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modélisation micromécanique et stratégie d'identification multi-échelles

Micromechanical fatigue damage model and multiscale identification strategy for
short glass fiber reinforced polyamide-66 composite
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Résumé

Cet article présente un modéle micromécanique visco-endommageable pour les composites & matrice thermoplastique
renforcée par des fibres de verre courtes ¢t soumis & un chargement en fatigue. L'approche multi-échelles développée
est fondée sur la méthode de Mori-Tanaka, modifiée afin d'inclure des inclusions enrobées et I'évolution des
mécanisnies  d'endommagement 4 {'%chelie microscopique. Le modéle développé intégre les cinétiques
d'endommagement tout en tenant compte de la viscoélasticité matricielle et de la microstructure. La prise en compte de
ces derniers se base sur des travaux précédemment menés par les auteurs sur le PAG6/GF30 moulé par injection [3-5].
Des scénarios d'endommagement ont ét¢ proposés et regroupent trois mécanismes : la décohésion interfaciale fibre-
matrice, la fissuration matricielle et les ruptures de fibres. Chaque mécanisme d'endommagement est associé & une loi
d'évolution dépendant des champs de contraintes a I'échelle microscopique. La loi constitutive du volume élémentaire
représentatif est implémentée dans Abaqus en tant qu'User MATerial subroutine. L'identification du modéle se fait par
méthodes inverses, bénéficiant ainsi des résultats multi-échelles précédemment obtenus 3 'aide de tests in-situ au MEB
ou & partir de l'analyse quantitative ot qualitative de données issus de la microtomographie. La validation expérimentate
est réalisée par des tests en fatigue contrblés en déformation.

Abstract

The paper presents a new micromechanical high cycle fatigue visco-damage model for short glass fiber reinforced
thermoplastic composites, namely: PAG6/GF30. This material, extensively used for automotive applications, has a
specific microstructure induced by the injection process. The mulii-scale developed approach is a modified Mori-
Tanaka method that includes coated reinforcements and the evolution of micro-scale damage processes. The developed
model integrates these damage kinetics and accounts for the complex matrix viscoelasticity and the reinforcement
orientation distributions induced by the process, The description of the damage processes is based on the experimental
investigations of damage mechanisms previously performed by the authors [3-5]. Damage chronologies have been
proposed involving three different local degradation processes: fiber-matrix interface debonding/coating degradation,
matrix microcracking and fiber breakage. Each damage mechanism is introduced through an evolution law invelving
local stress fields computed at the microscale. The developed constitutive law at the representative volume element
scale is implemented into the finite element code Abaqus using a User MATerial subroutine. The mode] identification is
performed via reverse engineering, taking advantage of the multiscale experimental results: in-situ SEM tests as well as
quantitative and qualitative pCT investigations, Experimental validation is achieved using high cycle strain controled
fatigue tests.

Mots Clés : Composite & matrice polymére, fibre de verre courte, modéie multi-échelles, Visco-endommagement
Keywords: Polymer-matrix composites, Short glass fiber, Multi-scale modeling, Viscoelastic-Damage behavior

1. Introduction

Les composites 4 matrices thermoplastiques sont particuliérement utilisés pour leurs performances
thermomécaniques associées & un bon rapport résistance / poids, ainsi que leur facilité de mise en
forme (moulage par injection). Ces propriétés en font un excellent candidat pour remplacer



certaines piéces structurelles métalliques dans l'industrie automobile. Le matériau de cette étude est
le polyamide-66 renforcé par des fibres de verre courtes 4 hauteur de 30% en poids (PA66/GF30).
Son comportement est fortement influencé par de nombreux phénoménes couplés, a savoir des
mécanismes d'endommagement complexes, la viscosité matricielle dépendant de conditions
environnementales telles la température et I"humidité, la microstructure induite par le procédé de
fabrication et le chargement appliqué. La conception de piéces structurelles, fréquemment soumises
a de la fatigue, nécessite alors des outils de modélisation avancés intégrant ces effets couplés.

Les mécanismes d'endommagement ont été précédemment étudiés par Sato [1], Horst [2], Arif et al.
[3-4] et par Cosmi et Bernasconi [5], & travers des tests in-situ au Microscope Electronique &
Balayage (MEB) et des observations en microtomographie. Des scénarios d'endommagement ont
ainsi été établis, notamment en fonction du taux d'humidité du matériau [4]. Quatre mécanismes
d'endommagement apparaissent lors de la vie en fatigue pour des fréquences inférieures & 5 Hz : les
ruptures de fibre, la microfissuration matricielle, la décohésion interfaciale fibre-matrice et les
bandes de déformation matricielle [6]. La dégradation de l'interface et les microfissures qu'elle
provoque reste le mécanisme dominant l'évolution de I'endommagement au cours de la fatigue.

Des approches phénoménologiques ont fréquemment été adoptées afin de simuler le comportement
cyclique de ce composite. Un modele constitutif a récemment été développé par Launay et al. [7-8]
afin de prendre en compte la nature élasto-viscoplastique de la matrice, mais I'endommagement n'y
est pas pris en charge. D'autre part, le modele de Nouri et al. [9] a été congu pour d'intégrer
['évolution anisotropique de l'endommagement mais ne tient pas compte de la microstructure du
matériau. Des modéles micromécaniques ont ainsi été développés afin de pouvoir gérer la forme et
l'orientation des renforcements. Doghri et al. [10-11] ont en effet développé une approche multi-
¢chelles basée sur une homogénéisation a champs moyens pour un composite a4 matrice élasto-
viscoplastique renforcés par des fibres élastiques.

En ce qui concerne le polyamide renforcé par des fibres de verre courtes, les mécanismes
d'endommagement dépendent fortement de la microstructure et des conditions hygrothermiques [4].
Il est ainsi nécessaire de les inclure dans un modele multi-échelles pour exprimer leur dépendance,
au travers de lois d'évolution, aux variables microscopique telle la contrainte locale. Un nouveau
modele micromécanique est ici développé afin de tenir compte de ces phénoménes, a partir de
I'homogéné€isation incrémentale de Mori-Tanaka [12]. Elle prend notamment en compte la rhéologie
viscoélastique de la matrice. Chaque phase posséde sa propre loi de comportement éventuellement
altérable par les mécanismes d'endommagements locaux. La loi constitutive ainsi développée est
implémentée dans Abaqus via une User MATerial subroutine.

L'endommagement a I’interface joue un role prépondérant dans la tenue en fatigue d'un matériau
composite [1-5]. Il est ici représenté par la dégradation des propriétés mécaniques d'un enrobage
autour de la fibre, ainsi que par une diminution du transfert de charge entre fibre et enrobage. Ce
facteur de transfert de charge est calculé a partir des équations du Shear Lag Model (SLM)
initialement développé par Cox [13].

L'identification des paramétres est faite a partir de méthodes inverses, en exploitant les données
multi-échelles issues de tests mécaniques en traction sur la matrice seule et sur le composite, des
analyses in-situ au MEB ainsi que de I'étude d'échantillons par microtomographie au rayons (X).
Dans cet article, la deuxiéme section présente le modele multi-échelles a travers une description de
la  méthode d'homogénéisation et des enrobages. La troisiéme partic développera plus
particulierement les mécanismes d'endommagement et la gestion du transfert de charge. Finalement,
la quatriéme section présentera la stratégie d'identification et quelques uns de ses résultats.

2 Modélisation multi-échelles
2.1 Homogénéisation

Le moulage par injection de piéces en PA66/GF30 induit une microstructure non homogéne dans
les composants. L'orientation des fibres est ici représentée par N familles d'orientation, dépendant
de deux angles d'Euler. Le Volume Elémentaire Représentatif (VER) comprend ainsi la matrice, les



vides générés par les microfissures, N fibres orientées et N enrobages de celles-ci, tous deux
assumés ellipsoidaux. Le mécanisme de rupture de fibre introduira deux nouvelles familles de
phases orientées : les fibres cassées et leurs enrobages. La fraction volumique de chaque orientation
est calculée a l'aide de lintégration numérique de Simpson & partir de Fonctions de Densité
d'Orientation (FDO) expérimentales.

Le comportement macroscopique effectif est donné par l'algorithme de Mori-Tanaka [12] (Eq. {). r
correspond & une phase, ¢, 4 sa fraction volumique, L, 4 son tenseur de rigidité et 4, au tenseur de
concentration en déformation associé a la phase r. Ces derniers sont calculés selon le schéma
micromécanique choisi, ici Mori-Tanaka. Cette méthode a déja largement &té utilisée afin d'obtenir
le comportement effectif d'un matériau composite [8,14-16). Le tenseur d'Eshelby est évalué
numériquement par la méthode numérique définie par Lagoudas et Gavazzi [17] qui prend en
compte l'anisotropie résultant de la non-linéarité du module tangent de la matrice. Les équations du
modéle également modifiées pour tenir compte des enrobages a l'aide de l'approche proposée par
Cherkaoui et al. [18] et validées sur les équations analytiques développés par Hervé et Zaoui [19].
Cette homogénéisation est finalement adaptée afin de tenir compte de la rhéologie non linéaire de la
matrice, de la microstructure du composite et des mécanismes d'endommagements. Le rdle de
I'enrobage dans l'endommagement est détaillé dans les sections 3.3 a 3.5. Afin de coupler tous ces
phénoménes, le trajet de chargement est divisé en petits incréments de temps, définissant ainsi un
schéma de Mori-Tanaka incrémental.

Losr = Lrer Ly Ay (Eq. 1)
2.2 Lois constitutives des différentes phases

Les vides obéissent a4 une loi lindaire isotrope élastique, avec un module d'Young nul et un
coefficient de Poisson égal a 0,5. Les fibres suivent la méme loi et sont identifiées par leurs angles
d'Euler, leur facteur de forme, leur module d'Young et leur coefficient de Poisson.

Des analyses DMTA en traction et en cisaillement ont montrés que le polyamide 66 a une réponse
viscoélastique. Le diagramme Cole-Cole (Fig. 1) expose de nombreuses transitions de phase. Seul
le premier pic, correspondant a la transition vitreuse, présente un intérét industriel du fait de la
gamme temps/température qu'il représente. Des méthodes inverses sont appliquées afin de
déterminer le type de modéle viscoélastique le plus adapté 3 la matrice polyamide-66. Une étude
comparative est réalisée entre les modéles de Zener et sa version généralisée, de Maxwell et sa
version généralisée et d'autres méthodes perturbant la symétrie du pic telle que celle d'Havriliak-
Negami [20]. 1l en ressort que le modéle Zener généralisé est le plus adapté a capturer la
viscoélasticité PA66, et qu'un modéle de Zener simple suffit si on néglige l'aspect dissipatif ou si le
modéle est paramétré en fonction des conditions hygrothermiques, comme considéré ci-aprés.
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Fig. I. Diagramme Cole-Cole du module de traction normalisé. Deux jeux de données Issues de DMTA (avec deux
Jréguences différentes) ont été modélisés avec le méme jen de paramétre du Zener.



3. Mécanismes d'endommagement

L'étude de la littérature sur les mécanismes d'endommagement [1-5] met en exergue une
modélisation s'articulant autour de 3 mécanismes : les ruptures de fibres, la microfissuration
matricielle et la décohésion interfaciale fibre/matrice. Ces processus ont certes tous lieu a I'échelle
microscopique mais il existe tout de méme une différence de niveau entre eux. La microfissuration
matricielle et les ruptures de fibres ont en effet lieu & I'échelle de la fibre, tandis que la dégradation
de l'enrobage (décohésion interfaciale) se trouve & un niveau relativement plus petit. Cela justifie
I'application de la théorie continue de I'endommagement pour le mécanisme associé a l'enrobage
[21-22]. Les trois mécanismes d'endommagement sont implémentés séparément.

3.1 Rupture de fibre

Lorsqu'une fibre se brise, la fraction volumique de fibre (et celle de son enrobage) décroit au profit
de la phase de fibre cassée (et respectivement de son enrobage) de méme orientation. Les ruptures
de fibres ont été modélisées a Il'aide d'une loi de type Weibull qui calcule [l'incrément
d'endommagement a chaque pas de temps. La tendance de la loi est strictement phénoménologique
et basée sur les travaux de Meraghni et Desrumaux [23]. La présence de ce mécanisme
d'endommagement a été vérifié expérimentalement pour de faible taux d'humidité et au début de la
vie en fatigue. L'hypothése est ici que seules des configurations particuliéres de fibres entrainent des
contraintes locales assez fortes pour les briser, et qu'au fur et 4 mesure du chargement, de telles
configurations encore saines se raréfient. La loi de Weibull est alors modifiée pour prendre en
compte cet effet (Eq. 2).

A

(m) est un facteur de forme, oy un seuil de contrainte, 1 une constante de temps, y et O les

parametres liés a la saturation de l'endommagement. oy, est la contrainte dans l'inclusion au sens de
Von Mises.

driver = () (1 - o) ) (Eq. 2)

3.2 Fissuration matricielle

La fissuration matricielle provient principalement de deux phénomeénes. Elle résulte d'une part de la
propagation ou l'initiation de fissures dues a une concentration de contraintes dans des
configurations locales particuliéres, et notamment si une fibre a pu se rompre; et d'autre part de
I'accumulation de I'endommagement dans le composite. En effet, cela provoque une reprise de plus
en plus importante de la charge par la matrice, ce qui méne a la ruine du matériau. Le premier
phénomeéne est modélisé sur le méme type de critére que pour la rupture de fibre, tandis que le
deuxiéme par une expression exponentielle dépendant de I'endommagement matriciel (Eq. 3).
Lorsque ce dernier augmente, la concentration de la matrice décroit au profit de celle des vides. Le
facteur de forme des vides ainsi créé est de 1 (sphére), mais de futures analyses pourront définir une
forme de vide orthogonale au chargement.

m

; m T
dnmtr:‘ce - (1_’_12) . (1 - e_((1+y.;?5.ao) ) + e(a_e{:r-te;f—;)) = (Eq. 3)

(m) est un facteur de forme, op un seuil de contrainte, Aune constante de temps, ¥ et & les
paramétres liés a la saturation de I'endommagement. o, est la contrainte dans la matrice au sens de
Von Mises. (a) et (£)sont les paramétres liés A la coalescence et la propagation exponentielle des
vides en fin de vie en fatigue.



3.3 Dégradation de l'interface

La décohésion interfaciale, qui commence principalement en téte de fibre, joue un rdle crucial dans
la vie du matériau, Ce mécanisme d'endommagement se produit pour des contraintes relativement
basses et modifie continuellement le comportement du composite. L'approche ici choisie s'inspire
des travaux de Jendli et al. [24]. La loi d'endommagement développée se¢ base sur un critére
quadratique de rupture de l'interface (Eq. 4). Celui-ci dépend des contraintes tangenticlles 1 et
normales oy a l'interface, qui s'obtiennent en calculant particllement le saut de contrainte 3
linterface comme expliqué par Meraghni et al. [25]. Ces deux composantes du tenseur de contrainte
peuvent ainsi étre calculés en chaque point de I'ellipsoide. Grpmre ct Truprre SON respectivement les
contraintes normales et tangentielles maximales avant décohésion.

2 2
( i ) +( : ) =1 (Eq. 4)
Frupture Trupture

Dans le cadre du modele micromécanique, ce critére est formulé de fagon probabiliste. Cela permet
de calculer I'endommagement de I'interface a partir de tout tenseur de contrainte. Ceci est fait en
utilisant une distribution normale N (Eq. 5) qui ajoute deux paramétre de plus : un paramétre de
forme p et un seuil d'endommagement & (entre 0 et 100%). Ce dernier ajuste la moyenne mean et
I'écart type sd de la loi normale afin d'avoir 99% d'endommagement au niveau du critdre de rupture
(Eq. 6). sdj représente l'écart type pour lequel la loi donne 99% d'endommagement au niveau du
critére de rupture pour x nul. Dans le cadre d'un modele incrémental, l'incrément d'endommagement
doit étre caleulé a chaque pas de temps, et une normalisation est donc requise par l'intermédiaire

d'une constante de temps 1 et par Fintroduction de 'endommagement du pas précédent d.

o =520 (2 4 (=) mean,sa Ea.5
it =g Frupture Trupture ymean, s ( ® )
mean = %—x sd = sdy (1 — k) (Eq. 6)

Une demiére normalisation doit étre faite du fait que la fonction de densité dune distribution
normale a des valeurs strictement positives sur ]-c0; +oo[. Les valeurs intéressantes du critére de
rupture sont situées entre 0 et 1. L'intervalle [1; +oo[ est déja pris en compte de maniére inhérente,
contrairement & celui J-o0; 0] qui est donc retiré de I'équation (Eq. 7).

2 2\
v (1-d) ay T _ L
dint Toae [N (((O}upmre) * (Trupture) ) smear, Sd) N(0,mean, Sd)] 1-N(0,mean,sd) (Eq 7

Dans la littérature, 'endommagement a l'interface n'est souvent calculé que le long de I'équateur de
la fibre [25]. La figure 2 montre ici qu'en se restreignant ainsi, il est possible de ne pas trouver les
valeurs maximales de l'endommagement et que celui-ci devra étre calculé en chaque point d'un
maillage de l'ellipsoide. Ce constat est également valable en traction pure, le cisaillement autour
d'une téte de fibre peut décaler le point d'endommagement maximum.

Dans le cadre d'une théorie continue de I'endommagement, cette loi va diminuer les propriétés
mécaniques de I'enrobage de la fibre concernée. Le module tangent de l'enrobage sera ainsi
proportionnellement diminué par I'endommagement par rapport & un état vierge.

3.4 Impact sur le transfert de charge

La gestion de l'endommagement 4 Iinterface par dégradation de I'enrobage ne suffit pas a diminuer
le transfert de charge vers les fibres au fur et & mesure de la vie du matériau. Une loj spécifique, ici
inspirée par le Shear Lag Model (SLM), doit étre implémentée.




Fig. 2. Fibre ellipsoidale a. en traction d. subissant un chargement aléatoire. yt = ¥ et x = {0,

Un bref résumé de la méthode est ici présenté. Pour plus de détails sur les équations et les
hypothéses de cette approche, les auteurs recommandent le travail de Nairn a ce sujet {26]. Pour ce
calcul, la fibre est considérée comme cylindrique. Le SLM aboutit & une équation différentielle (Eq.
8) définissant la contrainte dans une section de fibre en fonction de son abscisse z (I'origine de l'axe
étant pris au milieu de la fibre de longueur /). fqy, est le parametre inhérent de la méthode tel que
défini par McCartney [27] et Nayfeh [28]. Il dépend uniquement des propriétés matériaux, ce qui
fait I'une des forces de cette approche. oy, représente la contrainte théorique dans une section d'une
fibre de longueur infinie. L'équation différentielle est ensuite intégrée avec pour condition initiale
une contrainte nulle en téte de fibre (Eq. 9). Cela correspond a une décohésion aux extrémités de la
fibre et constitue le scénario le plus fréquent de rupture de l'interface fibre-matrice [1-5]. Cette
équation définit alors le transfert de charge effectif sur chaque portion de fibre. Une nouvelle
intégration sur la moitié de la fibre est alors requise pour définir un taux de transfert de charge
moyen ¥ entre la fibre et l'enrobage (Eq. 10). L'endommagement de l'enrobage est alors inséré
dans la loi en faisant ['hypothése qu'il diminue la longueur effective de la fibre sur laquelie le
transfert de charge peut s'opérer. Celle-ci est en fait diminuée du pourcentage d'endommagement,
Une normalisation est finalement faite afin de garantir un taux de transfert & de 100% a I'état vierge
et nul pour un endommagement total de [>enrobage (Eq. 11). Cette loi est illustrée par la figure 3.
Au début du chargement, le taux de transfert diminue peu avec l'endommagement. Lorsqu'une
valeur critique d'endommagement est atteinte, le transfert de charge diminue de plus en plus
rapidement avec l'endommagement jusqu'a la ruine de l'interface.
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Fig. 3. Taux de transfert de charge entre fibre et enrobage en fonction de lendommagement interfaciale.

TP palor) = —Benlor.) (Eq. 8)



(o7)(z) _ 1 _ cosh (z.8s1) (Eq. 9)

(op.) cosh (éﬁs.r,)
_ 1 _ tanhGhs)
Yo =3 Bst Ee
L(1~d)
5 _ (La-d) tanh( = ,Bs,[,)
v ( 2 BsL /':UO g1

3.5 Impacts sur le comportement effectif

L'implémentation de ces mécanismes est fidéle aux observations de la littérature [1-5], bien qu'ils
soient implémentés séparément et donc concurrents. Le scénario d'endommagement est alors
seulement piloté par les valeurs de paramétres des différentes lois d'évolution, bien qu'inspiré par
les observations expérimentales. Ainsi, & l'état vierge du matériau composite, la majorité du
chargement est repris par les fibres. Les contraintes a l'interface provoquent la dégradation
progressive de I'enrobage, et ce plus particuliérement pour les familles d'orientations paralléles a la
direction de chargement. Le module tangent de l'enrobage diminue proportionnellement a
I'endommagement a l'interface. Le comportement effectif n'est pas beaucoup impacté tant que le
transfert de charge entre fibre et enrobage ne subit pas trop les effets de cet endommagement.
Lorsque celui-ci est compromis, la matrice commence a reprendre de plus en plus de charge et se
microfissure. Sa fraction volumique se réduit au profit de celle des vides. En paralléle, des
configurations locales de fibres ménent & des concentrations de contraintes suffisantes pour en
briser quelques-unes et initier des fissures matricielles. Les fractions volumiques des fibres et de
leurs enrobages diminuent alors respectivement au profit de celles des fibres cassées et de leurs
enrobages, en respectant les différentes familles d'orientation. Finalement, la matrice est
suffisamment endommagée pour provoquer la coalescence et la propagation des vides (qui passe
alors de ductile a fragile). La méso-fissure se propage rapidement et méne a la rupture du matériau.
Le comportement non linéaire et visco-endommageable du composite ne permet pas d'écrire
directement un endommagement macroscopique. Le module effectif du VER peut cependant &tre
écrit sur la base de I'équation 1 (Eq. 12). Toutes les propriétés sont celles initiales a I'exception des
parametres d'endommagement. Les tenseurs de concentrations en déformations A4 sont obtenus avec
les équations micromécaniques de Mori-Tanaka spécifiques aux particules enrobées. Les indices 0,
v, f, ¢, bf et be correspondent respectivement a la matrice, aux vides, aux fibres, aux enrobages, aux
fibres cassées et a leurs enrobages. @ correspond & une famille d'orientation et Z a un module
tangent (L, est donc un tenseur nul mais est écrit par souci de simplicité).

Legs = [co(1 — dg)]Lo-Ag + [cy + co.dg]Ly. Ay + Z[Cor(l —d®pL%. A%]
e}
+ Z[Csc(l —Qf L1~ df AR, ] Z[(C@bf +c%.d%)L%,p A%
e} [¢]

+ ) [(pe + %099 1001 — %), A%, ]
0
(Eq. 12)
4. Stratégie d'identification

Le modele micromécanique développé implique un jeu de paramétres matériaux conséquent, allant
des propriétés du composite et de ses phases aux coefficients des lois d'endommagement. Une
stratégie d'identification précise est donc requise afin de découpler au mieux l'influence de ces
parametres et de pouvoir les identifier rigoureusement. Dans un premier temps, les caractéristiques
de la microstructure peuvent étre identifiées a partir de la microtomographie et des essais in-situ au



MERB, D'autre part, la rhéologie de la matrice est la seule phase au comportement suffisamment
complexe pour avoir besoin d'une identification avancée. De par la nature de leur loi d'évolution, les
paramétres d'endommagement sont supposés identiques en quasi-statique et en fatigue. Leur
identification est tout d'abord estimée par les observations expérimentales avant d'étre raffinée a
l'aide d'outils d'optimisation spécifiques. Les algorithmes de méthodes inverses utilisés combinent
une approche génétique avec une méthode de Levenberg-Marquardt [29].

4.1 Identification de la microstructure

Le point le plus important de la microstructure est la distribution d'orientation des fibres au sein du
matériau, L'analyse par microtomographie est ici mise & profit. Chaque élément est discriminé selon
son facteur de forme. S'il s'agit d'une fibre, il alimente la fraction volumique de sa famille
d'orientation avec son propre volume 3D. Les FDO du matériau peuvent ainsi étre calculés dans
chacune des couches du composite. La figure 4 représente les données expérimentales obtenues sur
moiti¢ d'épaisseur de deux échantillons en PAG66/GF30 moulés par injection. L'algorithme
d'identification modélise les deux courbes expérimentales a I'aide d'une fonction analytique choisie.
Ici, une fonction de Pearson VII & plusieurs pics est adaptée aux données. La FDO ainsi obtenue
peut étre injecté dans le modéle micromécanique en divisant les fibres et leurs enrobages en
plusieurs phases d'orientations différentes.
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Fig. 4. Idemtification de la FDO pour deux échantilions de PAGS/GIF30 moulés par injection.

Par ailleurs, les caractéristiques de l'enrobage peuvent étre déterminées  partir des essais in-situ au
MERB. La zone d'endommagement autour des fibres est estimée tout au long du chargement et
permet de déterminer un demi-axe moyen de l'enrobage. L'enrobage n'est pas considéré comme
homothétique mais ses deux frontiéres (avec la fibre et la matrice) sont supposées équidistantes. Ses
demi-axes elliptiques sont donc ceux de la fibre plus une constante, déterminée par les observations
expérimentales. Le facteur de forme de l'enrobage étant ainsi défini, sa fraction volumique est alors
fixée par celle des fibres et par le facteur de forme de celles-ci.

4,2 Identification des propriétés matricielles

Dans cette section, les aspects dissipatifs sont négligés. La section 2.2 stipule alors que le
polyamide-66 peut &tre approximé par un modéle de Zener, ici en 3D, dont les équations s'appuient
sur celles développées par Richter [30]. L'identification de ce modele rhéologique isotrope se fait a
partir de courbes contraintes/déformations d'essals quasi-statique et cyclique. L'algorithme
d'identification fournit un jeu de données cohérent quelque soit la fréquence ou les conditions
hygrothermiques. La figure 5 montre les résultats d'une identification menée a la fois sur un essai
quasi-statique et sur un essai oligo-cyclique réalisé & 1Hz avec un rapport de charge de 0,5. La
corrélation des données est excellente mais reste 4 tempérer car le jeu de paramétres identifié
dépend des conditions des essais.
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Fig. 5. Identification des paramétres du modéle Zener 3D a partir d'a la fois a. un test oligo-cyclique piloté en
déformation et b. un test en quasi-statique pour avoir l'autre composante du tenseur isotrope

4.3 Identification des mécanismes d'endommagement

L'identification des différents mécanismes d'endommagement est en cours et sera présentée lors de
la conférence. Les paramétres liés aux ruptures de fibre peuvent étre estimés & partir des analyses en
microtomographie. Le nombre de fibres cassées correspond au nombre de nouvelles fibres
reconnues par le logiciel d'analyse (Aviso) au fur et 4 mesure d'un essai. Un seuillage approprice
doit &tre appliqué pour distinguer la matrice, les fibres et les vides; tout en connaissant I'état des
contraintes aux points d'observation. En ce qui concerne le mécanisme de fissuration matricielle, il
ne devrait pas étre dominant avant l'accumulation de l'endommagement et la saturation des
interfaces. Ainsi, la dégradation de I'enrobage est identifiable & partir de données macroscopiques
en prenant soin de considérer la premiére partie de la vie du matériau. La seconde permettra de
calibrer I'évolution de la méso-fissure du VER. Les paramétres de ces deux derniers mécanismes
pourront ensuite étre affinés de concert.

5. Conclusions

Un modéle micromécanique incrémental de type Mori-Tanaka est développé afin de simuler le
comportement en fatigue du polyamide-66 renforcé de fibre de verre courtes & hauteur de 30% en
masse. Le modéle prend en compte I'influence de la microstructure du composite, de la viscosité
matricielle et de I'endommagement du composite. Les mécanismes d'endommagement de ce
matériau, précédemment identifiés dans la littérature et par les auteurs, ont ét¢ implémentés par
l'intermédiaire de lois basées sur les champs & I'échelle micro. Une loi spécifique inspirée du shear
lag model a été définie afin de prendre en compte la modification du transfert de charge due a
l'endommagement de I'interface. La stratégie d'identification des paramétres du modele tire parti de
données multi-échelles par méthodes inverses et permet de découpler les différents phénoménes. Sa
validation est en cours et sera présentée lors de la conférence.
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