouvoir décrire le
plus précisément possible le comportement thermomécanique cyclique stabilisé du matériau pour
des gammes d’efforts et de vitesses cohérentes avec l’application industrielle. Ainsi, le modèle de com-
portement développé ne vise pas à décrire aussi précisément l’évolution de la réponse mécanique
durant les phases où l’endommagement se manifeste fortement ou pour des chargements statiques
nettement supérieurs à la gamme de chargement en fatigue.

D’autre part, nous proposons d’établir une démarche de caractérisation rapide des propriétés de
durée de vie en fatigue à partir des méthodes d’auto-échauffement. Ce protocole se base sur l’établis-
sement d’un critère de durée de vie en énergie dissipée obtenu expérimentalement d’une part, par
identification des termes sources thermiques par des mesures thermiques réalisées sur une éprou-
vette sollicitée sous chargement cyclique, et numériquement, d’autre part, avec la loi de comporte-
ment proposée.
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Environnement

Pièces
Industrielles

CHAPITRE 2

Caractérisation
microstructure

CHAPITRE 3

Caractérisation par
auto-échauffement

CHAPITRE 4

Loi
de Comportement

CHAPITRE 5

Fatigue

∆
⋆(σa )

Matériau

Figure 1.2 – Logigramme de la démarche et des sujets abordés dans ce manuscrit. En bleu, les
éléments et liens traités, en rouge, les éléments et liens non traités.
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Ces deux volets de caractérisation et de modélisation du comportement thermomécanique et de
la ruine en fatigue, sont réalisés sur des éprouvettes issues de plaques injectées et obtenues par usi-
nage conventionnel. Leur microstructure réelle est caractérisée expérimentalement par une méthode
d’observation de plan de coupe et d’un outil numérique développé à l’iRDL et adapté à cette étude
durant les travaux de thèse.

Cette étude ne traite cependant pas de la possibilité de transposer les résultats de caractérisation
obtenus sur éprouvettes aux pièces, la validité de ce parallèle restant à vérifier. Nous ne traitons pas
non plus les conditions environnementales vues par la pièce (température de fonctionnement jusqu’à
70°C et présence de fluides aéronautiques), ces éléments constituant des perspectives à cette étude.

1.5 Organisation du manuscrit

Nous débutons ce manuscrit en présentant les matériaux, les éprouvettes et les microstructures
étudiés (chapitre 2). Pour cela, nous commençons par réaliser un état de l’art succinct sur les ma-
tériaux polymères et plus particulièrement sur la catégorie des thermoplastiques renforcés en fibres
courtes. Nous abordons également les méthodes de détermination expérimentale de la distribution
d’orientation des fibres pour cette catégorie de matériaux. Ensuite, nous présentons les matériaux
étudiés, l’outil de caractérisation expérimentale de la microstructure mise en place, et enfin les éprou-
vettes utilisées et leur microstructure.

Dans le chapitre 3, nous proposons un protocole de caractérisation par auto-échauffement du
matériau après avoir présenté un état de l’art sur les différents protocoles possibles. Pour cela, nous
présentons le protocole expérimental et les précautions de caractérisation par thermographie infra-
rouge. Nous justifions également l’utilisation d’une méthode de caractérisation en régime transitoire
en proposant un protocole d’identification des termes sources thermiques adaptés. Nous finissons
par présenter différents résultats rendant compte de l’influence de l’orientation moyenne des fibres,
de l’effet d’épaisseur des éprouvettes et du choix du matériau. Nous montrons également la richesse
des informations bidimensionnelles pouvant être obtenues grâce au protocole d’identification pro-
posé.

Dans le chapitre 4, nous proposons une loi de comportement permettant de décrire précisément
la réponse cyclique du matériau lors d’un état d’évolution stationnaire en fatigue. Pour cela, nous
commençons par présenter un état de l’art sur les modélisations proposées dans la littérature en se
focalisant principalement sur les modélisations de type phénoménologiques et prenant en considé-
ration l’anisotropie par des méthodes classiques d’homogénéisation. Nous présentons ensuite la base
expérimentale réalisée et l’analyse des résultats obtenus permettant de proposer une loi de compor-
tement adapté au matériau A de l’étude. Le modèle proposé est ensuite généralisé au cas tridimen-
sionnel anisotrope, et associé à une stratégie d’identification puis à un ensemble de validations ther-
momécaniques.

Dans le chapitre 5, nous proposons l’établissement d’un protocole de caractérisation rapide des
propriétés de durée de vie en fatigue. Pour cela, nous nous basons sur les protocoles proposés dans la
littérature que nous adaptons à nos conditions de caractérisation par auto-échauffement (développée
au chapitre 3). Nous utilisons également le modèle de comportement (développé au chapitre 4) pour
en justifier le sens physique. Enfin, nous présentons différents résultats notamment une validation
de l’approche, une étude de l’influence de l’orientation moyenne des fibres et la notion de screening
matériaux.
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N
ous souhaitons présenter dans ce chapitre les matériaux et ses problématiques scientifiques liées
à l’étude.

Dans la première section, nous présentons très succinctement les matériaux polymères avant de
nous focaliser sur les thermoplastiques thermostables semi-cristallins renforcés en fibres courtes dont
nos matériaux font partie. La connaissance de nos matériaux justifiera une partie de nos hypothèses
expérimentales. Aussi, nous mettrons en évidence l’influence forte du procédé d’obtention sur la mi-
crostructure et les difficultés à la décrire, à la mesurer et à la prédire.

Nous présentons dans la deuxième section les quatre matériaux étudiés, les propriétés génériques
principales permettant au lecteur d’en situer les ordres de grandeurs. Un deuxième volet présente
leurs principales propriétés physico-chimiques mais aussi la particularité géométrique des fibres de
carbone utilisées.

La troisième section décrit l’outil expérimental de détermination de la distribution d’orientation
mis en place et utilisé pour la caractérisation microstructurale. De la préparation des échantillons à
la méthode d’analyse des micrographies, nous présenterons les hypothèses faites et la méthode d’ex-
ploitation et de présentation des résultats.

Enfin, nous présentons la géométrie, le procédé d’obtention et la microstructure des éprouvettes
employées. Nous mettons en évidence que les éprouvettes « complètes » sont des structures à part
entière du fait de leur microstructure induite par l’injection. Les utiliser comme éprouvette de ca-
ractérisation est alors difficile. Pour contourner cela, nous présentons comment nous générons des
éprouvettes amincies dont la microstructure, plus homogène, nous permet de caractériser mécani-
quement notre matériau plus précisément.

2.1 Bibliographie

Dans cette section, nous réalisons un état de l’art très succinct sur les matériaux polymères et plus
précisément sur les composites thermoplastiques semi-cristallins renforcés en fibres courtes. Nous
verrons ensuite les outils de caractérisation de la microstructure.

2.1.1 Les matériaux polymères

Les matériaux polymères sont employés dans divers domaines depuis des siècles. D’abord d’ori-
gine naturelle tels le bois, le caoutchouc ou le coton, l’arrivée des polymères synthétiques durant le
milieu du XXe siècle a révolutionné le domaine des matériaux. Moins coûteux à produire et à mettre
en œuvre que les matériaux métalliques et possédant des propriétés physiques et mécaniques remar-
quables, ils se sont rapidement diffusés dans de nombreux domaines industriels et de la vie courante.
Nous proposons dans cette section de rappeler quelques généralités physico-chimiques de ces maté-
riaux ainsi que les principaux mécanismes de déformation en résultant [Cal00 ; ED94].

2.1.1.1 Structure des polymères

Les polymères sont des macromolécules constituées d’enchainements covalents de motifs élé-
mentaires appelés monomères. Ces monomères sont généralement des hydrocarbures formés prin-
cipalement d’atomes de carbone et d’hydrogène sous forme d’aldéhydes, de cétones, d’amides ou de
benzène. Les chaînes macromoléculaires peuvent être de très grandes longueurs. Celles-ci sont ca-
ractérisées par le degré de polymérisation et conditionnent de nombreuses propriétés physiques du
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matériau. En pratique, la longueur de la chaîne macromoléculaire est mesurée à partir de la masse
molaire qui repose sur une approche statistique [Cal00 ; Gna94 ; ED94].

Dans notre étude, le poly-éther-éther-cétone (PEEK) est composé du monomère oxy-1,4-phenylene-
oxy-1,4-phenilene-carbonyl-1,4-phenylene visible figure 2.1 [Vil98 ; Nau95 ; Gir11 ; Das12a].

O O C

O





























n

Figure 2.1 – Monomère du PEEK

2.1.1.1.1 Échelle atomique

Les atomes de la chaîne polymérique sont liés entre eux par des liaisons covalentes ayant une
énergie de rupture importante. De plus, le degré de valence des atomes, le nombre de fonctionna-
lité et le procédé d’obtention d’un monomère peuvent conduire à différentes structures moléculaires
du polymère influençant les propriétés mécaniques. Nous répertorions classiquement les structures
linéaires, ramifiées, à liaisons transversales et réticulées comme illustré sur la figure 2.2.

Le PEEK possède une structure linéaire conférant une bonne compaction de chaîne et donc une
masse volumique importante. Avec cette structure, les liaisons de Van Der Waals entre les chaînes
peuvent être prononcées.

2.1.1.1.2 Échelle macromoléculaire

À l’échelle macromoléculaire, lorsque plus d’un atome latéral ou plus d’un groupe latéral d’atomes
sont liés à la chaîne principale, différentes configurations moléculaires apparaissent et influent sur les
propriétés du matériau. Nous trouvons ainsi les phénomènes de stéréo-isomérie et d’isomérie géomé-
trique.

Nous pouvons regrouper sous la stéréo-isomérie les configurations isotactique, syndiotactique et
atactique qui correspondent respectivement à un placement des radicaux toujours du même côté de
la chaîne principale, à un placement alterné et enfin aléatoire comme illustré figure 2.3. Cette régu-
larité de configuration de l’agencement des monomères prend de l’importance dans le sens où elle
pilote la capacité de cristallisation du polymère [Lau11].

L’isomérie géométrique peut être regroupée en deux configurations : cis et trans. Cette isomérie in-
tervient principalement lors de la présence d’une double liaison covalente dans un monomère. Dans
ce cas, les groupements immédiatement de part et d’autre de la liaison sont soit du même côté (confi-
guration cis) soit opposés (configuration trans). Par exemple, pour le caoutchouc naturel, nous avons
le poly cis-isoprène (Hévéa) et le poly trans-isoprène (Gutta-Percha) comme suit :

CH2

C

H3C

C

H

CH2 CH2

C

H3C
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CH2

H

poly cis-isoprène poly trans-isoprène
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a) b)

c) d)

Figure 2.2 – Schéma d’une structure moléculaire a) linéaire, b) ramifiée, c) à liaisons transver-
sales, d) réticulée. Chaque cercle représente un monomère. Figure inspirée de [Cal00]

C H R

atactiquesyndiotactiqueisotactique

Figure 2.3 – Illustration des trois configurations de stéréo-isomérie
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À l’échelle macromoléculaire, une autre classification des polymères est utilisée. Si la macromo-
lécule est formée de monomères de différentes natures dans une même chaîne, nous parlons alors
de copolymère. Ceux-ci, selon l’organisation des différents monomères, peuvent être qualifiés d’aléa-
toires, d’alternés, de séquencés ou encore de greffés. Cela permet d’obtenir des matériaux aux pro-
priétés physico-mécaniques différentes. Sinon, comme dans le cas du PEEK, si la macromolécule est
formée uniquement de monomère identique, nous parlons de d’homopolymère.

2.1.1.1.3 Échelle supra-moléculaire

À l’échelle supra-moléculaire, nous pouvons distinguer différents types de réseaux macromolécu-
laires permettant de définir trois grandes familles de polymères : les thermoplastiques, les thermodur-
cissables et les élastomères.

La famille des thermoplastiques constitue l’ensemble des polymères à chaînes moléculaires indé-
pendantes, linéaires et éventuellement ramifiées dont, la cohésion inter-chaine est réalisée par des
liaisons faibles de type Van Der Waals. Du fait de leur très grand nombre, elles assurent la cohésion de
la matière mais autorisent des mouvements d’ensemble des chaînes les unes par rapport aux autres.
Ces mouvements sont thermiquement activés et la matière passe d’un état solide à un état fluide
avec l’augmentation de la température. Ces matériaux polymères sont alors recyclables puisqu’il suf-
fit d’augmenter la température pour les mettre en forme à nouveau. Nous pouvons distinguer deux
microstructures pour les polymères thermoplastiques : amorphe ou semi-cristalline. Le PEEK est un
thermoplastique semi-cristallin.

Les thermodurcissables regroupent les polymères dont la cohésion inter-chaînes est assurée par
des réseaux covalents tri-dimensionnels aux différents sites de réticulation. Le matériau obtenu reste
ainsi rigide même à haute température et n’est donc pas recyclable.

Les élastomères sont une famille particulière. Il s’agit de polymères qui subissent une phase de
vulcanisation. Cette étape est un cas particulier de réticulation. Après polymérisation en présence
d’un composant vulcanisant comme le souffre et d’énergie thermique, les chaînes polymériques de
l’élastomère forment un réseau tridimensionnel sans direction privilégiée. Le matériau ainsi obtenu
permet de grandes déformations réversibles.

2.1.1.2 Les thermoplastiques semi-cristallins

Considérons maintenant le cas des thermoplastiques semi-cristallins dont le PEEK fait partie. À la
différence des métaux et céramiques, la forme cristalline n’est pas un arrangement ordonné d’atomes
mais de chaînes polymériques. Le terme de matériau « semi-cristallin » est employé en raison du fait
que ces matériaux possèdent deux phases qui s’interpénètrent : une phase cristalline et une phase
amorphe.

La quantité de phase cristalline est mesurée par le taux de cristallinité qui est fonction, pour les
matériaux injectés, de la vitesse de refroidissement durant la solidification, de la présence d’inclusion
(transcristallinité) [Cho17 ; Che17 ; Boy17], pour les matériaux injectés, et, de la configuration isomé-
rique des chaînes. Cette cristallisation sera facilitée dans le cas de polymère à chaînes linéaires qui
peuvent s’aligner plus facilement [Cal00].

Le degré de cristallinité a des conséquences importantes sur les propriétés physiques des poly-
mères. Généralement, du fait de l’alignement des chaînes dans les régions cristallines, les liaisons
de Van Der Waals inter-chaînes sont plus importantes augmentant ainsi la raideur du matériau et la
résistance à la dissolution ou au ramollissement sous l’effet de la chaleur. Néanmoins, cela accroît
également la fragilité du matériau.

Les matériaux étudiés possèdent une densité comprise entre 1.30 et 1.51g /cm3 pour un degré de
cristallinité compris entre 30 et 35% selon les variantes.
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2.1.1.2.1 Architectures cristallines

Il existe différentes architectures d’organisation des cristaux. Les deux principales sont les lamelles
cristallines isolées et les sphérolites.

Les lamelles cristallines sont les éléments de base de toutes les structures cristallines. Elles sont
composées de chaînes de polymère repliées périodiquement sur elles-mêmes. Les chaînes voisines
peuvent alors s’agréger suivant le même schéma formant ainsi des plaquettes. Ces petites régions
cristallines, aussi appelées cristallites ou micelles, sont séparées par des régions amorphes.

Les sphérolites sont des agrégats de lamelles cristallines de forme sphérique. Les lamelles cris-
tallines forment de fins « rubans » qui rayonnent du centre vers l’extérieur. Comme pour les lamelles
cristallines, les sphérolites sont séparées par des régions amorphes mais il arrive parfois qu’elles em-
piètent les unes sur les autres lorsque la cristallisation s’achève dans des conditions thermiques favo-
rables [Cal00 ; ED94 ; Gna94].

zone amorphe

lamelle cristalline

(a) – Schématisation d’une lamelle
cristalline

lamelle cristalline
molécule de liaison

matériau amorphe

(b) – Schématisation d’un sphérolite

Figure 2.4 – Schématisation des deux principales formes de cristallinité d’un polymère. Inspirée
des illustrations de [Cal00]

Les matériaux étudiés présentent principalement une architecture cristalline sous forme sphéro-
litique dont la proportion massique et la taille dépend des paramètres d’injection. Précisons toute fois
que le PEEK atteint rapidement sa proportion massique maximale de cristallinité lors de l’injection
[Che17]. Ils présentent également de la transcristallinité, forme lamellaire se développant en périphé-
rie des fibres courtes de carbone [Cho17 ; Che17 ; Das12a; Cre14].

2.1.1.2.2 Températures caractéristiques et cristallisation

Les polymères thermoplastiques sont sensibles aux températures de mise en œuvre et de service.
Dans le cas des thermoplastiques semi-cristallins, les phases cristallines et amorphes ne sont pas sou-
mises aux mêmes mécanismes sous l’effet de la chaleur. Les phases cristallines font l’objet d’une cris-
tallisation et d’une fusion tandis que les phases amorphes évoluent en franchissant une transition
vitreuse. Nous présentons la caractérisation par DSC de ces différentes transitions pour une plaque
de PEEK brut obtenue par DASRIAUX [Das12a] figure 2.5.

Température de transition vitreuse

La transition vitreuse affecte la phase amorphe du polymère semi-cristallin. Pendant le refroidis-
sement, elle correspond à la température où la phase amorphe passe d’un état caoutchouteux à un état
solide. Cette transition s’accompagne d’importants changements des propriétés physiques et méca-
niques concernant la rigidité, la capacité calorifique et le coefficient de dilatation thermique (exemple
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Figure 2.5 – Thermogramme obtenu par DSC à 10°C/mi n sur une plaque de PEEK brut. Résul-
tats extraits des travaux de DASRIAUX [Das12a].

figure 2.6) [Bil15]. La température de transition vitreuse est d’autant plus élevée que le monomère est
composé de groupes latéraux volumineux, de liaisons doubles et/ou de groupes aromatiques rendant
la structure moléculaire plus rigide. Cela explique la température de transition vitreuse Tg élevée du
PEEK (143°C). Il est alors considéré comme thermostable [Cal00 ; ED94].

Tg

M
od

u
le

d
’Y

ou
n

g

température

état solide état caoutchouteux état liquide

Figure 2.6 – Illustration de l’influence de la température sur le module d’Young d’un polymère
amorphe. Inspiré des résultats présentés par BILLON dans [Bil15]

14



Matériaux, éprouvettes et microstructures 2.1 Bibliographie

Température de fusion

Lorsqu’un polymère semi-cristallin est porté à sa température de fusion, les interactions à distance
ne sont plus assez fortes pour compenser l’agitation moléculaire et les chaînes cristallines passent en
phase amorphe. En pratique, plus cette température de fusion est élevée, plus les lamelles cristallines
formées sont épaisses. La tenue en fusion d’un polymère dépend notamment de la température à
laquelle il a été cristallisé [Cal00 ; ED94].

Mécanismes de cristallisation

Pour les matériaux semi-cristallins mis en forme à partir du fondu, la cristallisation intervient
lorsque la température d’un polymère initialement fondu décroit en dessous du point de fusion qui est
de 343°C pour le PEEK. Dans ce cas, des germes, instables au dessus de la température de fusion, ap-
paraissent et croissent par arrangement et alignement de nouveaux segments de chaîne moléculaire.
Cette germination est d’autant meilleure que la température diminue lentement [Cal00 ; Gna94].

Une autre façon d’apporter de l’énergie depuis le milieu extérieur est d’exercer un travail méca-
nique. Cette cristallisation sous contrainte apparait lors d’un chargement tendant à aligner les chaînes
moléculaires en formant des lamelles cristallines. Ce phénomène apparait notamment lors de la mise
en forme du matériau par exemple avec les sollicitations de cisaillement lors de l’injection [Amm01].

2.1.1.3 Les mécanismes physiques de déformation des thermoplastiques semi-
cristallins

En conséquence du caractère multiphasique des thermoplastiques semi-cristallins, il existe plu-
sieurs micro-mécanismes physiques de déformation à l’origine de la déformation macroscopique.
Ainsi, les travaux de BOWDEN dans [Bow74] repris et complétés par ARGON dans [Arg05] portant sur
le polyéthylène montrent que ces micro-mécanismes peuvent être principalement attribués aux dé-
formations de la phase amorphe, des lamelles cristallines et des sphérolites. Dans cette section, nous
présentons les principaux mécanismes à l’origine des déformations macroscopiques de ces matériaux
de façon simplifiée comme proposé dans [Cal00].

2.1.1.3.1 Mécanisme de déformation des zones amorphes

Déformer une phase amorphe consiste à déformer et/ou déplacer soit les éléments constitutifs
du polymère, soit ses chaînes polymériques. Ces chaînes, déformables, peuvent adopter différentes
conformations pour s’adapter à la sollicitation externe par ré-organisation des groupements atomiques.
Ces changements de conformations sont contraints en terme énergétique par les interactions de Van
der Wals entre les atomes non-liés et les potentiels de torsion sur les cônes de valence dans les macro-
molécules. Ces ré-organisations conformationnelles sont a priori sensibles à la vitesse de sollicitation
et à la température [Bil15].

2.1.1.3.2 Mécanismes de déformation des zones semi-cristallines

Ils consistent en premier lieu en des interactions entres les régions cristallines (plus raides) et des
régions amorphes contiguës. En considérant dans un premier temps la déformation d’une lamelle
cristalline, nous proposons de suivre ici la figure 2.8 inspirée de [Cal00] et qui illustre les principaux
mécanismes. À l’état initial, nous avons deux lamelles cristallines identiques et parallèles séparées
par une zone amorphe. Ensuite, sous l’effet d’un chargement extérieur, les lamelles commencent à
s’orienter dans le sens de la sollicitation avant de finir par se dissocier. Enfin, les lamelles présentes
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initialement se retrouvent rompues en plusieurs parties et totalement ré-orientées dans le sens de
l’effort. Cette ré-orientation des lamelles conduit à une augmentation de la raideur locale. Ainsi, lors-
qu’une zone est ré-orientée, les déformations se propagent dans les zones n’ayant pas encore été dé-
formées et présentant une raideur inférieure. Nous arrivons au final à une structure totalement ré-
orientée avant la rupture.

Sphérolite

Figure 2.7 – Illustration des méca-
nismes de déformation d’une lamelle
cristalline. Inspirée de [ED94]

Dans le cas d’une structure de type sphérolite, les mé-
canismes à l’échelle des lamelles sont similaires. Néan-
moins, nous pouvons distinguer plusieurs zones avec des
comportements différents (voir figure 2.7) :

— dans les zones où les lamelles sont orientées dans
une direction proche de celle de la sollicitation,
nous pouvons observer une fragmentation des cris-
taux ainsi qu’un alignement global dans la direction
de sollicitation de manière semblable à ce qui est
décrit précédemment;

— dans les zones transversalement opposées à la di-
rection de sollicitation, la phase amorphe est forte-
ment sollicitée et des glissements transverses dans
la phase cristalline sont possibles ;

— enfin, dans les zones intermédiaires, les fortes solli-
citations en cisaillement dans les phases amorphes
et cristallines entrainent des glissements cristallins
le long de l’axe des chaînes polymériques. Ces glis-
sements conduisent progressivement à un aligne-
ment des lamelles dans le sens de la direction de
sollicitation.

Notons que les différents mécanismes présentés ici sont supposés ne pas générer d’endomma-
gement (i.e. de surfaces libres). Ce point est très certainement discutable, à la lumière des résultats
récents de la littérature et illustrant la génération de cavités au sein des sphérolites [Sel+16 ; SSL16].

2.1.1.4 Influence de l’environnement

Comme nous venons de le voir dans les sections précédentes, les thermoplastiques amorphes et
semi-cristallins sont sensibles à la température. Ajoutons à cela que certains mécanismes physico-
chimiques s’activent sous certaines autres conditions environnementales telles que la présence d’hu-
midité, de certains agents chimiques et selon l’histoire thermique ou hygrothermique (vieillissement).
Nous allons décrire certaines de ces influences et leurs conséquences sur les propriétés mécaniques
du matériau.

Étant donné la complexité et la multitude des mécanismes en jeux, nous focalisons cet état de l’art
au cas particulier des composites à matrice PEEK, sujets de notre étude.
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a) c)

e)

b) d)

Figure 2.8 – Illustration des mécanismes de déformation d’une lamelle cristalline. Inspirée de
[Cal00]

2.1.1.4.1 Influence de la température

Comme présenté au paragraphe 2.1.1.2.2 page 13, les propriétés chimiques des macromolécules
constitutives des chaînes polymériques peuvent entrainer une dépendance des propriétés mécaniques
du matériau à la température d’utilisation. Dans notre étude, nous sollicitons mécaniquement notre
matériau à température ambiante soit pour une température proche de 23°C. Dans ces conditions,
nous sommes éloignés de la température de transition vitreuse et donc notre matériau thermostable
semi-cristallin présente une phase amorphe dans l’état vitreux.

Comme présenté dans le paragraphe 2.1.1.2.2 et sur la figure 2.6 page 14, les variations des pro-
priétés mécaniques dans la phase vitreuse avec la température sont moins prononcées que durant la
transition vitreuse et dans la phase caoutchouteuse.

Selon la documentation du fournisseur matériau et [Vil98], selon les grades et l’ajout ou non de
renfort, les modules d’élasticité en flexion et traction varieraient de 0. à 2.5% pour le PEEK renforcé
en fibres de carbone et de 3. à 4.% pour la matrice seule pour une variation de 23°C ±2.5°C. Les essais
DMTA présentés par [Inc11] confirment ce résultat et montrent également que la variation de viscosité
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pour une faible élévation de température dans la gamme ambiante est négligeable, voir la figure 2.9.
Nous considérons ainsi qu’une variation de quelques degrés autour de la température ambiante aura
peu d’influence sur les résultats de nos campagnes expérimentales de caractérisation mécanique (voir
chapitre 3, section 3.3.2 page 70). Nous pourrons ainsi nous affranchir de l’utilisation d’une enceinte
régulée en température rendant les mesures infrarouges compliquées.

Module 1H z
Module 10H z
tan(δ) 1H z
tan(δ) 10H z
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Figure 2.9 – Résultats de DMTA pour un PEEK issus de [Inc11].

2.1.1.4.2 Influence de l’humidité

Selon le fournisseur, quel que soit le grade et la présence ou non de renforts, les composites à
matrice PEEK maintiennent leurs performances mécaniques même s’ils sont continuellement condi-
tionnés dans l’eau et à haute température. Cela peut s’expliquer par le fait que la macromolécule du
PEEK ne possède pas de groupement hydrophile qui la rendrait sensible à l’absorption d’eau.

Ainsi, comme pour la température, nous considérons pour la suite de l’étude que l’influence de
l’hygrométrie est négligeable sur les performances mécaniques des matériaux étudiés. Dans ce cas,
nous ne ferons pas nos campagnes expérimentales de caractérisation mécanique sous confinement
hygrométrique.

2.1.1.4.3 Résistance aux environnements chimiques

D’après la documentation fournisseur et [Vil98], quel que soit le grade et la présence ou non
de renforts, les matériaux à base de PEEK et particulièrement ceux renforcés en fibres de carbone,
montrent une très bonne résistance à une large gamme d’environnements chimiques dans des condi-
tions de fortes pressions, vitesses, températures et de contacts rugueux.

L’article [Vil98] précise les principales tenues aux environnements chimiques de ce polymère. Plus
précisément, aucun solvant organique ne dissout le PEEK à température ambiante. L’acide sulfurique
concentré et l’acide nitrique fumant le dégradent avec une dissolution pour le premier et sans pour le
second. Les composés bromés peuvent également dégrader ce polymère.

Cette bonne résistance à de nombreux environnements chimiques justifie également l’étude de ce
matériau pour notre application industrielle aéronautique où il peut être en contact permanent avec
un fluide hydraulique pétrochimique ou autre.
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2.1.1.4.4 Vieillissements

Ce sont des procédés de dégradation des propriétés physico-chimiques et mécaniques des poly-
mères sous l’action de l’environnement extérieur et/ou du temps. Dans le cadre de notre étude, le
vieillissement le plus probable est celui dit thermo-oxydatif. Il se produit pour des polymère exposés
à l’air sous certaines conditions de température. Il se traduit par des coupures de chaînes polymè-
riques entraînant une diminution de la masse molaire, de l’allongement à rupture et de la température
de transition vitreuse. Pour une température donnée, la durée nécessaire pour que ce processus dé-
bute dépend du matériau considéré et doit faire l’objet d’une étude dépassant le cadre de cette thèse
[Ver13].

Notons cependant que des études de vieillissement du PEEK renforcé en fibres courtes de carbone
révèlent des mécanismes et influences différents sur le comportement du matériau si le vieillissement
est opéré au-dessus ou au-dessous de la température de transition vitreuse. Dans le cas d’un vieillis-
sement en-dessous de la Tg , il n’y a pas ou peu d’influence à court terme et, à long terme, le vieillisse-
ment se traduit par une baisse de l’allongement à rupture mais le comportement mécanique n’évolue
pas ou peu [Cor16 ; Cou17]. Ainsi, nous considérons que le vieillissement n’aura aucun impact sur
nos éprouvettes dans le cadre de notre étude (température étudiée très inférieure à la température de
transition vitreuse et tests réalisés quelques mois après l’injection des éprouvettes).

2.1.2 Les thermoplastiques renforcés en fibres courtes

Les composites thermoplastiques renforcés en fibres courtes tels que celui de notre étude sont
des matériaux bi-phasiques composés d’une matrice polymère possédant des propriétés physico-
chimiques présentées dans la section précédente et des inclusions de forme ellipsoïdale pouvant être
de différentes natures.

Après avoir présenté quelques généralités sur la mise-en-œuvre de ces matériaux, nous présente-
rons les outils de description de la microstructure ainsi que les méthodes expérimentales de mesures
et d’estimation par simulation numérique d’injection.

2.1.2.1 Généralités et mise-en-œuvre

Les pièces thermoplastiques fibrées sont obtenues dans un moule par injection. La matière pre-
mière est constituée de granulés comportant les renforts enrobés de matrice. Ceux-ci sont progres-
sivement chauffés jusqu’à atteindre la température de fusion et la matière est homogénéisée par un
système de vis-sans-fin. La matière dosée est alors injectée sous l’action de la vis d’injection jusqu’à
la pression de commutation et l’application d’un palier de compactage. Ensuite, la pièce refroidit de
façon contrôlée avant d’être éjectée du moule.

Ce procédé permet d’obtenir des pièces aux géométries complexes et à une cadence industrielle
intéressante. Néanmoins, il soulève des problèmes rhéologiques complexes : l’orientation et le place-
ment des fibres se font en fonction de l’écoulement local de la matière en fusion. Alors, à l’état figé
obtenu après refroidissement, il est évident que les propriétés mécaniques locales varieront forte-
ment avec la distribution d’orientation dépendante des paramètres d’injection. La connaissance de la
microstructure devient alors un point essentiel.

Cependant, différents travaux comme ceux de BAY et REDJEB montrent que pour un composite
renforcé avec des fibres élancées injecté sous forme de plaque ou tube, nous obtenons une structure
qualifiée classiquement de cœur/peau [Bay91 ; Red07]. Cette structure est composée :
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A) d’une fine couche de sur-peau où les fibres sont réparties de façon isotrope ;

B) d’une couche de peau où, en raison des importantes contraintes de cisaillement, les fibres sont
majoritairement orientées suivant le sens de l’injection;

C) d’une couche de cœur au centre de la structure où, en raison de la prépondérance des contraintes
d’élongation, les fibres sont orientées majoritairement de façon transverse au sens de l’écoule-
ment et de façon plus diffuse ;

D) de zones de transition entre les peaux et le cœur où les fibres passent aléatoirement, et plus ou
moins brusquement d’une orientation longitudinale à transverse par rapport au sens d’injec-
tion.

sens de l’écoulement

sur-peau

sur-peau

peau

peau

zone de transition

zone de transition

cœur

Figure 2.10 – Illustration de l’effet cœur/peau selon le modèle 7 couches proposé par [Bay91 ;
Dra06]

Partant du constat que les sur-peaux et les couches de transition peuvent être très fines pour cer-
tains matériaux, KLIMKEIT propose de modéliser l’effet cœur/peau en ne considérant que les couches
de peaux et celle de cœur [Kli09].

Ajoutons que durant ses travaux de thèse, DRAY BENSAHKOUN a montré que l’épaisseur du cœur
augmenterait avec le taux massique de fibres du matériau mais aussi avec le facteur de forme β= L/d
où L et d sont respectivement la longueur et le diamètre moyen des fibres [Dra06].

2.1.2.2 Description de la microstructure

Suite aux précédentes sections, nos matériaux étant des composites à matrice thermoplastique
renforcés de fibres courtes de carbone, nous pouvons retrouver deux sources principales d’hétérogé-
néités : 1) les hétérogénéités liées à l’orientation et à la répartition des fibres et, 2) les hétérogénéités
liées à l’état semi-cristallin de la matrice. Cependant, étant données les performances mécaniques
des fibres par rapport à celles de la matrice, nous faisons l’hypothèse que les hétérogénéités de la ma-
trice sont négligeables. De plus, nous admettons que les fibres sont réparties de façon homogène dans
l’ensemble de la structure et donc que la fraction massique de fibres est constante.
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Ainsi, seuls les problèmes liés à la distribution des fibres et leurs influences sur le comportement
mécanique restent à quantifier. Pour cela, nous allons présenter un état de l’art concernant la repré-
sentation mathématique des distributions sous forme de tenseur d’orientations des fibres. Ensuite,
nous présenterons les principales méthodes de mesures expérimentales et de simulations d’injection
mesurant/estimant ces tenseurs, représentations mathématiques de la microstructure locale.

2.1.2.2.1 Outils mathématiques

Dans une base (O,u1,u2,u3), l’orientation d’une fibre peut être définie par son élancement et les
angles d’Euler θ et φ. Dans la littérature [Adv87; OCo91 ; Ebe01], différentes conventions sont respec-
tées :

— l’axe u1 est l’axe d’écoulement de la matière durant l’injection;

— l’axe u3 est la normale au plan d’injection;

— θ, nommé l’angle d’inclinaison, représente l’angle entre u3 et l’axe principal de la fibre ;

— φ, l’angle azimutal, représente l’angle entre l’axe u1 et la projection de la fibre dans le plan
(u1,u2).

Suivant ces définitions et en considérant qu’une fibre n’a pas de sens, nous pouvons ajouter que
θ ∈ [ 0°, 180°] et φ ∈ [ -90°, 90°].

u3

u2

u1

θ

φ

O

Figure 2.11 – Position d’une
fibre dans la base (O,u1,u2u3)
caractérisée par son élongation
et les angles d’Euler (θ,φ)

Dans les pièces industrielles injectées, en raison du grand
nombre de fibres, la prise en compte de l’orientation de chacune
des fibres serait déraisonnable. Ainsi, différents outils mathéma-
tiques sont mis en place comme la notion de distribution d’orien-
tation ψ qui permet d’estimer la probabilité d’une fibre de se trou-
ver selon un angle solide ω dans un volume donné. Ainsi, la fonc-
tion p →ψ(p) est paire et,

∫

4πψ(p)dω= 1.

Certains auteurs [Fol83 ; Adv87 ; Jai92] proposent d’écrire cette
fonction de distribution d’orientation en fonction des angles θ et
φ tel que la probabilité p que la fibre soit contenue entre les angles
[θ1,θ1 +dθ] et [φ1,φ1 +dφ] soit :

p([θ1,θ1 +dθ], [φ1,φ1 +dφ]) =ψ(θ1,φ1)sin(θ1)dθdφ

Tenseurs d’orientation

La fonction de distribution d’orientation ψ procure une des-
cription statistique complète de l’orientation des fibres pour un
volume donné. Cependant, un autre outil de description de la microstructure est majoritairement uti-
lisé dans l’industrie : le tenseur d’orientation. D’abord introduit par HAND dans [Han62], ils sont les
moments statistiques d’ordre pair de ψ. Nous définissons ainsi principalement les tenseurs d’orien-
tation d’ordre 2, aψ , et d’ordre 4, Aψ , par :

aψ =
(∫

Ω

pi p jψ(p)dω

)

ui ⊗u j

Aψ =
(∫

Ω

pi p j pk plψ(p)dω

)

ui ⊗u j ⊗uk ⊗ul

avec i , j ,k, l ∈ [1,3]
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La connaissance de la distribution d’orientation complèteψ équivaut à la connaissance de tous ses
moments statistiques. Cependant, les moments d’ordres 2 et 4 contiennent généralement suffisam-
ment d’information. Fort de ce constat, il est possible d’aboutir à un développement de la distribution
d’orientation selon ses moments pairs et, il est montré qu’une reconstruction à l’ordre 4 constitue gé-
néralement une bonne approximation de ψ [Adv87].

Par définition, les tenseurs d’orientation d’ordres 2 et 4 sont symétriques et normalisés. Ainsi, pour
le tenseur d’ordre 2, ai j = a j i ,∀i , j ∈ �1,3�, pour le tenseur d’ordre 4, toute permutation des indices
i , j ,k, l avec i , j ,k, l ∈ �1,3� laisse ai j kl constant et, leur trace vaut 1. Une autre propriété de ces ten-
seurs est que tout tenseur d’ordre n + 1 peut décrire le tenseur d’ordre n. Ainsi, en connaissant le
tenseur d’ordre 4, nous connaissons totalement le tenseur d’ordre 2.

Pour illustrer cela, en considérant une seule fibre dans le repère (u1,u2,u3) et d’orientation (θk ,φk ),
nous pouvons écrire le tenseur d’ordre 2 de la ke fibre, ak , sous la forme :

ak =













sin2(θk )cos2(φk ) sin2(θk )cos(φk )sin(φk ) sin(θk )cos(θk )cos(φk )

sin2(θk )cos(φk )sin(φk ) sin2(θk )sin2(φk ) sin(θk )cos(θk )sin(φk )

sin(θk )cos(θk )cos(φk ) sin(θk )cos(θk )sin(φk ) cos2(θk )













Pour un volume V contenant n fibres, nous obtenons le tenseur d’orientation moyen en moyen-
nant les contributions de chacune des fibres tel que :

aV =
1

n

n
∑

k=1
ak

Repère matériel local

Le tenseur aψ étant symétrique, au regard du théorème spectral, il existe un base orthonormale

(e1,e2,e3) appelée repère matériel local telle que aψ est diagonale. Dans ce cas, les e i ,∀i ∈ �1,3� repré-

sentent les vecteurs propres de aψ associé aux valeurs propres ai ,∀i ∈ �1,3� et sont ordonnés de façon

à avoir a1 Ê a2 Ê a3. En se plaçant dans ce repère, nous pouvons ainsi alléger l’écriture du tenseur aψ

et se représenter plus facilement la microstructure présente comme nous l’illustrons dans un cas 2D
sur la figure 2.12 page suivante.

Cependant, le tenseur d’ordre 2 ne permet pas d’obtenir une description complète de l’orienta-
tion comme l’illustre la figure 2.13. En effet, dans cet exemple, nous avons aa) = ab) tandis que les

microstructures a) et b) sont différentes mais isotropes en moyenne sur le volume considéré.

Équations de fermeture

Dans la pratique, comme nous allons le voir dans les paragraphes suivants, les codes de calcul
d’injection et les méthodes de mesures expérimentales se limitent à fournir le tenseur d’orienta-
tion d’ordre 2. Cependant, nous avons vu qu’une reconstruction de ψ à l’ordre 4 est nécessaire pour
avoir une description satisfaisante de l’orientation, celle-ci faisant intervenir les tenseurs d’orienta-
tion d’ordre 2 et 4. Ainsi, des équations extrapolant Aψ en connaissant aψ ont été développées et

portent le nom d’équations de fermeture. Nous pouvons les recenser selon deux grandes familles ma-
joritairement utilisées.
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a) b) c) d)

aa) =







1 0

0 0






ab) =







0 0

0 1






ac) =







0.5 0.5

0.5 0.5






ad) =







0.5 0

0 0.5







u1

u2

Figure 2.12 – Illustration du tenseur d’orientation d’ordre deux en 2D

a) b)

aa) =







0.5 0

0 0.5






ab) =







0.5 0

0 0.5







u1

u2

Figure 2.13 – Illustration de l’imprécision des tenseurs d’orientation d’ordre deux en 2D

Équations de fermeture classiques

Exacte dans le cas d’une distribution isotrope, l’équation de fermeture linéaire [Han62], est une
estimation de Aψ selon :

AL =
1

7

(

I ⊗aψ+aψ⊗ I +D
(

aψ, I
))

−
1

35
(2I+3K)

avec I , le tenseur identité d’ordre 2; I, le tenseur identité d’ordre 4 ; K, le projecteur sur la partie sphé-

rique et D(·, ·) un opérateur sur les tenseurs d’ordre 2 tel que : Di j kl (a,b) = ai k b j l +ai l b j k +a j l bi k +
a j k bi l , ∀i , j ,k, l ∈ �1,3�.

L’équation de fermeture quadratique, [Doi81], est une estimation de Aψ selon :

AQ = aψ⊗aψ

Dans ce cas, l’approximation est exacte pour une distribution unidirectionnelle. Aussi, elle respecte
les symétries mineures et majeures mais n’est pas complètement symétrique contrairement à Aψ de
ce fait, certains auteurs rejettent d’office son utilisation [Jac07].
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ADVANI et al. [Adv87 ; Cin95] ont développé une équation dite hybride à partir d’une pondération
des deux équations précédentes de façon à former une expression exacte dans les deux cas isotrope
et unidirectionnelle :

AHA = (1− f A)AL + f AAQ

Avec f A construite de façon à avoir 0 dans le cas isotrope et 1 dans le cas UD. ADVANI proposent l’ex-
pression suivante : f A = 3

2 aψ : aψ− 1
2 ou f A = 1−27×det(aψ).

Équations de fermeture orthotropes

Plus récemment, CINTRA et TUCKER dans [Cin95] se sont intéressés à des approximations ortho-
tropes du tenseur d’orientation d’ordre 4. Le principe est de se placer dans la base propre du matériau
et de construire 1 le tenseur d’ordre 4 sous la forme suivante :

AOR
(ui ) =



































A1111 A1122 A1133 0 0 0

A1122 A2222 A2233 0 0 0

A1133 A2233 A3333 0 0 0

0 0 0 A1212 0 0

0 0 0 0 A1313 0

0 0 0 0 0 A2323



































La barre supérieure indique que les coefficients sont exprimés dans le repère matériel local. Les équa-
tions de fermeture orthotropes consistent en la construction de trois fonctions polynomiales :

Ai i i i (a1, a2) =Ci 1 +C12a1 +Ci 3a2
1 +Ci 4a2 +Ci 5a2

2 +Ci 6a1a2

Avec C une matrice 3×6 de coefficients définis à partir de configurations spécifiques d’orientation de
fibres. Les autres composantes de la matrice sont obtenues par une combinaison linaire de (ai , Ai i i i ),
∀i ∈ �1,3�. Il reste ensuite à transférer la matrice dans la base d’étude.

Nous avons alors deux types d’équations de fermeture pour cette construction orthotrope. La pre-
mière, dite de fermeture souple (ORS) (ou smooth version), est une interpolation linéaire entre les trois
états d’orientation : UD, isotrope (ISO) et isotrope transverse (ISOT). DOGHRI dans [Dog05] propose
par exemple d’approximer A tel que :

A =α1AUD +α2AISO +α3AISOT

avec AUD obtenu à partir de la fermeture quadratique ; AISO et AISOT obtenus à partir de la ferme-
ture hybride ; α1 = a1−a2

a1
; α2 = a2−a3

a1
et α3 = a3

a1
.

Le deuxième type d’équation de fermeture, dite de fermeture ajustée (ORF), repose sur le même
principe mais avec une interpolation quadratique plus précise basée sur le sextuplé {1, a1, a2

1, a2, a2
2,

a1a2} pour déterminer les trois coefficients Ai i i i , i ∈ �1,3�, [Cin95 ; Chu01]. Dans le cadre d’une étude
d’un polyarylamide chargé en fibres de verre, DRAY et al. ont montré dans [Dra07] que la formulation
ORF donne de meilleurs résultats que l’ORS. Auparavant, LAUNAY était arrivé à la même conclusion
dans ses travaux de thèse [Lau11]. Cependant, il a fait le choix d’utiliser la fermeture ORS pour la
modélisation du comportement de son polyamide 66 chargé en fibres de verre car les coefficients
d’interpolation ne dépendent pas d’une caractérisation effectuée dans des cas particuliers. Il préférait

1. en notations de Voigt
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ainsi faire le choix de la robustesse au détriment de la précision mais estime que l’utilisation de la
formulation ORF serait probablement un axe d’amélioration de son modèle [Lau+13 ; Lau11].

Bien que d’autres méthodologies et équations de fermeture aient été développées 2, nous avons
résumé ici les approches les plus courantes. Initialement développée pour simuler le modèle d’évo-
lution de l’orientation et donc approximer l’équation d’évolution de Folgar et Tucker ([Fol83]), une
équation de fermeture peut être nécessaire pour la détermination de certaines propriétés mécaniques
comme nous le verrons par la suite.

2.1.2.2.2 Mesure expérimentale

Le paragraphe précédent présente l’outil majoritairement utilisé dans l’industrie pour décrire la
microstructure locale : les tenseurs d’orientation. Comme nous venons de le voir, les tenseurs d’ordre
2 et 4 suffisent pour décrire convenablement la distribution moyenne d’orientation des fibres pour
un volume donné. Cependant, la connaissance du tenseur d’ordre 2 est elle insuffisante. Pourtant, en
pratique, seul le tenseur d’ordre 2 est mesuré expérimentalement car il ne comporte que cinq compo-
santes indépendantes contre les 13 du tenseur d’ordre 4. Pour cela, différentes méthodes d’analyses
sont possibles.

Nous pouvons distinguer des méthodes non-destructives et destructives. Les premières ont l’avan-
tage de ne pas endommager l’échantillon et donnent potentiellement accès à des mesures de la mi-
crostructure au cours des essais. Généralement basée sur les différences d’absorptions des phases,
l’observation est principalement réalisée par microscopie en transmission ou par microradiographie
de contact pour des analyses bi-dimensionnelles mais également par tomographie qui permet d’ob-
tenir des images tridimensionnelles du matériau renforcé. Ces méthodes possèdent l’inconvénient
d’être plus difficilement mises en œuvre que les méthodes classiques destructives et limitent les zones
d’observation. Sortant du cadre des travaux de cette thèse, nous ne nous attardons pas sur leur des-
cription. Le lecteur intéressé pourra se référer à l’état de l’art réalisé par DRAY BENSAHKOUN durant
ses travaux de thèse [Dra06] ou aux travaux de thèse plus récent de ROLLAND [Rol17].

Principe d’analyse

Les méthodes destructives reposent sur l’observation microscopique de différentes coupes polies
de l’échantillon. Si nous les considérons comme ayant une section circulaire, leur intersection avec
ce plan forme des empreintes elliptiques comme nous le montrons figure 2.14a page suivante. En
connaissant les grand et petit axes a et b, le centre d’inertie (Cx ,Cy ) (centre de la fibre) ainsi que les
moments d’inertie du second ordre (Mxx , Mx y , My y ) de chacune des ellipses, nous pouvons alors en
déduire une estimation des orientations. Cependant, comme illustré sur la figure 2.14b page suivante,
nous ne pouvons pas connaitre a priori le signe de θ.

Choix de l’observation microscopique

Deux choix sont majoritairement employés : la microscopie optique [Fis88 ; Hin93 ; Dra06] et la
microscopie électronique à balayage [Dra06 ; Sai03]. Avec des grossissements de 10 à 105 en moyenne,
la microscopie électronique à balayage permet d’observer des objets plus petits que la microscopie
optique où les grossissements sont généralement compris entre 5 et 1500. Cependant, dans le cas des
composites renforcés en fibres courtes, nous cherchons à observer une population de fibres dont la

2. Nous retrouvons notamment des équations de fermeture basées sur les invariants de aψ ou du sixième ordre permettant

de modéliser le couplage cissaillement/cisaillement [Jac07]
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u2

u1

u3

θ

φ

plan de coupe

(a) – Principe de l’analyse

plan de coupe

+θ−θ

(b) – Défaut de la procédure d’analyse

Figure 2.14 – Principe de l’analyse expérimentale de la microstructure

longueur varie couramment de quelques à plusieurs centaines de microns pour des diamètres infé-
rieurs à la dizaine de microns. Ainsi, le choix de la méthode d’observation ne se fait pas en fonction de
ce critère.

Le contraste entre les différentes phases du matériau sur les micrographies est le critère principal.
S’il est insuffisant, il devient difficile de réaliser l’analyse par traitement numérique d’image. Le choix
de la technologie dépend ainsi principalement du matériau étudié.

Détermination de la distribution tridimensionnelle

Utiliser une observation d’une seule coupe bidimensionnelle soulève au moins deux problèmes
de détermination de la distribution d’orientation tridimensionnelle.

Le premier, dans le cadre de l’étude de l’orientation de la microstructure d’une plaque injectée
présentant un effet cœur/peau, si le plan de coupe est orthogonal par rapport à la direction principale
d’écoulement du fluide, une grande proportion des fibres est normale au plan d’observation. La pro-
babilité d’interception de ces fibres avec le plan d’observation est élevée. L’autre majorité des fibres
sont colinéaires au plan de coupe. Dans ce cas, leur probabilité d’intersection avec le plan d’obser-
vation diminue (θ proche de 90°). Ainsi, le nombre de fibres pour lesquelles θ est proche de 90° est
sous-estimé par rapport au nombre de fibres normales au plan de coupe. Pour palier ce problème, cer-
tains auteurs utilisent des facteurs correctifs empiriques basés sur des considérations géométriques
et le taux massique ou volumique de renforts afin d’augmenter artificiellement le nombre de fibres à
forte inclinaison [EC01].

Le deuxième concerne l’indétermination du signe de θ. Dans la littérature plusieurs méthodes
sont proposées. Pour les matériaux opaques renforcés en fibres courtes, AVÈROUS [Avè98] proposent
de réaliser des mesures MEB sur des échantillons bien préparés et avec un réglage adapté. Nous obser-
vons alors une trainée grise du côté de la fuite de la fibre dans la direction hors plan. Ensuite, en réali-
sant deux seuillages 3, il est possible de lever l’indétermination sur l’orientation de θ [Avè98]. D’autres
auteurs proposent d’observer et combiner l’orientation des fibres à partir de deux ou trois coupes
orthogonales [Avè98 ; Mle99b ; Mle99c]. Cependant, cette méthode est longue et difficile à mettre au

3. Un premier seuillage fait ressortir uniquement la fibre pour obtenir les dimensions de l’ellipse et un deuxième fait res-
sortir la fibre ainsi que sa traînée de fuite pour guider le choix de l’angle θ.
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point car les coupes successives de l’échantillon doivent être précises et polies avant chaque observa-
tion.

Pour contrer ces deux problèmes de facteur correctif et de détermination de la distribution tri-
dimensionnelle, pour une plaque injectée, DRAY BENSAHKOUN [Dra06] propose dans ses travaux de
thèse d’effectuer une observation de la microstructure dans une coupe à ±45° par rapport au sens
d’injection. La probabilité d’intersection d’une fibre ayant un angle θ proche de 90° est plus proche
de celle ayant un angle proche de 0° car ces deux orientations opposées ne sont plus dans des plans
normaux ou colinéaires au plan d’observation. En plus de cela, la résolution des fibres qui étaient
normales au plan d’observation est améliorée car elles apparaissent sous une forme ellipsoïdale plus
prononcée. Enfin, la connaissance du signe de l’angle θ devient possible en considérant que la plupart
des fibres sont orientées dans le plan d’injection [Bai91], ainsi nous pouvons considérer que toutes
les fibres sont contenues entre deux plans orientés ±45° autour du plan d’injection soit θ ∈ [45°,
135°]. DRAY BENSAHKOUN montre, comme illustré figure 2.15, qu’avec une observation d’une coupe à
45° par rapport au plan d’injection, nous pouvons alors déterminer la bonne valeur de θ [Dra06].

u1

u2

45°

135°

θ

Figure 2.15 – Détermination de la distribution tridimensionnelle avec la méthode de coupe à
45° par rapport à la direction d’injection, [Dra06]

2.1.2.2.3 Simulation d’injection

Les simulations d’injection visent à estimer la distribution d’orientation locale des fibres pour des
paramètres d’injection et un matériau donnés. Pour cela, des équations d’évolution de l’orientation
d’une fibre seule soumise à un fluide newtonien de vorticité ω sont proposées.

S’inspirant des travaux de JEFFERY [Jef22], FOLGAR et TUCKER [Fol84] proposent de décrire l’évo-
lution de l’orientation d’une fibre par l’évolution de son tenseur d’orientation d’ordre 2 de la façon
suivante :

d aψ

d t
=−

1

2
(ω ·aψ−aψ ·ω)+

1

2
λ(γ̇ ·aψ+aψ · γ̇−2Aψ : γ̇)+2C I γ̇(I−3aψ) (2.1)

avec γ̇ le taux de déformation, C I le coefficient d’interaction phénoménologique entre les fibres et λ

un facteur géométrique de la fibre fonction du rapport de forme. Notons que le choix de la description
de l’évolution de l’orientation des fibres est porté sur l’évolution du tenseur d’ordre 2 étant donné la
complexité des calculs et la quantité des données numériques à stocker. Cette équation d’évolution
fait cependant apparaitre le tenseur d’orientation d’ordre n +1 qui est estimé à partir des équations
de fermeture précédemment présentées.
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Actuellement, plusieurs logiciels de simulation commerciaux tels que MOLDFLOW® s’appuie sur
cette équation d’évolution de FOLGAR et TUCKER. Cependant, ils ajoutent un paramètre scalaire sup-
plémentaire Dz afin de réduire la possibilité des fibres de s’orienter en dehors du plan d’écoulement
en accord avec diverses observations expérimentales (prédiction de l’effet cœur/peau) :

d aψ

d t
=−

1

2
(ω ·aψ−aψ ·ω)+

1

2
λ(γ̇ ·aψ+aψ · γ̇−2Aψ : γ̇)+2C I γ̇(I− (2+Dz )aψ)

Les coefficients C I et Dz sont obtenus de façon empirique et nécessitent de pouvoir confronter les
prédictions numériques aux mesures expérimentales. Précisons aussi que d’autres équations d’évolu-
tion sont disponibles. Comme le modèle Reduced Strain Closure développé par WANG diminuant l’ali-
gnement des fibres dans le sens d’écoulement de l’injection sur-estimé par le modèle d’évolution 2.1
page précédente, [Wan10].

2.2 Matériaux investigués

Dans cette section, nous allons présenter les différents matériaux ayant servi de support à notre
étude. Pour des raisons de confidentialité, nous ne mentionnerons ni le fournisseur ni la majorité des
grandeurs numériques propres aux différents matériaux. Cependant, lorsque cela sera nécessaire pour
la compréhension des hypothèses et des résultats, nous présenterons ces données de façon adimension-
née. Le lecteur intéressé pourra se référer aux valeurs présentées dans la littérature pour différents ma-
tériaux composites à matrice PEEK [Vil98; Auc09 ; Cre14].

Tout au long de l’étude, nous nous baserons sur un PEEK renforcé en fibres courtes de carbone
à hauteur de 30% en masse que nous nommerons matériau A. Il nous servira de référence et sera le
seul étudié pour la détermination de la loi de comportement phénoménologique mécanique. Dans le
cadre d’une étude de l’influence du grade de la matrice et/ou de la quantité de renfort sur la durée de
vie, nous étudierons aussi trois autres matériaux : B, C et D tels que :

A : matériau de référence, étudié pour différentes géométries d’éprouvettes comme nous le ver-
rons par la suite ;

B : matériau similaire au A mais provenant d’un fournisseur différent ;

C : matrice thermoplastique similaire mais différente du matériau A ;

D : même matrice que le matériau B mais avec un taux de renfort passant de 30% en masse à 40%.

2.2.1 La matrice

Rappelons les différentes conclusions issues de l’étude bibliographique 2.1 page 9. Quel que soit
le matériau, la matrice polymère est composée de poly-éther-éther-cétone (PEEK) dont le monomère
est représenté figure 2.1 page 10.

Ce monomère possède une structure linéaire conférant une bonne compaction des chaînes et
donc une masse volumique importante (≃ 1.3g /cm3). De plus, ce monomère est composé de plu-
sieurs cycles aromatiques entrainant une température de transition vitreuse élevée : 143°C. Ajoutons
que le PEEK possède une structure semi-cristalline avec un degré de cristallinité compris entre 30 et
35% selon les variantes de grades, les conditions de mise en œuvre et le taux de renfort considéré.

Dans cette étude, nous nous focalisons sur une plage de température voisine de l’ambiante donc
éloignée de la Tg . Ainsi, nous considérons l’impact de la variation de la température sur les propriétés
mécaniques comme suffisamment faible pour s’affranchir de l’utilisation d’une enceinte thermique
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durant les campagnes d’essais. Les propriétés mécaniques de ces matériaux sont par ailleurs peu dé-
pendantes de l’hygrométrie. Nous réaliserons donc nos essais dans un environnement ambiant.

2.2.2 Les fibres

Les renforts dans nos composites sont des fibres de carbone avec un taux massique de 30% pour
les matériaux A, B et C et, un taux massique de 40% pour le matériau D. La longueur et le diamètre
moyens des fibres sont respectivement inférieurs à 200 et 10µm.

Une étude plus approfondie a été menée par Safran Landing Systems sur la géométrie des fibres
présentes dans le matériau A. Une extraction des fibres par dissolution d’un échantillon a été réalisée
afin de connaitre la répartition des longueurs et des diamètres pour une population donnée et suffi-
samment grande de fibres pour être considérée comme représentative. Les résultats adimensionnés
sont présentés sur les histogrammes figure 2.16. Comme nous pouvons le voir, le diamètre des fibres
est très faiblement dispersé contrairement à la longueur des fibres qui possède un écart type de l’ordre
de la moitié de la longueur moyenne des fibres. Ainsi, il est approximatif de fixer un facteur de forme
représentatif de l’ensemble de la population de fibres.
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Figure 2.16 – Répartition des grandeurs caractéristiques des fibres

Les différentes observations microscopiques de coupe des matériaux montrent que la répartition
des fibres est homogène tout au long des échantillons étudiés. Il ne semble pas y avoir de variation
spatiale du taux volumique.

Différentes observations des fibres par microscopie électronique à balayage ont également été
réalisées par Safran Landing Systems. Quelques clichés figure 2.17 montrent la géométrie particulière
des fibres. Nous sommes en présence de deux types de fibres : à géométrie cylindrique mais aussi
quelques unes dont la section droite possède une forme de « haricot ». Les fibres ayant cette géométrie
particulière sont majoritairement présentes et possèdent un facteur de forme de section moyen de 1.5.
Cela risque d’affecter l’analyse de l’orientation des fibres avec les méthodes classiques présentées au
paragraphe 2.1.2.2.2 page 25.
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Figure 2.17 – Observation MEB de la géométrie réelle des fibres

2.2.3 Le composite : propriétés physico-chimiques

Pour nos études, nous avons besoin de différentes grandeurs physico-chimiques notamment de
la capacité calorifique à pression constante cp et de la masse volumique du matériau ρ. Lors du pro-
cédé d’injection, ces paramètres peuvent évoluer par rapport aux données fournisseur. De ce fait, des
mesures ont été réalisées au laboratoire IRDL.

Une première caractérisation a été effectuée par DSC pour déterminer la capacité calorifique du
matériau A et son évolution avec la température. La figure 2.18 illustre les résultats obtenus après avoir
été adimensionnés par un scalaire réel x. Lors de nos essais, la température ambiante varie principa-
lement entre 20 et 25°C. Une identification linéaire de l’évolution de cp en fonction de cette plage de
température donne une approximation fiable (R = 0.99) comme nous pouvons le voir sur cette figure.
La seconde caractérisation concerne la masse volumique des matériaux par pesée différentielle dans
l’air et dans l’eau à l’aide d’une balance de précision. En prenant le matériau A comme référence, nous
avons les valeurs récapitulées dans le tableau 2.1 page suivante pour les 3 autres matériaux.

2.3 Outil de description de la microstructure

Dans les sections précédentes, nous avons évoqué que l’emploi de ces matériaux composites sou-
lève des problèmes rhéologiques complexes car la répartition et la distribution d’orientation des fibres
sont dépendantes des conditions d’injection et du matériau. L’évaluation de cette microstructure est
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Figure 2.18 – Évolution de la capacité calorifique à pression constante en fonction de la tempé-
rature pour le matériau A.

B C D

ρ/ρA à Tamb 1.002 1.002 1.044

cp/c A
p à 32°C 0.712 0.669 1.311

Table 2.1 – Propriétés physico-chimiques des matériaux étudiés

cruciale pour développer et utiliser une loi de comportement mécanique anisotrope pertinente. Pour
cela, nous avons évoqué la possibilité de simuler la distribution locale d’orientation des fibres à l’aide
de logiciels commerciaux tels que MOLDFLOW® et nous avons également montré que différentes
méthodes d’observation de la microstructure sont proposées dans la littérature. Nous avons fait le
choix ici de développer nos propres outils d’évaluation de la microstructure, en nous basant sur les
approches de la littérature.

Dans cette section, nous allons présenter la méthode de préparation de nos échantillons, la mé-
thode d’observation retenue, la méthode d’analyse ainsi que la façon dont seront présentés les résul-
tats dans la suite du manuscrit.

2.3.1 Préparation et observation des échantillons

Suite aux conclusions de l’état de l’art présenté dans le paragraphe 2.1.2.2.2 page 25, nous avons
choisi d’observer les échantillons polis dans un plan incliné à 45° par rapport à la direction principale
d’écoulement comme montré sur la figure 2.15 page 27, [Dra06]. La préparation des échantillons passe
par deux étapes : l’enrobage et le polissage mécanique.

Nous réalisons l’enrobage d’une portion de l’éprouvette dans une résine époxy transparente. Pour
s’assurer de son inclinaison à 45° par rapport à la direction principale d’écoulement, nous la collons
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à un prisme en résine époxy opaque dont l’angle a été préalablement contrôlé. Nous illustrons ce
procédé figure 2.19.

u1

u2

u1

u3

u3

u1

u1

u2

surface à polir

polissage
u1

u3

Figure 2.19 – Procédé de préparation des échantillons pour la détermination de la distribution
d’orientation par analyse optique

Le contraste entre la fibre et la matrice doit être maximal pour avoir une bonne détection des
contours des fibres. Celui-ci est dépendant de la qualité de l’image et donc de la préparation de
l’échantillon par polissage. Les fibres de carbone fragiles et rigides sont incorporées dans une matrice
souple et ductile et par conséquent des disparités et pollutions aux particules de fibres apparaissent
pendant le polissage. Plusieurs essais de polissage ont donc été nécessaires pour mettre au point le
protocole récapitulé dans le tableau 2.2.

Grains de polissage Vitesse (r pm) Force (N ) Temps (mi n)

180 300 30 3 à 5

500 150 20 5

800 150 20 8

1200 150 15 15

2400 150 10 15

4000 150 10 15

pâte diamantée 1µm 150 10 25

Table 2.2 – Procédure de polissage
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Pour l’observation de l’échantillon, le laboratoire IRDL possède un microscope optique électro-
nique Keyence VHX-5000. Cet instrument dispose d’une platine dont les déplacements sont robotisés
et d’un focus automatique facilitant le balayage et l’acquisition des micrographies. Les paramètres
retenus lors de notre étude sont présentés dans le tableau 2.3.

Grossissement ×1000

Facteur d’échelle (pixel/µm) 4.817

Taille maximale de l’image (pixels ×pixels) 20000 × 20000

Table 2.3 – Caractéristiques des observations microscopiques faites avec le Keyence VHX-5000

Pour que l’image soit facile à traiter, l’histogramme des niveaux de gris doit présenter deux pics
distincts : un pour la matrice, l’autre pour les fibres. Nous montrons que cela est vérifié avec les images
obtenues avec le microscope Keyence VHX-5000 en prenant exemple sur la portion de micrographie 4

figure 2.20.

fibre

résine

(a) – Exemple d’une observation microsco-
pique avec le microscope optique pour un
grossissement de ×1000 d’une coupe du ma-
tériau A
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(b) – Répartition des niveaux de gris obtenue
pour cette image test

Figure 2.20 – Histogramme de niveaux de gris obtenu pour une observation microscopique
d’une coupe du matériau A

2.3.2 Méthode d’analyse de la distribution d’orientation

La méthode d’analyse de détection de la distribution d’orientation est basée sur la méthode de
détection des sections elliptiques présentée dans le paragraphe 2.1.2.2.2 page 25. Cette procédure est
réalisée par un outil d’analyse en Python développé au laboratoire IRDL qui se décompose en deux
étapes :

4. Sur l’image exemple de la figure 2.20, nous pouvons voir que certaines fibres possèdent une section en forme de « hari-
cot » comme présentée à la section précédente.
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— une étape de « binarisation » de l’image issue de l’observation microscopique;

— une extraction des caractéristiques géométriques des contours elliptiques des fibres puis une
identification des orientations grâce à la méthode des seconds moments d’inertie.

L’étape de binarisation consiste à améliorer la forme du contour des fibres ainsi que le contraste
des images. La première opération consiste à seuiller l’image afin d’obtenir uniquement deux cou-
leurs : noir pour la matrice et blanc pour les fibres (figure 2.21b). Ensuite, diverses autres opérations
sont menées afin de faciliter le traitement. Par exemple, des étapes d’érosion et de dilatations du
contour des fibres sont réalisées afin d’éviter que des fibres trop proches soient assimilées à une seule
fibre. Enfin, une opération efface les bruits parasites en utilisant un seuillage sur la taille des éléments
détectés (figure 2.21c). Cette procédure est illustrée sur la figure 2.21.

(a) – Image de référence (b) – Image binarisée (c) – Image traitée

(d) – Image analysée

Figure 2.21 – Processus de traitement numérique d’une image issue de l’observation microsco-
pique du matériau A afin d’obtenir le tenseur d’orientation d’ordre 2 moyen

L’image obtenue à la suite de cette procédure de binarisation est analysée afin de détecter le
contour ellipsoïdal des fibres et leurs valeurs caractéristiques (figure 2.21d). Ensuite, l’orientation des
fibres est calculée à partir de la méthode des seconds moments d’inertie en discriminant l’angle θ

comme proposé par DRAY BENSAHKOUN [Dra06]. Nous pouvons alors calculer un tenseur moyen pour
la section considérée et effectuer les changements de bases pour se placer dans le repère d’injection.
Par exemple, pour l’image de référence 2.21a, après la procédure numérique récapitulée figure 2.21,
nous obtenons le tenseur moyen d’orientation d’ordre 2 suivant :

aref =











0.0089 0.0275 0.0129

0.0275 0.2042 0.0487

0.0129 0.0487 0.7869











Pour étudier la microstructure sur une micrographie présentant le phénomène cœur/peau, nous
ne pouvons pas nous contenter d’un tenseur moyen sur l’ensemble de l’image si nous voulons ob-
server les variations de la microstructure. Pour cela, l’outil d’analyse permet d’étudier l’image en un
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nombre entier n de tronçons. Nous obtiendrons alors un tenseur moyen pour chacun des tronçons.
La gestion des fibres chevauchant deux tronçons est réalisée afin de ne pas fausser les résultats.

2.3.3 Méthode de présentation des résultats

Dans ce paragraphe, nous allons illustrer la façon dont seront présentés les résultats issus de l’ou-
til de description de la microstructure, en prenant pour exemple l’observation d’un échantillon de
plaque présentant l’effet cœur/peau.

Pour éviter toute ambiguité concernant la position et l’orientation de l’échantillon observé, nous
matérialisons sa position de prélèvement en rouge sur le plan de la plaque en indiquant le repère
considéré. À droite de cette indication, nous présentons l’échantillon retenu en matérialisant le ou les
plan(s) de coupe par des traits rouges avec les repères associés. La figure 2.22 présente un exemple.
Comme nous pouvons le voir, nous avons réalisé une coupe sur un échantillon prélevé proche du
centre de la plaque. La coupe d’observation est orthogonale au sens d’écoulement principal du fluide
et, réalisée de manière à présenter les fibres de la peau majoritairement dans le plan d’observation
(section de forme ellipsoïdale) et les fibres du cœur majoritairement hors plan d’observation (section
de forme plus circulaire).

u1

u2

u1

u3

u3

−u2

u1

u2

Figure 2.22 – Présentation des résultats d’observation de la microstructure : position de l’échan-
tillon et plan d’observation

À l’exception de cet exemple, par soucis de confidentialité, afin de ne pas donner d’information
sur la taille des fibres connaissant l’épaisseur de la plaque, nous ne ferons pas apparaitre les micro-
graphies. Sur la figure 2.23 page suivante, nous pouvons observer la présence de l’effet cœur/peau
descriptible selon le modèle sept couches décrit par [Bay91 ; Red07]. Nous nous attendons ainsi à
détecter un léger effet sur-peau orienté suivant u2 mais majoritairement suivant u1 puis une peau
suivant majoritairement u1 avant d’obtenir un cœur suivant majoritairement u2 en passant par une
zone de transition.

Après traitement par l’outil de description de la microstructure, nous obtenons les tenseurs d’orien-
tation en fonction de l’épaisseur présentés sur la figure 2.24. Nous retrouvons les résultats que nous
attendions avec une sur-peau ayant une épaisseur d’environ 10% de celle de la plaque, une peau de
15% d’épaisseur avant d’arriver sur une transition de 15-20% d’épaisseur et un cœur de 10% d’épais-
seur. Notons également que l’outil détecte environ 15% de fibres orientées suivant u3 dans la zone de
cœur.
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u3

u1

Figure 2.23 – Présentation des résultats d’observation de la microstructure : micrographie étu-
diée.

Nous présenterons par la suite les résultats de façon analogue. Dans le cas où plusieurs coupes
sont réalisées, sauf indication contraire, les données sont présentées sur le même graphique et les
composantes des tenseurs gardent les mêmes symboles. Seule la couleur change et est attribuée à
chaque coupe. Cela permet d’observer la variation ou non de l’orientation en fonction de la position
de la coupe sur l’éprouvette.

−0.4

−0.2

0

0.2

0.4

0.6

0.8

1

0.00 0.50

(-
)

position adimensionnée (-)

a11
a22

a33
a12

a13
a23

Figure 2.24 – Présentation des résultats d’observation de la microstructure : tenseurs d’orienta-
tion

2.4 Éprouvettes

2.4.1 Géométrie

Les éprouvettes ont été fournies par Safran Landing Systems par l’intermédiaire du Pôle Européen
de la Plasturgie. Elles sont obtenues par usinage de plaques injectées de différentes épaisseurs : 3.2,
4.00 et 8.00mm pour le matériau A et de 3.2mm d’épaisseur pour les matériaux B, C et D. Les fichiers
de rhéologie issues de simulations d’injection effectuées par MOLDFLOW et MOLDEX pour les plaques
utilisées nous ont également été fournis.
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4 3 2 1 sens de l’injection

0°15°

30°45°

60°90°

Figure 2.25 – Différentes orientations de prélèvement des éprouvettes

Pour le matériau A, nous disposons d’éprouvettes dans différentes orientations : 0° et 90° pour les
plaques de 3.2 mm d’épaisseur, 0°, 15°, 30°, 45°, 60° et 90° pour les plaques de 4 mm d’épaisseur et, 0°
et 60° pour les plaques de 8 mm d’épaisseur (figure 2.25). La géométrie des éprouvettes est identique
quel que soit l’angle de prélèvement par rapport au sens d’injection visible figure 2.26a. Nous nomme-
rons cette géométrie G1. Pour les matériaux B, C et D, seules des éprouvettes à 0° par rapport au sens
d’injection issues des plaques de 3.2mm d’épaisseur ont été testées avec des dimensions spécifiques
visibles sur la figure 2.26b page suivante. Nous nommerons cette géométrie G2. Un jeu d’éprouvettes
de matériau A de même géométrie a été réalisé afin de pouvoir comparer les résultats.

2.4.2 Microstructure

L’état de l’art paragraphe 2.1.2.1 page 19 a mis en évidence que le procédé d’injection soulève des
problèmes rhéologiques complexes de dispersion et de distribution d’orientation locale des fibres, qui
sont dépendants des paramètres d’injection et de la géométrie de la pièce.

Dans le cadre des plaques injectées, nous avons majoritairement une structure de type cœur/peau.
Cependant, selon la position de prélèvement de l’éprouvette dans la plaque, pour une plaque donnée,
nous pouvons noter une variation de la microstructure d’une éprouvette à l’autre. Celle ci s’exprime
principalement sur l’épaisseur du cœur et des zones de transition cœur/peau. La réponse mécanique
des matériaux étudiés étant sensibles à cette variation de microstructure, nous prenons soin de ré-

37



Matériaux, éprouvettes et microstructures 2.4 Éprouvettes

99

29

18

18.75

R45
11.91

(a) – Géométrie nommée G1
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(b) – Géométrie nommée G2

Figure 2.26 – Dimension en millimètre des éprouvettes utilisées

pertorier les éprouvettes selon leur position de prélèvement : 1, 2, 3 et 4 comme montré sur la fi-
gure 2.25 page précédente. Précisons cependant que d’une plaque à l’autre, une étude réalisée par
Safran montre que la microstructure est répétable pour une même position de prélèvement.

L’épaisseur de la plaque et les paramètres d’injection associés influent également sur l’orientation
moyennée sur l’épaisseur, sur la taille des zones de transition et du cœur comme nous pouvons le
voir sur les figures 2.27, 2.28 et 2.29. En effet, avec les paramètres d’injections utilisés pour générer les
plaques étudiées, les éprouvettes de 3mm et 4mm d’épaisseur possèdent un cœur étroit et des zones
de transitions franches. Les éprouvettes de 8mm, au contraire, possèdent une zone de transition très
large et une zone de cœur importante. Ajoutons aussi que l’orientation moyenne des éprouvettes à
8mm est inférieure à celles des éprouvettes de 3mm et 4mm d’épaisseur.

En conclusion, nos éprouvettes issues des plaques présentent une microstructure complexe ce qui
rend plus délicat leur utilisation comme éprouvettes de caractérisation de propriétés mécaniques.

2.4.3 Éprouvettes amincies

Partant du constat que, pour le matériau A et les plaques d’épaisseurs 3.2 et 4 mm, nos éprou-
vettes possèdent une peau ayant une microstructure homogène sur une épaisseur d’environ 1 mm,
nous avons mis au point un procédé manuel « d’extraction » de la peau par polissage mécanique. Nous
avons ainsi réalisé des éprouvettes « peau » pour des orientations de prélèvement à 0° et 90° par rap-
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Figure 2.27 – Microstructure d’une éprouvette de 3.25mm d’épaisseur prélevée à 0° par rapport
à l’injection et observée suivant un plan à 45° par rapport au sens de l’injection
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Figure 2.28 – Microstructure d’une éprouvette de 4mm d’épaisseur prélevée à 0° par rapport à
l’injection et observée suivant un plan à 45° par rapport au sens de l’injection
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Figure 2.29 – Microstructure d’une éprouvette de 8mm d’épaisseur prélevée à 0° par rapport à
l’injection et observée suivant un plan à 45° par rapport au sens de l’injection
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port au sens de l’injection pour l’étude du comportement mécanique 5 et, pour les orientations 0°,
15°, 30°, 45°, 60° et 90° pour l’étude en auto-échauffement 6.

Le procédé d’amincissement consiste à polir les éprouvettes logées dans une empreinte en alu-
minium avec un grain grossier (120 puis 240). Nous disposons de deux empreintes. Une première,
d’une profondeur de 2.5 mm, permettant de rapidement dégrossir le travail avec un bon maintien de
l’éprouvette. Une deuxième, avec une profondeur de 1.1 mm, permettant d’obtenir l’épaisseur sou-
haitée. L’avantage de procéder ainsi est d’obtenir une épaisseur constante sur l’ensemble de l’éprou-
vette avec une variation de seulement ±0.05 mm malgré la flexion de l’éprouvette apparaissant à cer-
tains stades du polissage lorsque le composite n’est plus symétrique et équilibré. Le système d’em-
preinte et les éprouvettes obtenues sont montrés sur les photos 2.30. Notons tout de même que ce
procédé manuel demande de la minutie et est chronophage : entre deux et trois heures de prépara-
tion par éprouvette. De ce fait, nous réaliserons uniquement le nombre d’éprouvettes nécessaire à
l’étude.

(a) – Génération des éprouvettes amin-
cies par polissage avec une empreinte

(b) – Comparaison des éprouvettes « complète » et
« amincies »

Figure 2.30 – Génération des éprouvettes amincies de type peau

Nous avons utilisé l’outil de mesure de la microstructure présenté à la section 2.3 page 30 afin de
vérifier l’homogénéité de l’orientation sur l’épaisseur considérée. Les résultats pour des éprouvettes
amincies prélevées à 0° et 90° sont présentés figures 2.31 et 2.32.

Dans les deux cas, nous pouvons observer que les fibres sont majoritairement orientées dans la di-
rection attendue : entre 80 et 90% des fibres dans la direction u1 pour l’éprouvette peau prélevée à 0° et
dans la direction u2 pour l’éprouvette peau prélevée à 90° par rapport à la direction principale d’écou-
lement. De plus, dans les deux cas, la distribution d’orientation est constante sur l’épaisseur, d’une
coupe à l’autre et d’une éprouvette à l’autre. Ce qui montre que nous pouvons utiliser ces éprouvettes
en tant qu’éprouvette de caractérisation mécanique. Notons cependant que les éprouvettes peau à 0°
sont légèrement moins bien orientées que les éprouvettes peau à 90°.

2.4.4 Nomenclature

Afin de conserver une traçabilité des éprouvettes testées et de pouvoir comparer les résultats ex-
périmentaux entre eux, nous avons mis en place la nomenclature suivante pour chaque éprouvette :
{matériau}-{géométrie}-{épaisseur}-{angle de prélèvement}-{position}[P]. Par exemple, une éprouvette
issue d’une plaque du matériau A, de 4 mm d’épaisseur, avec une orientation de découpe à 15° et une

5. Étude présentée section 4.4 page 116
6. Étude présentée section 3.4.3 page 76
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Figure 2.31 – Microstructure dans l’épaisseur de 3 coupes de 2 éprouvettes amincies prélevées
à 0° par rapport à l’injection et observée suivant un plan à 45° par rapport au sens de l’injection
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Figure 2.32 – Microstructure dans l’épaisseur de 4 coupes de 2 éprouvettes amincies prélevées
à 90° par rapport à l’injection et observées suivant un plan à 45° par rapport au sens de l’injection

zone de prélèvement dite de type 2 sera appelée : A-G1-4-15-2. Si cette éprouvette est préalablement
amincie alors elle sera appelée : A-G1-4-15-2P.

2.5 Bilan

Nous étudions quatre matériaux composites thermoplastiques thermostables renforcés en fibres
courtes de carbone à hauteur de 30% en masse pour les matériaux A, B et C et, à hauteur de 40% en
masse pour le matériau D. Seul le grade et/ou le fournisseur changent. Nous étudierons principale-
ment le matériau A qui servira de référence de comparaison pour les autres matériaux. Les matériaux
de l’étude étant insensibles aux variations de température et de l’hygrométrie ambiante, les essais
seront réalisés sans enceinte thermohygrométrique.

Afin de contrôler la microstructure des éprouvettes utilisées, nous utilisons un outil de mesure
de la distribution d’orientation locale basé sur la détection des contours ellipsoïdaux formés par l’in-
tersection des fibres avec des plans de coupe d’échantillon. Cet outil a été développé au laboratoire
IRDL. L’analyse se fait sur des coupes d’observation inclinées à 45° par rapport à la direction principale
d’écoulement de la matière durant le procédé d’injection, avec les méthodes des seconds moments

41



Matériaux, éprouvettes et microstructures 2.5 Bilan

d’inertie. Nous obtenons des tenseurs d’ordre 2 moyennés représentant la distribution d’orientation
de la surface analysée. Pour étudier des microstructures plus complexes de type cœur/peau, nous
pouvons déterminer les tenseurs d’ordre 2 locaux et obtenir l’évolution de la microstructure en fonc-
tion de leur position dans l’épaisseur.

Nous travaillons avec des éprouvettes issues de plaques injectées par usinage. Elles sont prélevées
à différentes orientations par rapport au sens d’injection (0°, 15°, 30°, 45°, 60°, 90°) pour différentes
épaisseurs de plaques (3.2, 4.0 et 8.0 mm). Ces éprouvettes présentent l’effet cœur/peau rendant leur
utilisation en éprouvette de caractérisation mécanique plus délicate. Nous avons mis au point un pro-
cédé manuel d’extraction des peaux des éprouvettes issues des plaques à 3.2 et 4.0 mm d’épaisseur.
Ces éprouvettes amincies possèdent une microstructure homogène en volume sur l’ensemble de la
zone utile et seront utilisées comme éprouvettes de caractérisations.
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Plus claire la lumière, plus sombre
l’obscurité... Il est impossible
d’apprécier correctement la lumière
sans connaître les ténèbres.
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N
ous souhaitons appliquer dans ce chapitre le protocole d’auto-échauffement aux matériaux de
notre étude. Cela consiste en une identification expérimentale par mesure infrarouge des sources

thermiques intrinsèque du matériau, basée sur une approche de résolution en régime transitoire de
l’équation de la chaleur issue des premier et second principes de la thermodynamique.

Dans la première section, nous réalisons un état de l’art concernant l’auto-échauffement dans
la littérature. Nous commençons par présenter l’équation de la chaleur liant les champs spatial et
temporel de la température aux sources thermiques de différentes natures. Nous présentons ensuite
les principales stratégies d’identification de ces sources, notamment de la dissipation intrinsèque, à
partir de la connaissance du champ bidimensionnel expérimental de la température.

Nous présentons dans la deuxième section les fondements de la thermographie infrarouge qui
permettent de convertir le flux thermique d’une scène mesuré avec une caméra infrarouge en tempé-
rature. Nous présentons alors les différentes précautions expérimentales ainsi que le matériel utilisé
dans cette étude.

La troisième section décrit la méthode de résolution de l’équation de la chaleur adoptée dans
cette étude. Après un traitement des films thermiques permettant d’assimiler l’évolution thermique
temporelle d’un pixel à l’évolution thermique d’un point matériel fixe, nous identifions la dissipation
intrinsèque et l’amplitude du couplage thermo-élastique durant le régime transitoire. Nous obtenons
ainsi des cartographies de dissipation et d’amplitude de couplage thermo-élastique donnant accès à
des informations locales ou moyennes comme les courbes d’auto-échauffement.

Enfin, la dernière section présente les résultats obtenus dans le cadre de cette étude notamment
la répétabilité de l’obtention des courbes d’auto-échauffement, l’influence de l’orientation moyenne
des fibres, l’influence de l’épaisseur des éprouvettes et l’influence du matériau choisi.
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3.1 L’auto-échauffement dans la littérature

Dans cette section, nous allons présenter un état de l’art sur l’utilisation du protocole générale-
ment appelé auto-échauffement (AE). Cette appellation décrit l’apparition d’une variation de la tem-
pérature du matériau sous sollicitation mécanique et provenant de l’expression de différentes sources
thermiques.

Nous commençons par écrire l’équation de la chaleur, issue des premier et second principes de
la thermodynamique, permettant de lier cette variation de température aux différentes sources ther-
miques. Puis, nous présentons différentes stratégies de résolutions spatiales et temporelles adaptées
à certains cadres d’étude. Nous concluons enfin sur le choix de résolution adopté dans cette étude.

3.1.1 L’équation de la chaleur

La variation de la température d’une structure soumise à une sollicitation mécanique est un phé-
nomène observé depuis le XVIIe siècle avec les premiers travaux de GOUGH [Gou05], puis JOULE

[Jou59] ou encore THOMSON [Tho78] mettant en relief le couplage thermomécanique existant au sein
des matériaux.

Ces variations de températures prennent aussi leur origine dans des sources de chaleurs internes
qui peuvent être dépendantes du temps et de l’espace. La température n’est ainsi pas une grandeur
intrinsèque du matériau, mais dépend entre autres de la géométrie de la pièce, des conditions ther-
miques limites ainsi que des temps caractéristiques thermiques et mécaniques. Cependant, les phé-
nomènes responsables de cette évolution de la température sont eux intrinsèques au matériau et liés
à différentes sources thermiques.

Pour déterminer ces sources thermiques responsables des variations de températures du maté-
riau, il est nécessaire de résoudre l’équation de la chaleur issue des premier et second principes de la
thermodynamique des processus irréversibles [Lem09 ; Chr12] :

ρcp Ṫ +div(−→q ) = St (3.1)

avec ρ la masse volumique, cp la chaleur massique, T la température, −→q le flux de chaleur et St le
terme source. Dans le cadre des matériaux standards généralisés, ce terme source peut être exprimé
de la façon suivante [Lem09] :

St =∆+ r +ρT
∂2

Ψ

∂Vk∂T
V̇k +ρT

∂2
Ψ

∂ǫe∂T
: ǫ̇e (3.2)

où ∆ représente la dissipation intrinsèque, r la source volumique interne de nature autre que mé-

canique, Ψ le potentiel de Helmholtz, ǫe la déformation élastique, ρT ∂2
Ψ

∂ǫe∂T : ǫ̇e le terme de couplage

thermo-élastique et ρT ∂2
Ψ

∂Vk∂T V̇k les couplages thermomécaniques des variables internes Vk .

Dans notre étude, nous nous attachons particulièrement à mesurer expérimentalement la dissi-
pation intrinsèque ∆, car comme nous le présenterons en détail dans le chapitre 5 page 144, de nom-
breux auteurs ont montré qu’il est possible de relier cette grandeur à la durée de vie en fatigue par un
critère énergétique [Str14 ; Jég12 ; Lau+13 ; Ser15 ; Mas14 ; Pon07 ; Dou+05 ; LaR00].

3.1.2 Résolution et prédiction des termes sources

L’équation de la chaleur 3.2 nous permet de reconstruire les champs de sources thermiques à par-
tir de la connaissance de la température. Cependant, cette équation spatio-temporelle est loin d’être
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simple à résoudre et différentes stratégies sont proposées dans la littérature comme nous le présen-
tons dans ce paragraphe.

3.1.2.1 Résolution spatiale

Intéressons-nous dans un premier temps aux stratégies de résolution spatiale de l’équation de la
chaleur. Dans le cadre de nos travaux, les mesures thermiques sont réalisées avec une caméra infra-
rouge, voir section 3.2 page 52, qui donne accès aux champs de température surfaciques. Étant donné
que l’équation de la chaleur suppose de connaître la répartition de la température dans l’ensemble du
volume considéré, différentes hypothèses d’homogénéité spatiale du champ de température peuvent
être faites [Mun12 ; CL00 ; Dou+10] (voir figure 3.1). Ces simplifications du terme de « fuites ther-
miques » sont réalisables à condition de travailler sous l’hypothèse que la température éloignée T∞
de la scène thermique étudiée est constante et égale à la température initiale de l’échantillon T0 = T∞
[meshaka2007thermomechanical]. Nous pouvons alors obtenir les approches suivantes :

1) Approche 0D : seule la température moyenne du volume est considérée et les pertes sont les
échanges avec l’extérieur. De plus, nous considérons que la température mesurée en surface
est représentative de la température sur l’épaisseur de l’éprouvette. Ainsi, la moyenne réali-
sée sur la fenêtre d’observation de la caméra représente la moyenne de température en vo-
lume. Cette approche est largement utilisée dans la littérature pour les matériaux métalliques
[Mun12 ; Dou04 ; Bou04 ; CL00], pour les élastomères [LeS10a; Mar17 ; Mas15] et pour les ther-
moplastiques fibrés [Ser15 ; Jeg13]. Dans le cas d’un matériau homogène isotrope et pour de
faibles variations de température, en travaillant avec θ = T −T0 où T0 est la température ini-
tiale, l’équation de la chaleur peut alors s’écrire sous la forme [CL00] :

ρcp θ̇+
1

τeq
θ = St (3.3)

avec τeq un temps caractéristique dépendant des conditions thermiques limites du problème
considéré.

2) Approche 1D : seule la température moyenne de la section est considérée avec des pertes par
conduction existantes suivant la direction y et des pertes par les faces latérales (direction x et
z, figure 3.1). Le volume est alors considéré comme une succession de tranches [Bou04 ; Ser15 ;
Ber04 ; Flo13]. Dans le cas d’un matériau homogène isotrope (afin d’appliquer la loi de Fourier :
q =−λgrad(T ) avec λ la conductivité thermique) et pour de faibles variations de température,
en travaillant avec θ = T −T0 où T0 est la température initiale, l’équation de la chaleur peut
alors s’écrire sous la forme [CL00] :

ρcp θ̇−λ
∂2θ

∂x2
+

1

τeq
θ = St (3.4)

avec τeq un temps caractéristique dépendant des conditions thermiques limites du problème
considéré.

3) Approche 2D : seule la température moyenne suivant la direction z est considérée. Les pertes
par conduction au sein du matériau se font suivant les axes x et y et les pertes par échange
thermique entre les faces latérales et le milieu ambiant suivant l’axe z [Maq07; Bou04 ; Ser15 ;
Ber04]. Dans le cas d’un matériau homogène isotrope (afin d’appliquer la loi de Fourier : q =
−λgrad(T ) avec λ la conductivité thermique) et pour de faibles variations de température, en
travaillant avec θ = T −T0 où T0 est la température initiale, l’équation de la chaleur peut alors
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s’écrire sous la forme [CL00] :

ρcp θ̇−λ

(

∂2θ

∂x2
+
∂2θ

∂y2

)

+
1

τeq
θ = St (3.5)

avec τeq un temps caractéristique dépendant des conditions thermiques limites du problème
considéré.

x

y

z

Échanges thermiques avec l’extérieur

Pertes par conduction

Approche 0D Approche 1D Approche 2D

Figure 3.1 – Résolution spatiale de l’équation de la chaleur : approche 0D, 1D et 2D. Inspirée de
[Mun12]

Précisons qu’à notre connaissance, l’ensemble des auteurs négligent la convection interne. Ainsi
le terme de transport de la dérivée particulaire de la température peut être négligé [Dou04 ; Jég12 ;
Mas14] :

Ṫ =
dT

dt
=

∂T

∂t
+ v ·grad(T ) ≃

∂T

∂t
(3.6)

ainsi,

θ̇ ≃
∂θ

∂t
(3.7)

3.1.2.2 Résolution temporelle

Intéressons-nous maintenant aux stratégies de résolution temporelle de l’équation de la chaleur.
Pour cela, considérons les phénomènes responsables de la variation temporelle de la température
pour un système aux conditions limites thermiques constantes. Comme nous l’avons vu, les sources
thermiques peuvent être attribuées à plusieurs contributions : le couplage thermo-élastique, le cou-
plage des variables internes, la dissipation intrinsèque et la production interne de chaleur autre que
mécanique notée r dans l’équation 3.2 page 45.

Le couplage thermo-élastique fut la première contribution à l’évolution thermique sous charge-
ment mécanique découverte notamment par WEBER qui avait observé en 1830 un effet thermique
proportionnel à la contrainte lors de la sollicitation de fil de fer. Étude reprise en 1878 par THOMSON

qui en proposa une modélisation [Tho78]. Ce phénomène est régulièrement attribué à la thermodi-
latabilité dans le cadre des matériaux métalliques. Ce phénomène décrit une dilatation du matériau
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s’il est chauffé et par une rétractation s’il est refroidi. De façon duale, le matériau se refroidit lorsqu’il
est étiré et chauffe lorsqu’il est comprimé. Lors d’un essai cyclique sous chargement sinusoïdal, ce
couplage se traduit par une réponse thermique sinusoïdale de même fréquence que celle du charge-
ment mécanique en présence d’élasticité linéaire. BOULANGER et al. ont montré que l’amplitude de la
variation de température induite par ce couplage est constante pour un très grand nombre de cycles
pour des paramètres de chargement constants [Bou04].

Les couplages thermomécaniques des autres variables internes sont couramment négligés par
rapport aux autres sources thermiques [Ser15 ; Mas14 ; Mar17 ; Dou04; Jég12]. Dans ce cas, l’équa-
tion 3.2 page 45 s’exprime sous la forme :

St ≃∆+ r +ρT
∂2

Ψ

∂ǫe∂T
: ǫ̇e (3.8)

Le phénomène de dissipation intrinsèque fut déjà observé par MOORE et KOMMERS en 1921 [MK21]
décrivant un échauffement de nature dissipatif progressif de l’éprouvette au-dessus de l’ambiante.
Cette dissipation est associée aux transformations microstructurales irréversibles qui, cycle après cycle,
conduisent à la ruine de la structure [Ber04].

La source de chaleur interne autre que mécanique r et les échanges avec l’extérieur « intégrés »
au système (convections avec les mors et l’air ambiant et les réflexions sur le matériau) peuvent
être considérés comme indépendants du temps si suffisamment de précautions expérimentales sont
prises [Mas14 ; Ser15; Dou04 ; Bou04]. Dans ce cas, en travaillant en différence de température θ =
T −T0, nous pouvons nous affranchir de leurs contributions permettant notamment le processus de
réduction de dimension spatiale de l’équation de la chaleur.

0

θ

t0 t1 t3

Refroidissement

Figure 3.2 – Évolution temporelle moyenne de la température pour un essai cyclique non
conduit à rupture, phase de sollicitation cyclique puis de maintien. Inspirée des résultats de
[Ser15 ; Bou04]

Ces différentes hypothèses peuvent être justifiées pour un grand nombre de matériaux métalliques
et polymères en observant l’allure moyenne de l’évolution temporelle de la température θ obtenue
durant une sollicitation mécanique sinusoïdale à fréquence constante en moyenne sur un volume,
présentée figure 3.2. Entre l’instant t0 et t1, nous pouvons distinguer les deux phases d’évolution ther-
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mique décrites ci-dessous. Après l’instant t1, le chargement mécanique est stoppé et le matériau re-
froidi jusqu’à retrouver un équilibre avec l’air ambiant.

Cette évolution sous chargement cyclique sinusoïdal est observée si l’essai cyclique n’est pas conduit
à rupture et si les sources dissipatives du matériau et les conditions limites thermiques sont constantes
dans le temps. Si l’essai de fatigue est poursuivi jusqu’à rupture, plusieurs auteurs [Bou04 ; Lia+00 ;
LaR00] montrent l’existence d’une troisième phase (figure 3.3) telle que :

-Phase 1 : augmentation progressive de la valeur moyenne par cycle de la température ;

-Phase 2 : stabilisation de la température moyenne par cycle au-dessus du niveau ambiant à une
valeur θ, qui est fonction des conditions thermiques limites et du matériau ;

-Phase 3 : augmentation hétérogène et brutale de la température due aux concentrations de con-
traintes induites par l’apparition d’une fissure macroscopique avant rupture [Ber04].

Phase 1 Phase 2 Phase 3

t0 tr upt

0

θ

Figure 3.3 – Évolution temporelle moyenne de la température pour un essai cyclique conduit à
rupture. Inspirée des résultats de [Lia+00 ; LaR00]

Dans cette étude, seules les phases 1 et 2 de l’évolution temporelle de la température du maté-
riau sous chargement cyclique retiennent notre attention, car elles permettent d’identifier les sources
thermiques facilement telle que présentées équation 3.8 page précédente, la phase 3 ne devant pas
intervenir dans le cadre d’étude. Dans ce cas, dans la littérature, nous retrouvons deux stratégies de
résolution temporelle : en régime stationnaire (appelé également régime stabilisé) (phase 2) ou en
régime transitoire (début de la phase 1).

3.1.2.2.1 Régime stationnaire

De nombreux auteurs choisissent de travailler en régime stabilisé, car cela permet de séparer plus
facilement les sources dues à la dissipation intrinsèque et celles dues aux couplages thermoméca-
niques [Chr12 ; Bou04]. Plusieurs stratégies peuvent être utilisées.

Une première stratégie consiste à réaliser une identification directe des termes sources de l’équa-
tion de la chaleur, c’est-à-dire sans en postuler la forme. Certains auteurs proposent une identifica-
tion numérique en utilisant des méthodes de lissage du signal thermique [CL00 ; Ber04 ; Bar14] tandis
que BOULANGER et al. utilisent des fonctions d’approximation [Bou04]. Certains proposent également
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d’identifier le champ de sources thermiques à partir d’une décomposition de Fourier soit en utilisant
une base spectrale compatible avec les conditions limites [CL00], soit en complétant la base spectrale
par des fonctions décrivant les conditions limites [Dou+10].

L’avantage de ces méthodes est de ne pas postuler la forme du champ de source, mais l’utilisa-
tion des méthodes de lissage pour exploiter le calcul des termes différentiels peut induire des biais
numériques [Ber04 ; Bar14].

Une deuxième stratégie consiste à postuler la forme du champ de source qui est identifiée par
analyse inverse en comparant les résultats expérimentaux et analytiques [Dou+10] ou numériques [Le
+13 ; LeS10a ; Gla+17]. Certains auteurs procèdent à une analyse 0D pour établir une relation simple
entre la différence de température stabilisée θ̇ et la dissipation intrinsèque ∆ [Ser15 ; Jég12 ; Dou04 ;
Mun12 ; Bou04].

Bien que ce problème d’optimisation soit plus facile à mettre en œuvre, la forme du champ de
source et les conditions limites thermiques peuvent être difficiles à postuler et conditionnent l’iden-
tification de champ de sources thermiques.

La résolution en régime stabilisé semble être la plus utilisée dans la littérature, certains auteurs
mettant en avant sa capacité à dissocier la source dissipative des autres sources dues aux couplages
thermomécaniques [Chr12 ; Bou04]. Cependant, cette résolution nécessite de connaître précisément
les conditions thermiques limites et de supposer que la conductivité du matériau est isotrope pour
pouvoir être faite avec les méthodes présentées. Bien que cette dernière hypothèse ne semble pas ap-
plicable pour certains thermoplastiques renforcés en fibres de carbone [FM03], SERRANO propose une
formulation d’analyse inverse en résolution spatiale 0D et montre que les résultats obtenus justifient
cette hypothèse pour l’étude d’un PA66 renforcé en fibres de verre [Ser15].

3.1.2.2.2 Régime transitoire

L’exploitation du régime transitoire se fait sur les tout premiers instants de variation de la tempé-
rature [Rit99]. L’idée principale est d’estimer les sources sur les premiers cycles de chargement méca-
nique pendant une durée négligeable devant le temps caractéristique du problème thermique (condi-
tions limites, convection, etc.) et devant le temps caractéristique de conduction [Ser15 ; Mas14]. Les
auteurs parlent alors de condition de transformation adiabatique. Dans ces conditions, il est possible
d’écrire l’équation de la chaleur sous la forme :

ρcp
∂T

∂t

∣

∣

∣

∣

t→t0

≃∆+ r +ρT
∂2

Ψ

∂Vk∂T
V̇k +ρT

∂2
Ψ

∂ǫe∂T
: ǫ̇e (3.9)

Certains auteurs proposent d’utiliser une analyse spatiale 0D de cette équation en émettant plu-
sieurs hypothèses supplémentaires : 1) les couplages thermomécaniques sont négligeables par rap-
port aux autres sources thermiques, 2) le couplage thermoélastique se compense sur un cycle de char-
gement par définition, 3) l’éprouvette sollicitée est suffisamment mince pour pouvoir considérer que
la mesure thermique en surface est représentative de la mesure en volume. Ainsi, en travaillant en
différence de température θ = T −T0 et en considérant toujours la même configuration mécanique 1,
l’équation de la chaleur peut se simplifier sous la forme [Mas14 ; Ser15 ; Mas15 ; Mar+14b; Mar17 ;
Jég12] :

ρcp
∂T

∂t

∣

∣

∣

∣

t→t0

≃ f ∆⋆ (3.10)

1. Comprendre qu’ils observent uniquement les crêtes de la réponse thermique sinusoïdale. Ainsi, entre chaque point
considéré, un cycle de chargement complet est écoulé permettant de s’affranchir du terme de couplage thermo-élastique.
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avec f la fréquence de sollicitation mécanique et ∆
⋆ la dissipation intrinsèque produite à chaque

cycle de chargement soit :

∆
⋆ =

∫t+1/ f

t
∆dt (3.11)

Notons que MARCO et al. étendent cette approche spatiale 0D à une approche « 2D » 2 en considérant
que chaque pixel de l’image a sa propre dissipation intrinsèque par cycle en utilisant les mêmes hypo-
thèses que présentées ci-dessus. Dans ce cas, ils obtiennent une cartographie du champ de dissipation
d’une éprouvette percée en PA66GF35 [Mar+14b].

Basée sur les travaux de BRÉMOND [Bré82], KRAPEZ propose la méthode dite de la fréquence double.
Cette approche consiste à approximer le champ de température obtenu avec la caméra infrarouge en
chaque pixel par la fonction de démodulation suivante [Kra00] :

T (t ) = T0 +D f t +T1 sin
(

2π f t +φ1
)

+T2 sin
(

4π f t +φ2
)

(3.12)

avec f la fréquence de sollicitation mécanique, T0 la température initiale, D la variation linéaire de
température par cycle, T1 et φ1 l’amplitude et la phase de la composante à la fréquence de modulation
f , T2 et φ2 à la fréquence double 2 f . Le terme à la fréquence double étant nul lorsque le nombre de
cycles est petit devant le nombre de cycles à rupture. Les champs de température obtenus peuvent
ensuite être moyennés sur une zone utile ou bien être analysés en bidimensionnel.

Le principal avantage d’estimer les termes sources en régime transitoire réside dans le fait que
seules quelques dizaines de cycles sont nécessaires. Ainsi, plusieurs paliers de chargement peuvent
être faits avec la même éprouvette de façon réversible [Ser15]. Cependant, l’hypothèse d’adiabaticité
peut rapidement devenir forte si les coefficients de conduction thermique sont élevés et le temps
d’analyse pas suffisamment négligeable. Dans ce cas, si une analyse 2D est réalisée, certains auteurs
montrent qu’il peut apparaître un lissage des gradients de champs thermiques si le temps de l’ana-
lyse augmente [Mar+14b; Mas14], remettant en cause l’hypothèse de se trouver dans le cadre d’une
transformation adiabatique.

3.1.3 Bilan

Dans cette section, nous avons montré que le respect des principes de la thermodynamique per-
met de relier l’évolution de la température à différentes sources thermiques extrinsèques et intrin-
sèques au matériau, voir l’équation 3.2 page 45 [Lem09]. Cette équation spatio-temporelle est difficile
à résoudre, car elle suppose de connaître parfaitement la température en tout point du volume ainsi
que les conditions limites thermiques. Dans la littérature, différentes approches sont proposées pour
simplifier ce problème.

La connaissance de la réponse thermique du matériau est généralement obtenue par thermogra-
phie infrarouge conduisant à la connaissance d’un champ bidimensionnel surfacique ou par l’utili-
sation de thermocouples donnant accès à une mesure moyenne locale. Ainsi, plusieurs réductions
du problème spatial peuvent être effectuées. Une première consiste à considérer que le point maté-
riel étudié et représentatif de tout le volume, sans échange par conduction (approche 0D). Et les deux
autres considèrent les phénomènes de conduction dans une direction (approche 1D) ou dans les deux
directions surfaciques (approche 2D) [Mun12; CL00]. Le choix de l’approche de résolution spatiale est
souvent liée au choix de résolution temporelle et à l’éprouvette considérée.

2. Sous l’hypothèse de transformation adiabatique, nous pouvons négliger le terme de convection. Ainsi, les approches 0D,
1D et 2D sont régies par la même équation. Seule la notion de moyenne spatiale change.
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La résolution temporelle peut être classée en deux grandes familles : régime stabilisé et régime
transitoire. Lors d’une étude en régime stabilisé, l’analyse spatiale 1D et 2D requiert de connaître par-
faitement la conductivité thermique et les conditions limites afin d’estimer correctement les champs
de source. L’analyse 0D peut être appliquée en moyenne pour des matériaux homogènes tant que les
sources thermiques sont elles aussi homogènes sur l’ensemble de la zone étudiée. L’analyse en régime
transitoire se base sur l’hypothèse que la durée d’étude est suffisamment courte pour que la trans-
formation puisse être considérée comme adiabatique. Dans ce cas, le terme de conduction peut être
négligé et les hypothèses de résolutions spatiales 0D, 1D et 2D deviennent équivalentes sur un volume
donné. L’avantage de cette stratégie de résolution temporelle est la possibilité de méconnaître les co-
efficients de conduction thermique qui peuvent être complexes à identifier dans le cadre de matériaux
hétérogènes tels que les thermoplastiques fibrés étudiés. La difficulté de cette approche réside dans
le choix de la durée d’étude pour pouvoir considérer que la transformation est quasi-adiabatique, no-
tamment pour les approches 2D afin de ne pas lisser les gradients des sources thermiques [Mar+14b].

Dans notre étude, nous étudions des matériaux hétérogènes dont les coefficients de conduction
thermique dépendent de la microstructure locale [FM03]. Aussi, nous souhaitons accéder aux champs
de sources thermiques. Dans ce cadre, la résolution en régime transitoire semble la plus appropriée et
nous proposons dans la suite un protocole d’analyse adapté à nos conditions expérimentales.

3.2 Thermographie infrarouge

Afin de résoudre l’équation de la chaleur à partir du champ thermique expérimental, nous de-
vons l’acquérir expérimentalement. Dans nos travaux, nous nous sommes basés sur la thermographie
infrarouge dont le principe est présenté dans cette section.

Tout corps ayant une température supérieure à 0K émet un rayonnement électromagnétique dans
toutes les directions de l’espace couvrant la gamme de longueurs d’ondes [0.1,1000] µm et principale-
ment la gamme [1,100] µm, communément appelé rayonnement thermique. La thermographie infra-
rouge permet de mesurer ce transfert thermique et, dans certaines conditions, d’estimer la tempéra-
ture du corps rayonnant. Cependant, l’obtention de l’image thermique avec une matrice de détecteur
ne permet pas d’accéder directement à l’information recherchée. Un post-traitement est nécessaire.
Ce post-traitement peut devenir très complexe ou complètement inexact si certaines précautions ne
sont pas respectées [VM10].

De ce fait, nous commençons par présenter les fondamentaux sur le rayonnement infrarouge afin
de mieux appréhender les résultats expérimentaux. Nous présentons ensuite les méthodes de calibra-
tion employées durant l’étude.

3.2.1 Les lois du rayonnement infrarouge : relation entre rayonnement
thermique et température

Pour décrire les lois du rayonnement thermique, il est usuel de définir le corps noir (noté CN).
Il est caractérisé par trois propriétés principales : 1) il absorbe la totalité du rayonnement incident
indépendamment de sa direction et de sa longueur d’onde. Ce qui signifie qu’il n’y a aucune réflexion
ni transmission. 2) Pour une température et une longueur d’onde données, aucune surface ne peut
émettre autant que le corps noir. 3) Le rayonnement émis par un corps noir dépend de la longueur
d’onde, mais pas de la direction d’émission.

Dans le particulier du corps noir, l’exitance (aussi appelée émittance) M est définie comme la den-
sité surfacique de flux d’énergie émise par un rayonnement sur l’ensemble du spectre électromagné-
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tique. Alors la loi de Stefan-Boltzmann montre la possibilité d’estimer la température d’un objet à
partir du rayonnement que celui-ci émet sur l’ensemble du spectre électromagnétique par la relation :

M =σT 4 (3.13)

avec σ = 5.67051× 10−8 X /m2K 4 la constante de Stefan-Boltzmann et T la température absolue du
corps noir. Nous comprenons alors qu’une caméra infrarouge « se contente » de convertir le flux émis
par une scène thermique en température.

Notons qu’un capteur thermique infrarouge est sensible uniquement pour une certaine gamme
du spectre électromagnétique notée ∆λ = [λa ,λb]. Dans ce cas, la loi de Stefan-Boltzmann ne peut
plus s’appliquer telle que présentée équation 3.13. Cependant, en repartant des définitions des gran-
deurs énergétiques, de la représentation réduite de la loi de Planck et de la loi de déplacement de
Wien, il est possible de montrer que la loi de Stefan-Boltzmann, pour une bande spectrale donnée,
prend la forme :

M∆λ =σT 4 [z(xb)− z(xa)] avec z(x) =
∫x

0 y dx
∫∞

0 y dx
, et y =

ax−5

exp
(

b
x

)

−1
(3.14)

où x = λ/λm avec λm la longueur d’onde où la loi de Planck passe par un maximum pour une tem-
pérature T donnée et peut être calculée avec la loi de Wien; a = 2πhc2 ; b = hc/(λmkT ) avec h est la
constante de Planck, k la constante de Boltzmann et c la vitesse de propagation du rayonnement dans
le milieu considéré [VM10 ; Gau99]. La fraction d’exitance du corps noir dans la bande spectrale ∆λ,
F∆λ = [z(xb)− z(xa)], est un nombre compris entre 0 et 1 pouvant être déterminé à partir des tables de
CHABRY [Gau99].

Ainsi, nous pouvons utiliser la loi de Stefan-Boltzmann pour une bande spectrale donnée afin
d’estimer la température du corps observé à partir du rayonnement mesuré par la caméra thermique.
Précisons que le facteur multiplicatif Γ(xa , xb)/Γ(0,∞) est généralement évalué numériquement ou à
l’aide d’une table.

3.2.2 Bilan radiométrique

Maintenant que nous savons comment lier la mesure de flux thermique à la température, il nous
reste à déterminer le flux thermique provenant de l’objet étudié et dépendant de son environnement.
Considérons dans un premier temps que la transmission de l’air est négligeable.

Si nous définissons ǫ l’émissivité, ρ la réflexion et τ la transmission du corps C tel que, d’après la
loi du rayonnement de Kirchoff, nous ayons à l’équilibre thermique la relation suivante :

ǫ+ρ+τ= 1 (3.15)

alors nous pouvons effectuer le bilan radiométrique suivant (voir figure 3.4) :

Φtotal = ǫΦCN
C

(TC )+ρΦCN
amb (Tamb)+τΦCN

fond (Tfond) (3.16)

avec Φtotal le flux thermique total de la scène, ΦCN
C

le flux thermique du corps assimilé à un corps noir,

Φ
CN
amb le flux thermique de l’air ambiant à un corps noir et ΦCN

C
le flux thermique du fond assimilé à un

corps noir.

Notre matériau étant totalement opaque, nous nous retrouvons avec le bilan radiométrique suivant :

Φ
CN
C

(TC ) =
1

ǫ

(

Φtotal − (1−ǫ)ΦCN
amb (Tamb)

)

(3.17)

Ainsi, pour estimer la température du corps C , nous devons connaître la température ambiante Tamb

et l’émissivité ǫ. Précisons que dans notre situation expérimentale, la température ambiante est proche
de la température du corps. Les deux paramètres doivent donc être connus avec précision.
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Figure 3.4 – Bilan radiométrique : décomposition des 3 contributions du rayonnement mesu-
rable en négligeant la transmission de l’air. Inspirée de GAUSSORGUES [Gau99]

3.2.3 Détermination de l’émissivité ǫ

Quelles que soient la longueur d’onde et la température T0 donnée, par définition, le corps réel C

émet moins que le corps noir C N . L’émissivité ǫ ∈ [0,1] est alors définie comme le facteur de compa-
raison des rayonnements thermiques tel que : ΦC (T0) = ǫΦCN

C
(T0). Ce paramètre dépend de plusieurs

facteurs comme la nature du matériau, l’état de surface, la longueur d’onde, mais aussi de l’angle
d’inclinaison de l’observateur par rapport à la normale du corps C .

Nous avons donc caractérisé l’émissivité de nos éprouvettes avec et sans revêtement de surface
pour un angle d’observation variant de 0° à 90° par rapport à la normale de l’éprouvette C . Nous
allons dans un premier temps présenter le protocole expérimental inspiré des procédures présentées
dans [VM10 ; Gau99] puis, nous montrons les résultats obtenus.

3.2.3.1 Protocole expérimental

Nous réalisons cette étude pour deux éprouvettes du matériau A prélevées à 0° et 90°, voir chapitre
2. Afin de pouvoir réaliser une estimation de l’émissivité du matériau pour un angle de mesure donné,
nous nous basons sur la quantification des réflexions de l’éprouvette en fonction de l’angle de mesure
en nous inspirant de la méthode proposée par PONCELET [Pon07], figure 3.5.

Une caméra infrarouge (FLIR Systems SC7600BB) 3 et un corps noir étendu (HGH DCN1000N4)
sont disposés symétriquement avec un angle α par rapport à la normale au support de l’éprouvette.
Nous ferons évoluer cet angle α dans l’intervalle �15°,30°,45°,60°,75°�. Pour chacun des angles, nous
réaliserons deux acquisitions de 50 images : une avec une température du corps noir TCN1 inférieure
à l’ambiante et une seconde avec une température TCN2 supérieure à l’ambiante, TCN2 ne devant pas
être trop éloignée de l’ambiante afin de ne pas chauffer l’éprouvette par radiation. Lors de la carac-
térisation expérimentale, nous avons choisi TCN1 = 5°C et TCN2 = 45°C. Notre plage de température
d’étude se trouvant approximativement au centre de cette plage [TCN1,TCN2].

Les données acquises sont moyennées temporellement et spatialement sur la zone de l’éprouvette
rouge figure 3.5b afin de réduire les bruits de mesure, puis nous réalisons la soustraction des valeurs
moyennes obtenues pour les deux températures de corps noir afin d’avoir uniquement la contribution
de la réflexion : R = T TCN2

moy −T TCN1
moy . Dans ce cas, en considérant que les échanges corps noir/éprouvette

3. La caméra et la calibration appliquée seront présentées en détail section 3.2.5 page 59
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Figure 3.5 – Protocole expérimental de la mesure de l’émissivité en fonction de l’angle d’incli-
naison de la caméra par rapport à la normale à la surface de l’éprouvette observée
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et éprouvette/caméra sont parfaits, c’est-à-dire en négligeant la transmission de l’air, nous avons une
estimation de l’émissivité de l’éprouvette avec la formulation suivante :

ǫ(α) = 1−
R(α)

TCN2 −TCN1
(3.18)

Ainsi, un corps qui réfléchit beaucoup aura R(α) ≃ TCN2 −TCN1 donc une émissivité faible alors qu’un
corps à haute émissivité aura R(α) << TCN2 −TCN1 donc une émissivité proche de 1.

Avant d’utiliser cette procédure, nous avons vérifié que nous retrouvons bien les valeurs connues
d’émissivité pour des matériaux usuels comme le caoutchouc, l’acier poli ou encore l’acier peint.

3.2.3.2 Résultats

Nous allons présenter les résultats pour deux axes d’études. Dans un premier temps, nous allons
observer l’influence de l’angle d’observation α sur l’émissivité du matériau brut pour les deux orien-
tations de prélèvement 0° et 90°. Dans un second temps, nous proposons de comparer l’émissivité du
matériau brut à celle du matériau peint avec une peinture noire à haute émissivité 4 [Pon07 ; Paj13 ;
Gau99].

3.2.3.2.1 Matériau brut

Dans un premier temps, nous voulons caractériser l’émissivité moyenne du matériau non peint
afin de s’assurer de la nécessité d’appliquer une peinture à haute émissivité pour réaliser nos études
énergétiques par auto-échauffement. Nous voulons également vérifier que l’orientation de prélève-
ment des éprouvettes n’influe pas ou peu sur les mesures thermiques. Les résultats obtenus sont pré-
sentés dans la figure 3.6. Nous pouvons dégager trois conclusions principales de ces courbes :

— l’émissivité du matériau non peint est suffisante pour réaliser une étude sans appliquer de re-
vêtement à haute émissivité du moment que nous considérons une mesure thermique moyen-
née spatialement ;

— la valeur de l’émissivité est bien dépendante de l’angle d’observation α. Cependant, tant que
cet angle reste inférieur à 30° par rapport à la normale au support, nous pouvons considérer
l’émissivité comme constante ;

— enfin, l’orientation de prélèvement de l’éprouvette dans la plaque injectée n’influe pas sur la
valeur de l’émissivité pour une zone moyennée spatialement. Aussi, la répétabilité de la mesure
expérimentale est a priori bonne.

3.2.3.2.2 Matériau peint

Nous avons également souhaité vérifier l’intérêt d’utiliser un revêtement noir à haute émissivité.
Pour cela, nous avons utilisé des éprouvettes prélevées à 0 et 90° que nous avons peintes avec une
peinture noire mate sans contrôle de l’épaisseur du revêtement. Nous présentons les résultats obtenus
figure 3.7 et les comparons aux précédents. Nous pouvons dégager trois conclusions principales :

— l’ajout d’un revêtement de surface à haute émissivité améliore l’émissivité de l’éprouvette en
l’augmentant de 2 à 3% par rapport au matériau brut pour une mesure moyennée spatiale-
ment ;

4. Durant toute la durée de l’étude, nous avons utilisé la peinture en spray Jelt noir mat haute température référence 5771.
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Figure 3.6 – Émissivité directionnelle en fonction de l’angle d’observation α pour des éprou-
vettes du matériau A non peint (SP) prélevées à 0° et 90°
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Figure 3.7 – Émissivité directionnelle en fonction de l’angle d’observation α pour des éprou-
vettes du matériau A peint (AP) et non-peint (SP) prélevées à 0° et 90°
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— comme pour le matériau brut, l’émissivité peut être considérée comme constante tant que
l’angle d’observation par rapport à la normale au support reste inférieur à 40°avant une chute
rapide ;

— enfin, nous pouvons supposer que l’épaisseur de la couche de peinture a une influence sur la
valeur de l’émissivité. En effet, les résultats étant parfaitement répétables pour les éprouvettes
brutes ayant une orientation de prélèvement différente, le manque de répétabilité observé sur
les éprouvettes peintes vient probablement de l’épaisseur de peinture non maîtrisée ou de la
rugosité induite avec l’application à l’aérosol.

Aux vues de ces conclusions, nous pourrions choisir de ne pas peindre nos pièces afin d’avoir une
émissivité moyenne plus répétable. Cependant, comme nous pouvons le voir sur les figures 3.8b et
3.8a, les champs de température mesurés sont beaucoup moins homogènes sur les éprouvettes non
peintes, et cela empêcherait l’exploitation des films IR sous forme de cartographie 2D de dissipation
ou couplage thermo-élastique comme nous le présenterons dans la suite du manuscrit.
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Figure 3.8 – Visualisation des cartographies thermiques obtenues pour des éprouvettes obser-
vées à α= 15° et une température de corps noir TCN2

3.2.3.3 Bilan

Cette étude expérimentale nous permet de répondre aux différentes questions soulevées et amène
aux conclusions suivantes :

1) Nous notons une nette amélioration des propriétés émissives avec l’application d’un revête-
ment de surface à haute émissivité ainsi, dans toute la suite de l’étude, les éprouvettes étudiées
avec un bilan radiométrique seront peintes avec cette même peinture. Quelques variations
d’émissivité sont observées dues à l’irrégularité de l’épaisseur de peinture. Cette variation est
faible et nous avons toujours ǫ> 0.98 pour α< 30° après application du revêtement. De ce fait,
nous considérons que ǫ≃ 1 ce qui conduit au bilan radiométrique suivant :

Φ
CN
C

(TC ) =Φtotal (3.19)
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2) Nous pouvons considérer l’émissivité constante tant que l’angle d’observation α par rapport
à la normale de la surface observée reste inférieur à 30°. Si nous devons observer le corps étu-
dié avec une orientation α plus importante, le bilan radiométrique sera alors plus complexe à
analyser ainsi que l’estimation de la température recherchée du corps.
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Figure 3.9 – Évolution du facteur moyen de transmission atmosphérique en fonction de la dis-
tance entre l’appareil de mesure et le corps C . Abaque extraite de [Car06].

3.2.4 Influence de l’atmosphère

Si maintenant nous considérons que la transmission de l’air pourrait avoir un impact sur le rayon-
nement du corps C alors le bilan radiométrique devient :

Φtotal = τatmΦ
CN
C

(TC )+ (1−τatm)ΦCN
atm(Tatm) (3.20)

Ainsi, la connaissance du coefficient de transmission avec l’air τatm devient essentielle. La loi de Planck
nous informe qu’un corps à température ambiante (≃ 300 K ) émet majoritairement dans l’infrarouge
c’est-à-dire λC ∈ [1µm,12µm] et principalement dans les ondes moyennes c’est-à-dire 3µm à 5µm
(MW, Middle Wave) et dans les ondes longues c’est-à-dire 8µm à 12µm. Dans ce cas, si nous nous
référons à l’abaque figure 3.9, en sachant que la caméra et le corps C seront espacés au maximum de
1.5 m nous pouvons considérer que τatm ≃ 1. Alors l’influence de la transmission de l’air peut bel et
bien être négligée et, en nous assurant que l’angle α entre la caméra et la normale du support reste
inférieur à 40°, nous pouvons réduire le bilan radiométrique comme présenté équation 3.19 :

Φ
CN
C

(TC ) =Φtotal

3.2.5 De la théorie à la mesure

Maintenant que nous avons présenté les principes fondamentaux de la thermographie infrarouge
et les précautions expérimentales nécessaires pour pouvoir relier le flux thermique mesuré à une car-
tographie de température, nous présentons le matériel utilisé durant cette étude ainsi que les calibra-
tions adoptées.
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3.2.5.1 Caractéristiques matériels

La caméra infrarouge utilisée durant ces travaux est une caméra FLIR Systems SC7600BB dont les
caractéristiques sont répertoriées dans le tableau 3.1.

Caractéristiques Valeur

détecteur InSb photonique

bande spectrale 3.4-5.1µm (MW)

unité de refroidissement stirling

FPA 640×512 pixels

Pitch 15 µm

fréquence d’acquisition 1-100H z (pleine fenêtre)

temps d’intégration 200ns-20ms

NETD 20mK

Table 3.1 – Caractéristiques de la caméra infrarouge FLIR Systems SC7600BB

Les détecteurs absorbent et convertissent le flux thermique en une tension. Notre caméra dispose
d’une matrice de 614×512 détecteurs photoniques composés en Antimoniure d’Indium (InSb) per-
mettant d’être sensible à une bande spectrale d’ondes moyennes 5 afin de pouvoir mesurer des tem-
pératures de l’ordre de 0°C jusqu’à 100°C avec une bonne sensibilité. Cette technologie de détecteurs
fonctionne à une température de 77K . Pour l’atteindre, la caméra possède une unité de refroidisse-
ment (moteur Stirling). L’espace entre deux pixels, le pitch, est de 15µm.

L’unité de détection possède également l’interface de lecture, ici par technologie CMOS, c’est-à-
dire que chaque pixel dispose de sa propre tête de lecture. Cette unité de lecture convertit le flux ther-
mique en signal numérique sur 14 bits (de 0 à 16384) nommé Digital Level (DL). Pour travailler sur
une plage de température donnée de façon optimale, le temps d’intégration est adapté à la capacité
de stockage d’un détecteur. Cela évite les saturations ou l’insuffisance de sensibilité. Pour cette ca-
méra, avec la calibration constructeur, la résolution thermique (NETD, Noise Equivalent Temperature
Difference) est de l’ordre de 20mK .

Durant cette étude, nous avons utilisé deux objectifs à la caméra. Chacun possède ses propres ca-
ractéristiques de résolution spatiale et de bande passante répertoriée dans le tableau 3.2. L’objectif
50mm est utilisé principalement pour l’observation de la face des éprouvettes tandis que le G1 est
utilisé pour l’observation de la tranche des éprouvettes où il est intéressant d’avoir une meilleure ré-
solution spatiale, figure 3.10.

3.2.5.2 Calibration

La calibration d’une caméra infrarouge regroupe l’ensemble des opérations nécessaires pour con-
vertir l’image brute issue de la caméra en DL (proportionnel au flux thermique émis par la scène ob-
servée) en une cartographie de température. Cette calibration dépend de la caméra, de l’objectif, du
temps d’intégration, du filtre éventuel et des conditions d’essais.

5. Une caméra sensible à une bande spectrale d’ondes longues (LW) aurait également pu convenir. Cependant, plus les
longueurs d’onde sont courtes, meilleure est la sensibilité pour des températures proches de l’ambiante [Pon07 ; Paj13]
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Objectif 50 mm G1

résolution spatiale (µm) 100 15

bande spectrale (µm) 3.5-5 3.7-5.15

distance focale 1.5m à l’infini 300 mm

Table 3.2 – Caractéristiques des objectifs infrarouges

face

tranche

Figure 3.10 – Définition de la face et de la tranche d’une éprouvette

3.2.5.2.1 Calibration NUC à deux points

Majoritairement utilisés par les constructeurs, nous retrouvons deux types de calibration : la cali-
bration de type NUC (Non Uniformity Correction) et la calibration de type CNUC (Compensated Non
Uniformity Correction). Toutes deux s’appliquent en deux étapes : correction de la non-uniformité
spatiale puis application de la fonction de passage des digital level (DL) en température [VM10 ; LeS10b;
LeS17].

La non-uniformité spatiale se caractérise par un bruit spatial fixe d’une image à l’autre [M M96]
qui est propre à la technologie des caméras photoniques et aux accessoires utilisés [Pon11 ; Mil85].
Dans le cas d’une calibration NUC à deux-points, sa correction est linéaire et se caractérise par des
matrices de gain et d’offset, calculée à partir de deux images uniformes 6 [Mud11 ; SC95] associées à
deux températures distinctes :

X =αX +β (3.21)

avec α la matrice de gain, β la matrice d’offset, X la cartographie brute et X la cartographie corrigée.
Les matrices α et β étant définies telles que :

αi j =
〈A〉−〈B〉
Ai j −Bi j

, βi j = 〈A〉−αi j Ai j (3.22)

où A et B représente les cartographies brutes en DL des deux images A et B considérées, i ∈ �1,640� et
j ∈ �1,512� avec notre caméra (taille de la matrice de détecteur) et 〈·〉 l’opération de moyenne spatiale
de l’ensemble des éléments de la cartographie.

La calibration CNUC repose sur le même principe, mais compense en plus les variations de la
température interne de la caméra. Cette variation de température ayant une influence sur la mesure
du flux thermique en créant un rayonnement parasite. Dans ce cas, la cartographie corrigée s’exprime

6. Images obtenues avec un corps noir calibré par exemple. Notons que certaines corrections de non-uniformité spatiale
en 3 points existent également et sont une amélioration par rapport aux corrections 1 ou 2 points [Ple12].
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de la façon suivante :

X =αX +β+γ
(

Tcam −T ref
cam

)

(3.23)

où Tcam et T ref
cam sont respectivement la température actuelle de la caméra et la température référence

de la caméra, γ la matrice de compensation de la variation de la température interne. Sa procédure
d’identification est détaillée dans [LeS17].

Certains pixels donnent une réponse très éloignée de la réponse moyenne de la matrice de dé-
tecteurs. Nous parlons alors de bad pixels. Pour les déterminer, plusieurs critères de détection sont
utilisés se basant sur la matrice de gain, sur la matrice d’offset ou encore sur la densité spectrale de
bruit. Une fois le bad pixel détecté il est soit remplacé par son plus proche voisin non défaillant soit
par une combinaison linéaire de ses plus proches voisins non défaillants.

Une fois la NUC (ou CNUC) appliquée, la calibration entre dans l’étape de conversion des DL en
température en appliquant une fonction généralement polynomiale d’ordre inférieur ou égal à six.
Ce polynôme n’est valable que pour les conditions expérimentales présentes : temps d’intégration,
objectif, caméra, utilisation éventuelle de filtre, etc.

L’avantage de la calibration constructeur est sa rapidité d’utilisation. Étant contenue directement
dans la mémoire vive de la caméra, elle peut être appliquée en temps réel. La résolution de la caméra
utilisée avec la calibration constructeur est de l’ordre de 20mK . Les inconvénients de cette approche
sont que la correction de non-uniformité n’est réalisée (et donc exacte) que pour deux températures,
la réponse des détecteurs étant non linéaire [VM10]. De plus, cette correction est réalisée en moyenne
et donc la valeur du pixel perd son sens. Cette calibration n’est donc pas suffisante si nous souhaitons
mesurer et exploiter un champ de température pixel à pixel.

3.2.5.2.2 Calibration pixel à pixel

Le principe de l’identification pixel à pixel (pixelwise calibration) porte sur l’identification d’un
polynôme de conversion de DL en température pour chaque pixel, indépendamment de ses voisins.
Ainsi, la procédure de calibration NUC ou CNUC en deux étapes est réalisée en une seule opération
[LeS17 ; Pon07 ; Hon05]. Ainsi, pour chaque pixel i j de la matrice de détecteurs, en compensant la
variation due à l’évolution de la température interne de la caméra, la relation polynomiale suivante
est identifiée :

Ti j =
N
∑

n=0

[

M
∑

m=0
anm

(

Tcam −T ref
cam

)m
]

·DLn
i j , ∀n,m ∈N

⋆ (3.24)

Dans notre étude, nous considérons n = 4 et m = 2 conformément aux observations expérimentales
[LeS17]. La procédure d’identification de ces paramètres est donnée dans [Mas15 ; LeS17 ; Mas14].

En utilisant cette calibration, la détection des pixels défectueux doit être adaptée. Plusieurs stra-
tégies sont proposées dans la littérature [Pon07 ; Hon05 ; LeS17]. Dans cette étude, nous utilisons la
stratégie de LE SAUX qui propose de les détecter en se basant sur un critère défini à partir de l’histo-
gramme cumulatif du paramètre polynomial constant a00 [LeS17].

L’avantage de cette calibration est donc le fait que chaque valeur associée à un pixel possède une
signification thermique ainsi que la nette amélioration de la résolution thermique qui est de l’ordre de
10mK [LeS17]. LE SAUX illustre cette amélioration avec une comparaison des différentes méthodes de
calibration basée sur différents indices : moyenne, valeur maximale, écart type [LeS17]. L’inconvénient
de cette méthode est qu’elle ne peut pas être utilisée en temps réel et qu’une calibration doit être
réalisée pour chaque ensemble thermique de mesure : caméra, objectif, filtre éventuel, mais aussi
pour chaque temps d’intégration.
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3.2.5.2.3 Bilan et résolution thermique

Chaque fois que possible, nous utiliserons les calibrations pixel à pixel disponibles pour les deux
objectifs utilisés et un temps d’intégration de 1800µs. Dans certaines circonstances, nous avons dû
augmenter le temps d’intégration afin d’avoir plus de sensibilité sur de (très) faibles variations de
température. Dans ce cas, nous utilisons la calibration NUC à deux points du constructeur.

La résolution obtenue pour chacune des calibrations est présentée figure 3.11. La résolution en
température d’une caméra infrarouge est quantifiée par le NETD (Noise Equivalent Temperature Dif-
ference) qui quantifie la sensibilité thermique. Expérimentalement, le calcul de NETD est évalué à par-
tir des fluctuations temporelles de la température mesurée pendant l’observation d’une scène ther-
mique stabilisée. Cette fluctuation temporelle de la température mesurée peut être approximée par
une distribution gaussienne standard [VM10] :

f (x) =
A

σ
p

2π
exp

(

−
(x −µ)2

2σ2

)

(3.25)

avec A l’amplitude, σ l’écart type et µ la valeur moyenne. Le NETD est alors défini comme étant l’écart
type. La figure 3.11 présente les cartographies d’écarts types, calculés pixel-à-pixel, pour les quatre
calibrations utilisées dans des conditions réelles d’essais et non en filmant un corps noir. Ainsi, les va-
leurs de résolution obtenues peuvent varier légèrement d’un essai à l’autre et sont présentées comme
étant l’ordre de grandeur de résolution attendue. De manière générale, nous pouvons constater que la
calibration pixel à pixel permet une amélioration de résolution thermique d’un peu plus de 60% par
rapport à la calibration constructeur avec une meilleure homogénéité spatiale.
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(a) – Calibration constructeur pour l’ob-
jectif 50mm et un temps d’intégration de
1800µs. Valeur moyenne σ= 45.2mK .
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(b) – Calibration pixel à pixel pour l’objectif
50mm et un temps d’intégration de 1800µs.
Valeur moyenne σ= 25.1mK .
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(c) – Calibration constructeur pour l’objec-
tif G1 et un temps d’intégration de 1800µs.
Valeur moyenne σ= 39.0mK .

0

100

200

300

400

500

0 100
200

300
400

500
600

P
ix

el
s

y

Pixels x

0.02

0.025

0.03

0.035

0.04

É
ca

rt
ty

p
e

(°
C

)

(d) – Calibration pixel à pixel pour l’objec-
tif G1 et un temps d’intégration de 1800µs.
Valeur moyenne σ= 25.1mK .

Figure 3.11 – Cartographie des NETD pour chaque calibration utilisée dans les conditions réelles
d’essai
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3.3 Proposition d’une méthode de résolution

Dans cette section, nous présentons la méthode de résolution de l’équation de la chaleur utilisée
durant cette étude. Nous établissons ensuite le protocole expérimental avant de finir avec la méthode
de génération des courbes d’auto-échauffement.

3.3.1 Simplification de l’équation de la chaleur

En référence à l’état de l’art section 3.1.2 page 45, nous faisons le choix de résoudre l’équation de
la chaleur 3.2 en régime transitoire, c’est-à-dire que nous émettons l’hypothèse que nous réalisons
l’étude de la variation temporelle de la température surfacique mesurée pendant une durée suffi-
samment courte pour pouvoir considérer la transformation comme adiabatique. Dans ce cas, nous
pouvons négliger le terme de conduction thermique et les échanges avec l’extérieur impliquant que
l’équation de la chaleur proposée par LEMAITRE et CHABOCHE [Lem09] peut s’écrire sous la forme
suivante :

ρcp
∂T

∂t

∣

∣

∣

∣

t→t0

≃∆+Ce (3.26)

avec, rappelons-le 7, ∆ la dissipation intrinsèque, le couplage thermo-élastique Ce et en négligeant le
terme de transport de la dérivée particulaire de la température comme proposé par [Dou04 ; Jég12 ;
Mas14].

Dans notre cas, nous pouvons simplifier ce problème en émettant plusieurs hypothèses :

— les variations de température sont suffisamment faibles (inférieures à quelques degrés) pour
pouvoir considérer les valeurs de ρ et cp comme constantes lors d’un test (voir chapitre 2, fi-
gure 2.18 page 31) ;

— la dissipation intrinsèque moyenne par cycle peut être considérée comme constante d’un cycle
à l’autre [Ser15]. Pour respecter cette hypothèse il est nécessaire d’analyser la réponse cyclique
à partir du premier cycle stabilisé, c’est-à-dire à partir du premier cycle où l’aire de boucle peut
être considérée constante. Pour les matériaux étudiés, cette condition est vérifiée à partir du 3
ou 4e cycles de chargement comme nous le montrons chapitre 4, figure 4.21 page 112.

Alors, en travaillant en différence de température θ = T −T0, l’équation 3.26 s’écrit sous la forme sui-
vante :

ρcp
∂θ

∂t

∣

∣

∣

∣

t→t0

≃∆+Ce (3.27)

Il est également possible de définir la dissipation intrinsèque moyenne pour un cycle ∆
⋆ de façon à ce

qu’elle soit indépendante de la fréquence [Mas14 ; Ser15] telle que :

∆= f ∆⋆ (3.28)

Nous obtenons une première forme simplifiée de l’équation de la chaleur vraie en tout point du vo-
lume de l’éprouvette à condition que les hypothèses ci-dessus soient justifiables. Cependant, comme
nous l’avons explicité, la caméra ne donne qu’une estimation surfacique de la température de la scène
observée. De plus, elle ne suit pas le mouvement de la matière, mais reste fixe dans le référentiel de
la machine. Ainsi, les cartographies de température obtenues ne permettent pas directement de lier

7. Rappelons également que si nous reprenons les observations de différents auteurs [LaR00 ; Lia+00 ; Bou04 ; Mar+14b]
alors nous pouvons également supposer que le couplage des variables internes CVk

est négligeable devant le couplage thermo-
élastique Ce et devant l’évolution de la dissipation intrinsèque ∆.
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suivi temporel d’un pont matériel

la caméra enregistre le suivi des points matériels de cette zone

Figure 3.12 – Illustration du déplacement temporel d’un point matériel par rapport à un pixel
filmé dans le référentiel de la machine d’essais. Échelle des déplacements volontairement exagé-
rée pour illustrer le phénomène (les déplacements réels sont de l’ordre du millimètre).
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l’évolution temporelle thermique d’un pixel à l’évolution temporelle thermique d’un point matériel
comme nous l’illustrons sur la figure 3.12. L’évolution temporelle thermique d’un pixel correspond
alors à l’évolution thermique temporelle d’un ensemble de points matériels filmés à différents instants
(encadrés en rouge sur la figure 3.12). Or les matériaux thermoplastiques renforcés en fibres courtes
de carbone étudiés possèdent des caractéristiques mécaniques, et donc des champs de sources ther-
miques, qui dépendent de la microstructure locale. Différents cas d’études doivent être considérés :

1) Comme nous présentons dans le chapitre 5, nous souhaitons tout particulièrement identifier
la dissipation intrinsèque moyenne par cycle ∆ qui peut être liée à la durée de vie de l’éprou-
vette. Ainsi, si nous cherchons uniquement à connaître la dissipation moyenne par cycle sans
nous préoccuper du couplage thermo-élastique, nous pouvons utiliser la procédure proposée
par MASQUELIER, MARCO et al. [Ser15 ; Mar+14b ; Mas14]. Dans ce cas, en considérant que la
déformation plastique est négligeable, nous pouvons considérer les données acquises unique-
ment pour une configuration mécanique donnée. Ainsi, en traitant uniquement ces images, un
point matériel correspond bien à un ou un groupe de pixels, figure 3.13. Sous ces conditions,
l’équation de la chaleur se simplifie sous la forme suivante :

ρcp
∂θ

∂t

∣

∣

∣

∣

t→t0

≃ f ∆⋆ (3.29)
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Figure 3.13 – Illustration de la stratégie de résolution proposée par MASQUELIER, MARCO et al.
[Mas14 ; Mar+14b; Ser15]

2) Si nous souhaitons connaître l’amplitude du couplage thermo-élastique, alors nous ne pou-
vons plus considérer une configuration mécanique donnée par cycle, mais étudier un nombre
minimum de points qui nous permettra de reconstruire le signal sinusoïdal attendu [Bou04 ;
Kra00]. Dans ce cas, nous sommes à nouveau confrontés au problème que l’évolution tempo-
relle thermique d’un pixel ne correspond pas à l’évolution temporelle thermique d’un point
matériel, mais à celle d’un ensemble de points matériels positionnés sur l’axe ux , voir figure
3.12 et 3.14. En considérant les deux situations d’observation figure 3.14 dont les justifications
sont présentées chapitre 2, nous pouvons faire l’approximation qu’en moyenne suivant ux la
microstructure est homogène. Ainsi, nous pouvons supposer en première approximation que
chaque point matériel suivant ux possède les mêmes sources thermiques et donc que l’évo-
lution thermique temporelle d’un pixel peut être associée à l’évolution thermique temporelle
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d’un même point matériel. Nous obtiendrons alors un lissage des valeurs d’identification des
sources thermiques suivant ux .

facetranche

zoom sur la microstructure zoom sur la microstructure

ux

uy

ux

uz

Figure 3.14 – Microstructure de la face observée par thermographie infrarouge

3) La troisième stratégie de résolution consiste à recaler les images du film IR afin qu’un pixel
puisse être rattaché au même point matériel tout au long de l’enregistrement. Pour cela, nous
proposons le protocole proposé sur la figure 3.15. Cette opération consiste à ajouter un mar-
queur local à faible émissivité sur la face de l’éprouvette étudiée (point jaune sur la figure). En
pratique, nous réalisons cela avec un feutre argenté brillant. Le film IR suit ensuite un traite-
ment numérique visant à recaler le marqueur de chaque image à la même position que celui de
la première image du film. Dans ce cas, pour chaque instant t du film, les pixels au niveau du
marqueur suivront l’évolution temporelle du même point matériel associé. Comme ce recalage
se fait en un point, plus nous nous éloignons de ce point et moins cette correspondance sera
exacte en raison de la présence des déformations du matériau entraînant un nouveau lissage
de la réponse temporelle thermique d’un pixel suivant la direction de sollicitation. Cependant,
étant donnée la faible surface utile observée par thermographie infrarouge et les très petits dé-
placements considérés avec les éprouvettes et matériaux étudiés, le nouveau lissage peut être
supposé négligeable 8. Comme nous le présenterons dans la suite du manuscrit, cette solution
donne de meilleures résolutions que les solutions 1) et 2).

Dans cette étude, nous utiliserons principalement les méthodes 2) et 3) selon la visibilité du mar-
queur 9. D’après les travaux de KRAPEZ et al. [Kra00], pour ces méthodes de résolution, nous propo-
sons d’identifier les champs de sources thermiques tels que :

∀t ∈R+, t → 0, θ = T −T0 =
f

ρcp
∆
⋆× t +Ce sin

(

f × t +φ
)

(3.30)

8. Si les déplacements étaient plus importants, nous pourrions envisager un deuxième marqueur afin de procéder à un
recalage élastique entre les deux marqueurs. Cela améliorerait encore le recalage bien que les déformations non linéaires ne
seraient pas considérées. Dans notre étude, cette lourdeur numérique supplémentaire ne semblait pas justifiée. Le temps de
recalage d’un film avec un marqueur est en effet déjà conséquent : entre 5 et 10 minutes pour un film de 1000 images.

9. En effet, dans certaines conditions d’essai, le marqueur à faible émissivité devient difficilement visible par la routine nu-
mérique de recalage du film. Dans ce cas, la méthode 3) est inenvisageable. Cela arrive principalement lorsque la face observée
possède de fortes hétérogénéités de champ de source thermique pouvant créer des spots locaux difficilement différentiables
du marqueur recherché.
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Figure 3.15 – Procédure de recalage des films IR en utilisant un marqueur à faible émissivité
(point jaune sur la figure) afin de pouvoir associer l’évolution temporelle thermique d’un pixel à
celle d’un même point matériel.
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avec T0 la température initiale, f la fréquence de la sollicitation mécanique, Ce l’amplitude du cou-
plage thermo-élastique et φ le déphasage entre la sollicitation mécanique et l’acquisition thermique.

Nous identifierons les paramètres T0,∆⋆, Ce etφpour l’évolution temporelle thermique de chacun
des pixels. Cela nous permet notamment d’obtenir des cartographies de dissipation intrinsèque ∆

⋆ et
de couplage thermo-élastique Ce .

3.3.2 Protocoles expérimentaux

Les essais mécaniques d’auto-échauffement sont réalisés sur une machine électrodynamique INS-
TRON modèle E10000 d’une capacité de 10kN ou sur une machine hydraulique INSTRON 1342 d’une
capacité de 100kN toutes deux présentées plus en détail section 4.2 page 98. L’ensemble des essais
sont pilotés en effort. La mesure de la déformation moyenne est réalisée à partir d’un extensomètre à
couteaux dans certains cas. Mais en règle générale, nous préférons ne pas utiliser de moyen de mesure
de la déformation afin de ne pas « polluer » le champ thermique par d’éventuelles réflexions ou des
conditions d’échanges thermiques localisées.

Les éprouvettes sont soumises à une campagne d’auto-échauffement en régime transitoire. Dans
ce cas, nous réalisons une sollicitation pilotée en effort qui consiste en une succession de blocs de
chargement cyclique d’amplitude de contrainte croissante, séparés par des paliers de refroidissement
à effort nul pendant une durée de tr el ax , figure 3.16. Chaque bloc est constitué de 30 cycles à iso
amplitude, à une fréquence de 1 ou 2H z et avec un rapport de charge R nul (R =σmi n/σmax = 0). Le
paramètre tr el ax dépend de l’amplitude de chargement, mais l’ordre de grandeur est de 3 et 15mi n
de façon à laisser le temps nécessaire à l’éprouvette pour retrouver un équilibre thermique avec l’air
ambiant. Le dernier bloc de chargement est mené jusqu’à rupture avec relevé du nombre de cycles
auquel elle intervient. Des essais de fatigue ont aussi été réalisés. Ils reprennent les mêmes paramètres
de sollicitation pour un seul bloc de chargement mené jusqu’à rupture 10.

0

F1

F2

t0 t1 t2 t3 = t2 + t1

RefroidissementFo
rc

e

temps

Figure 3.16 – Sollicitation mécanique de l’éprouvette lors d’un essai d’auto-échauffement

10. Nous présenterons au chapitre 5 page 144 la justification du choix d’aller jusqu’à rupture lors d’un essai de fatigue.
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3.3.3 Génération des courbes d’auto-échauffement

Comme nous le présentons dans le chapitre 5, un critère d’endurance énergétique peut être déter-
miné à partir d’une courbe d’auto-échauffement. Celle-ci relie l’énergie dissipée par cycle à l’amplitude
de contrainte des blocs de chargement.

Pour cela, SERRANO propose deux approches [Ser15]. Une première approche globale qui consiste
à évaluer la dissipation intrinsèque moyenne avec la méthode 1) (voir paragraphe 3.3.1 page 65).
Pour chaque bloc de chargement, la dissipation intrinsèque ∆

⋆ est identifiée comme étant l’élévation
moyenne de la réponse thermique temporelle moyennée pour l’ensemble des pixels présents dans
la zone utile de l’éprouvette. Cette approche est également employée par d’autres auteurs [Mas14 ;
Mar+14b; Mas15 ; LaR00].

La seconde approche, locale, consiste à déterminer sur le dernier palier de chargement le point
chaud (illustré pour une éprouvette amincie de notre étude figure 3.17) de surface plus petite et ayant
une température plus importante que son voisinage. SERRANO identifie cette zone comme étant celle
d’initiation précédant la propagation brutale de la fissure conduisant à la rupture de l’éprouvette.
La dissipation intrinsèque ∆

⋆ est ensuite identifiée à partir de l’évolution temporelle moyennée de
l’ensemble des pixels du point chaud pour chacun des paliers de chargement. En procédant ainsi,
SERRANO montre une différence entre les courbes d’auto-échauffement des analyses locale et globale
qui a tendance à augmenter pour les derniers paliers de la courbe d’auto-échauffement [Ser15].

Faciès de rupture

Rupture et ∆⋆ superposés

∆
⋆

Ce

Figure 3.17 – Exemple de visualisation d’un point chaud en vis-à-vis du faciès de rupture pour
une éprouvette de type A-G1-4-0-3P. Le couplage thermo-élastique apparaît constant dans la
zone utile. La dissipation est légèrement plus forte au niveau de l’apparition de la fissure après
observation du faciès de rupture.

Nous proposons dans cette étude de réaliser une approche globale. Conformément à la proposi-
tion de l’équation d’évolution temporelle de la température 3.30, nous identifions la dissipation intrin-
sèque∆

⋆

k et le couplage thermo-élastique Ce k pour chacun des pixels k de la zone utile de l’éprouvette.
La figure 3.18 montre le résultat de l’identification pour un pixel, en considérant l’évolution thermique
à partir du quatrième cycle et sur une durée de trois secondes (soit 6 cycles). Nous obtenons ensuite
la valeur moyenne de dissipation intrinsèque ∆

⋆
m pour un niveau de chargement donné en effectuant

la moyenne des valeurs obtenues pour chaque pixel :

∆
⋆

m = 〈∆⋆

k 〉, ∀k ∈P (3.31)

P représentant l’ensemble des pixels de la zone utile. Effectuer la moyenne des valeurs identifiées
plutôt que d’identifier une valeur moyenne sur l’évolution temporelle moyenne d’un ensemble de
pixels permet de limiter le bruit d’identification, mais est numériquement plus coûteux. La figure
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Figure 3.18 – Exemple d’identification de la réponse temporelle thermique d’un pixel d’une
éprouvette de type A-G2-4-0-3 à partir de l’équation d’évolution thermique 3.30 page 68. L’iden-
tification est réalisée à partir du quatrième cycle pour se trouver dans un état de cycle stabilisé et
pendant trois secondes afin de pouvoir vérifier l’hypothèse de quasi adiabaticité. Comme nous
pouvons le voir, la pente décrivant l’évolution moyenne de la température, c’est-à-dire la dissipa-
tion intrinsèque sous ses hypothèses, est constante pour une durée supérieure. Les hypothèses
faites concordent avec les observations expérimentales

∆
⋆/∆0, valeur moyenne : 6.8

Ce , valeur moyenne : 70mK

résidu, valeur moyenne : 1.5×10−3

zone moyennée

21.2

21.8

21.2

21.8

21.2

21.8

21.2

21.8

21.2

21.8

Film IR

te
m

p
ér

at
u

re
°C

te
m

ps

Après identification

Figure 3.19 – Exemple de cartographies de dissipation, de couplage thermo-élastique et de ré-
sidus associés, obtenues pour une éprouvette de type A-G2-4-0-3 sollicitée à une amplitude de
chargement σa/σ0 = 1.38 pour un rapport de charge R = 0 et une fréquence de 2H z. L’encadré
rouge montre la zone utile utilisée pour obtenir la dissipation moyenne ∆

⋆
m et tracer les courbes

d’auto-échauffement.
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3.19 illustre cette procédure d’identification pour une éprouvette de type A-G2-4-0-3 sollicitée à une
amplitude de chargement σa/σ0 = 1.38 pour un rapport de charge R = 0 et une fréquence de 2H z.

Nous faisons le choix de ne pas procéder à une analyse locale telle que proposée par SERRANO

[Ser15]. En effet, durant notre étude, le point chaud n’est pas toujours localisé sur la zone utile de
l’éprouvette ni même dans le champ de vision de la caméra. Dans cette étude, nous préférons alors
privilégier une approche globale nous permettant de comparer les essais les uns par rapport aux
autres tout en étant conservatif.

L’obtention de la courbe d’auto-échauffement complète est obtenue en identifiant la valeur moyen-
ne de la dissipation intrinsèque ∆

⋆
m pour l’ensemble des blocs de chargement, figure 3.20. Chaque

point de cette courbe nécessite donc de solliciter l’éprouvette à une amplitude donnée durant une
vingtaine de cycles et de la laisser refroidir avant de passer au bloc de chargement suivant. Ainsi,
une seule éprouvette et une demi-journée d’essais sont nécessaires pour obtenir une courbe d’auto-
échauffement.
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Figure 3.20 – Exemple d’obtention d’une courbe complète d’auto-échauffement pour une
éprouvette de type A-G2-4-0-3 sollicitée à différentes amplitudes σa pour un rapport de charge
R = 0 et à une fréquence de 2H z.

3.4 Résultats

Dans cette section, nous allons présenter plusieurs résultats de courbes d’auto-échauffement ob-
tenues à partir de la méthode présentée dans les sections précédentes.

3.4.1 Répétabilité

Sur la figure 3.21, nous montrons une comparaison des mesures de dissipation intrinsèque entre
deux essais d’auto-échauffement complets et deux essais de fatigue pour des éprouvettes de type
A-G2-4-0-3.

Comme nous pouvons le voir, jusqu’à une amplitude de contrainte σa/σ0 = 2, les courbes d’auto-
échauffement sont parfaitement répétables avec les précautions expérimentales et la stratégie d’ana-
lyse proposée dans cette étude. Dans les paliers suivants, une très légère divergence apparaît. Pour
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ces deux essais d’auto-échauffement, les éprouvettes ont cassé en moins de 2000 cycles (284 et 1886
cycles). D’une manière générale, pour éviter l’apparition de divergence (même faible) entre les courbes
d’auto-échauffement, il suffit de s’assurer que le nombre de cycles à rupture du dernier bloc de char-
gement soit supérieur au millier de cycles afin d’éviter ainsi l’établissement de nouvelles sources dissi-
patives. En effet, lorsque le nombre de cycles à rupture est limité devant le nombre de cycles étudiés en
auto-échauffement, certains auteurs [Bou04 ; Lia+00 ; LaR00] présentent l’apparition de phénomènes
dissipatifs supplémentaires non considérés par nos hypothèses et cadre d’étude.
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Figure 3.21 – Répétabilité de la mesure de dissi-
pation intrinsèque moyenne pour des éprouvettes
de type A-G2-4-0-3 soumises à des essais d’auto-
échauffement et des essais de fatigue.

Les deux essais de fatigue se superposent
aux courbes d’auto-échauffement complètes
montrant que l’histoire du chargement obtenu
avec les paliers d’auto-échauffement précédents
n’impacte pas la mesure de la dissipation intrin-
sèque.

3.4.2 Influence du recalage de la
vidéo

Dans la section précédente, afin que l’évo-
lution temporelle thermique d’un pixel puisse
être associée à un point matériel fixe sur l’éprou-
vette, nous avons présenté une stratégie de reca-
lage du film infrarouge en utilisant un marqueur
à faible émissivité. Nous pouvons alors nous de-
mander qu’elle est l’influence d’une telle procé-
dure sur les résultats d’identification des sources
thermiques.

Sur la figure 3.22, nous présentons les ré-
sultats obtenus pour une éprouvette de type
A-G1-8-0-2 avec ou sans recalage du film infra-
rouge pour une sollicitation mécanique d’am-
plitude σa/σ0 = 1.75, un rapport de charge R = 0
et une fréquence de 2H z.

Comme nous pouvons le voir sur les cartographies de dissipation et couplage thermo-élastique,
les champs déduits n’évoluent pas énormément. Une diminution de l’effet de flou est notable, notam-
ment au niveau du marqueur qui apparaît plus nettement, mais les valeurs et les gradients apparents
restent les mêmes.

Si maintenant nous regardons les profils obtenus en moyennant les valeurs verticales de la zone
utile en fonction de l’épaisseur normalisée de l’éprouvette, nous avons la confirmation que le recalage
du film n’a aucune conséquence sur l’estimation de la dissipation. Cependant, nous pouvons noter
une surestimation (environ 10% pour ce niveau de chargement) du couplage thermo-élastique si le
film est non recalé. Cette erreur est fonction du niveau de chargement et de l’orientation moyenne
des fibres. En effet, les déformations d’une éprouvette moins bien orientée étant plus importantes,
nous avons constaté que l’erreur pouvait atteindre 20% pour les derniers niveaux de chargements.

Nous pouvons conclure que si l’étude ne concerne que la mesure de dissipation intrinsèque alors,
pour les matériaux étudiés restant en petites déformations, le recalage n’est pas nécessaire. Cepen-
dant, si une étude quantitative du couplage thermo-élastique est souhaitée, il devient important de
corriger le film infrarouge. Une étude qualitative reste cependant possible sans recalage et sans atté-
nuation des gradients dans l’épaisseur.
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Figure 3.22 – Étude de l’influence du recalage des films IR sur les résultats d’identification de la
dissipation et du couplage thermo-élastique
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3.4.3 Influence de l’orientation

Pour observer l’influence de l’orientation principale des fibres au sein des éprouvettes sur la dissi-
pation intrinsèque moyenne, les courbes d’auto-échauffement obtenues pour les éprouvettes amin-
cies prélevées à 0°, 15°, 30°, 45°, 60° et 90° sont présentées sur la figure 3.24. L’intérêt de travailler sur
les éprouvettes amincies est de ne pas avoir d’effet structurel dû à l’anisotropie de type cœur/peau
des éprouvettes complètes. Ainsi, comme nous l’avons montré au chapitre 3 section 3.4.3, les résul-
tats obtenus sont représentatifs du comportement d’une orientation majoritaire donnée. Nous pou-
vons constater que le classement des courbes est corrélé vis-à-vis de l’orientation moyenne des fibres.
En effet, d’après l’expression de la dissipation intrinsèque dans le formalisme des matériaux stan-
dards généralisés, une éprouvette prélevée à 90° dissipe plus qu’une éprouvette prélevée à 0°. Notons
aussi que la variation de la dissipation intrinsèque pour un même niveau de chargement n’est pas une
fonction linéaire de l’orientation, mais semble avoir un gradient plus important pour les orientations
comprises entre 15° et 45°.

Le couplage thermo-élastique moyen évolue linéairement en fonction de l’amplitude de contrainte
validant l’hypothèse de la présence d’une élasticité linéaire. Nous constatons également que la pente
est dépendante de la direction de prélèvement de l’éprouvette et croît avec la diminution de l’orienta-
tion moyenne des fibres. Bien que cela fera l’objet d’une prochaine étude plus approfondie, en consi-
dérant un comportement essentiellement élasto-viscoélastique comme nous le montrerons dans le
chapitre 4 page 85, sur la base d’un modèle rhéologique simplifié proposé sur la figure 3.23, dans le
cadre des matériaux standards généralisés [Hal75], il est possible d’écrire [Hon+05] :

ρψ=
1

2

(

ǫ−ǫan
)

: E0 :
(

ǫ−ǫan
)

+
1

2
ǫan : E1 : ǫan −αT I : E0 :

(

ǫ−ǫan
)

(3.32)

avec ψ l’énergie libre de Helmoltz, ǫ la déformation totale, ǫan la déformation anélastique, T la tempé-

rature etα le coefficient de dilatation thermique. Dans ce cas, pour un chargement sinusoïdal uniaxial,
il est alors possible de montrer que :

Ce =−ασaF
(

f ,E0,E1,η,φ
)

(3.33)

avec σa l’amplitude du chargement, φ le déphasage de la réponse anélastique, f la fréquence et
(

f ,E0,E1,η,φ
)

→F
(

f ,E0,E1,η,φ
)

une fonction de ces paramètres. Aux vues des résultats expérimen-
taux, il semblerait que la fonction F soit constante en fonction de l’amplitude de chargement σa .
De plus, étant dépendante des raideurs élastiques, nous retrouvons bien une amplitude de couplage
thermo-élastique dépendant de l’orientation moyenne des fibres.

E0
E1

η

Figure 3.23 – Modélisation simplifiée de la réponse thermo-élasto-viscoélastique du matériau.
Détermination du couplage thermo-élastique

Nous pouvons également comparer les courbes d’auto-échauffement obtenues avec les éprou-
vettes complètes et amincies. Nous présentons les résultats obtenus pour des orientations de prélève-
ments à 0° et 90° figure 3.25.
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Figure 3.24 – Courbe d’auto-échauffement et de couplage thermo-élastique moyen obtenues
avec des éprouvettes amincies prélevées à 0°, 15°, 30°, 45°, 60° et 90°

Nous constatons que les courbes des éprouvettes amincies, où la microstructure est correctement
maîtrisée, forment des courbes enveloppes des éprouvettes complètes, ce qui concorde avec les ré-
sultats de la figure 3.24, si nous considérons l’effet de l’orientation moyenne seule. En effet, dans le
sens de la sollicitation, l’orientation moyenne des fibres de l’éprouvette amincie prélevée à 0°, aM

11,
est supérieure à celle de l’éprouvette complète, aC

11, aM
11 = 0.89 > aC

11 = 0.79. Et inversement, l’orienta-
tion moyenne des fibres de l’éprouvette amincie prélevée à 90°, aM

22, est inférieure à celle de l’éprou-
vette complète, aC

22, aM
22 = 0.06 < aC

22 = 0.13. Ces données étant obtenues en moyennant les tenseurs
d’orientation expérimentaux présentés au le chapitre 2.

Cependant, un effet structurel dû à l’effet cœur/peau pourrait également avoir une influence sur
la dissipation moyenne de l’éprouvette en induisant des contraintes de cisaillement inter couche. Cet
effet ne semble pas être prédominant, si l’on se base sur les résultats obtenus dans cette section étu-
diant l’influence de l’orientation moyenne des fibres.

3.4.4 Influence de l’épaisseur

Dans cette étude, nous utilisons plusieurs épaisseurs d’éprouvettes : 3mm, 4mm et 8mm afin
d’étudier son influence sur la réponse thermomécanique des matériaux étudiés. Cette étude est moti-
vée par la présence de différentes épaisseurs sur les pièces industrielles fabriquées avec ses matériaux,
épaisseurs pouvant aller jusqu’à 10mm.

Dans un premier temps, nous proposons d’étudier la réponse de la dissipation intrinsèque moyen-
ne en construisant la courbe d’auto-échauffement pour les différentes épaisseurs d’éprouvette du
matériau A en observant la tranche de l’éprouvette (figure 3.10 page 61) afin d’obtenir la moyenne
sur l’épaisseur et non en surface, figure 3.26. Comme nous pouvons le voir, jusqu’à un niveau d’am-
plitude σa/σ0 ≃ 1.5 la réponse est répétable en moyenne d’une éprouvette à l’autre, pour les trois
épaisseurs.

Pour des chargements plus importants, les dissipations des éprouvettes de 3mm et 4mm sont
analogues à un écart près pouvant être assimilé à de la répétabilité de mesure. Cependant, la dissipa-
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Figure 3.25 – Comparaison des courbes d’auto-échauffement obtenues sur éprouvettes com-
plètes et amincies pour des orientations de prélèvement de 0° et 90°.

tion moyenne de l’éprouvette de 8mm d’épaisseur s’écarte brusquement et fortement des deux autres
courbes d’auto-échauffement. Si nous observons la composante principale des tenseurs d’orienta-
tions expérimentales moyennée sur l’épaisseur pour chacune des éprouvettes, nous obtenons :

a3mm
11 = 0.79 ≃ a4mm

11 = 0.76 > a8mm
11 = 0.46
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Figure 3.26 – Comparaison des courbes d’auto-
échauffement obtenues pour des éprouvettes de
types A-G1-3-0-2, A-G1-4-0-1 et A-G1-8-0-2.

Cette différence de microstructure moyenne
entre l’éprouvette épaisse et les éprouvettes
minces pourrait expliquer cet écart de dissipa-
tion sur la courbe d’auto-échauffement. Cepen-
dant, conformément aux résultats de la figure
3.24, nous aurions dû nous attendre à une dis-
sipation plus élevée pour l’éprouvette épaisse à
tous les paliers de chargement. Ainsi, en plus
de l’orientation moyenne, nous pouvons sup-
poser l’influence d’un effet structurel influant
sur la réponse dissipative de l’éprouvette, l’état
de contrainte n’étant plus nécessairement ho-
mogène dans l’épaisseur. En effet, la figure 3.30
montre que les zones de transition de l’éprou-
vette de 8mm d’épaisseur sont bien plus im-
portantes que celles des éprouvettes de 3mm
et 4mm d’épaisseur, pouvant donner lieu à des
chargements complexes défavorables tels que le
cisaillement.

Nous pouvons conclure qu’une variation
d’épaisseur de la structure ne semble pas impac-
ter la mesure moyenne de la dissipation intrinsèque du moment que celle-ci reste faible, car cette
variation d’épaisseur influe faiblement sur l’orientation moyenne. Cependant, pour les structures
épaisses, nous pouvons conclure que la réponse dissipative moyenne est impactée par la présence
d’un gradient cœur/peau plus marqué et probablement d’un effet structurel complexe, soulignant
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l’importance de recourir à des éprouvettes à microstructure simple en vue d’une caractérisation du
matériau.

Observons maintenant les cartographies de dissipation et de couplage thermo-élastique obtenues
sur la tranche de l’éprouvette pour les trois épaisseurs d’éprouvettes de l’étude. Les résultats présentés
sont obtenus pour un rapport de charge R = 0, une fréquence de 2H z et une amplitude de chargement
adimensionnée σa/σ0 = 1.75.

Nous pouvons constater une grande similitude pour les résultats sur les éprouvettes de 3mm et
4mm, tant en cartographie de dissipation qu’en couplage thermo-élastique 11. Cependant, contraire-
ment aux éprouvettes de 3mm et 4mm d’épaisseur qui ont une cartographie de dissipation homo-
gène, nous observons une hausse d’environ 15% de la dissipation sur les peaux de l’éprouvette de
8mm d’épaisseur. Aussi, le gradient de couplage thermo-élastique des éprouvettes de 8mm d’épais-
seur est plus important que pour les deux autres, en concordance avec les mesures expérimentales de
la microstructure.

Afin d’illustrer ces variations plus explicitement, les figures 3.28 et 3.30 montrent l’évolution moyen-
ne des gradients de dissipation et de couplage thermo-élastique dans la section des éprouvettes, en
fonction de l’épaisseur de l’éprouvette.
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Figure 3.28 – Évolution de la dissipation moyen-
née selon la hauteur de la zone utile en fonction
de l’épaisseur normalisée de l’éprouvette pour les
trois épaisseurs d’éprouvette étudiées.

Sur le graphique des coupes de dissipa-
tion, nous retrouvons que les dissipations des
éprouvettes de 3mm et 4mm d’épaisseur sont
constantes sur l’ensemble de l’épaisseur avec un
léger effet de bord sur environ 0.1mm à 0.2mm
de l’épaisseur. Ces effets de bord peuvent être
expliqués par le fait que les arrêtes des éprou-
vettes possèdent des congés anguleux accen-
tués par l’épaisseur de peinture à haute émissi-
vité appliquée sur la face observée. Ainsi, l’angle
d’observation par rapport à la normale des
congés varie et devient supérieur à 45°, entraî-
nant une chute de l’émissivité (voir section 3.2
page 52). La coupe de dissipation de l’éprouvette
de 8mm d’épaisseur évolue avec une diminu-
tion à cœur de façon symétrique par rapport au
centre de l’éprouvette. Cette évolution va à l’en-
contre des attentes : l’orientation moyenne des
fibres en peau est proche de la direction princi-
pale de sollicitation contrairement à l’orientation moyenne à cœur. Ainsi, nous pourrions attendre
un pic de dissipation à cœur plutôt que sur les peaux. Ce bloc de chargement étant à un niveau de
contrainte où la rupture intervient en quelques milliers de cycles, des phénomènes dissipatifs plus
complexes dus à un effet structurel pourraient expliquer cette cartographie. En effet, pour les niveaux
de chargement inférieurs, nous retrouvons l’homogénéité présente sur les éprouvettes de 3mm et
4mm d’épaisseur, la figure 3.29 illustre cela pour un chargement σa/σ0 = 1.5.

Sur le graphique des coupes de couplage thermo-élastique, figure 3.30, nous retrouvons les ten-
dances pressenties sur les cartographies : une réponse similaire pour les éprouvettes d’épaisseurs
3mm et 4mm avec un cœur faiblement marqué principalement pour la 4mm et une amplitude de
couplage thermo-élastique plus faible que pour l’éprouvette d’épaisseur 8mm. Notons également un

11. Les petites tâches au cœur de la cartographie de couplage thermo-élastique de l’éprouvette de 4mm d’épaisseur sont
dues à un défaut local de peinture et n’ont de ce fait aucune signification physique.
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Figure 3.27 – Cartographies de dissipation et couplage thermoélastique obtenues sur la tranche
de l’éprouvette pour les trois épaisseurs d’éprouvettes de l’étude.
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Figure 3.29 – Homogénéité de la dissipation sur l’épaisseur pour les éprouvettes de 8mm
d’épaisseur à un niveau de contrainte éloignée de la contrainte à rupture

fort gradient cœur/peau et une largeur importante de l’ensemble zone de transitions/cœur pour cette
dernière. Si nous observons en vis-à-vis la composante 1−a11 du tenseur d’orientation de ces éprou-
vettes en fonction de l’épaisseur normalisée, nous retrouvons les mêmes tendances ce qui indique
que la mesure du couplage thermo-élastique sur la tranche d’une éprouvette peut donner un ordre
d’idée du gradient de la microstructure.
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utile et de la microstructure en fonction de l’épaisseur normalisée de l’éprouvette pour les trois
épaisseurs d’éprouvette étudiées.
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3.4.5 Influence du matériau

Dans cette étude, comme présentés dans le chapitre 2, nous étudions quatre matériaux à base de
PEEK, ou dérivé, renforcés à 30% ou 40% en masse de fibres de carbone courtes. Dans ce paragraphe,
nous étudions l’influence de la nuance du matériau sur les sources dissipatives.

Dans un premier temps, nous comparons les courbes d’auto-échauffement obtenues sur la face
et sur la tranche des éprouvettes pour chacun des quatre matériaux, figures 3.31a, b, c et d. Comme
nous pouvons le voir, pour les matériaux A, référence de l’étude, B, matériau similaire, mais d’un autre
fournisseur, C, variante du grade de la matrice, et D, renforcé à 40% en masse de fibres de carbone, les
courbes d’auto-échauffement sont identiques sur la face et la tranche.

La figure 3.31e présente une comparaison des courbes d’auto-échauffement obtenues sur la face
des éprouvettes pour les quatre matériaux de l’étude. Nous retrouvons que les matériaux A et B sont
très proches d’un point de vue caractéristique physico-chimique en obtenant des courbes d’auto-
échauffement similaires. Cependant, les courbes d’auto-échauffement des deux autres matériaux mon-
trent des niveaux de dissipation bien plus importants pour un même niveau de chargement que
les matériaux A et B. Nous verrons dans le chapitre 5 que cette comparaison des courbes d’auto-
échauffement permet de faire une comparaison rapide des propriétés d’endurance mécanique des
différents matériaux.

3.5 Bilan

Afin de connaître les champs de dissipation, de couplage thermo-élastique et les courbes d’auto-
échauffements des matériaux étudiés pour différentes configurations microstructurales, géométriques
et de chargements, nous utilisons la méthode d’auto-échauffement. Cette méthode consiste à mesu-
rer expérimentalement l’évolution du champ de température d’une éprouvette afin de remonter aux
différentes sources dissipatives en utilisant l’équation de la chaleur.

L’estimation de l’évolution temporelle de la température est réalisée à partir d’une caméra infra-
rouge sensible au flux émis par la scène thermique. La conversion flux thermique/température est
réalisée à partir d’une calibration pixel-à-pixel compensée développée au sein du laboratoire IRDL.
Afin d’exploiter les résultats, différentes précautions expérimentales sont prises et les éprouvettes sont
peintes avec un revêtement à haute émissivité nous assurant une bonne homogénéité spatiale.

Dans cette étude, nous choisissons de résoudre l’équation de la chaleur en régime transitoire sous
l’hypothèse principale que la durée de l’étude est suffisamment courte pour pouvoir considérer la
transformation comme adiabatique et par conséquent négliger les échanges avec l’extérieur et no-
tamment la conduction thermique au sein de l’éprouvette. Nous proposons également une procédure
permettant de recaler les films infrarouges afin que l’évolution thermique temporelle d’un pixel puisse
être assimilée à l’évolution thermique temporelle d’un point matériel. Nous pouvons ainsi obtenir
des champs bidimensionnels de dissipation intrinsèque moyenne par cycle et de couplage thermo-
élastique. À partir de ces champs bidimensionnels de dissipation, nous déduisons des courbes d’auto-
échauffement que nous relierons à la durée de vie en fatigue dans le chapitre 5 page 144.

Nous montrons ensuite que la procédure d’auto-échauffement mise en place est répétable et que
le procédé de recalage des films infrarouges corrige une légère surestimation du couplage thermo-
élastique.

À partir des éprouvettes amincies prélevées à différentes orientations, nous montrons une in-
fluence forte de l’orientation moyenne sur l’obtention des courbes d’auto-échauffement et sur l’évo-
lution du couplage thermo-élastique en fonction de l’amplitude de chargement.
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Nous montrons également que le changement d’épaisseur des éprouvettes, plus qu’un simple ef-
fet géométrique, possède un effet microstructural conduisant aux mêmes conclusions que précédem-
ment. Notons cependant que les éprouvettes de 8mm, possédant une zone de transition plus impor-
tante pour les paramètres d’injection utilisés, semble être soumises à des chargements complexes pro-
voquant des phénomènes dissipatifs non visibles sur les deux autres épaisseurs d’éprouvettes. Nous
mettons également en avant que l’observation du gradient de couplage thermo-élastique en fonc-
tion de l’épaisseur de l’éprouvette suit l’évolution du gradient de microstructure obtenu à partir de la
procédure présentée dans le chapitre 2 page 8.

Enfin, nous comparons les courbes d’auto-échauffement obtenues pour les quatre matériaux de
l’étude. Nous montrons alors que les mesures sur la face et sur la tranche sont identiques. Nous met-
tons aussi en avant que les matériaux A et B sont similaires tandis que les matériaux C et D sont diffé-
rents en observant les courbes d’auto-échauffements.
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N
ous souhaitons présenter dans ce chapitre la modélisation du comportement cyclique du maté-
riau A par une approche phénoménologique couplée à un schéma d’homogénéisation permet-

tant de prendre en considération la distribution d’orientation des renforts.

Dans la première section, nous réalisons un état de l’art concernant les lois de comportement mé-
canique des matériaux polymères seuls et renforcés en se concentrant dans un premier temps sur
la description phénoménologique de la réponse mécanique. Ensuite, nous présentons les méthodes
d’homogénéisation en champs moyens permettant de prendre en compte les distributions d’orienta-
tion des fibres du matériau. Nous mettons ainsi en avant la complexité d’obtenir un modèle simple
décrivant aussi bien les phases de charges et de décharges tout en considérant l’anisotropie des ther-
moplastiques renforcés en fibres courtes, qui constitue un facteur d’ordre 1 pour la prédiction de la
réponse à une sollicitation mécanique macroscopique.

Nous présentons dans la deuxième section les machines d’essais et les systèmes d’acquisition uti-
lisés pour la génération de la base expérimentale réalisée avec les éprouvettes présentées dans le cha-
pitre 2.

La troisième section décrit l’analyse mécanique de chacun des essais de la base expérimentale
et permet de mettre en évidence plusieurs caractéristiques physiques du comportement cyclique du
matériau A. Ces analyses nous permettent de proposer dans la quatrième section une formulation
uniaxiale de la loi de comportement sans considérer la microstructure dans un premier temps. Nous
présentons ensuite une stratégie d’identification robuste permettant de déterminer les paramètres
des équations régissant le comportement cyclique non linéaire.

Enfin, les deux dernières sections proposent la généralisation tridimensionnelle du modèle dans le
cadre des matériaux standards généralisés et la stratégie de prise en compte de l’anisotropie du maté-
riau à partir des tenseurs d’orientation d’ordre deux aψ. Nous finissons par l’identification du modèle

tridimensionnel et par sa validation sur des champs de déplacements et de dissipation obtenus pour
des éprouvettes percées.
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4.1 Bibliographie

Dans cette section, nous réalisons un état de l’art des modèles permettant de simuler le compor-
tement mécanique des thermoplastiques renforcés en fibres courtes.

Dans un premier temps, nous nous focalisons sur le comportement mécanique dans un cadre
isotrope. L’idée est de comprendre et de représenter les mécanismes phénoménologiques présents
avant de complexifier le problème en y ajoutant l’influence de la microstructure.

Ensuite, nous étudions les stratégies développées dans la littérature pour prendre en compte l’ani-
sotropie au sein de ses modèles de comportement sans nécessairement réaliser une modélisation par
transition d’échelle.

4.1.1 Modélisation du comportement mécanique

4.1.1.1 Modélisation des matériaux polymères non renforcés

Dans un premier temps, nous souhaitons présenter quelques propositions de la littérature traitant
de polymères non renforcés. En effet, leur modélisation est généralement associée aux mécanismes
physiques responsables de la réponse phénoménologique et donc, de certains traits de comporte-
ment des composites associés.

Nous pouvons distinguer deux types de modélisations principales : la description du comporte-
ment avec la distinction des mécanismes en fonction des phases amorphe ou cristalline ou avec des
mécanismes non dissociés par phase.

4.1.1.1.1 Distinction des mécanismes en fonction des phases amorphe ou cristalline

η1 ηn

K1 Kn

Er

E

R

Phase cristalline Phase amorphe

Figure 4.1 – Illustration du modèle proposé
par DÉTREZ avec distinction des mécanismes
en fonction des phases amorphe ou cristal-
line [Dét08]

Dans la majorité des cas présentés, les auteurs
choisissent de mettre en parallèle un bloc décrivant
le comportement de la phase amorphe, qui est gé-
néralement élastique viscoélastique linéaire ou non
linéaire, et un bloc décrivant le comportement de
la phase cristalline, qui lui est généralement visco-
plastique endommageable [Dét08 ; Ayo10 ; Par09] (fi-
gure 4.1).

Ainsi, les modèles décrivent la réponse phéno-
ménologique du matériau avec un fondement sur
la compréhension physique des phénomènes mis
en jeu. Cependant, ces modèles possèdent générale-
ment un grand nombre de paramètres [Dét08 ; Ayo10]
et ne modélisent qu’imparfaitement les situations de
décharge mécanique [Dét08]. L’ajout de viscosité non
linéaire ou encore une différenciation des lois d’écou-
lement en charge ou en décharge [Col05 ; Ayo10] amé-
liorent ce dernier point.
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4.1.1.1.2 Mécanismes de déformation non associés à une phase

KICHENIN s’est intéressé dans ses travaux de thèse [Kic92] au comportement du polyéthylène à
température ambiante pour des chargements statiques de faibles niveaux de contrainte et de défor-
mation. Dans ce cadre d’étude, il n’est pas confronté aux phénomènes d’adoucissement et durcis-
sement du matériau. À l’aide d’essais TRR, il met en évidence le caractère découplé des mécanismes
visqueux et plastiques et propose un modèle dit « bi-couche », figure 4.2. Ajoutons également que pour
décrire les phénomènes visqueux non linéaires, KICHENIN utilise une branche de type Maxwell avec
inertie tandis que plusieurs auteurs [Lau11 ; Par09] préfèrent une loi de forme sinus hyperbolique se
référant à une loi d’Arrhenius citée comme décrivant fidèlement les phénomènes de plasticité cristal-
line [Arg05].

q1

q2 l

m1

k

m2

η

Forme inertielle de Maxwell :







m1q̈1 = f −k(q1 −q2 − l )

m2q̈2 = k(q2 −q1 − l )−ηq̈2

Figure 4.2 – Illustration du modèle proposé par KICHENIN dans [Kic92] sans distinction des
mécanismes en fonction des phases amorphe ou cristalline

BOISOT propose une autre approche pour modéliser un polyamide 11 [Boi09]. Elle est basée sur
une décomposition de la déformation en une composante élastique et une composante inélastique :
ǫ= ǫe +ǫi n . BOISOT précise qu’il choisit une limite d’élasticité suffisamment basse afin de ne pas avoir

à représenter les phénomènes visqueux découplés de la plasticité (au contraire de KICHENIN). HA-
MOUDA et al. adaptent cette idée en ajoutant une deuxième composante inélastique dans [Ham07].

η1

ηn

E1

En

Figure 4.3 – Schéma rhéologique du modèle
de LAURIN, CARRÈRE et MAIRE de type spec-
tral

LAURIN, CARRÈRE et MAIRE modélisent
le caractère visqueux non linéaire des ma-
tériaux polymères ou composites en posant
l’hypothèse qu’il est constitué non pas d’un
seul bloc visqueux, mais d’une multitude
de blocs viscoélastiques linéaires ayant des
temps caractéristiques répartis suivant un cer-
tain spectre [LCM07] . La plasticité est ainsi
vue comme une déformation viscoélastique
avec un temps caractéristique particulière-
ment grand par rapport à l’échelle de temps
étudiée. La non-linéarité est introduite notam-
ment au niveau de la définition du spectre des
temps caractéristiques. Ce modèle est particu-
lièrement intéressant pour décrire à la fois les
temps caractéristiques courts et longs des ré-
ponses visqueuses des matériaux polymères.
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Plus récemment, ILIONI et al. [Ili17] incorporent le bloc viscoélastique spectral à leur modélisation du
comportement d’un adhésif. Ils l’enrichissent en proposant une partition déviatorique et sphérique
du comportement viscoélastique.

4.1.1.2 Modélisation des matériaux thermoplastiques renforcés en fibres courtes

Intéressons nous désormais aux modèles phénoménologiques du comportement des thermoplas-
tiques renforcés en fibres courtes. De nombreux auteurs se sont intéressés à ces matériaux et la grande
majorité ont eu recours à des techniques d’homogénéisation pour prendre en compte l’influence
du renfort fibreux [Par09 ; And10 ; Lau11 ; Dra06 ; Bra10 ; Dog03; Mül16]. Cependant, nous retrouvons
quelques approches phénoménologiques qui s’inspirent le plus souvent des modélisations des ther-
moplastiques non fibrés.

Parmi eux, RÉMOND [Rém05] montre notamment l’incapacité des modélisations viscoélastiques
usuelles (Maxwell, Zener, Zener-Weber) à décrire la réponse cyclique pour des histoires de chargement
complexes sans prendre en compte des mécanismes spécifiques d’évolution de la microstructure no-
tamment pour les phases de décharge.

Dans [chaboche1997], chaboche1997 propose d’utiliser le modèle élasto viscoplastique unifié
pour les composites à matrice polymère présenté dans [Lem09]. Ce modèle décrit les phénomènes
visqueux avec une loi de Norton-Hoff et les phénomènes plastiques avec un écrouissage isotrope
accompagné de multiples écrouissages cinématiques. chaboche1997 préconise également d’utiliser
une limite d’élasticité suffisamment basse pour décrire les phénomènes viscoélastiques.

Phases fibre + matrice

Phase matricielle

Figure 4.4 – Schéma rhéologique du modèle
de ANDRIYANA

ANDRIYANA et al. ont proposé un modèle phé-
noménologique d’un thermoplastique renforcé en
fibres de verre courtes à 30% en masse [And10]. Leur
approche, formulée en grande déformation, suppose
que le matériau comprend une phase matricielle vis-
coélastique et une phase fibrée à laquelle est lié
un volume de matrice présentant un comportement
élastoplastique anisotrope. Ce modèle ainsi basé sur
la compréhension physique des mécanismes de dé-
formation permet de simuler avec précision la ré-
ponse cyclique non linéaire de leur matériau.

Plus récemment encore, LAUNAY a travaillé sur un
modèle permettant de décrire le comportement cy-
clique du PA66 en vue du développement d’un cri-
tère de fatigue pour application automobile [Lau11].
Le matériau ciblé, le PA66 chargé en fibres de verre
courtes, semble posséder certains traits de caractère
communs avec nos matériaux notamment concer-

nant le comportement visqueux non recouvrable sur les plus hauts niveaux de chargement.
Le modèle proposé, figure 4.5, permet de décrire de façon satisfaisante la réponse mécanique pour

des chargements complexes et/ou cycliques en modélisant des phénomènes élastique, viscoélastique
(sur deux échelles de temps) et viscoplastique à écrouissage cinématique sur la base d’une loi d’Ey-
ring. Cependant, la description de la décharge n’est pas entièrement satisfaisante pour les niveaux de
chargements élevés.

Plus récemment, LOPEZ et al. ont utilisé le modèle de comportement proposé par LAUNAY pour
modéliser le comportement d’un autre thermoplastique renforcé en fibres de verre discontinues. Le
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modèle se révèle alors efficace à la fois sur les phases de charges et celles de décharges pour des essais
de charge-décharge interrompus par des relaxations à différents niveaux de déformation [Lop17].

Viscoplasticité non-linéaire écrouissable

Viscoélasticité long terme

Viscoélasticité court terme

Élasticité avec adoucissement

Figure 4.5 – Illustration du modèle proposé par LAUNAY dans [Lau11]

4.1.1.3 Discussion

Nous avons passé en revue quelques approches phénoménologiques existantes pour décrire le
comportement des thermoplastiques fibrés ou plus généralement des polymères. Bien qu’une ap-
proche micromécanique puisse être envisagée, le cas des comportements non linéaires est plus dé-
licat à traiter et surtout lourd en temps calcul, donc peu compatible avec une application en bureau
d’étude industriel. Nous préférons donc explorer dans ces travaux l’approche phénoménologique dé-
veloppée pour des matériaux ayant un comportement de prime abord similaire au nôtre.

4.1.2 Prise en compte de l’anisotropie

La principale difficulté des approches phénoménologiques pour notre type de matériau est la prise
en compte des informations de la microstructure et notamment de la distribution d’orientation des
fibres. Comme nous venons de le voir, une approche de modélisation par transition d’échelle pour un
modèle non linéaire serait coûteuse en nombre de paramètres et en temps de calcul. Dans la volonté
de développer un outil industriel, nous voulons donc décrire le comportement mécanique à l’aide
d’une loi de comportement phénoménologique.

Notre matériau est un composite biphasé et il est nécessaire de prendre en considération la dis-
tribution d’orientation locale à l’aide des outils présentés section 2.1.2.2.1 page 21. Pour cela, certains
auteurs comme LAUNAY [Lau11] proposent d’utiliser une approche micromécanique pour déterminer
le tenseur de rigidité élastique en fonction de l’anisotropie locale. Dans ce paragraphe, nous présen-
tons les différentes approches possibles.

4.1.2.1 Approche micromécanique

Le matériau de l’étude est composé de deux phases. Une phase matricielle au comportement for-
tement non linéaire et une phase de renfort constituée de fibres courtes de carbone dont le compor-
tement peut être considéré comme parfaitement élastique. L’approche micromécanique consiste en
différents outils mathématiques et méthodes permettant de construire la réponse mécanique du ma-
tériau composite à un chargement macroscopique extérieur, à partir de la connaissance de la micro-
structure et des paramètres constitutifs de chaque phase. Il existe deux types d’approches d’homogé-
néisation : en champs complets et en champs moyens. La première permet d’obtenir l’état mécanique
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local de chaque phase du matériau ainsi que des interfaces. Cette approche est très coûteuse numéri-
quement et plus difficilement applicable dans le cadre industriel qu’une approche en champs moyens
permettant d’obtenir les chargements et réponses mécaniques moyennes de chaque phase. De ce fait,
nous nous focalisons dans cette étude uniquement sur les méthodes d’homogénéisation en champs
moyens [Bor01].

Toutes ces méthodes reposent sur la notion de Volume Élémentaire Représentatif (VER) défini
à une échelle de la matière dite mésoscopique, petite devant l’échelle macroscopique, mais suffi-
samment grande devant l’hétérogénéité du matériau pour pouvoir considérer la réponse mécanique
moyenne à cette échelle comme représentative de la réponse du matériau homogénéisé. Il est alors
défini un milieu fictif, dit homogène équivalent (MHE), de même géométrie que le VER hétérogène et
de même réponse mécanique globale.

4.1.2.1.1 Problème d’homogénéisation dans le cadre élastique

Le concept d’homogénéisation fait apparaître de manière duale la localisation des contraintes et
déformations. Ainsi, connaissant la déformation macroscopique imposée ǫ à un VER, nous pouvons

définir les déformations dans chaque phase :

ǫp =
1

Vp

∫

p
ǫ
(

x
)

dx = Ap : ǫ (4.1)

avec p représentant la phase (matrice ou fibre), Vp le volume occupé par la phase p et x un vecteur
donné. Le problème étant linéaire, nous pouvons déduire le tenseur de localisation Ap pour chaque
phase p. Nous pouvons alors définir la contrainte macroscopique σ tel que :

σ= Ceff : ǫ avec Ceff =
∑

p
fpCp : Ap (4.2)

avec Ceff le tenseur de rigidité homogénéisé, Cp le tenseur de rigidité par phase, fp la fraction volu-
mique par phase. Ainsi, la résolution du problème d’homogénéisation consiste à déterminer les ten-
seurs de localisation. En considérant un chargement à contrainte imposée, il s’agit alors de tenseurs
de concentration de contrainte [Dra06 ; Bor01].

Problèmes d’Eshelby et modèle haute-dilution

Considérons une inclusion I de forme ellipsoïdale noyée dans une matrice élastique infinie et ho-
mogène Ω dont le module élastique est égal à celui de l’inclusion, figure 4.6a. L’inclusion possède une
déformation imposée libre uniforme ǫL (dilatation thermique par exemple). ESHELBY a alors montré

que la solution du champ de déformation de l’inclusion ǫI est aussi homogène et linéairement liée à

ǫL par le tenseur d’Eshelby Se dépendant du module du milieu Ω de la forme et de l’orientation de

l’inclusion [Esh57] :
ǫI = Se : ǫL (4.3)

Considérons maintenant le cas où le module élastique de l’inclusion CI est différent de celui de
la matrice homogène CΩ, figure 4.6b. Le milieu Ω est soumis à une déformation uniforme ǫ à l’infini.

Dans ce cas, la déformation de l’inclusion dépend linéairement de la déformation imposée ǫ [Esh61] :

ǫI = AI : ǫ (4.4)
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Ω

I

Chargement imposé

(a) – Problème d’Eshelby à inclusion homo-
gène

Ω

I

Chargement imposé

(b) – Problème d’Eshelby à inclusion hétéro-
gène

Figure 4.6 – Illustration des problèmes d’Eshelby à inclusion homogène et hétérogène

avec AI le tenseur de localisation tel que :

AI = [I+H : (CI −CΩ)]−1 (4.5)

avec H le tenseur de Hill, décrivant la réaction de la matrice sur la fibre et définit par H = CΩ :
(

Se−1 − I
)

.

Dans le cas d’un composite comportant une faible fraction volumique de fibres et en considérant
qu’elles sont toutes isolées et éloignées les unes des autres avec des propriétés géométriques iden-
tiques, ce résultat peut être utilisé pour construire la loi de comportement homogénéisée reliant les
contraintes σ et déformations ǫ macroscopiques tel que :

σ=
[

CΩ+ f I (CI −CΩ) : AI

]

: ǫ (4.6)

avec f I la fraction volumique de fibres ne devant pas théoriquement excéder quelques pour cent
[Bor01]. Ce modèle est communément appelé haute dilution et nous notons son tenseur d’élasticité
homogénéisé : Ceff

HD = CΩ+ f I (CI −CΩ) : AI.

Interactions entre les inclusions : modèle de Mori et Tanaka, de Ponte Castañeda et Willis
et autocohérent

Si nous considérons maintenant une fraction volumique de motif morphologique représentatif 1 f I

plus élevée, des interactions entre les inclusions seront présentes, les soumettant à un champ effectif
moyen résultant du chargement macroscopique et de ces effets d’interaction.

MORI et TANAKA proposent une approche simple basée sur la considération d’une fraction volu-
mique FI d’inclusions de même forme sphéroïdale et de même orientation dans une matrice infinie.
Cette fraction volumique d’inclusions FI peut éventuellement être décomposée en sous-famille d’in-

clusions de fraction volumique f
j

I de rigidité C
j
I tel que FI =

∑

j f
j

I avec j un entier dénombrant la
quantité de sous-familles d’inclusions. Le principe d’homogénéisation de Mori-Tanaka repose sur la
détermination d’une inclusion ellipsoïdale unique équivalente noyée dans la matrice supposée infi-
nie pour chaque famille d’inclusions. Nous supposons alors que cette inclusion est soumise au champ
de déformation homogène moyen dans la matrice [Mor73].

1. Inclusions de mêmes forme, orientation et géométrie
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En notant Ceff
MT le tenseur effectif de Mori-Tanaka et en considérant une famille unique d’inclu-

sions, il est possible d’écrire la formulation suivante :

Ceff
MT = CΩ−

[

(CΩ−CI)−1 − (1−FI )Se : CΩ
−1

]−1

FI
(4.7)

ou sous une autre forme :
(

Ceff
MT +H

)−1
= 〈(Ci +H)−1〉 (4.8)

avec i représentant chacune des phases et 〈·〉 l’opérateur moyenne.

La généralisation de la méthode de Mori-Tanaka pour des inclusions de formes diverses fait ap-
paraître la nécessité de préciser la distribution spatiale des inclusions. CASTAÑEDA propose une ap-
proche pour prendre en compte cette nécessité. Nous la noterons PWC. Par rapport au modèle de
Mori-Tanaka, celui-ci permet de considérer des facteurs de forme et des distributions d’orientation
d’inclusions de modules différents, en faisant intervenir la répartition spatiale explicitement. Dans la
situation d’une distribution isotrope du centre des inclusions [Cas95], le module effectif Ceff

PCW
est écrit

sous la forme suivante :

Ceff
PCW = CΩ+

[

(

f I (CI −CΩ) : (H+CI)−1 : CΩ : Se−1
)−1

−Se
d
−1

]−1

(4.9)

avec Se
d

le tenseur d’Eshelby associé à une particule sphérique.

Pour des particules sphériques et distribuées de façon isotrope, BENVENISTE propose une inter-
prétation physique selon laquelle chaque inclusion se comporte comme si elle était isolée dans une
matrice infinie subissant à l’infini la déformation effective moyenne de la matrice et non le charge-
ment macroscopique comme proposé dans le modèle Haute Dissolution [Ben87]. Pour les compo-
sites renforcés en fibres courtes, de nombreux auteurs s’inspirent des travaux de BENVENISTE et pro-
posent l’utilisation du modèle de Mori-Tanaka en remplaçant l’utilisation du tenseur d’Eshelby pour
des inclusions sphériques avec un tenseur d’Eshelby calculé pour des inclusions ellipsoïdales [Che96 ;
Dra06 ; Pie06a ; Tan84 ; Lau11]. Dans ce cas, l’approche PWD n’est plus utilisable.

La troisième méthode principale d’homogénéisation est celle nommée autocohérente. Cette ap-
proche, initialement introduite par HILL pour les polycristaux, consiste à considérer chaque phase
du matériau comme une inclusion ellipsoïdale en interaction avec une matrice fictive, homogène et
infinie possédant le comportement du milieu homogénéisé recherché caractérisé par Ceff. La détermi-
nation de Ceff

AC
s’effectue donc par itération. Bien qu’elle soit plus adaptée à la description des agrégats,

certains auteurs ont appliqué cette homogénéisation à des matériaux composites renforcés en fibres
courtes [Mül16 ; Cho80].

Distribution d’orientation

Les méthodes d’homogénéisation élastiques présentées dans la section précédente s’appliquent
à des familles d’inclusions de même forme et même orientation. Cependant, dans le chapitre 2, nous
avons mis en évidence que le procédé de mise en forme de matériau thermoplastique renforcé en
fibres courtes implique l’obtention d’une distribution d’orientation. Deux approches se démarquent
dans la littérature.

La première approche est basée sur le fait que nous pouvons utiliser les méthodes d’homogénéisa-
tion proposées par Mori-Tanaka ou PCW en considérant n phases d’inclusions d’orientation identique
dans chaque phase et une phase matrice. Cependant, dans les deux cas, avec un grand nombre de fa-
milles d’inclusions, nous finirons par perdre la symétrie du tenseur des rigidités effectif Ceff [Fer91 ;
Sch01].
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D’abord proposée par ADVANI puis formalisée par CAMACHO [Adv87 ; Cam90], la deuxième ap-
proche consiste à appliquer une procédure d’homogénéisation en deux étapes : 1) à partir du compo-
site anisotrope, plusieurs phases unidirectionnelles sont extraites et leurs propriétés de raideurs cal-
culées à partir d’un des schémas d’homogénéisation présentés précédemment. Généralement, les au-
teurs choisissent l’emploi de la procédure de Mori-Tanaka. 2) Les propriétés macroscopiques sont en-
suite pondérées par la distribution d’orientation [Dog05 ; Dra06 ; Lau11 ; Mle99a; Car17 ; Lil98 ; Oua07],
figure 4.7. Bien qu’il soit possible de calculer le tenseur des souplesses moyen Seff (borne de Reuss) ou
le tenseur de localisations effectif, certains auteurs comme LAUNAY ont mis en évidence que le cal-
cul du tenseur des raideurs effectif Ceff en moyennant les tenseurs unidirectionnels CUD pondérés
par la distribution d’orientation (borne de Voigt) donne de meilleures prédictions [Lau11]. Ainsi, nous
avons :

Ceff =
∫

V
CUD (

θ,φ
)

ψ
(

θ,φ
)

dv (4.10)

avec V le volume macroscopique considéré ; θ,φ etψ respectivement les deux angles décrivant l’orien-
tation et ψ la densité de probabilité d’orientation d’une fibre (voir section 2.1.2.2.1 page 21) ; CUD

le tenseur de raideur effectif de chaque sous-composite unidirectionnel calculé durant la première
étape.

Cependant, dans la section 2.1.2.2.1, nous avons montré que, d’un point de vue industriel, nous
n’avons pas accès à la fonction de distribution d’orientation (θ,φ) →ψ(θ,φ), mais à ses moments sta-
tistiques pairs d’ordre deux et quatre respectivement notés aψ et Aψ, sachant que le moment d’ordre

quatre est obtenu par extrapolation du moment d’ordre deux par l’intermédiaire des équations de
fermeture.

Rappelons que, pour réaliser une moyenne tensorielle, il est suffisant et nécessaire de connaître
les tenseurs d’ordre n et inférieurs, les travaux de TANDON et ADVANI montrent que nous pouvons
approximer l’équation 4.10 par la suivante [Tan84 ; Adv87] :

Ceff = K1Aψ+K2

(

aψ⊗ I + I ⊗aψ
)

+K3D
(

aψ, I
)

+K4K+2K5I (4.11)

avec,

K1 =C UD
1111 −2C UD

1122 +C UD
2233 −4C UD

1212 +2C UD
2323

K2 =C UD
1122 −C UD

2233

K3 =C UD
1212 −C UD

2323

K4 =C UD
2233

K5 =C UD
2323

(4.12)

Cette formulation 4.11 est employée par plusieurs auteurs pour décrire l’anisotropie de la partie élas-
tique pour la modélisation du comportement des composites renforcés en fibres courtes [Dra06 ;
Lil98 ; Mle99a; Lau11 ; Lau+13 ; RDG08].

4.1.2.1.2 Problème d’homogénéisation dans le cadre de la viscoélasticité linéaire

Certains auteurs souhaitent rendre leur modélisation de la ou des viscoélasticité(s) linéaire(s) dé-
pendante de l’anisotropie [Lév04 ; Pie06a]. Dans ce cas, il est possible d’exprimer la loi viscoélastique
linéaire sous la forme :

σ(t ) = G(t ) : ǫ (t = 0)+
∫t

0
G(t −τ) : ǫ̇(τ)dt (4.13)

avec t représentant la variable temporelle et τ une variable scalaire homogène à un temps.
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0) 1) 2)

Figure 4.7 – Illustration de l’homogénéisation en deux étapes : 0)décomposition en composites
UD, 1) évaluation des propriétés de chaque composite UD avec la méthode de Mori-Tanaka, 2)
calcul des propriétés macroscopiques en moyennant les raideurs des composites UD pondérés
par la distribution d’orientation. Inspirée de DOGHRI, [Dog05]

En se plaçant dans le domaine de Laplace-Carson définit par :

F : f →F ( f ) = f ∗

f ∗ : p → f ∗(p) = p
∫+∞
−∞ f (t )e−pt d t

(4.14)

nous pouvons alors exprimer l’équation dans le domaine temporel 4.13 sous la forme :

σ∗(p) = G∗(p) : ǫ∗(p) (4.15)

Nous reconnaissons alors la forme d’équation traitée dans le cas de l’élasticité et les outils présen-
tés précédemment peuvent s’appliquer dans le domaine de Laplace-Carson. Le retour dans l’espace
temporel se fait par transformée inverse de Laplace et nous obtenons alors l’homogénéisation des
paramètres viscoélastiques linéaires qui dépendent de la distribution d’orientation des inclusions du
matériau.

Cependant, notons que certains auteurs comme LAUNAY conservent des blocs viscoélastiques iso-
tropes en montrant que les paramètres visqueux ne sont pas dépendant de la distribution d’orienta-
tion au premier ordre [Lau11].

4.1.2.1.3 Extensions aux comportements non linéaires

L’homogénéisation des comportements non linéaires fait l’objet de nombreux travaux actuels.
Nous présentons ici seulement quelques principes, ce domaine étant vaste et les approches com-
plexes. L’idée à la base des méthodes d’homogénéisation est de se ramener à une formulation équiva-
lente au cas de l’élasticité linéaire afin de pouvoir utiliser les outils précédemment décrits.

Une famille de méthodes repose sur la méthode Transformation Field Analysis formalisée par
DVORAK [Dvo92]. L’idée est de supposer les déformations non linéaires uniformes par phase. Nous
pouvons ainsi définir une déformation libre au sens du problème d’Eshelby et donc utiliser les outils
précédemment présentés. Les déformations non linéaires évoluent ensuite de façon incrémentale en
fonction des modèles de comportement de chaque phase. L’inconvénient principal de cette méthode
est d’induire une forte surestimation de la raideur du matériau homogène. Les méthodes contournant
ce problème par extension de cette méthode sont souvent numériquement lourdes et ne conviennent
pas à l’analyse de structures de champs microstructuraux [Mic03].

La méthode tangente incrémentale consiste à homogénéiser les opérateurs tangents linéaires phase
par phase à chaque incrément de calcul en utilisant les méthodes d’homogénéisation classiques. Pour
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cela, elle se base sur la relation entre les taux de déformation et de contrainte, définis phase par phase
de la façon suivante [Hil65a; Dog03 ; Mas99 ; Oua07] :

σ̇= Ctg
(

ǫ
)

: ǫ̇ (4.16)

La méthode sécante repose sur le même principe. Un opérateur linéaire sécant relie la contrainte et
la déformation dans chaque phase à chaque instant t . Les procédures d’homogénéisation sont alors
appliquées à cet opérateur sécant [Li97 ; Li98 ; Bra10 ; Cas06].

Aussi, comme dans le cas de la viscoélasticité linéaire présentée dans le paragraphe 4.1.2.1.2, cer-
tains auteurs comme PIERARD et DOGHRI proposent de se placer dans le domaine de Laplace-Carson
afin de se ramener à des cas linéaires exploitables dans cet espace avec les outils d’homogénéisation
linéaires classiques [Lév04; Pie06a; Pie07].

4.1.2.1.4 Problème d’homogénéisation dans le cadre plastique

La distribution d’orientation des fibres influe également sur les caractéristiques viscoplastiques
et/ou plastiques [Lau11 ; Hil48; Bar05 ; Del96]. Nous allons traiter succinctement les principales ap-
proches employées dans la littérature.

Dans la littérature, plusieurs approches d’intégration de l’anisotropie de la partie plastique et/ou
viscoplastique sont présentées et s’inspirent généralement des travaux de HILL [Hil48]. Ces travaux
proposent de remplacer la contrainte équivalente de Von Misès par une contrainte sous la forme (en
utilisant la notation de Voigt) :

σeq =
√

σ
p

: H : σ
p

avec H =































(F +H) −F −H 0 0 0

−F (G +H) −G 0 0 0

−H −G (H +G) 0 0 0

0 0 0 2L 0 0

0 0 0 0 2M 0

0 0 0 0 0 2N































(4.17)

avec F , G , H , L, M et N des coefficients scalaires d’anisotropie. Dans le cas déviatorique, cette relation

devient σeq =

√

dev

(

σ
p

)

: H : dev

(

σ
p

)

avec :

H =































2F −G +2H 0 0 0 0 0

0 2F +2G −H 0 0 0 0

0 0 −F +2G +2H 0 0 0

0 0 0 2L 0 0

0 0 0 0 2M 0

0 0 0 0 0 2N































(4.18)

L’utilisation au sein d’une norme impose que le tenseur d’ordre quatre H soit défini positif et symé-
trique. Cette approche est utilisée et généralisée par différents auteurs [Tar12 ; Bar05 ; Oll03 ; Lop09 ;
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Kai11 ; Lau11]. LAUNAY propose la forme suivante de tenseur HLau pour décrire le comportement vi-
scoplastique d’un polyamide 66 chargé en fibre de verre :

HLau =































(1−a1)k H 1122 H 1133 0 0 0

H 1122 (1−a2)k H 2233 0 0 0

H 1133 H 2233 (1−a3)k 0 0 0

0 0 0
( 2

3

)k−1
0 0

0 0 0 0
( 2

3

)k−1
0

0 0 0 0 0
( 2

3

)k−1































(4.19)

avec H 1122 = 1/2
(

(1−a3)k − (1−a2)k − (1−a1)k
)

, et de même pour H 1133 et H 2233 par permutation
circulaire. Les ai , ∀i ∈ �1,3� représentent les valeurs propres du tenseur d’orientation d’ordre deux
aψ présenté section 2.1.2.2.1 page 21. Le tenseur HLau respecte la symétrie, est défini positif et est

équivalent à la norme de Von Misès dans le cas d’une distribution isotrope. Cette formulation conduit
à une contrainte équivalente plus élevée dans le cas où les fibres sont majoritairement transverses à
la direction de sollicitation, conformément aux observations expérimentales. Le paramètre k est un
coefficient matériel réel compris entre 0 et 1. Il permet de décrire la sensibilité de la réponse plastique
à la microstructure [Lau11].

Certains auteurs proposent d’étendre ce type de formulation à des critères non déviatoriques avec
une dépendance à la pression hydrostatique [Tsa71].

Pour considérer l’anisotropie d’un écrouissage cinématique, certains auteurs comme DELOBELLE

proposent de remplacer les scalaires C et γ de la loi d’Armstrong-Frederick par des opérateurs tenso-
riels d’ordre quatre [Del96]. Cela permet d’obtenir une description fine du comportement non linéaire
anisotrope de l’écrouissage, mais présente l’inconvénient d’avoir un grand nombre de paramètres
matériaux à identifier sur des essais complexes. LAUNAY propose une autre stratégie en modifiant la
formulation de l’équation d’évolution de la variable d’écrouissage α :

α̇=−ṗ
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(4.20)

Cette formulation permet de conserver les paramètres identifiés avec les essais unidirectionnels tout
en prenant en compte la dépendance de la contrainte asymptotique par rapport à la distribution
d’orientation pour une vitesse de sollicitation donnée [Lau11].

4.1.3 Discussion

Dans cet état de l’art, nous avons rappelé différentes approches phénoménologiques et micromé-
caniques permettant de modéliser le comportement mécanique des thermoplastiques renforcés en
fibres courtes. Nous présentons dans la suite une analyse critique de chacune des méthodes dans le
cadre de notre application industrielle de calculs de structure.

L’approche phénoménologique possède l’avantage d’être relativement facile à intégrer dans les
codes de calcul par éléments finis. De nombreux auteurs proposent des modèles de comportement
de matrices thermoplastiques semi-cristallines respectant le cadre des matériaux standard générali-
sés et donc respectant les principes généraux de la thermodynamique. Dans certains cas, ces modèles
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peuvent être étendus aux composites à matrice thermoplastique [Lau11 ; Dro03 ; Dro05; Dro13]. Le
matériau composite est alors considéré comme homogène en dépit des fortes hétérogénéités de pro-
priétés mécaniques entre les phases. La principale difficulté de ces approches réside alors dans la
prise-en-compte de l’anisotropie du matériau.

L’approche micromécanique propose un modèle entièrement multi échelle où le comportement
macroscopique du composite est déterminé à partir de l’homogénéisation de la réponse mécanique
de chacune des phases. Ces modélisations permettent l’accès aux grandeurs moyennes voire même
au moment d’ordre deux par phase des grandeurs mécaniques locales, chaque phase étant considérée
comme isotrope. Le lien fort entre la microstructure et la réponse mécanique de ces modèles permet
d’intégrer nativement l’influence de la distribution d’orientation et les schémas d’homogénéisation
de plus en plus sophistiqués permettent désormais l’emploi de lois de comportement non linéaires
et de décrire certaines interactions fibres/matrice. Notons cependant que pour la majorité des ma-
tériaux, le comportement de la matrice est différent lors de l’ajout d’inclusions (modification de la
morphologie cristalline par exemple). Cela implique généralement de devoir réaliser une identifica-
tion inverse des paramètres matériaux. Il en est de même pour les propriétés des interfaces entre les
différentes phases. Ajoutons enfin que le principal inconvénient de ces modélisations réside dans leur
complexité et dans le coût numérique associé au grand nombre de paramètres matériaux à identifier.
Ainsi, cette forme de modélisation est difficilement utilisable d’un point de vue industriel.

Ces deux approches peuvent cependant être complémentaires comme proposé par LAUNAY. Dans
ses travaux, il construit une loi de comportement phénoménologique décrivant la réponse cyclique
d’un matériau polyamide 66 chargé en fibres de verre courtes [Lau11]. Cette modélisation permet ainsi
l’implantation d’une loi fortement non linéaire dans un code de calcul par éléments finis. La gestion
de l’anisotropie sur les parties élastiques et viscoplastiques est réalisée à partir de la connaissance des
tenseurs d’orientation d’ordre deux et des méthodes classiques d’homogénéisation.

Dans la suite de ce manuscrit, notre objectif sera de définir une loi de comportement inspirée des
travaux de LAUNAY à mi-chemin entre les approches phénoménologiques et micromécaniques.

4.2 Génération d’une base de données mécanique

4.2.1 Outils expérimentaux

Dans ce paragraphe, nous allons présenter les machines et moyens d’acquisitions utilisés durant
toute l’étude pour la caractérisation mécanique et thermomécanique de nos matériaux.

4.2.1.1 Machines d’essais

Nous avons principalement utilisé trois machines. Leur choix a été motivé par les besoins en
termes de capacité d’effort, de qualité d’asservissement, de fréquence d’utilisation et de disponibi-
lité au sein du laboratoire iRDL.

Machine de traction dynamique INSTRON® (modèle 1342) 100kN

Machine de fatigue hydraulique équipée d’une cellule d’effort de 100kN et de mors hydraulique. Elle
permet de réaliser des essais quasi statiques et cycliques jusqu’à une fréquence de 2H z pour nos
éprouvettes. Principalement utilisé pour les essais de fatigue et les éprouvettes de 8mm d’épaisseur.
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Machine de traction/torsion électrodynamique BOSE®

Machine ElectroForce® 3330 dotée d’un moteur linéaire électromagnétique, d’une cellule d’effort de
3.2kN et de mors mécaniques. Principalement utilisée pour les essais de comportement et cycliques
jusqu’à 5H z sur éprouvettes amincies en raison de la capacité de charge.

Machine de traction électrodynamique INSTRON® E10000

Machine de traction dynamique possédant la technologie ElectroPulse développée par INSTRON®.
Mors pneumatiques et mécaniques. Elle possède un assistant de réglage de l’asservissement perfor-
mant et permet d’obtenir des pilotages très précis en effort comme en déplacement pour des fré-
quences allant jusqu’à 5H z pour des efforts jusqu’à 10kN . Principalement utilisée pour les essais cy-
cliques et de comportement sur les éprouvettes jusqu’à 4mm d’épaisseur.

4.2.1.2 Systèmes d’acquisition

Lors de la réalisation de nos essais, l’acquisition des efforts est réalisée par les cellules d’effort
(classe 0.5) des machines utilisées. Leurs calibrations ont été vérifiées avant de débuter les campagnes
d’essais. L’acquisition des déplacements et déformations est réalisée de deux façons : par corrélation
d’images, aussi souvent que possible et par extensométrie à couteaux.

4.2.1.2.1 Corrélation d’images

Dans le chapitre 2 section 2.4 page 36, nous avons montré la difficulté d’obtenir de véritables
éprouvettes de caractérisation mécanique homogène pour notre matériau en raison du procédé d’ob-
tention des éprouvettes par usinage de plaques injectées. Ainsi, bien que les éprouvettes amincies
améliorent ce critère d’homogénéité dans l’épaisseur, il peut demeurer quelques hétérogénéités de
surface. De même, pour des orientations de renfort ayant une orientation autre que 0° ou 90° par rap-
port à la direction de sollicitation, une mesure scalaire ne pourrait pas représenter correctement des
déplacements dont les directions principales ne sont pas colinéaires avec la direction de chargement.
Pour ces situations, une mesure de champs joue un rôle primordial.

Parmi les différentes techniques de mesure de champs utilisées [Pet82 ; Chu85 ; Dou00; Ber01 ;
Lag06] la corrélation d’images est un moyen intéressant dans notre situation. Elle est rapide à mettre
en place, non intrusive et permet d’obtenir des champs de déplacement précis. De ce fait, nous l’uti-
lisons de deux façons :

1) Nous effectuons un suivi complet de l’essai avec une fréquence d’acquisition nous permet-
tant d’avoir suffisamment de points pour observer les mécanismes de déformation en jeu. Si
l’homogénéité des déplacements dans la zone utile le permet, nous obtenons ensuite une dé-
formation vectorielle temporelle en moyennant les déformations dans la direction de sollicita-
tion. Nous avons ainsi une mesure comparable à celle obtenue par l’extensométrie à couteaux.

2) Certains essais complexes sont très longs (plusieurs heures). Ne disposant pas encore d’outils
permettant la gestion de l’acquisition des photos en fonction de l’évolution du gradient de dé-
placement et non d’une donnée temporelle, nous ne pouvons pas nous permettre de faire une
acquisition suffisamment complète pour obtenir une courbe traction/déformation exploitable
du point de vue de la caractérisation mécanique. Le stockage de données et le temps de trai-
tement seraient alors déraisonnables. Dans ce cas, nous réalisons une acquisition d’images à
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une fréquence ne nous faisant pas excéder 1000 images afin d’avoir quelques points de compa-
raison entre les données bidimensionnelles et celles obtenues par extensométrie à couteaux.
Cela nous permet également de vérifier l’homogénéité des champs de déplacement.

Matériels

L’acquisition est réalisée avec une Retiga™ 6000 de la marque QImaging. Ce modèle dispose
d’un capteur de 16mm de diagonal avec une résolution maximale de 6.05M pi xel s et un pitch de
4.54µm. La haute sensibilité nous permet de réduire fortement le temps d’ouverture du capteur dans
de bonnes conditions d’éclairage. Associée à un objectif Nikon ED AF MICRO NIKKOR 70-180mm
1 :4.5-5.6 D, nous pouvons observer avec précision des zones de faibles dimensions comme la tranche
de nos éprouvettes.

Préparation des échantillons

Afin d’utiliser la méthode de corrélation d’images, la surface de l’échantillon observée doit possé-
der une texture habituellement appelée mouchetis 2. Comme illustrée sur la figure 4.8a, cette texture
est un ensemble de marqueurs ponctuels de taille petite et variable observés en niveaux de gris. Nous
pouvons l’obtenir de diverses façons : par interférence d’une source lumineuse cohérente, nous par-
lons alors de granularité laser [Pet82 ; Che92]. Cette méthode apparue dès les débuts de la corrélation
d’images tend à disparaître par souci de simplicité. Par application de gouttelettes de peinture noire
et blanche [Bru89] ou par impression de type toner [Sut99].

La qualité du mouchetis peut être mesurée par plusieurs facteurs, notamment par l’entropie de
Shannon : plus elle est élevée pour une image moins l’erreur moyenne d’estimation des déplacements
sera importante [Liu15; Cra13]. La distribution de tailles des marqueurs est aussi un gage de précision
de la mesure tout en notant qu’ils doivent être le plus fin possible [Cra13]. L’histogramme des niveaux
de gris de l’image doit également montrer un bon contraste c’est-à-dire qu’il doit être bien réparti sur
l’ensemble des 256 niveaux de gris et non concentré à un certain endroit [Dou00].

Notons également que certains auteurs proposent l’utilisation de revêtements déformables pour
améliorer la précision de l’estimation par rapport à un mouchetis non déformable dans le cas parti-
culier des grandes déformations [Bar12].

Durant notre étude, nous avons employé la méthode de réalisation du mouchetis à partir de spray
aérosol de peinture en utilisant trois couleurs : noire, blanche et grise (noir de carbone). Par applica-
tions successives et répétées en incidence directe de chacune des couleurs, nous arrivons à obtenir un
revêtement adhésif au support, homogène, régulier possédant des marqueurs de différentes tailles ré-
partis aléatoirement. L’histogramme figure 4.8b montre également que, sur la surface de l’éprouvette,
le contraste de l’image permet d’appliquer la méthode de corrélation d’images.

Synchronisation des images

Afin de synchroniser les images aux différentes variables d’acquisition machine comme l’effort,
le déplacement traverse ou encore le déplacement de l’extensomètre à couteaux, nous avons mis en
place, avec l’aide de Frédéric MONTEL, ingénieur de recherche à l’iRDL, un système de communi-
cation synchronisé entre la machine d’essai et la caméra par l’intermédiaire d’un boîtier piloté par

2. Précisons que des méthodes de corrélation d’images fonctionnent aussi à partir d’une grille tracée sur l’échantillon
[Gol95]. Cette méthode possède l’avantage de ne pas cacher la microstructure pour l’étude des phénomènes présents dans
les matériaux fortement hétérogènes. Cependant, la précision spatiale est souvent moins importante pour une mise en œuvre
plus complexe. N’étant donc pas totalement adaptée à notre étude, nous ne parlerons pas de cette méthode plus longuement.
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(a) – Exemple de mouchetis réalisé sur une
éprouvette percée
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(b) – Histogramme des niveaux de gris de la
surface de l’éprouvette associés à l’image 4.8a

Figure 4.8 – Illustration des mouchetis réalisés et utilisés dans notre étude : exemple et histo-
gramme des niveaux de gris associé

LABVIEW 3, figure 4.9. Le principe est simple : la caméra est paramétrée pour une fréquence d’ac-
quisition et un temps d’ouverture donnés. À chaque ouverture du capteur et pendant toute sa durée,
un signal trigger est envoyé au boîtier d’acquisition qui enregistre les grandeurs machines à l’ouver-
ture, à la fermeture et en moyenne sur la durée de l’ouverture du capteur. À la fin de l’acquisition, ces
données sont sauvegardées dans un fichier texte pouvant être traité par la suite.

L’enregistrement des données machines à l’ouverture, à la fermeture et en moyenne durant le
temps d’ouverture, nous permet de nous assurer que l’image correspond bien à un instant où la varia-
tion des différentes grandeurs acquises reste négligeable. L’exemple de la variation de l’effort durant
l’ouverture du capteur est illustré figure 4.10. Dans le cas contraire, nous pourrions obtenir, notam-
ment pour les essais cycliques, des courbes contraintes/déformations biaisées (courbes enveloppes
de la variable acquise aux moments de l’ouverture et de la fermeture). Pour éviter ce problème, plus
la vitesse de sollicitation est élevée, plus nous devons diminuer le temps d’exposition. Pour cela, nous
sur-éclairons symétriquement 4 notre échantillon avec des lampes LED.

Post-traitement et corrélation des images

Le post-traitement des images acquises est réalisé avec l’outil NCORR 5, un programme de corréla-
tion d’images (DIC analysis) bidimensionnel open source développé sous MATLAB par Justin BLABER

et Antonia ANTONIOU de l’institut Georgia Tech [Bla15 ; Gha16 ; Har14]. L’algorithme utilisé par NCORR

pour la corrélation d’images est basé sur le réseau RG-DIC développé par PAN [Pan12] qui est robuste
et numériquement efficace. Il améliore notamment l’estimation des déplacements dans le cas des
grandes perturbations. Les paramètres de calcul ont été choisis de façon à minimiser le bruit de l’esti-
mation des déplacements en fonction de la réponse de notre matériau pour des hypothèses de petites
perturbations et d’analyse continue. Les déformations de Green-Lagrange sont ensuite calculées à

3. LABVIEW est un logiciel de développement de systèmes pour les applications de test, de mesure et de
contrôle/commande, et permet d’accéder rapidement au matériel et aux informations sur les données. Distribué par NATIONAL

INSTRUMENT. http://www.ni.com/fr-fr/shop/labview.html

4. Un éclairage non symétrique induirait des zones d’ombre et donc un contraste non homogène sur l’ensemble de l’image
traitée. Il en résulterait des imprécisions et erreurs lors du calcul de corrélation.

5. http://www.ncorr.com
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Figure 4.9 – Illustration du dispositif de corrélation d’images
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Figure 4.10 – Illustration des précautions expérimentales pour l’acquisition des images. Pour
avoir une courbe contraintes/déformations pertinente, nous devons nous assurer que ∆F reste
faible. Il en est de même pour les autres grandeurs synchronisées. Pour cela, quand nous ne pou-
vons pas influer sur la vitesse de variation des grandeurs considérées, il faut diminuer au maxi-
mum le temps d’exposition.
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avec u1, u2 tel que u =
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 et E11, E12, E22 tel que EGL =
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 où 1 et 2 représentent les

axes principaux de l’image et en l’occurrence du chargement.

Bien que NCORR fournisse un outil de visualisation des résultats, notons également l’existence
de l’outil NCORR POST 6 développé par Václav NEŽERKA à l’université technique tchèque de Prague
[NEŽ14]. Cet outil est complémentaire de NCORR est permet notamment plus d’options d’affichage.

4.2.1.2.2 Extensométrie à couteaux

Extensomètre INSTRON® 2620-601

Extensomètre à couteaux utilisé avec la machine INSTRON® 1342. Mesure de déformation axiale.
Base de mesure 12.5±5 mm. Fréquence maximale d’utilisation 50H z.

Extensomètre EPSILON®

Extensomètre à couteaux modèle 3442-010M-020-LHT utilisé avec la machine BOSE® 3330. Mesure
de déformation axiale. Base de mesure 10+2/-0.5mm. Fréquence maximale d’utilisation 50H z.

Extensomètre INSTRON® 2620-603

Extensomètre à couteaux utilisé avec la machine INSTRON® E10000. Mesure de déformation axiale.
Base de mesure 10 ±5 mm. Fréquence maximale d’utilisation 100H z.

4.2.2 Base de données expérimentale

Une première base expérimentale a été réalisée en s’inspirant des travaux de LAUNAY, [Lau11]. En
effet, il met en avant que certains traits de comportement phénoménologique sont mis en avant par
un ensemble de trois essais complexes : anhystérétique (ANH), fluage-recouvrance-cyclique (FRC)
et traction-relaxation-recouvrement (TRR) visibles sur la figure 4.11. Le PA66 renforcé en fibres de
verre courtes, étudié dans ses travaux, semblant de prime abord avoir un comportement similaire
à notre matériau A, nous avons réalisé ces essais sur nos éprouvettes complètes de géométrie G1.
Nous avons également réalisé des essais de traction et compression monotone à différentes vitesses
de chargement et des essais cycliques à différentes amplitudes et fréquences. Cette première base
de données sur éprouvette complète a pour vocation de mettre en évidence les blocs de modélisation

6. http ://mech.fsv.cvut.cz/ nezerka/DIC/index.htm
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nécessaires à la description du comportement phénoménologique de notre matériau, mais ne permet
pas de le caractériser (voir chapitre 2 section 2.4.3 page 38).
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Figure 4.11 – Visualisation de la base expérimentale des essais complexes

Dans les paragraphes à venir, nous allons reprendre les résultats obtenus pour ces différents types
d’essais et réaliser les premières hypothèses concernant les éléments de modélisation nécessaires.

4.3 Analyse de la réponse mécanique

Dans cette section, nous détaillons le protocole expérimental et nous analysons les résultats des
essais présentés figure 4.11. Cela nous permettra de dégager les traits de comportement de notre ma-
tériau A et de proposer une loi de comportement phénoménologique.

Dans cette section, nous montrons quelques résultats obtenus lors de nos campagnes d’essais.
Nous avons pris soin de vérifier la répétabilité des phénomènes observés en fonction de l’orientation
et de la position de prélèvement des éprouvettes. Pour alléger la présentation des résultats, nous pren-
drons uniquement les résultats obtenus pour une éprouvette par type d’essais, en variant la position
et l’orientation de prélèvement, pour appuyer le caractère général des phénomènes décrits.
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Dans un souci de confidentialité des données, nous avons adimensionné tout les résultats en
contrainte, déformation, aire d’hystérésis et module élastique, respectivement par σ0, ǫ0, h0 et E0,
quatre constantes choisies arbitrairement. Ces valeurs sont gardées constantes tout au long du ma-
nuscrit afin de pouvoir comparer les différents graphiques.

4.3.1 Essais de traction monotone

Le premier essai classique est la traction monotone à rupture pour différentes vitesses de char-
gement. Cela permet d’évaluer, entre autres, la sensibilité de la réponse mécanique à la vitesse, met-
tant ainsi en relief les phénomènes visqueux aux temps caractéristiques courts. Nous présentons les
résultats obtenus pour des éprouvettes prélevées à 45° aux vitesses de sollicitation 0.06, 0.6, 6. et
60.kN /mi n (soit environ 0.002, 0.02, 0.2 et 2.MPa/mi n) sur la figure 4.12.

Nous pouvons observer une dépendance de la réponse mécanique au changement de vitesse de
sollicitation notamment dans le domaine non linéaire. Cela traduit la présence de phénomènes vis-
queux qui peuvent être linéaires, non-linéaires, élastiques et/ou plastiques.
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Figure 4.12 – Influence de la vitesse de sollicitation sur un essai de traction monotone

4.3.2 Essais de compression monotone

Les éprouvettes de géométrie G1 issues des plaques d’épaisseur 4mm permettent de réaliser des
essais en compression jusqu’à un niveau de chargement/déformation élevé avant flambement. L’ins-
tant de départ de l’instabilité est facilement décelable sur la réponse mécanique. Cela nous permet de
comparer la réponse en compression à celle en traction pour des vitesses de sollicitation comparables.

Nous comparons ici les résultats issus d’éprouvettes prélevées à 0°. L’essai de traction présenté ici
n’est pas mené jusqu’à rupture, mais il est extrait d’un essai plus complexe pour comparer une même
vitesse de sollicitation de 1kN /mi n.

Nous pouvons observer sur la figure 4.13 que la réponse en compression est plus souple qu’en
traction sur l’ensemble de la réponse mécanique. La non-linéarité lors de la compression semble
également plus importante. Nous pouvons donc envisager une dissymétrie de comportement trac-
tion/compression. Cette dissymétrie pourrait être la conséquence d’un écrouissage cinématique ini-
tial lié à d’éventuelles contraintes internes résultant du procédé d’obtention.
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Figure 4.13 – Comparaison entre la réponse en traction et en compression pour une sollicitation
monotone

4.3.3 Fluage-Recouvrance-Cyclique (FRC)

Des essais de traction monotone ne sont pas suffisants pour analyser la réponse mécanique non li-
néaire d’un matériau. Comme RÉMOND le met en évidence pour des thermoplastiques semi-cristallins
renforcés, l’étude de la réponse cyclique doit faire intervenir des histoires de chargement complexes
de façon à différencier les réponses des modèles envisageables et à mieux comprendre les mécanismes
de déformations présents [Rém05] .

L’essai FRC permet ainsi de mettre en évidence les caractéristiques de la réponse visqueuse à dif-
férents niveaux de chargement et en fonction de l’histoire du matériau.

Nous avons réalisé deux types d’essais FRC, tous deux pilotés en effort avec une vitesse de sollici-
tation de l’ordre du kN /mi n :

1) un premier type d’essai FRC imposant une sollicitation en traction d’amplitude croissante puis
décroissante en doublant chaque palier. Différents temps de fluages/recouvrements ont été
testés, variant de quelques minutes à une heure, afin d’observer des phénomènes visqueux à
moyen et long terme (figure 4.14) ;

2) un deuxième type d’essai FRC, similaire au type 1, alternant les paliers en traction et en com-
pression de même amplitude. Cette fois-ci, l’amplitude est uniquement croissante (figure 4.15).

L’analyse de ces deux types d’essais FRC peut nous permettre de proposer certaines hypothèses.
Pour commencer, si nous regardons les résultats de l’essai FRC type 1 (figure 4.14 page suivante) nous
pouvons constater la présence de plusieurs phénomènes :

1) des écoulements visqueux marqués sont observables à partir d’un certain niveau de contrainte
durant les temps de fluage. Cependant, cette réponse visqueuse semble être négligeable en
dessous d’un certain seuil en contrainte (réponse purement élastique) ;

2) une déformation résiduelle augmentant et diminuant avec l’amplitude de contrainte des pa-
liers est détectable. Le seuil d’apparition de la non-linéarité de la réponse semble également
être celui de l’apparition de cette déformation résiduelle ;

3) enfin, nous pouvons constater la présence de viscosité même à de faibles niveaux de contrainte
illustrée par les temps de recouvrance. Ce phénomène semble s’intensifier avec l’augmenta-
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Figure 4.14 – FRC avec des paliers en traction répétés deux fois d’amplitude croissante puis
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tion de la contrainte maximale atteinte durant le palier et présente a priori les mêmes non-
linéarités que durant les temps de fluage.

Nous pouvons enrichir notre compréhension du matériau en observant l’évolution de la réponse
en déformation pour deux paliers consécutifs de même amplitude, à un niveau de chargement suffi-
samment élevé pour activer les phénomènes plastiques (figure 4.16). Nous pouvons observer l’évolu-
tion de deux phénomènes :

1) Tout d’abord, en nous focalisant sur les temps de fluage, nous pouvons constater que l’ap-
parition des phénomènes visqueux se produit à partir d’un certain seuil qui augmente sensi-
blement en passant du premier cycle au second. Cela dénoterait la présence d’un écrouissage
cinématique. De plus, sur le premier cycle de chargement, nous constatons que le fluage tend
vers une asymptote que nous retrouvons sur le cycle suivant. Dans ce cas, nous pouvons sup-
poser la présence de phénomènes viscoplastiques écrouissables ;

2) Si maintenant nous observons les temps de recouvrance, nous pouvons constater, pour les
deux cycles, des cinétiques très proches et une très faible évolution de la déformation rési-
duelle. L’évolution de l’écrouissage semblant faible durant les phases de décharge, nous pou-
vons supposer que les phénomènes visqueux observés sont de types viscoélastiques. Notons
aussi que la cinétique sur les paliers de fluage est différente de la cinétique des paliers de re-
couvrance, amenant à confirmer la présence de deux phénomènes visqueux distincts ou d’une
forte non-linéarité fonction de la contrainte imposée.
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Figure 4.16 – Zoom sur un niveau de chargement élevé en traction pour un essai FRC de type 1

L’essai FRC de type 2 vise à caractériser le comportement du matériau en compression et à mettre
en relief les phénomènes d’écrouissage. Les grandes conclusions restent les mêmes et nous pouvons
constater une certaine symétrie dans l’allure du comportement en traction et en compression. Les
non-linéarités en compression et en traction semblent suivre la même évolution. Notons également
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que l’évolution de la déformation résiduelle en passant d’une sollicitation de traction à une sollicita-
tion de compression semble indiquer la présence d’un écrouissage cinématique [Lem09] (figure 4.15
page 107).

Nous pouvons alors émettre plusieurs hypothèses concernant notre matériau. Soit le comporte-
ment est de type élastique viscoplastique écrouissable avec des phénomènes visqueux présents à la
décharge sous l’effet d’un ré-écrouissage (précisons que la viscosité plastique peut être non linéaire).
Soit, le comportement est de type élastique viscoélastique viscoplastique écrouissable avec des phé-
nomènes viscoélastiques linéaires et/ou non linéaires et viscoplastiques linéaires et/ou non linéaires.
Soit, le comportement est de type élastique viscoélastique écrouissable avec une viscoélasticité non
linéaire. Notons cependant que l’évolution de la non-linéarité semble liée à l’évolution de la déforma-
tion résiduelle.

4.3.4 Courbe anhystérétique (ANH)

Une courbe anhystérétique correspond à un trajet de charge/décharge en traction, interrompu
par des paliers de fluage (figure 4.17) ou de relaxation (figure 4.18). Cet essai est particulièrement
intéressant pour l’étude de la réponse visqueuse en fonction d’une large gamme de déformations ou
contraintes imposées. Les durées des paliers varient entre cinq et plusieurs dizaines de minutes.
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Figure 4.17 – Essai anhystérétique en fluage

Les essais ANH mettent aussi en relief la présence de phénomènes visqueux non linéaires avec la
présence d’un écrouissage cinématique a priori. Un écrouissage isotrope négatif pourrait également
décrire l’inversion des cinétiques de relaxation lors de la décharge par rapport à la phase de charge.
Cette dissymétrie nous informe aussi que la non-linéarité de la réponse visqueuse ne dépend pas du
niveau d’effort, mais d’une autre variable.
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La figure 4.18 compare les différences de comportement des essais ANH en traction et en compres-
sion. Nous constatons que l’allure du comportement est similaire, mais que la réponse en compres-
sion est plus souple comme nous l’avions noté avec les essais en compression monotone à rupture.
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Figure 4.18 – Comparaison entre la réponse des essais anhystérétiques en relaxation en traction
et en compression (valeur absolue)

4.3.5 Traction-Relaxation-Recouvrance (TRR)

Comme le montre KICHENIN dans ses travaux de thèse, l’essai de traction-relaxation-recouvrance
permet de mettre en avant les traits de caractères visqueux élastiques et/ou plastiques des matériaux
polymères [Kic92]. Comme le nom l’indique, ces essais sont une succession de trois étapes : traction
puis relaxation puis recouvrance. Nous avons réalisé cet essai pour des éprouvettes de type 1 et 2 de
géométrie G1 prélevées à 0° pour trois paliers de déformation maximale (figure 4.19 page suivante).

Comme le détail KICHENIN, les phénomènes attendus pour un thermoplastique fibré sont princi-
palement : une élasticité accompagnée d’une viscoélasticité et/ou d’une viscoplasticité. Cependant,
l’une et/ou l’autre peuvent être linéaire ou non linéaires et il existe différentes façons de les carac-
tériser. Ainsi, comme il l’avait constaté pour son matériau, aucune des classes comportementales
classiques ne semble décrire le comportement de notre matériau. Pour restituer les effets non li-
néaires mis en évidence il faudrait avoir simultanément des réponses de comportement issues de
plusieurs lois sans qu’aucune combinaison de blocs de modélisation classique ne semble appropriée
[Kic92].D’où la nécessité de proposer un comportement original.

Nous retrouvons aussi le fait qu’aux faibles niveaux de chargement, la déformation est entièrement
recouvrée tandis qu’aux niveaux de contrainte plus élevés, une déformation résiduelle subsiste même
après plusieurs heures de recouvrance.
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Figure 4.19 – Essais TRR pour des éprouvettes prélevées à 0 degré pour trois niveaux de défor-
mation maximale

4.3.6 Essais cycliques

Gardant à l’esprit que la finalité de ce modèle est principalement la prévision du comportement
cyclique de la pièce pour des applications en fatigue, l’analyse mécanique des essais cycliques apporte
des informations complémentaires sur l’effet de l’histoire du chargement sur la réponse mécanique.
Comme nous l’avons présenté dans le chapitre précédent, nous proposons dans cette étude de me-
surer expérimentalement la dissipation intrinsèque de notre matériau sur les tous premiers cycles de
chargement et nous développons notre loi de comportement pour l’estimer dans les mêmes condi-
tions. Ainsi, notre modèle doit pouvoir décrire finement la réponse cyclique du matériau pour les
premiers cycles de chargement.

Nous allons présenter ici des résultats mécaniques obtenus en suivant le même protocole expé-
rimental que celui des caractérisations thermomécaniques présenté à la section 3.16 page 70. L’en-
semble des essais sont pilotés en effort. Les éprouvettes sont soumises à deux types d’essais. Dans
le cas des essais d’auto-échauffement, nous réalisons une sollicitation pilotée en effort qui consiste
en une succession de blocs de chargement cyclique, d’amplitude de contrainte croissante et séparés
par des paliers de refroidissement à effort nul pendant une durée de trelax. Chaque bloc est consti-
tué de n cycles à isoamplitude, à une fréquence de 1, 2 ou 5H z et avec un rapport de charge R nul
(R = σmin/σmax = 0). Précisons que n est choisi en fonction du type d’analyse lors de l’étude du cri-
tère énergétique (n ∈�10,20�). Le second type d’essais correspond aux essais de fatigue et reprend les
mêmes paramètres de sollicitation pour un bloc de chargement unique mené jusqu’à rupture.
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Figure 4.20 – Illustration des grandeurs cy-
cliques mesurées : le module sécant Es , l’aire
de boucle h, et la déformation résiduelle ǫr

Pour ces essais cycliques, l’analyse des données
mécaniques est principalement basée sur l’étude des
évolutions de l’aire d’hystérésis h, du module sécant
ES et de la déformation résiduelle ǫr , obtenus directe-
ment à partir des enregistrements au cours de l’essai
(voir figure 4.20). Ainsi, nous allons présenter l’évolu-
tion observée de chacune de ces trois grandeurs.

Aire de boucle h

Si nous observons l’évolution de l’aire de boucle
durant les dix premiers cycles pour différents niveaux
de chargement d’une éprouvette de notre matériau,
nous retrouvons l’évolution présentée sur la figure
4.21. Nous pouvons constater que l’aire de boucle se
stabilise au bout de 3 à 4 cycles, quelle que soit l’am-
plitude de chargement. Aussi, dans cet exemple, nous
pouvons noter que même pour un palier de forte am-
plitude, l’aire de boucle ne semble pas dépendante de
la fréquence de sollicitation pour une variation de 1 à 2H z. De plus, il semblerait qu’après le change-
ment de fréquence, l’aire de boucle se stabilise à la même valeur sans avoir gardé en mémoire la stabi-
lisation précédente à 1H z. Cela pourrait alimenter l’hypothèse que cette stabilisation mécanique est
due à des phénomènes visqueux linéaires pour un niveau de chargement donné et ce changement de
vitesse de sollicitation.
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Figure 4.21 – Évolution de l’aire d’hystérésis en fonction du nombre de cycles écoulés et du
niveau de contrainte durant un essai d’auto-échauffement - éprouvette A-G1-4-60-3.

Si nous regardons l’évolution de l’aire de boucle à plus long terme durant un essai de fatigue (fi-
gure 4.22), nous observons une stabilisation complète au bout de quelques dizaines de cycles. Nous
notons seulement une légère augmentation quelques centaines de cycles avant la rupture mettant en
évidence des phénomènes probables d’endommagement ultime.
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Figure 4.22 – Évolution de l’aire d’hystérésis en fonction du nombre de cycles écoulés durant un
essai de fatigue - éprouvette A-G1-4-0-3.

Module Sécant

Contrairement à l’aire d’hystérésis, durant un essai d’auto-échauffement, le module sécant ne
semble pas évoluer sur une dizaine de cycles pour un palier de chargement donné. Ce module sé-
cant diminue progressivement lorsque l’amplitude de contrainte augmente, figure 4.23. Cependant,
le module sécant semble sensible à la fréquence des essais avec une variation de 1 à 2H z. Ce résultat
concorde avec les observations des essais de traction à rupture à différentes vitesses.
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Figure 4.23 – Évolution du module sécant en fonction du nombre de cycles écoulés durant un
essai d’auto-échauffement.

Durant les essais de fatigue, figure 4.24, contrairement à l’observation sur une dizaine de cycles,
nous pouvons constater que le module sécant évolue très peu jusqu’à la moitié de la durée de vie avant
de diminuer progressivement jusqu’à la rupture. Nous pouvons ainsi supposer que les phénomènes
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d’endommagement influent peu sur la réponse mécanique durant la première moitié de la durée de
vie des éprouvettes, c’est-à-dire en régime stabilisé.
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Figure 4.24 – Évolution du module sécant en fonction du nombre de cycles écoulés durant un
essai de fatigue - éprouvette A-G1-4-0-3.

Déformation résiduelle

La première courbe que nous proposons est une comparaison de la déformation résiduelle entre
le 1er et le 10e et dernier cycle de chaque bloc de chargement à iso amplitude durant les essais d’auto-
échauffement. Nous pouvons noter une évolution de la déformation permanente dès les premiers ni-
veaux de chargement et donc supposer un seuil de plasticité très faible ou la présence de phénomènes
visqueux à temps caractéristiques élevés. Dans ce cas, suite aux observations de la réponse des essais
TRR et FRC, le temps caractéristique serait supérieur à plusieurs heures. Cependant, pour les premiers
paliers de chargement, l’évolution de la déformation résiduelle entre le premier et le dernier cycle est
très faible, ce qui semble indiquer que la majorité de la déformation résiduelle est créée lors du pre-
mier cycle de chargement, ce qui est corrélé avec une importante variation de l’aire de boucle et du
module sécant. Puis, à partir d’une amplitude de contrainte donnée, nous observons une évolution de
la déformation résiduelle entre le premier et le dernier cycle du bloc de chargement. Cette évolution
n’est pas linéaire en fonction de l’amplitude de chargement, ce qui laisse supposer une viscoplasticité
(ou un écrouissage) non linéaire.

Sur la figure 4.26, nous présentons l’évolution de la déformation résiduelle en fonction du nombre
de cycles écoulés pour différents niveaux de chargement. Il est mis en évidence que la déformation
résiduelle se stabilise à partir du deuxième cycle avec la présence d’une évolution de Rochet très faible
pour la majorité des chargements. Notons cependant que l’évolution de Rochet est plus élevée pour
les plus hauts chargements cycliques.

4.3.7 Bilan

Rappelons notre cahier des charges présenté dans le chapitre 1. Dans cette étude, nous souhai-
tons développer une chaîne de calcul permettant de prédire la durée de vie de notre structure. Pour
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Figure 4.25 – Évolution de la déformation résiduelle en fonction de l’amplitude de contrainte
durant un essai d’auto-échauffement - éprouvette A-G1-4-0-3.
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Figure 4.26 – Évolution de la déformation résiduelle en fonction du nombre de cycles écoulés
durant un essai d’auto-échauffement.
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cela, nous voulons associer une loi de comportement nous permettant de prédire la dissipation in-
trinsèque qui sera à la base de notre critère énergétique de durée de vie que nous présenterons au
chapitre 5. Comme nous l’avons décrit au chapitre 3, nous mesurons expérimentalement cette dissi-
pation intrinsèque avec la méthode d’auto-échauffement en résolvant l’équation de la chaleur en ré-
gime transitoire. Le régime transitoire est présenté comme étant les premiers cycles stabilisés (c’est-à-
dire après adaptation et/ou accommodation de la réponse mécanique). Dans ce cadre d’étude, notre
loi de comportement doit pouvoir simuler le plus précisément possible la réponse cyclique de notre
matériau pour un cycle stabilisé au sens du régime stationnaire défini par MAITOURNAM et al. [Mai02;
Ben12]. Nous accorderons une importance particulière à la description du trajet de chargement et à la
description de l’aire de boucle. Nous souhaitons aussi décrire l’évolution de la déformation résiduelle
une fois la stabilisation atteinte.

L’analyse de la réponse mécanique du matériau à cet ensemble d’essais permet de conclure que
la réponse globale de notre matériau est visqueuse non linéaire. Nous notons également la présence
d’un écrouissage pouvant être cinématique et éventuellement isotrope négatif. La non-linéarité vis-
queuse semble être liée à l’évolution de cet écrouissage sans pour autant créer de déformations ir-
réversibles. Pour une évolution dans le domaine réversible, la réponse semble être élastique tandis
que plus l’écrouissage est marqué, plus la réponse est visqueuse. Les phénomènes viscoélastiques
semblent prépondérants face aux phénomènes viscoplastiques.

L’étude de la réponse mécanique lors des essais de fatigue, dont le nombre de cycles à rupture est
supérieur à plusieurs dizaines de milliers, montre que les phénomènes visibles d’endommagement
apparaissent tardivement. Notamment avec une évolution du module sécant qui décroît après avoir
été constant sur l’essentiel de la durée de vie. Ainsi, en accord avec notre cahier des charges, en souhai-
tant modéliser uniquement la réponse pour les cycles stabilisés, il ne semble pas nécessaire d’inclure
des mécanismes d’endommagement à notre modélisation.

4.4 Proposition, identification et validation d’un modèle 1D

Dans cette section, nous allons proposer un modèle unidirectionnel et isotrope (comprendre pour
une microstructure donnée) permettant de décrire la réponse phénoménologique de notre matériau
observé lors de la précédente section. Nous proposerons ensuite une démarche d’identification adap-
tée et différentes validations pour différentes orientations de prélèvement des éprouvettes.

4.4.1 Proposition d’un modèle

Dans ce paragraphe, nous proposons et justifions le modèle rhéologique figure 4.27 page suivante.
Dans un premier temps, nous considérons uniquement le cas unidirectionnel et isotrope. Le modèle
proposé est donc ici entendu pour une microstructure donnée.

Comme nous pouvons le voir, nous proposons une modélisation en trois blocs distincts visant à
modéliser un comportement élastique viscoélastique plastique non linéaire. Nous allons maintenant
justifier l’emploi de chacun des blocs proposés.

Élasticité

Le premier bloc modélise un comportement élastique linéaire. En effet, en nous basant sur les
essais de traction à rupture réalisés pour des vitesses de sollicitation variables comprise entre [1×
100,1×103]σ/mi n, nous obtenons un écart relatif très faible de la pente à l’origine. De même, comme
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Écrouissage cinématique

Viscoélasticité non-linéaire

Figure 4.27 – Illustration du modèle proposé pour décrire le comportement mécanique du ma-
tériau A

nous l’avons montré avec l’étude de la réponse mécanique à des sollicitations cycliques, nous ne no-
tons pas d’adoucissement cyclique qui pourrait être assimilable à de l’endommagement au cours du
chargement (cf cahier des charges chapitre 1 et bilan de l’analyse des essais section 4.3.7 page 114).

Viscoélasticité non-linéaire

L’analyse des essais de comportement complexes de type FRC (figure 4.14, 4.15) et ANH (figure
4.17) met en évidence la présence de phénomènes visqueux non-linéaires en fonction d’une variable
image de l’histoire de chargement autre que le temps. Nous souhaitons dans un premier temps déter-
miner cette dépendance non-linéaire nécessaire sur la base d’un modèle de Kelvin-Voigt pour décrire
la réponse cyclique du matériau durant un essai à vitesse de sollicitation constante durant la phase de
charge et de décharge.

Pour justifier le type de « non-linéarité », nous présentons une analyse sur les phases de décharge
d’un essai FRC de type 1 en émettant l’hypothèse que nous n’avons pas de ré-écrouissage 7 durant
la décharge. Cette hypothèse est un peu forte sur les niveaux de chargement élevés, mais permet de
tester analytiquement et simplement les deux cas de figure suivants :

1) Nous considérons que la non-linéarité est liée au caractère visqueux du bloc viscoélastique
c’est-à-dire au paramètre η :

2) Nous considérons que la non-linéarité est liée au caractère élastique du bloc viscoélastique
c’est-à-dire au paramètre Eve :

7. Nous entendons également par « pas de ré-écrouissage à la décharge » que nous avons attendu suffisamment de temps
pour que la déformation plastique soit arrivée à stabilisation et de même pour la réponse viscoélastique. En observant la fi-
gure 4.14 page 107, nous pouvons nous apercevoir que cela n’est pas réellement le cas à haut niveau de chargement ce qui peut
entraîner quelques incertitudes concernant les valeurs obtenues des paramètres.
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Dans les deux cas présentés nous avons suivi la même démarche : 1) identification du couple
(Eve,η) durant une décharge à un niveau de chargement intermédiaire , 2) application de l’hypothèse
que η, respectivement Eve, est constant, et identification de Eve, respectivement η, pour les autres
décharges des paliers aux différentes amplitudes.

Sur la figure 4.28, nous présentons la réponse de ces deux cas de figure pour trois décharges de
trois paliers, de niveaux bas, intermédiaire et élevé. L’identification du couple de paramètres est réa-
lisée sur le niveau de chargement intermédiaire. Le paramètre variable est ré identifié sur les deux
autres niveaux de chargement. L’analyse de ces résultats amène à plusieurs conclusions. La première
est qu’une variation de η est moins satisfaisante en termes de réponse qu’une variation de Eve, si
nous considérons des sollicitations à vitesse de chargement ou déchargement constant. En effet, si
nous considérons η variable alors nous pouvons voir que la déformation initiale et l’allure de la dé-
charge sont mal estimées alors que, dans le cas où η est constant et Eve variable, la réponse est sa-
tisfaisante pour chacun des paliers. Cette seconde solution semble mieux convenir à la description
du comportement de notre matériau à une sollicitation cyclique de chargement ou déchargement à
vitesse constante.
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Figure 4.28 – Comparaison entre les deux non-linéarités envisageables pour la viscoélasticité
présente pour un essai à vitesse de déchargement constante - éprouvette A-G1-4-0-1

En poursuivant selon ces hypothèses, il est possible de réaliser l’identification de Eve pour un
nombre de paliers plus important. Si nous considérons maintenant l’évolution du module élastique
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équivalent du matériau Eeq en fonction des modules élastique Ee et viscoélastique Eve tel que :

Eeq = Eve ×Ee/(Eve +Ee)

en fonction d’une variable β, éventuellement image de l’évolution de la plasticité atteinte à la fin du
chargement du palier étudié, ici prise égale à β=σmax/σ0, nous pouvons constater qu’il diminue se-
lon une loi polynomiale, figure 4.29. Les ordres deux et quatre semblent donner la meilleure approxi-
mation de la réponse montrant un adoucissement du matériau avec l’augmentation de notre variable
β. Ainsi, nous pouvons modéliser cette première non-linéarité par :

Eve =
n
∑

i=1
aiβ

i , n = �1,4�
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Figure 4.29 – Évolution du module équivalent du matériau Eeq en fonction d’une variable image
de l’évolution de l’écrouissage β - éprouvette A-G1-4-0-1

Les essais de traction à rupture à différentes vitesses de sollicitation mettent en évidence un ef-
fet de la vitesse de chargement sur la réponse non linéaire du matériau. Ainsi, il semblerait que la
non-linéarité du module visqueux ne soit pas suffisante pour pouvoir décrire la réponse mécanique
pour plusieurs décades de vitesse. Pour modéliser ce phénomène, nous proposons d’utiliser une loi
puissance d’évolution de η en fonction du taux de déformation visqueuse :

η= K ǫ̇n−1
ve

avec K et n deux paramètres matériau. Cette loi rhéo-fluidifiante est une loi classique de la rhéologie
des polymères fondus, voir par exemple les travaux de MARCO [Mar03].

Plasticité

Les essais TRR (figure 4.19) , FRC (figures 4.14 et 4.15 page 107) et ANH (figure 4.17 page 109)
montrent la présence d’une déformation non recouvrée même après de longs temps de recouvrement.
Son évolution peut donc être décrite à l’aide du formalisme de plasticité indépendante du temps.

Comme LAUNAY et al. dans [Lau+13], nous commençons par vérifier si une loi d’écrouissage ciné-
matique classique d’Armstrong-Frederick [Arm66] de la forme suivante convient :

Ẋ =C ǫ̇p −γX |ǫ̇p|
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soit, en considérant une déformation plastique linéaire de la forme intégrée :

X =
C

γ
(1−e−γǫp )

Cette formulation relie la déformation résiduelle à une contrainte de rappelle X selon une loi expo-
nentielle à deux paramètres (γ,C ). Dans le cas d’un chargement uniaxial, X équivaut simplement à la
différence entre la contrainte appliquée σ et la limite élastique apparente σseui l .

Pour vérifier l’aptitude de cette loi à décrire notre matériau, nous nous basons dans une première
approximation sur la formulation suivante : sur les essais TRR, nous obtenons X = σ−σseui l à la fin
des paliers de relaxation avec ǫp évaluée à la fin du palier de recouvrance. Nous obtenons ainsi un
point par essai TRR. De façon similaire, nous obtenons des points issus des essais ANH et FRC avec
plus d’incertitudes pour les paliers n’étant pas arrivés à stabilisation complète. La figure 4.30 montre
les résultats de cette analyse pour des éprouvettes de type A-G1-4-0-1 ou A-G1-4-0-2.
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Figure 4.30 – Pré identification de la loi d’écrouissage cinématique pour des éprouvettes de type
A-G1-4-0-1 ou A-G1-4-0-2

Comme nous pouvons le voir, une loi de type Armstrong-Frederick semble en effet pouvoir décrire
l’évolution de cette déformation résiduelle indépendante du temps. De plus, les paramètres obtenus
par cette analyse constitueront un point de départ proche de la solution optimale obtenue après les
étapes d’identification.

Suite aux observations expérimentales concernant la non-linéarité de la déformation viscoélas-
tique et la loi d’écrouissage cinématique, nous proposons de décrire l’évolution polynomiale du mo-
dule viscoélastique Eve en fonction de α, la variable thermodynamique associée à l’écrouissage ciné-
matique :

Eve =
n
∑

i=1
aiα

i , n = �1,4�
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Bilan

Suite à ces observations, dans le cas uniaxial isotrope, nous proposons le modèle résumé sur la
figure 4.31. Nous avons alors la partition de la déformation totale sous la forme :

ǫ= ǫe +ǫve +ǫp (4.22)

avec ǫe la déformation élastique, ǫve la déformation viscoélastique, ǫp la déformation plastique et ǫ la
déformation totale.

ǫe ǫve ǫp

C ,γ

η(ǫ̇v )

Ee

Eve (α)

σσ

Figure 4.31 – Schéma rhéologique bilan du modèle proposé

L’évolution de la déformation élastique est définie par la loi d’Young :

σ= Ee ·ǫe (4.23)

avec σ la contrainte appliquée et Ee le module d’Young

L’évolution de la déformation viscoélastique est définie par :











ǫ̇ve =
1

K |ǫ̇ve|n−1 (σ−Eve(α) ·ǫve)

Eve =
∑n

i=0 piα
i , ∀i ∈ �1,4�

(4.24)

avec ǫ̇ve le taux de déformation viscoélastique ; K , n, pi ∀i ∈ �1,4�, des paramètres matériaux et α la
variable d’écrouissage associée à la contrainte de rappel X tel que X =−2/3Cα.

L’évolution de la déformation plastique est définie par :











ǫ̇p = 0, si f < 0

ǫ̇p =
σ̇

C −γ ·X sign(σ−X )
, si f ≥ 0

(4.25)

avec f le seuil d’écoulement plastique définit par :

f = |σ−X |−σy

où C et γ sont les paramètres matériaux de la loi d’écrouissage cinématique d’Armstrong-Frederick et
σy un paramètre matériau représentant la limite élastique.
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4.4.2 Identification du modèle proposé

Comme présenté dans le chapitre 2, pour identifier les paramètres uniaxiaux, du modèle de com-
portement proposé, nous nous basons sur la réponse mécanique des éprouvettes amincies prélevées
à 0° et 90° qui possèdent une microstructure plus homogène que les éprouvettes complètes.

Dans cette section, nous présentons dans un premier temps la stratégie d’identification mise en
place pour le modèle proposé puis les résultats obtenus.

4.4.2.1 Stratégie d’identification

Le modèle rhéologique uniaxial proposé possède huit paramètres à identifier : le module élastique
Ee, les paramètres visqueux (p0, p1,n,K ), et les paramètres plastiques (σy ,C ,γ). Vu les couplages entre
les différents blocs de modélisation et le nombre de variables du problème d’optimisation, l’identifi-
cation doit se faire de façon itérative. Pour cela, nous avons mis en place une identification ciblée sur
la base de l’essai de Fluage Recouvrance Cyclique 8.

Afin d’illustrer la démarche d’identification, nous prenons exemple sur l’orientation de prélève-
ment à 90°. Nous utilisons pour cela l’essai Fluage-Recouvrance-Cyclique présenté sur la figure 4.32.

Après avoir sélectionné un premier jeu complet de paramètres à partir de la préétude nous ayant
permis de définir la loi de comportement proposée, nous initions la boucle d’identification itérative
en procédant comme suit (illustrée sur la figure 4.32) :

1) nous commençons par identifier le module d’Young élastique sur la première charge de l’essai
FRC pour une gamme de contraintes suffisamment faible pour éviter l’apparition de plasticité
et où nous pouvons supposer la viscoélasticité négligeable ;

2) nous identifions ensuite les paramètres plastiques. Pour cela, nous émettons l’hypothèse que
la déformation résiduelle observée à la fin des phases de recouvrance est le résultat de la par-
tie plastique seule, c’est-à-dire que les potentiels effets visqueux exprimés à long terme n’in-
fluent pas sur l’évolution de la déformation « plastique » apparente. L’identification du jeu de
paramètres (σy ,C ,γ) est alors réalisé par minimisation des résidus entre les déformations rési-
duelles expérimentales et numériques;

3) les paramètres viscoélastiques sont ensuite identifiés sur l’ensemble de la réponse mécanique
de l’essai FRC en minimisant les résidus entre les déformations totales expérimentales et nu-
mériques.

Étant donné que les résultats de l’étape 3) dépendent des résultats des étapes 1) et 2), une itération de
cette procédure est réalisée afin de converger « naturellement » vers la solution.

4.4.2.2 Résultats d’identification

Nous appliquons cette procédure à la fois pour une éprouvette amincie prélevée à 0° (figure 4.33)
et pour une éprouvette amincie prélevée à 90° (figure 4.34).

Comme nous pouvons le voir, dans les deux cas la loi de comportement proposée permet de
bien décrire le comportement cyclique complexe de l’essai Fluage-Recouvrance-Cyclique avec une
description légèrement moins bonne sur les plus hauts paliers de chargement pour une distribution

8. Pour mettre en place cette stratégie d’identification, nous avons commencé par générer une réponse numérique à dif-
férents types d’essais avec la loi de comportement proposé. Après avoir ajouté du bruit gaussien à ces réponses numériques,
nous avons tenté de ré identifier les paramètres utilisés lors des simulations. Cela nous a permis de mettre en place cette straté-
gie robuste qui possède l’avantage de n’utiliser qu’un seul essai de façon raisonnée. Précisons cependant que cette robustesse
dépend en grande partie du jeu de paramètres initial pré-identifié lors de la première analyse des réponses expérimentales aux
différents essais de comportement présentés dans les sections précédentes.
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Figure 4.32 – Illustration de la démarche d’identification sur un essai FRC réalisé sur une éprou-
vette amincie prélevée à 90° de type A-G1-4-90-3P

d’orientation proche de 90°. Entre les résultats des deux identifications, nous pouvons constater que
seuls le module élastique et le seuil de plasticité nécessitent d’être modifiés pour pouvoir décrire à la
fois l’orientation de prélèvement à 0° et celle à 90°. Permettant ainsi d’avoir une première hypothèse
de généralisation de la loi de comportement à une forme tridimensionnelle anisotrope.

4.4.3 Validations et bilan

Les figures 4.35 et 4.36 montrent la comparaison entre la réponse numérique du modèle et les
résultats expérimentaux à un essai de type anhystérétique pour des éprouvettes amincies prélevées à
0° et à 90°. Ces essais complexes n’ayant pas servi à la phase d’identification, ils constituent un premier
élément de validation de la modélisation proposée.

Nous constatons alors que la description de la réponse mécanique de l’éprouvette amincie à 0°
est très satisfaisante à la fois sur les phases de charge et de décharge. Cependant, la description de la
réponse mécanique de l’éprouvette amincie prélevée à 90° est légèrement moins bonne sur les plus
hauts niveaux de chargement de l’essai. Cela s’explique par le fait que cette gamme d’effort soit en
dehors de celle utilisée pour l’identification des paramètres, et donc qu’il s’agit ici d’une extrapolation.
La réponse devenant fortement non-linéaire, il semblerait que l’identification faite uniquement sur
des chargements plus faibles ne soit alors plus suffisante.

Ainsi, nous pouvons conclure que la modélisation proposée semble pertinente pour décrire le
comportement cyclique du matériau A de l’étude. Il semblerait également possible de décrire la ré-
ponse mécanique de plusieurs orientations moyennes de renfort en influent uniquement sur le mo-
dule élastique et sur le seuil de plasticité.

Le jeu de paramètres identifié pour la modélisation 1D permet de simuler fidèlement la réponse
mécanique tant que la gamme de contraintes reste proche de celle utilisée pour l’identification.
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Figure 4.33 – Résultat de l’identification sur un essai FRC réalisé sur une éprouvette amincie
prélevée à 0° de type A-G1-4-0-3P
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Figure 4.34 – Résultat de l’identification sur un essai FRC réalisé sur une éprouvette amincie
prélevée à 90° de type A-G1-4-90-3P
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Figure 4.35 – Validation de l’identification sur un essai ANH réalisé sur une éprouvette amincie
prélevée à 0° de type A-G1-4-0-3P
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Figure 4.36 – Validation de l’identification sur un essai ANH réalisé sur une éprouvette amincie
prélevée à 90° de type A-G1-4-90-3P
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4.5 Intégration de l’anisotropie et modélisation 3D

Dans cette section, nous allons présenter la généralisation du modèle unidimensionnel proposé
en formalisation tridimensionnelle dans le cadre des matériaux standard généralisés [Hal75]. Ensuite,
nous présenterons les choix retenus pour la prise en compte de l’influence de l’anisotropie locale
connaissant les tenseurs d’orientation d’ordre deux.

4.5.1 Généralisation tridimensionnelle

Nous l’exprimons dans le cadre des matériaux standard généralisés, défini par HALPHEN [Hal75].
L’état mécanique local est caractérisé par quatre variables d’état associées à leur force thermodyna-
mique : la déformation totale ǫ associée à la contrainte appliquée σ ; la déformation viscoélastique

ǫve associée à Ave ; la déformation plastique ǫp associée à Ap ; la variable d’écrouissage α associée à la

contrainte de rappel X . Nous pouvons alors écrire la partition de la déformation telle que :

ǫ= ǫe +ǫve +ǫp (4.26)

avec ǫe le tenseur des déformations élastiques, non considéré comme variable d’état, mais introduit

pour simplifier le travail d’un point de vue numérique.

Équations d’état

À la température de référence, l’énergie libre de Helmoltz ψ est la somme des énergies stockées
relatives à chacun des mécanismes modélisés :

ρψ=
1

2

(

ǫ−ǫve −ǫp

)

: Ce :

(

ǫ−ǫve −ǫp

)

+
1

2
ǫve : Cv

(

α
)

: ǫve +
1

3
Cα : α (4.27)

avec Ce et Cv les tenseurs de rigidité élastique et visqueuse d’ordre quatre. Comme nous l’avons mis
en évidence dans la formulation unidirectionnelle du modèle proposé, le module viscoélastique est
dépendant de la variable thermodynamique α. Nous généralisons cette dépendance en tridimension-

nel par Cv = C0
v + J2

(

α
)

·C1
v avec J2 la norme de Von Mises telle que J2

(

t
)

=
√

t : 3
2 P : t , ∀t un tenseur

d’ordre deux et P le projecteur déviatorique d’ordre quatre et C0
v et C1

v des tenseurs de raideur d’ordre
quatre. Comme nous pouvons le voir, nous avons choisi une dépendance polynomiale d’ordre un de
Cv par rapport à α alors que nous avions montré qu’un ordre deux donnait une meilleure approxima-

tion. Cependant, pour des raisons d’implantation numérique et d’identification de paramètres, nous
avons fait le choix de la robustesse au détriment de la précision. Faire évoluer le modèle vers une
prise en compte d’une dépendance d’ordre deux serait une piste d’amélioration de la description de
la réponse mécanique pour d’importantes amplitudes de chargement. Ajoutons que, pour le moment,
nous ne faisons pas d’hypothèse sur la forme tridimensionnelle des tenseurs de rigidité (isotrope ou
anisotrope).

Les forces thermodynamiques sont obtenues par dérivation partielle de l’énergie libre de Helm-
holtz par rapport à leur variable d’état respective. Nous obtenons ainsi :

σ= ρ
∂ψ

∂ǫ
= Ce :

(

ǫ−ǫve −ǫp

)

(4.28)

Av =−ρ
∂ψ

∂ǫve
=σ−Cv

(

α
)

: ǫve (4.29)
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Ap =−ρ
∂ψ

∂ǫp
=σ (4.30)

X =−ρ
∂ψ

∂α
=−

2

3
Cα−

∂

∂α

[

1

2
ǫve : Cv

(

α
)

: ǫve

]

(4.31)

L’équation d’état de X peut être simplifiée en négligeant le second terme comme nous le montrons

dans l’annexe A page 189. Ainsi, nous avons :

X ≃−
2

3
Cα (4.32)

Équations d’évolution

Pour compléter la description du comportement de notre matériau, nous devons définir un poten-
tiel de dissipation φ∗ respectant les principes de la thermodynamique (convexe et minimum en 0). En
suivant l’approche proposée par chaboche1997 [chaboche1997], nous décomposons notre potentiel
en deux contributions plastique Ωp et visqueuse Ωv tel que :

φ∗ =Ωp +Ωv (4.33)

Le potentiel plastique est sous la forme :

Ωp = Jp

(

σ−X
)

−σy +
3

4

γ

C
X : X (4.34)

avec Jp

(

t
)

=
√

t : H : t , ∀t un tenseur d’ordre deux et avec H le tenseur anisotrope de Hill qui, dans le

cas isotrope, est construit de façon à ce que Jp soit équivalente à la norme usuelle de Von Mises.

Le potentiel visqueux est sous la forme :

Ωv =
1

2
Av : V

(

ǫ̇ve

)−1
: Av (4.35)

avec V un tenseur visqueux d’ordre quatre dépendant du taux de déformation viscoélastique ǫ̇ve. En

postulant ces deux potentiels, nous nous assurons que le potentiel dual de dissipation φ∗ respecte
bien les principes de la thermodynamique des milieux continus.

Nous pouvons alors déduire les équations d’évolution à partir de ces potentiels :

ǫ̇p = λ̇p
∂Ωp

∂Ap
+ λ̇v

∂Ωv

∂Ap
(4.36)

α̇= λ̇p
∂Ωp

∂X
+ λ̇v

∂Ωv

∂X
(4.37)

ǫ̇ve = λ̇p
∂Ωp

∂Av
+ λ̇v

∂Ωv

∂Av
(4.38)

avec λ̇p et λ̇v sont les multiplicateurs de Lagrange. Dans le cas d’une plasticité indépendante du
temps, le multiplicateur plastique est déterminé par la condition de cohérence d’écoulement plas-
tique f = ḟ = 0 qui conduit à λ̇p = ṗ [Lem09] avec p tel que :

ṗ =
√

ǫ̇p : H−1 : ǫ̇p
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Le multiplicateur visqueux est choisi égal à 1 [chaboche1997].

Nous avons alors :

ǫ̇p = ṗ
H :

(

σ−X
)

Jp

(

σ−X
) (4.39)

α̇=−ṗ





H :
(

σ−X
)

Jp

(

σ−X
) −

3

2

γ

C
X



 (4.40)

ǫ̇ve = V
(

ǫ̇ve

)−1
: Av (4.41)

En considérant le tenseur visqueux d’ordre quatre isotrope et déviatorique, nous avons :

ǫ̇ve =
3

2

1

η
(

ǫ̇ve

)dev
(

Av

)

(4.42)

avec η
(

ǫ̇ve

)

= K · J2

(

ǫ̇ve

)n−1

Nous avons au bilan Cv et Ce deux tenseurs de rigidité matériau d’ordre quatre ; K et n deux
scalaires matériau représentant la variation de η en fonction de la vitesse de sollicitation; C , γ et
σy trois scalaires matériau représentant l’évolution l’évolution de l’écrouissage cinématique de type
Armstrong-Frederick.

4.5.2 Dépendance des paramètres à l’anisotropie

Dans cette section, nous détaillons la façon dont l’anisotropie est considérée dans les différentes
parties de notre loi de comportement pour chacun des trois blocs de modélisation.

Élasticité

Comme nous l’avons présenté dans l’état de l’art section 4.1.2.1.1 page 93, nous adoptons le schéma
d’homogénéisation en deux étapes. Dans une première étape, nous regroupons le composite aniso-
trope en plusieurs sous-ensembles de phases unidirectionnelles dont sont extraites les propriétés de
raideurs calculées à partir du schéma d’homogénéisation de Mori-Tanaka.

Puis nous pondérons ses propriétés macroscopiques à partir des tenseurs d’orientations d’ordre
deux comme proposé par TANDON, ADVANI et al. [Tan84 ; Adv87] :

Ceff = K1Aψ+K2

(

aψ⊗ I + I ⊗aψ
)

+K3D
(

aψ, I
)

+K4K+2K5I (4.43)

avec,

K1 =C UD
1111 −2C UD

1122 +C UD
2233 −4C UD

1212 +2C UD
2323

K2 =C UD
1122 −C UD

2233

K3 =C UD
1212 −C UD

2323

K4 =C UD
2233

K5 =C UD
2323

(4.44)
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Pour exprimer Aψ en fonction de aψ, nous avons choisi d’utiliser l’équation de fermeture ortho-

trope ajustée présentée section 2.1.2.2.1 page 24. En effet, nous nous basons sur les résultats de LAU-
NAY qui montrent que l’équation de fermeture ORF donne les meilleurs résultats pour une microstruc-
ture analytique test [Lau11].

À titre d’illustration, nous traçons sur la figure 4.37 l’évolution de la composante Ceff
11 obtenue avec

ce schéma d’homogénéisation de l’angle d’orientation idéalisé des fibres.
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Figure 4.37 – Évolution de C11 en fonction de l’angle d’orientation idéalisé pour le schéma d’ho-
mogénéisation en deux étapes utilisé avec équation de fermeture ORF

Plasticité

Comme présenté dans l’état de l’art section 4.1.2.1.4, nous nous basons sur les travaux de HILL

[Hil48] qui propose l’utilisation du tenseur H anisotrope lors du calcul de la norme plastique (prise en
compte de l’anisotropie du seuil en fonction de l’orientation principale des fibres) et de l’écrouissage
cinématique (voir équation 4.40 page précédente). Nous choisissons d’utiliser la formulation propo-
sée par LAUNAY [Lau11] :

HLau =































(1−a1)k H 1122 H 1133 0 0 0

H 1122 (1−a2)k H 2233 0 0 0

H 1133 H 2233 (1−a3)k 0 0 0

0 0 0
( 2

3

)k−1
0 0

0 0 0 0
( 2

3

)k−1
0

0 0 0 0 0
( 2

3

)k−1































(4.45)

avec H 1122 = 1/2
(

(1−a3)k − (1−a2)k − (1−a1)k
)

, et de même pour H 1133 et H 2233 par permutation
circulaire. Les ai , ∀i ∈ �1,3� représentent les valeurs propres du tenseur d’orientation d’ordre deux
aψ. Ce tenseur respecte la symétrie, est défini positif et est équivalent à la norme de Von Misès dans le

cas d’une distribution isotrope. De plus, LAUNAY montre que cette formulation convient pour décrire
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l’anisotropie de la partie viscoplastique et de l’écrouissage cinématique d’un polyamide 66 renforcé
en fibres de verre courtes. Cette formulation possède également l’avantage de n’ajouter qu’un seul
paramètre matériau k.

Viscoélasticité

Les résultats d’identification du modèle uniaxial présentés montrent que les paramètres de vis-
cosité obtenus pour une orientation moyenne proche de 0° permettent aussi de simuler la réponse
viscoélastique d’une orientation moyenne proche de 90°. En effet, la viscosité η semble totalement
indépendante de l’orientation moyenne des renforts, et le module d’Young viscoélastique dépend de
l’écrouissage cinématique. Celui-ci dépendant du seuil de plasticité, alors l’actualisation du seuil de
plasticité en fonction de l’orientation moyenne des fibres semblerait suffire à créer la dépendance du
module d’Young viscoélastique à la microstructure.

4.5.3 Prédiction de la dissipation

La prédiction de la dissipation intrinsèque de notre matériau est un des objectifs premiers de notre
loi de comportement. En effet, comme nous le verrons dans le chapitre suivant, cette prédiction sera
directement liée à la prédiction de la durée de vie en fatigue de nos structures.

Pour cela, nous partons de la forme locale de l’équation de la chaleur exprimée à partir des prin-
cipes de conservation de l’énergie [Lem09] :

ρcpṪ +div
(

q
)

=DI + r +Cte +Ctm (4.46)

avec ρ la densité, cp la capacité calorifique à pression constante, T la température, q le flux thermique,
DI la dissipation intrinsèque instantanée qui, pour notre loi de comportement, prend la forme sui-
vante :

DI =σ : ǫ̇p −X : α̇− Av : ǫ̇ve (4.47)

r la source externe de chaleur, Cte le couplage thermo-élastique tel que :

Cte = ρT
∂σ

∂T
: ǫ̇e (4.48)

Ctm le couplage thermique lié aux autres variables thermodynamiques :

Ctm = ρT
∂σ

∂T
: ǫ̇p +ρT

∂X

∂T
: α̇+ρT

∂Av

∂T
: ǫ̇v (4.49)

Le calcul de la dissipation DI nous intéresse uniquement dans le cadre d’étude présenté au cha-
pitre 3 afin de comparer les simulations à nos résultats expérimentaux. Dans ce cas, nous résolvons
cette équation de la chaleur 4.46 durant le régime transitoire, pour de faibles élévations de tempéra-
ture et dans des conditions expérimentales nous permettant d’affirmer que les sources externes de
chaleur r sont indépendantes du temps et pour un chargement cyclique de période T . Nous pouvons
alors estimer la dissipation intrinsèque moyenne ∆

⋆ du cycle n de la façon suivante :

∆
⋆ =

1

T

∫tn+T /2

tn−T /2
DI (t )dt (4.50)
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4.5.4 Identification tridimensionnelle anisotrope

Le modèle tridimensionnel reprend les paramètres unidirectionnels plastiques et viscoélastiques
précédemment identifiés. L’identification tridimensionnelle anisotrope est alors principalement liée
à l’identification des paramètres élastiques (le module élastique et le coefficient de poisson des fibres
(E f ,ν f ), le module élastique et le coefficient de poisson de la matrice (Em ,νm), le facteur de forme des
fibres f , et le taux massique des fibres τm) utilisés dans la démarche du schéma d’homogénéisation
en deux étapes. En effet, nous avons montré que la prise en compte de l’anisotropie, dans le cadre des
hypothèses effectuées dans cette étude, n’ajoute pas de paramètre matériau supplémentaire hormis
le paramètre k utilisé dans l’expression du tenseur de Hill utilisé.

Pour réaliser cette identification, nous nous basons sur les calculs numériques 9 de traction à rup-
ture réalisés sur les éprouvettes complètes de géométrie G2, de 3mm d’épaisseur, prélevées à 0°, 45° et
90°. Ces résultats numériques sont comparés aux résultats expérimentaux obtenus sur le même type
d’éprouvette.

Contrairement aux essais expérimentaux présentés précédemment, les déformations ont été ac-
quises à partir de jauge de déformation et reliées à la contrainte nominale de la section avant défor-
mation. Afin de nous placer dans les mêmes conditions, nous comparons la réponse en déformation
expérimentale à la réponse en déformation numérique mesurée en peau, à l’endroit où sont placées
les jauges de déformation.

Pour réaliser le calcul numérique, nous prenons également la précaution d’utiliser la microstruc-
ture réelle mesurée sur une coupe de l’éprouvette. Nous considérons alors cette microstructure constante
sur toute sa longueur.
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Figure 4.38 – Résultats de l’identification tridimensionnelle du modèle proposé. Comparaison
entre les réponses numériques et expérimentales d’éprouvettes de type A-G2-3-0-[1-2-3] sou-
mises à une traction à rupture.

Pour initialiser la procédure d’identification, nous partons des paramètres élastiques matériaux
fournisseur. Ensuite, nous avons réalisé une préétude de sensibilité des paramètres. Les facteurs pos-
sédant les plus fortes influences se classent comme tels : le module d’élasticité et coefficient de pois-
son de la matrice, puis le facteur de forme et ensuite le module d’élasticité des fibres. Afin d’ajuster
ces paramètres, nous réalisons un plan d’expérience nous permettant de trouver efficacement le jeu

9. Les calculs numériques sont réalisés sous Abaqus avec une UMAT développée pour la loi de comportement proposée.
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de paramètres minimisant l’erreur. Une fois les paramètres élastiques ainsi ajustés, nous déterminons
le paramètre plastique anisotrope k sur l’ensemble de la réponse mécanique.

Nous arrivons finalement à la description numérique de la réponse mécanique à un essai de trac-
tion à rupture présentée sur la figure 4.38 pour les orientations de prélèvement 0°, 45° et 90°. Nous
pouvons constater que dans le cadre d’un essai de traction à rupture, la modélisation et les hypo-
thèses d’anisotropie réalisées permettent de décrire la réponse mécanique de façon très satisfaisante.
Sur les plus hauts niveaux d’efforts, nous constatons un écart grandissant entre la réponse expérimen-
tale et numérique. Cela s’explique par le fait qu’à de tels niveaux de chargements, nous sortons de la
gamme d’effort ayant servi à l’identification des paramètres plastiques et viscoélastiques.

4.6 Validations

Dans cette section, nous présentons différents cas de validation de la loi de comportement déve-
loppée. Dans un premier temps, nous proposons plusieurs exemples de corrélation essais/calculs de
champs de réponses mécaniques dans différentes situations. Ensuite, nous proposons une validation
de la simulation de la dissipation intrinsèque moyenne par cycle pour les conditions expérimentales
des essais d’auto-échauffement présentés dans le chapitre 3.

4.6.1 Réponse mécanique

Dans cette section, nous présentons un ensemble de résultats sous forme de comparaison entre
les champs de déplacements numériques et expérimentaux pour une sollicitation donnée.

Nous ne rentrerons pas dans les détails des calculs numériques dans ce manuscrit. En effet, ils sont
réalisés par une UMAT Abaqus générée dans le cadre d’un contrat annexe à cette thèse, à partir de loi
de comportement tridimensionnelle anisotrope présentée dans les sections précédentes. Cependant,
pour l’ensemble des résultats présentés, nous utilisons les microstructures réelles déterminées dans
le chapitre 2 en les considérant constantes dans toute la longueur de l’éprouvette. Les essais sont
pilotés en effort, de façon analogue aux résultats expérimentaux présentés avec un encastrement de
l’éprouvette au niveau des mors.

Comme présenté dans le paragraphe 4.2.1.2.1 page 99, les champs de déplacement expérimentaux
sont obtenus par corrélation d’images. Ils sont alors comparés aux champs de déplacement numé-
rique en peau, obtenus pour un même instant de chargement (même niveau d’effort appliqué dans
les mors et même histoire de chargement). La zone de traitement par corrélation d’images étant ré-
duite par rapport à celle prédite numériquement, nous devons recaler les origines des champs de
déplacements. Pour cela, nous plaçons les origines aux centres de la zone utile en réalisant l’opéra-
tion :

urecalé = u −uoffset (4.51)

avec urecalé le déplacement en chaque pixel de l’image après recalage, u le déplacement en chaque
pixel originel et uoffset le déplacement offset définit tel que :

uoffset = ucentre
num −ucentre

exp (4.52)

avec ucentre
num et ucentre

exp respectivement le déplacement moyen pour un petit groupe de pixels au centre
de la zone utile des champs de déplacements numériques et expérimentaux (voir figure 4.39a). Ce-
pendant, pour les éprouvettes amincies percées, nous utilisons le trou pour recaler les images et re-
centrons les déplacements au niveau du point présenté sur la figure 4.39b.
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Une solution plus appropriée serait de directement utiliser les résultats de corrélation d’images
comme condition aux limites dans le calcul numérique. Nous n’avons pas eu le temps de le mettre en
place pour le moment et cela constitue une perspective d’amélioration de la corrélation essais/calculs.

ucentre
num ucentre

exp

Résultat numérique Résultat expérimental

(a) – Éprouvettes complètes

Résultat numérique Résultat expérimental

ucentre
num ucentre

exp

(b) – Éprouvettes amincies percées

Figure 4.39 – Recalage des origines des déplacements pour les deux configurations étudiés :
éprouvettes complètes et éprouvettes amincies percées.

Une fois les champs de déplacement recalés, nous proposons de quantifier les différences entre les
résultats expérimentaux et numériques en définissant, pixel à pixel, une erreur relative 10 telle que :

erru =
abs

(

unum −uexp
)

max
(

uexp
)

−min
(

uexp
) (4.53)

Nous obtenons ainsi des champs d’erreur dite relative nous informant sur les zones d’écart important
entre les résultats numériques et expérimentaux. Afin de simplifier cette visualisation, nous propo-
sons également une représentation des occurrences des erreurs sous forme d’histogramme.

4.6.1.1 Éprouvettes complètes

En première validation, nous proposons la comparaison de champs de déplacement obtenus sur
des essais de traction à rupture menés sur une éprouvette complète prélevée à 0° de type A-G1-4-0-1

(figure 4.40) et sur une éprouvette complète prélevée à 90° de type A-G1-4-90-1 (figure 4.41) aux
champs de déplacements obtenus numériquement.

La figure 4.40 compare les champs de déplacement suivant x, c’est-à-dire dans le sens de la solli-
citation mécanique, et y , c’est-à-dire dans le sens transverse à la sollicitation mécanique, pour une
contrainte nominale de σ/σ0 = 5.3 pour l’éprouvette complète prélevée à 0°. Nous sommes ainsi
quelques instants avant la rupture de l’éprouvette nous assurant que les blocs viscoélastique et plas-
tique s’expriment.

Comme nous pouvons le constater sur les champs et histogrammes d’erreurs relatives, la cor-
rélation essais/calculs est très satisfaisante avec une erreur majoritairement inférieure à 10%. Nous

10. Pour pouvoir réaliser ce calcul d’erreur, nous devons posséder les valeurs numériques et expérimentales en des points
comparables. Pour cela, nous créons une nouvelle grille de donnée sur la quelle nous interpolons linéairement les valeurs
numériques et expérimentales. Cette grille de donnée possède moins de point que la grille expérimentale mais légèrement plus
que la grille numérique, notamment pour le cas d’étude des éprouvettes percées.
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constatons également que les bandes d’erreurs ne suivent pas une orientation microstructurale idéa-
lisée. Nous pouvons alors supposer que l’essentiel de l’erreur ici révélée serait dû à une connaissance
insuffisamment fine de la microstructure.

La figure 4.41 compare les champs de déplacement suivant x, c’est-à-dire dans le sens de la sol-
licitation mécanique, et y , c’est-à-dire dans le sens transverse à la sollicitation mécanique, pour une
contrainte nominale de σ/σ0 = 1.9 pour l’éprouvette complète prélevée à 90°. Nous sommes ainsi
quelques instants avant la rupture de l’éprouvette nous assurant que les blocs viscoélastique et plas-
tique s’expriment.

Comme nous pouvons le constater sur les champs et histogrammes d’erreurs relatives, la corréla-
tion essais/calculs donne des résultats similaires à ceux obtenus avec l’éprouvette complète prélevée
à 0°. Nous retrouvons cependant une erreur transversale supérieure qui s’explique par une forme de
champ de déplacement uy dépendant d’une microstructure réelle différente de celle utilisée pour le
calcul numérique. La corrélation essais/calculs est toutefois très satisfaisante.

4.6.1.2 Éprouvettes amincies percées

Afin d’inclure des chargements complexes pour vérifier les hypothèses de généralisation tridimen-
sionnelle du modèle, nous proposons la comparaison de champs de déplacement obtenus sur des es-
sais de traction à rupture menés sur une éprouvette amincie percée prélevée à 0° de type A-G1-4-0-2P

(figure 4.42) et sur une éprouvette amincie percée prélevée à 90° de type A-G1-4-90-3P (figure 4.43).
Les éprouvettes sont amincies suivant le procédé présenté dans le chapitre 2, section 2.4.3 puis per-
cées au centre de la zone utile à un diamètre contrôlé de 3mm.

La figure 4.42 montre les résultats obtenus pour l’éprouvette prélevée à 0° pour une contrainte no-
minale 11 de sollicitation σ/σ0 = 3.25. Comme nous pouvons le voir, la corrélation essais/calculs du
champ de déplacement ux est très satisfaisante avec une erreur majoritairement inférieure à 5%. La
déformation transversale est elle aussi bien estimée par la simulation numérique, mais montre cepen-
dant un « cône de réaction » aux abords du trou sous-estimé par rapport aux résultats expérimentaux.
Notons toutefois que l’erreur relative reste inférieure à 20%.

La figure 4.43 montre les résultats obtenus pour l’éprouvette prélevée à 90° pour une contrainte
nominale de σ/σ0 = 2. Comme nous pouvons le voir, la corrélation essais/calculs du champ de dé-
placement ux est très satisfaisante avec une erreur majoritairement inférieure à 5% de façon similaire
à l’éprouvette percée prélevée à 0°. Cependant, l’estimation de la déformation transversale est moins
bonne avec une erreur relative moyenne de l’ordre de 20%. L’observation du champ d’erreurs relatives
de uy semble montrer que dans ce cas, les déformations transverses sont sous-estimées d’un facteur
constant, laissant à penser qu’il s’agit d’une mauvaise estimation de la déformation élastique. Ce ré-
sultat est confirmé en observant les champs de déplacement pour un niveau de chargement très faible
dans le cas particulier de cette éprouvette amincie percée.

4.6.1.3 Bilan

L’étude des différents champs de déplacement pour différentes orientations et avec la présence de
chargements complexes dans le cas des éprouvettes amincies percées montre que le modèle permet
de décrire de façon très satisfaisante la réponse mécanique pour une éprouvette ayant une orien-
tation de prélèvement proche de 0°. Les petites divergences essais/calculs semblant alors provenir

11. Pour l’étude des éprouvettes percées, nous considérons la contrainte nominale pour de la section équivalente non percée
avant déformation.
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Figure 4.40 – Corrélation essais/calculs. Éprouvette complète prélevée à 0°. Comparaison des
champs de déplacement pour un effort de σ/σ0 = 5.3.
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Figure 4.41 – Corrélation essais/calculs. Éprouvette complète prélevée à 90°. Comparaison des
champs de déplacement pour un effort de σ/σ0 = 1.9.
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Figure 4.42 – Corrélation essais/calculs. Éprouvette amincie percée prélevée à 0°. Comparaison
des champs de déplacement pour un effort de σ/σ0 = 3.25.
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Figure 4.43 – Corrélation essais/calculs. Éprouvette amincie percée prélevée à 90°. Comparaison
des champs de déplacement pour un effort de σ/σ0 = 2..
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d’une connaissance non suffisante de la microstructure locale de l’ensemble de l’éprouvette. Notons
cependant que ces divergences sont visibles principalement sur les déplacements transversaux.

Pour les éprouvettes prélevées à 90°, la corrélation essais/calculs est satisfaisante dans le cas d’une
traction à rupture simple. Notons cependant que nous retrouvons les conclusions obtenues lors de
l’identification du modèle unidirectionnel à savoir que les prédictions numériques sont moins bonnes
pour une orientation moyenne proche de 90° que pour une orientation moyenne proche de 0°. L’étude
de l’éprouvette amincie percée montre également que l’identification ou les hypothèses de généralisa-
tion tridimensionnelle anisotrope ne sont peut-être pas suffisantes pour pouvoir décrire correctement
les déplacements transversaux sous sollicitations mécaniques complexes.

4.6.2 Réponse dissipative

L’objectif premier de l’établissement d’une loi de comportement pour les matériaux de l’étude
est de pouvoir simuler le plus précisément possible les essais cycliques afin de pouvoir estimer la
dissipation intrinsèque moyenne par cycle que nous pouvons lier à la durée de vie en fatigue (voir
chapitre 5). Dans cette section, nous présentons alors une comparaison entre les courbes d’auto-
échauffement expérimentales obtenues en suivant le protocole décrit dans le chapitre 3 et les courbes
d’auto-échauffement numériques obtenues avec les mêmes hypothèses à partir de la loi de compor-
tement proposée (figure 4.44).

La figure 4.44a présente la comparaison entre les courbes d’auto-échauffement numérique et ex-
périmentale obtenues pour une éprouvette amincie prélevée à 0°. Nous pouvons constater que la pré-
diction numérique est très satisfaisante pour l’ensemble des blocs de chargement.

La figure 4.44c confirme ce résultat en donnant une estimation numérique confondue à la courbe
d’auto-échauffement expérimentale obtenue pour une éprouvette complète de type A-G2-3-0-1 pré-
sentant une microstructure de type cœur/peau.

Cependant, la figure 4.44b montre que les prédictions du modèle sous-estiment fortement la dis-
sipation intrinsèque moyenne par cycle pour une éprouvette amincie possédant une orientation de
fibres moyenne proche de 90°. Cependant, l’évolution de la courbe d’auto-échauffement numérique
suit celle de la courbe d’auto-échauffement expérimentale.

Nous pouvons alors conclure que les prédictions de dissipation intrinsèque moyenne par cycle
permettent d’estimer de façon très satisfaisante les courbes d’auto-échauffement pour une orienta-
tion moyenne des fibres proche de 0°. Cependant, la modélisation ou l’identification actuelle ne per-
met pas d’obtenir la courbe d’auto-échauffement pour une orientation moyenne proche de 90° de
façon quantitative, mais seulement une approximation de son évolution.

4.7 Bilan

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés à la modélisation du comportement thermomé-
canique du matériau A de l’étude. L’objectif principal étant de pouvoir proposer une loi de compor-
tement permettant d’obtenir une description précise de la réponse mécanique et dissipative du ma-
tériau sous sollicitation cyclique. La description de la réponse dissipative sous sollicitations cycliques
du matériau est particulièrement intéressante afin de pouvoir estimer numériquement les courbes
d’auto-échauffement (voir chapitre 2) qui peuvent être liées à la durée de vie en fatigue (voir chapitre
5).

Nous avons tout d’abord présenté un état de l’art des modélisations de comportement méca-
nique disponibles dans la littérature pouvant s’appliquer aux matériaux thermoplastiques renforcés
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Figure 4.44 – Validation du modèle 3D en réponse dissipative. Génération des courbes d’auto-
échauffement numérique et comparaison aux résultats expérimentaux sur éprouvettes amincies
et complètes.
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en fibres courtes. sommes arrivés à la conclusion qu’un modèle phénoménologique possède l’avan-
tage de pouvoir décrire la réponse mécanique macroscopique du composite tout en restant utilisable
dans l’environnement industriel avec un nombre de paramètres plus faible et une utilisation numé-
rique plus aisée que les modèles multi-échelles.

Nous avons présenté ensuite les principales approches de la littérature permettant de prendre en
compte la microstructure locale des matériaux étudiés en utilisant les tenseurs d’orientation issus de
simulations d’injection ou de caractérisations expérimentales.

Nous avons alors choisi dans cette étude de développer un modèle de comportement, analogue à
celui proposé par LAUNAY [Lau11], basé sur une approche phénoménologique et permettant de consi-
dérer l’anisotropie du matériau sur la partie élastique en utilisant un schéma d’homogénéisation à
deux étapes et sur la partie plastique en incorporant le tenseur de Hill à la norme plastique.

Dans un second temps, nous avons présenté le matériel utilisé afin de pouvoir réaliser une base
expérimentale suffisante pour caractériser le matériau A de l’étude. Les principaux essais mécaniques
réalisés ont également été décrits.

Ensuite, nous avons analysé la réponse mécanique du matériau A aux différents essais mécaniques
réalisés. Cela nous a permis de mettre en évidence que le comportement uniaxial du matériau est
principalement élastique viscoélastique plastique. Nous avons également montré que la viscoélasti-
cité est non linéaire avec une dépendance de la viscosité η à la vitesse de déformation viscoélastique
ǫ̇ve et avec une dépendance du module viscoélastique à l’évolution de l’écrouissage cinématique du
matériau. Une formulation uniaxiale iso-orientation à 8 paramètres a finalement été proposée.

Nous avons alors détaillé une stratégie d’identification du modèle appliquée sur les résultats expé-
rimentaux obtenus sur des éprouvettes amincies prélevées à 0° et 90°. Cela nous a permis de montrer
les capacités du modèle à prédire le comportement cyclique complexe du matériau A pour différentes
sollicitations cycliques de chargement. Nous avons également montré que les résultats d’identifica-
tion uniaxiale permettent de conclure que l’anisotropie doit être prise en compte pour décrire l’évo-
lution de la raideur élastique et du seuil de plasticité.

Forts de ces constats, nous avons proposé une généralisation du modèle uniaxial à une forme
tridimensionnelle anisotrope dans le cadre des matériaux standard généralisés. Cette modélisation
donnant accès à la réponse dissipative du matériau.

Nous avons proposé une stratégie d’identification des paramètres anisotropes nous permettant de
décrire de façon satisfaisante la réponse mécanique d’éprouvettes prélevées à 0°, 45° et 90° soumises
à un essai de traction à rupture.

Nous avons validé la description numérique de la réponse mécanique en comparant les champs
de déplacements obtenus pour des éprouvettes complètes d’une part, et pour des éprouvettes amin-
cies percées d’autre part. Les résultats montrent que les prédictions du modèle pour une orientation
moyenne des fibres proche de 0° sont très satisfaisantes dans les deux cas d’étude. Cependant, la pré-
diction du modèle pour une éprouvette amincie percée prélevée à 90° ne permet pas de décrire correc-
tement le champ des déplacements transversaux bien que la description du champ des déplacements
dans le sens de la sollicitation soit très satisfaisante.

Nous avons également validé la description numérique de la réponse dissipative moyenne par
cycle dans le cadre d’un essai d’auto-échauffement pour des éprouvettes complètes ou amincies pré-
levées à 0°. Cependant, le modèle proposé ne semble pas suffisant pour estimer la courbe d’auto-
échauffement d’une éprouvette dont l’orientation moyenne des fibres est proche de 90°. L’évolution
de la courbe semble cohérente, mais il existe un décalage entre les valeurs numériques et expérimen-
tales.

Les perspectives de développement sont d’améliorer la réponse numérique du modèle pour les
orientations moyennes de fibres proches de 90°, soit en vérifiant certains éléments d’identification
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comme les coefficients de poisson transverse, soit le modifiant légèrement.
Une première piste serait d’utiliser les mesures expérimentales de dissipation intrinsèque moyenne

par cycle afin de compléter la modélisation en les incorporant dans la boucle d’identification.
Une seconde piste envisagée est d’utiliser les champs de déplacement obtenus par corrélation

d’images afin d’effectuer l’identification des paramètres du modèle comme le propose certains au-
teurs [Avr+08]. Cela permettrait de comparer des résultats expérimentaux et numériques plus com-
plets (mesure de champs) et de s’assurer que les conditions aux limites sont identiques. De même, afin
d’améliorer la qualité d’identification, nous avons mis en évidence qu’il serait souhaitable d’améliorer
la connaissance de la microstructure réelle qui fluctue tout au long de l’éprouvette.

Enfin, certaines validations restent à réaliser à court terme. La première étant de comparer les
champs de dissipation intrinsèque moyenne expérimentaux et numériques sur des éprouvettes com-
plexes telles que les éprouvettes amincies percées.
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N
ous souhaitons présenter dans ce chapitre l’identification et la validation d’un critère énergétique
de fatigue obtenu avec les méthodes de caractérisation rapide basées sur le protocole d’auto-

échauffement présenté dans le chapitre 3.

Dans la première section, nous réalisons un état de l’art concernant les différentes approches de
dimensionnements en fatigue et concluons sur la démarche à suivre pour nos matériaux en fonction
des résultats conventionnels de fatigue. Nous présentons ensuite les différents critères disponibles
dans la littérature et les méthodes de caractérisation rapide associées. Nous mettons alors en évidence
qu’une approche en régime transitoire, comme proposé dans le chapitre 3, permet l’obtention d’une
courbe d’auto-échauffement pouvant être décomposée empiriquement en trois régimes. La détermi-
nation de ces régimes permet ensuite d’identifier un critère énergétique de durée de vie selon une loi
de Basquin.

Nous présentons dans la deuxième section le protocole de caractérisation rapide alors utilisé dans
cette étude. Nous montrons également que la loi de comportement proposée dans le chapitre 4 per-
met d’améliorer la compréhension physique de la décomposition de la courbe d’auto-échauffement
en trois régimes.

La troisième section applique le protocole de caractérisation rapide proposé à quelques-uns des
résultats obtenus dans le chapitre 3 page 43. Plusieurs résultats sont mis en évidence. Premièrement,
nous vérifions l’applicabilité de la méthode pour un exemple donné en comparant le critère obtenu
avec la démarche de caractérisation rapide à des points de fatigue conventionnels. Ensuite, nous étu-
dions l’influence de l’orientation moyenne des fibres sur le critère de durée de vie énergétique et en
amplitude de contrainte. Enfin, nous vérifions la capacité de la démarche à discriminer en fatigue des
matériaux similaires. Ce point trouve toute son importance dans le domaine industriel où pouvoir
réaliser un « screening matériaux » avec les méthodes de caractérisation rapide permettrait de sélec-
tionner quelques matériaux adéquats très rapidement.

5.1 Bibliographie

En condition de service, il existe différents types de ruines pour une structure : rupture statique
sous un chargement important ponctuel, rupture dynamique lors d’un choc, dégradations chimiques
ou par frottement ou encore des endommagements sous chargements mécaniques cycliques variables,
déterministes ou aléatoires nommés couramment fatigue [Sur98]. Maitournam [Mai13] complète cette
définition en présentant le phénomène de fatigue comme correspondant à

« l’ensemble des détériorations des propriétés mécaniques qui apparaissent dans les maté-
riaux soumis à des contraintes ou à des déformations variables au cours du temps, dégra-
dations conduisant le plus souvent à la fissuration voire à la rupture. »

Dans le domaine des transports, ce phénomène de fatigue conditionne le dimensionnement de nom-
breuses pièces en présence de chargements thermiques et/ou mécaniques variables répétés à très
grand nombre de cycles [Lau11].

5.1.1 Différentes approches

Quel que soit le matériau, deux phénomènes se distinguent généralement dans l’étude de la fa-
tigue : l’amorçage de fissure correspondant à l’apparition d’une fissure détectable dans une structure,
et la propagation de la fissure déjà amorcée menant généralement à la ruine de la structure, la frontière
entre ces deux phénomènes n’étant pas toujours faciles à identifier [Tro95]. Ces deux phénomènes
donnent lieu à deux approches du problème en fatigue :
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— l’approche en amorçage vise à déterminer le nombre de cycles nécessaires à l’apparition d’une
fissure dite macroscopique ou critique, en supposant la structure initialement exempte de tout
défaut ;

— l’approche en propagation vise à prédire la cinétique de propagation d’une fissure dont la taille
et l’orientation sont connues dans le cas d’une structure préalablement entaillée.

Le choix de l’approche dépend souvent de l’application : soit l’amorçage intervient très tôt, mais la
présence d’une fissure dans la pièce n’est pas critique pour l’application, dans ce cas une approche
en propagation est privilégiée, soit la pièce ne doit pas avoir de fissure en service, dans ce cas une
approche en amorçage est privilégiée.

I II III
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Nombre de cycles écoulés/Nombre de cycles à rupture
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Figure 5.1 – Évolution du module sécant en fonction du nombre de cycles écoulés durant un
essai de fatigue.

Dans le cas d’un essai de fatigue classique, ces deux phases peuvent être mises en avant en suivant
par exemple l’évolution du module sécant. En effet, comme présenté figure 5.1 dans le cadre d’essai
du matériau A présenté section 4.3.6 page 113, nous pouvons distinguer trois phases durant un essai
de fatigue :

1) un régime transitoire durant un nombre de cycles généralement faible devant la durée de vie.
Cette phase I correspond à l’établissement d’un équilibre thermomécanique ainsi qu’à une
éventuelle accommodation mécanique ;

2) un comportement mécanique stationnaire d’un point de vue macroscopique. Durant cette
phase II, le module sécant varie faiblement permettant de considérer que les microfissures/en-
dommagements restent confinés dans un volume suffisamment faible pour ne pas impacter la
réponse macroscopique. Cette phase s’étend jusqu’à un nombre de cycles Na atteint lors d’une
diminution de 5 à 10% de la raideur sécante macroscopique. Il s’agit alors du point d’amorçage
macroscopique;

3) une phase de propagation de fissure menant à la rupture ou à un endommagement critique de
la structure accompagnée d’une chute brutale du module sécant. Nous noterons le nombre de
cycles final Nr

Ces phases possèdent des durées relatives variables selon les matériaux étudiés et les cas de char-
gement. Dans certaines situations, le nombre de cycles à l’amorçage Na est négligeable devant le
nombre de cycles à rupture Nr : Na ≪ Nr . Dans ce cas, une approche en propagation de fissure est
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préférable. Cependant, dans d’autres situations, l’amorçage n’est détecté que très peu de cycles avant
la rupture : Na −Nr ≪ Nr . Dans ce cas, une approche en amorçage est préférable pour le dimension-
nement en fatigue.

Approche par amorçage

L’amorçage est un instant difficile à définir, car cela dépend de l’échelle d’observation. Par ailleurs,
une structure vierge de tout chargement comporte quasi systématiquement des défauts initiaux no-
tamment des porosités pouvant être assimilés des micro fissures. D’autant plus pour les thermoplas-
tiques semi-cristallins injectés, qui possèdent de nombreux sites d’amorçage, provoquant un endom-
magement diffus [Man91]. Pour simplifier l’approche, de nombreux auteurs considèrent qu’il n’y a
pas d’amorçage tant qu’il n’y a pas de dégradation visible de la réponse mécanique.

L’avantage de cette approche est d’être facilement exploitable dans un cadre industriel en réalisant
un suivi de certaines grandeurs physiques comme le module sécant.

Approche par propagation

L’étude de la propagation de fissure est réalisée avec des éprouvettes initialement entaillées pour
les trois modes d’ouvertures. Une variation des facteurs d’intensité de contrainte ∆K est définie entre
les valeurs maximale et minimale atteintes durant un cycle de chargement. Si ce facteur est inférieur à
un certain seuil ∆Ks , aucune propagation de fissure n’est observée. Dans le cas contraire, ∆K est relié à
la vitesse de propagation de fissure, par exemple par une loi puissance (loi de Paris-Erdogan) lors d’un
régime de propagation stable. Si∆K est trop important, alors la propagation de la fissure est instable et
brutale conduisant rapidement à la ruine de la structure [Kar90 ; PR00 ; Peg01]. Les matériaux fragiles
ne possèdent pas de propagation stable ce qui rend cette démarche inappropriée.

Les principales difficultés de cette approche résident dans la connaissance fine de la microstruc-
ture pour les matériaux fortement hétérogènes comme les thermoplastiques fibrés. Aussi, hors cas
particulier, cette approche est rarement utilisée dans l’industrie du transport. Pour des raisons de sé-
curité, l’amorçage d’une fissure est généralement assimilé à la ruine de la structure.

5.1.1.1 Résultats de fatigue : choix d’une approche

Le choix de l’approche pour notre étude est important pour déterminer la suite du chapitre. Comme
nous le présentons dans le chapitre 4 section 4.2 page 98 et 4.3.6 page 111, nous avons mené des essais
de fatigue conventionnels. Pour déterminer si une approche en amorçage ou en propagation est ap-
propriée aux matériaux étudiés, nous proposons d’observer l’évolution durant un essai de fatigue des
deux grandeurs mécaniques principales : le module sécant (figure 5.2a) et la déformation résiduelle
(figure 5.2b) pour une éprouvette de type A-G1-4-0-3.

Comme nous pouvons le constater, le nombre de cycles à amorçage Na est proche du nombre de
cycle à rupture Nr avec une phase de propagation correspondant à environ 10% de la durée de vie de
l’éprouvette. De plus, l’évolution des grandeurs mécaniques est stationnaire.

De ce fait, dans le cadre de cette étude, nous nous intéressons aux approches de dimensionnement
à l’amorçage qui présentent également l’avantage d’être facilement exploitables dans un cadre indus-
triel. Pour des raisons de simplicité de l’étude, nous confondons le nombre de cycles à l’amorçage
avec le nombre de cycles à rupture de l’éprouvette.
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(a) – Évolution du module sécant d’une éprouvette de type A-G1-4-0-3 durant un essai de fa-
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(b) – Évolution de la déformation résiduelle d’une éprouvette de type A-G1-4-0-3 durant un
essai de fatigue.

Figure 5.2 – Évolution des grandeurs mécaniques durant un essai de fatigue.
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5.1.2 Différents domaines de fatigue

Dans la littérature consacrée aux matériaux métalliques, plusieurs domaines de fatigue sont dis-
tingués. Le premier domaine dit oligocyclique décrit les ruptures en fatigue à faible nombre de cycles,
allant de quelques centaines à plusieurs milliers de cycles. Au-delà, jusqu’à environ 107 cycles, on
parle d’endurance limitée ou de fatigue polycyclique. Le troisième domaine dit d’endurance illimitée
décrit l’ensemble des chargements en fatigue suffisamment faibles pour que la structure reste intègre
indéfiniment au sens de l’ingénieur. Cependant, ce dernier régime commence à perdre son sens avec
l’apparition du domaine de fatigue gigacyclique qui décrit des durées de vie supérieure à 109 cycles
[Bat00].

Certains auteurs précisent cette classification en observant la réponse asymptotique du matériau.
Si le phénomène de Rochet est observé, alors la rupture intervient généralement au bout de quelques
cycles. Cette situation est évitée pour des structures métalliques travaillant sous chargement répété.
Deux autres cas peuvent alors être observés. Si la réponse mécanique à l’échelle macroscopique est
accommodée alors le domaine de fatigue étudié est oligocyclique tandis que si la réponse est adaptée
le domaine de fatigue étudié est polycyclique [Lem09; CDM03 ; JM08 ; AB00].

Le comportement mécanique des thermoplastiques fibrés est différent et la classification usuelle
des matériaux métalliques basée sur le comportement asymptotique n’est plus adaptée. En effet, la ré-
ponse mécanique des matériaux fibrés peut être dissipative et néanmoins associée à des durées de vie
importantes en raison de la présence de phénomènes visqueux, élastique ou non, visibles sur un cycle
de chargement. Le comportement cyclique peut également ne pas être stabilisé en raison de la pré-
sence de fluage, montrant l’existence de phénomènes visqueux à plus long terme, notamment en pré-
sence d’une contrainte moyenne non nulle [Kli09 ; Lau11 ; Ser13]. Ainsi, les approches oligocyclique
et polycyclique présentées pour les matériaux métalliques peuvent être utilisées indifféremment pour
les thermoplastiques fibrés [Lau11].

Dans notre étude, nous cherchons à décrire le comportement oligocyclique et polycyclique des
matériaux présentés dans le chapitre 2 page 8. Nous nous focaliserons donc uniquement sur cet as-
pect.

5.1.3 Les mécanismes d’endommagement en fatigue des thermoplastiques
fibrés

Dans cette section, nous nous intéressons aux principaux mécanismes d’endommagement en fa-
tigue des thermoplastiques renforcés en fibres courtes. Ces études sont principalement basées sur
l’étude des faciès à différents instants du chargement ou de rupture [HS97 ; LMH87 ; Man90 ; Kli09 ;
Kli+11a; Mou09 ; Ari+14], ou encore par tomographie in situ [RSR16 ; Rol+16] afin de présumer les
différents scenarii d’endommagement, d’amorçage et de propagation.

Plusieurs points clefs ressortent de ces études. Les microfissures s’amorcent dans la matrice à l’ex-
trémité des fibres, où les concentrations de contraintes sont plus importantes [Kli09 ; Kli+11a; NTK01 ;
RSR16]. La propagation se poursuit ensuite soit dans la matrice en direction des autres extrémités de
fibres, soit le long de l’interface matrice [Rol+16]. La température de l’essai et le comportement associé
ductile/fragile de la matrice pilotent le mode de propagation [NTK01].

Pour certains matériaux comme le PA66-GF30, l’amorçage est piloté par la formation de cavités
nanométriques dans la phase inter-lamellaire de la matrice dont la croissance anisotrope est thermi-
quement activée [Mou09].

Les mécanismes d’endommagement proposés décrivent principalement des propagations rapides
et brutales des microfissures après l’atteinte d’une taille critique validant l’approche de dimensionne-
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ment en amorçage et la confusion du nombre de cycles à l’amorçage (à l’échelle macroscopique) et
du nombre de cycles à rupture.

Ces études mettent également en relief qu’un certain nombre de grandeurs microscopiques in-
fluent sur la tenue en fatigue des composites renforcés en fibres courtes : la pression hydrostatique,
la distribution locale d’orientation par rapport à la direction de sollicitation, la nucléation des cavités
inter-lamellaires ou encore la ductilité de la matrice pour ne citer que les principales.

La loi de comportement phénoménologique proposée dans le chapitre 4 ne permet pas de dé-
crire ces micromécanismes individuellement, mais a pour objectif d’en traduire l’influence à l’échelle
macroscopique.

5.1.4 Paramètres influents

Dans cette section, nous présentons les principaux paramètres influents sur la durée de vie des
matériaux thermoplastiques renforcés en fibres courtes.

5.1.4.1 Microstructure

Pour une matrice donnée, l’augmentation du facteur de forme [LG69] et de la fraction volumique
des fibres améliore la tenue en fatigue du composite. De même, meilleures sont les propriétés méca-
niques monotones des composants du composite et meilleure est la tenue en fatigue [Man90 ; ZS01a;
Ber+07b; BDA10].

D’autres auteurs se sont intéressés à l’influence de l’orientation moyenne des fibres par rapport à
la direction de chargement. Cette orientation moyenne varie de différentes façons : en variant l’angle
de prélèvement des éprouvettes au sein de plaques injectées [Ber+07a; Kli09 ; Ser15 ; HS97 ; Ari+14],
en variant l’épaisseur [DMQ10] ou encore leur position par rapport au seuil d’injection [HS97]. Tous
s’accordent sur le fait que plus l’angle entre la direction de chargement et l’orientation moyenne des
renforts augmente et plus la durée de vie en fatigue diminue. JÉGOU montre également que deux
éprouvettes de microstructure moyenne équivalente obtenues par injection ou par découpe dans une
plaque injectée possèdent le même comportement en fatigue [Jég12].

5.1.4.2 Chargement mécanique

Dans ce paragraphe, nous présentons les principaux facteurs mécaniques influençant la réponse
en fatigue des thermoplastiques fibrés.

Influence de la fréquence de chargement

Certains auteurs ont montré que pour des matériaux comme les polyamides, dont la tempéra-
ture de transition vitreuse est proche de l’ambiante, l’augmentation de la fréquence de chargement
augmente de façon importante la température du matériau par auto-échauffement conduisant à une
diminution de la durée de vie en fatigue [BCR14 ; ZS01a]. Dans ces conditions, certains auteurs pro-
posent de définir une équivalence fréquence/température afin de modéliser l’influence de la fré-
quence sur la tenue en fatigue [HKN99].

MOURGLIA SEIGNOBOS montre dans ses travaux qu’il est possible de définir un critère en fatigue
normalisé par le module élastique unifié pour les différentes températures d’éprouvette. Ce moyen
permettrait ainsi de s’affranchir de l’influence de l’augmentation de température due à l’augmenta-
tion de la fréquence de sollicitation [Mou09].
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Influence de la contrainte moyenne

Les effets de la contrainte moyenne σm sont souvent représentés par l’influence du rapport de
charge R défini par :

R =
σmin

σmax
⇒σm =

1+R

1−R
σa (5.1)

avec σmin la contrainte minimale, σmax la contrainte maximale et σa l’amplitude de contrainte.
Lorsque la contrainte moyenne est positive, les phénomènes visqueux entraînent un couplage

fluage/fatigue pouvant réduire la durée de vie [ZS01a; MZ04 ; Gus+07]. MALLICK et ZHOU ont montré
que des courbes de Gerber modifiées permettent d’apprécier l’influence du rapport de charge [MZ04].

Influence de la multiaxialité

Certains auteurs ont étudié l’influence de la multiaxialité sur des thermoplastiques renforcés en
fibres de verre à partir d’éprouvette tubulaire sollicitée en traction/torsion pour différent taux de bi-
axialité et déphasage [Kli09 ; De +10]. Les auteurs mettent en avant que, comme pour les matériaux
métalliques, le cisaillement pur est le plus néfaste vis-à-vis de la durée de vie en fatigue.

5.1.5 Critères de fatigue

Dans cette section, nous allons présenter les principaux critères de fatigue que nous retrouvons
dans la littérature adaptés à la description des comportements stationnaires en fatigue. Nous allons
les décomposer en deux familles : les critères basés sur l’évolution de grandeurs mécaniques ou éner-
gétiques.

5.1.5.1 Critères de fatigue basés sur les grandeurs mécaniques

Un des critères le plus utilisé est celui de Tsai-Hill adapté à la fatigue, qui lie la durée de vie à l’am-
plitude des contraintes à partir d’une fonction définie par des contraintes à rupture, sous différents
chargements élémentaires : traction dans deux directions et cisaillement plan [Ber+07a ; DMQ10]. Ce
critère prédit de façon satisfaisante la durée de vie des thermoplastiques fibrés lorsque l’angle entre la
direction de sollicitation et l’orientation moyenne varie pour une microstructure donnée. Cependant,
il ne prend pas en compte l’influence de la contrainte moyenne, de la multiaxialité du chargement ou
des conditions hygrothermiques. De plus, ce critère est valable uniquement pour une microstructure
donnée.

La seconde approche principale est dite du plan critique. Un plan critique est défini comme étant
le plan maximisant le rapport de la contrainte normale et de la résistance à la fatigue. Ce plan critique
est alors supposé piloter la durée de vie en fatigue de la structure [ZS01b; ZSQ01; GUD10]. Applicable
sur des structures complexes, cette approche est basée sur la réalisation d’un calcul par éléments
finis élastique anisotrope considérant la distribution locale d’orientation et des contraintes exprimées
dans le repère matériel local. La limite d’endurance dans une direction de chargement est ensuite
déterminée par interpolation linéaire à partir des limites d’endurance obtenues pour une distribution
d’orientation à 0° et 90°.

5.1.5.2 Critères de fatigue basés sur les grandeurs énergétiques

Une première famille de critères énergétiques propose de relier la durée de vie à la densité d’éner-
gie élastique de déformation ∆e [Kli09 ; Kli+11b]. Les auteurs proposent un critère en fatigue mul-
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tiaxiale inspiré des travaux de KUJAWSKI et ELLYIN [KE95] sous la forme :

f ∆e ·N b
r =C , avec f 2 −

1+R

1−R
f −1 = 0 (5.2)

Le critère ainsi proposé permet de prédire de façon correcte la durée de vie pour des chargements
de traction, torsion et cisaillement. Il semblerait également capable de décrire la dépendance à la
microstructure. L’avantage de ce critère étant de nécessiter uniquement un calcul élastique.

D’abord apparue pour les matériaux métalliques, une deuxième famille de critères de durée de vie
établit une corrélation entre la durée de vie en fatigue (à l’amorçage) et l’énergie dissipée par cycle en
régime stabilisé [Mor65 ; Ell85 ; Ske91 ; CC00] puis pour certains matériaux thermoplastiques renforcés
en fibres courtes et élastomères [EE90 ; Jég12 ; Ser13 ; Mas14]. Cette dépendance est formalisée par une
loi de type Basquin :

∆
⋆ ·N b

a =C (5.3)

avec ∆
⋆ l’énergie dissipée par cycle, et b et C des paramètres scalaires. La déformation élastique étant

réversible, ∆⋆ est alors exprimée de la façon suivante :

∆
⋆ =

∫

cycle
σ(t ) : ǫ̇

in
(t )dt (5.4)

avec ǫ
in
= ǫ−ǫ

e
la déformation inélastique. AMIABLE et al. [Ami+06] ont proposé une extension de ce

critère en ajoutant une dépendance à la pression hydrostatique :
(

∆
⋆+αPmax

)

·N b
a =C (5.5)

où Pmax est la pression hydrostatique positive maximale et α un paramètre scalaire supplémentaire.

LAUNAY et al. [Lau+13] adaptent cette formulation pour l’étude d’un PA66 renforcé en fibres de
verre courtes en partitionnant l’énergie dissipée en contributions des phénomènes viscoplastique ∆

⋆
vp

et viscoélastique ∆
⋆
ve :

(

∆
⋆

vp +α∆⋆

ve

)

·N b
a =C (5.6)

avec α→ 0 dans le cas où seule la viscoplasticité participe à l’endommagement en fatigue, α= 1 dans
le cas où les deux phénomènes visqueux participent de façon équivalente (même formulation que le
modèle 5.3) ou α→∞ dans le cas où les phénomènes viscoélastiques participent majoritairement à
l’endommagement en fatigue.

Les résultats de ces auteurs montrent que cette modélisation en densité d’énergie dissipée permet
de décrire l’influence de la multiaxialité du chargement ainsi que celle de la distribution d’orientation
des fibres. LAUNAY montre également que le critère énergétique donne une meilleure estimation de la
durée de vie que les critères mécaniques classiques pour un PA66 renforcé en fibres de verre courtes
[Lau11].

Toutefois, l’utilisation d’un tel critère nécessite soit l’emploi d’un modèle de comportement per-
formant pour simuler la réponse thermomécanique cyclique du matériau, soit une méthode de me-
sure expérimentale des densités d’énergie dissipée. Cette dernière méthode possède l’avantage de
pouvoir proposer une caractérisation rapide des propriétés de durée de vie en fatigue par la méthode
d’auto-échauffement.

5.1.6 Caractérisation rapide des propriétés en fatigue

Dans cette section, nous allons présenter un état de l’art concernant la caractérisation rapide des
propriétés en fatigue basée sur l’identification d’un critère énergétique à partir des essais d’auto-
échauffement dont le principe est présenté dans le chapitre 3 page 43. Pour rappel, dans notre étude,
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nous montrons que ces essais rendent possible l’obtention de la dissipation intrinsèque par cycle
∆
⋆ pour différentes amplitudes de chargement sous forme de courbes et de cartographies d’auto-

échauffement.
De ce fait, cet état de l’art présente les principales approches d’identification d’un critère en fatigue

connaissant l’énergie dissipée par cycle expérimentale. Pour faciliter la présentation de ces différentes
approches, nous proposons une présentation chronologique de leur apparition.

Après les premiers travaux de STROMEYER en 1914 liant de façon empirique la variation de tempé-
rature à une limite d’endurance, il faut attendre les années 80 pour que de nouvelles études et moyens
techniques apparaissent et relancent l’engouement des méthodes de caractérisation rapide permet-
tant d’obtenir de façon empirique les courbes de Wöhler en observant l’élévation de la température
pour des matériaux métalliques [Luo98 ; Kra00 ; LaR00 ; Lia+00 ; CL00 ; Dou+05 ; CCS05 ; Men07]. Les
auteurs montrent alors que l’évolution de la température stabilisée après quelques milliers de cycles
θ 1 en fonction de l’amplitude de chargement révèle l’existence de deux régimes, figure 5.3a page sui-
vante. En effet, après avoir été quasi-constante pour un certain nombre de paliers de chargement, la
température stabilisée augmente brutalement. Ce changement de régime brutal est assimilé à l’appa-
rition de microplasticité pilotant la fatigue. DOUDARD et al. montrent alors de façon empirique que la
limite d’endurance peut être assimilée à l’intersection des deux droites décrivant chacun des régimes.

Cette approche qui consiste à lier les mesures thermographiques à la durée de vie s’est progressi-
vement étendue ensuite aux matériaux polymères et composites [Qua02 ; LaR00 ; MQ11].

En 2010, BERREHILI et al. [Ber+10] ont essayé d’appliquer ce protocole empirique à un propylène
soumis a des chargements de traction-torsion. Il en résulte une surestimation de la limite d’endurance
que les auteurs associent au fait que la température en fin de palier n’est pas toujours stabilisée et
que les matériaux polymères sont sujets à différents phénomènes dissipatifs supplémentaires que les
matériaux métalliques. De ce fait, la méthode d’obtention d’un critère de durée de vie en fatigue avec
les méthodes d’auto-échauffement doit être ajustée.

LE SAUX [Le 10] et JÉGOU [Jég12] proposent alors un post-traitement empirique similaire à ce-
lui proposé par DOUDARD et al. [Dou+05] mais associent l’intersection des deux régimes non pas à
la limite d’endurance, mais à la rupture à 106 cycles. JÉGOU montre alors qu’en utilisant une loi de
Basquin, présentée équation 5.3 page précédente, il est capable de prédire la courbe de Wöhler pour
différents taux d’humidité d’un PA66GF50. Il montre également une unification du critère de durée
de vie pour les différents taux d’humidité lorsqu’il est écrit en dissipation intrinsèque ∆

⋆ mesurée
expérimentalement à partir d’une approche 0D en régime stabilisé (voir chapitre 3 page 43).

En 2014, MASQUELIER se base sur les travaux de JÉGOU et étend son approche empirique aux maté-
riaux élastomères. À la différence qu’elle propose une décomposition de la courbe d’auto-échauffement
en trois régimes plutôt que deux (voir figure 5.3b). Cela est lié à la construction des courbes d’auto-
échauffement en régime transitoire (hypothèse de transformation adiabatique) et non en régime sta-
bilisé où la température n’arrive jamais à stabilisation lors du troisième régime. Elle identifie alors le
point de durée de vie à 106 cycles à l’intersection du premier et du second régime et montre une très
bonne estimation de la courbe de Wöhler en déformation principale maximale. Comme JÉGOU, elle
utilise un critère de durée de vie énergétique de type Basquin (équation 5.3 page précédente). La dis-
sipation intrinsèque est alors mesurée expérimentalement à partir d’une approche 0D et en régime
transitoire.

Plus récemment encore, SERRANO [Ser15] reprend cette approche et l’applique avec succès à un
PA66GF50. Il met notamment en relief l’effet de l’orientation sur la durée de vie, l’influence du rapport
de charge et de l’environnement thermo hygrométrique. Il montre dans ses travaux qu’une loi de type

1. Nous avons montré dans l’état de l’art du chapitre 3 page 43 que cette température stabilisée est proportionnelle à la
dissipation intrinsèque par cycle ∆

⋆ sous certaines hypothèses.
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Basquin n’est pas suffisante pour obtenir un critère de durée de vie unifié pour les différentes orien-
tations et rapports de charge. Il conclut alors que, pour son matériau, le champ d’énergie dissipée par
cycle ne peut être directement transposable en champ de durée de vie, il faudrait connaître les états de
chargement et la distribution d’orientation locaux. Néanmoins, la méthode d’auto-échauffement est
en mesure de fournir « très rapidement » (une demi-journée d’essai et une seule éprouvette) la courbe
de fatigue, y compris pour des cas complexes.
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Figure 5.3 – Illustration des méthodes de post-traitement empirique des courbes d’auto-
échauffement

Certains auteurs considèrent également une approche avec l’existence et l’apparition d’une po-
pulation de défauts induite par le chargement cyclique. Cette approche permet entre autres d’évaluer
la dispersion des résultats en fatigue.

La principale approche consiste à postuler la population de défauts ainsi que ses processus d’ap-
parition et d’évolution en fonction du chargement considéré. Pour évaluer l’endurance du matériau,
l’hypothèse est faite que la rupture a lieu dès qu’une certaine densité de défauts devient active. Cette
densité suit une loi probabiliste de type exponentielle dépendant entre autres du chargement et du
volume des défauts [Dou04 ; Mun12 ; Le 10].

5.1.7 Bilan

Dans les sections précédentes, nous avons montré que différentes approches en fatigue pouvaient
être considérées. Dans notre étude, une approche en amorçage semble être la plus pertinente. De plus,
au vu de l’évolution du module sécant durant un essai de fatigue, nous pouvons confondre le nombre
de cycles à amorçage et le nombre de cycles à rupture.

Ensuite, nous avons mis en avant le fait que la durée de vie en fatigue des thermoplastiques ren-
forcés en fibres courtes est dépendante de différents facteurs : orientation, chargements multiaxiaux,
contraintes moyennes, microstructure, etc. De ce fait, l’établissement des courbes de Wöhler expéri-
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mentales demande de nombreux essais, parfois très longs, adaptés à chacune de ses conditions sur
des éprouvettes de caractérisation maîtrisées.

De nombreux critères mécaniques et énergétiques sont proposés pour estimer l’endurance en fa-
tigue et permettent de considérer un ou plusieurs des facteurs influents. LAUNAY a montré que le
modèle énergétique de Basquin permettait une meilleure estimation de la durée de vie dans le cas
de l’étude d’un PA66GF35 permettant à la fois de prendre en compte la multiaxialité du chargement
ainsi que la distribution d’orientation [Lau11]. L’utilisation d’un tel critère de fatigue est basée sur la
robustesse des lois de comportement cyclique développées pour le matériau étudié, elles aussi multi-
factorielle et souvent complexes à identifier.

De ce fait, la caractérisation d’un matériau en fatigue est toujours une étape très longue et une
volonté d’accélérer ce processus conduit aux développements des méthodes dites de caractérisation
rapide.

Les méthodes de caractérisation rapide permettent, par mesure d’auto-échauffement, d’accéder
à la valeur expérimentale de l’énergie dissipée par cycle et d’identifier un critère énergétique par des
approches empiriques. Plusieurs auteurs ont montré de très bonnes correspondances entre les essais
conventionnels de fatigue et les courbes de Wöhler ainsi estimées en réduisant le temps de caractéri-
sation à une demi-journée d’essais et une seule éprouvette. Les prochaines sections mettent en œuvre
ces méthodes pour les matériaux étudiés afin de s’assurer de leurs capacités à être utilisées sur cette
classe de matériaux.

5.2 Développement d’un protocole de caractérisation rapide

5.2.1 Présentation de l’approche

Dans cette section, nous souhaitons tester les approches de caractérisation rapide de durée de vie
en fatigue en reprenant les approches utilisées notamment par SERRANO, MASQUELIER et al. [Ser13;
Mas13]. La démarche se base sur l’association des courbes d’auto-échauffement obtenues et présen-
tées dans le chapitre 3 page 43 et d’un critère énergétique à 2 paramètres de type Basquin.

Comme nous l’avons présenté dans les sections précédentes, ce critère énergétique associe le
nombre de cycles à l’amorçage Na ≃ Nr à l’énergie dissipée moyenne par cycle ∆

⋆ à partir d’une loi
puissance :

∆
⋆ =C ·N−b (5.7)

C et b étant les paramètres à identifier.

De manière à identifier C et b, il est nécessaire de disposer de deux couples (∆⋆, N ). Le premier
couple (∆⋆

r , Nr ) est obtenu pour le dernier palier de chargement qui est mené jusqu’à rupture.
Le second couple (∆⋆, N ) est plus difficile à évaluer et repose généralement sur des approches em-

piriques [Jég12 ; Ser15 ; Mas14]. Pour l’étude d’un PA66GF50, SERRANO et al. propose la détermination
de trois régimes distincts en associant une durée de vie au million de cycles pour une énergie dissi-
pée obtenue à l’intersection des régimes I et II. Ils montrent ainsi une bonne estimation des courbes
d’endurance déterministe pour différentes conditions expérimentales. Cette approche repose princi-
palement sur deux hypothèses :

— la première est que le comportement cyclique de ces matériaux comporte un seuil d’activation
de mécanismes dissipatifs, et que ce seuil peut être associé à une durée de vie ;

— la seconde est que ce seuil d’activation est détectable à partir de la réponse thermomécanique
du matériau, et en particulier à partir de la courbe d’auto-échauffement.
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La détermination de ce seuil est effectuée de façon graphique. Plusieurs approches sont possibles,
qui se basent sur les variations, plus ou moins brutales suivant les matériaux, du taux de variation
de l’énergie dissipée d’un palier de chargement à l’autre. Une approche développée dans le cadre
des travaux de thèses de JÉGOU [Jég12] puis SERRANO [Ser15] est ici adaptée, car les courbes d’auto-
échauffement obtenues présentent des caractéristiques proches. La figure 5.4 illustre la démarche ap-
pliquée :

— nous proposons d’identifier trois régimes sur la courbe du taux d’évolution d’un palier de char-
gement à l’autre. Ce taux d’évolution, défini comme une différence centrée en amplitude de
contrainte, est calculé comme étant la différence :

σt
a +

σt+1
a −σt

a

2
→∆

⋆
(

σt+1
a

)

−∆
⋆

(

σt
a

)

Les transitions sont alors identifiées à l’aide des droites portées sur la figure 5.4a puis reportées
sur la courbe d’auto-échauffement ;

— le seuil d’activation des mécanismes de fatigue est associé à la transition du premier vers le
second régime. Les valeurs d’amplitudes de contrainte et de dissipation intrinsèque associées
sont déterminées par l’intersection des pentes des premier et second régimes. Comme proposé
par [Jég12 ; Ser15], nous considérons alors que le couple (∆⋆, N ) ainsi obtenu correspond à une
durée de vie de 106, valeur identifiée empiriquement.

Les deux couples (∆⋆
r , Nr ) et (∆⋆

106 , N106 ) ainsi identifiés permettent d’identifier les paramètres C
et b du modèle énergétique proposé équation 5.7.
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(a) – Identification des trois régimes de dis-
sipation à partir de l’observation du taux de
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Figure 5.4 – Identification d’un critère de durée de vie énergétique de façon empirique
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5.2.2 Origine/Sens physique des régimes

Le critère identifié permet de tracer les courbes de fatigue dans une représentation énergie dis-
sipée/durée de vie, mais également, dans une représentation amplitude de contrainte/durée de vie
plus classique. En effet, la courbe d’auto-échauffement permet d’identifier une fonction reliant l’am-
plitude de contrainte et l’énergie dissipée, ce qui permet d’obtenir les courbes de fatigue dans les deux
domaines de façon duale.

La question de la nature physique de ces régimes est évidemment posée. Pour cela, nous pou-
vons nous tourner vers les simulations de courbes d’auto-échauffement obtenues à partir de la loi de
comportement présentée dans le chapitre 4. Comme nous le montrons dans la validation du modèle,
la loi de comportement développée permet de prédire de façon très satisfaisante la courbe d’auto-
échauffement d’une éprouvette prélevée à 0 degré. Pour une éprouvette de type A-G2-3-0-3, en re-
portant les régimes identifiés figure 5.4 sur la courbe d’auto-échauffement obtenue numériquement,
nous pouvons observer les contributions à chacun des régimes, des différentes variables internes à
l’origine des dissipations, figure 5.5.
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Figure 5.5 – Compréhension des régimes de fatigue à partir de la simulation numérique donnant
accès aux contributions des blocs viscoélastique et plastique sur la réponse dissipative. Report
des différents régimes identifiés sur la figure 5.4 pour une éprouvette de type A-G2-3-0-3.

L’étude de la réponse numérique et des différentes contributions des blocs viscoélastique et plas-
tique montre que la frontière entre le régime 1 et le régime 2 apparaît dès lors que la dissipation plas-
tique devient non nulle. Pour cet exemple, en σa/σ0 = 1.47, ∆p /∆0 = 0.040 alors que la dissipation
moyenne par cycle plastique était nulle pour σa/σ0 = 1.3 et les blocs de chargement inférieurs. En
effet, malgré une très faible contribution du bloc plastique sur la réponse dissipative, l’apparition de
l’écrouissage cinématique entraîne une variation du module viscoélastique (voir le chapitre 4). Le ré-
gime 3 apparaît ensuite lorsque la participation du bloc plastique à la réponse dissipative devient si-
gnificative et augmente brutalement. Ainsi, la modélisation actuelle proposée semble expliquer l’ori-
gine de ces trois régimes de dissipation en fonction de l’amplitude de chargement.

5.3 Résultats

Dans la section précédente, nous avons présenté la procédure d’identification empirique d’un
critère de durée de vie énergétique à partir de la procédure d’auto-échauffement. Dans cette sec-
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tion, nous présentons quelques résultats obtenus par application de cette méthode aux essais d’auto-
échauffement présentés dans le chapitre 3 page 43.

Nous souhaitons mettre en évidence plusieurs résultats : 1) vérifier l’applicabilité de la méthode
sous ces hypothèses pour un exemple donné en comparant le critère obtenu avec la démarche de
caractérisation rapide à des points de fatigue conventionnels ; 2) étudier l’influence de l’orientation
moyenne des fibres sur le critère de durée de vie énergétique et en amplitude de contrainte ; 3) véri-
fier la sensibilité de la démarche pour comparer différents grades de matériaux. Ce point trouve toute
son importance dans le domaine industriel où pouvoir réaliser un « screening matériaux » avec les
méthodes de caractérisation rapide permettrait de sélectionner quelques matériaux adéquats très ra-
pidement.

5.3.1 Confrontation aux prédictions

Dans un premier temps, nous proposons de confronter la prédiction empirique du critère énergé-
tique aux résultats de fatigue conventionnels obtenus pour des éprouvettes de types A-G1-4-0-[1-2-3],
figure 5.6. Pour chaque essai de fatigue, nous avons évalué par thermographie infrarouge la dissipa-
tion intrinsèque selon le protocole présenté chapitre 3 page 43.
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Figure 5.6 – Confrontation du critère de durée de vie identifié empiriquement avec des points
de fatigues classiques pour des éprouvettes de types A-G1-4-0-[1-2-3]

La corrélation observée est très satisfaisante entre les données expérimentales de fatigue et la pré-
diction du modèle énergétique, ce qui valide l’approche de détermination rapide utilisée. Notons éga-
lement que cette approche conduit à un critère légèrement conservatif.

Comme évoqué dans la section précédente, nous pouvons également tracer une représentation
amplitude de contrainte/durée de vie. Pour cela, il suffit d’identifier l’expression analytique décri-
vant la courbe d’auto-échauffement et reliant l’amplitude de contrainte à l’énergie dissipée cyclique
moyenne, puis d’appliquer le critère énergétique pour relier l’amplitude de contrainte à la durée de
vie. La figure 5.6b montre la comparaison entre les données expérimentales et la prédiction du critère
en fatigue. Dans cette représentation également, la prédiction du critère est très satisfaisante.
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Nous pouvons alors conclure que la démarche empirique de détermination d’un critère de durée
de vie énergétique tel que présenté dans la section précédente semble s’appliquer avec succès au
matériau A de l’étude.

5.3.2 Influence de l’orientation

Dans la section précédente, nous avons montré que la démarche empirique de détermination d’un
critère de durée de vie énergétique permet d’obtenir une bonne corrélation entre les essais de fatigue
classiques et la prédiction. Dans cette section, nous appliquons la démarche aux résultats d’auto-
échauffement obtenus sur les éprouvettes amincies pour différentes orientations de prélèvement, voir
chapitre 3, section 3.4.3 page 76.

Nous présentons les résultats de prédiction de critère énergétique en fatigue et la correspondance
en critère énergétique en amplitude de contrainte sur la figure 5.7. Étant donné la complexité et le
temps nécessaire pour réaliser les éprouvettes amincies, nous n’avons pas généré de points de fatigue
conventionnels pour celles-ci. Nous proposons une comparaison avec les résultats de fatigue conven-
tionnels obtenus avec des éprouvettes « complètes » de type A-G1-4-0-[1-2-3] présentés dans le
paragraphe précédent.
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Figure 5.7 – Comparaison des critères de durée de vie prédits pour différentes orientations de
prélèvement.

Nous pouvons constater que la prédiction du critère énergétique de durée de vie pour chacune
des orientations conduit à l’obtention d’un critère tendant à être unifié, quelle que soit l’orientation
moyenne de fibres. La variation de pente visible restant dans l’intervalle de sensibilité du dépouille-
ment graphique présenté par SERRANO [Ser15]. Notons aussi que le critère ainsi obtenu est légèrement
supérieur à celui obtenu à partir des éprouvettes complètes de 4mm d’épaisseur pouvant laisser sup-
poser que la structure de type cœur/peau pourrait avoir un impact sur la durée de vie en générant des
chargements complexes défavorables comme du cisaillement.
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En observant les critères de durée de vie en amplitude de contrainte, nous retrouvons un classe-
ment habituel des courbes de fatigue : plus les fibres sont orientées dans le sens de la sollicitation et
plus la durée de vie sera importante. Nous retrouvons également que les points de fatigue convention-
nels obtenus sur éprouvettes complètes prélevées à 0° possèdent une durée de vie moins importante
qu’une éprouvette amincie prélevée à 0°. Nous pouvons alors interpréter ce résultat de trois façons :
1) l’orientation moyenne d’une éprouvette complète à 0° est moins bien orientée dans le sens de la
sollicitation qu’une éprouvette amincie prélevée à 0° en raison de la présence des zones de transi-
tions cœur/peau et du cœur ; 2) le gradient de microstructure sur l’épaisseur induit la présence de
chargements complexes comme du cisaillement, défavorable à la durée de vie ; 3) le phénomène de
désorientation des fibres au cœur est également défavorable pour la durée de vie. En effet, la répar-
tition plus aléatoire des fibres provoque des modes d’endommagements moins favorables à la durée
de vie en fatigue [Kli09 ; Kli+11a; NTK01 ; RSR16], ce qui pourrait expliquer la moins bonne tenue en
fatigue des éprouvettes complètes. Pour vérifier ce point, il pourrait être intéressant de générer des
éprouvettes amincies en ne conservant que le cœur afin d’étudier l’effet sur la durée de vie de la déso-
rientation des fibres.

Nous pouvons conclure que, pour cette famille de matériau, le critère en fatigue énergétique iden-
tifié empiriquement avec une loi de type Basquin intègre pleinement l’effet de la microstructure. Une
campagne expérimentale complémentaire plus étoffée est indispensable pour affiner ces conclusions.

5.3.3 Influence d’une variation du matériau

Dans ce paragraphe, nous reprenons l’étude comparative des quatre matériaux à base de PEEK
ou dérivé renforcés à 30% ou 40% en masse de fibres courtes de carbone, voir chapitre 2 page 8 et
tableau 5.1. Dans le chapitre 3 à la section 3.4.5 page 82, nous avons présenté les courbes d’auto-
échauffements obtenues pour chacun des quatre matériaux sur des éprouvettes de type A-G2-3-0-[2-3].
Les identifications empiriques des critères énergétiques et en amplitude de contrainte sont compa-
rées aux points de fatigue conventionnels et présentées sur les figures 5.8, 5.9 et 5.10.

Référence Matrice Taux de renfort

A type 1 30%

B type 2 30%

C type 3 30%

D type 2 40%

Table 5.1 – Synthèse des différences entre les matériaux A, B, C et D

Pour les matériaux A, B et C, nous retrouvons une très bonne estimation de la durée de vie en
fatigue avec la méthode empirique d’identification du critère énergétique. Le matériau D, possédant
un renfort massique de 40%, montre cependant une dispersion un peu plus importante des résul-
tats conventionnels en fatigue qui est ressentie sur la précision du critère identifié, notamment en
contrainte.

La figure 5.10 compare les résultats obtenus pour les quatre matériaux. Nous retrouvons alors des
courbes de durée de vie très similaires pour les matériaux A et B qui proviennent de deux fournisseurs
matériaux différents. Les critères énergétiques confirment également que la durée de vie du maté-
riau C est inférieure aux trois autres en se référant aux données expérimentales conventionnelles en
amplitude de contrainte. D’un point de vue énergétique, le matériau D semble avoir une durée de

160



Critère de fatigue 5.3 Résultats

10

100

102 103 104 105 106

∆
⋆

/∆
0

Nr

(a) – Courbe d’endurance énergétique en fa-
tigue du matériau A

1.5

2

2.5

3

3.5

101 102 103 104 105 106

σ
r

/σ
0

Nr

(b) – Courbe d’endurance énergétique en am-
plitude de contrainte du matériau A

10

100

102 103 104 105 106

∆
⋆

/∆
0

Nr

(c) – Courbe d’endurance énergétique en fa-
tigue du matériau B

1.5

2

2.5

3

101 102 103 104 105 106

σ
r

/σ
0

Nr

(d) – Courbe d’endurance énergétique en am-
plitude de contrainte du matériau B

Figure 5.8 – Comparaison des critères de durée de vie prédits pour les matériaux A et B.
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Figure 5.9 – Comparaison des critères de durée de vie prédits pour les matériaux C et D.
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Figure 5.10 – Comparaison des critères de durée de vie prédits pour les quatre matériaux de
l’étude.

vie supérieure aux trois autres. Ce résultat semble être légèrement confirmé par les données expéri-
mentales conventionnelles en amplitude de contrainte. Cependant, le critère obtenu en amplitude de
contrainte montre que les matériaux A, B et D possèdent une durée de vie similaire à la sensibilité du
dépouillement graphique près. Autre fait remarquable, les pentes des critères énergétiques sont très
proches les unes des autres pour les quatre matériaux.

Ce paragraphe montre que le protocole d’auto-échauffement permet, pour cette famille de maté-
riaux, d’établir de façon empirique une estimation du critère énergétique de durée de vie en une demi-
journée d’essais et avec une seule éprouvette par matériau. Nous pouvons ensuite obtenir de façon
duale un critère de durée de vie en amplitude de contrainte permettant de comparer rapidement les
différents matériaux. Cette notion de screening matériaux est très intéressante pour les études amonts
des applications industrielles.

5.4 Bilan, discussion et perspectives

Dans ce chapitre, nous avons présenté l’application d’une démarche de caractérisation rapide de
la durée de vie aux matériaux de l’étude basée sur le protocole d’auto-échauffement présenté dans le
chapitre 3 page 43.

Nous commençons par réaliser un état de l’art de la caractérisation en fatigue des matériaux.
Les résultats expérimentaux des essais de fatigue conventionnels montrent que nous pouvons adop-
ter une approche de dimensionnement en fatigue à l’amorçage et confondre le nombre de cycles à
l’amorçage avec celui en rupture. Nous focalisons également l’étude sur les domaines de fatigue oli-
gocyclique et polycyclique.

La durée de vie des thermoplastiques fibrés est multifactorielle. Nous retrouvons une influence
de l’environnement, une influence du chargement et de la contrainte moyenne, une influence de la
multiaxialité du chargement, mais aussi une influence de la microstructure. Nous présentons qu’il
existe alors différentes natures de critères dans la littérature correspondant à l’approche de dimen-
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sionnement choisi. Une première famille se base sur les grandeurs mécaniques et une seconde sur les
grandeurs énergétiques. Dans cette étude, nous étudions plus particulièrement la seconde qui permet
l’emploi de méthode de caractérisation rapide par mesure de l’évolution thermique du matériau sous
chargement cyclique (méthode d’auto-échauffement).

Ces dernières années, plusieurs auteurs proposent des méthodes de caractérisation rapide en
auto-échauffement qui ont montré des résultats très satisfaisants pour prédire la durée de vie des
thermoplastiques fibrés. Dans notre étude, suites aux choix faits dans le chapitre 3 concernant la ca-
ractérisation thermomécanique et l’établissement des courbes d’auto-échauffement, nous faisons le
choix de poursuivre l’étude avec une analyse en régime transitoire. En utilisant cette approche, cer-
tains auteurs proposent un dépouillement graphique de la courbe d’auto-échauffement en trois ré-
gimes permettant l’identification empirique d’un critère en fatigue selon une loi de Basquin.

Nous appliquons ce protocole aux différents matériaux de l’étude. Dans un premier temps, nous
proposons une procédure d’identification des trois régimes en utilisant les courbes de taux de dissipa-
tion intrinsèque moyenne et les courbes d’auto-échauffement. L’existence de tels régimes prend un
sens physique en observant la réponse numérique du modèle de comportement développé dans le
chapitre 4 page 85. En effet, l’établissement d’une courbe d’auto-échauffement numérique, corrélant
de façon très satisfaisante avec les données expérimentales, permet d’accéder aux contributions des
blocs plastique et viscoélastique à la réponse dissipative. Il est alors mis en évidence que la frontière
entre le régime I et II correspond à l’apparition d’une contribution non nulle du bloc plastique, l’appa-
rition de la plasticité augmentant la viscoélasticité du matériau (voir chapitre 4). La frontière entre le
régime II et III est ensuite définie par l’augmentation brutale de la contribution plastique à la réponse
dissipative.

Ensuite, dans un premier temps, nous vérifions l’applicabilité de la méthode à des éprouvettes
de type A-G1-4-0-[1-2-3] en comparant les prédictions du critère à des points de fatigue conven-
tionnels. Comme nous le montrons, la corrélation entre le modèle énergétique et sa forme duale en
amplitude de contrainte est très satisfaisante. Ces premiers résultats montrent l’intérêt de l’emploi du
protocole de caractérisation rapide qui permet alors d’obtenir une courbe de Wöhler en une demi-
journée d’essais et avec une seule éprouvette.

Dans un second temps, nous étudions l’influence de la microstructure sur la tenue en fatigue.
Pour cela, nous identifions les critères de durée de vie pour des éprouvettes amincies prélevées à 0°,
30°, 45°, 60° et 90°. Nous constatons alors une unification des critères énergétiques déterminés, ce
qui semble signifier que le critère énergétique est indépendant de l’orientation moyenne des fibres.
La forme duale en amplitude de contrainte montre une classification attendue des courbes de Wöh-
ler en fonction de la raideur des différentes orientations. Nous montrons également que les éprou-
vettes complètes prélevées à 0° ont une durée de vie moins importante que les éprouvettes amincies
prélevées à 0°. Différentes hypothèses semblent envisageables pour expliquer ce phénomène impli-
quant de compléter la base expérimentale notamment en réalisant des éprouvettes amincies qui ne
conservent que le cœur afin d’étudier l’influence d’une orientation plus aléatoire des fibres sur la du-
rée de vie en fatigue.

Enfin, nous étudions la sensibilité du protocole à départager les tenues en fatigue de matériaux
similaires. Pour cela, nous appliquons le protocole de caractérisation rapide aux quatre matériaux de
l’étude pour des éprouvettes possédant des microstructures comparables. Nous retrouvons alors que
les matériaux A et B sont très similaires avec des tenues en fatigue comparables et nous montrons éga-
lement que le matériau D possède une durée de vie similaire. Cependant, la tenue en fatigue du ma-
tériau C est bien inférieure. Ainsi, en une demi-journée d’essais et une seule éprouvette pour chaque
matériau, nous sommes en mesure de donner des estimations des courbes de Wöhler suffisamment
précises pour orienter une première sélection des matériaux pouvant correspondre à l’application
industrielle visée. La notion de screening matériaux ainsi développée prend tout son sens pour les
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applications industrielles actuelles.

Les principales perspectives de ce chapitre sont d’étoffer la base expérimentale. En effet, lors de
l’étude de l’influence de l’orientation, la comparaison entre les résultats obtenus sur éprouvettes
amincies et éprouvettes complètes soulève des questions nécessitant plusieurs pistes d’exploration :
1) quelle est l’influence de la désorientation des fibres dans la zone de cœur ? et 2) quelle est l’in-
fluence de la multiaxialité du chargement? Pour les applications visées, il est également souhaitable
de compléter l’étude proposée pour différent rapport de charge en ajoutant également des sollicita-
tions cycliques en compression. Il est également important de compléter cette étude en incorporant
les paramètres environnementaux vus par la pièce : température de fonctionnement allant jusqu’à
70°C et présence de divers fluides aéronautiques.

Enfin, l’objectif final serait d’affiner le critère énergétique développé afin qu’il décrive les multi
facteurs de tenue en fatigue afin de pouvoir, en complément de la loi de comportement, obtenir par
simulation numérique des champs de durée de vie.
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Conclusions & Perspectives

L
’emploi des thermoplastiques fibrés est en pleine expansion dans le milieu industriel. En effet, leur

mise en œuvre à partir du procédé d’injection et leurs capacités mécaniques pour une densité
faible en font des matériaux de choix pour la réalisation de pièces à l’échelle industrielle, notamment
dans le domaine des transports où l’enjeu majeur est une réduction de la masse des véhicules.

Cependant, l’utilisation de ces matériaux se heurte à certains verrous technologiques liés à la na-
ture du renfort composé de fibres courtes. En effet, la répartition des fibres se fait pendant le procédé
d’injection, limitant ainsi les possibilités du contrôle de la microstructure. Ajoutons également que
l’écoulement visqueux lors de l’injection répartit les fibres dans l’épaisseur avec des organisations mi-
crostructurales complexes et variées (effet cœur/peau, ligne de resoudure, etc.). Il est alors, à ce jour,
encore difficile de prévoir avec précision les comportements mécaniques et la tenue en fatigue tant
ces réponses sont dépendantes de la microstructure locale.

Objectif global

L’objectif principal de cette thèse vise à proposer des outils afin d’alimenter la démarche de concep-
tion en fatigue de matériaux thermoplastiques thermostables (matrice PEEK) renforcés en fibres de
carbone à hauteur de 30% et 40% en masse (voir figure 6.1).

Cette démarche de conception nécessite en premier lieu de connaître la microstructure des éprou-
vettes étudiées par caractérisation et/ou par prédiction (chapitre 2). Les essais mécaniques (chapitre
4) et thermomécaniques (chapitre 3) sur éprouvettes permettent ainsi de proposer et d’identifier une
loi de comportement thermomécanique adaptée à des sollicitations mécaniques cycliques (chapitre
4).

D’autre part, il est possible d’établir un critère de fatigue énergétique (chapitre 5) en utilisant les
méthodes de caractérisation rapide basées sur les mesures thermographiques d’une éprouvette sous
chargement cyclique (chapitre 3).

La finalité étant de pouvoir proposer une démarche de calcul liant l’ensemble de ces aspects. Nous
pourrions ainsi obtenir une chaîne de calcul qui, partant de la connaissance de la microstructure lo-
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Figure 6.1 – Logigramme du manuscrit de thèse en fonction des principaux objectifs
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cale (simulation d’injection ou caractérisation expérimentale), permettrait d’obtenir les champs nu-
mériques de durée de vie locale.

Caractérisation et prédiction de la microstructure

La connaissance de la microstructure réelle des structures et/ou éprouvettes étudiées est un point
clef pour la prédiction de la réponse de ces éléments à une sollicitation mécanique cyclique. Pour cela,
nous avons adapté et validé un outil de description expérimentale de la microstructure (voir chapitre
2). Cet outil se base sur la détection des contours ellipsoïdaux formés par l’intersection des fibres
avec des plans de coupe d’échantillon. L’analyse se fait sur des coupes d’observation inclinées à 45°
par rapport à la direction principale d’écoulement de la matière durant le procédé d’injection, avec
la méthode des seconds moments d’inertie. Nous obtenons alors des tenseurs d’ordre 2 moyennés
représentant la distribution d’orientation de la surface analysée.

Une première perspective à cette étude de caractérisation de la microstructure serait de mesurer
d’autres caractéristiques microstructurales comme les porosités, les concentrations locales de fibres,
la distance moyenne inter fibres, etc., ces facteurs pouvant influencer le comportement mécanique,
mais aussi le comportement en fatigue.

Aussi, il serait intéressant de tester cet outil sur des cas d’études plus complexes (éprouvettes de
structure et pièces industrielles). L’obtention des plans de coupe étant alors plus délicate à réaliser.

Enfin, il serait intéressant de mener une étude comparative approfondie entre les caractérisations
expérimentales et les simulations d’injection. Cela pourrait permettre notamment d’ajuster les pa-
ramètres des simulations rhéologiques et ainsi d’obtenir des résultats numériques cohérents avec la
microstructure réelle.

Caractérisation par auto-échauffement

La caractérisation des sources thermiques intrinsèques au matériau par auto-échauffement pré-
sentée dans le chapitre 3 vise à établir les courbes d’auto-échauffement pour les matériaux de l’étude.
Cette caractérisation sert à la fois à la validation de la loi de comportement proposée dans le chapitre
4 et à l’établissement des critères d’endurance énergétiques dans le chapitre 5.

Pour cela, nous utilisons des mesures infrarouges sur des éprouvettes sous chargement cyclique.
Nous appliquons une calibration compensée pixel-à-pixel nous permettant d’avoir de très bonnes
résolutions thermiques. Pour identifier le couplage thermo-élastique et la réponse dissipative intrin-
sèque moyenne par cycles, nous procédons à une analyse en régime transitoire en utilisant l’évo-
lution temporelle thermique de chaque pixel. Pour cela, nous avons mis en place un protocole de
post-traitement des films infrarouges visant à recaler les images de façon à pouvoir faire correspondre
l’évolution thermique temporelle d’un pixel à celle d’un point matériel local.

Afin de définir un cadre d’analyse mieux maîtrisé, comme présenté dans le chapitre 2, nous propo-
sons de réaliser l’étude de caractérisation sur des éprouvettes amincies. En effet, les éprouvettes amin-
cies, obtenues en ne conservant que la peau des éprouvettes issues des plaques injectées, permettent
d’avoir une éprouvette avec une répartition de fibres presque unidirectionnelle avec une orientation
moyenne mieux maîtrisée. Ce cadre d’étude permet d’obtenir des courbes d’auto-échauffement pour
chacune des orientations et de retrouver un classement logique vis-à-vis des raideurs respectives.

La caractérisation sur la face et sur la tranche des éprouvettes complètes montre que nous obte-
nons les mêmes valeurs de dissipation intrinsèque moyenne en peau et sur la tranche. Cela permet de
vérifier la validité d’une analyse basée sur de la caractérisation thermique de surface.
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Enfin, l’analyse sur la tranche avec le protocole d’identification pixel-à-pixel permet de décrire les
gradients de couplage thermo-élastique et, lorsqu’il existe, de dissipation intrinsèque moyenne par
cycles, en un très faible nombre de cycles de sollicitation.

Une perspective d’amélioration de cette étude serait d’évaluer les propriétés de conduction ani-
sotrope. Cela aurait deux conséquences : 1) cela lèverait le doute sur la validité de l’hypothèse que
la transformation peut être considérée comme presque adiabatique; 2) cela permettrait de réaliser
des simulations thermomécaniques plus complètes avec la loi de comportement proposée dans le
chapitre 4. Cela permettrait notamment d’exploiter les mesures de couplage thermo-élastique.

Nous montrons en particulier sur la figure 3.24 page 77 que l’évolution du couplage thermo-élastique
moyen en fonction de l’amplitude de chargement dépend de l’orientation moyenne des fibres. Une se-
conde perspective est de pouvoir modéliser ce phénomène. Ainsi, nous pourrions utiliser les champs
de dissipation et couplage thermo-élastique mesurés afin de réaliser une identification inverse de la
loi de comportement proposée, en étoffant ainsi la base expérimentale.

Enfin, il serait intéressant d’élargir les échelles d’observation du protocole proposé. Nous pour-
rions d’une part l’appliquer sur une structure industrielle complexe (comme proposé par certains
auteurs [Ser15]), et d’autre part, appliquer le protocole à l’échelle de quelques fibres afin de mieux
comprendre l’interaction fibre/matrice et les mécanismes d’endommagement (proposé par certains
auteurs pour l’étude de matériaux élastomères chargés [Mas14]).

Proposition d’une loi de comportement thermomécanique

Dans le chapitre 4, nous proposons une loi de comportement élastique viscoélastique plastique
non linéaire originale afin de modéliser le comportement cyclique du matériau A. La première origi-
nalité provient de la dépendance de la raideur viscoélastique à l’évolution de l’écrouissage cinéma-
tique permettant de décrire finement l’évolution de la raideur élastique équivalente du matériau pour
une grande gamme d’effort, à la fois durant les phases de charges et de décharges. La deuxième origi-
nalité provient de l’évolution rhéofluidifiante de la viscosité permettant de décrire une large gamme
de vitesse de déformation. Enfin, nous avons montré qu’il n’était pas nécessaire, pour le cadre de cette
étude, d’inclure des blocs de modélisation d’endommagement ou d’adoucissement.

Il en résulte un modèle compact à 8 paramètres. Nous avons mis en place une stratégie d’iden-
tification ciblée originale permettant d’identifier de façon robuste ces paramètres avec un seul essai
cyclique complexe. La proposition uniaxiale permet d’obtenir une très bonne description de la ré-
ponse mécanique pour des temps de caractérisation différents pour des éprouvettes prélevées à 0° et
une bonne description pour celles prélevées à 90°.

Nous proposons ensuite une généralisation de la loi proposée à une forme tridimensionnelle ani-
sotrope écrite dans le cadre des matériaux standards généralisés. Nous obtenons une très bonne des-
cription de la réponse mécanique (validation sur des mesures de champs de déplacement 2D) pour
des sollicitations complexes (éprouvettes percées), mais surtout, et c’était le principal objectif, de la
dissipation intrinsèque moyenne par cycle avec une analyse 0D pour les éprouvettes prélevées à 0°.
Comme pour le cas uniaxial, la description de la réponse mécanique est bonne pour les éprouvettes
prélevées à 90°, mais moins précise que pour les éprouvettes prélevées à 0°. Aussi, bien que l’évolution
de la courbe d’auto-échauffement simulée soit cohérente par rapport à celle expérimentale, le modèle
ne permet pas encore d’obtenir une estimation quantifiée de celle-ci pour les orientations moyennes
de fibres proches de 90°.

Les principales pistes d’amélioration de cette modélisation sont d’améliorer la description de
l’évolution de la dissipation moyenne par cycle pour les orientations de prélèvement autres que 0°.
Pour cela, plusieurs pistes sont exploitables : 1) revoir les hypothèses de généralisation tridimension-
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nelle anisotrope de la loi de comportement ; 2) incorporer les mesures thermomécaniques à la base
d’identification afin d’ajouter les éventuels phénomènes manquant à la modélisation.

Il serait également intéressant d’étudier l’influence d’une partition sphérique et déviatorique de la
viscoélasticité dans la modélisation tridimensionnelle du matériau, certains auteurs montrant qu’une
telle partition est essentielle pour décrire correctement le comportement de ce genre de matériaux.

Enfin, il serait intéressant de valider la modélisation proposée pour des cas tridimensionnels no-
tamment en réalisant des comparaisons essais/calculs sur des pièces industrielles complexes.

Durée de vie en fatigue : caractérisation rapide

Dans le chapitre 5, nous utilisons les résultats expérimentaux obtenus dans le chapitre 3 en appli-
quant le protocole d’auto-échauffement afin d’appliquer un permettre une caractérisation rapide des
propriétés en fatigue basé sur la méthode d’auto-échauffement pour différents cas d’études.

Une originalité de l’étude porte sur l’obtention des champs d’énergie dissipée après une identi-
fication pixel-à-pixel à la fois sur la tranche et sur la face de l’éprouvette. Cela permet d’une part de
montrer que les champs d’énergie dissipée obtenue sur la face (microstructure surfacique homogène)
et sur la tranche (gradient de microstructure dans l’épaisseur) sont identiques pour l’ensemble des
blocs de chargement cyclique (excepté dans le cas particulier des éprouvettes de 8mm d’épaisseur sur
le dernier bloc de chargement). D’autre part, cela permet d’obtenir une courbe d’auto-échauffement
moins bruitée que si l’identification était réalisée sur l’évolution moyenne temporelle.

Nous proposons alors un protocole d’identification empirique d’un critère de fatigue basé sur une
loi de type Basquin. Pour cela, nous séparons la courbe d’auto-échauffement en trois régimes dis-
tincts. L’intersection du premier et second régime correspondant à une durée de vie fixée empirique-
ment à 106 cycles. La loi de comportement développée dans le chapitre 4 améliore la compréhension
de l’existence de ces régimes grâce à l’étude de la contribution de chaque bloc de modélisation à la
réponse dissipative. En particulier, nous mettons en évidence le rôle de la plasticité dans les régimes
II (activation de non-linéarité du bloc viscoélastique) et III (évolution plastique forte).

Nous mettons également en avant que le protocole ainsi proposé est applicable aux matériaux de
l’étude et permet une très bonne prédiction de la courbe de Wöhler en énergie dissipée, mais aussi
pour les courbes classiques tracées en amplitude de contrainte. Nous montrons également que le cri-
tère énergétique ainsi proposé semble indépendant de l’orientation moyenne des fibres. Enfin, nous
mettons en avant la possibilité d’utiliser dans le cadre industriel ce protocole de caractérisation rapide
en fatigue comme outil de « screening matériaux ».

De nombreuses perspectives à ce chapitre sont envisagées. La première serait d’améliorer la com-
préhension du rôle de la localisation/mécanismes de plasticité et d’endommagement sur la durée
de vie en fatigue. Pour cela, une analyse à une échelle plus fine et la réalisation d’essais interrompus
seraient intéressantes.

Ensuite, il pourrait être intéressant de définir un protocole d’analyse continue de la courbe d’auto-
échauffement et de mettre en place une analyse probabiliste en utilisant un critère plastique ou micro
plastique tel qu’utilisé pour certains matériaux métalliques.

Aussi, nous avons montré qu’il pourrait y avoir un effet des gradients de microstructure et/ou de la
désorientation des fibres notamment dans les zones de cœur sur la durée de vie. Il est donc primordial
de poursuivre l’étude pour mieux comprendre ces cas tridimensionnels (éprouvette amincie en cœur,
éprouvettes épaisses, structures industrielles complexes, etc.).

Enfin, il est important d’étendre cette étude à d’autres rapports de charge et d’autres histoires de
chargement comme le cumul et le fluage afin de compléter le critère de fatigue énergétique proposé
et le rendre applicable à l’étude d’une pièce industrielle où les complexités géométriques induisent
des chargements locaux multiaxiaux complexes.
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Annexes
A

n
n

e
x

e

A
Simplification de l’équation d’état de X

D
ans le chapitre 4, nous avons montré que l’équation d’état 4.31 page 128 de la force thermodyna-

mique X associée à la variable d’état α pouvait se simplifier en passant de la forme :

X =−ρ
∂ψ

∂α
=−

2

3
Cα−

∂

∂α

[

1

2
ǫv : Cv

(

α
)

: ǫv

]

(A.1)

à l’expression suivante :

X ≃−
2

3
Cα (A.2)

en négligeant le terme :
∂

∂α

[

1

2
ǫv : Cv

(

α
)

: ǫv

]

(A.3)

En passant en notation indiciel, nous avons l’expression :

∂

∂αmn

[

1

2
ǫvi j : Cvi j kl

(

α
)

: ǫvkl

]

(A.4)

avec,

Cvi j kl

(

α
)

=λ
(

α
)

δi jδkl +µ
(

α
)

(

δi kδ j l +δi lδ j k
)

(A.5)

où,

λ
(

α
)

=
ν

(1+ν)(1−2ν)

p
∑

o=0
ao

[

J2

(

α
)]o

(A.6)

µ
(

α
)

=
1

2(1+ν)

p
∑

o=0
ao

[

J2

(

α
)]o

(A.7)

avec δ le symbole de Kronecker, ν le coefficient de poisson, J2 la norme de Von Misès tel que J2(t ) =
√

t : 3
2 P : t avec t un tenseur d’ordre deux quelconque, ao , ∀o ∈ �1,4� des paramètres matériaux ho-

mogènes à une raideur.
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Ce qui nous conduit à :

ǫvi j Cvi j kl

(

α
)

ǫvkl =
ν

(1+ν)(1−2ν)

∑p
o=0 ao

[

J2

(

α
)]o

ǫvi j δi jδkl ǫvkl

+ 1
2(1+ν)

∑p
o=0 ao

[

J2

(

α
)]o

ǫvi j δi kδ j l ǫvkl

+ 1
2(1+ν)

∑p
o=0 ao

[

J2

(

α
)]o

ǫvi j δi lδ j kǫvkl

(A.8)

⇒ ǫvi j Cvi j kl

(

α
)

ǫvkl =
ν

(1+ν)(1−2ν)

∑p
o=0 ao

[

J2

(

α
)]o

ǫvi i ǫvkk

+ 1
2(1+ν)

∑p
o=0 ao

[

J2

(

α
)]o [

ǫvi j ǫvi j +ǫvi j ǫv j i

] (A.9)

Et comme ǫv est symétrique,

⇒ 1
2ǫv : Cv

(

α
)

: ǫv = ν
2(1+ν)(1−2ν)

∑p
o=0 ao

[

J2

(

α
)]o

Tr
(

ǫv

)2

+ 1
2(1+ν)

∑p
o=0 ao

[

J2

(

α
)]o

ǫv : ǫv

(A.10)

où encore,
1

2
ǫv : Cv

(

α
)

: ǫv = A
p
∑

o=0
ao

[

J2

(

α
)]o

(A.11)

avec :

A =
ν

2(1+ν)(1−2ν)
Tr

(

ǫv

)2
+

1

2(1+ν)
ǫv : ǫv (A.12)

L’expression A.3 devient alors :

∂

∂α

[

1

2
ǫv : Cv

(
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: ǫv
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∂J2
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A
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o=0
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(A.13)

⇒ ∂
∂α

[

1
2ǫv : Cv

(

α
)

: ǫv

]

= 3
2

[

ν
(1+ν)(1−2ν) Tr

(
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+ 1

(1+ν)ǫv : ǫv

]

×
∑p

o=0 ao

[

J2

(

α
)]o−2

α

(A.14)

Et en prenant en compte l’ordre de grandeur typique des paramètres constitutifs, nous pouvons alors
déduire que :

3

2

[

ν

(1+ν)(1−2ν)
Tr

(

ǫv

)2
+

1

(1+ν)
ǫv : ǫv

] p
∑

o=0
ao

[

J2

(

α
)]o−2

≪
2

3
C (A.15)

d’où :

X ≃−
2

3
Cα (A.16)
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Caractérisation et modélisation du comportement mécanique et de la tenue en
fatigue d’un composite thermoplastique à fibres de carbone courtes pour

applications aéronautiques

Cette étude présente la caractérisation du comportement mécanique et la tenue en fatigue d’un com-
posite thermoplastique à matrice PEEK renforcée en fibres de carbone courtes pour des applications
aéronautiques. La première partie présente la description des matériaux étudiés ainsi que la mise en
place d’un protocole de caractérisation de la microstructure. Il est alors mis en avant la nécessité de
générer des éprouvettes de caractérisation simples en introduisant le concept d’éprouvettes amin-
cies. Dans un second temps, la méthode d’auto-échauffement en régime transitoire est appliquée en
concluant sur l’influence de différents paramètres sur le bilan énergétique tels que la microstructure
ou le grade du matériau étudié. La troisième partie présente l’établissement d’une loi de comporte-
ment phénoménologique avec une prise en compte locale de l’anisotropie par des approches micro-
mécaniques classiques. Les simulations mécanique et énergétique donnent des résultats corrélant
très bien avec l’expérimentale pour une distribution d’orientation proche de 0° et des résultats moins
convaincants pour une distribution d’orientation proche de 90°. La dernière partie présente l’utilisa-
tion d’un protocole de caractérisation rapide basé sur les essais d’auto-échauffement. Cette approche,
validée pour les différents matériaux étudiés, permet de prédire la courbe d’endurance en fatigue dé-
terministe avec une seule éprouvette et en une demi-journée d’essais. Il est également mis en évidence
qu’un critère énergétique à deux paramètres est indépendant de la distribution d’orientation, et qu’il
est possible de discriminer rapidement en fatigue les différents matériaux étudiés.

Mots clés : thermoplastique renforcé en fibres courtes, microstructure, éprouvette amincie, fatigue, loi
de comportement cyclique, protocole d’auto-échauffement, critère énergétique

Characterization of the mechanical behavior and the fatigue lifetime of a short
carbon fibers reinforced composite for aeronautical applications

This study deals with characterization of the mechanical behavior and the fatigue lifetime of a short
carbon fibers reinforced PEEK matrix thermoplastic composite. The first part presents the description
of the materials studied and the implementation of the characterization of the microstructure. It’s then
emphasized the need to generate simple characterization samples by introducing the concept of thin
specimens. In a second step, the heat build-up protocol is applied on the studied materials. It is then
highligthed the influence on the energetic assessment of various parameters as the microstructure or
the choice of material. The third part presents the etablishment of a phenomenological law of beha-
vior with a local consideration of anisotropy using conventional micromechanical approaches. The
mechanical and energetic simulations give resultats correlating very well with the experimental ones
for a distribution of orientation close to 0°. The last part presents the use of the heat build-up tech-
nique to predict the fatigue lifetime. This approach uses an energetic criterion with two parameters
and is able to predict the deterministic fatigue curve with one sample, in half a day. It is then shown
the capability to catch the influence of the variations of matrix grade and fibers content on the fatigue
properties and validates the use of the technique for fast materials screening.

Key words : short fiber thermoplastic composite, microstructure, thin specimen, heat build-up, infrared
thermography, behavior law, fatigue, energetic criterion
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