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Notations

Sauf avis contraire, nous utilisons la sommation implicite d’Einstein sur les indices répétés.

a Formats

u Scalaire
u Vecteur de composantes ui
u Tenseur d’ordre 2 de composantes uij
U Tenseur d’ordre 4 de composantes Uijkl

b Opérateurs

Tr () Trace d’un tenseur d’ordre 2 Tr(u) = uii
t

Transposé d’un tenseur d’ordre 2 ou 4
t
uij = uji, tUijkl = Ulkji

⋅ Produit simplement contracté (A ⋅B)ij = AiaBaj
∶ Produit doublement contracté A ∶ B = Tr (A ⋅B) = AijBji
∶∶ Produit quadruplement contracté A ∶∶ B = AijklBlkji

∥ ∥ Norme canonique sur l’espace des tenseurs d’ordre 2 ∥ u ∥= √u ∶ u
∥ ∥M Norme associée à la métrique M ∥ u ∥M= √u ∶ M ∶ u

⊗ Produit tensoriel (a⊗ b)ij = aibj , (A⊗B)ijkl = AijBkl
∂
∂u

Dérivée partielle ∂f
∂u

= ∂f
∂uji

ei ⊗ ej

˙ Dérivée temporelle ḟ = df
dt

∇ Gradient (∇f)i = ∂f
∂xj

, (∇V )ij = ∂Vi
∂xj

div Divergence divV = ∂Vi
∂xi

∆ Laplacien ∆f = ∂2f
∂xi∂xi

= div∇f

δ Symbole de Kronecker
1 Tenseur identité d’ordre 2 1 = δij ei ⊗ ej
I Tenseur identité d’ordre 4 I ∶ u = u
J Projecteur sur la partie sphérique J = 1

3
1⊗ 1

K Projecteur sur la partie déviatorique K = I − J

dev () Déviateur d’un tenseur d’ordre 2 dev (u) = K ∶ u = u − 1
3
Tr (u) 1

P Tenseur anisotrope de Hill
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x NOTATIONS

c Grandeurs mécaniques générales en petites transformations

V Élément de volume, de frontière ∂V
S Élément de surface, de frontière ∂S
x Vecteur position
ei Vecteur unitaire de la base canonique ∣ ei ∣ = 1, ei ⋅ ej = δij
ε Tenseur des déformations linéarisées

λn Élongation dans une direction matérielle n λn = n ⋅ ε ⋅ n
σ Tenseurs des contraintes de Cauchy

σu Contrainte à rupture en traction
s Déviateur des contraintes s = dev (σ)
T n Vecteur contrainte sur une facette de normale n Tn = σ ⋅ n
J2 Norme isotrope sur l’espace des déviateurs J2 =∥ σ ∥K= √σ ∶ K ∶ σ

Norme anisotrope sur l’espace des déviateurs J2 =∥ σ ∥P= √σ ∶ P ∶ σ
P Pression hydrostatique sur un élément de volume V P = 1

3
Tr (σ)

τ Cisaillement sur une facette de normale n τ = ∣ σ ⋅ n − (n ⋅ σ ⋅ n)n ∣
C Tenseur des modules élastiques σ = C ∶ ε en élasticité linéaire
S Tenseur des souplesses S = C−1

Kt Facteur de concentration de contrainte
KI , KII , KIII Facteurs d’intensité de contrainte

d Grandeurs micromécaniques

fi Fraction volumique de la phase i ∑i fi = 1
⟨⟩ Moyenne par phase ⟨u⟩ = fiui
Ai Tenseur de localisation dans la phase i
E Tenseur des déformations macroscopique E = ⟨ε⟩
ε
i

Tenseur des déformations moyennes dans la phase i ε
i
= Ai ∶ E

Σ Tenseur des contraintes macroscopique Σ = ⟨σ⟩
σ
i

Tenseur des contraintes moyennes dans la phase i

Ci Tenseur des modules élastiques de la phase i
C̃ Tenseur des modules élastiques effectif (macroscopique) C̃ = ⟨A ∶ C⟩ = fi Ci ∶ Ai
EI,0 Tenseur d’Eshelby relatif à une inclusion I dans une matrice 0

C∗ Tenseur d’influence de Hill C∗ = C0 ∶ ((EI,0)−1 − I)
r Rapport d’aspect des fibres diamètre / longueur
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NOTATIONS xi

e Grandeurs mécaniques de la loi de comportement

w Énergie libre de Helmholtz
ϕ∗ Potentiel dual de dissipation
T Température (absolue ou relative) T (K) = T (˚C) + 273.15
ρ Masse volumique
s Entropie massique s = −∂w

∂T

q Flux de chaleur

ε
i

Composante physique de la déformation totale ε
i
≡ ε

e
, ε

v1
, ε

v2
ou ε

vp

A
i

Force thermodynomique associée à ε
i

A
i
= −ρ ∂w

∂ε
i

D1 Dissipation intrinsèque
∆Wdiss Densité d’énergie dissipée sur un cycle ∆Wdiss = ∫cycle D1 dt

∆Wstock Variation de densité d’énergie stockée sur un cycle ∆Wstock =∆ (ρw)
∆Wtot Densité d’énergie mécanique totale apportée ∆Wtot =∆Wdiss +∆Wstock

par le milieu extérieur sur un cycle

∆p Déformation viscoplastique cumulée sur un cycle ∆p = ∫cycle

√
ε̇
vp

∶ P−1 ∶ ε̇
vp

dt

f Grandeurs liées à la distribution d’orientation des fibres

θ,φ Angles d’Euler
Ω Sphère unité
dω Secteur angulaire élémentaire dω = sinθ dθdφ
p Vecteur de position angulaire

ψ Distribution d’orientation des fibres
aψ Tenseur d’orientation d’ordre 2 aψ = ∫Ω p⊗ p ψ(p) dω

Aψ Tenseur d’orientation d’ordre 4 Aψ = ∫Ω p⊗ p⊗ p⊗ p ψ(p) dω

ai Valeur propre de aψ

ui Vecteur propre de aψ aψ = ai ui ⊗ ui

g Grandeurs du modèle thermo-hygrométrique

cp Chaleur spécifique (capacité thermique massique)
λ Conductivité thermique
h Coefficient d’échange convectif thermique
H Taux d’humidité relatif ambiant (dans l’air)

CH2O Teneur massique en eau (d’un thermoplastique)
hRH Coefficient d’échange convectif hygrométrique
D Coefficient de diffusion hygrométrique
Ea Énergie d’activation
R Constante des gaz parfaits R = 8.314 J.mol−1.K−1

Tg Température de transition vitreuse
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xii NOTATIONS

h Notations liées à la fatigue

N Nombre de cycles au cours du chargement de fatigue
Nr Nombre de cycles à rupture
Na Nombre de cycles à amorçage
Np Nombre de cycles de propagation Nr = Na +Np

a Demi-longueur de fissure
R Rapport de charge R = σmin/σmax
K Raideur apparente sécante K =∆σ/∆ε en uniaxial→ Essai de fatigue non rompu

e Erreur quadratique en durée de vie logarithmique e =
√

∑ni=1(logN exp,i
a −logN sim,i

a )2

n

(pour une base expérimentale comportant n essais)

∆Wdiss Densité d’énergie dissipée sur un cycle ∆Wdiss =∆Wve +∆Wvp +∆Ws

∆Wve Densité d’énergie dissipée sur un cycle par viscoélasticité
∆Wvp Densité d’énergie dissipée sur un cycle par viscoplasticité
∆Ws Densité d’énergie dissipée sur un cycle par adoucissement
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Introduction

Enjeux et objectifs de la thèse

Contexte industriel

L’industrie automobile est confrontée à un enjeu technologique et écologique majeur, celui de
l’allègement des véhicules, qui répond à la volonté de limiter la consommation en carburant et de
réduire l’impact environnemental en matière d’émissions de gaz à effet de serre. Le remplacement de
structures métalliques par des composants en thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes
est une solution mettant à profit les bonnes propriétés mécaniques spécifiques de ce type de matériau.
En outre, leur facilité de mise en forme autorise, pour un coût modéré, la conception de structures de
géométrie complexe et potentiellement multi-fonctionnelles.

Les pièces du circuit d’admission d’air, en particulier le répartiteur d’air à l’admission et le raccord
de sortie du turbo (voir la figure 1), ont été parmi les premières à faire l’objet du passage des matériaux
métalliques vers les composites à matrice thermoplastique. Ces composants sont soumis à des sollici-
tations cycliques de pression pulsée conséquentes au fonctionnement du turbo-compresseur, et doivent
donc être conçues pour présenter une résistance suffisante à la fatigue. Cependant, la diminution de
la cylindrée des moteurs à puissance comparable (down-sizing), autre axe de réduction des émissions
polluantes, explique que l’environnement thermique à proximité du groupe moto-propulseur soit plus
sévère. Ceci rend indispensable l’emploi d’une procédure de dimensionnement à la fatigue qui prenne
en compte les mécanismes spécifiques de déformation et d’endommagement des thermoplastiques
renforcés en fibres de verre courtes, dans des conditions environnementales représentatives de la vie
en service.

FIGURE 1 – Circuit d’admission d’air sur le moteur DV6 (Diesel 1.6 litre) du véhicule C4 Picasso.
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2 INTRODUCTION
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FIGURE 2 – Formulation chimique de l’élément de répétition du polyamide 66.

Matériau et procédé de l’étude

Dans ces travaux de thèse, nous avons choisi de nous concentrer sur un matériau particulier, un
polyamide 66 renforcé en fibres de verre courtes à 35 % en masse (PA66-GF35), commercialisé par
Dupont™ sous l’appellation Zytel® 70G35 HSLX. Ce matériau est représentatif d’une large gamme
d’applications sur les véhicules du groupe PSA Peugeot Citroën.

Le polyamide 66, qui constitue la matrice de ce composite, est un thermoplastique semi-cristallin
dont la structure chimique est représentée sur la figure 2. Sa bonne résistance à la température, que l’on
peut quantifier par l’intermédiaire de sa température de fusion (263 ˚C) ou de dégradation (300 ˚C)
élevées, explique que le PA66-GF35 puisse être employé au voisinage du moteur, où sa faible masse
volumique (1410 kg.m−3) permet de concevoir des pièces significativement plus légères qu’avec les
matériaux métalliques.

Cependant, l’emploi de composites à matrice thermoplastique pour des composants sollicités mé-
caniquement suppose de bien maîtriser la sensibilité de ce matériau à la température, mais également
au taux d’humidité ambiant. En effet, le polyamide est un thermoplastique fortement hydrophile, pou-
vant absorber jusqu’à 8.5 % d’eau en masse, ce qui affecte ses propriétés physiques. Nous pouvons
illustrer cette dépendance à l’aide de la température de transition vitreuse du polyamide 66, qui avoi-
sine 80 ˚C pour le matériau sec (selon le grade) et chute quand la teneur en eau augmente.

Cette double sensibilité à la température et à l’humidité de la matrice polyamide explique que les
caractéristiques mécaniques (linéaires et non linéaires) soient très variables en fonction de l’environ-
nement hygrothermique : le module de Young du PA66 peut ainsi varier de 400 à 3100 MPa pour des
conditions représentatives de la vie en service. La première difficulté de l’étude consiste donc en la
compréhension de l’activation hygrothermique des mécanismes de déformation du matériau, de façon
à proposer un modèle de comportement applicable aux sollicitations enregistrées sur véhicule.

D’autre part, les pièces en thermoplastique sont moulées par injection (voir la figure 3). Ce procédé
est compatible avec les cadences de production exigées par l’industrie automobile et offre une grande
liberté de formes géométriques. Le choix de renforts sous forme de fibres courtes (diamètre moyen :
10 microns, longueur moyenne : 250 microns) permet d’augmenter de façon très sensible la raideur du
matériau, tout en conservant le procédé de mise en forme par injection : le matériau composite obtenu
est un excellent compromis, possédant des propriétés mécaniques suffisantes pour des applications
structurales de faible masse, ainsi qu’un coût inférieur aux métaux.

Le moulage par injection soulève des problèmes rhéologiques complexes [140], dont l’analyse
est en dehors du cadre de cette thèse. Cependant, nous devons prendre en considération le fait que
la cinématique locale de l’écoulement de matière conditionne la distribution d’orientation des fibres
dans la pièce injectée, et a donc une influence forte sur les propriétés mécaniques locales. En effet,
comme l’illustre la figure 4, le fort élancement des renforts explique qu’un état d’orientation préféren-
tiel se traduit par une anisotropie significative des propriétés mécaniques. Par ailleurs, dans le cas de
structures minces, ce qui est le cas usuel pour les applications qui nous concernent, les fibres s’orga-
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FIGURE 3 – Procédé de moulage par injection d’un thermoplastique chargé (source DuPont™) :
1. Plastification et dosage des granulés dans la vis à injection ;
2. Injection sous pression de la matière fondue ;
3. Compactage et refroidissement dans le moule régulé en température.

FIGURE 4 – Reconstruction 3D à partir d’une
microtomographie aux rayons X d’un échan-
tillon prélevé sur une éprouvette injectée en
PA66-GF35.

FIGURE 5 – Représentation schématique de
l’organisation des fibres en structure cœur-
peau selon la direction du flux d’injection
(Moulding Flow Direction).

nisent selon une structure cœur-peau (figure 5) : à l’hétérogénéité spatiale des propriétés mécaniques
s’ajoute une hétérogénéité sur l’épaisseur. Le matériau composite présente donc différentes échelles
d’observation (fibre/matrice, « pli » d’orientation relativement homogène, élément homogénéisé sur
l’épaisseur), ce qui constitue la seconde difficulté propre à l’analyse des composites renforcés en fibres
de verre courtes.

Objectifs scientifiques et industriels

Le but de cette thèse est de fournir une méthode de dimensionnement à la fatigue des thermoplas-
tiques renforcés en fibres de verre courtes. L’approche développée doit être compatible avec le cadre
industriel en bureau d’études chez PSA Peugeot Citroën, et doit s’attacher à décrire les différents cas
de sollicitations rencontrés lors de la vie en service d’un véhicule (chargements mécaniques cycliques,
conditions environnementales variables).
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Démarche scientifique

Découplage comportement-fatigue

Ces travaux de thèse reposent sur une stratégie de dimensionnement à la fatigue en deux étapes,
qui a été mise en œuvre avec succès chez PSA Peugeot Citroën pour une grande variété d’applications :
collecteurs d’échappement en acier et en fonte, culasses en aluminium, suspentes en élastomère, etc.
Elle repose sur l’hypothèse fondamentale qu’il est possible de découpler l’étude de la réponse méca-
nique cyclique de celle de l’endommagement en fatigue. Cette approche est valide à partir du moment
où l’on peut montrer une « stabilisation » de l’évolution des variable mécaniques locales, qui inter-
vient « rapidement » devant la rupture en fatigue de la structure 1. La durée de vie de cette dernière est
supposée corrélée à une grandeur physique, mesurée en régime stabilisé, et dont la nature dépend des
mécanismes d’endommagement propre au type de matériau étudié.

Cette démarche s’oppose intrinsèquement aux approches en endommagement continu, qui pos-
tulent l’existence d’une variable interne d, appelée endommagement. d est nul pour un matériau
vierge, sa croissance est activée par les évolutions locales des variables mécaniques et induit une dé-
gradation des propriétés du matériau ; la rupture en fatigue de l’échantillon intervient quand d prend la
valeur 1. Malgré une justification physique forte, l’approche en endommagement continu, que Nouri
et al. [151] ont développé pour les thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes, est difficile-
ment compatible avec une application dans un cadre industriel : prédire la durée de vie d’une structure
revient à simuler l’ensemble des cycles de chargement, jusqu’à obtenir d = 1 !

Le découplage comportement-fatigue signifie que la cinétique d’évolution de l’endommagement
est suffisamment lente, et/ou a suffisamment peu d’influence sur le comportement du matériau pour
que l’on puisse observer une stabilisation de la réponse mécanique sur une grande fraction de la durée
de vie. Seuls les « premiers » cycles du chargement doivent donc être simulés, condition indispensable
au vu des délais de conception dans l’industrie automobile. Nous prendrons soin de vérifier au cours
de nos travaux l’hypothèse de stabilisation de la réponse mécanique, de façon à garantir la validité de
notre démarche.

Organisation du manuscrit

L’hypothèse de découplage comportement-fatigue explique l’organisation de ce manuscrit en deux
grandes parties, qui traitent des deux aspects successifs de la démarche de dimensionnement. La struc-
ture logique du document est résumée sur la figure 6.

La première partie, consacrée à l’étude du comportement cyclique, débute par une étude biblio-
graphique (chapitre 1) qui a pour objectifs de mettre en évidence les mécanismes physiques de dé-
formation des thermoplastiques chargés, et de faire un état de l’art sur les modélisations développées
dans la littérature pour décrire la réponse mécanique cyclique de ces matériaux. Le chapitre 2 expose
le développement d’un modèle thermo-hygrométrique couplé qui permet d’analyser les sollicitations
rencontrées lors de la vie en service, et de déterminer la plage de conditions environnementales (tem-
pérature et humidité) pour laquelle notre démarche doit s’appliquer. Le chapitre 3 est le cœur de cette
première partie : nous y exposons la construction du modèle de comportement cyclique non linéaire
des thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes. Les équations du comportement sont pro-
posées à partir d’une base d’essais particulièrement riche sur le PA66-GF35 de l’étude en conditions
standard. Le chapitre 4 permet de démontrer que le modèle de comportement est valide pour une large

1. Les guillemets indiquent des notions qui seront détaillées au cours de nos travaux.
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Chapitre 2: Conditions de

fonctionnement

Chapitre 4: Influence des

conditions hygrothermiques

Chapitre 3: Modélisation du

comportement cyclique

Chapitre 6: Application et

validation sur structure

Chapitre 9: Estimation de la durée

de vie sous chargement cyclique

Chapitre 5: Prise en compte

du procédé d’injection

Orientation des fibres

Chargements

mécaniques locaux

Chapitre 8: Critère de fatigue

logNa

∆σ, ∆W, ∆p . . .?

σ = σ (ε, t, T, H)

FIGURE 6 – Schéma synthétique de la démarche développée dans le manuscrit.

gamme de conditions environnementales ; une loi d’équivalence température-humidité est proposée et
validée de façon à simplifier la démarche de dimensionnement des composites à matrice polyamide.
Le chapitre 5 fait le lien avec le procédé d’injection : les caractéristiques mécaniques (linéaires et non
linéaires) du matériau sont formulées de façon à intégrer les informations de la distribution d’orien-
tation des fibres. Ce chapitre est essentiel pour permettre le passage du procédé de mise en forme à
la simulation de la réponse d’une structure mécanique. Cette étape est validée au chapitre 6, dans un
premier temps sur des éprouvettes hétérogènes, puis sur un répartiteur d’air à l’admission.

La seconde partie du manuscrit a pour objectif la proposition d’un critère de fatigue, c’est-à-
dire la mise en évidence d’une corrélation entre une grandeur physique, issue de la simulation de
la réponse mécanique cyclique, avec le nombre de cycles nécessaires à l’apparition d’une fissure de
fatigue. Le chapitre 7 est un état de l’art concernant les études publiées dans la littérature au sujet de
la fatigue des composites à matrice thermoplastique. Nous y justifions le caractère stationnaire de la
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réponse mécanique cyclique, et analysons les mécanismes d’endommagement à l’échelle locale, avant
de conclure sur le fait qu’aucun critère ne fait consensus sur la prise en compte de la sensibilité de la
tenue en fatigue à l’ensemble des cas de chargements rencontrés sur véhicule. Le chapitre 8 expose
le retraitement d’essais de fatigue publiés dans la littérature pour le PA66-GF35 à l’aide de la loi de
comportement développée en partie I. La description de la réponse mécanique non linéaire permet
d’enrichir la comparaison entre les différents modèles de fatigue envisagés, et nous montrons que la
densité d’énergie dissipée par cycle est la grandeur physique qui présente la meilleure corrélation avec
la tenue en fatigue. Le chapitre 9 confirme la pertinence d’un critère énergétique pour estimer la durée
de vie du matériau de l’étude sur une large gamme de sollicitations. Nous discutons également de ses
avantages sur le critère de fatigue proposé par Klimkeit [112], qui fait office de référence en raison
de son large spectre d’application. Notre analyse s’appuie sur une base expérimentale étendue, faisant
intervenir différents cas de chargements locaux et différentes conditions environnementales.
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Après avoir effectué une rapide présentation des matériaux polymères en général et des thermo-
plastiques semi-cristallins en particulier, nous nous attachons ensuite dans cette étude bibliographique
à la compréhension de leurs mécanismes de déformation, qui sont fortement liés à leur microstructure.
Dans un troisième temps, nous abordons la modélisation du comportement des thermoplastiques ren-
forcés de fibres de verre ; les hétérogénéités microstructurales de la matrice thermoplastique sont alors
négligées devant le contraste de propriétés fibre/matrice. Nous présentons tout d’abord l’approche
micro-mécanique, et les méthodes de transition d’échelle permettant de passer d’une description du
comportement phase par phase à une modélisation homogénéisée à l’échelle du composite, à l’aide de
la connaissance de la microstructure. L’approche phénoménologique, à l’inverse, consiste en la pro-
position d’une loi de comportement directement homogénéisée à l’échelle macroscopique. Dans ce
cas, les mécanismes de déformation s’appuient sur les caractéristiques macroscopiques de la réponse
mécanique ; ils trouvent néanmoins leur justification physique dans la compréhension des micromé-
canismes de déformation du polymère. C’est la raison pour laquelle nous illustrons cette approche à
l’aide des modèles proposés pour les thermoplastiques seuls, puis renforcés en fibres de verre. Nous
concluons en nous fixant pour objectif de développer dans cette partie une modélisation du compor-
tement cyclique des thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes conciliant, si possible, les
avantages des deux approches.
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1.1 Les matériaux polymères

1.1.1 Généralités sur les polymères

Les polymères sont des macromolécules formées par des enchaînements covalents d’un grand
nombre de motifs élémentaires, appelés monomères. Les monomères sont des groupements d’atomes
autour d’un atome de carbone ou de silicium (cas des silicones). On peut distinguer les polymères
d’origine naturelle (les protéines, l’ADN, le latex), les polymères artificiels obtenus par réaction chi-
mique à partir de matériaux naturels (tels que le caoutchouc naturel, obtenu par vulcanisation du
latex), et les polymères synthétiques qui représentent aujourd’hui 90 % du marché. Par exemple, le
polyamide 66 est synthétisé par polycondensation (élimination d’eau) de l’acide adipique avec l’hexa-
méthylènediamine (HMDA) [35].

Les polymères sont omniprésents dans la vie courante. Si certains, d’origine naturelle, sont connus
et utilisés depuis des millénaires (le latex, le coton, la laine), il faut attendre la révolution industrielle
et la découverte par Charles Goodyear en 1839 du procédé de vulcanisation pour assister à leur émer-
gence en laboratoire. Les frères Hyatt inventent le celluloïd en 1870 (remplaçant de l’ivoire pour
les boules de billard, puis appliqué aux support des pellicules argentiques), Baeckland synthétise la
bakélite en 1907 (utilisée pour les boîtiers de radios, ustensiles de cuisine. . .), DuPont de Nemours
brevète le nylon – nom commercial du polyamide – en 1938 et connaît un succès mondial avec l’ap-
plication aux fameux bas-nylon. Au sortir de la seconde guerre mondiale, les polymères connaissent
un développement industriel massif et envahissent le quotidien. Au fur et à mesure des découvertes
s’agrandit le champ d’application des matériaux polymères et ces derniers sont aujourd’hui utilisés
dans de nombreux secteurs [86, 124] :

– l’emballage (25 % des débouchés en valeur), exploitant la bonne résistance au vieillissement et
les propriétés de barrière chimique de nombreux polymères : bouteilles plastiques en PET, sacs
et sachets en polystyrène. . . ;

– le bâtiment (18 % des débouchés) : fenêtres en PVC, équipements sanitaires. . . ;
– la mise en forme de tuyaux (polypropylène), plaques, films, profilés (14 % des débouchés) : in-
dustrie lourde très capitalistique qui alimente les entreprises des secteurs précédents en produits
de base ;

– les pièces techniques (37 % des débouchés), avec notamment une forte part de l’industrie au-
tomobile en pleine croissance, mais aussi de l’aéronautique, du médical, de l’électronique, des
articles de sports et loisirs. . . Parmi les avantages des matériaux plastiques, on retiendra leur
facilité de mise en forme, leur importante raideur spécifique lorsqu’ils sont renforcés, ainsi que
leurs propriétés isolantes ;

– les articles de consommation courante (7 % des débouchés) : textiles (fibres de polyamide et de
polyester), articles de bureau, ustensiles divers. . .

On les rencontre sous forme de pièces moulées, injectées, de tubes, de films, de mousses, de fibres,
etc ainsi qu’avec des renforts éventuels permettant d’augmenter leur rigidité (fibres de verre ou de
carbone, noir de carbone pour les caoutchoucs, sphérules, feuilles pour les stratifiés), ou avec des ad-
juvants modifiant leurs propriétés (plastifiants, colorants, anti-oxydants, catalyseurs, etc). On trouvera
une description davantage orientée vers les polyamides dans [80].
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FIGURE 1.1 – Exemple de monomères de différentes fonctionnalités : 4 pour le vinyle, 2 pour le
groupement amide ou pour le groupement méthyle.

1.1.2 Chimie des polymères

Cette grande diversité d’applications s’explique par la grande variété de propriétés physiques des
polymères. Pour mieux comprendre leur origine, intéressons-nous à la structure chimique des poly-
mères. Il existe plusieurs façons de classifier les matériaux polymères, nous choisissons ici de les
classifier en fonction de l’échelle d’observation [86, 157].

a Échelle moléculaire

L’atome de base le plus couramment rencontré dans les chaînes polymériques est le carbone.
Ainsi, les monomères de base (extraits lors du raffinage du pétrole) sont très souvent des assemblages
simples de fonctions hydrocarbures, aldéhydes, cétones, amides ou benzène. D’autres atomes peuvent
composer la trame de la chaîne primaire : on trouve ainsi des atomes d’oxygène pour les polyéthers
(éléments C–O–C), ou d’azote pour les polyamides (éléments C–N–C). Des atomes (chlore, fluor,
phosphore, etc.) ou des groupements moléculaires plus complexes peuvent composer des radicaux
liés à la chaîne principale [35].

Les atomes de la chaîne polymérique sont liés par des liaisons covalentes (simples, doubles voire
triples). Ces liaisons sont fortes (elles nécessitent un apport énergétique élevé pour être rompues)
et directionnelles. Le degré de valence d’un atome ou le nombre de fonctionnalité d’un monomère
conditionne alors le type de structure polymérique réalisable : linéaire dans le cas d’éléments bi-
fonctionnels, avec des ramifications dans le cas d’éléments de fonctionnalité plus élevée intercalés
dans de longues séquences linéaires, voire tri-dimensionnelles avec de nombreux éléments tri- ou
quadri-fonctionnels (voir figure 1.1). Nous constatons ainsi que l’organisation moléculaire condi-
tionne la structure macro-moléculaire, ce que nous allons décrire par la suite.

b Échelle macromoléculaire

A l’échelle macromoléculaire, nous pouvons tout d’abord distinguer les homopolymères, assem-
blés à partir du même monomère, et les copolymères, formés à partir d’au moins deux monomères
différents. Ces copolymères seront dits alternés, séquencés, statistiques ou ramifiés suivant le type
d’enchaînement des monomères de base [35].

Dans le cas des polymères linéaires, la tacticité ou stéréo-isomérie permet ensuite de caractériser
plus finement le type de séquençage, suivant la position géométrique relative des monomères (radicaux
toujours du même côté de la chaîne principale : isotacticité, positionnés de façon alternée : syndio-
tacticité, ou de façon aléatoire : atacticité). Cette régularité configurationnelle de l’agencement des
monomères pour former la chaîne polymérique est importante, car elle pilote notamment la capacité
de cristallisation.
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Les polymères possédant des liaisons covalentes doubles, autour desquelles la rotation moléculaire
est impossible, présentent un autre type d’isomérie configurationnelle. On parlera ainsi d’isomères cis-
ou trans- comme dans le cas du polyisoprène (voir figure 1.2).

Enfin, les isoméries conformationnelles 1 permettent de distinguer les différents agencements spa-
tiaux accessibles par rotation autour des liaisons covalentes simples. Plus une conformation présente
une énergie potentielle faible, plus elle est probable. L’augmentation de la température permet d’acti-
ver le passage d’une conformation à l’autre. La figure 1.3 illustre le cas classique de la transformation
trans-trans vers trans-gauche du polyéthylène.

C C
❚❚

CH3

✔✔
. . . (– CH2

❚❚
H

✔✔
CH2 –) . . .

poly cis-isoprène (Hévéa)

C C
❚❚

CH3

✔✔
. . . (– CH2

❚❚
CH2 –) . . .

✔✔
H

poly trans-isoprène (Gutta-percha)

FIGURE 1.2 – Exemple d’isomérie configu-
rationnelle pour le caoutchouc naturel.
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Cis : C1–C2 = 2.6 Å
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Trans : C1–C2 = 3.8 Å

φ

t t t g+

trans-trans trans-gauche

FIGURE 1.3 – Isoméries conformationnelles cis,
trans et gauche sur la molécule de butane et trans-
formation conformationnelle du polyéthylène.

La longueur des chaînes dépend du degré de polymérisation, et conditionne de nombreuses pro-
priétés physiques des polymères (voir ci-dessous). Notons qu’une mesure pratique de la longueur
moyenne des chaînes polymériques est la masse molaire, définie comme le produit du nombre n de
monomères par leur masse molaire, calculée en additionnant les masses molaires des atomes consti-
tuant le motif de base. Différentes techniques expérimentales permettent d’évaluer cette grandeur
statistique sur un échantillon [35].

c Échelle supra-moléculaire

Au niveau supra-moléculaire, on distingue les différents types de réseaux macromoléculaires for-
més par les chaînes polymériques.

Dans le premier cas, les chaînes macromoléculaires linéaires (éventuellement ramifiées) sont liées
entre elles par des liaisons faibles (de type interactions de Van der Walls, liaisons hydrogène ou inter-
actions ioniques). Ces liaisons, du fait de leur très grand nombre, permettent la cohésion d’ensemble
d’un réseau polymérique, mais autorisent néanmoins des mouvements coopératifs d’ensemble des

1. Les isomères de configuration diffèrent les uns des autres au moins par les liaisons fortes (covalentes), tandis que les
isomères conformationnels diffèrent seulement par les liaisons faibles [70].
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chaînes les unes par rapport aux autres. Ces mouvements sont activés thermiquement, et à haute tem-
pérature, ce réseau devient malléable, voire fluide. On parle alors de thermoplastiques, au caractère
recyclable puisqu’il suffit de les chauffer pour les remettre en forme. Les thermoplastiques existent
sous forme amorphe ou semi-cristalline (mélange de phases amorphes et cristallines), ce que nous
allons détailler par la suite.

Dans le second cas, les chaînes peuvent former des réseaux covalents tri-dimensionnels aux mul-
tiples points de réticulations. Ces configurations ne sont possibles qu’en présence de sites actifs pos-
sédant au minimum 3 fonctionnalités pour permettre de nombreux branchements. Le réseau obtenu
est alors rigide même à haute température, on parle de thermodurcissables. Une fois polymérisé, un
thermodurcissable ne peut plus être remis en forme : il n’est pas recyclable puisque l’élévation trop
importante de la température ne produit qu’une dégradation du matériau.

Les élastomères constituent une famille un peu particulière. Il s’agit de thermoplastiques auxquels
on fait subir un deuxième traitement : la vulcanisation. Ce procédé consiste en la création à chaud de
pontages (par exemple des liaisons soufre entre les atomes de carbone de deux chaînes voisines) qui
permettent de réticuler le réseau macromoléculaire. La densité de réticulation est généralement bien
plus faible que dans le cas des thermodurcissables – de l’ordre d’un pont pour cent atomes de la chaîne
carbonée ; le réseau est ainsi flexible et permet donc de grandes déformations réversibles.

1.1.3 Les thermoplastiques semi-cristallins

Nous nous concentrons maintenant sur la famille des thermoplastiques, et plus particulièrement
des thermoplastiques semi-cristallins, à laquelle appartiennent les polyamides, et en particulier le
polyamide 66.

a Phase amorphe et température de transition vitreuse

Les polymères de masse molaire élevée (c’est-à-dire grande devant la masse molaire critique
d’enchevêtrement) sont généralement à l’état amorphe 2. Les chaînes sont assez longues pour que le
polymère présente une cohésion d’ensemble, mais lorsque l’on soumet un échantillon à une diffraction
aux rayons X, on n’observe pas d’ordre structurel (halo amorphe). Les chaînes sont alors dans une
configuration de pelote statistique.

La phase amorphe est à l’état vitreux à basse température, où les mouvements entre chaînes sont
fortement réduits, et à l’état caoutchoutique à haute température. Le module de rigidité subit alors
une forte décroissance (quelques décades), l’allongement à rupture augmente sensiblement. La tem-
pérature de transition entre ces deux états est appelée température de transion vitreuse, notée Tg . La
transition vitreuse n’est pas une transformation thermodynamique, mais traduit juste un effet ciné-
tique sur la mobilité des chaînes. Le passage de la transition vitreuse se manifeste également par une
augmentation des phénomènes de dissipation visqueuse. À température plus élevée encore (au-delà de
300 ˚C pour un polyamide 66), la rupture des liaisons covalentes entraîne la dégradation du matériau.

b Morphologie cristalline

Les polymères qui présentent une régularité suffisante, c’est-à-dire une configuration régulière
(iso- ou syndiotacticité, faible degré de ramification, absence de radicaux latéraux) et une conforma-
tion régulière (zig-zag planaire ou hélice) sont susceptibles de cristalliser, c’est-à-dire qu’une diffrac-

2. La masse molaire de la matrice polyamide 66 du matériau de l’étude est modérée :Mn = 18 kg.mol
−1 (moyenne en

nombre) etMw = 34 kg.mol−1 (moyenne en masse).
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tion aux rayons X met en évidence un ordre cristallin [79, 86]. L’organisation cristalline répond à une
logique de réduction d’entropie. Elle nécessite cependant un apport d’énergie de façon à favoriser la
reptation des macromolécules dans des configurations minimisant l’entropie. Les chaînes de poids
moléculaire plus faible, plus petites donc plus mobiles, cristallisent plus facilement.

Le degré de cristallinité des thermoplastiques est généralement compris entre 35 et 55 %, et vaut
36 % dans le cas du PA66-GF35 de l’étude 3. La longueur des chaînes et leur enchevêtrement limitent
l’ordre cristallin, de même que toutes les irrégularités inévitables ayant lieu lors de la polymérisation :
ramifications indésirables, défauts de tacticité, radicaux, etc. Les polymères cristallisables sont donc
toujours semi-cristallins : ils présentent un mélange de phases amorphes et de phases cristallines. Par
ailleurs, les cristaux des thermoplastiques semi-cristallins présentent de très nombreux défauts, c’est
la raison pour laquelle on parle de paracristaux [130].

Mécanismes de cristallisation

L’énergie nécessaire à la cristallisation peut être apportée sous forme de chaleur : il faut chauffer le
polymère à partir de l’état vitreux et amener le matériau à une température supérieure à sa température
de cristallisation (263 ˚C pour la matrice PA66 du matériau de l’étude), ou bien le refroidir à partir
de l’état liquide. Les cristaux se forment alors naturellement par nucléation autour de micro-défauts.
On remarque que la fusion de la phase cristalline est bien une transformation thermodynamique (du
premier ordre), qu’il ne faut pas confondre avec la température de dégradation du matériau.

L’autre façon d’apporter de l’énergie depuis le milieu extérieur est un travail mécanique. La cris-
tallisation sous contrainte (également dénommée cristallisation induite par déformation) est un phé-
nomène d’oriention et d’extension des chaînes polymériques sous l’action d’une force de traction.
Les chaînes sous forme de pelotes statistiques amorphes peuvent donc s’aligner et s’organiser en
structures micellines puis lamellaires (voir figure 1.4). La cristallisation sous contrainte présente la
particularité d’être un phénomène beaucoup plus rapide que la cristallisation au repos présentée ci-
dessus. Ce mécanisme peut être observé lors de la mise en forme (étirage-soufflage[138], cisaillement
au seuil d’injection).

La lamelle cristalline

L’élément de base de la phase cristalline est la lamelle cristalline. Ces structures, d’une épaisseur
avoisinant la centaine d’angströms, sont formées par le repliement périodique des chaînes polymé-
riques sur elles-mêmes, à partir de germes actifs. Les chaînes voisines peuvent alors s’aggréger suivant
le même schéma et participer à la formation de la lamelle. Les macromolécules repliées s’orientent
généralement quasi-perpendiculairement à la surface des lamelles [130]. Les lamelles cristallines sont
séparées par des molécules à l’état amorphe, et sont reliées entre elles par des molécules de liaison
qui participent donc à deux lamelles (ou plus), comme schématisé sur la figure 1.5.

Les sphérolites

Lorsqu’on laisse refroidir un thermoplastique cristallisable à partir de l’état fondu, ce qui est le
cas d’un polymère mis en forme par injection, les lamelles croissent et s’organisent de façon radiale
pour former des superstructures cristallines plus ou moins sphériques, appelées sphérolites, selon le
schéma présenté sur la figure 1.6. Ces sphérolites sont entourés de phase amorphe au stade initial de
leur développement, puis croissent, peuvent coalescer, jusqu’à occuper tout l’espace disponible (si les

3. Les polyéthylènes de très haute densité font figure d’exception avec des taux de cristallinité pouvant dépasser les
90 %, ce qui s’explique par la grande simplicité de leur structure moléculaire.
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FIGURE 1.4 – Schéma des évolutions structurales du réseau polymérique lors d’une cristallisation
induite par déformation dans le cas du P.E.T., d’après Marco [138].

conditions thermiques restent favorables) 4. Leur taille (inférieure à un micron jusqu’à un millimètre),
leur forme (plus ou moins aplatie) et leur orientation dépendent fortement des conditions de mise en
forme (gradient thermique, vitesse d’injection, température du moule) [86].

En règle générale, pour les thermoplastiques semi-cristallins injectés, les sphérolites se déve-
loppent dans la zone de cœur, mais évoluent vers des morphologies plus « aplaties » du type gerbes
puis empilements lamellaires quand on se rapproche des parois du moule. Cependant, dans le cas des
thermoplastiques chargés de fibres courtes, le cisaillement entre renforts homogénéise la cristallisation
induite par l’injection.

1.2 Mécanismes physiques de déformation des thermoplastiques semi-
cristallins

Le caractère multiphasique des semi-cristallins explique l’existence de différents micro-mécanismes
physiques lors de la déformation macroscopique. Nous en présentons une revue rapide dans cette
section, en mettant l’accent sur le caractère multi-échelles propre aux semi-cristallins. Nous nous
appuyons ici essentiellement sur la revue de Bowden et Young [31] reprise et complétée par Lin et
Argon [130]. De très nombreuses études expérimentales portent essentiellement sur le polyéthylène,
dont l’architecture moléculaire très simple explique qu’il soit très facilement cristallisable, mais sont
généralisables à l’ensemble des semi-cristallins.

1.2.1 Déformation des lamelles cristallines

La phase cristalline peut se déformer suivant des mécanismes analogues à ceux observés pour les
métaux. Le réseau cristallin formé par les alignements de chaînes voisines peut subir des dislocations

4. Même dans ce cas, la présence de phase amorphe interlamellaire explique que le taux de cristallinité reste modéré.
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FIGURE 1.5 – Amas lamellaire (taille caractéristique : 10 nm), tiré de [160].

FIGURE 1.6 – Structure sphérolitique de type
β et sous-structure lamellaire, d’après Fond et
G’sell [73].

FIGURE 1.7 – Coalescence de deux sphérolites
observée par microscopie par transmission en
lumière polarisée (taille 150 nm), tiré de [79].

qui se traduisent par le glissement d’un plan cristallin par rapport à un autre. Ces glissements locaux
se traduisent toujours par une rotation globale des cristaux dans la direction de plus grande élongation
[31], comme illustré sur la figure 1.8.

G’sell et Haudin [79] utilisent les notions de plan critique et de cission résolue (classiques en plas-
ticité cristalline) pour mettre en évidence les systèmes de glissement actifs et identifient le glissement
suivant l’axe des chaînes comme étant prépondérant (dislocation vis). Des mécanismes de glissement
transverse (dislocation coin) sont également observés pour des lamelles orientées dans la direction
de sollicitation. Les plans de glissement contiennent nécessairement les directions des chaînes mo-
léculaires en raison de la difficultés à rompre les liaisons covalentes : ces mécanismes de plasticité
pseudo-cristalline font donc intervenir les liaisons hydrogènes ou Van der Walls inter-chaînes.

Les sites communément admis de nucléation des dislocations sont les extrémités des chaînes si-
tuées sur les faces des lamelles, même si en fonction de la température et de l’épaisseur des lamelles,
des sites de nucléation locaux intra-lamellaires peuvent être mis en évidence pour les lamelles épaisses
[8]. Les mouvements de dislocations sont thermiquement activés, comme pour les métaux, mais dans
des proportions plus importantes, et présentent une sensibilité marquée à la pression hydrostatique
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FIGURE 1.8 – Déformation lamellaire générée par glissement cristallin sous l’action d’efforts de
traction-cisaillement d’intensité croissante, d’après Fond et G’sell [73]. On constate que la propaga-
tion de dislocations génère une rotation progressive des cristaux, et que des fragmentations lamellaires
peuvent être la conséquence d’efforts importants.

[130]. Ainsi, on peut montrer qu’une augmentation de la température abaisse la contrainte de cission
critique et augmente le taux de plastification ; par contre la pression hydrostatique réduit la contrainte
effective activant le glissement, suivant une loi de type Coulomb. Enfin, la phase amorphe interlamel-
laire s’oppose aux mouvements des dislocations.

On peut également relever des transformations cristallines particulières, observées usuellement
sur les métaux, comme le maclage (changement local d’orientation du cristal autour d’un plan de
symétrie, appelé plan de macle, en présence de grandes déformations) ou encore comme les transfor-
mations martensitiques (changement de type de maille cristalline, sous l’effet d’une contrainte).

1.2.2 Déformation de la phase amorphe

La phase amorphe, qu’elle soit interlamellaire ou bien autour de structures cristallines (sphérolites
ou amas lamellaires), peut être soumise à des efforts de cisaillement, à des élongations lors de sépa-
ration inter-lamellaire ou encore à des déformations engendrées par les rotations de piles de lamelles.
Ces mécanismes sont résumés sur la figure 1.9.

Notons que la séparation interlamellaire peut être rendue difficile si la pression hydrostatique est
élevée, ce qui génère des mécanismes d’endommagement par cavitation [73]. C’est le cas dès que le
confinement physique imposé par les lamelles se conjugue à un aspect faiblement compressible de
la phase amorphe. En outre, les rotations d’ensemble des lamelles supposent que la phase amorphe
avoisinante admette de grandes déformations. Ceci explique pourquoi le mécanisme prépondérant de
déformation de la phase amorphe reste le cisaillement interlamellaire. Par ailleurs, contrairement à la
phase cristalline, les déformations de la phase amorphe (tant qu’elles restent modérées) sont essen-
tiellement réversibles [130].
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Concernant la phase amorphe interlamellaire, essentielle pour les semi-cristallins, nous pouvons
distinguer la phase amorphe « liée » et la phase amorphe « libre ». La phase amorphe liée, située au
voisinage immédiat de la phase cristalline [73], est susceptible de présenter un arrangement assez
régulier. Bartczak et Galeski [15] mettent ainsi en évidence avec des observations par diffraction de
rayons X aux larges angles (WAXS) des aggrégats de chaînes polymériques de la phase amorphe
sous forme de quasi-réseau hexagonal, subissant les mêmes mécanismes de glissement que la phase
cristalline. En revanche, la phase amorphe libre, au centre des interstices interlamellaires, possède des
propriétés mécaniques bien plus proches de celles d’un amorphe en masse.

Nous avons noté que la phase amorphe peut également accommoder les rotations d’ensemble
subies par des blocs lamellaires. Ces rotations, mises en évidence par des observations de diffrac-
tion par rayons X, se produisent quand les mécanismes de glissement cristallins nécessitent un effort
supérieur à celui requis pour déformer le réseau amorphe [130]. Ce cas de figure se présente notam-
ment au-dessus de la température de transition vitreuse, quand le caractère caoutchoutique de la phase
amorphe induit une raideur assez faible.

Enfin, la phase amorphe peut également s’endommager lorsqu’elle subit des déformations trop
importantes. Le phénomène de craquelure (crazing en anglais) consiste en l’apparition de petites fis-
sures perpendiculaires à l’axe de traction. Les lèvres de la fissure sont reliées par des fibrilles 5 qui
reprennent les efforts de traction, et ont donc subi des transformations irréversibles. Dans le cas d’un
semi-cristallin, les lamelles cristallines gênent la propagation des craquelures.

FIGURE 1.9 – Modes de déformation de la
phase amorphe [130] :
(a) glissement interlamellaire sous l’effet d’un
cisaillement, (b) élongation lors de séparation
interlamellaire, (c) accommodation de la rota-
tion d’ensemble des cristaux.

FIGURE 1.10 – Schéma d’une craquelure dans
un polymère amorphe vitreux d’après Détrez
[57] et G’sell et Haudin [79].

5. Les fibrilles sont des ensembles de macromolécules du réseau amorphe, étirées dans le sens de la sollicitation et donc
hors de leur conformation de pelote statistique initiale. Elles peuvent présenter un renforcement mécanique suite à cette
réorganisation [57].
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1.2.3 Déformation des sphérolites

A l’échelle des sphérolites, les modes de déformation évoqués ci-dessus se traduisent par un mé-
canismes plus global d’aplatissement comme présenté sur la figure 1.11. Cet aplatissement peut être
homogène et réversible ou bien localisé dans des zones particulières, et alors souvent irréversible
[130].
Dans le premier cas, qui n’est valable qu’aux faibles contraintes, il faut comprendre que seule la phase
amorphe se déforme, par cisaillement interlamellaire voire par accompagnement de mouvement d’en-
semble des blocs lamellaires. Dans le second cas, les mécanismes de déformation se font aussi bien
dans la phase amorphe interlamellaire que dans la phase cristalline. On distingue alors plusieurs zones
dans le sphérolite :

– les zones polaires, où les lamelles sont orientées dans une direction proche de l’axe de trac-
tion, sont les premières sollicitées. On y observe une fragmentation des cristaux ainsi qu’un
basculement global des cristaux dans la direction de traction ;

– les zones équatoriales présentent une séparation interlamellaire accommodée par la phase amorphe
qui est soumise localement à de fortes déformations, ainsi que de possibles glissements trans-
verses dans la phase cristalline ;

– les zones diagonales sont le siège de mécanismes de cisaillement qui provoquent à la fois des
glissements cristallins le long de l’axe des chaînes ainsi qu’un cisaillement de la phase amorphe
liée. Ces glissements locaux se traduisent par un alignement progressif des lamelles dans la
direction de traction.

FIGURE 1.11 – Modes de déformation suivant la position au sein du sphérolite, d’après Etienne et
David [70]

1.2.4 Influence des conditions environnementales : cas particulier des polyamides

Nous avons déjà évoqué l’influence de la température sur les modes de déformation des ther-
moplastiques, amorphes ou semi-cristallins. Nous n’y reviendrons donc pas. Par contre, nous nous
intéressons ici à l’influence de l’humidité, ainsi qu’à l’histoire du matériau (vieillissement thermique
ou hygrothermique) sur les propriétés physiques et mécaniques des polymères. La multiplicité des
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mécanismes physico-chimiques en jeu explique que nous nous restreignions essentiellement au cas
particulier des polyamides.

a Influence de l’humidité

Les polyamides possèdent des fonctions amides le long de leurs chaînes carbonées. Le caractère
fortement hydrophile de ces dernières explique la sensibilité marquée des polyamides à l’humidité,
qui peuvent absorber plusieurs pourcents d’eau en masse lorsqu’ils sont exposés à un milieu humide.

Les molécules d’eau insérées dans le réseau macromoléculaire viennent remplacer des liaisons
hydrogènes, en particuliers celles qui se forment entre les groupes NH d’une chaîne et CO d’une autre
chaîne, ou bien entre les groupes carbonyles CO de deux chaînes [195] (voir figure 1.12). La cohésion
mécanique du réseau est ainsi altérée, ce qui se traduit par une évolution vers un comportement de
type plastique : augmentation de l’allongement à rupture, diminution de la contrainte maximale ainsi
que de la limite apparente d’élasticité, comme l’illustre le tableau 1.1. La présence d’eau se manifeste
également sur la température de transition vitreuse, qui diminue avec le taux d’humidité, comme
présenté sur la figure 1.13. Ces conséquences mécaniques seront détaillées dans le cas du matériau de
l’étude au chapitre 4.

Remarquons qu’il est également possible de sécher le matériau qui présente une teneur initiale en
eau ; cette opération, si elle n’entraîne pas de vieillissement thermique (voir ci-dessous), permet de
retrouver les caractéristiques d’un matériau sec.

Grandeur physique matériau sec matériau humide Unité
Module d’Young 3063 1987 MPa
Seuil élastique 82 53 MPa
Allongement à rupture 25 >50 %
Ténacité 5.5 15 kJ/m2

TABLE 1.1 – Caractéristiques mécaniques générales du PA66 en fonction du taux d’humidité ambiant
(sec ou à l’équilibre avec un taux d’humidité de 50 %), à 23 ˚C. La ténacité est évaluée selon un test
de Charpy sur éprouvette entaillée (source DuPont™).

b Vieillissement

Le vieillissement est un mécanisme de dégradation qui se définit par l’altération des proprié-
tés physico-chimiques (et donc mécaniques) d’un polymère. Nous distinguons plusieurs types de
vieillissement. Tout d’abord, le vieillissement physique [194], qui n’entraîne pas d’altérations des
macromolécules, peut se manifester par une post-cristallisation à haute température, ou encore une
absorption/désorption d’adjuvants. Le vieillissement chimique [196–198] correspond à des coupures
de chaînes macromoléculaires. On parlera, en fonction de la nature de l’agression subie par le poly-
mère, de vieillissement thermochimique, photochimique, radiochimique, etc.

Vieillissement thermo-oxydatif
Le vieillissement thermique se produit pour des polymères exposés à l’air et est activé par la

température (le plus souvent selon un mécanisme arrhénien). Le mode de vieillissement le plus courant
pour les applications automobiles est la thermo-oxydation, conséquence de la réaction des molécules
d’oxygène avec le réseau macromoléculaire amorphe, perméable [78]. On peut ainsi observer des
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FIGURE 1.12 – Absorption d’eau par le réseau
macromoléculaire d’un polyamide, selon le mé-
canisme proposé par Puffr et Šebenda [172].
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FIGURE 1.13 – Influence du taux d’humidité

ambiant sur Tg pour un polyamide 6 [109] et

pour un polyamide 66 (source DuPont™).

coupures de chaînes qui se traduisent par une chute de la masse molaire et entraînent une légère

diminution de la température de transition vitreuse, ainsi qu’une chute de l’allongement à rupture.

Par contre, l’augmentation du nombre de points de réticulation, ainsi que la cristallisation plus aisée

(chaînes plus courtes) expliquent l’augmentation initiale de la raideur du matériau, avant qu’elle ne

chute à son tour lorsque les durées de vieillissement deviennent trop importantes [181].

Lyons [131] a étudié l’évolution des propriétés mécaniques de plusieurs matériaux avec le vieillis-

sement thermique, dont un polyamide 66 chargé en fibres de verre à 33 % (fabriqué par DuPont™)

proche du matériau de notre étude. Il montre qu’en fonction des propriétés mécaniques étudiées, le

vieillissement se produit dès 100 ou 150 ˚C.

Vieillissement hygrothermique
Le vieillissement hygrothermique est un autre type de vieillissement chimique, lié à l’interaction

des molécules d’eau avec le réseau macromoléculaire amorphe. Il est lui aussi activé thermiquement.

Nous distinguons le vieillissement hygrothermique, irréversible car lié à des coupures de chaînes ma-

cromoléculaires par hydrolyse, de la simple absorption et diffusion des molécules d’eau évoquée pré-

cédemment. Dans le cas des composites, le vieillissement hygrothermique se manifeste également par

la dégradation des propriétés interfaciales entre les fibres et la matrice [22] voire par une décohésion

interfaciale [74].

La scission des chaînes par hydrolyse entraîne une diminution de la masse molaire, et a donc des

conséquences semblables à la thermo-oxydation : cristallisation facilitée, diminution de l’allongement

à rupture, diminution de la raideur, de la contrainte à rupture [74].

1.2.5 Modélisation du comportement de la matrice polyamide 66

Nous avons décrit quels sont les modes principaux de déformation des polymères semi-cristallins.

La matrice thermoplastique du composite que nous étudions peut donc subir tout un panel de dé-

formations microstructurales au cours d’un chargement mécanique. Certains de ces mécanismes sont

irréversibles à l’échelle locale (plasticité cristalline), et peuvent donc potentiellement entraîner des
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déformations résiduelles à l’échelle de la structure macroscopique. Les mécanismes de reptation ou
de changement conformationnel des chaînes de la phase amorphe 6, qui font intervenir des ruptures de
liaisons intermoléculaires (liaisons faibles), s’apparentent davantage à des phénomènes visqueux, par-
tiellement ou totalement réversibles. En effet, s’ils présentent des temps de réponse liés à la fréquence
de passage d’un état énergétique à l’autre, le retour à l’état non contraint après application d’une sol-
licitation laisse penser que le réseau macromoléculaire continue de se réorganiser pour retrouver un
état énergétique minimal. Enfin, des mécanismes d’endommagement (cavitation de la phase amorphe
interlamellaire, crazing, fragmentation lamellaire) à l’échelle locale sont susceptibles d’altérer les
propriétés mécaniques macroscopiques.

Par ailleurs, nous avons pu constater l’importance de la température sur la phase amorphe (tran-
sition vitreuse entre comportement vitreux ou caoutchoutique) aussi bien que sur la phase cristalline
(cristallisation ou fusion, activation de la plasticité). Nous avons également évoqué le rôle important
joué par la teneur en humidité sur les caractéristiques de la réponse mécanique dans le cas des poly-
amides. Nous pouvons donc anticiper la forte dépendance du comportement mécanique de la matrice
polyamide 66 à l’environnement thermique et hygrométrique.

Au bilan, l’étude de la réponse mécanique d’un thermoplastique semi-cristallin tel que le PA66
est un problème complexe qui fait l’objet de différentes démarches dans la littérature. Une première
option consiste en une approche multi-échelle (échelles moléculaire, macromoléculaire, supramolé-
culaire) prenant en compte le caractère multiphasique du thermoplastique, les orientations privilégiées
de la phase amorphe ou de la phase cristalline, leurs interfaces, etc. Au vu de la complexité d’un tel
problème, une description complète de tous les mécanismes physique est utopique [73]. Néanmoins,
certains auteurs ont développé des modèles décrivant au mieux la micromécanique et la morpholo-
gie des thermoplastiques semi-cristallins, souvent à l’aide d’approches par homogénéisation plus ou
moins détaillées (voir la section 1.3.1) [160, 185, 193]. La complexité de ces modèles suppose une
bonne connaissance de la microstructure du matériau, mais ils sont réduits à des domaines de tem-
pérature limités car nous savons que la microstructure et les micromécanismes physiques évoluent
fortement avec la température.

Ces difficutés expliquent que de nombreux auteurs préfèrent travailler à une échelle supérieure en
considérant le matériau comme homogène macroscopiquement [28], quitte à introduire des variables
d’état telles que la fraction cristalline [138, 174], ou encore à considérer deux comportements distincts
pour la phase cristalline et la phase amorphe [57, 160].

Dans notre cas, la matrice est renforcée par des fibres de verre courtes, dont les propriétés méca-
niques sont très différentes de celles de la matrice thermoplastique. Il est alors d’usage de considérer
dans ce cas la matrice comme une phase unique [28, 160]. Les micro-mécanismes de déformation que
nous avons passés en revue ne sont alors pas modélisés de façon individuelle, mais servent plutôt de
justification physique à des lois de comportement homogénéisées à l’échelle de la matrice. Différentes
possibilités de modélisation seront abordées dans la section 1.3.2.

6. Les transformations isomériques conformationnelles, c’est-à-dire les rotations autour de liaisons covalentes simples,
peuvent permettre des déplacements relatifs – coopératifs – des chaînes macromoléculaires les unes par rapports aux autres.
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1.3 Modélisation du comportement des thermoplastiques renforcés

1.3.1 Approches micromécaniques

Le matériau de l’étude est un composite biphasique constitué d’une matrice thermoplastique en
PA66 7 renforcée par des fibres de verre courtes. La matrice présente un comportement fortement non-
linéaire, tandis que les fibres de verre peuvent être considérées comme parfaitement élastiques.
Dans cette section, nous allons exposer les méthodes et les outils mathématiques permettant de construire
à partir de la connaissance de la microstructure la réponse mécanique du matériau hétérogène à un
chargement extérieur macroscopique.

Les méthodes de changement d’échelle pour l’étude du comportement des matériaux hétérogènes
reposent toutes sur la notion de VER (Volume Élémentaire Représentatif) : il existe une échelle, dite
mésoscopique, petite devant l’échelle macroscopique (de la structure) mais suffisamment grande de-
vant la texture hétérogène du matériau étudié pour que l’on puisse considérer que la réponse méca-
nique du VER est représentative de la réponse du matériau homogénéisé. L’homogénéisation consiste
donc à résoudre le problème suivant : connaissant une texture représentative du matériau hétérogène
(biphasé dans notre cas : matrice thermoplastique et fibres courtes), et connaissant le comportement de
chacune des phases, quelle est la loi de comportement du matériau homogène équivalent ? Nous allons
tenter de présenter rapidement les méthodes permettant de répondre à cette question. Nous suivons les
notations de Bornert et al. [29].

a Homogénéisation dans le cadre élastique

Les problèmes d’homogénéisation font appel au concept de localisation des déformations. Connais-
sant le chargement macroscopique en déformation imposée E appliqué à un VER, il faut trouver la
déformation moyenne dans chaque phase i du VER :

ε
i
≡ 1

Vi
∫
phase i

ε(x) dx = A
i ∶ E (1.1)

où Vi est le volume occupé par la phase i. Le problème étant linéaire, le principe de superposition fait
apparaître le tenseur de localisation Ai dans la phase i, qui permet de résoudre le problème d’homo-
généisation puisque l’on peut montrer [29] que :

Σ = C̃ ∶ E avec C̃ = ∑
phases i

fi C
i ∶ Ai ≡ ⟨C ∶ A⟩ (1.2)

fi représente la fraction volumique de la phase i et l’opérateur ⟨.⟩ la moyenne par phase. Le tenseur
C̃ est le tenseur d’élasticité homogénéisé du matériau hétérogène, tandis que les tenseurs Ci sont les
tenseurs élastiques de chaque phase. La résolution du problème d’homogénéisation équivaut ainsi à la
détermination des tenseurs de localisation 8.

Le problème de l’inclusion équivalente d’Eshelby et le modèle haute-dilution
Eshelby [69] s’est intéressé au problème suivant : soit une matrice infinie, élastique, présentant

une déformation libre 9 (déformation thermique par exemple) nulle partout sauf dans un domaine

7. Dans la section précédente, nous avons montré que la matrice est elle-même multiphasique en toute rigueur (phases
amorphe et cristalline), nous faisons ici l’hypothèse de la considérer homogène.

8. Une approche similaire en contrainte imposée est tout à fait possible : on parlera alors de tenseurs de concentration
des contraintes.

9. La déformation « libre » est la déformation que présenterait l’inclusion à l’état libre, c’est-à-dire en l’absence de la
réaction induite par la matrice extérieure.
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État mécanique local ε
i
, σ

i

Tenseur des modules élastiques C0

CI

Chargement extérieur E,Σ

matrice

inclusion

FIGURE 1.14 – Problème de l’inclusion hétérogène dans une matrice infinie soumise à un chargement
(phases 0 pour la matrice, I pour les inclusions).

ellipsoïdal appelé inclusion, notée I , où elle est supposée homogène, égale à ε
L
. Il a montré que la

déformation totale finale (résultant de l’interaction avec ) dans l’inclusion est également homogène,
et vaut ε

I
= EI,0 ∶ ε

L
. Le tenseur EI,0 est appelé tenseur d’Eshelby, et ne dépend que des modules de

la matrice et de la forme de l’inclusion, selon des expressions analytiques.
A partir de ce résultat sont construits tous les modèles d’homogénéisation. Le problème de l’in-

clusion hétérogène présenté sur la figure 1.14 utilise directement ce résultat :

ε
I
= (C∗ + C

I)−1 ∶ (C∗ + C
0) ∶ E (1.3)

où C∗ = C0 ∶ ((EI,0)−1 − I) est le tenseur d’influence de Hill, qui décrit la réaction de la matrice
infinie sur l’inclusion. Ce résultat peut se généraliser au cas d’un composite comportant une faible
fraction de renforts, et où chaque fibre peut être considérée isolée. On peut alors écrire le tenseur de
localisation dans les inclusions :

A
I = (C∗ + C

I)−1 ∶ (C∗ + C
0) (1.4)

Il est possible de construire la loi de comportement homogénéisée de ce composite, relation entre les
contraintes et les déformations macroscospiques (appliquées aux limites du VER). C’est le modèle
haute dilution, valable dans les cas où la fraction massique d’inclusions fI n’excède pas quelques
pourcents [29] :

Σ = [C0 + fI (CI − C
0) ∶ AI] ∶ E (1.5)

d’après l’équation 1.2. On définit maintenant le tenseur TI,0 = (CI − C0) ∶ AI pour obtenir la formu-
lation concise du tenseur d’élasticité homogénéisé du modèle haute dilution :

C
HD = C

0 + fITI,0 (1.6)
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Les modèles avec prise en compte des interactions entre particules
Aux fractions volumiques fI plus élevées, il est nécessaire de prendre en compte les interactions

entre particules de renforts, du moins au premier ordre. Les renforts sont ainsi supposés être soumis à
un champ effectif moyen, résultant du chargement macroscopique et des effets d’interaction.

Ponte Castañeda et Willis [171] ont montré que si les centres des particules sont distribués de
façon isotrope, alors il est possible d’écrire la relation entre contrainte et déformation macroscopiques
sous la forme :

Σ = [C0 + [(fI (CI − C
0) ∶ (C∗ + C

I)−1 ∶ C0 ∶ (EI,0)−1)−1 − E
d,0 ∶ (C0)−1]−1] ∶ E

ce qui amène à l’expression du tenseur des modules élastiques homogénéisé :

C
PCW = C

0 + [(fITI,0)−1 − E
d,0 ∶ (C0)−1]−1 (1.7)

où Ed,0 est le tenseur d’Eshelby associé à une particule sphérique. L’utilisation de ce tenseur ne pré-
suppose pas que la forme des inclusions soit sphérique, il faut juste que la distribution de leur centre
soit isotrope. La forme des inclusions, ainsi que leur raideur, influent elles uniquement sur le tenseur
TI,0.

Si l’on fait maintenant l’hypothèse que les renforts sont sphériques, on aboutit au modèle de Mori
et Tanaka [146]. La formule précédente se simplifie alors, puisque le tenseur d’Eshelby associé à la
forme des particules, qui intervient dans l’expression de TI,0, s’identifie avec le tenseur d’Eshelby
associé à leur distribution Ed,0. On aboutit dans ce cas à la formulation suivante, remarquablement
élégante, du tenseur d’élasticité effectif :

(CMT + C
∗)−1 = fI (CI + C

∗)−1 + f0 (C0 + C
∗)−1 = ⟨(Ci + C

∗)−1⟩ (1.8)

Le caractère simplifié de la prise en compte des particules dans ces modèles (Ponte-Castañeda-
Willis en général ou Mori-Tanaka en particulier 10) fait qu’ils ne sont valables que pour des frac-
tions volumiques en fibres modérées, typiquement inférieures à 25 % environ. Par ailleurs, les valeurs
des tenseurs d’Eshelby pour des ellipsoïdes quelconques se calculent numériquement ou analytique-
ment dans les cas les plus simples (Tandon et Weng [188] les ont par exemple calculés dans le cas
d’inclusions sphéroïdales dans une matrice élastique isotrope). Il convient enfin de remarquer que
les méthodes d’homogénéisation ne permettent que d’avoir accès aux déformations moyennes dans
chaque phase. Il est néanmoins possible de quantifier les variations intraphasiques autour de ces va-
leurs moyennes, à l’aide d’estimations numériques des dérivées du module effectif en fonction des
modules des constituants [29].

On peut montrer que dans le cas d’inclusions plus raides que la matrice (c’est le cas des matériaux
renforcés), l’estimation PCW correspond à une borne inférieure du tenseur élastique effectif et s’iden-
tifie avec la borne inférieure de Hashin et Shtrikman [29, 85]. Même pour des fractions volumiques
plus élevées, ce modèle peut donc servir d’estimateur du comportement homogénéisé. Pour des parti-
cules sphériques distribuées de façon isotrope, Benveniste [20] a proposé une interprétation physique
du modèle de Mori-Tanaka : chaque particule se comporte comme si elle était isolée dans une ma-
trice infinie, qui subit à l’infini la déformation effective moyenne de la matrice (et non le chargement
macroscopique, à la différence du modèle haute dilution).

10. On écrira PCW et MT pour alléger les notations.
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Par ailleurs, pour des composites renforcés avec des fibres courtes, de nombreux auteurs s’ins-
pirent de cette interprétation physique et utilisent le modèle de Mori-Tanaka (valable pour des parti-
cules sphériques) avec un tenseur d’Eshelby calculé pour des particules non sphériques [41, 64, 166,
188]. Dans ce cas, les propriétés dérivées du modèle de PCW ne s’appliquent plus (caractère de borne
notamment). Tandon et Weng [188] ont travaillé sur un composite constitué d’une matrice élastique
isotrope renforcée de fibres courtes unidirectionnellement alignées, modélisées par des sphéroïdes et
distribuées de façon isotrope. Le composite résultant est globalement isotrope transverse, et les au-
teurs ont proposé une expression analytique des cinq modules d’élasticité homogénéisés 11.

Le modèle auto-cohérent (noté SC pour self-consistent) est un autre modèle d’homogénéisation.
Introduit initialement par Hill [91], il suppose que chaque inclusion est isolée dans un milieu infini
dont les propriétés sont celles du composite recherché. Un tel modèle amène donc à la résolution de
l’équation implicite suivante :

(CSC + C
∗)−1 = ⟨C + C

∗⟩−1 (1.9)

où le tenseur d’influence de HillC∗ = CSC ∶ ((EI,SC)−1 − I) dépend du comportement effectif. Cette
équation est généralement résolue de manière itérative pour trouver CSC . Ce modèle est particuliè-
rement adapté à la description des matériaux polycristallins, puisqu’il ne suppose pas qu’une phase
joue le rôle de matrice et une autre celui d’inclusion : toutes ont un rôle symétrique. Néanmoins, Chou
et al. [42] ont repris ce modèle pour l’application aux composites renforcés en fibres courtes alignées.

D’autres modèles d’homogénéisation sont adaptés aux fractions d’inclusions plus élevées. Par
exemple, Lielens et al. [129] proposent de considérer un modèle de Mori-Tanaka où les fibres et la ma-
trice sont inversées, de façon à obtenir une estimation de la borne supérieure du composite, et ensuite
d’interpoler le comportement effectif en pondérant les deux modèles de Mori-Tanaka (« classique »
et « inversé ») en fonction de la fraction volumique de fibres. Le modèle de double inclusion (éga-
lement appelé auto-cohérent généralisé, ou modèle 3 phases) proposé par Christensen et Lo (1979),
repris par [149], suppose quant à lui que chaque inclusion se comporte comme si elle était insérée
dans un premier volume de matrice (dont la forme est identique à celle de l’inclusion, mais de volume
plus important, le rapport des volumes étant égal au rapport des fractions volumiques f0/fI), le tout
étant plongé dans une matrice infinie dont le comportement est celui du composite. Doghri et Ouaar
[59] ont montré que ce modèle est plus précis que celui de Mori-Tanaka quand la fraction volumique
d’inclusions augmente.

On pourra se rapporter à la revue faite par Tucker III et Liang [192] pour un aperçu des différentes
méthodes d’homogénéisation applicables aux composites à fibres courtes alignées, ainsi que leur com-
paraison avec d’autres approches (simulation numérique du VER, équations analytiques dans des cas
simplifiés, estimations par les bornes issues des principes variationnels).

Prise en compte de l’orientation des fibres
Les méthodes évoquées précédemment s’appliquent uniquement dans le cas où toutes les fibres

sont identiques ; elles sont notamment supposées avoir la même orientation. Or, la mise en forme
par injection résulte en une distribution d’orientation des fibres de verre. Deux approches sont alors
possibles pour prendre en compte cette orientation des fibres dans la procédure d’homogénéisation.

La première méthode consiste à considérer N familles d’orientations, qui sont autant de phases

11. En isotropie transverse, on peut montrer que seuls cinq coefficients sont indépendants dans l’écriture du tenseur
d’élasticité.
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distinctes, et dont la somme des fractions volumiques est égale à la fraction de fibres. Il est alors
possible de calculer le comportement effectif suivant un schéma de Mori-Tanaka (par exemple) sur
N phases fibres et une phase matrice, suivant une généralisation de l’équation 1.8. Cependant, cette
méthode présente l’inconvénient de ne pas systématiquement aboutir à un tenseur effectif symétrique
(notamment dans le cas d’un comportement non-isotrope des constituants) [21, 179].

La seconde approche a été tout d’abord proposée par Advani et Tucker III [1], puis formalisée
par Camacho et al. [34], avant d’être souvent reprise dans la littérature [60, 63, 129, 145, 167]. Elle
consiste en une procédure d’homogénéisation en deux étapes, comme schématisé sur la figure 1.15.
Un composite unidirectionnel est calculé, suivant un des schémas évoqués ci-dessus (Mori-Tanaka
en règle générale). Les propriétés macroscopiques sont ensuite pondérées par la distribution d’orien-
tation ; il est ainsi possible de calculer une moyenne sur le tenseur des modules élastiques CUD en
fonction de l’orientation, ou bien une moyenne sur le tenseur des souplesses SUD, voire sur le ten-
seur des localisations AUD

f [63, 145]. La littérature retient néanmoins le plus souvent l’idée d’une
moyenne sur les raideurs, ce qui s’apparente à l’emploi d’une borne de Voigt pour la deuxième étape.
Formellement, il s’agit donc de calculer la quantité :

C̃ = ∫
Ω
C
UD(θ, φ) ψ(θ, φ) dω (1.10)

Cette expression n’est pas facile à utiliser directement car elle suppose la connaissance complète de
la fonction de distribution d’orientation des fibres ψ. Mis à part des cas particuliers de distributions
théoriques (isotrope ou isotrope transverse par exemple), on préfèrera suivre la méthode proposée par
Advani et Tucker III [1] que nous exposerons plus en détail dans le chapitre 5.

FIGURE 1.15 – Schéma d’homogénéisation en deux étapes d’après Doghri et Tinel [60].

b Extension au cas viscoélastique linéaire

L’homogénéisation dans le cadre viscoélastique suppose l’utilisation du principe de correspon-
dance viscoélastique [126, 166]. En effet, une loi viscoélastique linéaire s’exprime dans le cas général
par une relation de convolution entre le tenseur des contraintes et l’histoire des déformations sous la
forme :

σ(t) = G(t) ∶ ε(t = 0) + ∫
t

0
G(t − τ) ∶ ε̇(τ) dt (1.11)
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L’application de la transformée de Laplace-Carson (LC) définie par :

F ∶ f → F(f) = f∗
avec f∗ ∶ p → f∗(p) = p∫

+∞

−∞
f(t)e−pt dt

permet de transformer le produit de convolution en un simple produit doublement contracté. L’équa-
tion 1.11 s’écrit alors dans l’espace de LC : σ∗(p) = G∗(p) ∶ ε∗(p). Nous reconnaissons une équation
semblable à celles traitées dans le cadre élastique. L’homogénéisation se fait alors dans l’espace de
LC selon les méthodes évoquées précédemment (en utilisant une loi viscoélastique phase par phase),
puis le retour dans l’espace temporel s’effectue par inversion de la transformée de LC (par exemple
en utilisant une décomposition en série de Prony). On obtient alors un tenseur de relaxation homo-
généisé entre les contraintes et déformations macroscopiques et la loi de comportement sur le VER
viscoélastique s’écrit :

Σ(t) = G̃(t) ∶ E(t = 0) + ∫
t

0
G̃(t − τ) ∶ Ė(τ) dt (1.12)

c Cas des comportements non-linéaires

L’homogénéisation dans le cadre de comportements non-linéaires (matrice élastoplastique ou vi-
scoplastique) fait l’objet de travaux de recherche très récents. Nous nous contentons ici de brosser un
tableau rapide des méthodes utilisées, sans rentrer dans les détails mathématiques parfois complexes.

Plusieurs méthodes sont envisageables. Citons tout d’abord la méthode TFA (Transformation
Field Analysis), formalisée par Dvorak et Benveniste [68], qui suppose que les déformations non-
linéaires sont uniformes par phase. Cette hypothèse permet d’envisager l’application des méthodes
d’homogénéisation linéaires, puisque l’on retrouve formellement une déformation libre, comme in-
troduite par Eshelby. Les lois de comportement de chacun des constituants régissent ensuite l’évolu-
tion incrémentale des déformations non-linéaires. La méthode TFA induisant une forte sur-estimation
de la raideur du composite équivalent, Michel et Suquet [143] ont proposé une extension avec des
champs de déformation viscoplastique non-uniformes. Ces champs sont des combinaisons de modes
plastiques déterminés par calculs numériques sur un VER. Bien qu’améliorant incontestablement la
qualité de la réponse mécanique, même pour des chargements cycliques, cette méthode souffre de
deux inconvénients majeurs : elle est lourde à mettre en place numériquement et surtout ne convient
pas à l’analyse de structures présentant des champs microstructuraux hétérogènes.

D’autres techniques se fondent sur la notion de matériau linéaire de comparaison. La méthode
tangente incrémentale, proposée par Hill [92], repose sur la relation entre les taux de déformation
et de contrainte, phase par phase. Les opérateurs tangents ainsi introduits sont linéaires, et peuvent
faire l’objet d’une procédure d’homogénéisation classique. Notons que l’étape d’homogénéisation,
contrairement au cas linéaire, doit être effectuée à chaque incrément du calcul numérique, qui devient
donc beaucoup plus coûteux. La méthode sécante [127, 128] repose sur des concepts similaires. Un
opérateur (linéaire) sécant local permet de relier les contraintes aux déformations dans chaque phase
à tout instant t, et est la cible des schémas d’homogénéisation. Tout comme la méthode tangente in-
crémentale, la méthode sécante sur-estime fortement la raideur apparente du composite. La méthode
affine proposée par Masson et al. [139] est une piste pour améliorer les prédictions de ce type d’ap-
proche micromécanique. D’autres auteurs [58, 59, 166] proposent de corriger la sur-estimation de la
raideur en considérant des décompositions spectrales des opérateurs tangents.
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Suivant le schéma proposé par Li et Weng [127], repris par Pierard et Doghri [166], l’homogénéi-
sation de composites dans le cadre de comportements élasto-viscoplastiques doit suivre deux étapes :
un premier passage d’un comportement élasto-viscoplastique vers un comportement visco-élastique
linéaire de comparaison ; un second passage à l’aide de la transformée de Laplace-Carson permet
alors de se ramener au cadre élastique dans lequel on peut appliquer les schémas d’homogénéisation
linéaires classiques.

Enfin, la détermination des moments d’ordre deux en plus des moyennes par phase permet, pour
des matériaux à un seul potentiel (hyperélasticité, viscoplasticité), d’améliorer la qualité de la pré-
diction mécanique [170]. L’accès aux variations intraphasiques des grandeurs mécaniques semble
également d’un grand intérêt pour le dimensionnement des matériaux composites. Des travaux plus
récents ouvrent la voie vers une application de ces méthodes aux comportements plus complexes, à
deux potentiels [117, 118].

d Modélisation de l’interface fibre-matrice et endommagement

Jusqu’ici, dans tous les modèles micromécaniques que nous avons évoqués, les interfaces fibre-
matrice ont été implicitement supposées parfaites. Or, même si les fabricants de matière plastique
prennent soin d’ajouter des additifs permettant d’améliorer l’adhésion entre la matrice et les fibres,
une description rigoureuse et complète du comportement d’un composite renforcé en fibres courtes
doit modéliser le comportement et l’endommagement de l’interface fibre-matrice.

La littérature permet de mettre en évidence une influence forte de la température sur les modes
de rupture en traction uniaxiale, ce qui s’explique tout d’abord par la moins bonne adhérence de
l’interface lorsque la température augmente, puis par la différence de comportement de la matrice
thermoplastique [187]. La présence de fibres partiellement mises à nu sur les faciès de rupture permet
de mettre en évidence l’endommagement de l’interface, et les extrémités des fibres sont considérées
comme des sites propices d’amorçage de microfissures par décohésion et cavitation locale. Il paraît
ainsi difficile de s’affranchir de la modélisation de l’interface et de la supposer a priori parfaite, même
dans le cas où l’on ne s’intéresse pas à la rupture du matériau. Nous présentons ici rapidement la façon
de tenir compte de l’évolution des propriétés interfaciales dans un modèle micromécanique.

La rupture de l’interface fibre-matrice est considérée comme une variable aléatoire qui suit clas-
siquement une loi de Weibull, fonction de la tension subie par les fibres, ou bien d’une combinaison
entre la tension des fibres et le cisaillement de la matrice. Il est alors possible de modéliser les fibres
ayant subi cette décohésion comme une troisième phase du matériau composite. Ju et al. [105] pro-
posent de travailler avec du vide remplaçant les fibres dont l’interface est endommagée pour construire
le comportement effectif. Leurs travaux sont appliqués à des composites à fibres longues ou à fibres
courtes unidirectionnellement alignées, avec une homogénéisation pour un matériau triphasique non
linéaire (matrice élastoplastique, fibres élastiques, fibres rompues).

Baptiste [12], dans sa revue sur la micromécanique des composites à fibres courtes, propose une
modélisation similaire où les fibres rompues sont remplacées par des micro-fissures perpendiculaires à
l’axe de traction. Le modèle d’homogénéisation est appliqué à une matrice d’aluminium renforcée en
fibres courtes de silicate et présente une très bonne corrélation avec les essais expérimentaux. En plus
de l’effet de la qualité de l’interface sur le comportement effectif, Baptiste indique la forte influence
de la distribution des fibres dans le composite (uniformément réparties ou bien sous forme de clusters)
sur le comportement mécanique : la présence d’amas de fibres peut fortement dégrader les propriétés
mécaniques du composite.

Meraghni et al. [141] ont suivi la même approche, en considérant que la matrice, en plus des fibres,
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s’endommage par microfissures également. Les trois phases du modèle (matrice thermoplastique,
fibres de verre, vides) ont ainsi des fractions volumiques variables, mais le comportement local de
chaque phase reste élastique. Ils proposent un schéma de double homogénéisation : une première
étape pour calculer le comportement de la matrice endommagée, et une seconde pour calculer le
comportement effectif avec les fibres intactes. La difficulté est alors de calculer numériquement le
tenseur d’Eshelby entre la matrice endommagée (éventuellement anisotrope) et les fibres. Les auteurs
ont corrélé leur modèle d’endommagement avec des enregistrements d’émissions acoustiques et ont
pu identifier les occurences de chaque type d’endommagement : rupture puis propagation de fissures
intramatricielles, décohésion interfaciale et frottements fibre/matrice, rupture de fibres.

Enfin, plus récemment, Bouaziz et al. [30], puis Zairi et al. [204] ont proposé un modèle d’en-
dommagement par décohésion fibre-matrice un peu plus élaboré. En effet, les auteurs considèrent que
remplacer les fibres présentant une interface rompue directement par du vide est une sous-estimation
de la raideur effective du matériau. Ils proposent ainsi de remplacer les fibres rompues par une phase
endommagée, dont le comportement est celui de la matrice. La phase endommagée, en plus du mé-
canisme d’initiation présenté, est supposée également obéir à une loi de croissance pour modéliser
le fait que la décohésion fibre/matrice est un phénomène progressif. La croissance des porosités est
alors proportionnelle à la croissance de la phase décohésive. L’homogénéisation du comportement est
réalisée suivant un schéma de Mori-Tanaka sur trois phases, la quatrième (les porosités) ne pouvant
pas transmettre d’efforts.

1.3.2 Approches phénoménologiques

Nous adoptons ici un point de vue différent de celui de la section précédente. Au contraire d’une
démarche déductive fondée sur la micromécanique, nous nous proposons ici de balayer les modéli-
sations phénoménologiques du comportement des thermoplastiques renforcés en fibres de verre. Ces
modélisations sont cependant motivées et justifiées par la compréhension des mécanismes physiques
microscopiques de déformation et/ou d’endommagement. Nous commençons par nous intéresser aux
modélisations appliquées aux semi-cristallins non renforcés, où la physique du thermoplastique est
davantage prise en compte, puis avec renforts, où ce sont avant tout les interactions entre les fibres et
la matrice qui sous-tendent les modélisations.

a Thermoplastiques semi-cristallins

Les modélisations phénoménologiques des thermoplastiques semi-cristallins peuvent se classer
en deux catégories, suivant qu’elles distinguent les mécanismes physiques intervenant dans les phases
amorphe et cristalline, ou bien que les mécanismes de déformation proposés ne soient pas associés à
une phase en particulier, mais directement « homogénéisés ».

Distinction des mécanismes en fonction des phases amorphe ou cristalline
Le premier modèle de comportement que nous relevons est celui proposé par Détrez [57] dans

ses travaux de thèse. Il étudie trois thermoplastiques différents à température ambiante (polybutène,
polyamide 6 et polycaprolactone) sous différentes sollicitations : traction monotone jusqu’à rupture,
traction répétée (charge/décharge) et essais de relaxation. Il propose un modèle de comportement en
somme de contraintes dues à la phase cristalline ou à la phase amorphe (réseau macromoléculaire).
Le modèle rhéologique associé est présenté sur la figure 1.16.

Détrez modélise la réponse de la phase cristalline par un comportement élastoplastique endom-
mageable, l’évolution de l’endommagement D (évalué par la diminution du module de Young après
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FIGURE 1.16 – Modèle rhéologique proposé par Détrez [57] pour le comportement de thermoplas-
tiques semi-cristallins.

relaxation) étant gouvernée par la déformation plastique cumulée p, selon une loi :

D = A (1 − exp (−Bp)) (1.13)

La nécessité d’introduire un endommagement a été mise en évidence par des observations de vidéo-
extensométrie et permet d’expliquer la chute de la raideur lors d’essais cycliques. La réponse de la
phase amorphe est hyper-viscoélastique : le modèle rhéologique de Maxwell généralisé proposé pré-
sente une réponse élastique à temps infini qui suit une loi de type Arruda-Boyce [10]. Les paramètres
viscoélastiques sont eux identifiés – puis recalés – grâce à des essais de DMA (Dynamic Mechani-
cal Analysis) et de relaxation. Un tel modèle respecte la physique du matériau et décrit de nombreux
aspects mécaniques, ce qui lui permet d’être assez bien corrélé avec les essais de traction répétée,
comme constaté sur la figure 1.17. En revanche, il suppose l’identification d’un assez grand nombre
de paramètres (15 paramètres, en ne conservant que trois temps caractéristiques visqueux), et manque
de précision sur les essais de relaxation à différents niveaux de déformation, comme on le constate sur
la figure 1.18. C’est manifestement la limite à une modélisation linéaire de la viscosité.

Ayoub et al. [11] ont également choisi de reprendre pour la modélisation du comportement des
semi-cristallins l’approche générale des modèles d’Arruda et Boyce proposés pour des polymères
amorphes [10]. Ils considèrent que la résistance du réseau macromoléculaire peut s’écrire à l’aide
d’un ressort inélastique (alignement des chaînes) et d’un élément visqueux modélisant la relaxation
des chaînes (influencée par la température), suivant ainsi la proposition de Boyce et al. [32]. La ré-
sistance intermoléculaire tient elle compte du fait que le matériau semi-cristallin est biphasique. Elle
se dédouble donc en une composante amorphe et une composante cristalline, pondérées par le taux
de cristallinité, comme illustré sur la figure 1.19, et qui suivent chacune le modèle VBO (Viscoplas-
ticity Based on Overstress) dont l’intérêt pour les matériaux polymères est exposé par Ho et Krempl
[94], Krempl et Khan [115]. Les auteurs parviennent alors à simuler le comportement en traction (mo-
notone ou avec décharge) ainsi que les essais de relaxation d’un polyéthylène à température ambiante.
L’introduction d’une fonction différenciant les lois d’écoulement en charge ou en décharge, inspirée
des travaux de Colak [48], permet d’améliorer la simulation des phases de retour en comparaison
avec des modèles similaires pré-existants. Leurs travaux sont appliqués à un polyéthylène haute den-
sité, avec une corrélation calcul-essai satisfaisante, mais nécessitant l’identification d’une vingtaine
de paramètres.
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FIGURE 1.17 – Identification du modèle de
Détrez [57] pour une éprouvette de poly-
amide 6 soumise à des essais cycliques de
charge/décharge en traction uniaxiale. La base
d’identification comporte également un essai
de traction monotone et un essai de relaxation.

FIGURE 1.18 – Validation du modèle de Dé-
trez [57] pour une éprouvette de polyamide 6
soumise à des essais de relaxations multiples
en traction uniaxiale.

FIGURE 1.19 – Schéma rhéologique proposé par Ayoub et al. [11] pour le comportement de semi-
cristallins.

Parenteau [160] s’est intéressé dans ses travaux de thèse à un autre semi-cristallin, le polypropy-
lène, avant apparition de l’endommagement. Sa modélisation consiste à décomposer la déformation
en parties viscoélastique et viscoplastique, comme proposé par Zaïri et al. [205] pour des thermoplas-
tiques amorphes. Il considère, comme Détrez, que les mécanismes viscoélastiques sont liés à la phase
amorphe tandis que ceux de la phase cristalline se traduisent par de la viscoplasticité. Notons que cette
modélisation est cohérente avec la description des mécanismes physiques de déformation des thermo-
plastiques semi-cristallins, tels que nous les avons présentés en section 1.2. Le modèle rhéologique
associé à la loi de comportement proposée par Parenteau est présenté sur la figure 1.20.

La déformation viscoélastique est représentée par un modèle de Zener avec un potentiel visqueux
non-linéaire de Norton-Hoff :

ε̇(1) = 3
2
(J2
η
)n s(1)

J2
(1.14)

η et n sont les coefficients de la loi de Norton-Hoff, tandis que s(1) représente la part de la contrainte
totale (déviatorique) qui active les mécanismes visqueux. J2 est la contrainte équivalente de von Mises
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FIGURE 1.20 – Modèle rhéologique proposé par Parenteau [160] pour le comportement de thermo-
plastiques semi-cristallins (9 paramètres en adoptant un coefficient de Poisson unique).

associée à s(1). La déformation viscoplastique est caractérisée par l’évolution de la déformation plas-
tique cumulée p dépendant de la fonction de charge F :

ṗ = ǫ̇0 sinh(FVa
kBT

) (1.15)

ǫ̇0 est un coefficient du modèle, kB la constante de Boltzmann et Va est un volume d’activation. Sa
formulation est issue de la loi d’Arrhenius qui est maintes fois citée dans la littérature comme décrivant
fidèlement l’activation de la plasticité cristalline [8].

Parenteau compare les résultats de ce modèle avec ceux issus d’une homogénéisation des deux
phases amorphe et cristalline (la phase cristalline est alors modélisée par le modèle macroscopique ci-
dessus tandis que la phase amorphe est supposée viscoélastique linéaire). Bien que plus sophistiqué,
le modèle micro-mécanique avec homogénéisation n’est pas beaucoup plus prédictif que le modèle
phénoménologique, comme on peut le constater sur la figure 1.21. Il apparaît notamment difficile de
bien décrire les phases de décharges dès que les niveaux de contrainte atteints sont importants.

Le modèle proposé par Regrain et al. [174] est en toute rigueur un modèle micro-mécanique,
puisqu’il utilise une règle de localisation via un modèle en β (variante de la méthode TFA dans le
cadre d’un schéma auto-cohérent). Néanmoins, la façon dont les auteurs simplifient la localisation en
n’utilisant qu’un seul paramètreA (en lieu et place du tenseur de localisation A) permet de classer cette
approche avec les modèles phénoménologiques. Ils montrent que pour simuler le comportement en
traction monotone – avant endommagement – et en fluage du polyamide 6 à 25 ˚C et 50 % d’humidité
ambiante, le modèle 2M2C (2 mécanismes, 2 critères) est pertinent. Ils associent un mécanisme à
la phase cristalline et un autre à la phase amorphe, chacun étant supposé répondre à un écoulement
viscoplastique avec un potentiel de Norton. La déformation totale se calcule comme la somme des
déformations élastique et viscoplastique dans chaque phase (pondérées par le taux de cristallinité z) :

ε̇totale = ε̇elas + z ε̇cristalline + (1 − z) ε̇amorphe (1.16)

L’introduction de deux mécanismes viscoplastiques avec deux critères est justifiée dans ces travaux
par la volonté de décrire précisément les deux premiers régimes de fluage à long terme. Les auteurs
mettent en évidence que la déformation sous chargement monotone est essentiellement localisée dans

CONFIDENTIEL PSA



34 ÉTUDE BIBLIOGRAPHIQUE

(a) Essai de charge/décharge avec paliers de relaxation (b) Essai cyclique de charge/décharge de niveaux croissants

FIGURE 1.21 – Comparaison avec l’essai des résultats des modèles phénoménologique et micro-
mécanique proposés par Parenteau [160] pour deux essais en traction uniaxiale. Ces essais, ainsi qu’un
essai de décharge avec paliers de fluage/fluage inverse (dip-test) et un essai de nano-indentation, font
partie de la base d’identification.

la phase amorphe, tandis que la réponse de fluage à long terme est contrôlée par la phase cristalline.
Une extension du modèle avec évolution du taux de cristallinité z et modélisation de la cristallisation
sous contrainte a été proposée et validée.

Enfin, Drozdov et Christiansen [67] proposent une modélisation sous-tendue non seulement par
le caractère hétérogène des thermoplastiques, mais aussi par une interprétation de sa microstructure.
Ils considèrent ainsi un semi-cristallin comme un assemblage de mésodomaines, reliés par des noeuds
tels que des lamelles cristallines ou des enchevêtrements de chaînes amorphes. La déformation est
vue comme la somme d’une composante élastique, et de deux composantes plastiques correspondant
aux glissements des chaînes au sein d’un mésodomaine, ou bien au glissement des mésodomaines les
uns par rapport aux autres – ce second mécanisme n’étant activé que lors des phases de décharge.

Hizoum et al. [93], Oshmyan et al. [155] estiment également que la description des phases de
décharge suppose la modélisation de micromécanismes spécifiques aux polymères. A partir d’une
description de la microstructure semblable à celle de Drozdov et Christiansen [67], ils proposent
un modèle où les fractions volumiques des phases amorphe et cristalline évoluent en fonction de
la contrainte appliquée. La phase cristalline est viscoplastique, et sa déformation répond à une loi
d’Eyring (U est une énergie d’activation thermique, Va un volume d’activation et σ la contrainte
appliquée) :

ε̇p = ε̇0exp( −U
kBT

) sinh( σVa
kBT

) (1.17)

Ce couplage entre la réponse mécanique et l’évolution de la microstructure permet de prédire préci-
sément la décharge lors de chargements cycliques.

Toujours dans l’idée de coupler la réponse mécanique à l’évolution de la microstructure, on pourra
se reporter à la modélisation proposée par Lai et al. [119] et Yakimets et al. [200] pour simuler la
réponse viscoélastique non-linéaire sous chargements cycliques de traction/compression et torsion à
des niveaux de contrainte modérés. Le modèle proposé s’appuie sur un VER composé d’une phase
cristalline et de deux phases amorphes haute et basse densité. La croissance de cette dernière phase
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(qui obéit à une loi d’Eyring) correspond à la modélisation du glissement d’une fraction des chaînes
du réseau macromoléculaire, et permet de mieux décrire la décharge que les modèles viscoélastiques
classiques. Notons qu’une modélisation fine des couplages entre la réponse mécanique et l’évolution
microstructurale doit être sous-tendue par des justifications expérimentales ; les travaux de Marco
[138] et Poitou et al. [168] constituent en ce sens un exemple abouti où l’évolution de l’orientation
des chaînes et la cristallisation induite par déformation, caractérisées expérimentalement, permettent
d’enrichir avec succès un modèle hyper(visco)élastique, dans un cadre thermodynamique.

Mécanismes de déformation non-associés à une phase
Kichenin [110] s’est intéressé au cours de sa thèse au comportement du polyéthylène à température

ambiante, pour des chargements statiques à faible niveau de contrainte/déformation. Contrairement
aux approches précédentes, il n’est pas concerné par les problèmes d’extension des chaînes, ni par
les phénomènes d’adoucissement/durcissement en résultant. Par contre, à l’aide d’une base d’essais
TRR (traction - relaxation - recouvrance), il met en évidence le caractère découplé des mécanismes
visqueux et plastiques. Il propose ainsi un modèle de comportement dit « bicouche », où une branche
plastique écrouissable (écrouissage cinématique linéaire) est en parallèle d’une branche viscoélastique
non-linéaire (potentiel de dissipation visqueuse de Norton-Hoff). Notons que Kichenin n’associe pas
un mécanisme (viscosité ou plasticité) à une phase particulière du matériau. La contrainte totale s’ex-
prime comme la somme des contraintes viscoélastique et élastoplastique.

FIGURE 1.22 – Schéma rhéologique proposé par Kichenin pour le comportement sous chargement
statique du polyéthylène semi-cristallin [110, 111].

Boisot [28] a étudié le comportement et l’endommagement du polyamide 11 à température am-
biante. Il propose de simuler le caractère élasto-visco-plastique mis en évidence par des essais de
traction à différentes vitesses à l’aide d’une décomposition de la déformation en parties élastique et
inélastique :

ε = εe + εin (1.18)

La déformation inélastique suit une loi d’évolution viscoplastique avec un potentiel de Norton-Hoff
ainsi qu’un écrouissage isotrope. Aux grandes déformations, un terme de rhéodurcissement est ajouté
pour mieux décrire la loi d’écrouissage. Boisot nous fait remarquer qu’il prédit une limite d’élasticité
suffisamment basse pour ne pas avoir à représenter de phénomènes visqueux découplés de la plasti-
cité (purement viscoélastiques), comme l’a fait Kichenin. Notons que Roguet et al. [177] ont utilisé

CONFIDENTIEL PSA



36 ÉTUDE BIBLIOGRAPHIQUE

une modélisation similaire pour décrire le comportement à haute température (où la phase amorphe
se trouve à l’état caoutchoutique), sur des essais de traction et torsion en charge/décharge, et sur des
essais de relaxation. Il est montré que l’emploi d’un seul mécanisme viscoplastique ne peut suffire
à décrire le comportement cyclique du polyamide 11, comme on peut le voir sur la figure 1.23. En
revanche, l’utilisation de la déformation et de la contrainte équivalentes de von Mises (c’est-à-dire
fondées sur le second invariant) permettent de parfaitement corréler les résultats obtenus en traction
et en torsion.

FIGURE 1.23 – Comparaison entre l’essai de traction uniaxiale (charge/décharge) sur un PA 11 à
100 ˚C et la réponse prédite par le modèle de Roguet et al. [177]. Le modèle comporte 11 paramètres,
identifiés sur un essai de traction suivie d’une phase de relaxation.

Une possible amélioration, comme le suggère Boisot, est de distinguer deux composantes dans la
déformation inélastique. Nous aboutissons alors au modèle DDI (double déformation inélastique), no-
tamment mis en œuvre par Ben Hadj Hamouda [18]. La déformation totale s’écrit alors ε = εe + εvp1 + εvp2
où deux déformations viscoplastiques entrent en jeu dans le modèle. Ce double mécanisme rappelle
celui proposé par Regrain et al. [174], mais sans association des mécanismes viscoplastiques aux
phases cristalline ou amorphe. Ben Hadj Hamouda montre ainsi une bonne corrélation entre son mo-
dèle et des essais de traction et de fluage, ainsi que sur des essais de saut de vitesse (réalisés à 60 ˚C),
mais malheureusement aucune confrontation avec des essais de charge/décharge n’est présentée.

Enfin, Ghorbel [77] s’est intéressé aux critères de plasticité des polymères (en général) et des
thermoplastiques semi-cristallins (en particulier). Elle développe des critères fondés sur les second
et troisième invariants du déviateur des contraintes, ainsi que sur la pression hydrostatique. Néan-
moins, dans la plupart des applications, elle montre qu’un critère de type Drucker-Prager permet de
rendre compte d’une limite élastique en compression supérieure à celle en traction. Pour son travail
de modélisation du comportement des semi-cristallins aux petites déformations (inférieures à 5 %),
l’auteur décompose la déformation en parties élastique et inélastique, et suggère une loi d’écoulement
viscoplastique de type Norton-Hoff lorsque le critère proposé est dépassé. Il enrichit la modélisa-
tion de l’écrouissage cinématique non-linéaire en ajoutant un potentiel de dissipation recouvrable.
La corrélation calcul-essai, appliquée à des essais de traction ou compression monotone, ainsi qu’à
des essais cycliques de traction-compression sur un polyamide 12 à température ambiante, est satis-
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faisante. Néanmoins, les résultats sur des essais de relaxation ne sont pas présentés et auraient été
intéressants pour discriminer les choix de modélisation.

b Thermoplastiques renforcés en fibres courtes

Nous nous intéressons désormais aux modèles phénoménologiques du comportement de thermo-
plastiques renforcés en fibres de verre courtes. Si de nombreux auteurs se sont intéressés à ces ma-
tériaux, la grande majorité ont recours à des techniques d’homogénéisation pour prendre en compte
l’influence des renforts fibrés sur la matrice thermoplastique (voir section 1.3.1). Quelques approches
phénoménologiques sont cependant envisagées dans la littérature, et s’inspirent le plus souvent de
modélisations appliquées à des thermoplastiques non chargés.

Drozdov et al. [65, 66] appliquent le concept de mésodomaines à un polycarbonate renforcé en
fibres de verre courtes. Les mésodomaines représentent alors des blocs lamellaires dont les déforma-
tions sont accommodées par la phase amorphe environnante, ou bien encore des fibres courtes qui
entraînent dans leurs déplacements les chaînes polymériques voisines. Les glissements entre mésodo-
maines sont liés aux ruptures de liaisons chimiques dans la matrice (Van der Walls, hydrogène), ou
encore aux décohésions fibre/matrice par exemple. Ce modèle phénoménologique est sous-tendu par
une hypothèse de relaxation probabiliste des mésodomaines, activée thermiquement. La confrontation
aux résultats expérimentaux pour différents cas de chargement est bonne, mais on notera l’absence de
sollicitation cyclique. Par ailleurs, la distribution d’orientation des fibres n’intervient pas dans la mo-
délisation : son application à des pièces injectées semble donc difficile.

Rémond [176] met en œuvre le même formalisme que Oshmyan et al. [155] pour les thermoplas-
tiques fibrés. Les auteurs montrent notamment l’incapacité de modélisations viscoélastiques usuelles
(Maxwell, Zener, Zener-Weber) à rendre compte de la réponse mécanique cyclique pour des histoires
de chargement complexes (saut de vitesse, recouvrance, etc). Même si la présence des fibres atténue
les caractéristiques non-linéaires du comportement mécanique (en comparaison avec la matrice seule),
l’emploi de mécanismes spécifiques liés aux évolutions de la microstructure semble nécessaire, no-
tamment pour représenter la décharge.

Chaboche [39] propose d’appliquer aux composites à matrice polymère le modèle élasto-viscoplastique
(EVP) unifié de Lemaitre et Chaboche [125]. Le potentiel de dissipation visqueuse suit une loi de
Norton-Hoff, et un écrouissage isotrope complète une formulation avec de multiples écrouissages ci-
nématiques. Il montre que sa modélisation du comportement permet de rendre compte de phénomènes
physiques rencontrés pour les thermoplastiques renforcés en fibres courtes : fort caractère visqueux,
plasticité cyclique, etc. Notamment, l’auteur suggère l’emploi d’un seuil plastique assez faible et d’un
exposant proche de 1 dans l’expression du potentiel de Norton-Hoff pour rendre compte des effets
viscoélastiques à niveau de contrainte modéré.
Chaboche [39] évoque également une autre façon de modéliser les forts effets visqueux observés sur
les composites à matrice polymère : le modèle spectral. En reprenant les travaux de Maire (1992),
il propose une décomposition de la déformation totale en partie élastique et visqueuse, la partie vis-
queuse étant constituée d’un grand nombre de sous-déformations viscoélastiques :

ε = εelas + εvisq = ε
e

+
n2

∑
i=n1

ξ
i

(1.19)
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où les déformations ξ
i
suivent des lois viscoélastiques linéaires. Les temps caractéristiques de ces lois

sont supposés suivre une distribution gaussienne, si bien que l’on peut écrire chaque loi visqueuse
selon :

ξ̇
i

= 1

τi
(ξ
i

− aµiσ) (1.20)

avec τi = exp(i) et µi = 1√
πn0

exp(−( i − nc
n0

)2) (1.21)

Ce type de modélisation permet de bien rendre compte du comportement fortement non-linéaire des
composites à matrice polymère, comme on peut le constater sur la figure 1.24 12. Par ailleurs, le faible
nombre de paramètres du modèle spectral lui confère un intérêt certain, en comparaison notamment
avec les identifications à partir d’essais DMA qui impliquent plusieurs temps de relaxation et donc
de nombreux coefficients (voir le modèle de Détrez pour les thermoplastiques semi-cristallins). Par
contre, si les origines physiques de cette modélisation phénoménologique peuvent se trouver dans
l’activation de différents mécanismes de viscosité dans le réseau macromoléculaire, une telle ap-
proche ne permet pas de rendre compte de phénomènes plastiques (déformation rémanente nulle à
temps infini) 13. Enfin, Chaboche montre qualitativement que l’approche élasto-viscoplastique et le
modèle spectral peuvent mener à des résultats semblables sur des chargements cycliques.

FIGURE 1.24 – Application du modèle spectral à la simulation d’un stratifié verre-époxy sous char-
gement de traction en charge/décharge avec des paliers de fluage/recouvrance, et comparaison aux
résultats expérimentaux de Maire (1992), d’après [39].

Plus récemment, Andriyana et al. [6] ont adopté une modélisation phénoménologique d’un ther-
moplastique renforcé en fibres de verre courtes à 30 % en masse. Leur approche, formulée en grandes
transformations, suppose que le matériau est composé d’une phase matricielle (viscoélastique) et

12. En toute rigueur, il faut noter que la figure 1.24 présente une application du modèle spectral à un stratifié verre-epoxy,
c’est-à-dire à un composite à matrice thermodurcissable renforcé de fibres longues. Cependant, du point de vue de la mo-
délisation phénoménologique, rien n’interdit d’appliquer ce modèle ou encore le modèle EVP unifié à des thermoplastiques
renforcés en fibres courtes.
13. Remarquons néanmoins qu’il est difficile de distinguer des mécanismes plastiques de mécanismes visqueux présen-

tant de très longs temps de relaxation, comme cela est mis en évidence par Pegoretti et al. [162].
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d’une phase fibre à laquelle est liée un volume de matrice, appelé interphase. Cette seconde phase
est supposée avoir un comportement élasto-plastique anisotrope. Comme illustré sur la figure 1.25, le
comportement du composite est simplement obtenu en sommant les contraintes provenant de ces deux
contributions. Les auteurs ont appliqué leur modélisation sur des éprouvettes prélevées à différentes
orientations dans des plaques injectées. La loi d’évolution élastoplastique est formulée en fonction
du tenseur d’orientation des fibres aψ 14, son caractère anisotrope est donc directement relié à la mi-
crostructure. L’idée sous-jacente est de formuler le taux de déformation plastique dans la direction
moyenne des fibres en remarquant que la quantité

λF ≡
√

∫
Ω
ψ(p) (F ⋅ p) ⋅ (F ⋅ p) dω = √C ∶ aψ

est l’élongation dans la direction moyenne des fibres. On adopte ici les notations propres aux grandes
transformations, à savoir que F est le gradient de la transformation et C le tenseur des dilatations de
Cauchy. Cette approche phénoménologique, fondée sur une compréhension physique des mécanismes
de déformation, permet de simuler avec précision la réponse cyclique non-linéaire (voir la figure
1.26), en faisant apparaître l’anisotropie de la réponse mécanique comme conséquence naturelle de
la microstructure. Néanmoins, nous pouvons émettre des réserves quant à la nécessité de formuler le
modèle en grandes transformations alors que le niveau des déformations n’excède pas 3.5 %, de même
qu’il nous semble peu justifié d’adopter une hypothèse d’incompressibilité (detF = 1) pour ce type
de matériau.

FIGURE 1.25 – Schéma rhéologique proposé
par Andriyana et al. [6]. La phase 1 (ma-
trice) est supposée viscoélastique, tandis que
la phase 2 (fibres et interphase) est élastoplas-
tique anisotrope.

FIGURE 1.26 – Comparaison calcul-essai sur
une courbe anhystérétique à partir du modèle
d’Andriyana et al. [6], pour une éprouvette pré-
levée dans une plaque à un angle de 0°.

1.3.3 Discussion

Nous avons passé en revue les approches micromécaniques et phénoménologiques existant dans
la littérature pour modéliser le comportement des thermoplastiques renforcés en fibres courtes. Nous

14. Voir la section 5.1 pour plus de détails concernant les tenseurs d’orientation associés à une distribution ψ.
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présentons dans cette section une analyse critique des avantages et inconvénients de chaque méthode
pour l’application au calcul de structures sous chargement cyclique dans un cadre industriel.

Les approches micromécaniques, fondées sur différentes méthodes d’homogénéisation multi-échelles,
présentent des avantages indéniables. Tout d’abord, elles rendent compte de manière intrinsèque du
caractère hétérogène du matériau. Il est ainsi possible d’avoir accès aux moyennes (voire même aux
moments d’ordre 2) par phase des grandeurs mécaniques locales. L’anisotropie de la réponse méca-
nique du composite est une conséquence naturelle du choix du VER, avec des constituants qui sont en
général supposés posséder des propriétés isotropes. De façon plus générale, ces méthodes décrivent un
lien fort entre la microstructure et la réponse mécanique, ce qui permet d’intégrer l’influence du pro-
cédé de mise en forme (distribution d’orientation des fibres induite par le moulage par injection). Du
point de vue mécanique, des schémas d’homogénéisation de plus en plus complexes permettent de mo-
déliser des lois de comportement non-linéaires (élasto-plastique, viscoélastique, élasto-viscoplastique,
. . .), et même de décrire des interactions complexes entre les fibres et la matrice (endommagement,
décohésion interfaciale). Un autre intérêt des méthodes micromécaniques est valorisé du point de
vue des concepteurs : il est facile de faire varier des paramètres du matériau (taux de fibres, rapport
d’aspect des renforts, etc.) et d’observer l’influence sur la réponse du composite.

Il faut néanmoins apporter plusieurs réserves quant à l’application de ces méthodes. Tout d’abord,
le comportement de la matrice thermoplastique est différent lorsqu’elle est seule ou en présence de
fibres. Ceci s’explique notamment par des modifications de la morphologie semi-cristalline, et im-
plique donc une identification inverse des paramètres de la loi de comportement de la matrice pour
le composite. Cette remarque vaut aussi pour l’identification des propriétés d’interface fibre-matrice.
Notons que dans la plupart des cas présentant un comportement non-linéaire de la matrice, l’inter-
face est supposée parfaite : les probables dégradations interfaciales sont alors intégrées dans la non-
linéarité de la réponse matricielle. Enfin, la durée des calculs avec des schémas d’homogénéisation
non-linéaire est encore aujourd’hui très importante, et difficilement compatible avec une application
en bureau d’étude industriel. Ceci explique pourquoi il n’existe pas dans la littérature actuelle, à notre
connaissance, de validation des méthodes micromécaniques sur des structures composites en poly-
mère renforcé par des fibres courtes soumises à des chargements cycliques.

A l’inverse, les approches phénoménologiques sont relativement faciles à intégrer dans des codes
de calcul par éléments finis. Le cadre des matériaux standard généralisés défini par Halphen et Nguyen
[81] et Germain et al. [76] est suffisamment souple pour permettre de modéliser de nombreux phé-
nomènes physiques tout en respectant les principes généraux d’admissibilité thermodynamique. Re-
marquons que les thermoplastiques semi-cristallins ont fait l’objet de nombreuses modélisations, qui
mettent en évidence différentes particularités de la réponse mécanique : viscoélasticité à plusieurs
échelles de temps, endommagement, adoucissement de la réponse cyclique, déformations rémanentes,
asymétrie charge-décharge, évolutions microstructurales, etc. Ces travaux sont en règle générale fon-
dés sur des interprétations des micromécanismes de déformation [31, 130], d’où ils tirent leur justifi-
cation physique.

Dans la mesure où les renforts ne remettent pas en question ces micromécanismes, il est possible
d’appliquer ces modèles phénoménologiques aux composites à matrice thermoplastique [65, 66, 176].
En dépit du fort contraste de propriétés entre les fibres et la matrice, le matériau est considéré comme
homogène pour le calcul de structures. Notons que la présence des fibres réduit en règle générale
l’amplitude des déformations admissibles par le matériau, ce qui rend possible une formulation des
modèles dans le cadre des petites déformations. La difficulté des approches phénoménologiques réside
surtout dans le fait de prendre en compte les informations de la microstructure, et notamment de la
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distribution d’orientation des fibres, pour exprimer l’anisotropie de la réponse mécanique. On pourra
se référer aux travaux d’Andriyana et al. [6] qui constituent un bon exemple d’une telle intégration. En
effet, une pièce en thermoplastique renforcé en fibres courtes, mise en forme par injection, possède
un champ complexe d’orientation des fibres qui ne peut pas s’apparenter à des cas théoriques (mi-
crostructure aléatoire 2D ou 3D, microstructure unidirectionnelle). Une approche phénoménologique
n’est donc envisageable que dans la mesure où le lien procédé-comportement est explicité.

A l’heure actuelle, les travaux les plus avancés concernant la simulation du comportement pour
une application au dimensionnement en fatigue dans un cadre industriel s’appuient en règle générale
sur une modélisation multi-échelles avec des comportements élastiques linéaires isotropes des phases
fibre et matrice. Nous pouvons citer les travaux de Klimkeit [112] qui propose d’utiliser un schéma
de Mori-Tanaka avec moyenne des raideurs en fonction de l’orientation (homogénéisation en deux
étapes), à l’aide du logiciel DIGIMAT®. Ce logiciel utilise les informations d’orientation des fibres
calculées par un logiciel de simulation d’injection tel que MOLDFLOW®. La réponse du composite
est donc supposée élastique linéaire anisotrope, hypothèse consentie pour que les temps de calculs
soient compatibles avec les contraintes industrielles. Néanmoins, une description fine des mécanismes
non-linéaires est nécessaire pour espérer pouvoir corréler les grandeurs mécaniques locales à la tenue
en fatigue.

Dans la suite de ce manuscrit, notre objectif sera donc de proposer une approche à mi-chemin
entre les deux extrêmes que sont les modèles d’homogénéisation dans le cadre non-linéaire, trop
lourds numériquement, et les modèles phénoménologiques déconnectés de la microstructure. Nous
pensons qu’il est possible d’intégrer dans une approche phénoménologique, riche du point de vue de
la description des mécanismes de déformation, des informations microstructurales liées à l’orientation
des fibres. C’est ce qui sera développé dans la suite de la partie I.
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Chapitre 2

Analyse de sollicitations
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Les pièces cibles de la thèse sont utilisées dans l’environnement du moteur, notamment dans le
circuit d’admission d’air. Elles sont donc soumises à un environnement thermo-hygrométrique com-
plexe, dépendant à la fois des conditions extérieures (température, taux d’humidité de l’air ambiant) et
des conditions de fonctionnement du moteur (température des gaz d’admission liée au fonctionnement
du turbo-compresseur).

La réponse mécanique des polyamides chargés en fibres de verre est très sensible aux conditions
environnementales (température, taux d’humidité). Il est ainsi important de pouvoir déterminer une
plage de sollicitations T -H représentative des conditions d’utilisation en service. Un modèle ther-
mique a tout d’abord été mis en place de façon à évaluer l’évolution de la température de la matière en
fonction des conditions d’utilisation. Dans un second temps, un modèle couplé thermo-hygrométrique
a ensuite permis d’estimer les variations de la teneur en eau du PA66-GF35 rencontrées lors de la vie
en service.

2.1 Modèle thermique

La température des pièces étudiées (raccord de sortie du turbo, répartiteur d’air à l’admission)
n’est pas mesurée de façon directe. Cependant, certains véhicules faisant partie d’une campagne de
mesure en clientèle ont été instrumentés et la température d’air sous capot ainsi que la température
d’air dans le circuit ont été mesurées pendant le fonctionnnement en service.
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Nous avons étudié les signaux de façon à réaliser une reconstruction de la température de la
matière à partir de la température de l’air et à valider une méthode de filtrage permettant de traiter di-
rectement la puissance du moteur pour retrouver une bonne approximation de la température matière.

2.1.1 Données expérimentales

La pièce étudiée est le raccord de sortie du turbo (RST) du véhicule MCV (utilitaire vendu sur
le marché turc), équipé d’un moteur DV4, c’est-à-dire un moteur Diesel de cylindrée 1.4 litre. La
géométrie de la pièce est présentée sur la figure 2.1. Chaque véhicule possède sa propre architecture
et donc ses propres composants, mais le raccord étudié est représentatif des raccords équipant les
véhicules de la gamme PSA. Par ailleurs, comme le raccord de sortie du turbo est soumis à des
sollicitations thermiques aussi sévères que le répartiteur, mais mieux connues, c’est cette pièce qui
nous sert d’étalon pour la méthode.

FIGURE 2.1 – Vue du modèle CAO du raccord de sortie du turbo du véhicule MCV DV4.

Les caractéristiques thermiques du PA66-GF35 sont présentées dans le tableau 2.1. Remarquons
que nous négligeons ici toute influence de l’orientation des fibres sur ces propriétés, qui sont supposées
être homogènes et isotropes. Les caractéristiques thermiques de l’air dépendent de façon plus sensible
de la température, comme illustré sur la figure 2.2.

Grandeur physique Symbole Unité Valeur
Conductivité thermique (à 140 ˚C) λ W.m−1.K−1 0.33
Chaleur spécifique cp J.kg−1 2130
Masse volumique ρ kg.m−3 1410
Épaisseur caractéristique e mm 2.5
Convection thermique h W.m−2.K−1 5–100

TABLE 2.1 – Valeurs des grandeurs physiques du PA66-GF35 intervenant dans le calcul thermique du
RST (source DuPont™). La valeur de h dépend des conditions expérimentales, et λ décroît légèrement
avec T .
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FIGURE 2.2 – Variations des paramètres thermiques de l’air en fonction de la température.

2.1.2 Méthode de filtrage sur cycles stabilisés

a Estimation des coefficients d’échange convectif

La géométrie intérieure du RST est idéalisée par des tubes lisses en convection forcée. Il est alors
possible de calculer de façon approchée le coefficient d’échange convectif sur les parois internes hint

en fonction du débit d’air (lui-même étant une grandeur mesurée sur véhicule). En effet, définissons
le nombre de Nusselt Nu, le nombre de Reynolds Re et le nombre de Prantl Pr, selon :

Nu = hintD

λa
(2.1)

Re = ρaUaD

µa
(2.2)

Pr = capµ

λa
(2.3)

où D est le diamètre du tube et Ua la vitesse du flux d’air. Le produit ρaUa représente le débit d’air
massiqueQa. Le cas du tube court (rapport diamètre sur longueur L inférieur à 60) en régime turbulent
donne une approximation du nombre de Nusselt [47] :

Nu = 0.021 Re0.8 Pr0.43 (1 + (D
L
)0.7) (2.4)

Cette formule permet d’évaluer la valeur du coefficient d’échange convectif hint en fonction des points
du débit massique et de la température des gaz intérieurs :

hint(Qa, T ) = 0.021 λa(T )
D

( QaD
µa(T ))

0.8 (cap(T )µa(T )
λa(T ) )0.43 (1 + (D

L
)0.7) (2.5)

Par ailleurs, le coefficient convectif sur les parois extérieures du raccord de sortie du turbo est évalué
selon une formule empirique dépendant de la vitesse du véhicule en km/h 1 :

hext = 0.02202 Vvéhicule + 5.6278 (en W.K−1m−2) (2.6)

Pour résoudre l’équation de la chaleur sur le RST, il suffit donc de connaître le débit d’air interne
ainsi que la température des gaz internes et la température sous capot.

1. Cette formule est déterminée à partir de la simulation des écoulements sous capot pour différents points de fonction-
nement stabilisés, à l’aide du logiciel FLUENT (source : service de calculs thermiques PSA).
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b Validation d’une approche unidimensionnelle

Nous avons comparé, sur les différents points de fonctionnement stabilisés, les résultats fournis par
un calcul thermique tridimensionnel complet du RST avec des calculs unidimensionnels réalisés avec
MATLAB®. Le calcul 1D est simplement la résolution de l’équation de la chaleur en régime transitoire
pour x ∈ [0, e] avec des conditions aux limites en convection forcée. Les points de fonctionnement
stabilisés correspondent à des vitesses de 50 km/h et 90 km/h, à une situation de poids total roulant en
charge (PTR2), et à un véhicule lancé à sa vitesse maximale Vmax. L’intérêt de travailler sur des points
de fonctionnement particuliers est que les coefficients de convection hint et hext, la température des gaz
internes ainsi que la température sous capot sont connus grâce à des calculs 3D couplés mécanique
des fluides/thermique, réalisés avec le logiciel FLUENT, et validés par des mesures en soufflerie. Les
données d’entrée du calcul thermique 1D ou 3D sont donc les plus fiables possible.

Le calcul 3D (voir figure 2.3) montre que la paroi du RST présente un champ thermique assez
homogène, ce qui justifie l’introduction d’un modèle 1D pour calculer la température de paroi. Par
ailleurs, on constate que les gradients thermiques dans l’épaisseur sont faibles. Nous pouvons ainsi
définir une température matière unique, représentative de la température du PA66-GF35 sur la paroi
du RST, sur toute son épaisseur.

La comparaison entre le résultat 3D et le calcul 1D, présentée sur la figure 2.4, montre tout d’abord
la validité du modèle 1D pour prédire la température matière (température à cœur). Nous constatons
également la forte inertie thermique du RST, conséquence de la faible conduction thermique du PA66-
GF35.

FIGURE 2.3 – Calcul thermique 3D du RST
avec ABAQUS®, champ stabilisé sous charge-
ment PTR2. La flèche indique le point de post-
traitement de la température pour la comparai-
son au modèle 1D.
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FIGURE 2.4 – Comparaison des montées en
température à cœur calculées avec ABAQUS®

(3D) ou MATLAB® (1D). Le chargement ther-
mique appliqué est une rampe sur 120 s, suivi
d’un maintien à PTR2.

c Filtrage du signal de température des gaz internes

Nous avons constaté que la température matière est essentiellement pilotée (dans le cas des char-
gements stabilisés étudiés) par la température des gaz internes (gaz du circuit d’admission en sortie
du turbo). Nous proposons donc une estimation de la température matière à partir uniquement d’un
traitement de ce signal.
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L’inertie thermique importante du matériau de l’étude, conjuguée au faible gradient thermique
dans l’épaisseur et à la faible sensibilité des grandeurs physiques à la température, permet de proposer
une méthode de filtrage fondée sur le temps caractéristique de diffusion, défini par :

tc = ρcpe
2

λ
∼ 57 s (2.7)

Nous avons donc implémenté un filtre passe-bas, de fréquence de coupure fc égale à l’inverse du temps
caractéristique de diffusion, et nous avons comparé sur des cas simples (température des gaz internes
oscillant autour des points de fonctionnement stabilisés après phase de montée) le résultat du calcul 1D
avec le filtrage de la température des gaz. Les résultats présentés sur la figure 2.5 montrent que cette
méthode donne une très bonne estimation de la température matière. Par ailleurs, une recherche de la
fréquence de filtrage optimale renvoie un résultat très proche de l’inverse du temps caractéristique de
diffusion, ce qui permet de valider le choix de fc = 1/tc.
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FIGURE 2.5 – Comparaison entre les signaux de température matière pour deux cas de fonctionne-
ment stabilisés. Le signal filtré à partir des températures des gaz internes (tirets verts) est une bonne
approximation du signal issu du calcul thermique 1D (continu rouge).

2.1.3 Validation sur roulage en clientèle

Le filtrage de la température des gaz internes est intéressant pour une application rapide dans un
cadre industriel, où l’on souhaite traiter rapidement de grands volumes de données. Notre objectif ici
est de valider cette méthode sur des enregistrements en situation réelle, ce qui constitue un cas d’étude
plus complexe que les points de fonctionnement stabilisés.

Il est possible d’évaluer la température sous capot à partir de la puissance du moteur P en watts 2 :

Tsous capot ∼max (−0.001 P + 69.271 ; 0.0009 P + 40.178) (en ○C) (2.8)

Les coefficients hint et hext sont alors évalués à partir des équations 2.5 et 2.6. Le débit massique ainsi
que la température des gaz internes sont interpolés à partir d’une cartographie de fonctionnement du

2. Cette formule empirique répond à notre besoin, mais possède néanmoins certaines limites. En effet, elle ne tient pas
compte des variations de l’environnement climatique, ni de la vitesse du véhicule : l’estimation peut ainsi s’avérer assez
grossière dans certaines cas.
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moteur (régime, couple). Nous pouvons donc comparer l’estimation de la température matière à partir
du modèle 1D avec le filtrage du signal de température des gaz internes, comme présenté sur la figure
2.6. Nous considérons que la méthode de filtrage fournit un bon ordre de grandeur de la température
matière. Elle présente de plus l’avantage d’être toujours applicable, contrairement au modèle 1D qui
nécessite de disposer d’équations empiriques difficiles à calibrer pour chaque architecture véhicule.
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FIGURE 2.6 – Validation de la méthode de filtrage de la température des gaz en sortie du turbo sur un
roulage mesuré en clientèle.

2.1.4 Discussion

Le traitement des mesures en clientèle ainsi que la connaissance des points de fonctionnement
stabilisés permettent de cerner le cadre de sollicitations thermiques du matériau de l’étude. Nous pou-
vons en conclure que si la température moyenne est située aux alentours de 60 à 80 ˚C, des pointes de
températures jusqu’à 140 (voire 180 ˚C) sont rencontrées pour des cas sévères. Par ailleurs, la forte
inertie thermique des pièces explique dans le cas de trajets courts, les pièces sont soumises à un ré-
gime transitoire et peuvent ainsi être sollicitées dans un domaine proche de la température ambiante.
Il conviendra donc d’explorer le comportement du PA66-GF35 de l’étude sur une gamme de tempéra-
ture suffisamment étendue pour couvrir l’ensemble des cas étudiés. En outre, il n’est pas possible de
considérer que le matériau reste toujours en-deçà ou au-delà de sa température de transition vitreuse.

Ce travail a été conduit à partir de données provenant du constructeur valables pour le raccord de
sortie du turbo. Néanmoins, les conclusions de cette analyse de sollicitations s’appliquent également
au répartiteur d’air à l’admission, et d’une façon générale aux pièces du circuit d’admission d’air
situées en aval du turbocompresseur.

Enfin, dans un souci de transparence, précisons qu’il est difficile de réunir des données indus-
trielles pour mener à bien tous les calculs ci-dessus. Notamment, les formules empiriques sont en fait
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calibrées pour une motorisation proche (DV6T), et les données de température des gaz internes en
clientèle n’ont pas été enregistrées sur le véhicule MCV, mais sur un véhicule de gabarit proche, avec
le même moteur. Les quelques approximations consenties ne remettent cependant pas en cause les
résultats présentés.

2.2 Modèle thermo-hygrométrique

Le polyamide est un polymère très sensible à l’humidité, comme cela a été expliqué en section
1.2.4. Dans cette section, nous développons un modèle pour prédire la diffusion des molécules d’eau
dans le réseau polymérique depuis le milieu extérieur. Nous adoptons une approche phénoménolo-
gique, c’est-à-dire que nous ne cherchons pas à quantifier les mécanismes réactionnels au niveau
chimique, mais nous nous intéresserons à l’évolution de la teneur massique en eau dans la matrice
polyamide du PA66-GF35.

Les données d’entrée du modèle sont le taux d’humidité dans l’air H, défini comme le rapport de
la pression partielle en eau sur la pression de vapeur saturante, la température du milieu extérieur et
la température matière.

Nous ne modélisons pas le vieillissement hygrothermique, c’est-à-dire que nous considérons la
diffusion de l’eau dans le réseau macromoléculaire en l’absence de réaction hydrolytique.

2.2.1 Modélisation de la diffusion de l’eau dans les thermoplastiques

La majorité des auteurs considèrent en première approximation que la diffusion des molécules
d’eau dans la matrice polyamide (essentiellement dans sa phase amorphe) suit une loi de Fick activée
thermiquement selon un mécanisme arrhénien [195]. La loi de Fick se traduit du point de vue global
par la relation [51] :

M(t)
M∞

∼ 2A
V

√
D(T )t
π

(2.9)

oùM(t) est la masse de l’échantillon au cours du temps t,M∞ la valeur asymptotique en temps infini,
A la surface d’échange avec le milieu extérieur et V le volume de l’échantillon. Cette loi permet une
évaluation simple et rapide du coefficient de diffusion D à température T fixée.

Néanmoins, plusieurs auteurs considèrent que la loi de Fick doit être améliorée, avec par exemple
une dépendance de D à la concentration en eau [180] ou au temps [189] : on aboutit alors à des
modèles pseudo-fickiens. De même, des processus non-fickiens tels que le modèle de Langmuir sont
proposés pour simuler la diffusion des molécules [74, 142]. Ce modèle suppose qu’une partie des
molécules sont fixées par le réseau tandis que l’autre est libre de diffuser, selon un mécanisme fickien.

Nous remarquons que de nombreuses études s’intéressent à des améliorations de la loi de dif-
fusion en se focalisant sur l’évolution de la masse totale, à partir de l’écart entre la prise de masse
expérimentale et la prédiction fournie par l’équation 2.9. Or, surtout dans le cas de structures minces
(plaques, coques), il est évident que le choix des conditions aux limites conditionne fortement la ci-
nétique de prise en eau, et donc également l’évolution de la masse totale en fonction du temps. Nous
faisons ici le choix de conserver un modèle de diffusion fickien, mais en discutant de la modélisation
des conditions aux limites.
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a Teneur en eau à l’équilibre

Avant de s’intéresser à la résolution du problème d’évolution de la teneur en humidité dans le
cas général, il convient de connaître la solution stationnaire de ce problème. La concentration en eau
C∞
H2O

(H) représente la concentration en eau 3 stabilisée d’un matériau exposé à un taux d’humidité
ambiant H (exprimé en pourcents). Elle peut s’exprimer suivant une loi linéaire (loi de Henry) :

C∞
H2O

(H) = S ⋅ pH2O = H ⋅ ps S
100

(2.10)

où S représente la solubilité et ps la pression de vapeur saturante. Ces deux grandeurs sont activées
thermiquement, selon des lois d’Arrhenius, et possèdent des énergies d’activation (notées resp. ESa
et Epsa ) proches en valeur absolue, et de signes opposés. Cette observation permet d’expliquer pour-
quoi la concentration à l’équilibre C∞

H2O
(H) est généralement considérée comme indépendante de la

température, l’énergie d’activation globale ESa +Epsa étant faible [142].
D’après des données de fournisseurs de matières plastiques, la loi de Henry n’est plus valable dans

le cas du polyamide 66 dès que le taux d’humidité ambiant dépasse 30 % ou 40 %. C’est la raison
pour laquelle une loi puissance est également évoquée dans la littérature [195] :

C∞
H2O

(H) = aHb (2.11)

a (en %) et b (sans dimension) sont les deux paramètres du modèle. b est généralement supposé
indépendant de la température, et nous négligeons ici la sensibilité éventuelle de a aux conditions
environnementales. Cette loi est en règle générale valable pour des taux d’humidité H allant jusqu’à
90 %. Notons que des modèles plus évolués (équation de Flory-Huggins, contribution du modèle
de Langmuir [88]) peuvent être utilisés pour de fortes concentrations en eau (jusqu’à 10 %, cas des
plastiques immergés sous pression), mais ces situations ne sont pas représentatives des conditions de
vie en service. Dans la suite de nos travaux, nous choisissons donc la loi puissance pour exprimer la
teneur en eau à l’équilibre.

b Formulation des conditions aux limites

La première façon de modéliser les conditions aux limites est de considérer que la frontière du
domaine d’étude (polymère au contact du milieu extérieur) est à l’équilibre avec le milieu ambiant.
Formellement, cela revient à écrire des conditions de Dirichlet à la frontière du domaine V :

CH2O = C∞
H2O

(H) sur ∂V (2.12)

Comme le font remarquer Seferis et al. [180], une telle modélisation des conditions aux limites im-
plique une adaptation immédiate de l’interface plastique/air au taux d’humidité ambiant. Cette hypo-
thèse n’est pas physiquement très réaliste, et l’auteur propose d’introduire un temps de retard dans
le modèle. De façon équivalente, nous proposons une condition aux limites mixte à la place de la
condition de Dirichlet. Cette modélisation relie le flux de molécules d’eau à la différence entre la
concentration au bord et la concentration d’équilibre. Cette formulation est analogue à l’écriture de
conditions aux limites en convection forcée pour un problème thermique :

∂CH2O

∂n
≡ ∇CH2O ⋅ n = −hRH (CH2O −C∞

H2O
(H)) sur ∂V (2.13)

3. La concentration en eau, ou teneur en eau, est une concentration massique, exprimée en %. Dans le cas d’un volume
homogène, dont la masse estM en présence d’humidité etM0 à l’état sec, on définira ainsi CH2O = 100(M −M0)/M0.
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n est la normale extérieure au domaine d’étude, et hRH est appelé coefficient convectif hygrométrique.
Si l’on fait le choix de conserver un modèle de diffusion fickien simple, cette formulation mixte permet
de mieux corréler données expérimentales et simulation numérique qu’une condition de Dirichlet.
Cette constatation a été faite à partir de données expérimentales pour des polyamides 66 (voir la
figure 2.8). La formulation mixte est donc adoptée pour le PA66-GF35 de l’étude.

c Problème couplé thermo-hygrométrique

Le problème à résoudre est un problème couplé puisque nous avons vu que la température influe
sur la diffusion de l’eau. Nous supposons que nous avons un couplage faible en faisant l’hypothèse
que les coefficients thermiques sont indépendants de la concentration locale en eau dans le polymère :
le coefficient de diffusion thermique λ/ρcp est supposé indépendant de H. Les équations locales du
problème sont les suivantes :

ρcp
∂T

∂t
= λ(T ) ∂

∂x
⋅ ∂T
∂x

= λ(T )∆T (2.14)

∂CH2O

∂t
= ∂

∂x
⋅ (D(T,x)∂CH2O

∂x
) dans V (2.15)

Par ailleurs, il est communément admis que le coefficient de diffusion est plus élevé lors d’un régime
de prise en eau (∂CH2O/∂t > 0) en comparaison avec un régime de séchage (∂CH2O/∂t < 0) 4. Nous
supposons par contre que les énergies d’activation sont identiques dans les deux cas. On écrira donc :

D(T ) = D1 exp(−Ea
R

( 1
T

− 1

T0
)) en prise en eau (2.16)

D(T ) = D2 exp(−Ea
R

( 1
T

− 1

T0
)) en séchage (2.17)

Nous choisissons la température de référence T0 égale à la température ambiante. Les conditions aux
limites s’écrivent :

− λ(T )∂T
∂n

= h(Tair, Uair) ⋅ (T − Tair) (2.18)

−∂CH2O

∂n
= hRH (CH2O − a Hb) sur ∂V (2.19)

Pour simplifier, on postule que le coefficient hRH ne dépend pas des conditions environnementales.

d Identification des coefficients du problème

La construction du problème thermo-hygrométrique couplé nécessite l’introduction d’un certain
nombre de paramètres ajustables qu’il faut identifier. Nous disposons de certaines données fournisseur
sur un polyamide 66 non chargé. Par ailleurs, nous faisons l’hypothèse que les fibres de verre ne
modifient pas la cinétique de diffusion de l’eau : le PA66-GF35 est donc supposé avoir la même
teneur en eau qu’un polyamide 66 non chargé, à un facteur 0.65 près puisque les fibres de verre ne
peuvent absorber d’eau.

4. La différence entre les valeurs deD lors de la prise en eau ou du séchage peuvent également être interprétées comme
la conséquence d’une sensibilité de D à la concentration en eau. Merdas et al. [142] montrent en effet une décroissance de
D en fonction de CH2O.
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FIGURE 2.7 – Identification de la loi puissance pour la concentration d’équilibre en eau en fonction
du taux d’humidité ambiant à 23 ˚C (PA66-GF35 de l’étude).
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FIGURE 2.8 – Prise en eau d’un PA66 exposé à 23 ˚C en environnement humide (H = 50 %), pour des
plaques de différentes épaisseurs. (a) Identification de D avec une condition aux limites de Dirichlet,
(b) identification de D et hRH avec une formulation mixte.
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FIGURE 2.9 – Séchage d’un PA66 à 23 ˚C en
environnement sec, à partir de conditions sur-
saturées.
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Paramètres de la concentration d’équilibre
La première étape est de déterminer la concentration d’équilibre en fonction de H. La figure

2.7 présente l’identification de la loi puissance pour le PA66-GF35 de l’étude à partir de mesures
expérimentales. Remarquons que l’identification de ces coefficients sur d’autres grades de polyamide
66 (provenant d’un autre fournisseur matière) permet de mettre en évidence une sensibilité assez forte
à la formulation chimique (adjuvants, etc).

Coefficients de diffusion et de convection hygrométrique
Des essais de suivi de la masse totale en fonction du temps pour différentes épaisseurs (prise en

eau ou séchage) permettent de déterminer les coefficients de diffusion à 23 ˚C ainsi que le paramètre
hRH, comme nous le voyons sur les figures 2.8b et 2.9. Le même type d’essais de prise en eau, réa-
lisés à différentes températures, permettent d’identifier l’énergie d’activation de la loi d’Arrhenius, et
confirment les valeurs du coefficient D1 à température ambiante (voir figure 2.10).

Le tableau 2.2 récapitule les valeurs identifiées des différents coefficients du modèle. Par ailleurs,
les ordres de grandeur de ces valeurs sont cohérents avec les données de la littérature pour différents
polyamides 66. Nous pouvons donc estimer que les hypothèses émises au cours de la construction de
ce modèle (indépendance de a et hRH aux conditions environnementales, dépendance de D à CH2O

réduite à une description à deux régimes prise/perte en eau) n’affectent pas la pertinence physique du
modèle, ce que confirmera la section suivante.

Par ailleurs, notons qu’une identification avec une condition aux limites de Dirichlet renvoie une
valeur de D2 similaire, mais D1 est alors égal à 0.072×10−12 m2.s−1, ce qui est faible par rapport aux
données de la littérature, et surtout n’est pas cohérent avec le fait que la cinétique de prise en eau soit
plus rapide que celle de perte.

2.2.2 Validation du modèle de diffusion de l’eau

L’identification des paramètres du modèle couplé thermo-hygrométrique permet d’envisager une
confrontation aux mesures expérimentales pour des conditions non stationnaires. Dans cette partie,
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Grandeur physique Symbole Unité Valeur
Coefficient de la loi de C∞

H2O
a % 3.17×10−3

Exposant de la loi de C∞
H2O

b - 1.61
Diffusion en prise en eau à 23 ˚C D1 m2.s−1 0.155×10−12
Diffusion en séchage à 23 ˚C D2 m2.s−1 0.114×10−12
Convection hygrométrique hRH m−1 2.23×103
Énergie d’activation Ea kJ.mol−1 65.6

TABLE 2.2 – Valeurs des grandeurs physiques intervenant dans le calcul thermo-hygrométrique, pour
le PA66-GF35 de l’étude.

FIGURE 2.11 – Structure étudiée pour la validation du modèle thermo-hygrométrique. Dimensions
approximatives : 25×6×3.5 cm, avec une épaisseur moyenne des nervures de 3.5 à 4 mm.

nous utilisons les résultats de pesées réalisées sur une mini-structure en PA66-GF35 5, soumise à un
chargement hygrothermique complexe en enceinte climatique (voir figure 2.11). Initialement à l’équi-
libre avec un taux d’humidité de 25 %, la pièce est exposée à un environnement H=90 % et T=40 ˚C
(RH90-T40) pendant trois semaines, puis à quelques jours de transition à RH70-T70, avant un sé-
chage complet d’un mois et demi à 80 ˚C (RH0-T80), puis une reprise d’humidité en environnement
RH70-T70 de deux semaines.

a Résolution du modèle sur structure

Une modélisation de la mini-structure comme assemblage de coques (compatibles avec le modèle
1D développé sous MATLAB®) ne permet pas de décrire aisément la variation d’épaisseur des ner-
vures, ni l’évolution de la teneur en eau dans les jonctions de nervures, qui jouent un rôle important
du point de vue mécanique. Le modèle 1D avec lequel nous avons identifié les paramètres du modèle
thermo-hygrométrique n’est donc plus suffisant pour l’analyse de la mini-structure.

La dépendance du coefficient de diffusion à la valeur de la concentration en eau explique qu’il
faille résoudre les équations du problème à l’aide d’un solveur par éléments finis capable de prendre en
compte des formulations variationnelles non communes. Nous avons donc implémenté les équations
du problème dans FREEFEM++® , solveur 2D libre, dédié à l’enseignement et à la recherche. Nous
ne nous intéressons qu’à une coupe de la pièce, le champ solution étant supposé indépendant de la
cote z. Par ailleurs, nous supposons que l’équilibre thermique est atteint beaucoup plus rapidement
que l’équilibre hygrométrique, ce qui permet de découpler complètement les équations du problème.
Nous admettons ainsi que la structure présente un champ thermique homogène, égal à la température

5. Les données expérimentales de cette section sont issues d’une étude menée au sein du service "Peintures, Matériaux

et Procédés" de PSA, à partir de pièces fournies par un autre fournisseur matière.
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FIGURE 2.12 – Résultat d’un calcul par éléments finis sous FREEFEM++® sur la mini-structure, avec
condition aux limites mixte. Dans cet exemple, on simule la prise en eau en environnement H=70 %,
T=70 ˚C pendant 5 jours à partir d’un matériau sec. Affichage de la teneur relative en eau (%).

de consigne. Cette hypothèse est justifiée en raison de la différence des temps caractéristiques de
diffusion entre les deux problèmes (quelques minutes contre quelques jours ou semaines, selon la
température).

En revanche, pour pouvoir décrire précisément les gradients d’humidité, le maillage est tel que
6 à 8 éléments triangulaires quadratiques (P2) sont présents dans l’épaisseur d’une nervure. Le pro-
blème est adimensionalisé pour s’affranchir au mieux des erreurs numériques : le champ inconnu est
u = u(x̃, τ) avec u = CH2O/ρ, x̃ = x/e et τ = tD1/e2. ρ est la masse volumique du PA66-GF35, e
une épaisseur caractéristique du problème et D1 le coefficient de l’eau de diffusion à 23 ˚C. Enfin,
les pas de temps pour la résolution temporelle sont raffinés aux changements de régime (prise en eau,
séchage).

La figure 2.12 présente une solution issue de la simulation de la structure pour un chargement
simple de prise en eau. Nous pouvons constater le fort gradient d’humidité entre les bords libres de
la structure, à l’équilibre avec l’environnement extérieur, et le cœur. Cet effet est particulièrement
marqué au niveau des intersections des nervures, où l’humidité n’a pas eu le temps de diffuser. A
l’inverse, un calcul de séchage à partir de conditions humides donne une solution où la structure est
quasiment sèche, donc rigide, avec des "rotules" humides aux intersections des nervures, qui ont donc

un comportement davantage ductile.

Ce calcul de diffusion de l’eau, activée par la température, permet de soulever la question de

la nécessité éventuelle d’intégrer les gradients d’humidité dans le calcul de la réponse mécanique

d’une structure, lorsque cette dernière est exposée à des environnements hygrothermiques variables.

Par ailleurs, il serait intéressant de mesurer à l’aide de techniques expérimentales (micro-dureté sur

matériau non chargé, titrage de Karl-Fisher, etc.) les gradients d’humidité sur pièce, et de les comparer

aux gradients prédits par le modèle.

b Validation pour un chargement hygrothermique complexe

L’évolution de la teneur globale en eau de la pièce étudiée est comparée à la variation relative de

masse mesurée au cours du chargement (voir la figure 2.13). De façon à illustrer l’influence du choix
des conditions aux limites, nous avons réalisé deux simulations numériques, tout d’abord avec une
formulation de Dirichlet (Eq. 2.12) puis avec une formulation mixte (Eq. 2.13) sur la frontière ∂V . En
effet, les conditions en enceinte climatique ventilée sont potentiellement différentes des conditions en

CONFIDENTIEL PSA



56 ANALYSE DE SOLLICITATIONS

 0

 0.5

 1

 1.5

 2

 2.5

 3

 3.5

 4

 0  500  1000  1500  2000  2500

 V
ar

ia
ti

o
n

 r
el

at
iv

e 
d

e 
m

as
se

 (
%

) 

 Temps (h) 

Conditionnement

T=40°C, H=90 %

Conditionnement

T=70°C, H=70 %

Séchage T=80°C Conditionnement

T=70°C, H=70 %

Mesures expérimentales
Simu EF, CL mixtes

Simu EF, CL Dirichlet

FIGURE 2.13 – Validation sur mini-structure du modèle thermo-hygrométrique pour un chargement

complexe. Les mesures expérimentales sont comparées aux résultats des simulations numériques par

éléments finis, avec les deux modélisations possibles des conditions aux limites, mixte ou Dirichlet.

atmosphère "statique".

Nous mettons ainsi en évidence la différence de réponse thermo-hygrométrique, avec notamment

un système plus rapidement sensible aux variations de l’environnement dans le cas de la formulation

de Dirichlet. Par ailleurs, il semble que cette modélisation des conditions aux limites soit plus en

accord avec les mesures expérimentales que la formulation mixte, en particulier lors de la première

phase de conditionnement en environnement RH90-T40. Mais le fait de ne pas disposer du même

grade que pour l’identification des paramètres ne permet pas de remettre en question le choix d’une
formulation mixte. En effet, mis à part lors de la première phase du chargement (RH90-T40), les
prédictions de la formulation mixte sont aussi bonnes, voire meilleures. Il est ainsi probable que
l’erreur provienne d’une mauvaise calibration des coefficients a et b pour ce grade.

Néanmoins, quelle que soit la formulation, nous constatons une bonne corrélation (au moins qua-
litative) entre les résultats du modèle et les mesures expérimentales. En effet, au vu de la simplicité
de notre modèle de diffusion, nous reproduisons les bons ordres de grandeur des variations de masse,
avec les bonnes cinétiques. Nous jugeons donc le modèle capable de prédire une bonne estimation de
la teneur en eau des pièces en PA66-GF35 au cours d’un chargement hygrothermique instationnaire,
pour une gamme étendue de conditions T -H.

2.2.3 Application du modèle thermo-hygrométrique au RST

Le modèle thermo-hygrométrique présenté dans cette section permet de simuler les conditions
de vie en service sur véhicule. La géométrie étudiée est une coque d’épaisseur 2.5 mm, permettant
d’idéaliser la paroi du raccord de sortie du turbo évoqué lors du problème thermique. Nous considé-
rons que la face interne du RST est exposée aux gaz intérieurs (dans le circuit d’admission), et la face
externe à l’ambiance sous capot. Cette fois-ci, nous utilisons le modèle couplé avec l’équation de la
chaleur et l’équation de la diffusion de l’eau, la résolution spatiale étant uni-dimensionnelle.
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a Cas d’étude

Nous choisissons d’étudier le cas d’une personne prenant sa voiture le matin et le soir tous les
jours de la semaine pour de courts trajets (d’une vingtaine de minutes). Ces trajets sont des mixages
de conditions correspondant aux points de fonctionnement stabilisés (route, ville, autoroute, mon-
tagne), ce qui influe sur les températures des gaz internes ainsi que sur les coefficients de convection
thermique (hint et hext). Le taux d’humidité ambiant varie sur la semaine (avec une plage de varia-
tion représentative du climat tempéré français), tandis que la température ambiante suit des variations
jour/nuit typiques d’un mois de printemps. Ce cas d’étude n’est pas un client moyen au sens statis-
tique, mais se veut représentatif d’un usage courant en France métropolitaine.

Par ailleurs, nous avons ajouté deux événements "exceptionnels" pour étudier l’influence de condi-
tions environnementales moins fréquentes. Tout d’abord, nous simulons un long trajet autoroutier sous
la pluie (trajet Paris-Brest en jour 26), puis un trajet de quelques heures en montagne avec un taux
d’humidité ambiant très faible (traversée de la Corse en jour 46).

b Détermination du taux d’humidité dans le circuit d’admission

Les gaz dans le circuit d’admission sont supposés présenter la même pression partielle en eau que
dans le milieu ambiant. Selon la formule de Rankine (équivalente à une loi d’Arrhenius) :

ln (ps) = 13.7 − 5120

T
(2.20)

avec T la température absolue (en kelvins) et ps la pression de vapeur saturante de l’eau (en atmo-
sphère). On peut ainsi déterminer le taux d’humidité dans le circuit d’admission d’air à partir des
conditions extérieures lorsque le moteur est en fonctionnement, selon :

Hint = Hext ⋅ exp(5120( 1

Tint
− 1

Text
)) (2.21)

Lors de conditions de roulage standard, la température des gaz à l’admission Tint est plus élevée que
la température sous capot Text. Le taux d’humidité des gaz d’admission est donc beaucoup plus faible
que le taux moyen mesuré sous capot, ce qui permet d’expliquer pourquoi les pièces après roulage
présentent en règle générale une teneur en eau inférieure. En revanche, laisser son véhicule au repos
active une reprise d’humidité au cours du temps (selon une cinétique plus lente).

c Résultats

La figure 2.14 présente l’évolution de la concentration relative en eau de la paroi du RST au cours
du temps. On constate des variations de la teneur moyenne en humidité d’assez forte amplitude. La
figure 2.14c illustre que ces variations sont centrées autour d’une teneur moyenne de 0.60 %, ce qui
correspond à un équilibre avec taux d’humidité ambiant d’environ 25 %, inférieur à la moyenne du
taux d’humidité ambiant (Hext = 50 %). Cette différence s’explique par le séchage lors des phases de
fonctionnement moteur. En plus de cette variation temporelle de la teneur en eau, il faut également en
souligner la forte variation spatiale, comme le montrent les figures 2.14a et 2.14b.

Le trajet exceptionnel sous la pluie est peu ressenti (jour 26) : la durée importante du temps de
fonctionnement moteur est compensée par l’environnement fortement humide. En revanche, celui
en conditions sèches (jour 46) engendre un séchage complet de la paroi du RST. Remarquons que
les variations à cœur de la teneur en humidité sont lissées du fait de la lenteur des phénomènes de
diffusion hygrométriques, en comparaison avec les variations moyennées sur l’épaisseur qui intègrent
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plus directement les variations du taux d’humidité ambiant Hext. Notamment, il est plus facile de lire
sur la figure 2.14c l’influence des périodes de fonctionnement moteur sur le séchage global de la pièce,
tandis que la concentration à cœur (figure 2.14d) peut augmenter lors d’une phase de fonctionnement
moteur. Nous mettons ainsi en évidence une conséquence de la durée importante du temps de diffusion
de l’humidité, et donc l’effet retard sur la concentration à cœur.

Pour cette simulation de la vie en service, les résultats sont peu sensibles au choix de modélisa-
tion des conditions aux limites hygrométriques. Nous avons présenté le cas de conditions aux limites
mixtes (faces interne et externe), mais une simulation avec des conditions aux limites de Dirichlet
renvoie un résultat très proche. Cette faible sensibilité à la formulation des conditions aux limites,
contrairement à ce qui a été observé lors des sections précédentes, peut s’expliquer par le type de
chargement hygrothermique appliqué (longues plages de reprise en eau dépendant du taux d’humidité
ambiant, entrecoupées de courts séchages), très différent des essais d’identification ou de validation.

2.2.4 Discussion sur les conditions d’utilisation en service

Le développement du modèle couplé thermo-hygrométrique a permis de mettre en évidence plu-
sieurs points essentiels. Tout d’abord, il apparaît que la teneur en humidité des pièces en PA66-GF35
situées sur le circuit d’admission d’air est très variable au cours du temps. Il est possible de rencontrer
des pièces parfaitement sèches (suite à une longue phase de fonctionnement moteur en environne-
ment ambiant sec). De même, sous certaines conditions (véhicule à l’arrêt sur une longue période
en environnement humide – voir le cas de validation sur mini-structure), il est parfaitement conce-
vable d’imaginer une forte reprise en humidité des pièces, qui ne reviendront dans leur état standard
qu’après plusieurs semaines de fonctionnement en utilisation courante. Enfin, même sans évoquer ces
conditions particulières, les gradients d’humidité sur pièce sont très importants, même pour un usage
classique, et la teneur en humidité sur la peau du matériau (d’une épaisseur de 0.2 mm environ) est
souvent très importante. Ceci est vrai malgré notre choix d’une formulation mixte des conditions aux
limites hygrométriques.

La teneur moyenne en humidité d’environ 0.6 % (soit un matériau à l’équilibre avec un taux
d’humidité ambiant H ∼ 20 %) n’est donc pas représentative des conditions dans lesquelles sont solli-
citées les pièces en PA66-GF35 qui nous concernent. En effet, les écarts types (spatiaux et temporels)
sont trop importants pour ne pas mettre en évidence la nécessité d’étudier la réponse mécanique du
matériau sur une large plage hygrométrique.

En outre, la différence entre les temps caractéristiques de diffusion de la chaleur et du taux d’hu-
midité explique que les pièces puissent avoir une température élevée (supérieure à 80 ou 100 ˚C),
et présenter une teneur en humidité importante pendant le fonctionnement du moteur, c’est-à-dire
pendant qu’elles sont sollicitées mécaniquement. Il est donc nécessaire de disposer d’une enceinte
climatique (thermo-hygrométrique) pour pouvoir recréer en laboratoire ces conditions de sollicitation.

Les résultats de ce chapitre nous permettent donc de souligner la nécessité pour le concepteur de
disposer de caractérisations mécaniques du comportement des polyamides renforcés en fibres de verre
courtes sur une large plage de conditions environnementales. C’est la raison pour laquelle le modèle de
comportement cyclique, qui sera présenté dans le chapitre suivant, doit être suffisamment riche pour
décrire des phénomènes physiques observés sur une large gamme de conditions environnementales.
De même, il semble que les caractérisations usuellement présentées dans la littérature (sur matériau
sec ou conditionné RH50 à température ambiante, ou sur matériau sec à température élevée) soient
insuffisantes pour rendre compte de l’ensemble des conditions de sollicitation rencontrées lors de la
vie en service. Une campagne expérimentale appropriée doit donc être développée pour générer des
résultats expérimentaux originaux.
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(a) Variations spatio-temporelles de la teneur en eau
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FIGURE 2.14 – Simulation de l’évolution de la teneur en eau de la paroi du RST avec un chargement
thermo-hygrométrique représentatif sur 10 semaines (trajets exceptionnels lors des jours 26 et 46).
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Chapitre 3

Modélisation du comportement cyclique
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Dans ce chapitre, nous présentons une base expérimentale réalisée sur des éprouvettes de trac-
tion en PA66-GF35, dans les conditions standard (T=23 ˚C, H=50 %). L’analyse mécanique réalisée
permet de mettre en évidence plusieurs caractéristiques physiques du comportement cyclique du ma-
tériau de l’étude, et sert de base pour la proposition d’un modèle phénoménologique. Une stratégie
d’identification robuste permet de déterminer les paramètres des équations régissant le comportement
cyclique non linéaire.

L’essentiel des résultats de ce chapitre a fait l’objet d’une publication dans la revue International
Journal of Plasticity [123].
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62 MODÉLISATION DU COMPORTEMENT CYCLIQUE

3.1 Analyse mécanique

3.1.1 Conditions expérimentales

a Moyens expérimentaux

Les essais de caractérisation du comportement cyclique ont été réalisés au LMBS (ENSTA Bre-
tagne) sur une machine de traction hydraulique INSTRON® (modèle 1342). La déformation axiale
est mesurée par un extensomètre à couteaux INSTRON® (modèle 2610-601, base de mesure 12.5±5
mm), et l’effort de traction est contrôlé par une cellule de 100 kN. En outre, les essais ont fait l’ob-
jet d’un suivi de température en surface, soit au moyen d’une caméra infra-rouge (modèle Phoenix
MWIR 9705 produit par FLIR SYSTEMS®), soit au moyen d’un thermocouple. Enfin, les champs
de déplacement ont également été enregistrés lors de certains essais ; un mouchetis est alors déposé
sur les éprouvettes et l’acquisition est faite à l’aide d’une caméra optique (modèle Retiga 1300 de
QImaging®). La figure 3.1 présente le montage expérimental complet.

FIGURE 3.1 – Montage expérimental pour les essais de comportement en conditions standard.

b Éprouvettes

Les éprouvettes utilisées pour la caractérisation du comportement cyclique sont conformes à la
norme ISO527-2-1A (voir plan en annexe A.1). Dans ce chapitre, puisque le comportement est carac-
térisé dans les conditions standard (RH50-T23), les éprouvettes sont conditionnées à l’équilibre avec
un taux d’humidité H=50 %, selon la norme ISO1110 [3]. Elles ont toutes fait l’objet d’un suivi de
masse avant/après essai de façon à s’assurer que les variations de teneur en humidité sont négligeables
lors d’un essai, et également dans le but de confirmer la bonne répétabilité du procédé d’injection.

Par ailleurs, du point de vue mécanique, ces éprouvettes sont considérées comme ayant des pro-
priétés mécaniques isotropes transverses (avec e1 comme axe principal). Ceci est la conséquence du
fort taux d’alignement des fibres dans la zone utile (voir annexe A.1), et a pu être vérifié notamment
par une contraction identique selon les directions e2 et e3 lors d’essais de traction selon la direction
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σ(t) ou ε(t)

t

Traction répétée par paliers croissants,
essai piloté en contrainte ou en déformation

σ(t)

t

Fluage-Recouvrance Cyclique (FRC),
essai piloté en contrainte

ε(t)
Courbe anhystérétique

essai piloté en déformation

relaxation

fluage

recouvrance

t
ε(t), σ(t)

Traction-Relaxation-Recouvrance (TRR)
essai piloté en déformation puis en contrainte

t

relaxation

recouvrance

FIGURE 3.2 – Présentation de la base expérimentale développée pour l’identification du comportement
cyclique.

e1. L’état initial est supposé libre puisque nous n’avons pas mis en évidence de contraintes résiduelles
dues au procédé d’injection.

c Base expérimentale

La figure 3.2 présente l’ensemble des essais réalisés pour la caractérisation du comportement
cyclique non linéaire. En plus des essais classiques de traction monotone, des essais plus complexes
mettent en jeu des histoires de chargement variées : pilotage en effort ou en déformation, vitesse
de chargement variable, phases de relaxation, de recouvrance ou de fluage sur une large gamme de
niveaux de chargement.

3.1.2 Essais de traction monotone

Nous avons tout d’abord réalisé des essais de traction monotone jusqu’à rupture, pilotés en ef-
fort 1. Les vitesses de chargement couvrent quatre ordres de grandeur, depuis 2.5 MPa/s jusqu’à 2500
MPa/s, ce qui permet d’être représentatif des sollicitations rencontrées sur pièce. Les résultats de ces
essais 2 sont présentés sur la figure 3.3. Nous constatons que la raideur à l’origine est très sensible à

1. La faible variation de section utile – inférieure à 3 % – permet de considérer que ces essais sont directement pilotés
en contrainte.

2. Ces essais ont tous été (au moins) triplés, et présentent une bonne répétabilité expérimentale. Nous ne présentons ici
qu’une seule courbe expérimentale par condition de chargement, qui correspond à une réponse moyenne.
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la vitesse de chargement, ce qui est caractéristique d’une réponse viscoélastique. Puisque les effets
viscoélastiques sont perceptibles sur la gamme de durée des essais réalisés, le temps caractéristique
visqueux τ est de l’ordre de la seconde.

Le suivi de température (par caméra infra-rouge) est également source d’informations intéres-
santes. En effet, nous constatons une pente thermoélastique commune à toutes les vitesses de charge-
ment. L’inflexion des courbes de température peut être imputée à la conversion du travail mécanique
en chaleur, conséquence de la dissipation intrinsèque du matériau. Aux vitesses de chargement éle-
vées, les phénomènes dissipatifs ne sont significatifs qu’à partir de niveaux de contraintes proches
de la contrainte à rupture. A l’inverse, aux faibles vitesses de contrainte, l’inflexion est progressive
jusqu’à une brusque élévation de température qui témoigne de la propagation d’une fissure à travers
l’échantillon lors de la rupture finale. Le fait que les sources dissipatives soient dépendantes de la
vitesse de chargement est cohérent avec une réponse viscoélastique à court terme du matériau. Il faut
cependant prêter attention aux effets d’inertie thermique : le terme de diffusion dans l’équation de la
chaleur contribue également au « retard » de l’élévation de température dans le cas des vitesses de
chargement élevées. Nous y reviendrons en section 3.3.
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FIGURE 3.3 – Essais de traction monotone sur éprouvettes ISO527-2-1A, en conditions standard,
réalisés à différentes vitesses de contraintes. (a) Réponse mécanique, (b) suivi de température.

3.1.3 Essais complexes

a Fluage-recouvrance cyclique (FRC)

Des essais de traction monotone ne sont pas suffisants pour analyser la réponse mécanique non
linéaire d’un matériau. Comme Castagnet [37] et Rémond [176] ont pu le mettre en évidence pour
des thermoplastiques semi-cristallins (renforcés ou non), 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 l’influence des mécanismes de déformation mis en jeu.

La figure 3.4 présente le résultat d’un essai de fluage-recouvrance cyclique (FRC). Cet essai per-
met de mettre en évidence les caractéristiques de la réponse visqueuse à moyen terme. Aux faibles
niveaux de contrainte, on constate que la réponse est viscoélastique, puisque la déformation est en-
tièrement recouvrée. Le temps caractéristique viscoélastique est par contre supérieur à celui mis en
évidence lors des essais de traction monotone, on parlera de réponse viscoélastique long terme, avec τ
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de l’ordre de la centaine de secondes cette fois-ci. Aux niveaux de contrainte imposée plus importants,
une déformation résiduelle de plus en plus importante est mesurée à la fin de chaque palier de recou-
vrance. Il est cependant difficile de conclure, à ce stade, si cette déformation provient de l’activation
de mécanismes plastiques irrécouvrables, ou plutôt de mécanismes visqueux recouvrables à très long
terme. On retrouve la problématique soulevée par Pegoretti et al. [162] pour des semi-cristallins non
chargés. Des essais complémentaires (TRR) permettront de répondre à cette question sans ambiguité.
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FIGURE 3.4 – Essai de fluage-recouvrance cyclique. Les vitesses de charge et de décharge sont de 25
MPa/s. (a) Contrainte fonction de la déformation axiale, (b) suivi temporel de la déformation et de la
contrainte nominales.

b Courbe anhystérétique

Une courbe anhystérétique (voir figure 3.5) est un trajet de charge/décharge en traction, interrompu
par des paliers de relaxation. Cet essai est particulièrement intéressant pour l’étude de la réponse
visqueuse à long terme en fonction d’une large gamme de déformation imposée. Les effets visqueux
se manifestent sur une échelle de temps de l’ordre de quelques centaines de secondes, et dépendent
davantage du niveau de contrainte appliquée que du niveau de déformation. En effet, les trois paliers
de relaxation voisins de 140-150 MPa présentent une réponse similaire, tandis que la déformation
imposée augmente graduellement (figure 3.5b).

Par ailleurs, pour l’analyse des paliers de relaxation, nous pouvons faire l’hypothèse que la défor-
mation est constituée d’une composante élastique et d’une composante inélastique, selon :

ε = σ

Ee
+ εin (3.1)

où Ee est le module élastique apparent 3. Ceci permet de tracer l’évolution du taux de déformation
inélastique ε̇in en fonction de la contrainte appliquée pour chacun des paliers de relaxation (numé-
rotés de 1 à 7 lors de la charge, et de g à a lors de la décharge), comme présenté sur la figure 3.6a.
L’analyse des paliers de relaxation est intéressante car la contrainte y est décroissante 4, ce qui permet

3. Ee est mesuré expérimentalement comme le module tangent initial sur la courbe σ = σ(ε) : il intègre donc l’effet
viscoélastique court terme.

4. La contrainte est décroissante lors des paliers de relaxation en phase de charge, c’est l’inverse lors de la phase de
décharge – on parlera alors de relaxation inverse.
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FIGURE 3.5 – Courbe anhystérétique. Les vitesses de charge et de décharge sont de de 0.25 %/s, et la
durée des paliers de relaxation est de 15 min. (a) Courbe contrainte-déformation, (b) suivi temporel
de la déformation et de la contrainte nominales.

de supposer en première approximation que l’évolution de la déformation inélastique est due à des
phénomènes visqueux. Or, dans une hypothèse de réponse viscoélastique linéaire, la relation entre
le taux de déformation inélastique et la contrainte appliquée est linéaire ; nous mettons donc ici en
évidence le caractère fortement non linéaire de la réponse visqueuse. Cette non-linéarité est d’autant
plus marquée que le niveau de contrainte appliquée est élevé.

Nous pouvons essayer de déterminer expérimentalement la forme de la loi d’écoulement vis-
queux, en introduisant la notion de contrainte visqueuse, notée σv. En effet, nous faisons l’hypothèse
que seule une part de la contrainte active les mécanismes visqueux, ce qui correspond au modèle
rhéologique proposé en figure 3.7. Le module visqueux Ev permet de définir la contrainte visqueuse
selon :

σv = σ −Ev ⋅ εv (3.2)

Nous pouvons alors tracer l’évolution du taux de déformation inélastique en fonction de la contrainte
visqueuse de façon à réunir sur une courbe maîtresse les différentes portions de courbe correspondant
à chaque palier de relaxation (voir figure 3.6b). Notre tentative ne permet pas d’aboutir à un résultat
franchement concluant, ce qui laisse penser que notre modélisation doit être enrichie pour rendre
compte de la réponse non linéaire. Néanmoins, comme nous l’avons tracé en trait continu sur la figure
3.6b, il semble qu’une relation inspirée de la loi d’Eyring :

ε̇in = A [sinh(σv
H

)]m (3.3)

puisse être pertinente pour décrire les effets non linéaires à des niveaux de contrainte modérés ou éle-
vés. Notons en effet que l’introduction d’un exposant m permet de modéliser le fait que l’écoulement
visqueux soit négligeable à faible niveau de contrainte, sans pour autant introduire de seuil dans la
formulation.

c Traction-relaxation-recouvrance (TRR)

Les essais TRR (voir figure 3.8) sont les seuls de cette campagne à avoir été réalisés sur une
machine de traction MTS (cellule d’effort 10 kN, extensomètre MTS) au LMS. Les paliers de re-

CONFIDENTIEL PSA



ANALYSE MÉCANIQUE 67

−0.1

−0.05

 0

 0.05

 0.1

 0  50  100  150

 T
au

x 
de

 d
éf

or
m

at
io

n 
in

él
as

ti
qu

e 
(%

/s
) 

 Contrainte nominale (MPa) 

1
2

3 4
56

7

a

b c d

e
f g

(a)

−0.1

−0.05

 0

 0.05

 0.1

−100 −50  0  50  100

 T
au

x 
de

 d
éf

or
m

at
io

n 
in

él
as

ti
qu

e 
(%

/s
) 

 Contrainte visqueuse (MPa) 

(b)

FIGURE 3.6 – Analyse des paliers de relaxation pour la courbe anhystérétique. (a) Taux de déformation
inélastique fonction de la contrainte appliquée, (b) tentative de détermination expérimentale de la loi
d’écoulement visqueux non linéaire en fonction de la contrainte visqueuse.
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FIGURE 3.7 – Schéma rhéologique pour l’analyse des paliers de la courbe anhystérétique.

laxation sont bien corrélés à ceux de la courbe anhystérétique. Nous retrouvons de plus le fait qu’aux
faibles niveaux de chargement, la déformation est entièrement recouvrée. En revanche, aux niveaux
de contrainte plus élevés, une déformation résiduelle subsiste, même après de long temps de recou-
vrance (jusqu’à 10 h). Nous pouvons ainsi conclure à l’activation d’une déformation non recouvrable
(du moins sur les échelles de temps pertinentes pour la modélisation mécanique). Cette déformation
est activée au-delà d’un seuil apparent (formulé en contrainte) σ0, et son évolution peut être décrite à
l’aide du formalisme de la plasticité indépendante du temps. Par exemple, la loi d’écrouissage ciné-
matique d’Armstrong-Frederick [9]

X = C
γ

(1 − e−γεp) (3.4)

relie la déformation résiduelle « plastique » à une contrainte de rappelX. Pour un chargement uniaxial,
X est simplement la différence entre la contrainte appliquée σ et le seuil de plasticité apparent σ0. C
(en MPa), γ (-) et σ0 sont alors trois paramètres du modèle, déterminés par moindres carrés à partir des
données expérimentales. Nous choisissons de formulerX = σrelax −σ0 à partir de la contrainte mesurée
à la fin du palier de relaxation, tandis que εp est évalué à la fin du palier de recouvrance. Chaque essai
TRR fournit donc un point dans la figure 3.9. Il est possible, de façon similaire, d’analyser la courbe
anhystérétique et l’essai FRC pour générer davantage de points expérimentaux. Dans le cas de l’essai
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FRC, la contrainte relaxée est égale à la contrainte appliquée lors des phases de fluage. Le fait que les
phases de recouvrance ne durent que cinq minutes rend plus difficile l’extrapolation de la déformation
résiduelle, ce qui peut expliquer une certaine incertitude dans les résultats. Néanmoins, nous montrons
expérimentalement que des mécanismes d’écrouissage cinématique non linéaires (Eq. 3.4) permettent
de bien décrire l’évolution de la déformation résiduelle lors d’un chargement cyclique.

 0

 0.5

 1

 1.5

 0  5  10  15  20  25  30

D
éf

o
rm

at
io

n
 n

o
m

in
al

e 
(%

)

Temps (min)

(a)

 0

 25

 50

 75

 100

 125

 0  5  10  15  20  25  30

C
o
n
tr

ai
n
te

 n
o
m

in
al

e 
(M

P
a)

Temps (min)

déformation = 1.75 %

1.5 %

1.25 %

1.0 %

0.75 %

0.5 %

0.2 %

(b)
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3.1.4 Essais de traction répétée

a Boucles d’hystérèse et déformation résiduelle

Pour compléter l’étude de la réponse cyclique, nous avons réalisé des chargements de traction
répétée par paliers croissants (voir figure 3.10) : trois signaux de charge/décharge sont effectués, avant
une pause d’une minute, puis les signaux sont répétés à un niveau supérieur, etc. Les essais sont pilotés
à vitesse de contrainte constante (2.5 ou 250MPa/s) ou de déformation constante (0.016 %/s, analogue
à 2.5 MPa/s au début du chargement). Dans le troisième cas, les effets visqueux et/ou plastiques
expliquent le passage en compression lors du retour à déformation nulle. Ils restent suffisamment
modérés pour ne pas entraîner le flambage de l’éprouvette.

−20

 0

 20

 40

 60

 80

 100

 120

 140

 0  0.5  1  1.5  2  2.5

 C
on

tr
ai

nt
e 

no
m

in
al

e 
(M

P
a)

 

 Déformation nominale (%) 

Traction répétée, 2.5 MPa/s
Traction monotone 2.5 MPa/s

(a) 3 cycles par palier (50, 75, 100, 125 MPa)

−20

 0

 20

 40

 60

 80

 100

 120

 140

 160

 180

 200

 0  0.5  1  1.5  2  2.5  3

 C
on

tr
ai

nt
e 

no
m

in
al

e 
(M

P
a)

 

 Déformation nominale (%) 

Traction répétée, 250 MPa/s
Traction monotone 250 MPa/s

(b) 3 cycles par palier (40, 70, 95, 120, 140, 165 MPa)

−40

−20

 0

 20

 40

 60

 80

 100

 120

 140

 160

 0  0.5  1  1.5  2  2.5

 C
on

tr
ai

nt
e 

no
m

in
al

e 
(M

P
a)

 

 Déformation nominale (%) 

Traction répétée, 0.016 %/s
Traction monotone 2.5 MPa/s

(c) 3 cycles par palier (0.8, 1.8, 2.7 %)

FIGURE 3.10 – Essais de traction répétée par paliers croissants, à différentes vitesses de chargement :
(a) 2.5 MPa/s, (b) 250 MPa/s, (c) 0.016 %/s.

La comparaison des aires de boucle entre les deux chargement pilotés en contrainte montre qu’à
niveau de contrainte équivalent, l’hystérèse est plus importante sur l’essai à 2.5 MPa/s, ce qui est co-
hérent avec les modèles viscoélastiques classiques. Notons que les durées de chargement sont faibles,
cette observation est donc la conséquence d’effets viscoélastiques court terme.

En outre, les déformations résiduelles (évaluées à la fin des paliers de recouvrance) sont sensible-
ment plus importantes à 2.5 MPa/s qu’à 250 MPa/s. Nous pouvons ainsi émettre l’hypothèse d’une
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dépendance de l’évolution de la déformation résiduelle à la vitesse de chargement. Les mécanismes
mis en jeu doivent plutôt être qualifiés de « viscoplastiques » plutôt que « plastiques » (indépendants
du temps).

b Adoucissement cyclique

Sur la figure 3.10, nous observons une chute du module élastique apparent E au cours du charge-
ment. Ce module est calculé au début de chaque cycle, et de façon à mettre en évidence son évolution,
nous calculons une raideur tangente normalisée E/E0 pour chacun des cycles des essais de notre
campagne expérimentale. Le fait de normaliser E par E0, raideur initiale calculée au début de chaque
essai, permet de s’affranchir de la dépendance de la raideur à la vitesse de chargement (viscoélasticité
court terme).

Nous pouvons tracer l’évolution de la raideur apparente normalisée en fonction de la déformation
résiduelle (figure 3.11a). L’adoucissement cyclique est dans ce cas supposé obéir à une formulation
semblable à celle proposée par Détrez [57] pour l’évolution de l’endommagement cyclique. La cor-
rélation n’est pas satisfaisante, ce qui nous conduit à proposer une autre variable activant la chute de
raideur. Sur la figure 3.11b, E/E0 est tracé en fonction de la densité d’énergie inélastique Win. Cette
grandeur est définie comme la différence entre la densité d’énergie totaleWtot et la densité d’energie
élastiqueWe :

Win ≡Wtot −Wel = ∫
ε(t)

0
σ dε − σ2

2E
dans le cas uniaxial (3.5)

En dépit d’une dispersion certaine (qui peut être d’origine expérimentale), nous jugeons la corrélation
bien meilleure dans ce second cas, en particulier parce que les différentes histoires de chargement
(avec ou sans palier de fluage/relaxation notamment) sont réunies autour d’une même tendance, ce qui
n’est pas le cas lorsque la chute de raideur est corrélée à la déformation résiduelle. Nous proposons
donc une loi phénoménologique permettant de décrire la chute de raideur en fonction de la densité
d’énergie inélastique selon :

E = E0 (1 − a(1 − e−Win
b )) (3.6)

où a est la chute de raideur relative asymptotique et b une densité d’énergie caractéristique (en
mJ/mm3).

Cette chute de raideur peut avoir plusieurs origines physiques (évolution structurale de matrice
semi-cristalline, décohésion fibre/matrice, cavitation en bout de fibre, etc) [130, 155]. Néanmoins,
en l’absence de suivi densitométrique précis ou d’observations expérimentales spécifiques (à l’aide
du microscope électronique à balayage, de diffusion des rayons X aux petits angles, ou encore de
diffusion des neutrons [148]), il est difficile de relier cette chute de raideur à un mécanisme particulier.
C’est la raison pour laquelle nous ne parlons pas d’endommagement, mais plutôt d’adoucissement :
nous réservons le terme d’endommagement à des mécanismes avérés de dégradation du matériau, ce
que nous ne sommes pas ici en mesure de prouver.

3.2 Équations constitutives

L’analyse des essais réalisés lors de la campagne expérimentale pour la caractérisation du com-
portement cyclique a permis de souligner plusieurs phénomènes qui doivent être modélisés :

– il est nécessaire de découpler les mécanismes viscoélastiques des mécanismes viscoplastiques ;
– les effets viscoélastiques (recouvrables) interviennent sur (au moins) deux échelles de temps et
caractérisent la réponse mécanique à faible niveau de contrainte ;
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FIGURE 3.11 – Analyse de la chute de raideur lors des essais complexes, en fonction (a) de la dé-
formation résiduelle ou (b) de la densité d’énergie inélastique. Symboles : ◇ essais TRR ; ☆ courbe
anhystérétique ; ◯ essai FRC ; ◻,◁,▷ tractions répétées (resp. à 2.5 MPa/s, 250 MPa/s et 0.016 %/s.)

– aux niveaux de contrainte plus élevés, un écoulement visqueux non linéaire est mis en évidence ;
– en parallèle, des mécanismes de déformation non recouvrable sont activés, et leur évolution
peut être décrite par la loi d’Armstrong-Frederick ;

– la chute de raideur apparente, mesurée lors des essais cycliques, a été corrélée avec succès à la
densité d’énergie inélastique.

Les essais sur lesquels nous nous appuyons sont des essais de traction uniaxiale. Ils ne peuvent donc
pas suffire à caractériser la réponse mécanique d’un matériau réputé anisotrope. Dans cette section,
nous présentons l’expression générale tri-dimensionnelle du modèle phénoménologique, en postulant
que les mécanismes élémentaires identifiés sur une distribution d’orientation de fibres particulière,
dans une direction de chargement particulière, sont représentatifs du comportement du matériau de
façon générale. Dans un second temps, en utilisant le fait que l’éprouvette ISO527-2-1A a une micro-
structure quasi-isotrope transverse, nous exprimons ces équations sous leur forme unidimensionnelle,
ce qui permettra d’identifier certains des paramètres du modèle.

3.2.1 Formulation générale tridimensionnelle

Le modèle proposé est exprimé dans le cadre des matériaux standard généralisés (MSG), défini
par Halphen et Nguyen [81]. L’état mécanique local est caractérisé à l’aide de cinq variables d’état
tensorielles et une scalaire, que nous définissons avec leurs forces thermodynamiques associées :

– la déformation totale ε, variable de contrôle extérieur, associée à la contrainte appliquée σ ;
– la déformation viscoélastique long terme ε

v1
, associée à A

v1
;

– la déformation viscoélastique court terme ε
v2
, associée à A

v2
;

– la déformation viscoplastique ε
vp
, associée à A

vp
;

– la variable d’écrouissage α, associée à la contrainte de rappel X ;
– la variable d’adoucissement, notée β, associée à Aβ .

La déformation totale est donc partagée en quatre composantes :

ε = ε
e
+ ε

v1
+ ε

v2
+ ε

vp
(3.7)
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La déformation élastique instantanée ε
e
n’est pas à proprement parler une variable d’état. Néanmoins,

d’un point de vue numérique, il est plus commode de travailler avec ε
e
et p, la déformation visco-

plastique cumulée, plutôt qu’avec ε
vp
[27]. C’est ainsi que nous présenterons le schéma de résolution

numérique proposé en annexe B.

a Équations d’état

À la température de référence T0, l’énergie libre volumique de Helmholtz w0 = w(T0) est écrite
comme la somme des énergies stockées, et s’exprime en fonction des variables d’état :

ρ0w0 (ε, ε
v1
, ε
v2
, ε
vp
, α, β) = 1

2
ε
v1

∶ Cv1 ∶ ε
v1

+ 1

2
ε
v2

∶ Cv2 ∶ ε
v2

(3.8)

+ 1

3
Cα ∶ α + 1

2
(ε − ε

v1
− ε

v2
− ε

vp
) ∶ Ce(β) ∶ (ε − ε

v1
− ε

v2
− ε

vp
)´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶

ε
e

ρ0 = ρ(T0) est la masse volumique à T0. Les forces thermodynamiques sont définies comme les
dérivées partielles de l’énergie libre en fonction de la variable d’état correspondante, ce qui permet
d’aboutir à leur expression en régime isotherme :

σ ≡ ρ
∂w

∂ε
= C

e(β) ∶ (ε − ε
v1

− ε
v2

− ε
vp

) = C
e(β) ∶ ε

e
(3.9)

A
v1

≡ −ρ ∂w
∂ε

v1

= σ − C
v1 ∶ ε

v1
(3.10)

A
v2

≡ −ρ ∂w
∂ε

v2

= σ − C
v2 ∶ ε

v2
(3.11)

A
vp

≡ −ρ ∂w
∂ε

vp

= σ (3.12)

X ≡ −ρ∂w
∂α

= −2C
3
α (3.13)

Aβ ≡ −ρ∂w
∂β

= −1
2
ε
e

∶ ∂C
e

∂β
∶ ε
e

(3.14)

Ce et Cvi sont des tenseurs élastiques du quatrième ordre, intervenant dans l’expression de l’élasticité
instantanée ainsi que dans les formulations viscoélastiques long et court terme. A ce stade, nous ne fai-
sons pas d’hypothèse particulière sur leur forme tri-dimensionnelle : isotrope, orthotrope, anisotropie
complète, etc.

L’adoucissement cyclique est activé par la variable d’état β selon l’équation :

C
e(β) = g(β) Ce(0) (3.15)

avec g(β) = 1 − a(1 − exp(−β
b

))
En toute généralité, il serait possible d’envisager une influence de l’adoucissement cyclique sur des
propriétés du matériau autres que le tenseur élastique, telles que les paramètres viscoplastiques ou
viscoélastiques. Cependant, une telle extension du modèle devrait s’accompagner d’une justification
expérimentale ; par ailleurs, des résultats publiés dans la littérature montrent qu’une chute du module
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élastique est bien observée lors de chargements de fatigue sur des polyamides renforcés en fibres de
verre courtes – lors des premiers cycles, mais ne font pas état d’une variation significatives de para-
mètres macroscopiques autres tels que l’énergie dissipée ∆Wdiss ou encore le déphasage contrainte-
déformation tan δ [148, 150]. Notre modélisation de l’endommagement cyclique est donc cohérente
avec ces observations.

b Équations d’évolution

Conformément au cadre des MSG, les équations d’évolution font intervenir un second potentiel,
convexe et minimal en 0. Nous définissons donc le potentiel dual de dissipation ϕ∗, dépendant des
forces thermodynamiques associées et des variables d’état selon 5 :

ϕ∗ = ϕ∗(σ,A
v1
,A

v2
,A

vp
,X,Aβ, ε, εv1

, ε
v2
, ε
vp
, α, β´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶

variables d’état

) (3.16)

= ∫ A

⎡⎢⎢⎢⎢⎣sinh
⎛⎝
f (σ,X,α)

H

⎞⎠
⎤⎥⎥⎥⎥⎦
m

df + 3 A
v1

∶ K ∶ A
v1

4η1
+ 3 A

v2
∶ K ∶ A

v2

4η2
+ ϕ̃∗(Aβ, variables d’état)

f est la fonction de charge. Nous proposons une expression respectant le cadre des MSG, d’après les
travaux de Germain et al. [76] et Chaboche [39] :

f (A
vp
,X,α) = Jvp + 3γ

4C
[X ∶ (2

3
P) ∶ X − 4

9
C2α ∶ (2

3
P) ∶ α] (3.17)

Jvp est la contrainte équivalente définie en fonction du tenseur A
vp
centré sur X :

Jvp =
√(A

vp
−X) ∶ P ∶ (A

vp
−X) ≡ ∥ A

vp
−X ∥P (3.18)

Notons que contrairement aux modèles viscoplastiques classiques, notre formulation ne fait pas inter-
venir de seuil, et cette fonction est donc toujours positive. Le domaine (visco-)élastique se réduit donc
au point 0. Par ailleurs, P est un tenseur symétrique d’ordre 4, défini positif. Dans le cas isotrope,
il est proportionnel à 3

2
K, ce qui nous ramène à la norme usuelle de von Mises 6. D’une façon plus

générale, ce tenseur permet de décrire une contrainte équivalente anisotrope, ce qui sera détaillé dans
le chapitre 5.

ϕ̃∗ est la part du potentiel dual de dissipation dépendant de l’adoucissement cyclique. Son ex-
pression doit permettre de modéliser le fait que cet adoucissement est activé par la densité d’énergie
inélastique. Par ailleurs, nous considérons que la chute de raideur apparente aux faibles niveaux de
contrainte est négligeable, ce qui revient à faire l’hypothèse que seule l’énergie dissipée par méca-
nismes viscoplastiques est responsable de son évolution. Nous postulons donc une expression de ϕ̃∗

sous la forme 7 :

ϕ̃∗(Aβ, variables d’état) = Aβ ⋅A
⎡⎢⎢⎢⎢⎣sinh

⎛⎝
∥ Ce(β) ∶ ε

e
+ 2C

3
α ∥P

H

⎞⎠
⎤⎥⎥⎥⎥⎦
m

⋅(∥ Ce(β) ∶ ε
e

+ 2C

3
α ∥P + 4γ

9C
∥ α ∥P)

5. ϕ∗ est une fonction différentiable. Puisque f est positive, il est facile de prouver que ϕ∗ est convexe de chacune de
ses variables. Enfin, f(0) = 0 et g′(β) ⩽ 0 (ce qui implique Aβ ⩾ 0) expliquent pourquoi ϕ∗ est minimal en 0.

6. Nous utilisons ici la décomposition classique du tenseur identité d’ordre 4, I, en projecteurs sur la partie sphérique J et

sur la partie déviatorique K d’un tenseur d’ordre 2. La norme de von Mises s’écrit alors : ∥ u ∥ 3

2
K
=
√

3

2
dev (u) ∶ dev (u).

7. Cette équation est une formulation condensée de l’expression rigoureuse de ϕ̃∗ dans laquelle il faudrait exprimer ε
e

sous la forme ε − ε
v1

− ε
v2

− ε
vp
.
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Les lois d’évolution du problème mécanique sont écrites selon le formalisme des MSG :

ε̇
v1

≡ ∂ϕ∗

∂A
v1

= 3

2η1
dev (A

v1
) (3.19)

ε̇
v2

≡ ∂ϕ∗

∂A
v2

= 3

2η2
dev (A

v2
) (3.20)

ε̇
vp

≡ ∂ϕ∗

∂A
vp

= ∂ϕ∗

∂f

∂f

∂σ
= A [sinh(Jvp

H
)]m´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶

ṗ ⩾ 0

⋅
P ∶ (A

vp
−X)

Jvp´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶
n
vp

(3.21)

α̇ ≡ ∂ϕ
∗

∂X
= ∂ϕ∗

∂f

∂f

∂X
= −ṗ(n

vp
+ 2γ

3
P ∶ α) (3.22)

β̇ ≡ ∂ϕ∗

∂Aβ

= Jvp + 4γC

9
α ∶ P ∶ α (3.23)

ṗ est le multiplicateur viscoplastique, et s’identifie également à l’évolution instantanée de la défor-
mation viscoplastique cumulée. n

vp
est la direction qui maximise la dissipation viscoplastique. Sous

leur forme actuelle, les évolutions de la déformation viscoélastique ou viscoplastique sont isochores,

ce qui s’écrit Tr(ε
v1

) = Tr(ε
v2

) = Tr(ε
vp

) = Tr (α) = 0. On remarque qu’une écriture équivalente
du taux de variation de la variable d’endommagement est :

β̇ = ε̇
vp

∶ A
vp

+ α̇ ∶ X (3.24)

ce qui montre que β est bien la densité d’énergie dissipée par mécanismes viscoplastique. Enfin, la
dissipation intrinsèque s’exprime comme la somme des taux de variation de chaque variable d’état
multipliés par la force thermodynamique irréversible associée :

D1 = A
v1

∶ ε̇
v1

+ A
v2

∶ ε̇
v2

+ A
vp

∶ ε̇
vp

+X ∶ α̇ + Aβ ⋅ β̇ (3.25)

= 3

2η1
A
v1

∶ K ∶ A
v1

+ 3

2η2
A
v2

∶ K ∶ A
v2

+

ṗ(Jvp + γ

C
X ∶ P ∶ X)(1 − g′(β)

2
ε
e

∶ Ce(0) ∶ ε
e
)

La positivité de ṗ, le caractère défini positif de Ce, K et P ainsi que la négativité de g′(β) montrent
facilement que D1 est toujours positive, ce qui constitue une condition d’admissibilité thermodyna-
mique, issue du second principe.

Remarquons que la formulation de la loi d’écoulement viscoplastique combinée avec un écrouis-
sage cinématique non linéaire, inspirée de notre analyse mécanique des essais complexes, a déjà été
proposée par Delobelle et al. [56] pour le comportement anisotrope non linéaire d’alliages au Zirco-
nium.

3.2.2 Expression dans le cas uniaxial

Les essais de la campagne de caractérisation du comportement sont réalisés sur des éprouvettes de
traction. Le tenseur des contraintes est unidimensionnel : σ = σ(t)e1⊗e1. Sous l’hypothèse d’isotropie
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transverse de la réponse mécanique, en utilisant les notations de Voigt et la représentation classique
de Hill [90], nous pouvons exprimer le tenseur P sous la forme :

P =

⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎣

2B −B −B 0 0 0
−B (B +D) −D 0 0 0
−B −D (B +D) 0 0 0
0 0 0 2E 0 0
0 0 0 0 2E 0
0 0 0 0 0 2G

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎦(11,22,33,12,13,23)
(3.26)

De façon à simplifier les calculs, il est possible de normaliser ce tenseur en faisant le choix 2B = 1.
Dans ces conditions, nous pouvons montrer que la variable tensorielle d’écrouissage α et la contrainte
de rappel X sont diagonales et dépendent de l’évolution d’un seul scalaire :

X = X(t) e1 ⊗ e1 − X(t)
2

(e2 ⊗ e2 + e3 ⊗ e3)
α = α(t) e1 ⊗ e1 − α(t)

2
(e2 ⊗ e2 + e3 ⊗ e3)

De même, sous l’hypothèse d’isotropie transverse de la réponse viscoélastique, nous pouvons écrire
l’évolution des déformations viscoélastique long et court terme selon :

ε
v1

= εv1(t) e1 ⊗ e1 − εv1(t)
2

(e2 ⊗ e2 + e3 ⊗ e3)
ε
v2

= εv2(t) e1 ⊗ e1 − εv2(t)
2

(e2 ⊗ e2 + e3 ⊗ e3)
Pour la simplicité d’écriture, nous faisons l’hypothèse que les tenseurs Cv1 et Cv2 sont même iso-
tropes, comme suggéré par Andriyana et al. [7]. Nous ne faisons pas d’hypothèse particulière au sujet
du tenseur Ce. Nous pouvons alors réduire les équations du modèle 3D à une formulation 1D :

σ = Ee(β) (ε − εv1 − εv2 − εvp) = Ee(β) εe (3.27)

X = −2C
3
α (3.28)

ε̇v1 = 1

η1
(σ −Ev1ǫv1) (3.29)

ε̇v2 = 1

η2
(σ −Ev2ǫv2) (3.30)

ε̇vp = A

⎡⎢⎢⎢⎢⎣sinh
⎛⎝∣σ − 3X

2
∣

H

⎞⎠
⎤⎥⎥⎥⎥⎦
m

sign(σ − 3X

2
) (3.31)

α̇ = −A
⎡⎢⎢⎢⎢⎣sinh

⎛⎝∣σ − 3X
2

∣
H

⎞⎠
⎤⎥⎥⎥⎥⎦
m

(sign (σ − 3X

2
) + γα) (3.32)

β̇ = σε̇vp + 3X

2
α̇ (3.33)

Ee(β) = g(β) E0
e (3.34)

Les modules élastiques et viscoélastiques sont définis à partir du tenseur de souplesse Si ≡ Ci
−1
. La

première composante de Si s’identifie à 1/Ei. Le schéma rhéologique unidimensionnel du modèle du
comportement proposé est présenté sur la figure 3.12.

CONFIDENTIEL PSA



76 MODÉLISATION DU COMPORTEMENT CYCLIQUE

A,H,m

C,γ

η1

Ev1 Ev2

η2

E0
e , a, b

εvp εv1 εv2 εel

σσ

FIGURE 3.12 – Schéma rhéologique unidimensionnel du modèle de comportement proposé.

3.2.3 Stratégie d’identification

La procédure d’identification des paramètres fait partie intégrante de la modélisation du com-
portement. Le modèle phénoménologique comprend 12 coefficients qui peuvent être déterminés sans
ambiguité à partir des essais uniaxiaux. Pour cela, une stratégie d’identification doit être proposée. En
effet, du point de vue numérique, il est difficile de construire une fonction objectif qui soit convexe de
tous ses paramètres et dont le minimum dans un expace à 12 dimensions renvoie le jeu de paramètres
optimal. D’un point de vue plus fondamental, il est possible d’utiliser la richesse de la base expéri-
mentale pour découpler certains phénomènes physiques, et ainsi déterminer des valeurs physiquement
motivées des paramètres matériaux.

L’étape d’identification est réalisée à l’aide du logiciel ZÉBULON®, développé à l’École Natio-
nale Supérieure des Mines de Paris et à l’Office National d’Études et de Recherche Aérospatiales
[206]. ZÉBULON® est un code de calcul par éléments finis, mais contient également un algorithme
d’optimisation dédié à l’identification des paramètres d’une loi de comportement à partir d’essais mé-
caniques, fondé sur la méthode de Levenberg-Marquardt. Le jeu de paramètres issu de notre procédure
d’optimisation est présenté dans le tableau 3.1.

a Viscoélasticité court terme

Les paramètres viscoélastiques court terme, ainsi que le module élastique initial, sont détermi-
nés à partir de l’influence de la vitesse de chargement sur la raideur. Les durées de chargement sont
suffisamment faibles pour négliger l’influence de la viscoélasticité long terme, et les niveaux de char-
gement sont inférieurs à 30 MPa, ce qui est trop faible pour activer les mécanismes viscoplastiques,
comme nous l’avons mis en évidence sur les essais TRR. Le modèle proposé est ainsi équivalent, dans
ce cas, à un modèle de Kelvin-Voigt du premier ordre.

La figure 3.13 démontre que la modélisation retenue des effets viscoélastiques court terme est
pertinente. En particulier, nous sommes capables de prédire l’influence de la vitesse de chargement
sur la raideur sur quatre décades avec les trois seuls paramètres E0

e , Ev2 et η2. Enfin, le temps caracté-
ristique viscoélastique τ2 ≡ η2/Ev2 est inférieur à une seconde, ce qui cohérent avec la dénomination
de viscoélasticité « court terme ».
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Caractéristique physique Paramètre Symbole Unité Valeur Équation
Élasticité Module de Young initial E0

e MPa 1.13×104 3.15
Viscoélasticité long terme Module de raideur Ev1 MPa 6.27×104 3.10

Paramètre visqueux η1 MPa.s 3.36×106 3.10
Temps caractéristique τ1 s 53.6 τ1 = η1/Ev1

Viscoélasticité court terme Module de raideur Ev2 MPa 3.39×104 3.11
Paramètre visqueux η2 MPa.s 1.24×104 3.11
Temps caract. τ2 s 0.34 τ2 = η2/Ev2

Écrouissage non linéaire Module d’écrouissage C MPa 3.61×104 3.13, 3.17
Paramètre de non-linéarité γ - 5.45×102 3.17

Viscosité non linéaire Vitesse caract. A s−1 3.29×10−7 3.16, 3.21
Contrainte caract. H MPa 46.7 3.16, 3.21
Exposant m - 7.44 3.16, 3.21

Adoucissement cyclique Adoucissement maximal a % 25.0 3.15
Densité d’énergie caract. b J.m−3 1.10×105 3.15

TABLE 3.1 – Paramètres du modèle de comportement identifiés à partir d’une éprouvette ISO527-2-
1A dans les conditions standard (T=23 ˚C, H=50 %).

b Viscoélasticité long terme

Une fois les paramètres viscoélastiques court terme identifiés, nous nous intéressons au premier
cycle de fluage/recouvrance de l’essai FRC pour étudier la réponse viscoélastique long terme à faible
niveau de contrainte. La contrainte est suffisamment faible pour négliger l’activation de la viscoplas-
ticité, ce que nous vérifions en constatant que la recouvrance est totale. Le modèle de comportement
proposé peut donc s’assimiler ici à un modèle de Kelvin-Voigt du second ordre.

Le résultat de l’identification des paramètres Ev1 et η1 est présenté sur la figure 3.14. Les ampli-
tudes ainsi que les vitesses de fluage et de recouvrance sont bien décrites par le modèle. Nous pouvons
vérifier que la réponse du modèle est également en accord avec les essais TRR présentant une recou-
vrance totale (voir la section 3.2.4). Le temps caractéristique viscoélastique τ1 est tel que τ1 ≫ τ2, ce
qui est cohérent avec notre modélisation d’une réponse viscoélastique à deux échelles de temps.

c Viscosité et écrouissage non linéaires

Cinq paramètres doivent être identifiés : trois concernent la loi d’écoulement visqueux non linéaire
(A, H etm) et deux la loi d’écrouissage cinématique non linéaire (C et γ). La courbe anhystérétique
s’est révélée être un essai particulièrement discrimant en matière de choix de modélisation de la loi de
viscosité non linéaire, c’est la raison pour laquelle elle sert de base pour l’identification. De façon à
faciliter la procédure d’optimisation, et à garantir le sens physique du jeu de paramètre optimal, nous
choisissons comme point de départ les paramètres du modèle identifiés lors de l’analyse mécanique
des essais de comportement (figures 3.6b et 3.9). Les paramètres viscoélastiques court- et long terme
sont égaux aux valeurs déterminées lors des étapes précédentes. A ce stade de l’identification, nous
neutralisons l’adoucissement, en fixant a = 0. Cette hypothèse ne remet pas en question l’ordre de
grandeur des coefficients identifiés, puisque la chute de raideur mesurée sur la courbe anhystérétique
reste modérée.

La figure 3.15 montre clairement la pertinence de notre modélisation des phénomènes viscoplas-
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FIGURE 3.13 – Identification des paramètres viscoélastiques court terme sur le début des essais de
traction monotone.
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FIGURE 3.14 – Caractérisation de la viscoélasticité long terme sur le premier cycle de l’essai FRC.

tiques. Les paramètres identifiés permettent ainsi une description très précise des paliers de relaxation,
tant en amplitude qu’en vitesse. Ce résultat est très satisfaisant, d’autant plus que la courbe anhysté-
rétique est un essai qui a permis de mettre en défaut de nombreux autres modèles de comportement
(voir la section 3.4.1).

d Adoucissement

Nous avons proposé une équation phénoménologique permettant de rendre compte de la chute de
raideur au cours du chargement. Les deux paramètres de la loi, a et b, sont identifiés à partir des essais
de traction monotone et de la courbe anhystérétique, de façon à permettre le meilleur compromis entre
les deux (voir figure 3.16). Les paramètres viscoplastiques A,H ,m,C et γ sont également légèrement
modifiés à partir de leurs valeurs identifiées précédemment, puisque nous avions jusqu’ici choisi de
négliger l’adoucissement.

La prédiction du modèle en ce qui concerne la courbe anhystérétique est légèrement dégradée ;
les essais de traction monotone sont décrits avec une précision satisfaisante sur la gamme de vitesse
étudiée. Par ailleurs, il est possible de s’interroger sur le choix de caractériser l’adoucissement à partir
d’essais non cycliques ; cette stratégie est motivée par la volonté de conserver une base d’essais réduite
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FIGURE 3.15 – Identification des paramètres viscoplastiques sur la phase de charge de la courbe
anhystérétique. Les paramètres d’adoucissement sont inactifs ici.

pour l’identification, et la pertinence de ce choix est confirmée par les essais de validation.

0 1 2 3 4
0

50

100

150

200

Déformation (%)

C
o
n
tr

a
in

te
 (

M
P

a
)

2.5 MPa/s, essai

modèle

25 MPa/s, essai

modèle

250 MPa/s, essai

modèle

2500 MPa/s, essai

modèle

(a) Traction monotone à différentes vitesses

0 1 2 3 4
0

20

40

60

80

100

120

140

160

Déformation (%)

C
o
n
tr

a
in

te
 (

M
P

a
)

Courbe anhystérétique

modèle

(b) Courbe anhystérétique

FIGURE 3.16 – Compromis entre les résultats sur les courbes de traction monotone et la courbe an-
hystérétique pour identifier les paramètres d’adoucissement a et b.

3.2.4 Validation en conditions standard

Dans cette section, nous validons le modèle de comportement proposé sur des essais ne faisant
pas partie de la base d’identification. Les valeurs des paramètres sont celles déterminées à l’issue
de la procédure d’identification, et nous comparons la réponse prédite par le modèle aux résultats
expérimentaux. Les niveaux de contrainte appliquée sont limités à 150 MPa, ce qui permet de couvrir
très largement la gamme de sollicitations en fatigue.

La comparaison calcul-essai est tout d’abord réalisée sur le chargement FRC complet (le premier
palier servant à l’identification des paramètres viscoélastiques long terme), et présentée sur la figure
3.17. Nous constatons tout d’abord la pertinence de notre modélisation viscoélastique linéaire des ef-
fets visqueux recouvrables, puisque le second palier est prédit de façon très satisfaisante. Aux niveaux
de contrainte plus élevés, la prédiction du modèle est tout à fait satisfaisante, les phases de fluage et
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de recouvrance étant bien décrites jusqu’à 100 MPa. Notons cependant qu’à 125 MPa, le modèle sur-
estime la déformation résiduelle, mais ce niveau est au-delà des chargements représentatifs sur pièce.
En outre, nous montrons l’intérêt de modéliser la chute de raideur au cours de l’essai, puisque la ré-
ponse du modèle calculée en imposant a = 0, c’est-à-dire Ee = E0

e , est beaucoup moins satisfaisante
(voir la figure 3.17a).
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FIGURE 3.17 – Validation du modèle proposé sur l’essai FRC. (a) Courbe contrainte-déformation :
comparaison de la réponse du modèle avec (ligne continue) ou sans (tirets) modélisation de l’endom-
magement cyclique. (b) Déformation en fonction du temps.

Les essais TRR ne font pas partie de notre base d’identification. Ils nous servent donc ici d’essais
de validation, ce qui est illustré sur la figure 3.18. Nous constatons que les paliers de relaxation sont
très bien décrits, quel que soit le niveau de déformation imposé. Remarquons cependant que pour les
niveaux de chargement les plus importants (εimposed > 1%), le modèle sur-estime légèrement la défor-
mation résiduelle. Ce défaut a déjà été mis en évidence sur l’essai FRC, et nous pouvons ici constater
qu’il est essentiellement dû à une mauvaise prédiction de la fin des trajets de décharge. La réponse
prédite en décharge est quasi-linéaire, tandis que les essais nous indiquent que des mécanismes non
linéaires sont activés lors de la décharge. Ce point sera discuté plus en détail en section 3.4.2. Mais
en dépit de cette remarque, nous pouvons estimer que les essais TRR sont dans l’ensemble très bien
reproduits par le modèle, qui permet notamment de bien capturer la transition entre une réponse vis-
coélastique (recouvrable) et une activation des phénomènes viscoplastiques non-recouvrables.

Enfin, les résultats concernant la prédiction des essais de traction répétée par paliers croissants
sont regroupés sur la figure 3.19. Mis à part la sur-estimation de la raideur tangente lors des phases
de décharge lorsque des niveaux de contraintes élevés ont été atteints (déjà évoquée ci-dessus), la
réponse du modèle est très satisfaisante. Les déformations (resp. contraintes) maximales au cours du
chargement sont notamment bien prédites sur les essais pilotés en contrainte (resp. en déformation),
ainsi que la chute de raideur apparente au fil des cycles.
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FIGURE 3.18 – Validation du modèle proposé sur
les essais TRR, à différents niveaux.
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FIGURE 3.19 – Validation du modèle proposé sur
les essais de traction répétée par paliers crois-
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3.3 Sources de dissipation et auto-échauffement

Dans cette section, nous proposons une extension du modèle à un cadre thermo-mécanique couplé.
Notre objectif est de tirer parti du suivi de température des essais, pour vérifier que notre estimation
des sources de dissipation est correcte.

3.3.1 Formulation du modèle thermo-mécanique

L’équation 3.8, écrite à la température de référence T0, peut être reformulée de façon plus générale,
en supposant une dépendance de l’énergie libre à la température. Un développement de Taylor au
voisinage de l’état d’équilibre permet d’écrire en toute généralité :

ρw(
variables d’état³¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹·¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹µ

ε, ε
v1
, ε
v2
, ε
vp
, α, β,T ) = ρ0w0(variables d’état) (3.35)

− (T − T0)(k ∶ ε + k
1

∶ ε
v1

+ k
2

∶ ε
v2

+ k
vp

∶ ε
vp

+ k
α

∶ α + kββ)
− 1

2
ρ0
cε

T0
(T − T0)2 − ρs0(T − T0) + o ((T − T0)2,∥ ε ∥2, (T − T0) ∥ ε ∥, . . .)

On a introduit les coefficients k
i
≡ −ρ ∂2w/∂ε

i
∂T = ∂A

i
/∂T qui représentent les couplages ther-

momécaniques 8. k ≡ −∂σ/∂T est appelé tenseur de couplage thermoélastique. s0 est un état entro-
pique initial, cε la chaleur massique (à déformation constante). L’équation de conservation de la masse
s’écrit ρ = ρ0 (1 − Tr (ε)) en petites transformations. On suppose 9 que les k

i
sont négligeables devant

k [43].
On définit le flux de chaleur local q, et on exprime la loi de Fourier, qui relie ce flux au gra-

dient de température : q = −λ ⋅ ∇T . Le premier principe de la thermodynamique permet d’exprimer la
dissipation intrinsèque D1 (en l’absence de source volumique exogène) sous la forme :

D1 = ρT ṡ + divq (3.36)

L’entropie s s’exprime en fonction de l’énergie libre de Helmholtz :

s = −∂w
∂T

(3.37)

ce qui permet d’aboutir à l’expression générale de la dissipation intrinsèque :

D1 = T0 ρ
ρ0
k ∶ ε̇ + ρcεṪ + divq (3.38)

Une hypothèse d’isotropie sur les couplages thermoélastiques (k = k1) et sur la loi de Fourier (λ = λ1)
permet d’aboutir à l’équation simplifiée du problème d’évolution thermomécanique :

D1 − T0 (1 − Tr (ε))kTr (ε̇) + λ∆T = ρcεṪ (3.39)

L’évolution de la température est donc pilotée par la dissipation intrinsèque, d’origine mécanique, par
les effets thermoélastiques ainsi que par la diffusion.

8. i représente formellement v1, v2, vp, α, β de façon à alléger les écritures, et ε
α
s’identifie à α, variable d’écrouissage.

9. Cette hypothèse est étayée par le fait que la pente thermo-élastique ne dépende pas de la vitesse de chargement
(découplage vis-à-vis de la viscoélasticité court terme), ni du niveau de déformation résiduelle (découplage vis-à-vis des
mécanismes viscoplastiques).
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3.3.2 Application aux essais sur éprouvette

Nous nous plaçons dans le cas de chargements de traction uniaxiale sur des éprouvettes ISO527-
2-1A. Les grandeurs mécaniques sont supposées homogènes dans la zone utile de l’éprouvette. Par
ailleurs, si on néglige les fuites thermiques par les mors (hypothèse raisonnable au vu de la faible
conductivité thermique de notre matériau), le gradient thermique dans le matériau peut être considéré
comme 2D :

∇T = ∂T

∂x2
e2 + ∂T

∂x3
e3 (3.40)

e1 est l’axe de chargement, e2 et e3 sont les directions transverses. Sous cette hypothèse, il est possible
d’intégrer l’équation 3.39 sur la section de l’éprouvette S = l2l3, où l2 et l3 sont respectivement la lar-
geur et l’épaisseur de l’éprouvette ISO527-2-1A. On utilise la formule d’Ostrogradski et l’expression
des conditions aux limites de convection forcée :

∫
S
λ∆T da ≡ ∫

S
divλ (∇T ) da = ∫

∂S
λ
∂T

∂n
dl = − ∫

∂S
h(T −T0) dl = −2h(l2 + l3)(T −T0) (3.41)

où T0 est la température du milieu extérieur, supposée constante et égale à la température initiale
de l’éprouvette, et h le coefficient de convection thermique. Nous pouvons ainsi écrire l’équation
d’évolution de la température moyenne de l’éprouvette selon :

ρcεṪ = D1 − T0 (1 − Tr (ε))kTr (ε̇) − 2h(l2 + l3)
l2l3

(T − T0) (3.42)

Le coefficient h est identifié à partir d’essais de refroidissement sur l’éprouvette ISO527-2-1A,
pour lesquels D1 = 0 car il n’y a pas de chargement mécanique. La figure 3.20 illustre la bonne
corrélation entre les résultats du modèle (trait continu) et les mesures de température par thermocouple
(symboles), pour une valeur optimale de h = 22.6 W.K−1m−2. Cette valeur est cohérente avec les
ordres de grandeurs de h utilisés au chapitre 2.
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FIGURE 3.20 – Identification du paramètre de convection thermique h pour l’éprouvette ISO527-2-1A
en atmosphère « statique », à partir de cinq essais de refroidissement.
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FIGURE 3.21 – Application du modèle thermo-mécanique aux essais de traction monotone, et com-
paraison aux mesures expérimentales.

Nous nous proposons alors de résoudre l’équation 3.42 à l’aide d’un schéma d’intégration im-
plicite en temps, pour différentes histoire de chargement, et de comparer le résultat obtenu avec les
mesures expérimentales. Notons dès à présent que nous comparons la température T moyennée sur la
section de l’échantillon avec la mesure de température surfacique (par thermocouple ou par caméra
infra-rouge) : cette confusion est admise du fait de la faible taille du volume utile de l’éprouvette, mais
est potentiellement une source d’erreur.

a Courbes de traction monotone

Il est nécessaire de caractériser le coefficient k, puisque les essais de traction monotone font inter-
venir le couplage thermoélastique. Une identification inverse permet d’aboutir à la valeur k = 1.49 MPa.K−1.
Il est plus usuel de travailler avec le coefficient de dilatation thermique αth, défini dans le cas isotrope
par αth = k(1 − 2ν)/Ee, où ν est le coefficient de Poisson du matériau. Des mesures de champ de dé-
placement nous ont permis d’estimer la valeur de ν à 0.34 dans le cas de l’éprouvette ISO527-2-1A.
Nous trouvons alors αth = 4.22×10−5 K−1, ce qui est cohérent avec les ordres de grandeur publiés
dans la littérature au sujet du PA66-GF35.

La corrélation calcul-essai obtenue avec cette valeur de k est présentée sur la figure 3.21. Malgré
les hypothèses émises lors de la construction du modèle couplé thermo-mécanique, nous constatons
que le modèle de comportement permet d’évaluer correctement les termes sources du calcul ther-
mique. La sensibilité à la vitesse de chargement est ainsi qualitativement bien décrite.

Les hypothèses qui devraient sans doute être remises en cause au premier chef sont l’homogénéité
de la température dans la section de l’éprouvette ainsi que l’isotropie du couplage thermoélastique.
Le premier point suppose la mise en place d’une résolution par éléments finis de l’équation locale
3.39, tandis que les travaux de Dray Bensahkoun [64] (par exemple) illustrent la façon d’appliquer les
modèles d’homogénéisation au cadre thermoélastique, comme réponse au second point.
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b Essais d’auto-échauffement

Les essais d’auto-échauffement (AE) consistent en l’application d’un chargement en contrainte
selon un signal sinusoïdal à la fréquence 1 Hz (voir la figure 3.22). Les amplitudes du signal de
contrainte sont représentatives de la gamme de sollicitations en fatigue. La température surfacique
de l’éprouvette est mesurée par thermocouple, et nous avons pu constater qu’après 1000 cycles, cette
température (mesurée à la fin de chaque cycle) est stationnaire. Nous avons simulé le chargement
mécanique cyclique de façon à calculer l’énergie dissipée sur chaque cycle ∆Wdiss, qui s’identifie à

∫cycle D1(t) dt. La résolution de l’équation 3.42 ne fait plus intervenir le terme de couplage thermoé-
lastique, qui s’annule sur un cycle. Le coefficient h est toujours égal à 22.6 W.K−1m−2.

Nous présentons sur la figure 3.23 la comparaison entre la prédiction de l’élévation de tempéra-
ture et les mesures expérimentales, pour différentes amplitudes du signal de contrainte. Nous consta-
tons une bonne corrélation entre la simulation et les essais, à la fois pour la valeur stabilisée d’auto-
échauffement, mais aussi pour l’évolution transitoire. La sous-estimation de la température d’auto-
échauffement pour le chargement le plus sévère est liée à une mauvaise estimation de la dissipation
intrinsèque par cycle. Nous avons en effet pu vérifier que le modèle de comportement prédit des aires
d’hystérèse inférieures aux aires mesurées expérimentalement. Ceci peut s’expliquer par le fait que
l’élévation de température du matériau a une influence sur la réponse mécanique : les paramètres du
modèle identifiés dans les conditions standard ne sont plus valides ici 10. Il est également possible
que le modèle de comportement proposé soit moins prédictif aux amplitudes de contrainte les plus
élevées ; ce point sera discuté en section 3.4.2.
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FIGURE 3.22 – Schéma de principe des essais
d’auto-échauffement : chargements sinusoïdaux
en contrainte à 1 Hz, d’amplitude croissante, in-
terrompus par des périodes de refroidissement.
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FIGURE 3.23 – Application du modèle thermo-
mécanique aux essais d’autoéchauffement : simu-
lation de l’élévation de température en fonction de
l’amplitude du signal de contrainte appliqué.

Nous pouvons retenir de ces comparaisons que le développement du modèle thermomécanique a
permis de confronter avec succès les prédictions de variation de température avec les mesures expé-
rimentales. Certaines hypothèses pourraient certainement être améliorées, mais nous montrons ici la
pertinence du modèle de comportement pour évaluer les sources de dissipation.

10. Nous avons utilisé les résultats du chapitre 4 pour réaliser une simulation tenant compte de l’évolution des paramètres
du modèle en fonction de la température. La correction est mineure, ce qui signifie que l’erreur provient sans doute d’une
moins bonne estimation de l’aire d’hystérèse aux niveaux de contrainte les plus élevés.
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3.4 Discussion

3.4.1 Comparaison avec des modélisations alternatives

Nous discutons ici de quelques alternatives concernant la modélisation du comportement cyclique.
Nous présentons des modèles phénoménologiques que nous avons étudiés lors de notre étape de
construction du modèle, et nous expliquons les raisons pour lesquelles ils n’ont pas été retenus. Les
schémas rhéologiques associés à chacun de ces modèles sont présentés sur la figure 3.24.
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(a) Modèle bi-couche
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(b) Modèle élastoplastique avec Kelvin-Voigt d’ordre 2 (EP-KV2)
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(d) Modèle élastoviscoplastique avec Kelvin-Voigt d’ordre 2 (EVP-KV2)

FIGURE 3.24 – Schémas rhéologiques unidimensionnels d’autres modèles phénoménologiques.

Tout d’abord, le modèle bi-couche a été proposé par Kichenin et al. [110, 111] de façon à dé-
crire le comportement d’un polyéthylène non chargé, pour lequel les auteurs ont mis en évidence un
découplage entre les mécanismes visqueux et plastiques (comme c’est le cas pour notre matériau).
De façon à généraliser le modèle d’écrouissage cinématique linéaire initialement proposé par les au-
teurs, nous avons implémenté ce modèle avec une loi de type Armstrong-Frederick. Par ailleurs, la loi
d’écoulement visqueux est non linéaire, et répond à un potentiel de Norton-Hoff :

ε̇
v
= 3
2
(Jv
K

)n K ∶ σ
v

Jv (3.43)

où ε
v
est la déformation de l’élément visqueux non linéaire, et Jv la contrainte équivalente de von

Mises liée à la contrainte σ
v
de l’élément visqueux. Le modèle bi-couche ne permet cependant pas

de bien décrire les essais de traction monotone sur la gamme de vitesse étudiée (voir la figure 3.25a).
En effet, la formulation visqueuse non linéaire n’est pas assez riche pour permettre de décrire à la
fois la sensibilité de la raideur à la vitesse de chargement ainsi que la réponse à niveau de contrainte
plus élevé. Des essais avec des paliers de maintien (comme l’essai FRC) montrent également que ce
modèle ne peut décrire correctement la réponse visqueuse sur plusieurs échelles de temps.

De façon à améliorer la description de la viscosité à court et long terme, nous pouvons imaginer
le modèle EP-KV2, qui présente deux temps viscoélastiques caractéristiques. Cette fois encore, nous
constatons que les essais de traction mononotone suffisent à mettre ce modèle en défaut, comme
illustré sur la figure 3.25b. Ceci s’explique par la formulation plastique indépendante du temps, qui
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FIGURE 3.25 – Prédiction des essais de traction monotone avec d’autres modèles phénoménologiques.

n’est pas adaptée pour décrire la réponse du matériau à des niveaux de contrainte moyens ou élevés

pour différentes vitesses de chargement.

D’une façon générale, nous pouvons constater que les modèles viscoplastiques sont bien plus

pertinents pour représenter la réponse non linéaire du matériau lors d’essais de traction monotone.

Le modèle EVP, dit unifié, partage la déformation en une composante élastique et une composante

viscoplastique qui répond à la fois à un potentiel de Norton et à une loi d’écrouissage cinématique non

linéaire [39]. Même si ce modèle ne peut permettre de décrire des phénomènes visqueux découplés

des phénomènes plastiques (tels que la sensibilité de la raideur initiale à la vitesse du chargement

– voir la figure 3.25c, ou encore des effets de fluage/recouvrance à faible niveau de contrainte), la
formulation viscoplastique présente des caractéristiques intéressantes.

C’est la raison pour laquelle un enrichissement possible du modèle EVP unifié est le modèle EVP-
KV2, où l’introduction de deux éléments de Kelvin permet de corriger ces défauts. Nous constatons
sur la figure 3.25d un très bon accord entre la prédiction du modèle et les données expérimentales
pour les essais de traction monotone. Un tel modèle est également capable de rendre compte d’effets
de fluage/recouvrance découplés de la plasticité. Une telle modélisation semble donc être pertinente
pour rendre compte du comportement cyclique non linéaire de notre matériau.
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Cependant, comme nous l’avons évoqué, la courbe anhystérétique est un excellent moyen de dis-
criminer différentes modélisations envisageables. De façon intrinsèque, cet essai permet de comparer
entre elles les lois d’écoulement visqueux. La figure 3.26 présente ainsi la comparaison entre la ré-
ponse du modèle EVP-KV2 avec la prédiction du modèle de comportement proposé. Nous constatons
que les amplitudes de relaxation, et surtout les vitesses de relaxation sont très mal prédites par le mo-
dèle EVP-KV2. Il est possible de rétorquer que nous présentons ici les résultats du modèle EVP-KV2
avec les paramètres directement issus d’une identification sur les essais de traction monotone, alors
que nous avons montré auparavant la nécessité d’une stratégie d’un compromis pour parvenir à une
réponse acceptable sur les deux types d’essais. Néanmoins, aucun jeu de paramètres ne permet, avec
le modèle EVP-KV2, de parvenir à décrire correctement la courbe anhystérétique : il n’est donc pas
question de compromis ici, mais bien de pertinence de la formulation.
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FIGURE 3.26 – Comparaison entre la réponse du modèle proposé et celle du modèle EVP-KV2 pour
la prédiction de la courbe anhystérétique.

3.4.2 Pistes d’amélioration du modèle

a Prédiction de la décharge

Nous avons remarqué que le modèle de comportement proposé ne permet pas de décrire correc-
tement les phases de décharge lorsque des niveaux de contraintes élevés sont atteints. Cette limite
du modèle est à l’origine de la sur-évaluation de la déformation résiduelle, mentionnée pour cer-
tains chargements (TRR, FRC). Néanmoins, comme nous l’avons mis en évidence lors de notre étude
bibliographique (section 1.3.2), la description des trajets de décharges nécessite la modélisation de
mécanismes activés lors de la décharge uniquement [11, 48, 67], ou bien décrivant des transforma-
tions structurales [155, 156, 176]. Les modèles développés pour les alliages à mémoire de forme,
fondés sur la description de mécanismes de changement de phase, peuvent servir d’inspiration dans
cette optique. Il est également envisageable de travailler sur la formulation de la fonction de charge f
ou de la loi d’écoulement visqueux, de façon à introduire une dépendance à la pression hydrostatique
[77, 161].

CONFIDENTIEL PSA



DISCUSSION 89

b Prédiction du rochet plastique

Nous pouvons observer lors des essais de traction répétée une légère sur-estimation du rochet
plastique. Chaboche [38] et Ohno et Wang [152] ont montré, sur des matériaux métalliques, que ce
phénomène peut être imputé à la formulation d’Armstrong-Frederick de l’écrouissage cinématique.
Des lois d’écrouissage plus évoluées ont été développée dans la littérature [106], et peuvent être envi-
sagées pour les thermoplastiques chargés.

Le modèle de comportement proposé est donc susceptible d’être modifié, de façon à enrichir la
description des phénomènes modélisés, et donc à affiner la qualité de la prédiction de la réponse
mécanique. Néanmoins, les limitations relevées sont surtout pertinentes pour des chargements faisant
intervenir des niveaux de contrainte élevés, et donc peu représentatifs de la gamme des chargements
en fatigue. C’est la raison pour laquelle nous considérons que le modèle proposé constitue en l’état un
compromis satisfaisant entre prédictivité et complexité, applicable dans un cadre industriel.

3.4.3 Prédiction des aires d’hystérèse

Les aires d’hystérèse, qui correspondent dans le cas d’un chargement uniaxial à la densité d’éner-
gie mécanique totale apportée par le milieu extérieur sur un cycle ∆Wtot = ∫cycle σ dε, c’est-à-dire à
la densité d’énergie dissipée ∆Wdiss en régime stationnaire (voir annexe B.4), sont dans le cas géné-
ral bien prédites pour la plupart des essais cycliques que nous avons réalisés. C’est particulièrement
vrai pour les essais comprenant des paliers de maintien (essais TRR ou FRC). Remarquons cepen-
dant que les essais de traction répétée pilotés en contrainte (à 2.5 MPa/s), ainsi que certains essais
d’auto-échauffement, induisent une légère sous-estimation de l’aire d’hystérèse lors du calcul.

En ce qui concerne les essais d’auto-échauffement (pour lesquels la comparaison est présentée
lors du cycle n° 2000), nous avons remarqué que l’erreur est d’autant plus importante que l’amplitude
du chargement est élevée. Il est ainsi probable que la sous-estimation de l’aire d’hystérèse soit liée à
la mauvaise prédiction de la décharge.

3.4.4 Bilan

Le modèle de comportement proposé permet de reproduire avec succès plusieurs caractéristiques
physiques de la réponse mécanique du matériau étudié, dans les conditions standard. Ainsi, les équa-
tions du comportement permettent de décrire les effets viscoélastiques (sur deux échelles de temps),
les effets viscoplastiques qui combinent une loi d’écrouissage cinématique non linéaire avec une loi
d’écoulement visqueux sans seuil, ainsi que l’adoucissement cyclique. Les paramètres du modèle ont
été identifiés en tirant partie de découplages mis en évidence expérimentalement. Une étape de va-
lidation a permis de confirmer la pertinence du modèle pour décrire le comportement cyclique du
matériau, pour des histoires de chargement complexes.

Nous avons montré que la principale limitation du modèle réside dans la prédiction des phases de
décharge, ce qui peut induire une sur-estimation de la déformation résiduelle, ainsi qu’une mauvaise
estimation de l’aire d’hystérèse lorsque des niveaux de contraintes élevés sont atteints. Néanmoins,
nous avons jugé que le modèle représente un bon compromis complexité/prédictivité pour être appli-
qué à la simulation de chargements de fatigue.

Nous avons travaillé dans ce chapitre à partir d’essais réalisés dans des conditions standard (23 ˚C,
H=50 %). Or, comme nous l’avons montré lors de l’analyse de sollicitations en service (chapitre 2),
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répétée et d’auto-échauffement.

il est nécessaire de pouvoir caractériser la réponse mécanique pour différentes conditions environne-
mentales. Ce sera l’objet du chapitre 4.

Enfin, le modèle a été développé dans un cadre tri-dimensionnel général, mais nous n’avons pré-
senté son application qu’à partir d’une seule distribution d’orientation des fibres, isotrope transverse
avec un fort taux d’alignement des fibres. De façon à pouvoir appliquer ce modèle sur des structures
industrielles, il est nécessaire de proposer un lien avec la microstructure locale du matériau, c’est-à-
dire avec le procédé de mise en forme par injection. L’extension et la validation du modèle dans un
cadre anisotrope seront présentées dans le chapitre 5.
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Chapitre 4

Influence des conditions
environnementales sur le comportement
mécanique
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Ce chapitre présente l’application du modèle de comportement à différentes conditions environ-
nementales. Une large gamme de conditions hygrothermiques est étudiée, ce qui correspond aux sol-
licitations rencontrées lors de la vie en service. La double sensibilité à la température et au taux
d’humidité est résumée à travers un seul paramètre, l’écart à la température de transition vitreuse.
Cette équivalence température-humidité est mise en évidence expérimentalement, et permet d’étudier
l’évolution des coefficients du modèle de comportement en fonction du paramètre T − Tg.

4.1 Identification et validation thermo-hygrométrique du modèle

4.1.1 Conditions expérimentales

Dans ce chapitre, chacune des conditions expérimentales étudiée a fait l’objet d’une campagne
expérimentale calquée sur celle présentée en conditions standard (voir le chapitre 3). Nous avons
réalisé des essais à température ambiante (T=23 ˚C), avec des éprouvettes ISO527-2-1A conditionnées
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92 INFLUENCE DES CONDITIONS ENVIRONNEMENTALES SUR LE COMPORTEMENT MÉCANIQUE

à l’équilibre avec des taux d’humidité H de 20, 27, 33 et 75 %, ainsi qu’avec des éprouvettes sèches
dites « DAM » (dry-as-moulded). Des essais en température ont été effectués sur des éprouvettes
sèches (DAM, T=110 ˚C et DAM, T=140 ˚C) ainsi que sur des éprouvettes conditionnées (conditions
mixtes : H=50 %, T=60 ˚C ; H=50 %, T=90 ˚C et H=72 %, T=70 ˚C).

Les éprouvettes testées à température ambiante ont fait l’objet du même protocole expérimental
que celui présenté au chapitre 3 ; un conditionnement effectué au préalable a permis d’atteindre le taux
d’humidité cible. Puisque les cinétiques de prise/perte en eau sont lentes à 23 ˚C (voir le chapitre 2),
la teneur en eau des éprouvettes est supposée constante durant les essais, ce qui a été vérifié par des
suivis de masse. En revanche, les essais en température ont été réalisés dans une enceinte climatique,
de façon à garantir que le taux d’humidité reste constant, puisque la cinétique de diffusion de l’eau
est beaucoup plus importante. La figure 4.1 présente le montage expérimental. La même machine
de traction INSTRON est utilisée, avec des mors mécaniques, et un extensomètre bi-axial (modèle
EPSILON 3560) compatible avec les conditions hygrothermiques.

FIGURE 4.1 – Montage expérimental avec enceinte climatique.

4.1.2 Identification des paramètres

Pour chaque condition environnementale, nous avons appliqué la stratégie d’identification présen-
tée en section 3.2.3. Nous ne présentons pas ici les différentes étapes, mais seulement les résultats
finaux. La figure 4.2 présente les corrélations calcul-essai sur les courbes de traction monotone réa-
lisées à différentes vitesses de contrainte imposée, pour les essais à température ambiante. Notons la
bonne capacité du modèle à décrire l’influence de la vitesse du chargement. Par ailleurs, la modé-
lisation est suffisamment riche pour permettre de décrire la réponse en conditions sèches, très raide
et pour laquelle la viscoélasticité à court terme est inactivée (Ev2 ≫ E0

e ), ainsi que la réponse en
conditions humides, où l’on remarque bien l’effet plastifiant de l’eau sur la réponse mécanique : fort
allongement à rupture, forte sensibilité à la vitesse de chargement, fort écrouissage.

L’influence de la température sur les courbes de traction monotone est présentée sur la figure 4.3.
Notons que les allongements à rupture sont de plus en plus importants, ce qui est très bien décrit
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par le modèle, et qui dénote la forte activation des mécanismes viscoplastiques. Dans chacune de
ces conditions environnementales, l’identification des paramètres viscoélastiques repose sur la courbe
anhystérétique, qui présente toujours une très bonne corrélation calcul-essai (du moins sur la phase de
charge).

4.1.3 Validation du modèle sous différentes conditions environnementales

Nous présentons sur la figure 4.4 quelques essais FRC, qui constituent des essais de validation
(hormis le premier cycle qui permet de caractériser la réponse viscoélastique long terme). Nous met-
tons ainsi en évidence la robustesse de notre procédure d’identification, qui est validée pour chacune
des conditions environnementales.

La richesse du modèle de comportement, développé à partir de la réponse dans les conditions stan-
dard et modélisant de nombreux mécanismes physiques, permet ainsi de décrire la réponse mécanique
pour une large gamme de conditions hygrothermiques. La modélisation phénoménologique proposée
est ainsi pertinente en-deçà, au-delà et au voisinage de la température de transition vitreuse du maté-
riau. En comparaison, la grande majorité des modèles de comportement présentés dans la littérature
pour les matériaux polymères ne sont valides que sur un domaine de température assez restreint.
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FIGURE 4.2 – Essais de traction monotone pour plusieurs vitesses de contrainte imposées, à tempéra-

ture ambiante pour plusieurs taux d’humidité.
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FIGURE 4.3 – Essais de traction monotone pour plusieurs vitesses de contrainte imposées, sous diffé-

rentes conditions environnementales.

CONFIDENTIEL PSA



96 INFLUENCE DES CONDITIONS ENVIRONNEMENTALES SUR LE COMPORTEMENT MÉCANIQUE

−20

 0

 20

 40

 60

 80

 100

 120

 140

 0  0.2  0.4  0.6  0.8  1  1.2  1.4  1.6  1.8  2

 C
on

tr
ai

nt
e 

(M
P

a)
 

 Déformation (%) 

modèle
essai FRC

 0

 0.2

 0.4

 0.6

 0.8

 1

 1.2

 1.4

 1.6

 1.8

 2

 0  1000  2000  3000  4000  5000  6000

 D
éf

or
m

at
io

n 
(%

) 

 Temps (s) 

modèle
essai FRC

(a) Essai trapèze à 25 MPa/s, H=33 %, T=23 ˚C

−10

 0

 10

 20

 30

 40

 50

 60

 70

 80

 90

 0  0.5  1  1.5  2  2.5

 C
on

tr
ai

nt
e 

(M
P

a)
 

 Déformation (%) 

modèle
essai FRC

 0

 0.5

 1

 1.5

 2

 2.5

 0  1000  2000  3000  4000  5000  6000

 D
éf

or
m

at
io

n 
(%

) 

 Temps (s) 

modèle
essai FRC

(b) Essai trapèze à 25 MPa/s, H=50 %, T=60 ˚C

−20

 0

 20

 40

 60

 80

 100

 0  0.5  1  1.5  2  2.5  3  3.5  4

 C
on

tr
ai

nt
e 

(M
P

a)
 

 Déformation (%) 

modèle
essai FRC

 0

 0.5

 1

 1.5

 2

 2.5

 3

 3.5

 4

 0  1000  2000  3000  4000  5000  6000

 S
tr

ai
n 

(%
) 

 Time (s) 

modèle
essai FRC

(c) Essai trapèze à 25 MPa/s, DAM, T=110 ˚C

FIGURE 4.4 – Essais FRC sous différentes conditions environnementales.
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4.2 Influence de l’humidité sur la température de transition vitreuse

Nous savons que la température de transition vitreuse joue un rôle de premier plan sur les caracté-
ristiques de la réponse mécanique des matériaux polymères. De façon à mieux comprendre l’influence
de la teneur en eau sur le comportement cyclique, mise en évidence dans la section précédente, nous
cherchons ici à quantifier le lien entre le taux d’humidité ambiant (à l’équilibre hygrométrique) et la
température de transition vitreuse.

4.2.1 État de l’art

De nombreux auteurs se sont penchés sur la sensibilité de la température de transition vitreuse
(Tg) à la teneur en eau. Les travaux de Puffr et Šebenda [172] ont été parmi les premiers à mettre en
évidence les mécanismes de diffusion de l’eau dans un thermoplastique semi-cristallin. La fixation des
molécules d’eau par le réseau polymérique se traduit par un écartement des chaînes à l’état amorphe,
qui ont donc davantage de mobilité pour se mouvoir les unes par rapport aux autres. L’énergie à
apporter depuis le milieu extérieur (sous forme de chaleur par exemple) pour activer cette mobilité est
donc moindre, ce qui se traduit par une température de transition vitreuse plus faible. Les polyamides
(PA6 ou PA66), fortement hydrophiles, présentent donc une forte senbilité de Tg à H, comme nous
l’avons montré en section 1.2.4.

Il existe dans la littérature plusieurs modèles permettant de décrire l’évolution de la température
de transition vitreuse en fonction du taux d’humidité. Tout d’abord, l’équation de Fox est une relation
empirique, semblable à une loi des mélanges en 1/Tg [183]. Elle suppose ainsi une variation de Tg
(en degré Kelvin) en fonction de la concentration massique en eau CH2O selon :

1

Tg
= CH2O

T eau
g

+ 1 −CH2O

T 0
g

(4.1)

où la transition vitreuse de l’eau est estimée à 135 K, et où T 0
g est la valeur de Tg mesurée sur un maté-

riau sec. L’équation d’Ellis-Karasz, quant à elle, est issue d’une approche thermodynamique exprimant
une évolution continue de l’entropie de la phase amorphe entre l’état vitreux et l’état caoutchoutique.
Ce modèle fait intervenir les variations de chaleur spécifique de chacun des deux constituants au
passage de leur transition vitreuse [183] :

Tg = fCH2O ⋅∆ceaup ⋅ T eau
g + (1 −CH2O)∆cPA66

p ⋅ T 0
g

fCH2O ⋅∆ceaup + (1 −CH2O)∆cPA66
p

(4.2)

Le paramètre f est égal à 1 dans la formulation initiale de l’équation d’Ellis-Karasz ; dans sa version
modifiée on choisira f < 1. Citons également l’équation de Reimschuessel [175], qui décrit l’évolution
de Tg entre sa valeur à l’état sec et à l’état saturé en eau (Tg = T lg) suivant un mécanisme exponentiel

paramétré par l’écart T 0
g − T lg et dépendant de la teneur en eau à partir de laquelle Tg n’évolue plus,

notée C lH2O
:

Tg = (T 0
g − T lg) ⋅ exp⎛⎝

−CH2O Ln (T 0
g − T lg)

τ ⋅C l
H2O

⎞⎠ + T lg (4.3)

C lH2O
est déterminée à partir du nombre de sites hydrophiles accessibles dans le réseau macromolé-

culaire et vaut 0.154 pour un taux de cristallinité de 35.6 %. τ est un coefficient ajustable du modèle,
identifié à 0.875 pour un PA66. Enfin, l’équation de Kelly-Bueche suppose que le volume du liquide
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dilué s’ajoute au volume libre du polymère. Elle s’exprime ainsi en fonction de la concentration vo-
lumique en eau, notée CH2O. Tout comme la loi d’Ellis-Karasz, cette équation peut se comprendre
comme une loi des mélanges en Tg, pondérée par une grandeur physique :

Tg = CH2O ⋅ αeau ⋅ T eau
g + (1 −CH2O) ∆α ⋅ T 0

g

CH2O ⋅ αeau + (1 −CH2O)∆α (4.4)

αeau représente le coefficient de dilatation thermique de l’eau, et ∆α est la variation du coefficient
de dilatation thermique du polymère au passage de la transition vitreuse, en général supposée égale à
4.8×10−4 K−1, mais à ajuster pour chaque thermoplastique [183].
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FIGURE 4.5 – Comparaison de différentes méthodes pour évaluer l’influence du taux d’humidité sur

la température de transition vitreuse du PA66 non chargé. Les données expérimentales, fournies par

DuPont ™, sont obtenues par des essais de DMA.

Comme nous le constatons sur la figure 4.5, aucune de ces équations ne permet de vraiment bien

représenter l’évolution de Tg en fonction de H pour le polyamide 66 1. L’équation de Fox est simple

mais très imprécise, ce que Kettle [109] a également remarqué dans le cas du polyamide 6. L’équation

de Kelly-Bueche peut donner de meilleurs résultats, mais à condition de déterminer précisément le

paramètre ∆α ; par ailleurs les fondements physiques de cette modélisation ne sont pas clairement

identifiés [183]. Les modèles de Reimschuessel ou d’Ellis-Karasz sont plus précis, mais font intervenir

des paramètres physiques (∆cp,C lH2O
) qu’il n’est pas simple d’identifier pour un grade quelconque de

polyamide, auxquels il faut ajouter des coefficients ajustables (τ , f ). C’est la raison pour laquelle nous

choisissons de privilégier une relation empirique très simple, résultat d’une interpolation linéaire :

Tg(H) [○C] = T 0
g − χ ⋅ H [%] (4.5)

1. Le passage de la teneur en eau au taux d’humidité à l’équilibre est fait selon la loi CH2O = aHb (voir le chapitre 2).
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Le paramètre χ est proche de 1 pour le PA66 2. Contrairement aux modèles précédents, cette rela-
tion n’est pas sous-tendue par une justification physico-chimique, mais elle présente l’avantage d’être
précise, en plus d’être facilement utilisable dans le cadre industriel. Notamment, elle fait directement
référence au taux d’humidité ambiant H à l’équilibre, et non pas à la concentration massique w (plus
difficile à mesurer), et est calibrée à partir de deux mesures expérimentales (Tg à l’état sec et condi-
tionné à H=50 % par exemple). Nous utiliserons donc cette relation dans la suite de nos travaux.

4.2.2 Détermination expérimentale dans le cas du PA66-GF35

a Protocole expérimental

Pour le matériau de notre étude, il est nécessaire de caractériser la relation entre Tg et H. Nous
avons donc mis au point un protocole d’essai pour mesurer expérimentalement la température de
transition vitreuse à l’équilibre avec différents taux d’humidité. Classiquement, Tg est déterminée à
l’aide d’un balayage en température sur des essais de DMA (Dynamic Mechanical Analysis).

Un essai de DMA est l’application d’un signal sinusoïdal d’effort (ou de déplacement) de faible
amplitude sur une éprouvette contrôlée en température, à la fréquence f . À l’échelle locale, il est
possible d’exprimer la relation entre le signal des contraintes et celui des déformations par :

σ = (E′ + iE′′)ε (4.6)

où σ = σ0ei(ωt+δ) et ε = ε0eiωt sont définis dans le plan complexe pour la pulsation ω = 2πf . E′

est le module de stockage, E′′ le module de perte (viscoélastique), tandis que le facteur de perte
tanδ = E′/E′′ est une mesure du déphasage entre les deux signaux, et permet d’évaluer la dissipa-
tion viscoélastique. Lors d’un balayage en température à fréquence imposée, on définit Tg comme la
température correspondant soit au point d’inflexion de la courbe E′ = E′(T ), soit au pic de dissipa-
tion (i.e. de tanδ). Ces deux méthodes donnent en règle générale des valeurs de Tg proches l’une de
l’autre.

Dans le cas des thermoplastiques renforcés en fibres de verre, nous avons constaté une influence
du type d’éprouvette sur la mesure de la température de transition vitreuse. Cela s’explique par le lien
fort entre la microstructure (la distribution d’orientation des fibres) et les caractéristiques mécaniques.
De façon à s’abstraire de cette difficulté supplémentaire, nous avons donc choisi de déterminer la re-
lation Tg = Tg(H) dans les mêmes conditions que pour les essais de comportement, c’est-à-dire à
partir d’une sollicitation de traction sur les éprouvettes ISO527-2-1A. À partir d’éprouvettes condi-
tionnées à différents taux d’humidité, nous avons réalisé des balayages en température à 1 Hz, dans
l’enceinte climatique. Notons juste que contrairement aux essais classiques de DMA, effectués sur
des éprouvettes de petite dimension, le volume utile de l’éprouvette ISO527-2-1A est assez impor-
tant. C’est pourquoi nous avons respecté des paliers de stabilisation de 30 minutes pour chaque niveau
de température, de façon à garantir un champ thermique homogène dans la section de l’éprouvette.

b Résultats et loi proposée

Nous avons testé des éprouvettes conditionnées à l’équilibre avec des taux d’humidité de 10, 20,
50, 65 et 75 %. La figure 4.6 présente le résultat de l’essai de DMA dans le cas H=75 % : Tg(75 %)
est alors évaluée à 5 ˚C. La figure 4.7 récapitule l’évolution de Tg en fonction de H, et nous constatons
que malgré la dispersion expérimentale, une loi linéaire (Eq. 4.5) est en accord avec les données. Une

2. Plus exactement, χ s’exprime en ˚C par % : il faut comprendre qu’une augmentation de 1 % du taux d’humidité
ambiant abaisse d’environ 1 ˚C la température de transition vitreuse.
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4.3 Équivalence température-humidité

Nous avons montré que le taux d’humidité a une influence sur la température de transition vi-
treuse, qui joue elle-même un rôle important dans la réponse mécanique du comportement. Dans cette
section, nous montrons qu’il est possible de traduire les effets de l’environnement hygrothermique
au moyen d’un seul paramètre, l’écart à la température de transition vitreuse, qui pilote le comporte-
ment mécanique. Cette idée s’appuie notamment sur les travaux de Miri et al. [144] qui ont montré
qu’une telle équivalence peut être mise en évidence expérimentalement au moyen d’essais de traction
monotone sur des éprouvettes en polyamide 6.

4.3.1 Essais de DMA

Tout d’abord, il est possible d’illustrer l’équivalence température-humidité sur les caractéristiques
viscoélastiques (court terme), à l’aide des essais de DMA. En effet, si on choisit de tracer l’évolution
du module de stockage E′ en fonction de l’écart à la température de transition vitreuse, pour chacun
des taux d’humidité testés, on constate une bonne superposition des courbes expérimentales, comme
le montre la figure 4.8. En revanche, les évolutions du facteur de perte renvoient un moins bon accord :
cela s’explique en partie par la mesure expérimentale du déphasage qui est plus délicate, en raison de
la faible amplitude du signal d’effort imposé vis-à-vis de la gamme de la cellule d’effort de 100 kN.

En outre, pour ces sollicitations, le modèle de comportement proposé peut être assimilé à un
simple modèle de Kelvin-Voigt d’ordre 1. Il est alors possible d’exprimer le module de stockage et
le facteur de perte à partir des coefficients E0

e , Ev2 et η2 identifiés pour chaque condition hygrother-
mique. Une résolution analytique pour un signal de pulsation ω permet alors d’identifier E′ et tan δ
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selon :

E′ = (E0
e +Ev2)E0

eEv2 + (η2ω)2E0
e(E0

e +Ev2)2 + (η2ω)2 (4.7)

tan δ = η2ω(E0
e )2(E0

e +Ev2)E0
eEv2 + (η2ω)2E0

e

(4.8)

Nous constatons sur la figure 4.8 une bonne correspondance entre les caractéristiques viscoélastiques
issues du modèle de comportement (symboles) et les courbes expérimentales, particulièrement en ce
qui concerne le module de stockage E′. Les écarts observés sur le facteur de perte s’expliquent par la
difficulté à concilier les caractéristiques visqueuses sur de faibles niveaux de déformation avec celles
identifiées sur des niveaux plus importants. Détrez [57] a déjà rencontré les mêmes difficultés pour
exploiter directement les résultats d’essais de DMA dans le cadre d’un modèle phénoménologique,
pour des thermoplastiques non renforcés.

Malgré cette réserve, ces premiers résultats nous confirment la bonne application du principe
d’équivalence température-humidité en ce qui concerne les propriétés viscoélastiques.

 6000

 8000

 10000

 12000

 14000

−40 −20  0  20  40  60  80

M
od

ul
e 

de
 s

to
ck

ag
e 

E
’ 

(M
P

a)

Ecart à la température de transition vitreuse (°C)

Exp. : RH10
Exp. : RH20
Exp. : RH50
Exp. : RH65
Exp. : RH75

Param. Modèle

 0

 0.02

 0.04

 0.06

 0.08

 0.1

 0.12

 0.14

−40 −20  0  20  40  60  80

fa
ct

eu
r 

de
 p

er
te

 ta
n 

δ
 (

−
)

Ecart à la température de transition vitreuse (°C)

Exp. : RH10
Exp. : RH20
Exp. : RH50
Exp. : RH65
Exp. : RH75

Param. Modèle

FIGURE 4.8 – Évolution du module de stockage E′ et du facteur de perte tan δ en fonction de l’écart
à la température de transition vitreuse T − Tg.

4.3.2 Essais de comportement

Parmi les différentes conditions hygrothermiques que nous avons testées lors de notre campagne
de caractérisation du comportement cyclique, deux d’entre elles sont similaires du point de vue de
l’écart à la température de transition vitreuse. En effet, les éprouvettes testées à H=50 % et T=90 ˚C

présentent un écart à la température de transition vitreuse de +74 ˚C, contre +72 ˚C pour celles testées

à H=72 % et T=70 ˚C 3.

La figure 4.9 permet de démontrer que du point de vue de la réponse mécanique non linéaire,
ces deux conditions sont bien équivalentes. Les courbes de traction monotone à différentes vitesses
ainsi que l’essai FRC sont en effet quasiment superposés. En ce qui concerne les courbes de traction
monotone, ce résultat est semblable à celui présenté par Miri et al. [144]. En outre, le résultat des
deux essais FRC, qui mettent en jeu toutes les composantes physiques de la réponse mécanique,
démontre que la superposition des courbes de traction monotone n’est pas simplement le résultat d’une

3. L’écart T − Tg est calculé au moyen de la relation empirique 4.5 caractérisée en section 4.2.2.
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compensation entre mécanismes de déformation (visqueux ou plastiques par exemple) : nous montrons
bien que les paliers de fluage/relaxation présentent la même cinétique, que la déformation résiduelle
est activée selon les mêmes mécanismes, que la chute de raideur est parfaitement comparable dans
les deux cas. Nous pouvons en conclure que l’équivalence température-humidité est validée en ce qui
concerne les propriétés viscoélastiques long terme et viscoplastiques.
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FIGURE 4.9 – Mise en évidence expérimentale de l’équivalence température-humidité sur des essais

de comportement complexes effectués à T − Tg ∼ +73 ˚C.

4.4 Dépendance des paramètres matériaux à l’environnement

4.4.1 Application de l’équivalence température-humidité

Nous avons tracé sur la figure 4.10 les évolutions des paramètres du modèle de comportement
en fonction de l’écart à la température de transition vitreuse T − Tg. Malgré une certaine dispersion,
les évolutions des coefficients sont relativement régulières, ce qui confirme l’idée que l’influence
de l’environnement hygrothermique peut effectivement être résumée au travers du seul paramètre
T − Tg(H). Nous constatons que le passage de la transition vitreuse induit une grande variabilité des
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différents coefficients du modèle. Cette observation est pleinement justifiée par la grande influence de
la phase amorphe sur la réponse mécanique.

Une analyse globale des tendances de l’évolution des paramètres permet de montrer que pour
T − Tg faible (faible température ou matériau sec), la réponse mécanique est surtout élasto-viscoplastique,
et pourrait être décrite par un modèle EVP. Au voisinage de la température de transition vitreuse
(T − Tg ∼ 0), les caractéristiques viscoélastiques de la réponse mécanique sont très marquées, et
l’adoucissement cyclique est activé. Lorsque T − Tg devient grand, la réponse est essentiellement vi-
scoplastique, le domaine apparent de viscoélasticité est très fortement réduit (H est très faible) et on
observe une chute importante des modules d’écrouissage, ce qui explique l’« aplatissement » de la
réponse mécanique.

4.4.2 Discussion

Le principe d’équivalence température-humidité, que nous avons exposé et mis en évidence ex-
périmentalement au cours de ce chapitre, permet tout d’abord d’améliorer notre compréhension de
l’influence de l’environnement sur les mécanismes de déformation. Ainsi, température et taux d’hu-
midité jouent in fine le même rôle puisqu’une variation de l’un ou l’autre se traduit par une modifi-
cation du paramètre de contrôle T − Tg . À l’échelle microstructurale, cette équivalence est justifiée
par la mobilité des chaînes du réseau macromoléculaire, activée thermiquement ou facilitée par l’aug-
mentation des distances inter-moléculaires. Les résultats de ce chapitre sont fondés sur une campagne
expérimentale qui n’a, à notre connaissance, pas d’équivalent dans la littérature consacrée au compor-
tement des thermoplastiques, tant par la diversité des cas de chargement étudiés que par l’ampleur de
la gamme T − H explorée.

L’équivalence température-humidité nous permet au final de comprendre les évolutions des para-
mètres du modèle de comportement phénoménologique sur une gamme très large de sollicitations (de
-40 à +80 ˚C autour de la transition vitreuse). Nous répondons ainsi aux exigences de caractérisation
formulées lors du chapitre 2, et mettons en évidence la nécessité d’intégrer toute la richesse de la loi
de comportement proposée pour les applications sur le circuit d’admission d’air.

Du point de vue industriel, une telle équivalence est précieuse pour faciliter la caractérisation
de la réponse mécanique cyclique. La température et le taux d’humidité ont tous les deux une in-
fluence fondamentale sur la réponse mécanique, ce qui nécessite a priori une campagne expérimen-
tale de caractérisation du comportement cyclique non linéaire très importante, comme celle que nous
avons présentée. Néanmoins, à l’avenir, cette campagne pourra être grandement allégée grâce au prin-
cipe d’équivalence. Une étape préliminaire consistera en la détermination de la relation empirique
Tg = Tg(H), travail aisé puisque nous avons montré qu’une relation linéaire est satisfaisante.

Les résultats de ce chapitre permettent ainsi une réelle avancée en vue d’une application indus-
trielle des polyamides renforcés dans des conditions hygrothermiques complexes. La sensibilité du
comportement à l’environnement, résumée à un seul paramètre, ne différencie pas les composites à
matrice polyamide des matériaux « concurrents » (autres matrices thermoplastiques, voire matériaux
métalliques), dont la sensibilité à la température doit toujours être prise en compte pour une concep-
tion fiable.
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FIGURE 4.10 – Variation des paramètres du modèle en fonction de l’écart à la transition vitreuse. Les
symboles représentent les paramètres identifiés, auxquels on a superposé des tendances sous forme de
courbes de Bézier.
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Chapitre 5

Distribution d’orientation des fibres et
comportement
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Dans ce chapitre, nous nous intéressons au lien entre la microstructure et les caractéristiques de la
réponse mécanique. En effet, l’étude du comportement mécanique a été menée à partir d’un seul type
d’éprouvette (ISO527-2-1A), ce qui est insuffisant pour pouvoir décrire la réponse mécanique d’une
pièce plus complexe, dont la distribution d’orientation est anisotrope et hétérogène. Dans la suite
de ces travaux, le terme microstructure désignera uniquement la distribution d’orientation des fibres.
Ainsi, les éventuelles hétérogénéités de la matrice (gradients de cristallinité, structure sphérolitique)
seront négligées devant le fort contraste de propriétés mécaniques entre le polyamide 66 et les fibres
de verre. De même, la fraction volumique de fibres sera considérée comme homogène sur la structure.

Dans un premier temps, nous précisons le lien entre le procédé d’injection et la distribution
d’orientation, et nous introduisons la notion d’équation de fermeture à partir des équations rhéolo-
giques. Nous exposons ensuite la façon dont nous avons choisi de tenir compte de la microstructure
locale en ce qui concerne les propriétés élastiques et viscoplastiques. Notre approche, qui s’inscrit tou-
jours dans un cadre phénoménologique, est finalement validée à partir d’essais sur des microstructures
simples.
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FIGURE 5.1 – Définition du vecteur d’orientation d’une fibre dans le repère global (e1, e2, e3).
5.1 Distribution et tenseurs d’orientation

5.1.1 Caractérisation de l’orientation des fibres

Une fibre de verre est caractérisée dans le repère global lié à un échantillon par la donnée de deux
angles θ et φ, qui permettent de définir un vecteur unitaire d’orientation p, comme présenté sur la
figure 5.1. L’axe e1 est généralement défini comme axe d’écoulement de la matière.

Dans les pièces injectées, en raison du grand nombre de fibres, on utilise la notion de distribution
d’orientation ψ, qui permet d’analyser la probabilité de trouver une fibre dans un angle solide ω
donné [1]. ψ est une fonction paire : ψ(p) = ψ(−p), et normée : ∫Ω ψ(p) dω = 1, où Ω désigne la
sphère unité.

a Tenseurs d’orientation

Les moments statistiques d’ordre pair de ψ sont appelés tenseurs d’orientation 1. On définit ainsi
aψ le tenseur d’orientation d’ordre 2 et Aψ le tenseur d’orientation d’ordre 4 par :

aψ = ∫
Ω
pipj ψ(p) dω ei ⊗ ej , i, j ∈ [1, 3] (5.1)

A
ψ = ∫

Ω
pipjpkpl ψ(p) dω ei ⊗ ej ⊗ ek ⊗ el, i, j, k, l ∈ [1, 3] (5.2)

aψ est un tenseur d’ordre 2 symétrique et Aψ un tenseur d’ordre 4 complètement symétrique 2. La

normalité de ψ permet de démontrer que Tr(aψ) = 1 et que l’information de aψ est contenue dansAψ :
A
ψ
ijkk

= aψij . En conséquence, aψ et Aψ possèdent respectivement 5 et 13 composantes indépendantes.
La connaissance de la distribution d’orientation complète ψ équivaut à la connaissance de tous

ses moments statistiques, mais les moments d’ordre 2 et 4 contiennent généralement suffisamment
d’information. De façon à expliciter ce point, nous introduisons les quantités tensorielles suivantes
[1] :

b = aψ − 1

3
1 ≡ dev (aψ) (5.3)

B = A
ψ − 1

7
(1⊗ aψ + aψ ⊗ 1 + D(aψ,1)) + 1

35
(2I + 3J) (5.4)

D est un opérateur sur les tenseurs d’ordre 2 défini par :Dijkl(s, t) = siktjl + siltjk + sjltik + sjktil ; B
et b s’annulent pour une distribution isotrope, etB peut ainsi s’interpréter comme une généralisation du

1. La parité de ψ a pour conséquence la nullité des moments d’ordre impair.
2. Aψ respecte les symétries mineures (Aψ

ijkl
= Aψ

ijlk
) et majeures (Aψ

ijkl
= Aψ

klij
), et vérifie en outre Aψ

ijkl
= Aψ

ikjl
.
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FIGURE 5.2 – Distribution d’orientation analytique 3D, projetée sur le plan (e1, e2), et reconstructions
aux ordres 2 et 4. On a choisi pour cet exemple m = 10 (cas d’une orientation où peu de fibres sont
hors-plan : θ ∼ π/2) et n = 4 (alignement modéré selon la direction e1).

déviateur à l’ordre 4. Nous définissons également les harmoniques sphériques de la variables aléatoire
p :

f = p⊗ p − 1

3
1 (5.5)

F = p⊗ p⊗ p⊗ p − 1

7
(1⊗ p⊗ p + p⊗ p⊗ 1 + D(p⊗ p,1)) + 1

35
(2I + 3J) (5.6)

Des expressions similaires peuvent être formulées aux ordres pairs supérieurs. On aboutit alors à un
développement de la distribution d’orientation selon ses moments pairs sous la forme :

ψ(p) = 1

4π
+ 15

8π
b ∶ f + 315

32π
B ∶∶ F + . . . (5.7)

Le développement tronqué aux ordres 2 et 4 constitue une reconstruction approchée de ψ, que l’on
illustre sur la figure 5.2 dans le cas d’une distribution analytique. On utilise la formulation suggérée
par Advani et Tucker III [1] 3 ψ(θ,φ) = K sinmθ cosnφ . Une telle distribution décrit le cas isotrope
3D quandm et n sont nuls, le cas isotrope 2D quandm→ +∞ et tend vers le cas unidirectionnel (UD)
où les fibres sont toutes alignées selon e1 quand m et n sont grands. K est une constante permettant
d’assurer la condition de normalisation sur ψ.

On montre qu’une reconstruction à l’ordre 4 constitue en règle générale une bonne approximation
de ψ.

b Repère matériel local

On définit les trois vecteurs propres ui du tenseur d’orientation a
ψ . Ils sont respectivement asso-

ciés aux trois valeurs propres ai, que l’on choisit ordonnées : a1 ⩾ a2 ⩾ a3, avec a3 = 1 − a1 − a2. Le
triplet (u1, u2, u3) définit une base orthonormale, que l’on appellera par la suite repère matériel local.

3. L’intérêt d’une telle distribution réside dans la possibilité de calculer analytiquement les tenseurs d’orientation et des

différentes intégrales de façon analytique à l’aide des intégrales de WallisWn = ∫
π

2

0 cosnφ dφ.
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5.1.2 Modèle d’évolution de l’orientation

La prédiction des orientations des fibres courtes lors du procédé d’injection résulte des travaux de
Folgar et Tucker III [72]. Les auteurs se sont intéressés au mouvement d’une fibre seule, d’orientation
p, dans un fluide newtonien de vorticité ω, de taux de déformation γ̇ et soumise aux interactions avec

une population de fibres de distribution d’orientation locale ψ. Ils ont proposé l’équation d’évolution
suivante :

dp

dt
= −1

2
ω ⋅ p + 1

2
λ(γ̇ ⋅ p − γ̇ ∶ (p⊗ p⊗ p)) − CI γ̇

ψ

∂ψ

∂p
(5.8)

Cette équation fait intervenir le coefficient λ = r2−1
r2+1 qui dépend directement du rapport d’aspect des

fibres r, et CI qui mesure de façon phénoménologique l’intensité des interactions entre fibres. Si ce
coefficient est nul, on retrouve l’équation proposée initialement par Jeffery [100], dont le modèle de
Folgar et Tucker est une extension. γ̇ est la norme quadratique de γ̇. Dans la littérature, on note parfois

Dr = CI γ̇ la diffusivité rotatoire.
Cette équation peut être modifiée de façon à reconstruire l’équation gouvernant l’évolution de

la distribution d’orientation des fibres ψ [1]. Or, un tel problème est numériquement très lourd, et
supppose de stocker énormément d’information. C’est la raison pour laquelle la plupart des codes de
calcul d’injection (tels MOLDFLOW® 4) résolvent plutôt l’équation d’évolution des tenseurs d’orien-
tation, qui condensent l’information contenue dans la distribution d’orientation. Aux ordres 2 et 4, ces
équations s’expriment :

daψ

dt
= −1

2
(ω ⋅ aψ − aψ ⋅ ω) + 1

2
λ(γ̇ ⋅ aψ + aψ ⋅ γ̇ − 2Aψ ∶ γ̇) + 2Dr (1 − 3aψ) (5.9)

dAψ

dt
= − (ω ⋅ Aψ − A

ψ ⋅ ω) + λ(γ̇ ⋅ Aψ + A
ψ ⋅ γ̇ − 2Aψ

6 ∶ γ̇) (5.10)

+2Dr (−10Aψ + 1⊗ aψ + aψ ⊗ 1 + D (aψ,1))
On a noté Aψ

6 le tenseur d’orientation d’ordre 6. La résolution des équations 5.9 ou 5.10 est bien
plus rapide que pour l’équation 5.8 [45] : elles peuvent donc être appliquées à la détermination de
l’orientation des fibres lors de l’injection de pièces industrielles. On pourra se référer aux travaux de
Bay et Tucker III [16] pour connaître les détails de mise en œuvre d’une telle simulation numérique,
avec notamment les couplages thermiques et le traitement des conditions aux limites.

5.1.3 Équations de fermeture

On remarque que l’équation 5.9, pour être soluble, nécessite la connaissance du tenseur d’orienta-
tion d’ordre 4. De même, l’équation 5.10 fait intervenir le tenseur d’orientation d’ordre 6, etc. Il faut
ainsi fermer le problème au sens mathématique, et proposer une relation supplémentaire pour lier Aψ

à aψ , ou Aψ
6 à Aψ. Une telle relation est appelée équation de fermeture.

4. Notons que MOLDFLOW®, dans le cadre de simulation « mid-plane » (éléments 2D avec plusieurs points d’intégra-
tion sur l’épaisseur), enrichit le modèle en introduisant un coefficient supplémentaireDz , dit d’interaction entre les moments
dans l’épaisseur. Ce paramètre vaut 1 dans le modèle de Folgar-Tucker de base, mais lui attribuer des valeurs inférieures per-
met d’augmenter l’épaisseur prédite de la zone de cœur. La détermination du couple de valeurs (CI , Dz) reste néanmoins
assez empirique et demande de pouvoir confronter les prédictions numériques aux mesures expérimentales.
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Dans la pratique, les codes de calculs d’injection se limitent à la résolution de l’équation portant
sur le tenseur d’ordre 2 (Eq. 5.9), plus simple. C’est la raison pour laquelle nous nous restreignons à
ce cas – tout comme la grande majorité des articles de la littérature abordant cette problématique.

a Équations de fermeture classiques

L’équation de fermeture linéaire, proposée par Hand [82], est une estimation de Aψ selon :

A
L = 1

7
(1⊗ aψ + aψ ⊗ 1 + D(aψ,1)) − 1

35
(2I + 3J) (5.11)

Cette approximation est exacte dans le cas d’une distribution isotrope. Remarquons que l’écart entre
Aψ et AL est le tenseur B. Une seconde équation de fermeture, dite quadratique [62], s’écrit :

A
Q = aψ ⊗ aψ (5.12)

Elle est exacte pour une distribution unidirectionnelle. Elle respecte les symétries mineures et ma-
jeures mais n’est pas complètement symétrique, contrairement au tenseur Aψ : AQ

ijkl
≠ AQ

ikjl
. Cer-

tains auteurs rejettent ainsi d’office la formulation quadratique (et donc également les formulations
hybrides, voir ci-après), puisqu’elle ne permet pas de construire une approximation physiquement ac-
ceptable du tenseur d’orientation d’ordre 4 [99].

Advani et Tucker III [1] ont proposé une combinaison de ces deux équations, de façon à former
une expression exacte dans les deux cas isotrope et UD. Cette équation de fermeture est dite hybride
(de type A), et est formulée par pondération entre les équations linéaire et quadratique :

A
HA = (1 − fA) AL + fA A

Q (5.13)

La fonction fA est construite de façon à valoir 1 dans le cas UD, et 0 dans le cas isotrope. Advani et
Tucker III [1] ont ainsi proposé l’expression fA = 3

2
aψ ∶ aψ − 1

2
. Ces mêmes auteurs ont proposé par

la suite une autre fonction, fB = 1−27det aψ, ce qui amène à une formulation dite hybride de type B.

b Équations de fermeture orthotropes

Plus récemment, Cintra et Tucker III [45] se sont intéressés à des approximations orthotropes du
tenseur d’orientation d’ordre 4. Le principe de ces approximations est de se placer dans la base propre(ui) (voir la figure 5.3) pour construire un tenseur d’ordre 4 sous la forme (en notations de Voigt) :

A
OR =

⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎣

A1111 A1122 A1133 0 0 0

A2211 A2222 A2233 0 0 0

A3311 A3322 A3333 0 0 0

0 0 0 A1212 0 0

0 0 0 0 A1313 0

0 0 0 0 0 A2323

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎦(ui)
(5.14)

La barre supérieure indique que les coefficients sont exprimés dans le repère matériel local. Les pro-
priétés de symétrie d’un tenseur d’orientation permettent de montrer que déterminer AOR équivaut
à connaître les trois coefficients Aiiii. Ainsi, les équations de fermetures orthotropes consistent en
la construction de trois fonctions Aiiii = Aiiii(a1, a2). Il reste ensuite à utiliser les opérations de
changement de base pour exprimer le tenseur AOR dans la base canonique {ei}i=1...3 :

A
OR = AOR

ijkl ⋅ ei ⊗ ej ⊗ ek ⊗ el avec AOR
ijkl = Amnop ⋅ umi unj uokupl (5.15)
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FIGURE 5.3 – Visualisation du domaine (hachuré) pour l’interpolation des tenseurs d’orientation
d’ordre 4 à partir des valeurs propres ai du tenseur d’orientation d’ordre 2.

Équation de fermeture souple

L’équation de fermeture orthotrope souple (ORS) est la façon la plus simple de construire ces
fonctions, par interpolation linéaire entre les trois états d’orientation UD, isotrope et isotrope trans-
verse. Si l’état UD est le seul possible correspondant au cas où ai = {1, 0, 0}, les états isotrope
transverse et isotrope sont les cas les plus souples associés à des tenseurs d’ordre 2 de valeurs propres
ai = {1

2
, 1

2
, 0} et ai = {1

3
, 1

3
, 1

3
}. On connaît analytiquement les tenseurs Aψ associés à ces états

particuliers. Pour un tenseur d’ordre 2 quelconque, un tenseur d’ordre 4 orthotrope est alors interpolé
selon :

AORS
1111 = −0.15 + 1.15a1 − 0.10a2

AORS
2222 = −0.15 + 0.15a1 + 0.90a2

AORS
3333 = 0.60 − 0.60a1 − 0.60a2.

Équation de fermeture ajustée

On peut également construire une interpolation quadratique plus précise, fondée sur le sexuplet{1, a1, a21, a2, a22, a1a2}, pour déterminer les trois coefficients Aiiii. De façon à enrichir la base
d’interpolation, Cintra et Tucker III [45] ont procédé à la résolution analytique de l’équation d’évo-
lution de Folgar-Tucker (Eq. 5.8 page 108) pour des valeurs particulières de λ et CI , et pour divers
écoulements élémentaires (cisaillement, élongation . . .). Dans le cas des thermoplastiques chargés en
fibres de verre courtes, les auteurs proposent de choisir λ = 1 et CI = 0.01, et déterminent ainsi les 18
coefficients nécessaires à l’interpolation orthotrope ajustée (ORF). Notons que Chung et Kwon [44]
ont agrandi la base d’essais pour proposer de nouveaux coefficients d’interpolation, permettant une
plus grande précision aux faibles valeurs de CI (de 10−3 à 10−4). L’équation de fermeture est alors
appelée ORW. Il est également possible d’envisager une interpolation cubique, notée ORW3, avec 30
coefficients d’interpolation.
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c Discussion

Il existe d’autres équations de fermeture dans la littérature, notamment des équations portant sur
le tenseur d’orientation d’ordre 6, qui permettent de surmonter la principale difficulté associée aux
équations de fermeture orthotropes qui négligent les termes de couplage liés au cisaillement [99].
Citons également Doghri et Tinel [61] qui proposent une formulation permettant de décrire la transi-
tion entre les états d’orientation UD, aléatoire dans le plan et aléatoire 3D (isotrope) en s’appuyant
sur les meilleures équations de fermeture pour chacun des cas. Nous avons cependant résumé ici les
approches les plus courantes.

Les différentes équations de fermeture sont évaluées en calculant les résultats fournis par l’équa-
tion approchée 5.9, puis en les comparant aux résultats de l’équation exacte 5.8, dans le cas d’écou-
lements simples, solubles analytiquement. Le choix de la meilleure équation de fermeture pour le
problème rhéologique est hors du cadre de ces travaux de thèse 5 ; néanmoins, nous verrons qu’une
équation de fermeture peut être nécessaire pour la détermination de certaines propriétés mécaniques.
Les critères de choix de cette seconde équation de fermeture sont alors différents, et seront présentés
lors de la section suivante.

5.2 Influence de la microstructure sur les propriétés élastiques

Dans cette section, nous nous intéressons à l’influence de la microstructure sur les propriétés élas-
tiques, c’est-à-dire à la construction du tenseur d’élasticité Ce en fonction de la distribution locale
d’orientation des fibres 6. Dans un premier temps, nous déterminons quelle est la meilleure méthode,
parmi celles proposées dans la littérature, pour estimer les propriétés élastiques d’un composite ren-
forcé en fibres de verre courtes. Ce choix est fait à partir de volumes élémentaires représentatifs (VER)
dont la microstructure est connue exactement, et pour lequel les modules élastiques peuvent être cal-
culés par la méthode des éléments finis. Dans un second temps, nous nous intéressons au cas où
l’on ne connaît la microstructure que via son tenseur d’orientation d’ordre 2 – ce qui corrrespond au
cadre pratique industriel, où l’on dispose du champ tensoriel aψ calculé par un logiciel de simulation
d’injection. Nous montrons alors la nécessité d’une équation de fermeture pour résoudre le problème
mécanique, et nous discutons des performances des différentes équations présentées dans la section
5.1.3.

5.2.1 Choix d’une méthode d’homogénéisation

Nous travaillons sur quatre volumes élémentaires représentatifs ; la distribution d’orientation des
fibres de chacun de ces VER est générée à l’aide du logiciel DIGIMAT®. Ces VER sont numérotés
de 1 à 4, et correspondent tous à des distributions quasiment planaires, ce qui est représentatif de la
plupart des applications indutrielles. Les tenseurs d’orientation d’ordre 2 associés à chacune de ces
microstructures valent, dans la base canonique (ei) :
aψ
1
=
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣

0.28 −0.07 0.

−0.07 0.72 0.

0. 0. 0.

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦
, aψ

2
=
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣

0.76 0.07 0.01

0.07 0.18 −0.01
0.01 −0.01 0.06

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦
, aψ

3
=
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣

0.93 0.01 0.05

0.01 0.03 0.

0.05 0. 0.05

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦
, aψ

4
=
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣

0.99 0. −0.01
0. 0. 0.

−0.01 0. 0.01

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦
.

5. Les codes de calculs pour la simulation du procédé d’injection utilisent en règle générale des équations de fermeture
orthotropes, avec des bases d’interpolation enrichies qui sont gardées confidentielles.

6. Plus précisément, si nous nous référons aux notations introduites lors du chapitre 3, Ce désigne le tenseur d’élasticité
non adouci, qui s’écrit Ce(β = 0) en toute rigueur.
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FIGURE 5.4 – Visualisation du VER correspondant à la microstructure 2 (modérément orientée sui-
vant e1) : ensemble fibres et matrice (gauche) et fibres seules (droite). Maillage réalisé avec 644851
éléments tétraédriques quadratiques et 907487 nœuds.

Les quatre microstructures décrivent donc des états de plus en plus orientés selon la direction e1. De
façon à illustrer notre propos, le VER correpondant à la microstructure 2 est présenté à titre d’exemple
sur la figure 5.4.

a Méthode directe

La méthode directe est une homogénéisation réalisée sur la phase matrice et N familles de fibres,
classées selon leur orientation, de fraction volumique fr avec ∑N

r=1 fr = f où f est la fraction volu-
mique totale de fibres. En utilisant le fait que toutes les fibres ont des propriétés identiques, et que
fibres et matrice ont un comportement isotrope (leurs tenseurs de rigidité respectifs sont notés Cf et
Cm), on montre que le tenseur de rigidité effectif peut s’exprimer selon [20] :

C̃ = C
m + f ⟨(Cf − C

m) ∶ AEsh
f ⟩ ∶ [(1 − f)I + f ⟨AEsh

f ⟩]−1 (5.16)

où l’on rappelle que AEsh
f est le tenseur de localisation dans les fibres associé au modèle haute-dilution

(voir Eq. 1.4) ; ⟨⋅⟩ est ici l’opérateur de moyenne sur les orientations. Remarquons que nous présentons
le cas d’une méthode directe avec un schéma de Mori-Tanaka, il aurait été possible d’utiliser un autre
schéma d’homogénéisation (double inclusion, auto-cohérent).

b Homogénéisation en deux étapes

L’homogénéisation en deux étapes consiste tout d’abord en la détermination des propriétés élas-
tiques d’un composite unidirectionnel ; dans la suite de ce travail, nous avons adopté le schéma de
Mori-Tanaka pour cette première étape, couramment employé dans la littérature. La seconde étape est
une opération de moyenne selon les orientations, comme évoqué en section 1.3.1. Nous avons choisi
d’estimer le tenseur de rigidité effectif soit à partir de la moyenne des raideurs (borne de Voigt) :

C̃ = ⟨CUD⟩ , (5.17)

soit à partir de la moyenne des souplesses (borne de Reuss) :

C̃ = ⟨SUD⟩−1 , (5.18)
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FIGURE 5.5 – Comparaison entre les modules élastiques prédits par la méthode DMT (Mori-Tanaka
direct) et les trois méthodes d’homogénéisation en deux étapes (moyenne sur les raideurs, sur les
souplesses ou sur les tenseurs de localisation) avec les calculs par éléments finis sur les quatre micro-
structures étudiées.

ou soit à partir de la moyenne du tenseur de localisation dans les fibres 7 :

C̃ = C
m + f (Cf − C

m) ∶ ⟨AUD
f ⟩ . (5.19)

Nous pouvons remarquer que les quatre équations 5.16-5.19 sont équivalentes dans le cas limite d’un
composite unidirectionnel.

c Résultats

Nous mettons en œuvre chacune de ces méthodes d’homogénéisation pour les quatre microstruc-
tures présentées ci-dessus. Sur ces cas d’études, les fibres sont connues de façon individuelle, les
opérations de moyenne sur les orientations sont donc simples à réaliser :

⟨X⟩ = 1

f

N

∑
i=1
fr X(θr, φr) (5.20)

La figure 5.5 présente les modules élastiques E1 et E2 calculés analytiquement avec ceux calculés
par la méthode des éléments finis. Nous nous limitons à ces modules, car les chargements de traction
dans les directions e1 et e2 sont les plus représentatifs des sollicitations observées sur pièce. Nous
remarquons que la moyenne sur les raideurs permet au global d’obtenir les meilleures estimations 8.
Dans la suite de ce travail, nous choisissons donc d’évaluer les propriétés élastiques du PA66-GF35
(tenseur Ce) à l’aide d’un schéma d’homogénéisation en deux étapes :

– détermination d’un composite unidirectionnel selon le modèle de Mori-Tanaka,
– moyenne des tenseurs de rigidités UD pondérée par la distribution des orientation de fibres.

7. Le tenseur de localisation dans le modèle de Mori-Tanaka s’exprime selon A
UD
f = A

Esh
f ∶ [(1 − f)I + fAEsh

f ]
−1

avec

A
Esh
f = [I +E ∶ Sm ∶ (Cf −C

m)]−1 qui est une expression équivalente à Eq. 1.4.
8. Les comparaisons avec les autres modules élastiques confirment ces résultats.
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5.2.2 Développement dans le cas industriel

Dans le cas industriel, les codes de calcul rhéologique usuels (tels MOLDFLOW®, que l’on utilise
dans cette étude) ne permettent pas de connaître la distribution d’orientation des fibres ψ dans une
pièce injectée ; seul le moment d’ordre 2 aψ est calculé. L’opération de moyenne selon les orientations

C
e = ⟨CUD⟩ ≡ ∫

Ω
C
UD(θ,φ)ψ(θ,φ) dω

ne peut donc pas être réalisée aussi simplement que dans les cas d’étude sur VER, et doit faire l’objet
d’une procédure spécifique.

a Moyenne sur les orientations et tenseurs d’orientation

Un autre intérêt des tenseurs d’orientation est de pouvoir réaliser simplement des opérations de
moyenne selon les orientations. Ainsi, pour moyenner des quantités tensorielles d’ordre n (pair), il
faut et il suffit de connaître les tenseurs d’orientation d’ordre n (et inférieurs). L’équation 5.17 peut
donc être reformulée en faisant apparaître aψ et Aψ. D’après les travaux de Tandon et Weng [188], on

peut définir les 5 composantes indépendantes du tenseurs des modules unidirectionnel CUD :

K1 = CUD
1111 − 2CUD

1122 +CUD
2233 − 4CUD

1212 + 2CUD
2323 (5.21)

K2 = CUD
1122 −CUD

2233 (5.22)

K3 = CUD
1212 −CUD

2323 (5.23)

K4 = CUD
2233 (5.24)

K5 = CUD
2323 (5.25)

Advani et Tucker III [1] ont alors démontré l’expression suivante de Ce, reprise par de nombreux
auteurs [63, 129, 145] :

C
e =K1A

ψ +K2(aψ ⊗ 1 + 1⊗ aψ) +K3D(aψ,1) + 3K4J + 2K5I (5.26)

b Performance des équations de fermeture

L’équation 5.26 fait intervenir le tenseur d’orientation d’ordre 4, qui doit être déterminé au moyen
d’une équation de fermeture à partir de aψ . Nous avons évoqué l’existence de nombreuses équations
de fermeture dans la littérature. De façon à choisir la plus pertinente du point de vue mécanique,
nous comparons les prédictions des différents modules élastiques pour des distributions de fibres ana-
lytiques, pour lesquelles il est possible de déterminer le tenseur d’ordre 4 exact. Nous utilisons à
nouveau la famille de distributions suggérée par Advani et Tucker III [1] ψ(θ,φ) = K sinmθ cosnφ.
Nous fixons m = 30 pour étudier le cas de distributions quasi-planaires, et nous faisons varier n dans
l’intervalle [0, 50].

Les résultats d’une telle comparaison sont présentés sur la figure 5.6. Nous avons choisi pour les
propriétés élastiques de la matrice et des fibres des valeurs représentatives du PA66-GF35 de l’étude
dans les conditions standard. L’équation de fermeture linéaire est la seule à prédire des modules élas-
tiques très éloignés des valeurs théoriques ; en revanche, toutes les autres équations de fermeture
fournissent des estimations présentant moins de 20 % d’erreur pour les distributions étudiées. Nous
remarquons que les équations de fermeture orthotropes, et particulièrement l’équation orthotrope ajus-
tée (ORF), sont celles qui donnent globalement les meilleures estimations des modules élastiques.
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Nous n’avons pas tracé les résultats donnés par les équations de fermeture orthotropes ORW et
ORW3 proposées par Chung et Kwon [44], car en ce qui concerne les propriétés mécaniques, elles
fournissent des résultats équivalents à l’équation ORF.

c Discussion

Dans la suite de ces travaux, nous avons choisi d’évaluer les propriétés élastiques à l’aide de
l’équation de fermeture orthotrope souple (ORS). En effet, les équations quadratiques et hybrides
donnent des résultats légèrement moins bons que les équations de fermeture orthotropes, et présentent
de plus l’inconvénient d’aboutir à un tenseur d’orientation qui ne respecte pas toutes les conditions de
symétrie.

L’équation de fermeture ORF donne certes de meilleurs résultats que l’équation de fermeture
souple, pour les microstructures analytiques étudiées, mais dans un premier temps, nous préférons
conserver l’équation de fermeture ORS, dont les coefficients d’interpolation ne dépendent pas d’une
caractérisation effectuée dans des cas particuliers (choix de valeurs de λ et CI , types d’écoulements
élémentaires). Nous faisons ainsi le choix de la robustesse au détriment de celui de la précision.

Il faut cependant garder à l’esprit que l’équation de fermeture ORF peut constituer un axe d’amé-
lioration de notre modèle. Nous considérons que le changement d’équation de fermeture doit être mo-
tivé par une analyse sur des microstructures réelles (mesurées par microtomographie par exemple) ;
ce travail n’a pas pu être effectué dans le temps imparti de la thèse.

5.3 Influence de la microstructure sur les propriétés viscoplastiques

La distribution d’orientation des fibres n’a pas seulement une influence sur les propriétés élas-
tiques, mais également sur les caractéristiques viscoplastiques du comportement. En effet, des essais
mécaniques effectués dans le sens transverse aux fibres mettent en évidence une réponse plus souple,
mais aussi plus ductile que dans le sens longitudinal. Cela s’explique aisément par des niveaux de
déformation plus importants dans la matrice, et l’activation de micro-mécanismes de déformation
irrécouvrables. Nous détaillons dans cette section comment prendre en compte de façon phénoméno-
logique ces observations dans le cadre du modèle de comportement proposé.

5.3.1 État de l’art succinct

Dans la littérature, il existe plusieurs façons de modéliser une réponse élasto-viscoplastique ani-
sotrope. Ces méthodes sont en général inspirées des travaux de Hill [90], qui a proposé de remplacer
la contrainte équivalente de von Mises (isotrope dans l’espace des déviateurs), par une contrainte
déviatorique orthotrope :

σeq =
√
σ ∶ P ∶ σ avec P =

⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎣

(B +D) −B −D 0 0 0

−B (B +C) −C 0 0 0

−D −C (C +D) 0 0 0

0 0 0 2E 0 0

0 0 0 0 2F 0

0 0 0 0 0 2G

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎦

(5.27)

Le caractère de norme impose que le tenseur d’ordre 4 P soit symétrique et défini positif (dans l’espace
des déviateurs). Des versions généralisées de cette expression ont été développées ultérieurement par
d’autres auteurs [14, 154]. Certains proposent notamment d’étendre cette formulation à des critères
non déviatoriques, avec une dépendance à la pression hydrostratique [191], ce qui s’écrit Pijkk ≠ 0.
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FIGURE 5.6 – Comparaison entre les propriétés mécaniques prédites à l’aide du tenseur d’orientation
exact (trait continu) et celles déduites des différentes équations de fermeture (L×, Q+, HA ◯, HB ◻,
ORS ◇, ORF ☆), en fonction du taux d’alignement des fibres n.
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Dans le cadre d’une réponse mécanique présentant un écrouissage, il est possible de remplacer
les scalaires C et γ intervenant dans l’expression de la loi d’Armstrong-Frederick par des opérateurs
tensoriels d’ordre 4 : X = H ∶ α, etc. De telles équations ont été utilisées par Delobelle et al. [56],
ce qui permet en effet une modélisation fine du comportement anisotrope non linéaire. En revanche,
une telle approche suppose l’identification d’un nombre élevé de paramètres matériaux, avec une
procédure d’identification complexe.

Enfin, nous pouvons également rappeler la modélisation proposée par Andriyana et al. [6]. Les
auteurs expriment la loi d’écoulement élastoplastique dans la direction moyenne des fibres ; l’avantage
d’une telle formulation réside essentiellement dans le fait de faire directement intervenir le tenseur
d’orientation aψ dans l’expression de la loi de comportement.

Comme nous l’avons déjà évoqué au chapitre 3, nous faisons le choix de modéliser la réponse non
linéaire anisotrope à l’aide d’une contrainte viscoplastique équivalente construite selon un tenseur P.
Les autres modélisations envisageables sont des extensions possibles du modèle, mais ne sont pas
retenues pour cette étude. En effet, en l’absence d’essais de comportement réalisés en compression,
nous n’avons pas suffisamment d’éléments pour justifier la mise en place d’une contrainte équiva-
lente dépendante à la pression hydrostatique ; par ailleurs, des tenseurs d’écrouissage rendent difficile
voire impossible la réduction du modèle de comportement à une forme uni-dimensionnelle : toute la
procédure d’identification des paramètres matériaux serait alors à revoir – et trop coûteuse.

5.3.2 Modélisation orthotrope de la contrainte viscoplastique équivalente

Dans notre cas, nous devons relier l’expression du tenseur P à la microstructure locale, c’est-à-
dire, dans le cas des thermoplastiques injectés et renforcés de fibres courtes, au tenseur d’orientation
d’ordre 2. La formulation de P doit également vérifier une condition physique supplémentaire, à savoir
que les symétries éventuelles de la distribution locale de fibres doivent être retranscrites par P. Ainsi,
par exemple, aψ = 1

3
1 implique que P soit proportionnel àK, de façon à obtenir une norme équivalente

à la norme de von Mises.
Nous proposons une formulation de P qui respecte toutes ces conditions ; ce tenseur est orthotrope

(au sens de Hill [90]) dans le repère matériel local et s’est exprime selon :

P(aψ) =
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎣

(1 − a1)k P 1122 P 1133 0 0 0

P 1122 (1 − a2)k P 2233 0 0 0

P 1133 P 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

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎦ (ui)

(5.28)

avec P 1122 = 1
2
((1 − a3)k − (1 − a2)k − (1 − a1)k), et de même pour P 1133 et P 2233 par permutation

circulaire. Cette formulation conduit à une contrainte équivalente Jvp =
√(σ −X) ∶ P ∶ (σ −X) plus

élevée pour des chargements dans des directions où peu de fibres sont alignées, activant ainsi les
mécanismes viscoplastiques.

L’exposant k est un coefficient matériel supplémentaire, que nous appelons coefficient d’aniso-
tropie, qui permet de décrire la sensibilité de la réponse viscoplastique à la microstructure. En effet,
nous avons pu observer qu’une faible variation d’orientation autour d’une microstructure globalement
bien orientée (par exemple une variation de a1 lorsque a1 proche de 1) induit une assez forte varia-
tion de la réponse mécanique non linéaire. En revanche, lorsque la microstructure est peu orientéee
(a1 ∼ a2 ∼ a3 ∼ 1

3
), la réponse mécanique est moins sensible à une modification de l’état d’orienta-
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Une petite variation autour de ai ∼ 1

entraîne une variation importante de P iiii

FIGURE 5.7 – Évolution des composantes iiii du tenseur P (exprimé dans le repère matériel) en
fonction des valeurs propres ai du tenseur d’orientation d’ordre 2.

tion. La figure 5.7 permet de saisir le sens physique du paramètre k, et nous comprenons que pour être
cohérent avec les observations énoncées ci-dessus, la valeur de k doit être comprise entre 0 et 1.

a Une norme naturelle comme alternative

Nous savons que les mécanismes à l’origine d’une réponse macroscopique viscoplastique sont es-
sentiellement localisés dans la matrice (voir section 1.2). Puisqu’à notre échelle la matrice est isotrope,
nous pouvons postuler qu’une norme de von Mises construite à partir de la contrainte moyenne dans
la phase matrice peut constituer un bon indicateur de l’activation des mécanismes viscoplastiques.
En outre, lorsque la contrainte macroscopique est proche du seuil apparent de déclenchement de ces
mécanismes, nous considérons que les relations de changement d’échelle pour des comportements
linéaires sont encore valables. Il est alors possible de construire à l’échelle du composite une norme
équivalente à la norme de von Mises formulée pour la phase matricielle :

σm ∶ K ∶ σm = Σ ∶ Peq ∶ Σ (5.29)

où nous avons noté Σ la contrainte macroscopique 9 et σm la contrainte moyenne dans la matrice. Peq

est un tenseur d’ordre 4 anisotrope qui s’écrit analytiquement selon :

P
eq = (C̃)−1 ∶ tÃm ∶ Cm ∶ K ∶ Cm ∶ Ãm ∶ (C̃)−1 (5.30)

avec C̃ le tenseur de rigidité effectif du composite – calculé selon un schéma d’homogénéisation
en deux étapes, Cm celui de la matrice, et Ãm le tenseur de localisation dans la matrice 10. Nous
construisons ainsi une norme « naturelle » pour notre matériau. Remarquons en outre qu’elle n’est pas
déviatorique à l’échelle du composite, mais uniquement de la matrice.

Nous constatons sur la figure 5.8 que cette approche, qui repose sur une modélisation physique
plus fine, est similaire à la norme proposée (Eq. 5.28). Par ailleurs, nous n’avons pas retenu cette
modélisation dans la suite de nos travaux, car en dépit de l’avantage de ne pas faire intervenir de
paramètre matériau supplémentaire, elle ne permet pas de décrire de façon aussi satisfaisante la ré-
ponse mécanique. Il est ainsi possible que la détection d’un pseudo-seuil viscoplastique sur la valeur

9. Dans notre approche phénoménologique, nous avons noté σ la contrainte macroscopique, alors qu’elle s’écrit Σ pour
des approches micromécaniques ; nous faisons ici la distinction par souci de clarté.
10. Le tenseur de localisation dans la matrice se calcule à partir de la relation C̃ = ⟨C ∶ A⟩ (Eq. 1.2 page 23), qui implique

Ã
m = 1

1−f
(Cm −C

f)−1 ∶ (C̃ −C
f) ; ce tenseur n’est pas égal à son transposé tÃm.
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FIGURE 5.8 – Comparaison entre une iso-surface dans l’espace des contraintes au sens de la norme
P (à gauche), ou au sens de la norme Peq (à droite). Dans cet exemple, {ai} = {0.65,0.3,0.05} et
k = 0.5.

moyenne de la contrainte dans la matrice soit insuffisant, et qu’il faille également prendre en compte
les écarts-types intraphasiques.

b Formulation de l’équation d’évolution de l’écrouissage

Nous avons présenté en section 3.2 les équations d’évolution du problème mécanique. Remar-
quons une légère modification dans la formulation de l’équation régissant l’évolution de la variable
d’écrouissage, qui s’écrit habituellement dans le cas isotrope :

α̇ = −ṗ(n
vp

+ γK ∶ α) (5.31)

Or, le fait d’introduire une norme anisotrope explique que le tenseur n
vp

= P ∶ (σ −X) /Jvp n’est
plus de norme constante. De façon à pouvoir conserver quelle que soit la microstructure la valeur
du paramètre γ identifié dans le cas particulier des éprouvettes ISO527-2-1A, nous avons choisi de
modifier cette équation pour l’écrire :

α̇ = −ṗ(n
vp

+ 2γ

3
P ∶ α) (5.32)

Ainsi le ratio entre la composante linéaire (selon n
vp
) et la composante non linéaire (selon γα) est

conservé, ce qui permet une meilleure concordance avec les résultats expérimentaux. En effet, en
l’absence de cette modification, nous avons observé que sur des essais de traction monotone, la valeur
de la contrainte asymptotique (à vitesse de chargement fixée) ne dépend pas de l’orientation des fibres,
ce qui est en contradiction avec les observations expérimentales.

5.4 Validation de la prise en compte de la microstructure sur la réponse
mécanique

Dans cette section, nous présentons les résultats du modèle de comportement avec prise en compte
de l’anisotropie. Ce modèle est appliqué à des essais de traction sur des éprouvettes présentant diffé-
rentes microstructures. Une étape préliminaire consiste en la détermination des propriétés élastiques
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de la matrice PA66 seule. L’application du modèle de comportement non linéaire fait intervenir les
paramètres du modèle identifiés au chapitre 3, seul le coefficient k fait l’objet d’une identification
supplémentaire.

5.4.1 Propriétés élastiques de la matrice

Des essais de traction ont été réalisés lors d’une étude préliminaire au LBF 11 sur des éprouvettes
prélevées dans des plaques injectées à 0°, 45° et 90° [84]. Ces plaques sont de dimensions 80×80×3
mm3, et les éprouvettes de traction sont découpées au centre de la plaque, leur zone utile présente une
longueur de 20 mm et une section de 8×3 mm2. Nous avons également utilisé les modules élastiques
de l’éprouvette ISO527-2-1A. Les tenseurs d’orientation d’ordre 2 (moyennés sur le volume utile)
correspondant à ces deux microstructures sont :

aψ
plaque, centre

=
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣

0.589 −0.004 0.

−0.004 0.402 0.

0. 0. 0.009

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦
, aψ

ISO527-2-1A
=
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣

0.916 −0.004 0.

−0.004 0.064 0.

0. 0. 0.020

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦
.

Une identification inverse sur les coefficients élastiques de la matrice polyamide (Emat, νmat) permet
d’aboutir au jeu de paramètres présenté dans le tableau 5.1 ; les résultats de la procédure d’optimisation
sont récapitulés dans le tableau 5.2. Notons que les coefficients élastiques des fibres ainsi que leur
rapport d’aspect sont spécifiés par le fournisseur de matière première, et que l’équation de fermeture
ORS est utilisée pour l’homogénéisation en deux étapes.

Les valeurs dans le cas DAM sont tout à fait en accord avec les données de la littérature ; en
revanche, le module de Young identifié pour la matrice PA66 conditionnée à H=50 % et 23 ˚C est plus
élevé que la valeur proposée par le fournisseur. Cette différence s’explique par la viscoélasticité court
terme dont les effets sont importants au voisinage de la température de transition vitreuse : des essais
de traction réalisés à vitesse lente (5 mm/min) ne permettent pas d’identifier directement le module
élastique du PA66 mais plutôt une combinaison de ce module et du module viscoélastique 12. Nous
conservons ces valeurs pour la suite de nos travaux.

5.4.2 Microstructures étudiées

Nous nous intéressons désormais aux éprouvettes qui ont servi de validation pour la prise en
compte de la distribution d’orientation de fibres dans l’approche phénoménologique. Comme présenté
sur la figure 5.9, il s’agit d’éprouvettes ISO527-2-5A (voir annexe A.2) découpées dans des plaques
injectées. Les éprouvettes sont soit prélevées au centre des plaques, à différents angles (α = 0, 30, 45,
60, 90°), soit sur le bord des plaques (α = 0°). Nous faisons ainsi varier l’angle entre la direction du
chargement et le repère matériel local dans le premier cas, tandis que les éprouvettes prélevées sur le
bord permettent d’évaluer la sensibilité à l’intensité de l’alignement des fibres.

Les plaques dans lesquelles ont été prélevées les éprouvettes de traction sont dans les conditions
standard (H=50 %, T=23 ˚C). Les essais réalisés sur ces éprouvettes ont fait l’objet d’une campagne
expérimentale sous-traitée au CETIM 13.

11. LBF : Frauhofer Institut Betriebsfestigkeit Systemzuverlässigkeit, Darmstatdt, Allemagne. Ce laboratoire et centre
d’essais a sous-traité en 2006 une campagne expérimentale sur le matériau de l’étude pour le bénéfice de PSA et de certains
fournisseurs.
12. Les effets viscoélastiques, éventuellement anisotropes, peuvent également expliquer les écarts plus importants entre

résultats expérimentaux et numériques pour les modules élastiques apparents de microstructures faiblement alignées selon
l’axe de chargement, comme nous le verrons plus loin.
13. CEntre Technique des Industries Mécaniques

CONFIDENTIEL PSA



VALIDATION DE LA PRISE EN COMPTE DE LA MICROSTRUCTURE SUR LA RÉPONSE MÉCANIQUE 121

Propriétés élastiques des constituants à 23 ˚C
Module de Young (MPa) Coefficient de Poisson Densité

PA66 DAM 3063 (3100) 0.38 (0.36) 1.14
PA66 RH50 1987 (1400) 0.40 (0.41) 1.14
Verre 72000 0.22 2.54

Propriétés microstructurales des fibres de verre courtes
Fraction massique Fraction volumique Rapport d’aspect
35 % 19.5 % 25

TABLE 5.1 – Propriétés mécaniques et physiques du PA66-GF35 de l’étude (en italique des valeurs
proposées par la littérature).

DAM, 23 ˚C RH50, 23 ˚C
mesure exp. modèle erreur rel. mesure exp. modèle erreur rel.

MPa MPa % MPa MPa %
ISO527-2-1A 12500 13161 5.3 11300 11300 0.0
plaque, 0° 9389 8720 -7.1 5495 4773 -13.1
plaque, 45° 7029 7029 0.0 3971 3971 0.0
plaque, 90° 7066 7058 -0.1 3566 3995 12.0

TABLE 5.2 – Modules de traction apparents mesurés expérimentalement et prédits par le modèle
d’homogénéisation en deux étapes, pour l’éprouvette ISO527-2-1A ainsi que pour les éprouvettes de
traction prélevées dans les plaques de dimensions 80×80×3 mm3.

Les coefficients du modèle de comportement sous sa forme finale sont donc :
– les paramètres élastiques des fibres de verre (connus) ;
– les paramètres élastiques de la matrice PA66 (déterminés par identification inverse – voir ci-

dessus) ;
– la fraction volumique de fibres f ainsi que leur rapport d’aspect r (connus) ;
– les paramètres du modèle phénoménologique correspondant aux caractéristiques non linéaires

(identifiés sur éprouvette ISO527-2-1A) ;
– le coefficient d’anisotropie k.

Nous constatons que seul le coefficient k n’est pas déterminé. Une identification inverse effectuée
à partir des résultats des courbes anhystérétiques permet de fixer sa valeur à 0.5276, ce qui est co-
hérent avec la condition physique k ∈ [0, 1] formulée lors de la section précédente. Ce paramètre
traduit la sensibilité de la contrainte équivalente Jvp à la microstructure, il n’était donc pas possible
de l’identifier auparavant. En revanche, il est supposé indépendant des conditions environnementales.

5.4.3 Résultats et discussion

a Tractions monotones

Nous présentons sur la figure 5.10 les prédictions du modèle de comportement, comparées aux
résultats expérimentaux, pour des courbes de traction monotone. Nous constatons une bonne descrip-
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FIGURE 5.9 – Simulation d’injection de la plaque réalisée avec MOLDFLOW®, et affichage de l’orien-
tation moyenne sur l’épaisseur 1

2 ∫ 2
0 a1(z) dz selon la direction propre u1. Les dimensions de la plaque

sont de 100×100×2 mm3 tandis que la longueur de l’éprouvette de traction vaut 75 mm (zone utile de
longueur 20 mm, de section 4×2 mm2). e1 est l’axe principal du flux d’injection.

tion de la sensibilité à la vitesse de chargement. Aux déformations importantes (supérieures à 3 %), la
réponse du modèle est en général moins bien corrélée à la réponse expérimentale, mais dans l’optique
d’une application à la fatigue, cet écart n’est pas jugé critique. À 2.5 MPa/s, le modèle sur-estime la
raideur initiale à 45, 60 et 90°, mais pas à 250 MPa/s. Par ailleurs, le modèle rend également bien
compte de la faible sensibilité à l’angle entre la direction de traction et le repère matériel au-delà de
α = 45°.

La modification apportée à l’équation d’évolution de la variable d’écrouissage prend tout son sens
sur les essais de traction, puisque nous constatons une très forte variation de la contrainte asymptop-
tique en fonction de l’état d’orientation, et qui est relativement bien retranscrite par le modèle.

b Essais complexes

Pour valider la modélisation de l’influence de la microstructure sur les caractéristiques viscoplas-
tiques, nous affichons sur la figure 5.11 la corrélation calcul-essai pour des histoires de chargement
complexes. Nous ne présentons les résultats que pour 3 microstructures, puisque les réponses à 45 et
90° sont proches de celle à 60°, et l’éprouvette prélevée à 0° au centre de la plaque se classe naturel-
lement entre celle à 30° et celle à 0° découpée au bord.

En ce qui concerne les courbes anhystérétiques, la prédiction du modèle est très satisfaisante,
avec notamment une bonne description des paliers de relaxation. La réponse du modèle pour l’essai
FRC est globalement bonne, malgré un écart plus important pour l’éprouvette α=60°. La modélisation
proposée du tenseur P semble donc pertinente au vu de ces résultats.

c Proposition d’amélioration de la modélisation

La dépendance de la raideur initiale à la distribution locale d’orientation est correctement prédite
aux vitesses de chargement élevées, alors que des écarts sont observés aux vitesses plus faibles. Par
ailleurs, les essais FRC montrent une sous-estimation de la réponse viscoélastique lorsque l’angle α
augmente : la déformation prédite est inférieure aux valeurs expérimentales sur le second palier de
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fluage, alors que les mécanismes viscoplastiques ne sont pas (ou peu) activés puisque la recouvrance
sur le palier suivant est presque totale.

Nous pouvons supposer que ces deux bémols à apporter à la bonne prédictivité du modèle pro-
posé sont les conséquences d’une hypothèse implicitement faite : l’isotropie des composantes visco-
élastiques de la déformation (hypothèse également émise par Andriyana et al. [6] pour un problème
similaire). En effet, nous n’avons pas explicité de lien entre la microstructure locale et les tenseurs
Cvi ou les paramètres ηi. De façon à corriger ce point, nous pouvons imaginer une extension du mo-
dèle actuel fondée sur les techniques d’homogénéisation des matériaux viscoélastiques linéaires (voir
section 1.3.1), voire même plus simplement postuler une règle de proportionnalité entre Ce et Cvi .
Néanmoins, faute de temps et parce que le degré de précision actuel est jugé satisfaisant, la modélisa-
tion anisotrope de la réponse viscoélastique (à court et long terme) n’a pas été développée.

d Bilan

D’une façon générale, nous considérons que ces résultats sont très intéressants, puisque l’intro-
duction d’un seul paramètre matériau supplémentaire 14 k, permet de décrire avec une bonne précision
la réponse anisotrope non linéaire. Les données d’entrée du modèle de comportement phénoménolo-
gique sont maintenant :

– le tenseur d’orientation d’ordre 2 (calculé par un logiciel de simulation d’injection comme
MOLDFLOW®), qui condense l’information sur la microstructure locale ;

– les conditions environnementales T et H.
Du point de vue industriel, nous insistons sur le caractère aisé de notre procédure d’identification,
qui repose essentiellement sur des essais de traction réalisés sur les éprouvettes ISO527-2-1A. La
description de la réponse anisotrope ne nécessite alors que la détermination des coefficients élastiques
de la matrice thermoplastique, ainsi que l’identification du paramètre k (dont l’ordre de grandeur est
connu). Le lien avec la microstructure est effectué au moyen du tenseur d’orientation d’ordre 2, qui est
une sortie usuelle des codes de simulation d’injection. Nous avons donc démontré qu’il est possible,
à l’aide d’un modèle phénoménologique, d’obtenir une bonne prédiction de la réponse cyclique non
linéaire des thermoplastiques renforcés injectés, pour différentes distributions locales de fibres.

Remarquons toutefois qu’il s’est avéré nécessaire de faire appel à des résultats de microméca-
nique, mais uniquement en ce qui concerne les propriétés élastiques : les techniques analytiques dé-
ployées (schéma de Mori-Tanaka, moyenne selon les orientations) ne sont pas coûteuses du point de
vue numérique, ce qui est un atout certain pour une application sur structure industrielle, comme nous
le présentons au chapitre suivant.

14. Les caractéristiques élastiques du verre, la fraction volumique de fibres f et leur rapport d’aspect s ne sont pas des
paramètres du modèle, puisqu’ils n’ont pas nécessité d’identification. Par ailleurs, le modèle suppose l’identification des
paramètres élastiques de la matrice, mais l’ajout de ces deux paramètres est compensé par le fait qu’il n’est plus nécessaire
d’identifier les coefficients élastiques à l’échelle du composite.
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Validation sur structures
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Dans ce chapitre, nous présentons la chaîne de calcul numérique nécessaire à la détermination de
la réponse mécanique sur structures. Dans un premier temps, nous appliquons le modèle de comporte-
ment développé lors des chapitres précédents sur trois géométries d’éprouvettes de fatigue injectées,
qui font office de cas de validation intermédiaire : suffisamment complexes pour mettre en évidence
l’apport de la richesse de la loi de comportement, et suffisamment simples pour permettre un bon
contrôle des grandeurs locales (distribution d’orientation des fibres, champs de déformation). Dans
un second temps, nous présentons l’application du modèle sur une pièce industrielle complexe, le
répartiteur d’air à l’admission, sous sollicitations cycliques et à température élevée.

6.1 Principe de la chaîne de calcul numérique

La figure 6.1 résume graphiquement les différentes étapes, détaillées ci-dessous, nécessaires à la
détermination de la réponse mécanique d’une pièce réalisée par injection de thermoplastique renforcé
en fibres de verre courtes. La méthode que nous présentons ici est compatible avec un déploiement en
bureau d’études industriel.
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FIGURE 6.1 – Schéma du principe de la chaîne numérique :
1. Simulation d’injection sous MOLDFLOW® et calcul du champ de tenseurs d’orientation (affichage
de la composante aψ22 à cœur) ;
2. Interpolation du champ aψ avec DIGIMAT® sur le maillage adapté au calcul mécanique ;

3. Résolution sous ABAQUS®, à l’aide d’une routine utilisateur UMAT, du problème mécanique (af-
fichage de la contrainte équivalente Jvp pour F = 12.4 kN, sous un environnement hygrothermique
T=23 ˚C, H=50 %).

6.1.1 Simulation d’injection

La première étape est la simulation du procédé de mise en forme par injection. Dans le cadre de
ces travaux de thèse, nous avons utilisé le logiciel MOLDFLOW®, qui requiert la spécification des
conditions d’injection :

– position des seuils d’injection,
– temps d’injection (ou débit de matière), temps de compactage,
– pression d’injection et pression de compactage,
– température de la matière fondue en sortie de vis,
– température du moule,
– caractéristiques rhéologiques (loi de viscosité) et thermiques du matériau.

Le calcul de l’orientation des fibres est consécutif à la résolution du problème rhéologique d’injection.
En fonction de la géométrie de la pièce, MOLDFLOW® propose deux méthodes de résolution. Pour
les structures planes, la méthode mid-plane fait intervenir des éléments coques multi-couches : le ten-
seur d’orientation est donc calculé sur la géométrie 2D, avec une caractérisation supplémentaire sur
l’épaisseur. Cette méthode est plus rapide et permet de bien caractériser l’effet cœur-peau, mais de-
mande la spécification d’un coefficient empiriqueDz en plus du coefficient d’interactions fibres-fibres
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CI intervenant dans l’équation de Folgar-Tucker [72]. Pour les structures de géométrie complexe, un
maillage volumique est préférable, de façon à correctement tenir compte du caractère 3D de l’écou-
lement et de la distribution d’orientation. Dans ce cas, seul le coefficient CI doit être précisé. La
résolution est plus lourde, et s’appuie sur un maillage nécessitant une adaptation anisotrope [153] de
façon à pouvoir rendre compte de l’effet cœur-peau.

Dans ces travaux, nous avons conservé les valeurs par défaut de MOLDFLOW®, à savoir CI = 0.001
(etDz = 0.75 pour les calculs 2D) [63]. Néanmoins, certains travaux ont pu mettre en évidence la sur-
estimation au calcul de la composante du tenseur d’orientation selon la direction principale du flux
de matière injectée, par comparaison avec des mesures expérimentales [53, 64]. Un axe de progrès
concernant la précision de la simulation d’injection est l’optimisation de ces coefficients empiriques à
l’aide de corrélation calcul-essai, mais cette démarche, non développée pour ces travaux de thèse, est
également difficile à mettre en œuvre de façon systématique dans un cadre industriel.

6.1.2 Transfert du champ tensoriel d’orientation

La qualité du maillage du calcul d’injection ne répond pas aux mêmes critères que celui d’un
calcul mécanique. Dans le cas général, il est ainsi nécessaire de transférer les informations concernant
la distribution d’orientation locale des fibres du premier maillage vers le second, au moyen d’une
interpolation spatiale 1. Nous avons déjà précisé (voir la section 5.1) que toute la distribution n’est pas
calculée, mais seulement son second moment statistique, le tenseur d’orientation d’ordre 2 aψ.

Cette étape est réalisée à l’aide du logiciel DIGIMAT®, et plus particulièrement du module de
mapping. Notons qu’à ce stade de développement du logiciel, seul un passage d’éléments 2D (resp.
3D) vers éléments 2D (resp. 3D) est autorisé. Par ailleurs, dans le cas d’éléments coques, il est possible
de réduire le nombre de points d’interpolation dans l’épaisseur. Nous avons alors choisi 20 couches
pour le calcul de simulation d’injection, afin d’optimiser la qualité des résultats, et nous avons utilisé
8 couches pour le calcul mécanique, de façon à atteindre un compromis entre la discrétisation des
propriétés mécaniques sur l’épaisseur (effet cœur-peau) et la durée des calculs mécaniques. Dans le
cas 3D, le tenseur d’orientation est simplement calculé par élément.

6.1.3 Simulation de la réponse mécanique

Les grandeurs mécaniques locales pour une structure soumise à un chargement extérieur sont
déterminées au moyen d’un calcul par éléments finis. Une routine utilisateur UMAT (User MATerial)
est développée en language FORTRAN pour ABAQUS®. Dans un premier temps, cette routine lit pour
chaque point de Gauss le tenseur d’orientation local, ce qui permet d’assembler les tenseurs Ce et
P, comme exposé lors du chapitre 5. La routine consiste ensuite en la détermination de l’incrément
de contrainte local ∆σ, connaissant les grandeurs d’entrée du calcul que sont ∆ε et le pas de temps
∆t. Ce problème nécessite la résolution des équations du comportement présentées au chapitre 3, à
l’aide d’un schéma implicite, qui est détaillé en annexe B. La matrice tangente cohérente ∆σ/∆ε est
calculée de façon à réduire la durée des calculs.

1. Notons qu’à l’avenir, il pourrait être intéressant de tenir compte d’informations complémentaires, telles que les
champs de contraintes résiduelles conséquents au procédé d’injection, etc.
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6.2 Éprouvettes de fatigue

Dans cette section, nous nous intéressons à l’application du modèle de comportement à des éprou-
vettes de fatigue, qui sont considérées comme des mini-structures. En effet, la simulation d’injection
met en évidence un champ tensoriel aψ fortement hétérogène, qui, ajouté à la présence d’accidents de
forme (congés, entailles), explique la complexité des champs mécaniques. Les géométries des trois
éprouvettes étudiées, dites « éprouvettes LBF », ainsi que les résultats des simulations d’injection,
sont donnés en annexe A.3.

6.2.1 Conditions de la corrélation calculs-essais

a Protocole expérimental

Nous avons réalisé pour chacune des éprouvettes LBF des essais de traction monotone (pilotés
en effort à 100 N/s) avec suivi des champs de déformation. Les éprouvettes sont conditionnées à
H = 50%, et testées à température ambiante. Unmouchetis est déposé sur la face avant de l’éprouvette,
et une caméra optique (modèle OSCAR F-810C avec un capteur CCD de 8 millions de pixels produit
par AVT™) permet d’enregistrer les images nécessaires à la mesure des champs de déplacement par
corrélation d’images. Ce post-traitement a été réalisé à l’aide du logiciel CORRELI® développé par
le LMT 2 ; les champs de déformation à la surface de l’éprouvette (ε11, ε22, ε12) sont calculés par
dérivation spatiale du champ de déplacement U .

De façon à certifier la mesure de la déformation par corrélation d’images, les essais ont été dou-
blés, ce qui a permis de suivre la déformation dans la zone utile des éprouvettes (ou autour de l’en-
taille) à l’aide d’un extensomètre à couteaux. Les deux méthodes ont fourni des résultats cohérents.

b Simulations numériques réalisées

Ces essais ont été simulés par éléments finis, avec différentes lois de comportement :
– une loi élastique isotrope σ = Ciso ∶ σ (faisant intervenir le module de Young Ee = 10500 MPa
et le coefficient de Poisson ν = 0.34, identifiés à partir des essais sur éprouvettes ISO527-2-1A
au chapitre 3) ;

– une loi élastique anisotrope σ = Ce ∶ σ, où le tenseur de rigidité élastique est calculé selon un
schéma d’homogénéisation en deux étapes, selon la procédure détaillée dans le chapitre 5, à
partir du champ tensoriel aψ issu du calcul d’injection ;

– la loi de comportement proposée au chapitre 3, avec les paramètres identifiés dans le cas
de l’éprouvette ISO527-2-1A, mais sans prise en compte de la microstructure, c’est-à-dire
Ce ≡ Ciso et P ≡ 3

2
K ;

– la loi de comportement proposée complète, tenant compte de l’influence de la distribution locale
d’orientation des fibres sur les propriétés élastiques et viscoplastiques, avec les paramètres iden-
tifiés au chapitre 3 (coefficients viscoélastiques, viscoplastiques, d’adoucissement cyclique) et
au chapitre 5 (coefficients élastiques de la matrice et des fibres, paramètre d’anisotropie k).

La première loi de comportement, très simple, est représentative de la procédure actuelle de dimen-
sionnement chez PSA. La seconde permet de mettre en évidence l’influence de l’orientation des
fibres sur les propriétés élastiques, et est représentative des calculs effectués chez d’autres industriels
[53, 75, 112]. La troisième loi de comportement correspond à une démarche de dimensionnement
fondée exclusivement sur les résultats de la campagne expérimentale sur éprouvette ISO527-2-1A,

2. Laboratoire de Mécanique et Technologie de l’ENS Cachan.
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en ignorant le caractère anisotrope ou hétérogène du matériau, c’est-à-dire en ignorant l’influence du
procédé sur la réponse mécanique. La comparaison des résultats du dernier modèle de comportement,
qui correspond au modèle développé dans ces travaux de thèse, avec ceux issus des second et troi-
sième modèles, permet d’évaluer si les améliorations (éventuelles) de la prédictivité du modèle de
comportement sont dues à la prise en compte de la microstructure ou plutôt des composantes non
linéaires du modèle de comportement.

6.2.2 Comparaison des réponses mécaniques à l’échelle de la zone utile

Dans un premier temps, nous nous intéressons à la déformation nominale en zone utile mesurée
par extensomètre à couteaux. Lors des simulations numériques, un extensomètre virtuel est utilisé :
nous calculons la différence de déplacement ∆U entre deux noeuds distants de 12.5 mm (voir la
figure 6.1), et nous construisons ainsi un signal de déformation ε = ∆U/l0 comparable au signal
expérimental.

Nous présentons sur la figure 6.2 les résultats obtenus pour les éprouvettes LBF, pour les trois
facteurs d’entaille 3. Nous traçons la contrainte de traction nominale (σ = F /S0 avec F l’effort de
traction et S0 = 30×3 mm2 la section nominale de l’éprouvette) fonction de la déformation nominale
ε. Nous n’avons pas présenté le résultat de la simulation avec la loi de comportement élastique isotrope
(loi n°1) puisqu’en raison de l’alignement assez important des fibres dans la zone utile, le modèle
élastique anisotrope (loi n°2) renvoie des résultats très proches. Ceci explique également pourquoi le
modèle non linéaire isotrope (loi n°3) présente une raideur initiale similaire au modèle non linéaire
anisotrope (loi n°4).

En revanche, nous constatons qu’à partir d’une contrainte nominale de 30 MPa, la loi élastique
sur-estime la raideur tangente : quelle que soit la géométrie d’éprouvette, la prise en compte de la
non-linéarité de la réponse mécanique est primordiale de façon à ne pas sous-estimer les déforma-
tions. Remarquons au passage que l’amplitude de contrainte nominale pour des essais de fatigue sur
l’éprouvette Kt = 1 se situe typiquement entre 30 et 55 MPa (pour des durées de vie de quelques mil-
liers à quelques millions de cycles – voir la seconde partie de ce manuscrit) : les niveaux de contrainte
maximale pour des chargements à R=0 sont donc entre 60 et 110 MPa, c’est-à-dire dans une zone où
un calcul élastique donne de très mauvais résultats.

La différence entre les lois n°3 et n°4 est relativement modérée, même si l’on s’aperçoit que la
formulation du tenseur P tenant compte de la microstructure permet de mieux décrire la composante
viscoplastique de la réponse mécanique. Mais il faut être conscient que l’écart serait beaucoup plus
important dans des cas d’étude où les fibres seraient moins bien alignées avec l’axe du chargement.
Au bilan, nous pouvons conclure à l’excellente prédictivité du modèle proposé, non linéaire et tenant
compte de l’influence de la microstructure. Pour ces éprouvettes présentant des orientations de fibres
globalement bien alignées avec l’axe du chargement, il s’avère que la prise en compte de la non-
linéarité a davantage d’importance que la prise en compte du caractère anisotrope ; cependant, cette
dernière est indispensable pour une bonne précision de la réponse numérique jusqu’à la rupture.

Pour conclure, nous pouvons remarquer qu’il est n’est pas possible de simuler le chargement
mécanique sur l’éprouvette fortement entaillée (Kt = 10) jusqu’à son terme. Cela s’explique par les
concentrations de contraintes très importantes en fond d’entaille, qui empêchent la convergence du
schéma numérique implicite. De façon à corriger ce défaut, un maillage encore plus fin pourrait être
employé, et des méthodes numériques pour éviter une sur-prédiction de la déformation élastique (sus-
ceptible d’entraîner des valeurs trop élevées de Jvp) pourraient être développées. Néanmoins, comme

3. Le facteur d’entaille Kt est défini comme le rapport entre la contrainte en fond d’entaille et la contrainte nominale.
Dans cette définition, Kt – évalué à l’aide de relations issues de la mécanique de la rupture fragile pour des matériaux
élastiques isotropes – ne dépend que de la géométrie de l’entaille et de la direction du chargement.
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FIGURE 6.2 – Comparaison entre les mesures expérimentales (symboles) et les prédictions numé-
riques (trait continu) sur des essais de traction monotone à 100 N/s sur les éprouvettes LBF.

le modèle proposé permet de couvrir l’étendue des sollicitations en fatigue, nous ne nous sommes pas
étendus sur ce point.

6.2.3 Comparaison des champs de déformation

Nous présentons sur la figure 6.3 la comparaison des résultats de ces quatre simulations avec le
champ expérimental obtenu par corrélation d’images. Nous analysons le champ de déformation axial
ε22 sur l’éprouvette LBF présentant un facteur d’entaille Kt = 2.5, pour un effort appliqué égal à
5500 N. Cet effort correspond à une contrainte nominale de 61 MPa : les phénomènes viscoplastiques
commencent donc à être activés pour ce chargement 4.

La figure 6.4 correspond à la même comparaison, mais pour un effort plus important (9250 N, soit
une contrainte nominale de 103 MPa) : les phénomènes non linéaires (viscoplasticité, adoucissement)
sont clairement activés, comme nous pouvons le constater sur la réponse expérimentale de la figure
6.2b.

Le champ de déformation mesuré par corrélation d’images sur le pourtour de l’entaille circulaire
(zone d’environ 1 mm de large) n’est pas exploitable, car la grille d’analyse ne coïncide pas avec les
bords de l’éprouvette.

Ces comparaisons confirment l’analyse faite précédemment à partir des courbes σ = σ(ε). Par
ailleurs, nous montrons ici l’influence de la microstructure sur les champs de déformation : au niveau
local (et non pas pour un résultat moyenné sur la longueur utile de l’extensomètre), nous constatons
que la prise en compte du champ aψ permet de rendre compte de la légère dissymétrie du champ
de déformation. Même si la loi de comportement proposée ne permet pas de prédire exactement les
niveaux de déformation importants mesurés dans les directions ±45°, nous constatons à l’aide de nos
différentes simulations que ce résultat expérimental ne peut être expliqué que par un effet microstruc-
tural. Ces pics de déformation sont ainsi le résultat entre un flux d’effort qui reste important et une
distribution d’orientation locale où les fibres ne sont pas du tout alignées avec l’axe de la sollicitation.

La comparaison entre les quatre simulations numériques montre une fois de plus tout l’intérêt
de la loi de comportement proposée, qui est encore plus flagrant aux efforts importants. Il est ainsi
indispensable de tenir compte de la non-linéarité de la réponse mécanique et de l’influence de la micro-

4. C’est d’autant plus vrai au bord de l’entaille circulaire, où la concentration de contrainte géométrique induit une
valeur de σ22 significativement plus élevée.
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structure pour pouvoir réaliser une simulation numérique correctement corrélée avec les observations
expérimentales.

6.2.4 Discussion

a Approfondissements envisagés

Les chargements étudiés sont des tractions monotones, pour lesquelles le protocole expérimental
est relativement simple à mettre en place. Cependant, il aurait été intéressant de réaliser les mêmes
comparaisons sur des chargements cycliques, de façon à mesurer les champs de déformation résiduelle
par exemple. En outre, ce travail aurait permis d’alimenter la discussion concernant la nécessité de la
prise en compte de la microstructure et des composantes non linéaires de la déformation pour des
chargements cycliques, représentatifs des sollicitations en fatigue.

Par ailleurs, la comparaison des champs de déformation que nous avons effectuée est qualitative.
Ces travaux gagneraient à être approfondis grâce au calcul d’une erreur construite sur la différence
des champs tensoriels numériques et expérimentaux (par exemple : e = ∫S ∥ εnum − εexp ∥ dx après
interpolation) qui permettrait une comparaison plus quantitative. De façon plus ambitieuse, on pourrait
imaginer tirer profit de la connaissance du champ de déplacement sur la structure pour identifier les
propriétés élastiques (voire non linéaires) locales au moyen d’une erreur en relation de comportement.

b Précision de la simulation d’injection

Nous avons mis en évidence le rôle important joué par la distribution d’orientation locale sur la
réponse mécanique. Le champ tensoriel aψ calculé par MOLDFLOW® est donc un paramètre d’entrée
majeur, dont il convient d’éprouver la fiabilité. En effet, nous avons déjà évoqué la problématique
concernant le choix des coefficients empiriques CI et Dz [63], pour lesquels nous avons conservé
les valeurs proposées par défaut par le logiciel : les prédictions du logiciel de simulation d’injection
doivent donc être confrontées à des mesures expérimentales.

Une campagne d’observation expérimentale par microtomographie sur les éprouvettes LBF est
en cours de réalisation. L’analyse des images permet de mesurer expérimentalement la distribution
d’orientation 3D des fibres [23, 50]. L’objectif est double : d’une part nous serons en mesure d’évaluer
la précision de la simulation d’injection, d’autre part nous disposerons de microstructures réelles, et
non plus seulement numériques, à partir desquelles nous pourrons enrichir la discussion menée autour
du choix d’une stratégie d’homogénéisation (chapitre 5). Malheureusement, les résultats de cette étude
ne nous sont pas parvenus à temps pour figurer dans ce manuscrit. Indiquons cependant qu’un rapport
d’études interne [33] ainsi que les travaux de Dray et al. [63], qui présentent tous deux des résultats
encourageants concernant la prédictivité de MOLDFLOW® sur des géométries simples, permettent
d’avoir une confiance raisonnable en nos données d’entrée.

c Bilan

L’étude que nous avons présentée dans cette section sur les éprouvettes LBF a permis de valider
la pertinence de la loi de comportement phénoménologique proposée. Les trois structures étudiées,
malgré leur simplicité apparente, illustrent l’importance d’une modélisation fine, qui tient compte
à la fois des mécanismes non linéaires ainsi que de la sensibilité au procédé de mise en forme par
injection. Nous insistons sur l’importance de ces résultats obtenus dans des conditions permettant une
bonne connaissance des conditions de chargement et de la microstructure locale.
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e1

e2

(a) Corrélation d’images

(b) Calcul avec loi élastique isotrope (c) Calcul avec loi élastique anisotrope

(d) Calcul avec loi proposée isotrope (e) Calcul avec loi proposée anisotrope

FIGURE 6.3 – Comparaison des champs de déformation uniaxiale ε22 en surface pour un effort appli-
qué F = 5.5 kN. Les échelles de couleur sont identiques.
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e1

e2

(a) Corrélation d’images

(b) Calcul avec loi élastique isotrope (c) Calcul avec loi élastique anisotrope

(d) Calcul avec loi proposée isotrope (e) Calcul avec loi proposée anisotrope

FIGURE 6.4 – Comparaison des champs de déformation uniaxiale ε22 en surface pour un effort appli-
qué F = 9.25 kN. Les échelles de couleur sont identiques.
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6.3 Répartiteur d’air à l’admission

Nous mettons en œuvre la démarche proposée pour déterminer le comportement cyclique du répar-
titeur d’air à l’admission. Plusieurs difficultés sont soulevées, en raison de la complexité géométrique
de la structure d’une part, de la très forte hétérogénéité du champ d’orientation d’autre part, et éga-
lement à cause des conditions de fonctionnement à température élevée qui impliquent une réponse
mécanique locale fortement non linéaire. Ce cas d’étude représente ainsi une validation complète des
travaux exposés dans la partie I de ce manuscrit.

6.3.1 Conditions de la corrélation calculs-essais

a Montage expérimental

Le répartiteur d’air que nous étudions est co-développé par PSA et Mann+Hummel™, un équi-
pementier automobile dont la filiale française est située à Laval. Conçu pour la motorisation DW12B
(moteur Diesel 2.2 litres), ce composant est formé de deux parties, une base (adaptée aux empla-
cements des soupapes d’admission sur la culasse) et un couvercle (raccordé au circuit d’admission
d’air), qui sont injectées simultanément et assemblées par soudage à haute fréquence.

FIGURE 6.5 – Répartiteur d’air à l’admission
dans l’enceinte thermique, monté sur le support
en aluminium, et instrumenté avec deux jauges
de déformation.

e
2

e
3

100 microns

FIGURE 6.6 – Miscrocopie optique à partir d’un
échantillon prélevé sur le répartiteur au niveau
de la jauge inférieure, avec e1 normal au plan de
coupe (zone d’observation de 650×500 microns).

Les essais sont réalisés en enceinte thermique à 110 ˚C ; le répartiteur est fixé sur un support
en aluminium représentant la culasse et est soumis à une pression interne cyclique. Deux jauges de
déformation (modèle KFG-1-120-D17-11 de KYOWA™, longueur utile 1 mm, déformation mesurée
dans 3 directions : 0° et ±45°.) ont été collées de façon à mesurer la réponse mécanique locale. Le
montage expérimental est illustré sur la figure 6.5. Des coupons ont été prélevés au niveau des jauges
de déformation de façon à observer la distribution locale d’orientation des fibres. La figure 6.6 montre
qualitativement que les fibres sont majoritairement orientées selon l’axe e1, c’est-à-dire la direction
du flux d’injection. Cependant, une zone de cœur d’environ 200 microns (pour une épaisseur totale
de 3 mm) où les fibres sont orientées de façon transverse est mise en évidence. Ces observations
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confirment que sur une pièce complexe, la distribution d’orientation locale est anisotrope, tout comme
nous l’avons déjà mis en évidence sur des plaques injectées.

Lors de la mise en place de l’essai, le répartiteur est tout d’abord fixé sur le support à l’aide de
plusieurs vis. Une interface en aluminium, équipée d’une durite, est montée au niveau de l’arrivée
d’air pour permettre la mise sous pression. Cette étape de bridage, effectuée à température ambiante,
précède la montée en température à 110 ˚C. Une fois la consigne atteinte dans l’enceinte thermique,
une attente de deux heures est respectée de façon à assurer la stabilisation thermique du montage. Nous
considérons alors que l’ensemble du répartiteur est à 110 ˚C, avec une teneur en humidité négligeable
(conditions DAM). Un chargement de pression cyclique est appliqué, avec un signal de type FRC 5,
comme présenté sur la figure 6.7.

p(t)

t

fluage (20 s)

recouvrance (20 s)

5 cycles 5 cycles, etc.

montée (0.2 s)

FIGURE 6.7 – Signal de pression interne appliqué au répartiteur d’air à l’admission. Les paliers de
pression imposée s’échelonnent entre 0.37 et 3.7 bars.

b Simulations numériques réalisées

De même que dans la section précédente, nous avons réalisé quatre simulations numériques diffé-
rentes, en faisant varier la loi de comportement locale. Remarquons simplement que de façon à tenir
compte d’un effet moyen de l’orientation des fibres dans le cas des lois isotropes (élastique ou non
linéaire), le module de Young est multiplié par 0.65, selon une règle couramment utilisée en bureau
d’études 6. Ce facteur multiplicatif correspond donc à une hypothèse d’orientation des fibres diffuse en
moyenne. Par ailleurs, le répartiteur est maillé à l’aide de 349292 éléments tétraédriques quadratiques,
et 999855 nœuds. Nous illustrons sur la figure 6.8 le résultat de la prise en compte du champ d’orien-
tation aψ sur les propriétés élastiques, localement anisotropes et fortement hétérogènes à l’échelle de
la structure. De façon à comparer la réponse des modèles numériques avec les mesures de déformation
locale, nous avons identifié les emplacements des jauges de déformation, et les grandeurs mécaniques
issues de la simulation sont alors extrapolées aux nœuds correspondants.

Nous ne présentons dans cette section que les résultats obtenus à partir des lois de comporte-
ment n°3 et n°4, c’est-à-dire obtenus avec le modèle non linéaire proposé, identifié à 110 ˚C, sans
ou avec prise en compte explicite de l’influence de la microstructure sur les propriétés élastiques et
viscoplastiques. Les lois de comportement élastiques (isotrope moyen ou anisotrope) permettent es-
sentiellement d’illustrer l’augmentation des durées de calcul (voir la tableau 6.1) avec la complexité
de la loi. Remarquons à ce stade que même la loi de comportement n°4 (modèle complet) met en jeu

5. Fluage-Recouvrance-Cyclique
6. Pour les éprouvettes LBF présentées en section 6.2, où l’orientation des fibres est assez forte dans la direction de

traction, l’utilisation du module de Young directement identifié sur les éprouvettes ISO-527-2-1A est justifiée, mais ce n’est
plus le cas sur une pièce aussi complexe que le répartiteur.
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Jauge supérieure Jauge inférieure

e1

e3e2

e1e3

FIGURE 6.8 – Répartiteur d’air à l’admission (DW12B) : visualisation de l’hétérogénéité des proprié-
tés mécaniques anisotropes (ici composante Ce1111 en MPa) ainsi que de l’emplacement des zones de
post-traitement correspondant aux jauges de déformation inférieure et supérieure.

des temps de calcul qui restent très inférieurs à la durée nécessaire à un calcul d’homogénéisation
dans le cadre non linéaire (estimé à plus d’une semaine, i.e. de l’ordre de 106 secondes pour le cas
présenté – sans évoquer les difficultés de convergence).

Numéro Loi de comportement Nombre d’incréments Temps CPU (s)
1 Élastique isotrope 1 808
2 Élastique anisotrope 1 917
3 Modèle proposé isotrope « moyen » 5 5210
4 Modèle proposé anisotrope 5 9727

TABLE 6.1 – Comparaison des durées de calcul sur le répartiteur : simulation d’un chargement mono-
tone de mise sous pression interne à 3.7 bars à 110 ˚C en 0.4 secondes.

Remarque : simplifications consenties
La simulation exacte de l’essai réalisé sur le répartiteur est complexe. Notamment, les conditions

aux limites lors de la phase de bridage ainsi que lors de la montée en température sont difficiles à mo-
déliser de façon exacte : sur-contraintes locales engendrées par les conditions aux limites d’encastre-
ment, dilatation thermique différentielle entre le support en aluminium et le répartiteur en PA66-GF35,
anisotropie des coefficients de dilation thermique [64], contact avec frottements au niveau du support,
etc. Faute de temps, nous avons choisi de simplifier la modélisation, et les conditions suivantes ont été
appliquées :

– encastrement des nœuds en contact avec les quatre vis de l’interface vers l’arrivée d’air ;
– glissement plan-plan imposé au niveau des nœuds en contact avec le suppport en aluminium ;
– conditions de température homogène et stationnaire (110 ˚C) ;
– état initial naturel non déformé (non-simulation de la montée en température) ;
– liaison cinématique parfaite au niveau de la soudure entre la base et le couvercle du répartiteur ;
– pression interne imposée homogène sur la surface intérieure du répartiteur ;
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– simulation d’un seul cycle de fluage/relaxation par niveau de pression interne (pour limiter la
durée de calcul) ;

– surface extérieure du répartiteur libre de contraintes.
Si certaines de ces conditions semblent raisonnablement justifiées, d’autres prêtent davantage à cau-
tion. En particulier, l’hypothèse d’un état initial non déformé (et non contraint) sera sans doute la
première à devoir être remise en question, en raison des signaux expérimentaux au niveau des jauges
de déformation qui indiquent un mode de déformation global du répartiteur de type flexion autour de
l’axe e2 lors de la mise en température, et qui est négligé lors des simulations numériques.

6.3.2 Résultats

a Champs de déformation

Nous présentons sur la figure 6.9 les champs de déformation calculés à l’issue du palier de fluage
sur le cycle de pression interne à 3.7 bars, obtenus soit avec le modèle de comportement non linéaire
isotrope « moyen », soit avec le modèle de comportement anisotrope qui prend en compte l’infor-
mation de la microstructure. Nous montrons que la déformation selon l’axe e1, qui correspond à la
direction moyenne du flux d’injection et selon laquelle les fibres sont majoritairement orientées, ne
dépend pas au premier ordre de la prise en compte explicite de la distribution d’orientation dans la
loi de comportement mécanique. En revanche, la déformation selon l’axe e3, c’est-à-dire globalement
transverse aux fibres, y est fortement sensible. Nous pouvons ainsi conclure que si les champs de
contrainte sont essentiellement pilotés par la géométrie de la structure et par le chargement appliqué
(sauf au voisinage d’accidents de forme où les mécanismes viscoplastiques sont activés), les champs
de déformation sont très influencés par la microstructure locale. Il apparaît donc qu’une simulation
précise de la réponse mécanique du répartiteur requiert la description du lien procédé-comportement,
ce qu’il nous faut maintenant confirmer à l’aide des mesures expérimentales.

b Corrélation calcul-essai au niveau des jauges de déformation

La figure 6.10 montre la comparaison des signaux de déformation prédits au niveau des jauges de
déformation avec les signaux expérimentaux. Nous présentons uniquement, dans un souci de synthèse,
les signaux de déformation principale maximale dans le plan des jauges de déformation. Nous avons
tracé en ordonnée la valeur de la pression interne, puisque la contrainte locale ne peut être mesurée
expérimentalement. Si nous constatons sur la jauge supérieure tout l’intérêt de prendre en compte l’in-
fluence de la microstructure de façon à réaliser une simulation prédictive, le cas de la jauge inférieure
pose davantage question : la simulation isotrope est en effet parfaitement corrélée avec le signal ex-
périmental, tandis que la simulation anisotrope conduit à une franche sur-estimation de la déformation.

Expliquons tout d’abord les raisons des différences entre les deux simulations : comme nous
l’avons évoqué lors de l’analyse des champs de déformation, la prise en compte de l’orientation des
fibres autorise des déformations plus importantes dans la direction transverse aux fibres, ce qui ex-
plique que la courbe « anisotrope » présente des valeurs supérieures de déformation principale maxi-
male dans le plan. Remarquons également que les déformations sont faibles au niveau de la jauge
supérieure (inférieures à 0.5 %), de telle sorte que les mécanismes non linéaires sont peu activés, tan-
dis que des boucles d’hystérèse sont décrites au niveau de la jauge inférieure, où la contrainte locale
est plus élevée.
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Modèle proposé isotrope « moyen » (loi n°3) Modèle proposé anisotrope (loi n°4)

(a) Face supérieure (couvercle), déformation « axiale » ε11 (-)

(b) Face supérieure (couvercle), déformation « transverse » ε33 (-)

(c) Face inférieure (base), contrainte équivalente de von Mises σvon Mises (MPa)

FIGURE 6.9 – Comparaison des champs de contrainte et déformation sur le répartiteur soumis à une
pression interne de 3.7 bars, avec le modèle de comportement proposé. L’influence de l’orientation
des fibres sur le comportement est respectivement moyennée (à gauche) ou explicitement prise en
compte (à droite).
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En ce qui concerne la jauge inférieure, l’écart entre la réponse du modèle anisotrope et le signal
expérimental n’est pas dû aux composantes non linéaires de la déformation. En effet, la sur-estimation
de la déformation intervient dès le début du chargement, et nous constatons que les modèles isotrope et
anisotrope prédisent des amplitudes de fluage/recouvrance similaires (par ailleurs bien corrélées avec
celles mesurées à l’essai). L’écart s’explique donc par une sur-évaluation de la composante élastique
de la déformation. Deux explications peuvent alors être avancées :

– la simulation d’injection n’est pas fiable dans cette partie de la pièce, ce qui conduit à une mau-
vaise estimation du tenseur d’orientation aψ et donc à un tenseur élastique effectif Ce erroné.

Cette justification qui met en cause la précision du calcul réalisé avec MOLDFLOW® doit ce-
pendant être étayée à l’aide de comparaisons quantitatives entre le tenseur aψ prédit et une ana-
lyse de la microstructure locale (par microtomographie ou microscopie optique selon différents
plans de coupe). Des observations qualitatives laissent en effet penser que la microstructure au
niveau de la jauge inférieure est plus orientée selon l’axe e1 que ne le prédit MOLDFLOW® ;

– la non-prise en compte de l’état pré-déformé et la modélisation simplifiée des conditions aux
limites peut également être à l’origine de l’écart constaté. En effet, la jauge inférieure est située
dans une zone de la pièce qui se déforme plus lors de la mise en température, et qui est davan-
tage susceptible d’être influencée par les conditions aux limites entre le répartiteur et le support
en aluminium.

Enfin, un dernier point mérite d’être abordé : les signaux de déformation expérimentaux ne mettent
pas en évidence de mécanisme de déformation non recouvrable. Il semble que la viscoplasticité ne soit
donc pas activée au voisinage des jauges de déformation. Cependant, les jauges sont situées dans des
zones sans accident de forme et une analyse des résultats des calculs numériques au niveau des ner-
vures montre que ces chargements induisent une plastification locale non négligeable : une simulation
élastique ou viscoélastique pourrait sembler suffisante au vu des résultats expérimentaux (pour les cas
de chargement étudiés), mais ne permettrait pas de décrire la réponse mécanique dans les zones sus-
ceptibles de s’endommager. À ce sujet, la mesure du champ de température (par caméra infra-rouge)
pourrait permettre de détecter les mécanismes dissipatifs locaux et serait donc intéressante pour véri-
fier l’emplacement des zones critiques prédites par la simulation numérique.

6.3.3 Discussion

La tentative de validation du modèle de comportement sur le répartiteur conduit donc à des ré-
sultats mitigés. En effet, si la corrélation calcul-essai sur la jauge supérieure est très satisfaisante, les
résultats sur la jauge inférieure sont bien meilleurs avec le modèle non-linéaire isotrope moyen. Il
est possible qu’un travail de modélisation approfondi permette d’améliorer la corrélation et donc de
valider définitivement le modèle de comportement proposé ; il est également possible que des obser-
vations expérimentales mettent en défaut la précision de la simulation d’injection. Dans ce dernier
cas, cela signifierait que si la connaissance de la microstructure est trop approximative, une approche
isotrope moyenne est une solution dégradée qui peut s’avérer plus prédictive. Du point de vue indus-
triel, le problème est alors difficile : comment valider de façon systématique la simulation d’injection ?
Pourquoi tenir compte du lien procédé-comportement si une complexité accrue de la modélisation du
comportement cyclique ne garantit pas de meilleurs résultats ?

Les bons résultats démontrés sur les éprouvettes de fatigue tendent à prouver que la loi de com-
portement non linéaire anisotrope développée au cours de la partie I est justifiée pour la description de
la réponse mécanique cyclique du PA66-GF35. Néanmoins, il est vrai qu’à l’heure actuelle, plusieurs
écueils empêchent de conclure à la validation de notre approche à l’échelle d’une pièce industrielle.
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FIGURE 6.10 – Comparaison des signaux de déformation expérimentaux et numériques sur le réparti-
teur soumis à une pression interne cyclique, au niveau des jauges supérieure et inférieure. Sur le signal
expérimental, seul le second cycle (sur cinq) est affiché ; la déformation présentée est la déformation
principale maximale dans le plan (e1, e3).
La chaîne de calcul numérique est mise en place, mais le passage du matériau à la structure complexe
a mis en évidence des difficultés non résolues (pour le moment).

De façon à ne pas clore la partie I sur une note en demi-teinte, mettons l’accent sur un point
positif : la démarche adoptée pour la modélisation du comportement rend possible la simulation de
chargements cycliques sur des structures complexes, avec des durées de calcul compatibles avec une
mise en place dans un cadre industriel. Nous avons donc démontré le potentiel de notre approche, qui
permet, au moyen de méthodes de transition d’échelles simples et robustes, de décrire le lien entre
le procédé et les caractéristiques mécaniques, et qui intègre de façon efficace la modélisation des
composantes non linéaires de la déformation.
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La seconde partie de ce manuscrit débute par une étude bibliographique consacrée à la fatigue.
Nous nous appuyons sur les travaux concernant les matériaux métalliques pour définir ce phénomène
physique ainsi que la notion d’approche en amorçage. Nous présentons succinctement les grandes
familles de critères utilisés pour le dimensionnement à la fatigue des métaux en fonction des caracté-
ristiques du régime stationnaire ; nous illustrons la difficulté de la transposition a priori d’un type de
critère pour le PA66-GF35. Nous nous focalisons ensuite sur la fatigue des thermoplastiques renforcés
en fibres de verre courtes, qui, à l’exception de ces dernières années, ne faisaient l’objet que de peu
de travaux dans la littérature. Nous commençons par présenter les mécanismes d’endommagement
en fatigue de ces matériaux, puis nous relevons les paramètres influents sur la durée de vie, et nous
terminons en étudiant les quelques critères proposés dans la littérature pour leur dimensionnnement à
la fatigue.
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7.1 Introduction au phénomène de fatigue

Plusieurs modes de dégradation sont susceptibles d’intervenir au cours de la vie en service d’une
structure mécanique appartenant à un véhicule automobile. On peut évoquer la rupture dynamique
lors d’un choc, l’usure en présence de frottements, les agressions physico-chimiques de l’environ-
nement (corrosion, vieillissement thermo-oxydatif. . .), et enfin l’endommagement sous chargement
mécanique variable, déterministe ou aléatoire. Ce dernier cas de figure est couramment désigné sous
le terme d’endommagement par fatigue, ou simplement fatigue [186]. Pour reprendre la définition
proposée par Maitournam [132], la fatigue correspond ainsi à l’ensemble des détériorations des pro-
priétés mécaniques qui apparaissent dans les matériaux soumis à des contraintes ou à des déforma-
tions variables au cours du temps, dégradations conduisant le plus souvent à la fissuration voire à la
rupture.

Dans l’industrie automobile, la fatigue conditionne le dimensionnement de nombreux composants
mécaniques. En effet, les chargements extérieurs, qu’ils soient mécaniques (pression pulsée, vibra-
tions, efforts dus aux cycles du moteur, aux défauts de la route) ou thermiques (cycles marche/arrêt du
moteur, flux de chaleur locaux provenant de la combustion) engendrent des contraintes et des déforma-
tions locales variables, qui, répétées un grand (voire très grand) nombre de fois, peuvent endommager
une pièce.

7.1.1 Amorçage et propagation

On distingue généralement deux phénomènes dans l’étude de la fatigue, que ce soit pour les maté-
riaux métalliques (les premiers à avoir fait l’objet de travaux dans ce domaine) ou pour les matériaux
polymères et composites à matrice polymère [190] :

– l’amorçage de fissure, qui correspond à l’apparition d’une fissure détectable dans une structure ;
– la propagation d’une fissure déjà amorcée, qui conduit généralement à la ruine de la structure.

Lors d’un essai de fatigue, on définit trois phases successives, comme présenté sur la figure 7.1.
La phase I correspond à un régime transitoire, qui s’étend sur un nombre de cycles généralement
faible devant la durée de vie finale. Durant cette phase s’établissent l’équilibre thermique du matériau
(entre les sources de chaleur – énergie dissipée – et les fuites vers l’extérieur), ainsi qu’une éventuelle
accommodation mécanique.

La seconde phase correspond à l’existence d’un comportement mécanique stationnaire du point de
vue macroscopique. La raideur (par exemple) n’y varie que très faiblement. On peut considérer que les
microfissures sont confinées dans des volumes de taille suffisamment petite pour ne pas perturber la
réponse mécanique macroscopique. On définit le nombre de cycles à amorçage Na lorsque la courbe
s’éloigne de 5 ou 10 % (suivant les conventions) de son évolution stationnaire.

La troisième phase correspond à la propagation d’une ou plusieurs fissures jusqu’à la rupture de
l’échantillon. Elle se traduit par une chute de la raideur, en général assez brutale.

Ces phases peuvent présenter des durées relatives variables suivant les matériaux et les cas de
chargement. Par exemple, certains exemples montrent que le nombre de cycles avant amorçage est
petit devant la durée de vie d’une structure :Na ≪Nr. On considèrera alors que le dimensionnement
doit obéir à des règles issues de la mécanique de la propagation de fissure. En revanche, il existe
d’autres cas où l’amorçage n’est détecté que peu de temps avant la rupture finale de l’échantillon :
Np = Na −Nr ≪Nr. Dans ce cas, on préfèrera, dans une démarche de dimensionnement en fatigue,
utiliser des critères prédisant l’amorçage d’une fissure.
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FIGURE 7.1 – Evolution classique de la raideur d’une éprouvette ou d’une structure lors d’un essai de
fatigue. On définit le nombre de cycles à amorçage Na, à rupture Nr et la durée de propagation Np.

a Approche par amorçage

L’amorçage est difficile à définir physiquement puisque sa mesure dépend de l’échelle d’observa-
tion ; par ailleurs, un matériau vierge comporte quasi-systématiquement des défauts initiaux, notam-
ment des porosités qui peuvent être assimilées à des micro-fissures. Il est donc difficile de mesurer
précisément quand apparaît une fissure dans une structure. De plus, dans le cas des thermoplastiques
semi-cristallins injectés, des études ont montré que les sites d’amorçage, très nombreux (ce qui est
cohérent avec l’idée d’un endommagement diffus [136]), se trouvent généralement en zone sous-
cutanée, ce qui complique encore la détection [101]. Pour simplifier l’approche, de nombreux auteurs
considèrent qu’il n’y a pas d’amorçage de fissure tant qu’il n’y a pas de dégradation significative de
la réponse mécanique de la structure.

L’avantage d’une approche par amorçage est qu’elle est relativement aisée à mettre en œuvre dans
un cadre industriel. En effet, la démarche de dimensionnement se résume à la détermination de la
réponse mécanique stationnaire, et une fois ce régime atteint, au calcul de différentes grandeurs phy-
siques par cycle : amplitudes et valeurs moyennes de contraintes/déformations ou de leurs invariants,
densité d’énergie dissipée, etc. Enfin, le régime étant macroscopiquement stationnaire, il est en géné-
ral possible d’exhiber une corrélation entre une de ces grandeurs, notée Gi et le nombre de cycles à
amorçage, Na.

b Approche par propagation

L’étude de la propagation de fissure fait l’objet d’une littérature abondante avec des travaux ex-
périmentaux sur éprouvettes préfissurées, sous le terme FCP (Fatigue Crack Propagation). On uti-
lise généralement les outils de la mécanique linéaire de la rupture, comme les facteurs d’intensité
de contrainte, notés KI , KII et KIII . C’est très souvent le mode I d’ouverture qui est considéré et
par conséquent seul le facteut KI (en MPa.

√
m) est pris en compte. Il est exprimé sous la forme

KI = Y σ√a ; σ est la contrainte nominale (c’est-à-dire calculée en l’absence de défaut) appliquée,
a la demi-longueur de fissure et Y un facteur de forme dépendant de la géométrie du défaut et de la
structure.

Dans le cas de chargements cycliques, on utilise ∆K, la différence entre les valeurs maximale et
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minimale de K atteintes sur un cycle, comme grandeur gouvernant la propagation de fissure. Si ∆K
est inférieur à un certain seuil ∆Ks, on n’observe pas de propagation de fissure de fatigue. Dans le
cas contraire, on peut généralement relier la vitesse de propagation de fissure (en mm/cycle) à ∆K
par une loi puissance (loi de Paris-Erdogan ou une de ses dérivées), également vérifiée dans le cas de
thermoplastiques renforcés [107, 163, 164, 199] :

da

dN
= A ∆Km (7.1)

dans le cas d’un régime stable. Lorsque la valeur de ∆K devient trop importante, la propagation
est brutale et instable, et conduit à la ruine rapide de l’échantillon. Les matériaux dits fragiles ne
présentent pas de phase de propagation stable. En revanche, les matériaux ductiles se caractérisent par
une avancée plus lente du front de fissure.

Le dimensionnement en fatigue à l’aide d’une approche en propagation nécessite de tenir compte
d’une évolution de la géométrie des composants au cours du chargement (avancée de la fissure) ; cette
approche est donc coûteuse du point de vue numérique. De plus, pour des raisons de sécurité lors de
la conception, les règles de dimensionnement dans l’industrie automobile préconisent généralement
que l’amorçage d’une fissure équivaille à la ruine de la structure.

c Choix d’une approche

Les notions d’amorçage et de propagation sont intimement liées à celle d’échelle d’observation.
En effet, mis à part le cas de matériaux très fragiles, l’amorçage d’une macro-fissure est généralement
le résultat de la propagation d’une micro-fissure. Il est ainsi envisageable de calculer l’amorçage
d’une fissure à l’aide d’une approche par propagation à une échelle inférieure. Néanmoins, une telle
démarche nécessite une description microstructurale assez fine, à l’échelle fibre-matrice, ce qui est
difficile dans le cas de pièces hétérogènes.

Plusieurs auteurs se sont intéressés au comportement en fatigue de thermoplastiques renforcés
en fibres de verre courtes. Nous présentons sur les figures 7.2 et 7.3 des suivis de raideur apparente
d’éprouvettes prélevées dans des plaques dans la direction du flux d’injection, et sollicitées en fatigue
à température ambiante. Nous constatons que la durée de la phase de propagation correspond à moins
de 5 % de la durée de vie : cette dernière est donc essentiellement contrôlée par l’amorçage d’une
macro-fissure, la propagation étant très rapide [112]. C’est la raison pour laquelle nous choisissons,
dans le cadre de cette étude, de nous intéresser aux approches de dimensionnement à l’amorçage, qui
présentent également l’avantage d’être davantage compatibles avec l’environnement industriel.

7.1.2 Différents domaines de fatigue

a État de l’art concernant les matériaux métalliques

Dans la littérature consacrée aux matériaux métalliques, on distingue plusieurs domaines de fa-
tigue en fonction du nombre de cycles à rupture. La fatigue oligocyclique, ou fatigue à faible nombre
de cycles, concerne l’étude des chargements mécaniques entraînant la rupture d’une structure en un
nombre de cycles Nr pouvant varier de quelques centaines à quelques dizaines de milliers de cycles.
Au-delà, on parle de fatigue polycyclique, ou fatigue à grand nombre de cycles, qui recouvre le do-
maine d’endurance limitée (Nr varie de quelques dizaines de milliers à plusieurs millions de cycles)
et celui de l’endurance illimitée, où les chargements sont suffisamment faibles pour que la structure
ne fatigue « jamais » (au sens de l’ingénieur).
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FIGURE 7.2 – Suivi de la raideur apparente
au cours d’essai de fatigue sur des éprouvettes
de traction en copolymère PBT+PET-GF30,
d’après Klimkeit [112].

FIGURE 7.3 – Suivi de la raideur apparente au
cours d’essai de fatigue sur des éprouvettes de
traction en PA66-GF35 (état DAM, 23 ˚C), tiré
des travaux de De Monte et al. [54].

Certains auteurs [49, 98, 134] proposent une classification moins subjective, qui repose sur les ca-
ractéristiques de l’état asymptotique [4, 104] de la réponse mécanique. Tout d’abord, si l’état asymp-
totique n’est pas cyclique en déformation et en variables internes, on parle de « rochet » : la rupture
intervient alors généralement au bout d’un faible nombre de cycles (de quelques unités à quelques
centaines) 1. Les structures dans l’industrie automobile sont généralement dimensionnées de façon
à éviter ce phénomène. On distinguera donc pour l’essentiel le cas d’un comportement asympto-
tique cyclique dissipatif à l’échelle macroscopique, dit « accommodé », et le cas d’un comportement
asymptotique non dissipatif à l’échelle macroscopique, dit « adapté ». La fatigue oligocyclique re-
couvre l’étude des structures présentant une accommodation, tandis que la fatigue polycyclique est
associée à l’hypothèse d’adaptation. Dans ce dernier cas, il est possible que des mécanismes irréver-
sibles soient cependant activés à l’échelle de la microstructure et soient responsables d’une rupture
intervenant en un grand nombre de cycles (endurance limitée), tandis que l’hypothèse d’adaptation à
toutes les échelles se traduit par une endurance illimitée.

b Cas des thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes

Les figures 7.5 et 7.6 présentent des exemples de comportement cyclique de thermoplastiques
renforcés en fibres de verre courtes. Nous constatons plusieurs différences avec la classification usuelle
concernant les matériaux métalliques. En effet, il est possible que le comportement asymptotique
soit dissipatif, et que les durées de vie soient malgré tout importantes : ce phénomène s’explique
par la viscoélasticité (à court terme) des composites à matrice thermoplastique, qui est active quelle
que soit l’amplitude du chargement appliqué. Par ailleurs, il est également possible que la réponse
asymptotique ne soit pas macroscopiquement stabilisée, sans pour autant que l’on puisse parler de
rochet car les durées de vie sont importantes. Ce type de réponse est généralement observé dans le cas
de chargement de fatigue à contrainte moyenne positive : une réponse de fluage (viscoélasticité à long

1. Les approches de dimensionnement ne peuvent alors pas être fondées sur la détermination d’un régime stationnaire ;
ces cas de figure doivent plutôt être traités à l’aide de méthodes par endommagement continu, où une variable interne d
croît explicitement au cours du chargement, modifiant les propriétés macroscopiques et entraînant la rupture du matériau
lorsqu’elle atteint une valeur limite.
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(a) Rochet (b) Accommodation (c) Adaptation

FIGURE 7.4 – Classification des comportements asymptotiques usuels pour les matériaux métalliques
sous chargement cyclique [132].

FIGURE 7.5 – Suivi des boucles d’hystérèse au
cours d’un essai de fatigue de traction alter-
née sur éprouvette en PBT+PET-GF30, d’après
Klimkeit [112].

FIGURE 7.6 – Suivi des boucles d’hystérèse
au cours d’un essai de fatigue de traction ré-
pétée sur éprouvette en PA66-GF35 (H=50%,
T=23 ˚C), d’après Bernasconi et al. [24].

.

terme) se superpose à la réponse cyclique ; nous y reviendrons dans la suite de ce chapitre.
Nous constatons donc que les approches classiques développées pour la fatigue des matériaux mé-

talliques depuis de nombreuses années ne sont pas exactement transposables aux matériaux auxquels
nous nous intéressons. C’est la raison pour laquelle, dans la suite de ce manuscrit, nous envisage-
rons indifféremment l’application de différents critères de fatigue réservés usuellement aux domaines
oligo- ou polycycliques.

7.1.3 Revue de quelques critères de fatigue

Les critères de fatigue que nous présentons sont tous issus de la démarche générale adoptée pour
les approches de dimensionnement à l’amorçage : une relation empirique est proposée entre la durée
de vie Na et une ou plusieurs grandeurs physiques Gi, calculée(s) sur un cycle en régime station-
naire. Nous appelons dans la suite « cycle stabilisé » un cycle de chargement en régime stationnaire ;
la notion de stabilisation est relative, il faut en effet comprendre que les cinétiques d’évolution des
variables d’état du matériau (endommagement en fatigue, cumul de déformation viscoélastique ou
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viscoplastique, adoucissement, etc) ont des temps caractéristiques grands devant la période du char-
gement. Si ces critères ont généralement été développés pour les matériaux métalliques, certains ont
été introduits plus spécifiquement pour les matériaux composites (à fibres longues) ou encore pour les
matériaux élastomères.

a Critères polycycliques

Critères en amplitude de cisaillement
Nous pouvons formuler de façon générale un critère en amplitude de cisaillement sous la forme

logNa = f(Ja2 ). Le choix d’une fonction affine permet d’écrire :
logNa = σ0 − Ja2 (σ)

b
(7.2)

σ0 et b sont les paramètres du critère. J2(σ) est un scalaire mesurant l’intensité du cisaillement selon
la norme de von Mises (isotrope) ou bien selon la norme anisotrope de type Hill (présentée en section
5.3). Son amplitude est définie avec la norme de von Mises comme le rayon de la plus petite hyper-
sphère circonscrite au trajet de chargement dans l’espace des contraintes déviatoriques (de dimension
5) [158] :

Ja2,vonMises(σ) =min
s
1

max
t∈[0,Tcycle]

⎡⎢⎢⎢⎢⎣
√

3

2
(s

1
− s(t)) ∶ (s

1
− s(t))⎤⎥⎥⎥⎥⎦ (7.3)

Dans le cas de la norme de Hill (également déviatorique), on écrira :

Ja2,Hill(σ) =min
s
1

max
t∈[0,Tcycle]

[√(s
1

− s(t)) ∶ P ∶ (s
1

− s(t))] (7.4)

Critères fondés sur l’amplitude de cisaillement et la pression hydrostatique
Ces critères ont été initialement formulés de façon à proposer l’expression d’une limite d’endu-

rance dans le cas de chargements multiaxiaux. Leur formulation provient de l’observation (faite sur de
nombreux métaux) selon laquelle la pression hydrostatique a un effet négatif sur la tenue en fatigue,
et particulièrement sur la limite d’endurance. Il est possible de proposer une généralisation de ces cri-
tères de façon à estimer le nombre de cycles à amorçage dans le cas de chargements (polycycliques)
supérieurs à la limite d’endurance [52, 71]. Le critère de Crossland 2 s’écrit selon :

logNa = σ0 − (Ja2 (σ) +αPmax)
b

(7.5)

Pmax est le maximum de la pression hydrostatique observé sur le cycle stabilisé. Le critère de Sines
est légèrement différent, puisqu’il n’est pas construit à partir du maximum mais plutôt à partir de la
valeur moyenne de la pression hydrostatique :

logNa = σ0 − (Ja2 (σ) + αPmoy)
b

(7.6)

2. Plus rigoureusement, il faudrait plutôt l’appeler « critère de fatigue polycyclique inspiré du critère de Crossland » ;
nous confondrons les deux dénominations dans la suite de ces travaux, dans un souci de concision (de même que pour les
critères de Sines ou de Dang Van).
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Le critère de Dang Van recherche explicitement la direction matérielle n qui est soumise à la plus
forte combinaison de cisaillement τ et de pression hydrostatique au cours du cycle :

logNa =
σ0 −max

n
max
t

[τ(n, t) +αP (t)]
b

(7.7)

Ces trois critères reposent sur des justifications physiques similaires de l’endommagement en fatigue ;
ils ne sont cependant pas nécessairement corrélés de la même façon à la durée de vie Na pour des
bases expérimentales faisant intervenir des trajets de chargement variés.

Critères en déformation/contrainte principale
Ces critères ont été davantage étudiés en ce qui concerne les matériaux élastomères [173]. Le

critère en contrainte principale maximale est formulé à partir de l’amplitude de la plus grande valeur
propre du tenseur des contraintes σp, max sur le cycle stabilisé. Nous pouvons le formuler de la façon
suivante :

logNa = σ0 − (σap, max)
b

(7.8)

De façon similaire, il est possible de proposer un critère en amplitude de déformation principale
maximale :

logNa = ε0 − (εap, max)
b

(7.9)

Critère de Tsai-Hill
Le critère de Tsai-Hill est initialement un critère de dimensionnement à la rupture statique de ma-

tériaux anisotropes (généralement des composites stratifiés) : à partir de l’identification des contraintes
à rupture mesurées sous différents chargements élémentaires (généralement traction dans des direc-
tions perpendiculaires et cisaillement), notées respectivement S1, S2 et T dans le cas de contraintes
planes, la rupture statique sous un chargement quelconque est alors prédite lorsque la fonction critère
F atteint la valeur 1, avec [191] :

F =
¿ÁÁÀ(σ11

S1
)2 + (σ22

S2
)2 − σ11σ22

S2
1

+ (σ12
T

)2

Ce critère peut être généralisé à l’étude de la fatigue [24, 102]. Prenons le cas d’un matériau pour
lequel un critère de fatigue en contrainte a été identifié pour plusieurs chargements plans (par exemple
au moyen de l’équation 7.8). Il est alors possible de proposer un critère de fatigue pour un chargement
de direction quelconque. L’amorçage Na est alors prédit lorsque la fonction F prend la valeur 1, avec
cette fois :

F =
¿ÁÁÀ( σ11

S1 + b1 ⋅ logNa

)2 + ( σ22

S2 + b2 ⋅ logNa

)2 − σ11σ22(S1 + b1 ⋅ logNa)2 + ( σ12

T + c ⋅ logNa

)2 (7.10)

où les couples de paramètres (S1, b1), (S2, b2), (T, c) sont identifiés pour des essais de fatigue en
traction dans les directions e1, e2 et en cisaillement plan

3.

3. Les équations proposées sont écrites dans le cas de chargements plans, il est bien entendu possible de les généraliser
au cas de chargements 3D, au prix d’expressions beaucoup plus lourdes.
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b Critères oligocycliques

Modèle de Manson-Coffin
À l’origine, le critère de Manson-Coffin a été proposé pour prédire la durée de vie en régime

oligocyclique de matériaux métalliques lors d’essais de fatigue uniaxiaux [46, 137] ; il s’écrit :

εavp ⋅N b
a = C (7.11)

où εavp ≡ ∆εp/2 est l’amplitude de la déformation (visco)plastique dans la direction de chargement
lors d’un cycle stabilisé. b et C sont les deux paramètres du modèle, qui se représente sous la forme
d’une droite dans un digramme log εavp-log Na. Une généralisation possible aux cas de chargements
multiaxiaux peut être formulée en considérant le rayon de la plus petite hypersphère circonscrite au
trajet de chargement dans l’espace des déformations plastiques (de dimension 5) [132] :

εavp =min
e
1

max
t∈[0,Tcycle]

⎡⎢⎢⎢⎢⎣
√

2

3
(e

1
− ε

vp
(t)) ∶ (e

1
− ε

vp
(t))⎤⎥⎥⎥⎥⎦ (7.12)

Critères énergétiques
Morrow [147] a suggéré une corrélation entre la durée de vie en fatigue (à l’amorçage) et l’énergie

dissipée par cycle en régime stationnaire. Ce critère est écrit à l’aide d’une grandeur physique scalaire,
ce qui facilite son application aux chargements multiaxiaux. Il a été employé avec succès par Skelton
[182] pour prédire la durée de vie d’alliages métalliques soumis à des chargements oligocycliques à
haute température, et également par Charkaluk et Constantinescu [40] pour le dimensionnement à la
fatigue thermo-mécanique de la fonte d’aluminium sur des applications automobiles. Ce critère est
formulé selon :

∆Wdiss ⋅N b
a = C (7.13)

∆W est l’énergie dissipée par mécanismes (visco)plastiques durant un cycle. Puisque la déformation
élastique est réversible, cette quantité se calcule au moyen de l’équation suivante :

∆Wdiss ≡ ∫
cycle

σ(t) ∶ ε̇
vp

(t) dt = ∫
cycle

σ ∶ dε (7.14)

Amiable et al. [5] ont proposé une extension de ce critère de façon à mieux décrire les effets de
rapport de charge. Pour modéliser le fait que les micro-fissures ouvertes sous l’effet d’une pression
hydrostatique positive sont des sites d’amorçage potentiel plus critiques que les fissures fermées, les
auteurs ont ajouté une dépendance à la pression hydrostatique maximale par cycle selon :

(∆Wdiss +αPmax) ⋅N b
a = C (7.15)

Dans le cas d’une modélisation du comportement comme celle que nous avons proposée en partie I, il
est possible de séparer l’énergie dissipée en différentes contributions : viscoplasticité, viscoélasticité,
adoucissement. En effet, il est possible de réécrire l’équation 3.25 page 74 après intégration sur un
cycle selon :

∆Wdiss = ∫
cycle

D1(t) dt (7.16)

= ∫
cycle

[ A
v1

∶ ε̇
v1

(t) + A
v2

∶ ε̇
v2

(t)´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶
dissipation par viscoélasticité

+ A
vp

∶ ε̇
vp

(t) +X ∶ α̇(t)´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶
viscoplasticité

+ Aβ ⋅ β̇(t)´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶
adoucissement

] dt
≡ ∆Wve +∆Wvp +∆Ws
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L’énergie dissipée par adoucissement est négligeable devant les deux autres contributions sur un cycle
stabilisé. Une alternative au critère énergétique, appelée critère énergétique modifié, est une combinai-
son linéaire des énergies dissipées selon les mécanismes viscoélastiques et viscoplastiques, formulée
selon l’équation suivante : (∆Wvp + α∆Wve) ⋅N b

a = C (7.17)

Dans le cas limite α = 0, l’énergie dissipée par viscoplasticité est la seule grandeur physique corrélée à
l’endommagement par fatigue. À l’inverse, α = 1 correspond au modèle énergétique classique, tandis
que α → +∞ signifie que ce sont les mécanismes viscoélastiques qui pilotent l’amorçage de fissure
en fatigue.

7.2 Mécanismes d’endommagement des thermoplastiques renforcés en
fibres courtes

Dans cette section, nous nous intéressons aux mécanismes d’endommagement en fatigue des ther-
moplastiques renforcés en fibres de verre courtes. Les premières études, essentiellement fondées sur
l’analyse du faciès de rupture, détaillent les scenarii présumés de propagation. Des travaux plus ré-
cents se focalisent sur les sites potentiels d’amorçage dans la microstructure.

7.2.1 Les scénarii de propagation

a Techniques expérimentales

Les micromécanismes d’endommagement susceptibles d’intervenir lors de la sollicitation mé-
canique d’un matériau composite renforcé en fibres courtes sont très nombreux : rupture de fibres,
décohésion fibre/matrice et arrachement de fibres, cisaillement de la matrice en zone interfaciale et
fissuration, élongation de la matrice, cavitation et coalescence des cavités, microfissuration par cra-
zing et coalescence, rupture matricielle, etc [121]. Il est alors possible d’élaborer de nombreux scenarii
d’endommagement et de rupture des matériaux composites, qui doivent être justifiés par des observa-
tions expérimentales.

De nombreux auteurs procèdent par analyse fractographique au MEB 4 des faciès de rupture.
L’analyse qualitative ou (plus rarement) quantitative des déformations locales (au niveau des fibres
et de la matrice) ainsi que le suivi du trajet de fissuration permettent de comprendre les mécanismes
d’endommagement [97, 121, 136]. Cette approche peut être complétée par des ruptures cryogéniques
d’échantillons (avant que la fissure de fatigue n’ait rompu l’échantillon), afin d’observer la micro-
structure dans son état initial ou au cours de la durée de vie [97, 112].

De façon à suivre l’endommagement au cours du chargement cyclique, d’autres techniques peuvent
être employées. Noda et al. [150] proposent de réaliser des coupes à différents stades de la durée de
vie des pièces. Une observation en microscopie optique peut alors suffire à localiser les sites d’amor-
çage des microfissures dans le volume et leurs modes de propagation. Klimkeit et al. [113] ont mis
en œuvre la technique des répliques : des empreintes réalisées régulièrement au cours du chargement
permettent de détecter l’amorçage d’une macro-fissure ainsi que de suivre son évolution. Cette mé-
thode présente l’avantage d’être non-destructive, néanmoins, elle ne peut pas permettre de détecter
l’apparition de fissures non surfaciques.

4. Microscope Électronique à Balayage, Scanning Electronic Microscopy (SEM) en anglais.
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FIGURE 7.7 – Illustration de la différence de
chargement local à l’interface fibre/matrice en
fonction du caractère fragile ou ductile de la
matrice, extrait de [97].

FIGURE 7.8 – Différences entre les faciès de
rupture en fatigue dans le cas d’une matrice
DAM ou conditionnée à H=50 % (tiré de [97]).

b Rupture ductile ou rupture fragile ?

Le caractère ductile ou fragile de la rupture peut s’observer sur les faciès d’éprouvettes rompues.
En effet, un thermoplastique ductile se déforme plastiquement, ce qui se traduit par exemple par la
formation de crazes (microcraquelures, évoquées en section 1.2) pour un thermoplastique non chargé
[165, 190], et par de fortes élongations au sein de la matrice pour un thermoplastique chargé. Cet étire-
ment matriciel est la conséquence de la formation de fibrilles, qui émoussent dans un premier temps la
pointe de fissure ; elles finissent par rompre lorsque qu’elles atteignent leur déformation maximale. Par
ailleurs, Horst et Spoormaker [97] ont montré que ce phénomène est accompagné d’une contraction
dans le sens transverse qui facilite la décohésion fibre-matrice, comme schématisé sur la figure 7.7.
Cette hypothèse a été validée par la simulation numérique d’un volume représentatif constitué d’une
extrémité de fibre et de la matrice avoisinante [96]. Lorsque la matrice se déforme plastiquement,
l’effet de la contraction latérale apparaît alors supérieur à celui du cisaillement interfacial « naturel »
(dû à la différence de raideur des constituants), et favorise donc bien le déchaussement des fibres.

Au contraire, un thermoplastique fragile ne présente pas de zone de grandes déformations ma-
tricielles. L’endommagement se produit plutôt par propagation d’une microfissure, qui devient une
macrofissure et entraîne la ruine de la pièce. La propagation est souvent rapide et instable, et peut être
décrite à l’aide des relations issues de la mécanique de la rupture fragile [97]. La différence entre les
deux faciès de rupture est schématisée sur la figure 7.8, et est illustrée par des clichés MEB dans le
cas d’un PA6-GF30 sur la figure 7.9.

c Rupture sous chargement monotone

L’analyse des modes de propagation de fissure en fatigue s’appuie généralement sur une compré-
hension préliminaire des modes de propagation sous chargement monotone. Tous les auteurs qui se
sont intéressés aux thermoplastiques renforcés en fibres courtes s’accordent sur le fait que les extré-
mités des fibres constituent des zones de concentration de contraintes à partir desquelles des micro-
cavités peuvent se former, et initier des microfissures. À la concentration de contraintes (localement
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(a) Rupture ductile (b) Rupture fragile

FIGURE 7.9 – Exemples de faciès de rupture caractéristiques d’une rupture de type (a) ductile ou (b)
fragile, dans le cas d’un polyamide 6 renforcé en fibres de verre courtes (30 % en masse), conditionné
à H=50 %, à température ambiante. Clichés tirés des travaux de Horst et Spoormaker [97].

tri-axiales) s’ajoute le fait que les extrémités des fibres ne sont pas ensimées : l’adhésion fibre-matrice
y est faible, ce qui contribue à augmenter la criticité de ces zones.

Un scenario de propagation est proposé par Sato et al. [178], qui s’appuient également sur des
mesures d’émissions acoustiques, et dont l’analyse est corroborée par Mandell [136] :

– Lors d’un chargement monotone, les microfissures amorcées en bout de fibres se propagent le
long de l’interface ;

– Si cette dernière est faiblement cohésive, les fibres sont mises à nu et la rupture peut se produire
dès ce stade ;

– Dans le cas plus généralement rencontré d’une interface cohésive, les microfissures se pro-
pagent plus lentement, non pas exactement sur l’interface mais dans la matrice au voisinage de
l’interface ;

– le chargement est alors repris de façon plus importante par la matrice qui se déforme plastique-
ment, puis rompt.

Une première zone de propagation stable peut alors être observée sur les faciès de rupture, caractérisée
par une forte ductilité de la matrice ; la reste du faciès est une zone de propagation instable et fragile.
La taille relative de ces deux zones dépend des conditions de sollicitations ainsi que des conditions
environnementales : ainsi, un essai à une température très inférieure à Tg (rupture cryogénique par
exemple) présente un faciès quasi-exclusivement fragile, une rupture à vitesse lente est plus ductile
qu’à vitesse élevée, etc.

d Spécificités de l’endommagement sous chargement cyclique

Lang et al. [121], à partir d’observations au MEB, ont relevé plusieurs différences notables sur les
faciès de rupture d’éprouvettes, suivant qu’elles soient cassées en sollicitation monotone ou cyclique
(en traction uniaxiale dans les deux cas). Les auteurs mettent tout d’abord en avant l’effet néfaste
de la fatigue sur la cohésion interfaciale, ce qui se traduit par le nombre plus important de fibres
mises à nu, tandis que des fragments de matrice restent souvent collées aux fibres lors d’une rupture
sous chargement monotone. Cependant, bien que les fibres puissent être plus facilement extraites de la
matrice en fatigue, du fait de la moins bonne cohésion interfaciale, on n’observe pas une longueur plus
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FIGURE 7.10 – Faciès de rupture en fatigue (traction répétée sur un PET+PBT-GF30 injecté, tempé-
rature ambiante). Zone A : rupture fragile lors de la propagation finale ; zone B : rupture ductile lors
de la propagation finale ; zone C : zone de propagation de la microfissure, d’après Klimkeit [112].

importante des fibres arrachées (en comparaison avec les faciès de rupture en chargement monotone).
Cela peut sembler incohérent avec le fait que la décohésion fibre/matrice soit facilitée en fatigue. Cette
contradiction apparente est levée en constatant que les phases de décharge (lors d’un chargement
variable) entraînent la rupture d’un grand nombre de fibres, par compression, flexion ou flambage,
lorsque les fibres sont extraites de la matrice.

Lang et Manson [120], ainsi que Klimkeit et al. [113] plus récemment, ont mis en évidence un
auto-échauffement en pointe de fissure lors de chargements cycliques, qui est la signature des méca-
nismes dissipatifs locaux (déformation plastique cumulée dans la matrice, frottements entre les lèvres
de la fissure) lors de la propagation de la micro-fissure de fatigue. Cette élévation locale de tempé-
rature modifie également les propriétés mécaniques de la matrice, et peut contribuer à expliquer son
caractère plus ductile [97].

Klimkeit et al. [112, 113] ont remarqué que la distinction classique entre une zone ductile et une
zone fragile sur un faciès de rupture en fatigue doit être affinée par l’ajout d’une troisième zone,
où la rupture semble fragile mais où une observation plus précise montre un aspect finement étiré
de la matrice (voir la figure 7.10). La confrontation avec des répliques a permis d’identifier cette
zone comme celle de la propagation de la microfissure de fatigue (durant la phase d’amorçage). Leur
analyse enrichit donc les observations faites par Horst et Spoormaker [95, 97], puisque ces derniers,
en étudiant les faciès de rupture par fatigue d’éprouvettes en PA6-GF30, concluaient pour l’essentiel
à l’accroissement de la zone ductile en fatigue (en comparaison avec le chargement monotone).

e Bilan : scenarii en fonction de la température de transition vitreuse

Nous nous basons ici sur les travaux de Noda et al. [150], qui ont étudié des éprouvettes de trac-
tion en PA66-GF33, injectées et sollicitées en fatigue à différentes températures. Pour les essais à
température inférieure (resp. supérieure) à la température de transition vitreuse Tg, les auteurs sont
parvenus aux mêmes conclusions que Horst et Spoormaker [97] pour un matériau sec (resp. condi-
tionné à H=50 %) à température ambiante. Cette observation est parfaitement cohérente avec le fait
que les mécanismes de propagation dépendent du comportement de la matrice, pour laquelle nous
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Étape 1: Formation de cavités et amorçage de micro-fissures

à l’extrémités des fibres

Chargement
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GF

Cavités
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Étape 2: Propagation de microfissures dans la direction orthogonale

à la direction de chargement autour des bouts de fibre

GF

GF
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GF
Chargement

Cavités

Fissure

Étape 3: Propagation d’une fissure joignant les extrémités

des fibres en plusieurs endroits

Étape 4: Propagation rapide de la fissure selon un mode fragile

Rupture de l’échantillon

GF
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GF
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Cavités

Microfissure

(a) T < Tg

Étape 1: Formation de cavités et amorçage de micro-fissures

à l’extrémités des fibres

GF
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Cavités

Étape 2: Croissance de micro-fissures et décohésion le long

des fibres depuis les extrémités de des dernières

GF

GF

GF
Chargement

GF
Décohésion

Étape 3: Formation de fibrilles entre les lèvres de la fissure;

croissance de la fissure de fibre en fibre

Étape 4: Croissance de fissure rapide selon un mode ductile;

Rupture de l’échantillon

GF

GF

GF
Chargement

GF
Décohésion

Fissure

(b) T > Tg

FIGURE 7.11 – Scenarii d’endommagement et de propagation d’une fissure en fatigue dans le cas
d’un polyamide renforcé en fibres de verre courtes (a) en deçà ou (b) au-delà de sa température de
transition vitreuse (reproduits à partir de Noda et al. [150]).

savons qu’une équivalence température-humidité peut être proposée (voir le chapitre 4). Nous récapi-
tulons ici leurs résultats, illustrés sur la figure 7.11.

A faible température ou faible taux d’humidité, le scenario est le suivant :

1. L’endommagement se manifeste tout d’abord par l’apparition de microcavités en bout de fibres.
Cette présomption classique est vérifiée par Noda et al. [150] qui observent des microfissures à
partir des deux-tiers de la durée de vie.

2. Des microfissures perpendiculaires à la direction de traction se propagent ensuite à partir des
cavités formées en mode I.

3. Ces microfissures peuvent coalescer, faisant apparaître une fissure de taille plus importante
joignant les extrémités des fibres voisines entre elles.

4. Enfin, une de ces fissures finit par atteindre une taille critique et se propage rapidement de façon
instable. Le faciès de rupture est donc essentiellement fragile.

A plus haute température, ou plus fort taux d’humidité, le mécanisme de propagation est semblable
à celui proposé par Horst et Spoormaker [97] :

1. L’endomagement est toujours initié en bout de fibres (également observé aux deux-tiers de la
durée de vie par Noda et al. [150]).
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2. Les cavités se propagent cette fois-ci le long de l’interface fibre/matrice et conduisent à des
décohésions partielles ou totale des fibres.

3. Ces cavités coalescent et des microfissures apparaissent entre les fibres dont l’interface est en-
dommagée. Les fibres ne reprenant plus d’effort, la matrice est davantage sollicitée et donc
fortement étirée, formant des crazes entre les deux lèvres.

4. Enfin, la rupture finale se produit par propagation d’une microfissure ayant atteint une taille
critique. Même rapide, la propagation de la macrofissure finale reste fortement ductile, associée
à des niveaux de déformations importants de la matrice.

Remarque
Nous avons illustré notre propos à l’aide d’exemples où les fibres sont majoritairement orientées

dans le sens du chargement, qui correspondent à la majorité des cas étudiés dans la littérature. Cepen-
dant, Lang et al. [121], de même que Klimkeit [112], se sont intéressés au cas d’éprouvettes où les
fibres sont orientées transversalement par rapport au chargement. Les auteurs concluent pour l’essen-
tiel à l’observation des mêmes mécanismes que dans le cas longitudinal, à ceci près que la matrice en
zone ductile est généralement moins étirée, puisque le déchaussement des fibres intervient de façon
plus précoce, entraînant la rupture de l’éprouvette. Par ailleurs, nous avons proposé des mécanismes
où les fibres sont considérées de façon individuelle, notre propos nécessiterait d’être complété dans le
cas d’amas de fibres (clusters).

7.2.2 Étape d’amorçage

Nous avons décrit ci-dessus les mécanismes de propagation de fissure en fatigue. Lors de cette
revue, nous avons mis en évidence le rôle de renfort joué par les fibres ainsi que l’influence des condi-
tions environnementales sur la tenue en fatigue, mais nous avons également évoqué le fait que la phase
de propagation ne concerne qu’une fraction limitée de la durée de vie. Nous nous proposons mainte-
nant de détailler l’étape d’amorçage, qui pilote l’essentiel de la tenue en fatigue des thermoplastiques
renforcés en fibres de verre courtes.

a Sites d’amorçage

Nous avons tenu pour acquis le fait que les extrémités des fibres soient des sites critiques. Klimkeit
et al. [112, 113] ont réalisé des simulations numériques sur une microstructure 2D de façon à vérifier
par le calcul ce phénomène, et ont montré que la contrainte de von Mises dans la matrice peut être
multipliée par trois en bout de fibre 5. Durant leur étude, ils ont également mis en évidence l’impor-
tance des interactions fibre-fibre, puisque la présence d’une sur-contrainte à l’extrémité d’une fibre est
« vue » par les fibres voisines et génère des efforts de cisaillement à l’interface : ce phénomène contri-
bue au mécanisme de décohésion, et les auteurs introduisent ici un second site potentiel d’amorçage
de micro-fissures.

De façon à illustrer cette analyse sur une microstructure 3D, nous avons généré avec DIGIMAT®

une microstructure représentative de l’éprouvette ISO527-2-1A, que nous avons soumise à une défor-
mation moyenne de 1 % dans l’axe d’alignement majoritaire des fibres. Nous vérifions sur la figure
7.12 les observations de Klimkeit et al. puisque la contrainte de von Mises, qui mesure l’intensité du

5. Le calcul est réalisé avec des fibres infiniment rigides et une loi élastique isotrope pour la matrice. Il va de soit qu’une
loi de comportement plus précise est nécessaire de façon à obtenir des résultats quantitatifs plus fiables.
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chargement macroscopique

(a) Contrainte équivalente de von Mises (en MPa)

chargement macroscopique

(b) Opposé de la pression hydrostatique − 1

3
Tr (σ) (en MPa)

FIGURE 7.12 – Calcul par éléments finis sur une microstructure tri-dimensionnelle (représentative de
l’éprouvette ISO527-2-1A), sollicitée dans l’axe d’alignement majoritaire des fibres, affichage de la
matrice seule. Les fibres et la matrice ont un comportement élastique isotrope, dont les caractéristiques
sont celles déterminées en condtions T=23 ˚C, H=50 %.

cisaillement, est élevée aux extrémités des fibres ainsi que sur les zones circonférentielles, et nous
montrons également la forte pression hydrostatique (positive) en bout de fibres, qui favorise la cavita-
tion. Les valeurs obtenues, en raison de lois de comportement trop simples et d’un maillage sans doute
trop grossier, n’ont pas de signification quantitative, mais le calcul permet néanmoins d’identifier la
localisation des sites critiques, où s’amorcent potentiellement les fissures en fatigue.

Par ailleurs, des travaux menés lors d’une thèse en cours [101] ont pour objectif d’enrichir par des
techniques expérimentales (microtomographie, auto-échauffement) la compréhension du lien entre
la distribution d’orientation locale et les sites d’amorçage en fatigue. À l’échelle d’une éprouvette,
les auteurs montrent que la matrice cisaillée entre les fibres présentant un angle avec la direction de
chargement concentre une part importante de l’endommagement (sites de micro-plasticité ou micro-
porosités).

b Mécanismes d’amorçage

Mourglia Seignobos [148], à partir de techniques expérimentales déployées à l’échelle de la micro-
structure matricielle (diffusion des rayons X aux petits et très petits angles, microscopie électronique
à transmission, diffraction), a proposé une explication des mécanismes d’endommagement lors de la
phase d’amorçage. Dans un polyamide non chargé, le chargement en fatigue a pour conséquence la
nucléation de cavités nanométriques dans la phase amorphe inter-lamellaire, les sites critiques étant
identifiés comme les lamelles orientées perpendiculairement à la direction de traction. La croissance
de ces cavités, thermiquement activée et anisotrope, permettrait d’expliquer la chute de raideur ob-
servée lors des premiers cycles de chargement (que nous avons modélisée lors du chapitre 3 par
l’introduction d’un adoucissement cyclique) 6.

Dans le polyamide renforcé de fibres de verre courtes (PA66-GF30), Mourglia Seignobos [148]
montre que les caractéristiques macroscopiques de l’endommagement en fatigue (raideur instantanée,
déformation résiduelle, dissipation) suivent les mêmes évolutions que dans le polyamide 66 non ren-
forcé, pour différentes températures. En effet, des observations au MEB sur des échantillons vierges
ou fatigués, et rompus par cryofracture, montrent des porosités dans la matrice dont la taille aug-
mente avec le chargement ; par ailleurs, le signal de diffusion des neutrons peut être expliqué par les

6. Cette chute de raideur lors des premiers cycles est également due, pour partie, à l’auto-échauffement du matériau et
à l’établissement de l’équilibre thermique.
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mécanismes caractérisés sur le PA66 non renforcé. Si la présence de fibres complique l’observation
expérimentale dans le cas des thermoplastiques chargés, il semblerait néanmoins que les mécanismes
d’amorçage soient liés à un phénomène de cavitation dans la phase amorphe inter-lamellaire.

7.2.3 Discussion

Dans l’optique du dimensionnement à la fatigue de thermoplastiques renforcés en fibres de verre,
nous retenons plusieurs points-clés des résultats analysés dans cette section :

– les microfissures s’amorcent dans la matrice à l’extrémité des fibres, où l’interface est en général
de moins bonne qualité et où les concentrations de contraintes sont importantes ;

– des contraintes de traction circonférentielles peuvent également être à l’origine d’un amorçage
au voisinage du pourtour des fibres, selon les mécanismes proposés par Horst et Spoormaker [97]
et Klimkeit [112] ;

– le mécanisme d’amorçage est piloté à l’échelle microscopique par la nucléation de cavités dans
la phase matricielle, dont la croissance est thermiquement activée ;

– la température et l’humidité ont des influences similaires sur la phase de propagation de fissure,
laquelle semble être gouvernée par l’écart à la température de transition vitreuse ;

– les mécanismes d’endommagement proposés font plutôt état d’une propagation rapide et bru-
tale de la microfissure ayant atteint une taille critique, ce qui valide l’idée d’une approche par
amorçage, puisque l’on peut légitimement supposer que Np ≪ Nr.

Les résultats de cette section montrent que certaines grandeurs microscopiques jouent un rôle majeur
sur la tenue en fatigue des thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes : la pression hydro-
statique (activant la cavitation locale), la ductilité de la matrice, la nucléation de cavités (dont une
conséquence mécanique est l’adoucissement de la matrice), la distribution des fibres par rapport au
chargement local, etc. L’approche phénoménologique retenue pour la modélisation du comportement
cyclique ne permet évidemment pas de décrire de tels micromécanismes individuellement, mais a
pour objectif de les traduire à l’échelle macroscopique. Nous justifions donc ici l’intérêt d’une loi de
comportement suffisamment riche, dont les variables internes sont l’expression à l’échelle du VER
des mécanismes locaux activant l’endommagement en fatigue.

7.3 Paramètres influents sur la tenue en fatigue

Dans cette section, nous passons en revue les différents paramètres relevés dans la littérature
comme ayant une influence sur la tenue en fatigue des thermoplastiques renforcés en fibres de verre
courtes. Les résultats que nous analysons ici sont présentés à l’aide de diagrammes σ − logNr, c’est-
à-dire que l’amplitude (ou la valeur maximale) du signal sinusoïdal de contrainte appliqué est tracé
en fonction du nombre de cycles à rupture Nr (généralement confondu avec le nombre de cycles à
amorçage Na) 7.

7.3.1 Caractéristiques du matériau

À matrice thermoplastique donnée, la tenue en fatigue dépend tout d’abord des caractéristiques
des renforts. Ainsi, l’augmentation de la fraction volumique de renforts ou de leur rapport d’aspect

7. Généralement, le nombre de cycles Nr est représenté en échelle logarithmique ; si la contrainte est également en
échelle logarithmique, on parle de diagramme de Basquin, sinon simplement de représentation σ − logNr ou courbe de
Wöhler.
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améliore la tenue en fatigue du composite [136] 8. Par ailleurs, le choix d’une matrice aux caracté-
ristiques mécaniques supérieures permet également une meilleure tenue en fatigue à amplitude de
contrainte fixée, sous réserve de conserver de bonnes propriétés interfaciales par un ensimage adé-
quat. D’une façon générale, nous pouvons remarquer que les propriétés en fatigue, évaluées dans un
diagramme σ − logNr, sont corrélées aux propriétés statiques, et notamment à la contrainte à rupture
du composite [201].

7.3.2 Conditions environnementales

L’influence de la teneur en humidité du matériau [13, 97] ainsi que de la température [53, 54, 83,
148, 150] sur la tenue en fatigue des thermoplastiques chargés ont fait l’objet de nombreuses études.
Comme nous l’avons mentionné ci-dessus, ces deux paramètres ont une influence similaire sur la
tenue en fatigue, puisqu’ils influencent la ductilité de la matrice, pilotée par l’écart à la température
de transition vitreuse. Comme nous l’illustrons sur la figure 7.13, la tenue en fatigue décroît lorsque
T − Tg augmente. Nous remarquons d’ailleurs que, tout comme nous l’avons mis en évidence au
chapitre 4, le passage de la température de transition vitreuse semble avoir une influence importante
sur la pente des courbes de Wöhler 9.

En revanche, bien que le vieillissement thermique affecte les propriétés statiques, il semble que
son influence soit mineure sur la tenue en fatigue [103]. Cette observation a été confirmée pour notre
matériau pour lequel un vieillissement de 1000 heures à 140 ˚C ne modifie pas significativement la
durée de vie [84].

7.3.3 Microstructure

Le terme « microstructure » prend ici deux sens. Tout d’abord, il désigne la distribution locale
d’orientation des fibres, qui est étudiée par plusieurs auteurs en faisant varier les géométries d’éprou-
vette [112, 114], leur épaisseur [54] ou encore leur position par rapport au seuil d’injection [97]. La
structure cœur/peau et l’intensité d’orientation des fibres dans la direction du chargement sont ainsi
variables. Nous montrons sur la figure 7.14 que si la durée de vie est supérieure quand les éprouvettes
présentent une distribution de fibres fortement alignées avec l’axe du chargement (c’est le cas des
éprouvettes prélevées sur le bord des plaques), la pente des courbes de Wöhler est peu affectée. En
revanche, nous constatons que la présence ou non de renforts a une influence forte sur la pente de la
courbe σ − log Nr, cela peut s’interpréter comme l’influence du nombre accru de sites d’amorçage
potentiel dans le thermoplastique renforcé 10.

D’autre part, la microstructure recouvre également la distribution de longueur des fibres. Ainsi, des
modèles micromécaniques fondés sur l’expression analytique de la résistance de l’interface permettent
d’expliquer la chute de la contrainte à rupture lorsque la longueur moyenne des fibres diminue. Ces
modèles peuvent être généralisés de façon à expliquer un effet similaire sur la tenue en fatigue [24].

8. Remarquons aussi que des fibres de carbone, malgré un contraste de propriétés mécaniques supérieur, permettent
également d’augmenter la tenue en fatigue.

9. Il est difficile cependant d’utiliser quantitativement les résultats de Noda et al. [150], puisque la fréquence importante
employée lors des essais de fatigue a pour conséquence un auto-échauffement significatif, malgré le choix d’éprouvettes de
faible section : la température effective varie donc au cours d’un essai.
10. Remarquons même qu’au-delà de 104 cycles, le matériau non chargé semble avoir une meilleure tenue en fatigue

(figure 7.14). Ce résultat étonnant n’est pas confirmé par Mourglia Seignobos [148], ni par Zago et Springer [201] ; il
pourrait s’expliquer par un effet néfaste du procédé de découpe sur la tenue en fatigue ou par une forte différence de
cristallinité entre le polyamide seul ou en présence de fibres.
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FIGURE 7.13 – Influence de la température sur la
tenue en fatigue d’un PA66-GF33, d’après Noda
et al. [150]. Les éprouvettes de traction sont sol-
licitées en traction répétée à 20 Hz, et Tg=323 K.

FIGURE 7.14 – Influence de la distribution lo-
cale d’orientation sur la tenue en fatigue d’un
PA6-GF30, d’après Horst et Spoormaker [97].
Légende : + AL, ◯ BL, ◻ CL, ◆ PA6 non chargé.

FIGURE 7.15 – Influence de la distribution de
longueur de fibres sur la tenue en fatigue d’un
PA66-GF35, d’après Bernasconi et al. [25]. La
longueur moyenne (en masse) des fibres vaut res-
pectivement 343, 338, 300 et 274 microns quand
augmente le pourcentage de matériau rebroyé.

FIGURE 7.16 – Influence de l’angle entre le char-
gement mécanique de traction et le repère maté-
riel local sur la tenue en fatigue d’un PA6-GF30,
d’après Bernasconi et al. [24]. Les éprouvettes de
traction sont prélevées dans des plaques injectées
à différents angles par rapport au flux d’injection.
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Une fois de plus, nous constatons sur la figure 7.15 que la pente dans le diagramme σ − logNr reste
constante au premier ordre.

7.3.4 Nature du chargement mécanique

a Direction du chargement par rapport au repère matériel

En découpant des éprouvettes de traction au centre de plaques injectées, à différents angles par
rapport à la direction du flux d’injection, il est possible d’étudier l’influence de la direction du char-
gement à microstructure identique. De façon intuitive, les auteurs ayant mené ce genre de travaux
[24, 54, 201] aboutissent à la même conclusion que lorsque l’on fait varier l’intensité de l’orientation,
à savoir que les pentes des courbes σ − logNr sont peu modifiées, et que plus la direction du char-
gement est proche de l’axe d’alignement majoritaire des fibres (ici la direction du flux d’injection),
meilleure est la tenue en fatigue (voir la figure 7.16).

b Multiaxialité

L’influence de chargements multiaxiaux peut être étudiée à l’aide d’éprouvettes tubulaires, sou-
mises à des sollicitations de traction et de torsion, et d’épaisseur comparable aux éprouvettes plates
de traction (3 mm). Les travaux de Klimkeit et al. [112, 114] ainsi que ceux de De Monte et al. [53],
réalisés sur un PA66-GF35 à température ambiante (sec ou conditionné), permettent d’évaluer l’effet
du taux de bi-axialité ainsi que l’effet du déphasage entre les deux signaux. Ces essais, d’autant plus
intéressants qu’ils sont réalisés sur un matériau très proche de celui de notre étude, seront étudiés plus
en détail lors du chapitre 8. D’une façon générale, les chargements multiaxiaux permettent de mettre
en évidence que, tout comme pour les matériaux métalliques, les contraintes de cisaillement jouent un
rôle important sur la tenue en fatigue.

c Effets de contrainte moyenne

Les effets de contrainte moyenne sont généralement illustrés par la sensibilité au rapport de charge
R, défini pour un essai de fatigue piloté en effort par :

R = σmin

σmax
⇔ σm = 1 +R

1 −Rσa (7.18)

où σm et σa sont respectivement la moyenne et l’amplitude du signal de contrainte appliqué. Quand la
contrainte moyenne est positive, le caractère viscoélastique des matériaux à matrice thermoplastique
explique qu’il faille potentiellement tenir compte d’un couplage fatigue-fluage (illustré sur la figure
7.6 page 148), qui a un effet négatif sur la tenue en fatigue [201]. Par ailleurs, à amplitude de contrainte
constante, un rapport de charge plus élevé se traduit par l’activation de mécanismes viscoplastiques ;
ces mécanismes dissipatifs contribuent à la réduction de la durée de vie. Mallick et Zhou [135] ont
montré que des courbes de Gerber modifiées permettent de modéliser la sensibilité au rapport de
charge, à partir des résultats expérimentaux présentés sur la figure 7.17.

d Influence de la fréquence du chargement

En raison de la faible conductivité thermique des thermoplastiques, l’augmentation de la fréquence
du chargement conduit généralement à un auto-échauffement des structures sollicitées en fatigue
[120]. La température effective du matériau est alors supérieure à la température ambiante, ce qui
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FIGURE 7.17 – Influence du rapport de charge
R sur la tenue en fatigue d’un PA66-GF33 (à
23 ˚C), d’après Mallick et Zhou [135].

FIGURE 7.18 – Influence du facteur d’entaille
Kt sur la tenue en fatigue d’éprouvettes injectées
en PA66-GF35, d’après Sonsino et Moosbrugger
[184].

a pour conséquence une réduction de la tenue en fatigue (voir section 7.3.2) qui est vérifiée expéri-
mentalement par de nombreux auteurs [17, 36, 87, 201]. À ce sujet, Handa et al. [83] ont proposé
de modéliser l’influence de la fréquence sur la tenue en fatigue à l’aide d’une équivalence fréquence-
température, approche reprise par Bernasconi et Kulin [26] qui ont fait le lien entre la tenue en fatigue
et la vitesse de fluage.

En outre, dans le cas où l’énergie dissipée par les mécanismes de déformation irréversible ne peut
être évacuée sous forme de chaleur vers le milieu extérieur (par convection aux surfaces libres), la
température de l’échantillon augmente sans stabilisation, ce qui conduit généralement à une rupture
précoce dite de « fatigue thermique » [89].

7.3.5 Effets d’entaille

Tout comme pour les matériaux métalliques, la présence de singularités géométriques induit des
concentrations de contrainte en fond d’entaille, et donc une réduction de la tenue en fatigue, comme
le montre la figure 7.18. Néanmoins, il est important de définir la taille du volume surcontraint dans
une approche de dimensionnement en bureau d’étude [184]. Notons que pour des facteurs d’entaille
Kt élevés, ce volume peut être de taille inférieure à la taille du VER de la microstructure, ce qui rend
potentiellement indispensable une description multi-échelle du matériau.
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(a) Normalisation par la contrainte à rupture (b) Critère de Tsai-Hill adapté à la fatigue

FIGURE 7.19 – Corrélation entre la durée de vie mesurée expérimentalement ou prédite par un critère
de fatigue pour des essais de fatigue en traction sur des éprouvettes prélevées dans des plaques (épais-
seur 1 et 3 mm) à différents angles, d’après les travaux de De Monte et al. [54] sur un PA66-GF35.
Les deux rapports de charge R sont identifiés séparément.

7.4 Critères proposés dans la littérature pour les thermoplastiques chargés

Dans cette dernière section de notre étude bibliographique, nous passons en revue les critères de
dimensionnement en fatigue proposés dans la littérature pour les thermoplastiques renforcés en fibres
de verre courtes.

7.4.1 Critères en contrainte

a Normalisation par la contrainte à rupture

Comme nous l’avons mis en évidence en section 7.3, plusieurs paramètres ont une influence simi-
laire sur la tenue en fatigue et sur la contrainte à rupture σu. En outre, si les courbes de Wöhler ont la
même pente, il est naturel de réunir sur une même courbe maîtresse σ/σu − logNr des essais effectués
sur des microstructure différentes (en termes d’orientation [24, 54] ou de distribution de longueurs de
fibres [25]). Nous illustrons sur la figure 7.19a que la normalisation des courbes de Wöhler par la
contrainte à rupture permet de bien corréler les durées de vie Nr mesurées et prédites 11.

b Critère de Tsai-Hill

Bernasconi et al. [24] et De Monte et al. [54] ont proposé d’utiliser le critère de Tsai-Hill géné-
ralisé à la fatigue (Eq. 7.10). Il est possible de simplifier son expression en tirant parti du fait que les
pentes de Basquin sont peu sensibles à la direction du chargement (hypothèse d’égalité des coefficients
bi et c). Ce critère permet d’obtenir de bons résultats pour prédire la durée de vie en fatigue des ther-
moplastiques renforcés lorsque l’angle entre la direction de chargement et la distribution d’orientation
varie.

11. L’amorçage et la rupture finale sont confondus dans cette étude, en raison de la faible durée de la phase de propagation.
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FIGURE 7.20 – Détermination de la limite de fatigue wL dans la direction du chargement, en fonction
des limites de fatigue wi interpolées dans les directions matérielles locales (notées ici ei), d’après
Gaier et al. [75].

Cependant, un tel critère, tout comme la normalisation par la contrainte à rupture, ne décrit pas
l’influence de la contrainte moyenne, des conditions hygrothermiques ou de la multiaxialité du char-
gement. Remarquons qu’en outre, le critère de Tsai-Hill doit être identifié pour chaque épaisseur de
plaque, puisque le ratio cœur/peau est différent : le problème de la sensibilité à la microstructure est
reporté sur la détermination des coefficients Si et T .

c Approche en plan critique

Zago et Springer [202] proposent une démarche de dimensionnement applicable sur structures
industrielles, reprise et enrichie par Gaier et al. [75]. Elle s’appuie sur la simulation par éléments finis
de la réponse mécanique à l’aide d’une loi élastique anisotrope tenant compte du champ tensoriel
d’orientation d’ordre 2 (semblable à la loi n°2 proposée au chapitre 6). Le tenseur des contraintes
est exprimé dans le repère matériel local (ui)i=1,2,3 12. Les propriétés en fatigue sont déterminées
par interpolation linéaire selon ai à partir de deux conditions d’essais (typiquement, des éprouvettes
prélevées à 0 et 90° dans des plaques injectées). Le principe est alors de déterminer la direction n
(qui définit la normale du plan critique) pour laquelle le rapport entre la contrainte normale σnn et la
résistance en fatigue (pour un nombre de cycles Nr fixé) est le plus important (voir la figure 7.20). Ce
critère tient compte de l’influence de chargements de directions variables au moyen d’une loi de cumul
d’endommagement non linéaire [203], et est développé pour une utilisation industrielle. Néanmoins,
l’hypothèse selon laquelle seule la contrainte normale au plan critique pilote la durée de vie n’est pas
étayée par les auteurs. En outre, la démarche est directement appliquée sur structure complexe, mais
il manque une étape de validation intermédiaire dans des cas où l’hypothèse d’interpolation linéaire
et la détermination du plan critique pourraient être vérifiées.

d Critère de Tsai-Hill modifié

Le critère de Tsai-Hill adapté à la fatigue, utilisé par Bernasconi et al. [24] et De Monte et al.
[54] permet de décrire la sensibilité de la durée de vie en fatigue à l’angle entre l’orientation du
matériau et l’axe du chargement, mais est identifié pour une microstructure donnée. Il est donc difficile
d’appliquer un tel critère à une pièce industrielle où le champ microstructural est hétérogène ; une
formulation doit donc être proposée de façon à tenir explicitement compte de la distribution locale
d’orientation (à travers le champ tensoriel aψ), selon la même philosophie que l’approche en plan
critique évoquée ci-dessus. Cette idée sera développé au chapitre 8.

12. Nous renvoyons le lecteur aux notations introduites en section 5.1.
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7.4.2 Critère en densité d’énergie élastique

Klimkeit et al. [112, 114] sont à notre connaissance les seuls auteurs à avoir proposé dans la litté-
rature un critère pour la fatigue multiaxiale des thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes.
Ils ont montré qu’il est possible de corréler la durée de vie Nr à la densité d’énergie élastique de dé-
formation∆We. Leurs travaux, appliqués à un PBT+PET-GF30 ainsi qu’à un PA66-GF35, permettent
de prédire avec une précision correcte la durée de vie sous des chargement de traction, torsion et trac-
tion/torsion en phase d’éprouvettes tubulaires injectées en thermoplastique chargé. Ce critère semble
également permettre de décrire la dépendance à la microstructure, puisque la base expérimentale com-
porte des essais de traction sur des éprouvettes découpées dans des plaques à 0 et 90°, ainsi que des
essais de cisaillement pur (type Iosipescu). Le critère proposé, inspiré des travaux de Kujawski et El-
lyin [116], tient compte de l’influence de la contrainte moyenne au moyen d’une fonction empirique
de R, et s’écrit :

f∆We ⋅N b
r = C avec f2 − 1 +R

1 −Rf − 1 = 0 (7.19)

Les résultats obtenus dans le cas du PA66-GF35 seront discutés plus en détail lors de notre chapitre
8. Remarquons que De Monte et al. [55] a proposé d’utiliser un critère similaire pour tenir compte
de l’influence du facteur d’entaille sur des éprouvettes de traction. Le critère en densité d’énergie
élastique semble donc pertinent pour un large champ d’applications, même si Klimkeit [112] reconnaît
que la prise en compte des composantes non linéaires de la déformation est nécessaire pour parvenir
à un critère plus prédictif. Par ailleurs, la formulation du critère proposé n’est pas adaptée à l’analyse
de chargements quelconques, notamment en présence de voies d’efforts déphasées 13, et nécessiterait
une formulation réellement multiaxiale.

7.4.3 Critère en déformation

Dans ses travaux de thèse, Mourglia Seignobos [148] a réalisé des essais de fatigue sur des éprou-
vettes de traction en PA66-GF30 sollicitées à différentes températures (T=25, 65, 140 ˚C) et diffé-
rentes fréquences (f=0.5, 5 Hz). La figure 7.21 montre que la normalisation des courbes de Wöhler
par le module de Young permet de construire une courbe maîtresse décrivant la tenue en fatigue sur
une large gamme de conditions (T , f ). Le module de Young correspond à la température d’auto-
échauffement de l’éprouvette, et est mesuré sur un balayage en température avec un essai de DMA.
Ce résultat montre qu’un critère formulé en amplitude de déformation permet de tenir compte de l’in-
fluence des conditions environnementales. Néanmoins, il n’est évalué que pour une microstructure
donnée sous un seul type de chargement, et semble peu adapté à une application sur structure.

7.4.4 Bilan

Différents critères ont été proposés dans la littérature pour modéliser la tenue en fatigue des ther-
moplastiques renforcés en fibres de verre courtes. À l’heure actuelle, il n’existe pas de consensus
autour d’un modèle permettant de décrire l’influence de tous les paramètres évoqués en section 7.3 :
conditions hygrothermiques, multiaxialité, sensibilité à la microstructure locale, effets d’entaille, etc.
Le critère en densité d’énergie élastique de déformation semble le plus intéressant au vu de son spectre
d’application, mais n’a fait pour l’instant l’objet d’une évaluation que pour une seule condition hy-
grothermique. Il n’a également été mis en œuvre que sur des éprouvettes.

13. Ni la définition deR ni l’expression de la densité d’énergie∆We ne sont univoques pour des chargements multiaxiaux
déphasés par exemple.
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FIGURE 7.21 – Normalisation des courbes deWöhler par le module élastique apparent pour différentes
températures T et fréquences d’essai f , sur des éprouvettes de traction en PA66-GF30, d’après [148].

Nous remarquons que tous les travaux présentés se fondent sur la détermination d’une loi de com-
portement élastique linéaire (généralement anisotrope). Pourtant, nous avons montré que les méca-
nismes d’endommagement sont sensibles au caractère ductile de la matrice thermoplastique. Il nous
semble donc, tout comme Klimkeit [112] l’a mentionné, que la description d’une loi de comporte-
ment non linéaire doit permettre d’enrichir la discussion autour du choix d’un critère de fatigue pour
les thermoplastiques chargés. C’est ce que nous allons montrer au chapitre 8, à l’aide d’une analyse
comparative quantitative des performances des critères que nous avons présentés.
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Chapitre 8

Proposition d’un critère de fatigue
multiaxiale
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Dans ce chapitre, des essais de fatigue publiés dans la littérature au sujet du PA66-GF35 sont
analysés à l’aide du modèle de comportement proposé en partie I. Dans un premier temps, nous pré-
sentons les données expérimentales exploitées, obtenues sur un PA66-GF35 à température ambiante,
à l’état DAM ou conditionné à H=50 %. La simulation numérique des essais à l’aide de la loi de
comportement non linéaire anisotrope permet de comparer plusieurs critères de fatigue, présentés au
chapitre 7, et appliqués à un cycle de chargement en régime stationnaire. Nous concluons en montrons
la pertinence d’un critère fondé sur la densité d’énergie dissipée par cycle.

Les résultats de ce chapitre ont été soumis pour publication dans la revue International Journal of
Fatigue [122].

8.1 Analyse d’essais de la littérature

Nous analysons dans ce chapitre les essais de fatigue multiaxiale publiés par De Monte et al. [53]
et Klimkeit [112]. Dans cette première section, nous détaillons les conditions expérimentales ainsi
que le cadre d’application du modèle de comportement proposé.
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8.1.1 Données expérimentales

a Conditions d’essai et éprouvettes

De Monte et al. [53] ont utilisé des éprouvettes tubulaires (voir figure 8.1a) en PA66-GF35 à l’état
sec (DAM) et à température ambiante (23 ˚C). Les auteurs ont simulé le procédé d’injection avec
MOLDFLOW® afin d’évaluer la distribution d’orientation des fibres. Celle-ci est homogène dans la
zone utile de l’éprouvette, avec des fibres majoritairement alignées selon la direction du flux d’injec-
tion. Une observation par micro-tomographie aux rayons X a permis de valider l’hypothèse d’homo-
généité, mais montre par contre que la simulation numérique sur-estime la composante aψ11 du tenseur
d’orientation d’ordre deux. Le tenseur d’orientation dans la zone utile, moyenné sur l’épaisseur, est
évalué à partir des mesures expérimentales selon :

aψ(tube) =
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣
0.76 0.00 0.00
0.00 0.23 0.00
0.00 0.00 0.01

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦(e1,e2,e3)

(8.1)

Klimkeit [112] a travaillé sur les mêmes éprouvettes tubulaires, à température ambiante mais avec
un PA66-GF35 conditionné à H=50 %. Il a également utilisé des éprouvettes découpées dans des
plaques à 0° et 90° (voir la figure 8.1b). Une simulation d’injection est réalisée de façon à déterminer
le champ tensoriel d’orientation aψ dans la plaque, et en particulier dans la zone utile des éprouvettes
de traction. Les modules élastiques mesurés par Klimkeit [112] dans différentes directions laissent
supposer que MOLDFLOW® sous-estime la proportion de fibres alignées dans le sens transverse (zone
de cœur). Une identification inverse permet d’estimer le tenseur d’orientation moyenné sur l’épaisseur
dans la zone utile de l’éprouvette selon :

aψ(plaque) =
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣
0.62 0.00 0.00
0.00 0.28 0.00
0.00 0.00 0.10

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦(e1,e2,e3)

(8.2)

e3
e2

e1

(a) Éprouvette tubulaire injectée, d’après [112]. e1 est l’axe
de révolution (direction principale du flux d’injection), e2
l’axe orthoradial, et e3 est l’axe radial (hors-plan).

e3

e2

e1

(b) Éprouvette de traction prélevée dans une plaque
injectée, d’après [112]. e1 est l’axe du flux d’injec-
tion, e2 l’axe transverse (dans le plan), et e3 est
l’axe hors-plan.

FIGURE 8.1 – Géométrie des éprouvettes étudiées dans ce chapitre, d’épaisseur 3 mm. Les dimensions
précises sont fournies par Klimkeit [112].
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b Chargements mécaniques

Les deux études réalisées par Klimkeit et De Monte (et al.) sont intéressantes car elles font inter-
venir une large palette de chargements mécaniques. Les éprouvettes tubulaires sont ainsi sollicitées
en traction, torsion et traction-torsion. Les chargements combinés sont en-phase (angle de déphasage
δ = 0○) ou hors-phase (δ = 90○), avec des rapports de biaxialité différents.

En respectant la notation proposée par De Monte et al. [53], on définit le rapport de biaxialité
λ2 ≡ τ12/σ11, où τ12 est la contrainte de cisaillement dans la zone utile de l’éprouvette tubulaire
(conséquente à une torsion globale), et σ11 la contrainte axiale (conséquente à une traction globale).
λ2 prend les valeurs 0 (cas d’une traction simple), 1/3, 1/2 ou 1 (cas de chargements combinés de
traction-torsion), ou +∞ (cas d’une torsion simple). Par ailleurs, la géométrie de l’éprouvette tubu-
laire explique qu’un chargement de traction se traduit également par une contrainte circonférentielle
σ22. De Monte a évalué ce second rapport de biaxialité λ1 ≡ σ22/σ11 à 0.22.

Remarquons que les rapports de biaxialité λ1 et λ2 sont calculés par De Monte et al. [53] à
l’échelle locale à partir de simulations numériques par éléments finis de l’éprouvette tubulaire, le
comportement étant supposé élastique isotrope transverse. Bien que nous ayions mis en évidence le
caractère non linéaire de la réponse mécanique du PA66-GF35, nous considèrerons dans la suite de
cette étude que les mécanismes non linéaires sont concentrés dans la zone utile de l’éprouvette et que
nous pouvons négliger les effets de redistribution de contrainte. Nous faisons donc l’hypothèse que
les états de contrainte locaux ainsi que les rapports de bi-axialité sont correctement évalués par les
auteurs.

Les éprouvettes plates étudiées par Klimkeit ne sont sollicitées qu’en traction. L’usage de ces
éprouvettes permet de caractériser la tenue en fatigue du PA66-GF35 ayant une microstructure diffé-
rente de celle de l’éprouvette tubulaire. La direction du chargement est soit parallèle (λ1 = 0, éprou-
vette prélevée à 0°) soit perpendiculaire (λ1 = ∞, éprouvette prélevée à 90°) à e1, qui est confondu
avec le vecteur propre associé à l’orientation principale maximale, aψ11.

Les signaux d’effort sont sinusoïdaux. Le rapport de charge R vaut soit 0 1 (chargement répété)
soit -1 (chargement alterné). Différents niveaux de contraintes ont été réalisés pour chaque cas de
chargement, de façon à étudier la tenue en fatigue sur une large gamme de durées de vie. La fré-
quence d’essais n’est malheureusement pas donnée par les auteurs, qui indiquent seulement qu’elle
est fixée pour chaque niveau de chargement de façon à limiter l’auto-échauffement des éprouvettes.
Nous faisons donc l’hypothèse, sur la base des essais d’auto-échauffement que nous avons réalisés
(voir le chapitre 3), que la gamme de fréquence s’échelonne entre 1 Hz et 5 Hz, les fréquences les plus
élevées étant associées aux chargements mécaniques les plus faibles.

En résumé, les deux études expérimentales constituent une base de données très riche, qui per-
met de caractériser la tenue en fatigue du PA66-GF35 sous différentes conditions environnementales
(matériau DAM ou RH50), et qui permet d’illustrer l’influence de différents paramètres tels que :

– le rapport entre contrainte normale et cisaillement (λ2 = 0, 1/3, 1/2, 1, ∞) ;
– les effets de contrainte moyenne (R = 0, −1) ;
– la non-proportionnalité du chargement (δ = 0, 90○) ;
– la microstructure locale (aψ(tube, plaque)) ;
– l’angle entre la direction de chargement et la direction d’alignement majoritaire des fibres
(λ1 = 0, 0.22, ∞).

1. Dans le cas des éprouvettes de traction plates étudiées par Klimkeit, l’auteur précise queR vaut 0.1 plutôt que 0. Nous
en avons tenu compte dans les calculs, mais nous labellisons ces essais comme «R = 0 » pour simplifier la présentation.
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Le tableau 8.1 récapitule l’ensemble des paramètres étudiés lors des deux études. Seuls des charge-
ments de contraintes planes sont étudiés, mais ils sont représentatifs de la plupart des cas industriels
(notamment sur le circuit d’admission d’air), où les structures sont minces et peu sollicitées dans les
directions hors-plan.

Éprouvette Tubulaire Traction plate
Notation abrégée Tr To Tr∝To Tr /∝To 2Tr∝To 3Tr∝To 3Tr /∝To Tr∥ Tr⊥

λ1 0.22 0.22 0.22 0.22 0.22 0.22 0 ∞
Paramètres λ2 0 ∞ 1 1 1/2 1/3 1/3 0 0

δ 0○ 90○ 0○ 0○ 90○

De Monte R = 0 ◾ ● ▸ ◂ ▴ ▾
DAM, 23 ○C R = −1 ◽ ○ ▹ ◃ ▵ ▿
Klimkeit R = 0 ◾ ● ▴ ◾ ◾

RH50, 23 ○C R = −1 ◽ ○ ▵ ◽ ◽

TABLE 8.1 – Résumé des différents cas de chargements étudiés par De Monte et al. [53] ainsi que par
Klimkeit [112]. Les symboles sont ceux qui seront utilisés dans la suite de ce chapitre. Le rapport de
charge pour les chargements de fatigue multiaxiaux est défini par voie d’effort.

8.1.2 Résultats d’essais

Dans cette étude, la durée de vie en fatigue est évaluée à l’aide du nombre de cycle à rupture
Nr. La confusion entre le nombre de cycles à amorçage Na et le nombre de cycles à rupture est
permise puisque comme nous l’avons évoqué au chapitre 7, la phase de propagation est brève, ce que
confirment Klimkeit et al. [113].

Klimkeit [112] indique que la rupture se produit en règle générale dans la zone utile des éprou-
vettes tubulaires et des éprouvettes plates. De Monte et al. [53] font état de quelques cas (en traction
simple) où la rupture ne se produit pas dans la zone utile, mais plutôt dans le congé de l’éprouvette
tubulaire. Klimkeit [112] a également remarqué qu’en traction-compression (Tr, R = −1), certaines
éprouvettes tubulaires cassent par flambement dans le congé. N’ayant pas plus d’information à notre
disposition, nous faisons le choix de passer outre ces quelques exceptions, et nous considérons que la
zone critique (où s’amorcent les fissures de fatigue) est toujours située dans la zone utile des éprou-
vettes.

De façon cohérente avec d’autres travaux publiés sur la fatigue des thermoplastiques renforcés en
fibres de verre courtes, nous constatons que la dispersion des résultats publiés par De Monte et al.
[53] et Klimkeit [112] est faible, en particulier si on la compare avec celle classiquement observée sur
les matériaux métalliques. Ce point est illustré sur la figure 8.2, où sont rassemblés les résultats de
Klimkeit. Dans la suite de ce chapitre et pour faciliter la lecture, les résultats expérimentaux corres-
pondant au même cas de chargement ne seront représentés qu’à l’aide d’un seul point, qui représente
la moyenne logarithmique des durées de vie expérimentales.

8.1.3 Simulation numérique

Nous déterminons la réponse cyclique du matériau à l’aide du modèle de comportement non li-
néaire anisotrope développé dans la partie I de ce manuscrit. Les chargements appliqués en fatigue
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FIGURE 8.2 – Résultats expérimentaux des essais de fatigue sur le matériau conditionné (RH50,
23 ˚C), d’après Klimkeit [112], pour deux rapports de charge. L’axe vertical représente l’amplitude de
la contrainte nominale appliquée (c’est-à-dire σ11 pour les cas de traction simple Tr∥ et Tr, σ22 pour Tr⊥. Dans le cas

de chargement combinés de traction-torsion (2Tr∝To), le cisaillement τ12 = λ2σ11 est superposé à la contrainte de traction

σ11 ; τ12 est affiché à la place de σ11 dans le cas de torsion pure To. Enfin, il faut ajouter à σ11 la contrainte circonférentielle

σ22 = λ1σ11 dans le cas des éprouvettes tubulaires).

sont ceux étudiés par Klimkeit et De Monte. Bien que les grades de thermoplastiques soient diffé-
rents du matériau de notre étude, nous considérons que les coefficients du modèle identifiés dans les
conditions (23 ˚C, RH50) et (23 ˚C, DAM) peuvent être utilisés. Nous ne simulons pas la réponse de
l’éprouvette dans son ensemble, mais seulement d’un élément de volume représentatif de la zone utile
des éprouvettes tubulaires ou plates. Cette démarche est valide puisque la zone utile est également
la zone d’amorçage en fatigue. Le tenseur d’orientation d’ordre deux a été caractérisé pour les deux
microstructures. Le chargement mécanique local est multiaxial, et peut être formalisé à l’aide d’une
évolution périodique du tenseur des contraintes sous la forme :

σ(t) =
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣

σm11 + σa11 × sin (2πft) τm12 + τa12 × sin (2πft + δ) 0
τm12 + τa12 × sin (2πft + δ) σm22 + σa22 × sin (2πft) 0

0 0 0

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦
(8.3)

où les exposants m et a indiquent respectivement la valeur moyenne et l’amplitude de chaque com-
posante et f est la fréquence du chargement.

La figure 8.3 montre que 10 cycles sont suffisants pour atteindre un régime stationnaire au calcul.
Des simulations ont été poursuivies jusqu’à 100 cycles, ce qui a permis de vérifier que la réponse du
cycle n°10 peut être considérée comme « stabilisée » (selon le sens précisé au chapitre 7). Dans la
suite de notre étude, toutes les grandeurs mécaniques sont donc évaluées sur le dixième cycle, et sont
supposées être représentatives de la réponse du matériau durant le chargement de fatigue.

8.2 Application des critères classiques

Les critères de fatigue présentés en section 7.1.3 sont complétés par la proposition d’un critère
de Tsai-Hill modifié, synthèse entre le critère de Tsai-Hill appliqué à la fatigue et l’approche en plan
critique. Chacun de ces critères est appliqué à l’ensemble des essais présentés par De Monte et al. [53]
et Klimkeit [112], de façon à évaluer le(s)quel(s) permet(tent) une bonne corrélation avec la durée de
vie expérimentale.
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FIGURE 8.3 – Exemple d’une histoire de chargement en contraintes appliquée au volume représentatif
de la zone utile des éprouvettes tubulaires (23 ˚C, RH50), et réponse du modèle de comportement.
Dans cet exemple, le rapport de charge R est nul, les signaux de traction et de torsion sont en phase,
à la fréquence 1 Hz.∆p et ∆W sont définis à l’aide des équations 3.21 et 3.25.

8.2.1 Critère de Tsai-Hill modifié

Nous avons évoqué en section 7.4 la nécessité de reformuler le critère de Tsai-Hill à l’aide d’une
expression faisant explicitement intervenir la microstructure locale. À partir de ce constat, nous pro-
posons le critère de Tsai-Hill dit « modifié », détaillé ci-dessous, et dont l’idée directrice rappelle
l’approche en plan critique.

Le tenseur de contraintes est exprimé dans le repère matériel local. Nous distinguons les diffé-
rentes composantes de la contrainte dans ce repère : pour chaque orientation principale des fibres ui,
nous considérons la contrainte axiale σii, les contraintes transverses σjj (j ≠ i), et les cisaillements
longitudinaux σij (j ≠ i). Toutes ces composantes sont pondérées par l’intensité ai de la distribution
d’orientation selon chacune des directions principales, ce qui permet de formuler la grandeur physique
intervenant dans le critère de Tsai-Hill modifié selon :

GT−H(σ,aψ) = √
σ ∶ M(aψ) ∶ σ (8.4)

M est un tenseur d’ordre 4, conforme à celui proposé par Hill [90], orthotrope avec pour axes
principaux d’orthotropie (ui)i=1,2,3. Ses coefficients dépendent de l’intensité de l’orientation dans ces
directions, ai, ainsi que de trois coefficients σlongi, σtransv et τlongi qui modélisent la résistance d’une
microstructure UD selon les trois modes d’endommagement élémentaires (traction dans la direction
des fibres, dans la direction transverse, ou cisaillement dans la direction des fibres). Ce critère ne décrit
pas naturellement une sensibilité au rapport de charge, ce qui signifie que ce jeu de trois paramètres
doit être identifé pour R=0 et R=-1 par exemple. M s’écrit finalement :

M(aψ) =
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎣

M11 M12 M13 0 0 0

M12 M22 M23 0 0 0

M13 M23 M33 0 0 0

0 0 0 M44 0 0

0 0 0 0 M55 0

0 0 0 0 0 M66

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎦(ui)

et σ =
⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

σ11

σ22

σ33

σ12

σ13

σ23

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭(ui)

(8.5)

oùM11 = a1/σ2longi + (a2 + a3)/σ2transv,M44 = (a1 + a2)/τ2longi.M22 etM33 (resp. M55 etM66) sont
obtenus par permutation circulaire des indices i à partir de l’expression de M11 (resp. M33). M12,
M13 etM23 sont déterminés à l’aide des relationsMi1 +Mi2 +Mi3 = 0 pour i = 1, 2, 3. Remarquons
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que la quantité GT−H est sans dimension. Le critère de Tsai-Hill modifié s’écrit à l’aide d’une loi
puissance 2 :

GT−H ⋅N b
r = 1 (8.6)

Dans le cas d’un composite UD, la généralisation formulée ci-dessus s’identifie à l’expression propo-
sée par De Monte et al. [54].

8.2.2 Méthodologie

Pour chaque critère de fatigue que nous avons testé, nous avons appliqué la même méthodologie.
La réponse mécanique du matériau est calculée sur 10 cycles, à l’aide du modèle de comportement
développé en partie I. Les grandeurs physiques Gi sont post-traitées sur le dixième cycle : les tenseurs
des contraintes et des déformations, leurs invariants, la contrainte viscoplastique équivalente, la den-
sité d’énergie dissipée sur le cycle, l’incrément de déformation viscoplastique, etc. Quand un critère
fait intervenir une combinaison de deux grandeurs physiques, par exemple sous la forme G1 + αG2,
où α est un paramètre, nous présentons les résultats avec la valeur optimale de α (c’est-à-dire la valeur
qui permet la meilleure corrélation avec la durée de vie expérimentale).

Enfin, les différentes grandeurs physiques Gi (ou leurs combinaisons éventuelles) sont tracées
en fonction du nombre de cycles à rupture 3 Nr soit dans un diagramme log-log (log Gi – log Nr)
soit dans un diagramme lin-log (Gi – log Nr), en fonction de la représentation qui semble la plus
adaptée. Cela signifie que le critère sous-jacent est une relation en loi puissance (Gi ⋅N b

r = C) ou bien
une relation logarithmique (logNr = (Γ −Gi)/b). Le tableau 8.2 résume les différents critères que
nous avons testés, et présente les valeurs des paramètres que nous avons identifiés. Cette identification
est réalisée à partir d’une régression aux moindres carrés entre les valeurs prédites et mesurées du
logarithme du nombre de cycles à rupture.

Critère DAM, 23 ˚C RH50, 23 ˚C Eq.
Cisaillement (von Mises) b=9.16 MPa, σ0=78.1 MPa b=10.3 MPa, σ0=70.3 MPa 7.2, 7.3
Cisaillement (Hill) b=17.4 MPa, σ0=148 MPa b=16.7 MPa, σ0=120 MPa 7.2, 7.4
Crossland α=0.440, b=16.3 MPa, σ0=152 MPa α=0.392, b=16.3 MPa, σ0=124 MPa 7.5
Sines α=1.04, b=13.2 MPa, σ0=133 MPa α=0.970, b=12.7 MPa, σ0=104 MPa 7.6
Dang Van α=0.118, b=8.94 MPa, σ0=78.0 MPa α=0.153, b=10.4 MPa, σ0=71.3 MPa 7.7
Tsai-Hill modifié (R = 0) σlongi = 82.0 MPa, σtransv = 55.2 MPa, σlongi = 193 MPa, σtransv = 26.8 MPa, 8.4,8.6

τlongi = 43.3 MPa, b=0.117 τlongi = 26.1 MPa, b=0.095
Tsai-Hill modifié (R = −1) σlongi = 207 MPa, σtransv = 119 MPa, σlongi = 202 , σtransv = 20.6 MPa, 8.4,8.6

τlongi = 36.2 MPa, b=0.174 τlongi = 15.4 MPa, b=0.102
Contrainte principale b=31.4 MPa, σ0=210 MPa b=27.5 MPa, σ0=166 MPa 7.8
Déformation principale b=2.37e-3, ε0=1.86e-2 b=3.04e-3, ε0=2.08e-2 7.9
Manson-Coffin b=1.81, C=343 b=1.86, C=1.29e4 7.11
Énergétique b=0.559, C=0.493 mJ/mm3 b=0.650, C=25.3 mJ/mm3 7.13
Amiable α=-4.04e-7, b=0.555, C=0.524 mJ/mm3 α=1.34e-4, b=0.562, C=11.0 mJ/mm3 7.15
Énergétique modifié α=11.5, b=0.394, C=0.601 mJ/mm3 α=0.055, b=0.691, C=2.85 mJ/mm3 7.17
Klimkeit b=0.184, C=8.05 mJ/mm3 b=0.226, C=6.10 mJ/mm3 7.19

TABLE 8.2 – Paramètres des critères oligo- et polycycliques testés dans cette étude, pour les deux
conditions environnementales. Les valeurs de certains paramètres peuvent ne pas avoir de sens phy-
sique si le critère associé n’est pas pertinent.

2. Une écriture avec une loi logarithmique serait également envisageable.
3. Rappelons que nous confondons le nombre de cycles à rupture et à amorçage.
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8.2.3 Critères polycycliques

Sur les figures 8.4a et 8.4b, nous avons tracé le nombre de cycles à rupture Nr en fonction de
l’amplitude de cisaillement mesuré par la norme isotrope de von Mises, pour les deux conditions en-
vironnementales (DAM et RH50). Tout comme l’avait déjà fait remarquer Klimkeit [112], le critère
de von Mises n’est pas bien corrélé avec la durée de vie Nr sur le matériau conditionné. Nous confir-
mons cette observation sur le matériau sec. Sur les figures 8.4c et 8.4d, l’amplitude de cisaillement est
évaluée à l’aide de la norme anisotrope de Hill. Manifestement, cette modification qui vise à prendre
en compte l’influence de la microstructure dans le critère de fatigue n’est pas suffisante. Néanmoins,
nous constatons que la norme de Hill permet de mieux réunir les essais réalisés à R = −1 (pression
hydrostatique moyenne nulle) avec les essais de torsion (pression hydrostatique nulle) que le critère
de von Mises. C’est la raison pour laquelle la norme de Hill sera utilisée dans la suite pour les critères
faisant intervenir une mesure de l’amplitude de cisaillement.

Test Tr To Tr∝To Tr /∝To 3Tr∝To 3Tr /∝To 2Tr∝To Tr∥ Tr⊥
R = 0 ◾ ● ▸ ◂ ▴ ▾ ▴ ◾ ◾
R = −1 ◽ ○ ▹ ◃ ▵ ▿ ▵ ◽ ◽
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FIGURE 8.4 – Résultats obtenus avec les critères en amplitude cisaillement à partir des essais de De
Monte (23 ˚C, DAM - gauche) et de Klimkeit (23 ˚C, RH50 - droite). Les deux points affichés à
Nr = 107 sur le matériau sec (à gauche) sont des essais non-rompus.
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Une amélioration possible en vue de tenir compte de l’influence de la contrainte moyenne est de
combiner la mesure de l’amplitude de cisaillement avec une mesure de la pression hydrostatique. La
figure 8.5 permet ainsi d’évaluer les performances des trois critères de Crossland, Sines et Dang Van,
qui répondent à cet objectif. Le critère de Sines offre les résultats les plus intéressants parmi ces trois
critères, puisqu’il permet de conserver la bonne corrélation obtenue avec la norme de Hill sur les es-
sais de torsion et les essais alternés. Les critères de Crossland et de Dang Van ne semblent pas être
adaptés à la description de la fatigue multiaxiale du P66-GF35. Le critère de Sines est relativement
prédictif pour le matériau à l’état DAM, mais beaucoup moins pour le matériau conditionné (RH50).
Par ailleurs, nous remarquons que les essais qui mettent le plus en défaut ce critère sont les essais de
traction réalisés sur les éprouvettes prélevées dans les plaques à 90°. Il est possible que le critère de
Sines soit adapté à la prédiction de la durée de vie en fatigue sous chargements multiaxiaux, mais ne
permette pas de décrire la sensibilité aux variations de microstructure.

Le critère de Tsai-Hill modifié n’est pas conçu pour décrire les chargements multiaxiaux. Il est en
effet construit comme une extension du critère de Tsai-Hill généralisé à la fatigue, selon la philoso-
phie des approches en plan critique pour les matériaux orthotropes ; ce critère est donc plutôt adapté
pour tenir compte de l’influence de la distribution d’orientation des fibres et de la direction du char-
gement. La figure 8.6 présente les résultats obtenus pour les matériaux DAM et RH50. Comme la
littérature montre en outre que ce type de critère ne décrit pas la sensibilité au rapport de charge, nous
l’identifions séparément sur les essais de chargement répété ou alterné. Comme nous pouvions nous
y attendre, ce critère permet de corréler relativement bien les essais obtenus sur des microstructures
différentes (voir les résultats obtenus à partir des essais de Klimkeit sur les éprouvettes tubulaires ou
plates à 0° et 90°). En revanche, il ne permet pas de tenir compte de l’influence du déphasage entre les
signaux de traction et de torsion. En outre, la nécessité (flagrante sur les essais de De Monte) d’iden-
tifier ce modèle pour chaque rapport de charge rend son utilisation coûteuse et peu aisée.

Les derniers critères que nous avons évoqués pour la fatigue multiaxiale polycyclique sont construits
sur les amplitudes de contraintes ou de déformation. Les résultats sont présentés sur la figure 8.7. Ainsi
que Klimkeit [112] l’a déjà relevé, le critère en amplitude de contrainte principale maximale ne per-
met pas une bonne corrélation avec les durées de vie expérimentales pour le matériau conditionné ;
nous montrons qu’il en est de même pour le matériau sec.

Le critère en amplitude de déformation principale maximale n’est pas convaincant non plus en
conditions DAM. Par contre, il permet de rassembler les résultats des essais alternés (R = −1) pour
le matériau RH50. De façon à unifier les résultats avec les essais réalisés à R = 0, nous avons essayé
d’appliquer une correction à l’aide d’une mesure de la pression hydrostatique (sur le même principe
que pour les critères de Crossland ou de Sines). Les résultats n’étant pas sensiblement meilleurs, nous
considérons que l’amplitude de déformation n’est pas un critère pertinent pour la fatigue multiaxiale,
bien que les résultats de Mourglia Seignobos [148] en fassent un critère intéressant pour décrire natu-
rellement la sensibilité aux conditions hygrothermiques.
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Test Tr To Tr∝To Tr /∝To 3Tr∝To 3Tr /∝To 2Tr∝To Tr∥ Tr⊥
R = 0 ◾ ● ▸ ◂ ▴ ▾ ▴ ◾ ◾
R = −1 ◽ ○ ▹ ◃ ▵ ▿ ▵ ◽ ◽
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FIGURE 8.5 – Résultats obtenus pour les critères de fatigue polycyliques combinant l’amplitude de
cisaillement et la pression hydrostatique
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Essai Tr To Tr∝To Tr /∝To 3Tr∝To 3Tr /∝To 2Tr∝To Tr∥ Tr⊥
R = 0 ◾ ● ▸ ◂ ▴ ▾ ▴ ◾ ◾
R = −1 ◽ ○ ▹ ◃ ▵ ▿ ▵ ◽ ◽
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FIGURE 8.6 – Résultats obtenus pour le critère de Tsai-Hill modifié. Le critère est identifié séparément
pour les essais à R = 0 (ligne continue) et R = −1 (tirets).
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FIGURE 8.7 – Résultats obtenus pour les critères construits en amplitude de contrainte ou de défor-
mation principale maximale.
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8.2.4 Critères oligocycliques

Parmi les critères oligocycliques, le critère de Manson-Coffin est couramment employé pour les
matériaux métalliques. Néanmoins, comme l’illustre la figure 8.8, ce critère ne semble pas être perti-
nent pour le polyamide renforcé, que ce soit à l’état sec ou conditionné. Même pour les durées de vie
les plus courtes, pour lesquelles ce critère devrait être le plus approprié, l’amplitude de l’incrément
de déformation viscoplastique n’est pas bien corrélée à la durée de vie en fatigue (malgré un accord
correct pour les essais alternés). Enfin, le modèle de comportement prédit de très faibles valeurs de
εavp aux niveaux d’effort les plus bas : de telles valeurs ne sont pas suffisamment représentatives pour
pouvoir servir d’indicateur de l’endommagement en fatigue.

Essai Tr To Tr∝To Tr /∝To 3Tr∝To 3Tr /∝To 2Tr∝To Tr∥ Tr⊥
R = 0 ◾ ● ▸ ◂ ▴ ▾ ▴ ◾ ◾
R = −1 ◽ ○ ▹ ◃ ▵ ▿ ▵ ◽ ◽
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FIGURE 8.8 – Résultats obtenus pour le critère de Manson-Coffin, sur matériau à l’état DAM (gauche)
et RH50 (droite), à 23 ˚C.

La figure 8.9 montre les résultats obtenus à partir du critère énergétique et de ses variantes. Tout
d’abord, nous remarquons une bonne corrélation à la fois dans le cas DAM et dans le cas RH50
lorsque la densité d’énergie dissipée par cycle ∆Wdiss est représentée en fonction du nombre de cycles
à rupture. Une analyse plus minutieuse des résultats montre que les essais pour lesquels la corrélation
est la moins bonne sont ceux où les éprouvettes tubulaires à l’état DAM sont soumis à de fortes
torsions (essais To et Tr /∝To). Par ailleurs, le critère énergétique sur-estime systématiquement la durée
de vie des éprouvettes plates découpées à 90° à l’état RH50.

Le critère d’Amiable [5] est une variante du critère énergétique qui permet de modéliser une
sensibilité à la pression hydrostatique. Dans notre étude, le critère en densité d’énergie dissipée semble
cependant être indépendant de la pression hydrostatique, que ce soit pour les essais de Klimkeit ou de
De Monte. Le critère d’Amiable ne permet donc pas une corrélation significativement meilleure que
le critère énergétique simple, ce qui est cohérent avec les faibles valeurs identifiées pour le paramètres
α.

Enfin, le critère énergétique modifié est une extension du critère énergétique qui permet de dis-
tinguer l’influence des mécanismes dissipatifs viscoélastiques ou viscoplastiques. Une légère amélio-
ration de la prédictivité du critère est constatée, notamment en ce qui concerne le matériau à l’état
DAM. Le coefficient de pondération α identifié a une valeur relativement élevée (voir le tableau 8.2),
ce qui montre que l’énergie dissipée par mécanismes viscoélastiques peut servir d’indicateur de l’en-
dommagement en fatigue. Nous pouvons mettre ce résultat en parallèle avec le fait bien connu sur les
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Essai Tr To Tr∝To Tr /∝To 3Tr∝To 3Tr /∝To 2Tr∝To Tr∥ Tr⊥
R = 0 ◾ ● ▸ ◂ ▴ ▾ ▴ ◾ ◾
R = −1 ◽ ○ ▹ ◃ ▵ ▿ ▵ ◽ ◽
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FIGURE 8.9 – Résultats obtenus pour le critère énergétique et ses variantes.
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matériaux métalliques qu’une réponse élastique (adaptée) à l’échelle macroscopique peut être dissipa-
tive (élastoplastique notamment) à l’échelle microscopique ; la source de dissipation locale peut servir
d’indicateur de l’endommagement en fatigue [169]. Dans le cas des matériaux polymères, la réponse
apparente est plutôt viscoélastique aux faibles niveaux d’efforts, mais le raisonnement est analogue :
des mécanismes non recouvrables peuvent être activés à l’échelle microscopique et être à l’origine
de l’endommagement en fatigue. Par ailleurs, nous avons pu vérifier que l’énergie dissipée par méca-
nismes uniquement viscoplastiques n’est pas bien corrélée àNr sur une gamme de durées de vie aussi
large.

8.3 Discussion : vers un critère énergétique

8.3.1 Performances des différents critères testés

En ce qui concerne les critères polycycliques, nous constatons tout d’abord que la mesure de
l’amplitude de cisaillement n’est pas bien corrélée à la durée de vie en fatigue. La prise en compte
de la pression hydrostatique moyenne (critère de Sines avec une norme anisotrope de Hill sur le
cisaillement) permet une amélioration significative de la prédictivité du critère sur le matériau sec,
mais pas sur le matériau conditionné.

Le critère en amplitude de contrainte principale maximale n’est pas pertinent pour le PA66-GF35 ;
à ce sujet, les conclusions des travaux de Klimkeit et al. [114] sur le PBT+PET-GF30 tendent à mon-
trer que cette conclusion s’applique de façon générale aux thermoplastiques chargés. Le critère en
amplitude de déformation principale maximale n’est pas non plus adéquat pour décrire les effets mul-
tiaxiaux.

Le critère de Tsai-Hill modifié nécessite un grand nombre de paramètres (en raison d’une iden-
tification nécessaire pour chaque rapport de charge), et pourtant ne permet pas de tenir compte du
déphasage des signaux d’effort. Ce critère n’est pas utilisé tel quel dans la littérature, mais sa forte
analogie avec le critère de Tsai-Hill (généralisé à la fatigue) ou avec les approches en plan critique
signifie que les bons résultats publiés par De Monte et al. [54] (ainsi que la mise en œuvre industrielle
proposée par Gaier et al. [75]) ont un domaine de validité limité, et ne peuvent pas décrire des char-
gements multiaxiaux (en particulier avec des voies d’effort déphasées).

Le critère oligocyclique de Manson-Coffin n’est pas pertinent dans le cas du PA66-GF35, notam-
ment en raison de la faible activation des mécanismes viscoplastiques lorsque les chargements sont
peu élevés.

En revanche, la densité d’énergie dissipée par cycle offre une corrélation intéressante avec la tenue
en fatigue, que ce soit pour le matériau sec ou conditionné, et ce sur une large gamme de durées de
vie. Le critère énergétique décrit naturellement la sensibilité au rapport de charge, à la microstructure
locale ou aux effets de multiaxialité. En outre, les essais qui sont le moins bien décrits par le critère
sont également ceux pour lesquels la validité de la réponse mécanique peut être sujette à caution. En
effet, les essais où la torsion est importante impliquent un fort taux de cisaillement local ; cependant
la base d’identification du comportement (voir le chapitre 3) ne comporte pas d’essais de cisaillement,
ce qui explique que la modélisation des composantes viscoplastiques ou viscoélastiques de la défor-
mation en cisaillement soit perfectible 4. D’autre part, les essais sur les éprouvettes de traction plates

4. Les coefficients du tenseur P décrivant l’interaction cisaillement-cisaillement coefficients ont été fixés arbitrairement
à (2/3)k , en raison de la condition selon laquelle P doit être proportionnel à K pour une microstructure isotrope (voir le
chapitre 5). Mais cette hypothèse devrait être étayée ou corrigée à l’aide d’essais complémentaires.
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transverses sont simulés avec l’hypothèse d’isotropie des composantes de la déformation viscoélas-
tique, hypothèse que nous avons déjà mentionnée comme étant potentiellement source d’erreur sur la
réponse mécanique (voir le chapitre 5).

Enfin, les extensions du critère énergétique ne présentent pas d’amélioration significative sur la
prédiction de la durée de vie pour justifier l’introduction d’un paramètre supplémentaire.

8.3.2 Comparaison avec le critère de Klimkeit

Nous avons déjà évoqué le fait que le critère en densité d’énergie élastique proposé par Klimkeit
[112] (Eq. 7.19) constitue, à notre connaissance, le seul critère de fatigue multiaxiale publié à ce jour
pour les thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes. Les résultats de ce critère sont donc
comparés aux résultats obtenus à l’aide du meilleur des critères testés ci-dessus, c’est-à-dire le critère
énergétique fondé sur l’énergie dissipée par cycle.

Cette comparaison est tout d’abord présentée sur la base d’essais de Klimkeit, à partir de laquelle
le critère en densité d’énergie élastique de déformation a été formulé 5. Les deux critères nécessitent
l’identification de deux paramètres seulement. Nous constatons sur la figure 8.10 que le critère proposé
est globalement plus prédictif sur l’ensemble des cas de chargement testés. L’erreur e affichée est la
moyenne quadratique des écarts logarithmiques entre la durée de vie prédite et la durée de vie mesurée.
Le fait que le critère de Klimkeit soit apparemment bien meilleur pour les essais à R = −1 que pour
ceux à R = 0 est un artefact : de façon à retrouver les résultats de Klimkeit [112], nous avons identifié
les paramètres du critère en densité d’énergie élastique uniquement à partir des essais alternés (pour
lesquels f = 1), selon la procédure proposée par l’auteur. Cette remarque ne remet cependant pas en
cause la comparaison réalisée.
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FIGURE 8.10 – Comparaison entre les résultats du critère proposé par Klimkeit et al. [114] avec le
critère énergétique (conditions RH50, 23 ˚C).

5. Nous avons calculé la densité d’énergie élastique ∆We pondérée par la fonction f , les résultats obtenus sont très
proches de ceux présentés par Klimkeit et al. [114]. Les légères différences peuvent s’expliquer par l’emploi de l’équation
de fermeture orthotrope tandis que les auteurs utilisent une fermeture hybride, ainsi que par le calcul des coefficients du
critère : régression à partir de la moyenne logarithmique des durées de vie pour les essais répétés, et non à partir des valeurs
individuelles.
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La figure 8.11 présente la comparaison du critère de Klimkeit et du critère énergétique sur la base
d’essais de De Monte 6. Nous constatons une meilleure corrélation avec le critère proposé, même si
le critère de Klimkeit est également satisfaisant, ce qui peut s’expliquer par le caractère faiblement
dissipatif du matériau en conditions DAM à température ambiante.

Comme nous l’avons déjà mentionné en section 7.4, le rapport de charge R intervenant dans
l’équation 7.19 est ambigu pour les essais déphasés. En effet, nous avons conservé la valeur identi-
fiée séparément sur chaque voie d’effort (i.e. R = 0 ou − 1), mais une autre définition aurait pu être
adoptée (rapport entre les contraintes maximale et minimale normales à un plan donné par exemple),
ce qui conduirait à des résultats différents. De même, Klimkeit [112] ne propose pas une expression
de la densité d’énergie dissipée adaptée aux chargements multiaxiaux déphasés ; nous avons adopté

la formulation ∆We = ∫cycle (σ ∶ ε̇
e
)+ dt où (⋅)+ signifie que l’on ne considère que la partie positive.

D’autres définitions, notamment liées aux directions principales ou au repère matériel local, pourraient
être choisies.

Au bilan, l’approche en énergie dissipée est plus performante que le critère en densité d’énergie
élastique pour une grande variété de cas de chargements multiaxiaux, pour différentes microstructures
et pour différentes conditions hygrothermiques, mais bénéficie également d’un caractère de généralité
qui fait défaut au critère de Klimkeit.

Essai Tr To Tr∝To Tr /∝To 3Tr∝To 3Tr /∝To
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FIGURE 8.11 – Comparaison entre les résultats du critère proposé par Klimkeit et al. [114] avec le
critère énergétique (conditions DAM, 23 ˚C).

8.3.3 Bilan

Nous avons montré que le critère énergétique permet d’obtenir la meilleure corrélation avec la
durée de vie expérimentale sur l’ensemble des conditions d’essais étudiées par Klimkeit [112] et
De Monte et al. [53]. Nous avons tout d’abord montré la supériorité de ce critère sur de nombreux
autres critères généralement proposés dans la littérature, et nous avons ensuite établi qu’il permet de

6. Cette fois-ci, les paramètres du critère de Klimkeit sont identifiés sur l’ensemble de la base expérimentale.
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meilleures prédictions que le critère de Klimkeit (lui-même inspiré des travaux de Kujawski et Ellyin [116]).
Cette conclusion est valable sur une gamme de durées de vie couvrant plusieurs décades (de 103 à 106

cycles).
Ces résultats intéressants sont expliqués par l’emploi d’un modèle de comportement non linéaire

alors que que la plupart de ceux utilisés dans la littérature pour les thermoplastiques renforcés en fibres
de verre courtes sont élastiques linéaires. Nous avons ainsi fait le choix de décrire les mécanismes dis-
sipatifs lors de chargements cycliques, ce qui permet d’avoir accès à des grandeurs physiques mieux
corrélées aux mécanismes d’endommagement en fatigue. Ce chapitre nous permet donc de démontrer
la pertinence de l’ensemble de l’approche de dimensionnement à la fatigue exposée dans ce manuscrit,
qui repose sur la richesse du modèle de comportement phénoménologique.

Cependant, nous avons relevé quelques incertitudes dans l’analyse des essais de fatigue. Tout
d’abord, il conviendrait de pouvoir garantir que l’identification des paramètres du modèle de com-
portement pour notre grade de PA66-GF35 peut être directement transposée aux autres grades utilisés
par De Monte et Klimkeit. Par ailleurs, la fréquence d’essais exacte n’est pas connue, alors que ce
paramètre a une forte influence sur l’aire d’hystérèse en raison des mécanismes viscoélastiques. Le
champ tensoriel d’orientation des fibres est lui aussi sujet à quelques interrogations.

Nous avons donc été contraints d’émettre quelques hypothèses de façon à retraiter les essais de
fatigue avec notre modèle de comportement. Elles ne remettent pas en cause le résultat principal de ce
chapitre, qui établit la corrélation entre la tenue en fatigue et la densité d’énergie dissipée par cycle,
mais elles expliquent qu’il soit nécessaire de le confirmer à l’aide d’essais réalisés sur le matériau de
l’étude. De même, la levée de ces incertitudes pourrait permettre d’évaluer si les extensions proposées
du critère de fatigue retenu, et notamment le critère énergétique modifié, peuvent en améliorer la
prédictivité. La réponse à ces questions fait l’objet du chapitre 9.
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Chapitre 9

Critère de fatigue énergétique
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9.2.1 Fractographie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 197

9.2.2 Stationnarité de la réponse mécanique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 197

9.2.3 Résultats expérimentaux . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 198

9.2.4 Validation du critère énergétique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 200

9.2.5 Extension à d’autres conditions environnementales . . . . . . . . . . . . . . 202

9.2.6 Bilan . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 204

9.3 Discussion autour du critère énergétique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 205

9.3.1 Fatigue et histoire de chargement . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 205

9.3.2 Vers un critère énergétique modifié ? . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 208

9.3.3 Bilan sur le critère de fatigue proposé . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 209

Ce chapitre débute par l’identification du critère de fatigue énergétique sur le matériau de l’étude,
en conditions standard. Nous confirmons les conclusions du chapitre 8, en montrant à partir d’une
nouvelle campagne expérimentale que la densité d’énergie dissipée par cycle permet une meilleure
corrélation avec la durée de vie expérimentale que les autres grandeurs physiques généralement re-
tenues dans la littérature pour témoigner de l’endommagement en fatigue. Nous montrons en outre
que cette grandeur physique permet de prédire la localisation des zones critiques. Nous appliquons
la démarche aux éprouvettes avec accident de forme dans différentes conditions environnementales,
ce qui constitue un cas de validation sur structures. Nous concluons ce chapitre en envisageant une
amélioration des résultats en utilisant le critère énergétique modifié, et discutons de la pertinence d’un
tel approfondissement.
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FIGURE 9.1 – Résultats des essais de fatigue sur les éprouvettes ISO527-2-5A moulées par injection
et découpées dans des plaques injectées.

9.1 Identification du critère

9.1.1 Campagne expérimentale

Dans cette section, nous présentons une campagne expérimentale d’essais de fatigue menés sur
le matériau de l’étude ; cette campagne a été réalisée par le CETIM pour PSA Peugeot Citroën. Les
éprouvettes sont identiques à celles utilisées pour l’étude du comportement anisotrope (voir le chapitre
5), et sont présentées en annexe A.2.

a Conditions d’essais

Nous rappelons que les éprouvettes ont une géométrie conforme à la norme ISO527-2-5A. Sept
microstructures différentes sont étudiées, puisque les éprouvettes sont soit moulées par injection, soit
découpées dans des plaques injectées, sur le bord des plaques dans la direction du flux d’injection
ou au centre des plaques à différentes angles α = 0°, 30°, 45°, 60°, 90° (voir la figure 5.9). Contraire-
ment au chapitre 8, le grade de PA66-GF35 est le même que celui ayant servi à la caractérisation du
comportement.

Les essais de fatigue sont réalisés en conditions standard (T=23 ˚C, H=50 %). Une pesée avant et
après essai permet de vérifier que la teneur en eau reste constante au cours des essais.

Le chargement mécanique appliqué est un signal sinusoïdal d’effort en traction répétée. Le rapport
de charge R est très légèrement positif (0.02) de façon à éviter tout risque de flambement, la fréquence
d’essai f s’échelonne entre 1 et 7 Hz. Les fréquences les plus élevées correspondent aux amplitudes
d’effort les plus faibles. En outre, un système de ventilation est installé pour augmenter les pertes
de chaleur par convection, et ainsi garantir un auto-échauffement négligeable, inférieur à 2 ˚C (la
température de surface des éprouvettes est suivie au cours des essais à l’aide d’un thermocouple). La
déformation est mesurée dans la zone utile des éprouvettes avec un extensomètre à couteaux.
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FIGURE 9.3 – Observation au MEB d’une

fibre sur la tranche d’une éprouvette dé-
coupée, recouverte de matrice PA66.

b Résultats expérimentaux

La figure 9.1 présente les résultats de cette campagne d’essai dans un diagramme σa − logNr. Les
niveaux d’effort ont été choisis de façon à balayer une large gamme de durées de vie, depuis quelques
milliers jusqu’à plusieurs centaines de milliers de cycles. En règle générale, les essais ont été triplés ;
on constate que conformément aux résultats de la littérature pour les thermoplastiques renforcés en
fibres de verre courtes, la dispersion expérimentale en termes de durée de vie est relativement faible 1.

Nous pouvons constater sur la figure 9.2 que la réponse mécanique des éprouvettes injectées mou-
lées ou découpées sur le bord des plaques est très proche, les deux microstructures présentant une
distribution d’orientation fortement alignée selon la direction de chargement (a1 ∼ 0.9 dans les deux
cas). Nous constatons sur la figure 9.1 que leur durée de vie (à niveaux d’effort égal) sont similaires 2,
ce qui montre que le procédé de découpe des éprouvettes n’a pas d’influence majeure sur la tenue en
fatigue. Ce résultat est intéressant, car il permet d’affirmer que les études menées à partir d’éprou-
vettes découpées dans des conditions ad hoc n’induisent pas d’artefact quant à l’analyse des résultats
de fatigue. Comme l’illustre la figure 9.3, l’explication réside sans doute dans le fait que le fraisage
des éprouvettes fait fondre superficiellement le polyamide, ce qui permet de re-créer une peau uni-
quement matricielle (comme lors de l’injection) : les sites d’amorçage créés en surface ne présentent
donc pas une sévérité supérieure aux sites internes (endommagement « diffus »).

9.1.2 Indicateurs macroscopiques de l’endommagement

Les figures 9.4a, 9.4b et 9.4c présentent respectivement les suivis de raideur apparente, d’aire
d’hystérèse et de déformation résiduelle au cours des essais de fatigue, pour différents niveaux de char-
gement. Nous ne présentons ici que les résultats pour les éprouvettes injectées moulées ou prélevées
à 45° au centre des éprouvettes, mais nous retrouvons pour les sept microstructures les observations
déjà formulées dans la littérature [54, 112, 150], à savoir :

1. Les sections utiles mesurées sont variables, autour de 8 mm2, ce qui explique que des essais « répétés » à l’identique
puissent être représentés par des valeurs légèrement différentes de σa.

2. Les éprouvettes injectées moulées présentent une durée de vie légèrement supérieure, ce qui est cohérent avec le fait
que leur réponse mécanique soit également un peu plus raide, en raison notamment d’une zone de cœur moins marquée.
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FIGURE 9.4 – Évolution de différentes grandeurs mécaniques macroscopiques au cours des essais de
fatigue sur éprouvette ISO527-2-5A injectée moulée (gauche) ou prélevée à 45° (droite).
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– la phase de propagation n’est pas détectable sur les suivis des grandeurs macroscopiques, et
peut être négligée. L’amorçage est ainsi confondu avec la rupture de l’éprouvette dans la suite
de ces travaux : Na ∼ Nr ;

– nous pouvons considérer que la réponse mécanique est stationnaire après quelques centaines
de cycles (sachant que 100 cycles sont nécessaires au début de chaque essai pour atteindre la
consigne, en raison de la souplesse de l’asservissement électronique de la cellule d’effort).

Par ailleurs, des critères de rupture en déformation cumulée ou en chute de raideur ne semblent pas être
pertinents, puisque la rupture de l’échantillon n’est pas associée à une valeur unique de déformation à
rupture ou de chute de raideur.

La figure 9.5 permet d’approfondir la notion de stationnarité du comportement cyclique. En effet,
la seule grandeur mécanique qui évolue de façon sensible au cours des cycles (une fois le régime
stationnaire atteint) est la déformation résiduelle apparente. Comme nous l’avons déjà évoqué, ce
phénomène est la conséquence d’un couplage fatigue-fluage [24] puisque la moyenne du signal de
contrainte est positive 3, ce qui ne remet pas en cause le caractère stationnaire de la réponse mécanique.
Les grandeurs mécaniques Gi évoluent peu à partir du cycle n°100 et sont alors représentatives de
l’ensemble du chargement ; pour éliminer les éventuels bruits de mesure, notre protocole de post-
traitement prévoit le calcul d’une moyenne sur les cycles 100, 200, . . ., 1000.

9.1.3 Localisation de l’amorçage

Les éprouvettes ISO527-2-5A cassent généralement au milieu de leur zone utile lorsqu’elles sont
rompues sous chargement monotone. En revanche, lorsqu’elles sont sollicitées en fatigue, la rupture
se produit soit dans le congé de raccordement entre la zone utile et le pied de l’éprouvette, soit dans la
zone utile au voisinage de ce congé. Il est intéressant de montrer que la simulation numérique permet
de retrouver ces résultats. Dans ce but, nous simulons 15 cycles de chargement en fatigue sur ces
éprouvettes, et nous comparons les champs obtenus sur deux grandeurs mécaniques différentes : la
contrainte équivalente viscoplastique Jvp d’une part, et l’énergie dissipée ∆Wdiss d’autre part. Cette
comparaison est faite à titre d’illustration sur une éprouvette injectée moulée (figure 9.6) et sur une
éprouvette prélevée à 45° (figure 9.7).

Nous constatons que tandis que la dissipation d’énergie est effectivement concentrée au voisinage
des congés de l’éprouvette, Jvp présente un champ relativement homogène dans la zone utile. L’éner-
gie dissipée permet donc d’expliquer la localisation de l’amorçage d’une fissure en fatigue, tandis
qu’une norme sur la contrainte 4 prédirait un amorçage aléatoire dans la zone utile. Par contre, nous
pouvons supposer qu’un indicateur de la rupture sous chargement monotone devrait être quant à lui
construit à partir d’une norme sur la contrainte, ce qui est cohérent avec la littérature qui propose
généralement l’emploi d’une norme anisotrope de type Hill [90].

9.1.4 Application de différents critères de fatigue

Nous appliquons sur l’ensemble de la base expérimentale trois critères de fatigue parmi ceux que
nous avons étudiés lors des deux chapitres précédents :

– le critère de Tsai-Hill modifié, qui est particulièrement adapté pour décrire la sensibilité à la
microstructure et à l’orientation du chargement ;

3. Ce point sera approfondi à l’aide d’essais complémentaires en section 9.2.2.
4. De façon rigoureuse, Jvp est une norme anisotrope sur la différence entre la contrainte effective σ et la contrainte de

rappel X . Néanmoins, l’affichage de J2 construit à l’aide d’une norme de von Mises ou d’une norme de Hill renverrait un
résultat similaire.
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(b) Éprouvette prélevée à 30°, Nr = 76138
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(c) Éprouvette prélevée à 60°, Nr = 91359
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(d) Éprouvette prélevée à 90°, Nr = 97964

FIGURE 9.5 – Évolution de la réponse mécanique pour différents cycles N au cours de chargements
de fatigue sur les éprouvettes ISO527-2-5A découpées au centre des plaques injectées.

– le critère de Klimkeit [112], qui est le plus polyvalent des critères multiaxiaux publiés dans la
littérature ;

– le critère énergétique, qui semble être le plus prometteur au vu de l’analyse menée lors du
chapitre 8.

Les paramètres de chacun de ces critères sont récapitulés dans le tableau 9.1, avec les valeurs identi-
fiées par minimisation aux moindres carrés. Les résultats sont présentés sur la figure 9.8.

Le critère de Tsai-Hill modifié permet (comme il fallait s’y attendre) d’aboutir à de bons résul-
tats 5. Notons cependant que ce critère sous-estime systématiquement la durée de vie des essais des
éprouvettes découpées à 0° au centre des plaques : malgré un cadre d’application particulièrement
adapté et l’emploi de quatre paramètres, la prédictivité du critère de Tsai-Hill modifié reste discutable
par certains aspects.

Le critère de Klimkeit nécessite la détermination de la densité d’énergie élastique ∆We. Cette
grandeur est calculée à partir de l’évaluation expérimentale de la raideur élastique tangente mesurée

5. Nous n’avons pas tracé les résultats donnés par une simple normalisation par la contrainte à rupture σa/σu, qui sont
tout à fait comparables.
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(a) Jvp (MPa) (b)Wdiss (mJ/mm
3)

FIGURE 9.6 – Comparaison entre les champs de contrainte viscoplastique équivalente Jvp et d’énergie
dissipée cumuléeWdiss sur une éprouvette injectée moulée après 15 cycles de chargement en traction
répétée, d’amplitude 450 N à 2 Hz (R=0.02).

(a) Jvp (MPa) (b)Wdiss (mJ/mm
3)

FIGURE 9.7 – Comparaison entre les champs de contrainte viscoplastique équivalente Jvp et d’éner-
gie dissipée cumulée Wdiss sur une éprouvette découpée dans une plaque à 45° après 15 cycles de
chargement en traction répétée, d’amplitude 290 N à 2 Hz (R=0.02).

sur le début des courbes de traction monotone à 250 MPa/s. Cette vitesse de chargement est en effet du
même ordre de grandeur que celles appliquées lors des sollicitations de fatigue. Ce critère fournit des
résultats médiocres dans l’ensemble, pour lesquels l’erreur peut même être très grande dans certains
cas de chargement.

Enfin, le critère énergétique, fondé sur la dissipation d’énergie, est caractérisé à partir de la mesure
de l’aire d’hystèrèse en régime stationnaire. Ce modèle ne fait intervenir que deux paramètres et offre
cependant une bonne prédictivité de la durée de vie. Remarquons que pour certaines microstructures
(éprouvettes prélevées à 90° notamment – voir la figure 9.5d), la mesure précise de l’aire de boucle
peut être rendue difficile par les faibles amplitudes d’effort, ce qui explique la légère augmentation de
la dispersion apparente (au sein d’une série d’essais effectués sur la même microstructure).

9.1.5 Discussion

Nous confirmons dans cette section le potentiel du critère énergétique. En effet, des trois critères
sélectionnés, nous voyons que c’est celui qui apporte le meilleur compromis entre le nombre de para-
mètres du modèle (et donc le nombre d’essais nécessaires à une base d’identification) et la précision de
l’estimation de la tenue en fatigue. D’autre part, si le critère de Tsai-Hill modifié reste intéressant pour
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FIGURE 9.8 – Application de différents critères aux essais de fatigue réalisés sur les éprouvettes
ISO527-2-5A en conditions standard.
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ce type d’essais où seule l’orientation des fibres varie mais où le chargement est toujours le même,
nous avons montré lors du chapitre 8 qu’il est difficile de l’utiliser dans le cas de chargements mul-
tiaxiaux. A contrario, le critère énergétique a été mis en avant pour sa capacité à décrire l’influence de
la multiaxialité du chargement ainsi que les effets de contrainte moyenne. Nous vérifions donc dans
cette section qu’il permet en outre de prendre en compte la sensibilité à la microstructure locale.

Critère Paramètres identifiés en conditions RH50, 23 ˚C Eq.
Tsai-Hill modifié (R = 0) σlongi=118 MPa, σtransv=48.9 MPa, 8.4, 8.6

τlongi=46.6 MPa, b=0.069
Énergétique b=0.230, C=1.09 mJ/mm3 7.13
Klimkeit b=0.215, C=6.65 mJ/mm3 7.19

TABLE 9.1 – Paramètres des critères de fatigue appliqués aux essais réalisés sur les éprouvettes
ISO527-2-5A en conditions standard.

Mettons cependant en avant une remarque intéressante concernant le critère de Klimkeit. Si nous
comparons les valeurs identifiées dans les tableaux 8.2 et 9.1, nous constatons que les paramètres du
critère de Klimkeit dans les conditions standard sont très proches, ce qui n’est pas le cas du critère
énergétique. La simplicité du critère de Klimkeit lui confère donc un caractère de robustesse, tandis
que le critère énergétique, qui repose sur la compréhension des mécanismes dissipatifs, est plus précis
mais également plus dépendant de la précision de la réponse mécanique non linéaire.

Pour conclure notre analyse, rappelons que le critère énergétique nous rend capable de prédire la
localisation des sites d’amorçage en fatigue, ce qui n’est pas le cas des critères en contraintes (type
Tsai-Hill) 6. Cependant, le post-traitement expérimental que nous avons présenté dans cette section
est mené à partir de la mesure de la déformation en zone utile, tandis que les fissures s’amorcent
au voisinage du congé. De façon à être parfaitement cohérent, il faudrait donc pouvoir évaluer les
grandeurs mécaniques dans la zone critique, ce qui nécessite le recours au calcul par éléments finis.
Nous n’avons pas développé cette piste, qui présente de toute façon un inconvénient intrinsèque :
la mise en évidence d’un critère de fatigue à l’aide de la simulation numérique perd le caractère
d’irréfutabilité que possède une démonstration expérimentale. Dans notre analyse, nous avons donc
implicitement fait l’hypothèse d’une règle de passage des grandeurs mécaniques entre la zone utile et
la zone critique purement géométrique et donc non dépendante à la variation de la microstructure ou
de l’amplitude du chargement mécanique.

Cette hypothèse n’est pas cruciale ici dans la mesure où le facteur de concentration de contrainte
Kt est modéré ; le travail d’analyse par éléments finis sera développé dans la section suivante sur des
structures qui présentent des facteurs Kt plus importants.

6. Le critère de Klimkeit permet également de localiser les zones critiques au voisinage des congés de raccordement.
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(a) Zone d’amorçage (23 ˚C, RH50) (b) Zone d’amorçage (140 ˚C, DAM)

(c) Zone de propagation ductile (23 ˚C, RH50) (d) Zone de propagation ductile (140 ˚C, DAM)

(e) Zone de propagation fragile (23 ˚C, RH50) (f) Zone de propagation fragile (140 ˚C, DAM)

FIGURE 9.9 – Observation au MEB de faciès de rupture d’éprouvettes Kt=2.5 sollicitées en fatigue,
en conditions standard (gauche) et à 140 ˚C (droite) ; trois zones distinctes sont identifiées pour chaque
faciès. CONFIDENTIEL PSA
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9.2 Application et validation sur structures

Dans cette section, nous tirons parti d’une campagne expérimentale de fatigue en traction réalisée
au LBF sur des éprouvettes avec accidents de forme (voir annexe A.3). Nous avons montré au chapitre
6 que ces éprouvettes sont en fait des mini-structures, présentant des champs microstructuraux et
mécaniques fortement hétérogènes. Dans un premier temps, une analyse des faciès de rupture ainsi
que le suivi des indicateurs macroscopiques permet de montrer que nous sommes toujours dans le
cadre d’application d’un critère de fatigue en amorçage. Nous discutons de l’application du critère
énergétique et du critère de Klimkeit en conditions standard et nous étendons l’analyse au cas d’essais
réalisés à 140 ˚C.

9.2.1 Fractographie

Nous présentons sur la figure 9.9 des observations de faciès de rupture en fatigue dans les condi-
tions standard et à 140 ˚C. Ces clichés ont été réalisés avec le microscope électronique à balayage
du LMS, après métallisation de la surface de rupture. Nous présentons les observations effectuées sur
des éprouvettes Kt=2.5, car la concentration de contrainte en fond d’entaille permet de localiser avec
certitude la zone d’amorçage des fissures de fatigue.

À température ambiante et en conditions H=50 %, c’est-à-dire au voisinage de la température de
transition vitreuse, nous confirmons l’analyse du faciès de rupture exposée par Klimkeit et al. [112, 114] :

– une zone de micro-ductilité correspond à la zone d’amorçage de la fissure de fatigue. On re-
marque des stries concentriques autour des fibres, qui témoignent de l’avancement des micro-
fissures et d’un endommagement diffus. En outre, on observe peu de fibres extraites, ce qui tend
à valider le fait que les extrémités des fibres constituent la majorité des sites d’amorçage ;

– une zone de forte ductilité, où la matrice est localement très étirée, s’identifie comme la zone de
propagation stable lors de la rupture finale, qui s’effectue conformément au scenario de Noda
et al. [150] (voir la figure 7.11b) ;

– une zone fragile s’explique par la propagation instable de la macro-fissure de fatigue. Nous
constatons que le plan de fissure n’évite cette fois plus les fibres, qui sont extraites de la matrice,
ce qui est en accord, une fois de plus, avec les interprétations proposées dans la littérature.

À température plus élevée, nous identifions toujours ces trois mêmes zones, mais nous pouvons néan-
moins soulever quelques différences dues au caractère très fortement ductile de la matrice polyamide
dans ces conditions. Tout d’abord, dans la zone d’amorçage, la cavitation initiée à l’extrémité des
fibres s’étend davantage le long de l’interface fibre/matrice. La zone de ductilité est très marquée, avec
des déformations matricielles encore plus importantes. Enfin, la zone de rupture instable présente un
aspect que nous ne qualifions de « fragile » que par constraste avec la zone ductile : la matrice est tou-
jours faiblement étirée, mais le trajet de fissure ne fait plus apparaître de plans nets et bien découpés.
Par ailleurs, les fibres extraites de la matrice sont recouvertes d’une couche de polyamide. Cela signi-
fie que la rupture finale est purement matricielle, ce que nous attribuons à une chute plus importante
des propriétés matricielles avec la température en comparaison avec les propriétés interfaciales.

9.2.2 Stationnarité de la réponse mécanique

La figure 9.10 permet d’illustrer la validité de l’hypothèse de stationnarité de la réponse méca-
nique. L’étude de la déformation centrée [19], c’est-à-dire de la déformation soustraite de sa valeur
moyenne sur un cycle, permet de montrer que la réponse mécanique cyclique stabilise rapidement de-
vant le nombre de cycles à rupture (Nr=132245). Nous pouvons une fois de plus confondre le nombre
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FIGURE 9.10 – Évolution de la réponse mécanique pour différents cycles N au cours du chargement
de fatigue sur une éprouvette Kt=1, sollicitée à σa=42 MPa (R=0, f=1 Hz) en conditions H=50 % et
T=23 ˚C (à gauche) et validation de l’hypothèse de stationnarité (à droite).

de cycles à amorçage avec le nombre de cycles à rupture. En effet, mis à part la dérive en déforma-
tion, les quantités mécaniques macroscopiques présentent un régime stationnaire jusqu’à la rupture en
fatigue.

Une déformation résiduelle progressive est cumulée au cours du chargement cyclique. Nous avons
réalisé au LBMS des essais de fatigue dans des conditions identiques à ceux effectués au LBF, mais
avec des interruptions du chargement : des phases de recouvrance à effort nul d’une durée d’une heure
sont imposées à différentes étapes de la durée de vie de l’éprouvette. Nous constatons sur la figure
9.11 que l’interruption des essais de fatigue ne modifie pas la durée de vie de façon sensible, ni la
réponse mécanique, notamment en raison du choix d’une fréquence d’essai de 1 Hz qui rend l’auto-
échauffement négligeable. L’amplitude de recouvrance ne dépend pas du nombre de cycles ni du
niveau de déformation atteint, et ne correspond qu’à environ 15 % de la déformation résiduelle totale
– voir la courbe εmin(t). Nous pouvons donc interpréter l’accumulation de déformation résiduelle
comme la conséquence de mécanismes viscoplastiques, non recouvrables et activés essentiellement
avant l’établissement du régime stationnaire, auxquels il faut ajouter une composante viscoélastique
recouvrable, qui n’évolue pas sensiblement au cours du chargement cyclique.

9.2.3 Résultats expérimentaux

Les courbes de Wöhler expérimentales sont tracées pour les deux rapports de charge testés ainsi
que pour les trois géométries d’éprouvette sur la figure 9.12. En ordonnée, la grandeur σa désigne
l’amplitude de contrainte nominale, c’est-à-dire l’amplitude d’effort divisé par la section utile. Dans
les zones où s’amorcent les fissures de fatigue, à savoir en fond d’entaille des éprouvettes Kt=2.5
et Kt=10, ou bien dans les congés de raccordement des éprouvettes Kt=1, la contrainte locale est
évidemment différente de la contrainte nominale. L’analyse des résultats d’essais de fatigue sur ces
éprouvettes nécessite donc la détermination des grandeurs mécaniques locales à l’aide du calcul par
éléments finis, ce que nous allons exposer dans la suite. C’est la raison pour laquelle ces éprouvettes
font office de structures de validation pour le modèle de tenue en fatigue.

La répétition de certains niveaux de chargement permet de constater une fois de plus la faible
dispersion en fatigue des thermoplastiques renforcés en fibres courtes, bien que ces mini-structures
soient plus complexes que de simples éprouvettes. Cette observation est d’une part la conséquence de
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vettes LBF.
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la bonne répétabilité du procédé de moulage par injection, mais également de la nature du matériau qui
présente de multiples sites d’amorçage. La fréquence des signaux d’effort (sinusoïdaux) est choisie
de façon à limiter l’auto-échauffement des éprouvettes ; néanmoins, tous les essais n’ont pas bénéficié
d’un suivi thermique : il est possible, notamment sur les éprouvettes entaillées, que la température
effective du matériau soit localement sensiblement supérieure à la température ambiante.

9.2.4 Validation du critère énergétique

a Simulation numérique

La détermination de la réponse mécanique locale sur les éprouvettes de fatigue avec accidents de
forme nécessite une résolution par éléments finis, suivant la procédure détaillée lors du chapitre 6 (loi
n°4 : modèle de comportement anisotrope non linéaire, avec les paramètres identifiés en conditions
standard). Nous avons vérifié que 15 cycles de chargement sont suffisants pour garantir la station-
narité de la réponse numérique. Les grandeurs mécaniques locales Gi sont calculées dans la zone
d’amorçage des fissure de fatigue.

Deux démarches sont généralement employées dans la littérature pour analyser des structures dont
la zone d’amorçage des fissures de fatigue présente un gradient de contrainte. La première consiste
à faire apparaître explicitement la norme du gradient des quantités Gi dans l’écriture du critère de
fatigue [159] :

Na = f̃(Gi, ∣ ∇Gi ∣) avec f̃(Gi, 0) = f(Gi) (9.1)

où f est l’expression du critère déterminé à partir de l’analyse de structures sans accident de forme
et f̃ sa forme généralisée en présence de gradients. La seconde approche requiert l’introduction d’un
volume critique sur lequel sont moyennées les grandeurs Gi ; la taille de ce volume est une grandeur
intrinsèque au matériau et ne dépend pas de l’intensité du facteur d’entaille [133] ou du type de défaut
[108]. Nous avons adopté cette démarche ; les volumes d’analyse (de taille similaire pour chaque
éprouvette) sont indiqués sur la figure 9.13 par une flèche. Formellement, l’opération de moyenne
s’écrit : ⟨Gi⟩ = 1

S e
∫
S

∫
e

z=0
Gi(x, y, z) dz da (9.2)

où Gi est une grandeur mécanique locale (calculée aux points de Gauss) et ⟨Gi⟩ cette même grandeur
moyennée sur le volume de surface S et d’épaisseur e. La surface S vaut environ 0.2 mm2 dans
notre étude, ce qui est cohérent avec l’ordre de grandeur proposé par De Monte et al. [55], tandis que
l’épaisseur est celle de l’éprouvette. Nous ne faisons donc pas apparaître de disctinction relative à la
structure cœur-peau.

b Application des critères de fatigue

Nous avons tracé sur la figure 9.14 les durées de vie expérimentales rapportées à la densité d’éner-
gie par cycle (corrigée pour tenir compte de l’influence de la grandeur moyenne) f∆We ou bien à
la densité d’énergie dissipée par cycle ∆Wdiss. Nous avons superposé en trait pointillé l’estimation
de la durée de vie obtenue avec le critère de Klimkeit dans le premier cas, et avec le critère énergé-
tique dans le second. Les paramètres de ces critères sont ceux identifiés à partir des essais de fatigue
sur éprouvettes ISO527-2-5A présentés en section 9.1 (i.e. injectées moulées, découpées au bord et à
différents angles au centre des plaques).
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zoom

(a) ÉprouvetteKt=1.0 (σa=35 MPa, R=0, f=1 Hz, conditions H=50 % et T=23 ˚C) –Wdiss (mJ/mm3)

zoom

(b) Éprouvette Kt=2.5 (σa=40 MPa, R=0, f=1 Hz, conditions H=50 % et T=23 ˚C) –Wdiss (mJ/mm3)

zoom

(c) Éprouvette Kt=10 (σa=40 MPa, R=0, f=1.5 Hz, conditions H=50 % et T=23 ˚C) –Wdiss (mJ/mm3)

FIGURE 9.13 – Zones de post-traitement des éprouvettes de fatigue LBF, après 15 cycles de chargement.
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Critère en densité d’énergie élastique
Concernant le critère de Klimkeit tout d’abord, nous constatons que les paramètres du modèle

identifié sur la campagne d’essais précédente conduisent à une franche sous-estimation de la durée
de vie. Ceci peut s’expliquer par le fait que ce critère a été identifié sur l’ensemble des éprouvettes
injectées ou découpées dans des plaques, tandis que les éprouvettes de fatigue sont localement plutôt
assez bien orientées dans l’axe du chargement. On s’aperçoit qu’un critère identifié uniquement à
partir des deux familles d’éprouvettes ISO527-2-5A injectées moulées ou découpées près du bord
des plaques donnerait de meilleurs résultats, ce qui illustre la difficulté du critère à rendre compte
de la sensibilité à la microstructure. Par ailleurs, on constate que l’ensemble des points associés à
l’éprouvette Kt=1 est situé sous le nuage de points correspondant aux éprouvettes entaillées. Un
volume d’analyse plus grand aurait permis d’obtenir de meilleurs résultats.

Critère énergétique proposé
Le critère en densité d’énergie dissipée permet une bonne prédiction des essais de fatigue sur

éprouvette Kt=1 pour un rapport de charge nul, c’est-à-dire la situation qui est la plus proche des
conditions d’identification du critère. Nous constatons qu’hormis pour les éprouvettes finement en-
taillées (Kt=10), les résultats obtenus sont encourageants, puisque la corrélation entre ∆Wdiss et Nr

est satisfaisante et que le critère identifié précédemment permet une estimation correcte de la tenue en
fatigue.

De même que précédemment, les résultats de la figure 9.14b laissent penser que l’emploi d’une
zone d’analyse plus grande aurait permis d’améliorer les résultats concernant les éprouvettes Kt=10.

Nous n’avons cependant pas jugé prioritaire de corriger le volume d’analyse, puisque ces éprou-
vettes ne sont pas les plus pertinentes pour analyser la précision d’un critère de fatigue. En effet, les
éprouvettesKt=10 sont des cas d’étude particuliers, puisque le gradient de concentration de contrainte
en fond d’entaille y est très important, et induit des variations sensibles des grandeurs Gi sur des vo-
lumes de taille inférieure à la taille du VER de la microstructure 7. Il est difficile d’exploiter ces essais
à l’aide d’une résolution numérique à l’échelle macroscopique ; nous n’attachons ainsi pas trop d’im-
portance au fait que les résultats sur éprouvettes Kt=10 soient beaucoup moins bons (surtout pour les
faibles durées de vie).

9.2.5 Extension à d’autres conditions environnementales

Une campagne d’essais de fatigue en température (T=140 ˚C, H=0 %) a été réalisée au LBF
suivant le même protocole que celle en conditions standard : des essais de traction pilotés en effort
ont été effectués sur les trois géométries d’éprouvettes LBF, avec deux rapports de charge (R = 0 et
R = −1). Les courbes de Wöhler expérimentales sont représentées sur la figure 9.15.

De même que précédemment, nous avons simulé par éléments finis la réponse mécanique cyclique
à l’aide de la loi développée lors de la partie I, avec les paramètres identifiés à 140 ˚C pour un matériau
à l’état DAM. La figure 9.16 présente l’application du critère de Klimkeit ainsi que du critère éner-
gétique proposé de façon à évaluer lequel permet la meilleure corrélation avec la durée de vie 8. Les
droites en trait plein correspondent aux deux modèles de fatigue, dont les paramètres identifiés sont
récapitulés dans le tableau 9.2. Ces valeurs sont déterminées par minimisation aux moindres carrés

7. Sur la figure 9.13c, nous avons écrêté l’échelle de couleurs de façon à faciliter la lecture, mais les valeurs des gran-
deurs Gi varient d’un facteur 40 dans la zone de post-traitement.

8. Le nombre de cycles à amorçage est confondu avec le nombre de cycles à rupture.
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FIGURE 9.14 – Application du critère de Klimkeit et du critère énergétique aux essais de fatigue réali-
sés en conditions standard sur les 3 géométries d’éprouvettes LBF. Les lignes en tirets correspondent
aux critères identifiés à partir des essais sur éprouvettes ISO527-2-5A (voir le tableau 9.1).
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FIGURE 9.15 – Courbes de Wöhler σa − logNr à T=140 ˚C (matériau DAM) sur les trois géométries
d’éprouvettes du LBF.
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Critère Paramètres identifiés à 140 ˚C (DAM) Eq.
Énergétique b=0.846, C=1.20e4 mJ/mm3 7.13
Klimkeit b=0.438, C=2.53e2 mJ/mm3 7.19

TABLE 9.2 – Paramètres des critères de fatigue appliqués aux essais réalisés sur les éprouvettes LBF
en conditions DAM, T=140 ˚C.

Éprouvette Kt = 1.0 Kt = 2.5 Kt = 10.
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FIGURE 9.16 – Application de différents critères aux essais de fatigue réalisés à 140 ˚C sur les 3
géométries d’éprouvettes LBF.

sur l’ensemble de la base expérimentale, même si nous aurions pu faire le choix d’exclure les essais
effectués sur les éprouvettes Kt=10 (pour les raisons évoquées ci-dessus).

Nous constatons que le critère en densité d’énergie dissipée (figure 9.16b) offre de meilleurs ré-
sultats, surtout si on se restreint à l’analyse des essais sur éprouvettes Kt=1 et Kt=2.5. En ce qui
concerne le critère de Klimkeit, la fonction f qui décrit la sensibilité à la contrainte moyenne [116]
permet un bon accord entre les deux valeurs de R, mais la densité d’énergie élastique ne semble pas
être une grandeur physique pertinente pour prédire la tenue en fatigue des éprouvettes avec accidents
de forme.

9.2.6 Bilan

Notre étude concernant les éprouvettes de fatigue testées au LBF, qui sont de véritables cas de
validation malgré leur simplicité apparente, confirment la pertinence du critère énergétique. La densité
d’énergie dissipée par cycle est une grandeur qui permet une meilleure corrélation avec la durée de vie
que la densité d’énergie élastique ; un critère semblable à celui de Klimkeit avait pourtant été proposé
dans la littérature pour décrire la tenue en fatigue d’éprouvettes de géométrie semblable [55]. Nous
avons formulé cette conclusion à partir d’une analyse en deux étapes : tout d’abord nous avons montré
que le critère énergétique identifié au préalable en conditions standard permet une estimation correcte
de la durée de vie pour les éprouvettes Kt=1 et Kt=2.5 pour les deux rapports de charge, puis nous
avons montré que ce critère s’applique également pour des températures élevées (140 ˚C).
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Certains points restent pourtant à approfondir dans notre étude. Nous n’avons pas mené une ana-
lyse de sensibilité relative à la finesse du maillage, ni à la taille de la zone de post-traitement. Ce travail
serait pourtant indispensable pour confirmer nos résultats, mais n’a pas pu être effectué dans le temps
imparti de la thèse. Remarquons toutefois que la taille de maille est contrainte par la taille du VER de
distribution locale d’orientation des fibres : il n’est donc pas possible de raffiner le maillage autant que
l’on pourrait le souhaiter (ce qui pose notamment problème pour les éprouvettes Kt=10). Par ailleurs,
la surface de la zone critique ne peut excéder quelques mm2 (au grand maximum), d’après ce que l’on
observe sur les faciès de rupture [112].

Par ailleurs, si les résultats obtenus avec le critère énergétique sont encourageants, ils présentent
malgré tout une marge d’erreur de l’ordre de la décade pour les validations sur mini-structures. Les
questions sont alors ouvertes : est-ce le critère lui-même qui doit être enrichi (voir la section 9.3), ou
bien est-ce la simulation de la réponse mécanique locale qui est perfectible ? L’écart entre les nuages
de points à R=0 et à R=-1 peut notamment être imputé à une simulation imparfaite de la phase de
décharge ou du comportement en compression.

Pour conclure ce bilan concernant la validation du critère énergétique, remarquons qu’il aurait
été intéressant d’appliquer l’ensemble de la démarche de dimensionnement (simulation de la réponse
mécanique, localisation de la zone d’amorçage et prédiction de la tenue en fatigue) sur une structure
industrielle. Nous disposons d’une base d’essais effectués sur un raccord de sortie du turbo (RSTMCV
DV4 – voir le chapitre 2), rompu en fatigue sous pression cyclique à 140 ˚C. Malheureusement, des
difficultés de modélisation numérique des conditions aux limites, ainsi qu’une incompatibilité entre
les maillages du calcul d’injection et du calcul mécanique (éléments coques d’une part, et volumiques
de l’autre) font que cet objectif n’a pas pu être atteint pour le moment.

9.3 Discussion autour du critère énergétique

De façon à enrichir la discussion autour de la pertinence du critère énergétique, nous avons réalisé
une campagne expérimentale au LBMS en analysant l’influence sur la tenue en fatigue de la forme
des signaux de chargement. En effet, tandis que des critères en amplitude de contrainte ou en densité
d’énergie élastique sont insensibles à la présence de paliers de recouvrance ou de fluage, le critère
énergétique, couplé à l’utilisation du modèle de comportement non linéaire développé en partie I,
peut permettre de rendre compte des éventuelles variations de la durée de vie.

9.3.1 Fatigue et histoire de chargement

a Conditions expérimentales

Des éprouvettes ISO527-2-1A (voir annexe A.1) ont été conditionnées à H=60 % et sollicitées en
fatigue en traction répétée (R=0) à température ambiante. Le signal d’effort appliqué est soit sinusoï-
dal (avec une fréquence choisie de façon à limiter l’auto-échauffement – qui sera négligé dans notre
analyse), soit trapézoïdal, avec des paliers de fluage et de recouvrance de 4 secondes et des temps de
charge/décharge de 0.2 secondes chacun (la durée totale d’un cycle est donc de 8.4 secondes). Dif-
férents niveaux de contrainte nominale ont été appliqués pour chaque signal, de façon à balayer une
gamme de durée de vie suffisamment large. La déformation est mesurée en zone utile (où s’amorcent
les ruptures de fatigue) à l’aide d’un extensomètre à couteaux.

Remarquons que le choix d’un signal trapézoïdal n’est pas fortuit, puisqu’il s’apparente aux solli-
citations rencontrées sur les composants du circuit d’admission d’air lors de la vie en service (voir la
section 6.3).
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FIGURE 9.17 – Comparaison calcul-essai sur différents signaux de fatigue sur éprouvette ISO527-
2-1A conditionnées à T=23 ˚C et H=60 % : suivi temporel des 10 premiers cycles (à gauche), et
affichage du cycle n°10 dans le plan σ − ε (à droite).

b Simulation numérique

La condition (T=23 ˚C, H=60 %) ne faisant pas partie de la base d’identification présentée au cha-
pitre 4 pour différentes conditions environnementales , nous avons interpolé les paramètres du modèle
de comportement à partir des conditions (T=23 ˚C, H=50 %) et (T=23 ˚C, H=75 %). L’interpolation
linéaire est fondée sur la variation de l’écart à la température de transition vitreuse, T − Tg(H), selon
la procédure développée et validée en partie I.

Nous présentons sur la figure 9.17 la comparaison entre les signaux de déformation expérimen-
taux et simulés. La corrélation calcul-essai est satisfaisante, particulièrement en ce qui concerne les
essais sinusoïdaux. Nous illustrons par cet exemple la capacité du modèle de comportement à dé-
crire correctement la réponse mécanique cyclique pour différents signaux de fatigue (aire d’hystérèse,
déformation résiduelle cumulée lors des premiers cycles, amplitude de déformation).
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FIGURE 9.18 – Analyse des essais de fatigue sur éprouvette ISO527-2-1A conditionnées à T=23 ˚C
et H=60 % : diagramme σa − logN (gauche) et critère énergétique (droite).

c Résultats expérimentaux des essais de fatigue

La figure 9.18 rassemble les résultats des essais de fatigue effectués durant cette campagne ex-
périmentale. Nous avons tracé la durée de vie expérimentale 9 rapportée à l’amplitude de contrainte
nominale ou à la densité d’énergie dissipée par cycle (mesurée en régime stationnaire). Par ailleurs,
dans le second cas, nous avons tracé en tirets le critère énergétique identifié en conditions standard
(voir la section 9.1, tableau 9.1). Nous estimons en effet que les paramètres du critère énergétique
dans la condition étudiée (T=23 ˚C, H=60 %) doivent être proches de ceux caractérisés en conditions
standard 10, malgré la différence de conditions hygrométriques et de distribution d’orientation locale
– notamment en ce qui concerne la structure cœur-peau.

La comparaison de ces résultats nous permet de tirer plusieurs conclusions. En premier lieu, re-
marquons qu’un dimensionnement fondé sur l’amplitude de contrainte conduit à une sur-estimation
de la durée de vie lorsque l’on change la forme du signal. Cette remarque est également valable pour
un critère en densité d’énergie élastique, qui dans ce cas précis donnerait des résultats tout à fait simi-
laires. Pourtant, pour des raisons évidentes de gain de temps, il n’est pas envisageable de caractériser
la tenue en fatigue des thermoplastiques chargés à l’aide de signaux trapézoïdaux. Cela signifie donc
que les pièces risquent d’être sous-dimensionnées pour des sollicitations davantage représentatives de
la vie en service. Au contraire, une démarche de dimensionnement reposant sur le critère énergétique
est conservative.

Le critère énergétique conduit cependant à une sous-estimation de la tenue en fatigue pour les
signaux trapézoïdaux, vraisemblablement assez franche même si la base d’essais n’est pas suffisante
dans cette étude pour caractériser un critère dans les conditions (T=23 ˚C, H=60 %). Nous inter-
prétons ce résultat en postulant que la prise en compte de la totalité de l’énergie dissipée est trop
sévérisant au regard de la tenue en fatigue 11. Cette remarque fait écho à la proposition d’un critère

9. Nous avons vérifié une fois de plus que l’amorçage et la rupture finale peuvent être confondus.
10. La droite en tirets nous permet de valider que les densités d’énergie dissipée mesurées sur ces éprouvettes sont

cohérentes avec celles mesurées lors de la campagne sur éprouvettes ISO527-2-5A en conditions standard.
11. Remarquons qu’il est également envisageable que la phase de propagation ne soit pas négligeable pour les signaux

trapézoïdaux : l’amorçage pourrait intervenir précocement par rapport à la rupture, et la propagation de la fissure finale
s’avérer lente en raison de l’amplitude de contrainte appliquée relativement faible. L’évolution de la raideur au cours du
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FIGURE 9.19 – Application du critère énergétique modifié sur les essais de fatigue avec différentes
histoires de chargement.

énergétique modifié (Eq. 7.17 page 152) où les contributions viscoélastique et viscoplastique sont
distinguées dans le modèle de fatigue. Nous allons développer cette idée dans la suite de notre propos.

9.3.2 Vers un critère énergétique modifié ?

Contrairement à la densité d’énergie dissipée totale, qui peut se mesurer expérimentalement, la
distinction des mécanismes dissipatifs nécessite le recours à la simulation numérique de la réponse
mécanique. Nous avons cependant vérifié sur la figure 9.18 que le modèle de comportement permet
de décrire avec une précision correcte la réponse mécanique, ce que nous allons mettre à profit dans
cette section.

Nous présentons sur la figure 9.19 l’application du critère énergétique modifié aux essais de fa-
tigue en conditions (T=23 ˚C, H=60 %). Nous constatons que les paramètres identifiés (voir le tableau
9.3) permettent une excellente concordance entre les deux familles d’essais, ce qui tend à confirmer
notre interprétation : l’énergie dissipée lors des essais avec un signal trapézoïdal, essentiellement
d’origine viscoélastique, ne doit pas servir en totalité d’indicateur de l’endommagement en fatigue.

Forts de ce premier résultat intéressant, nous pouvons appliquer le critère énergétique modifié aux
essais de fatigue sur les éprouvettes avec accidents de forme, en conditions standard et à 140 ˚C (fi-
gure 9.20). Nous constatons dans les deux cas une amélioration sensible de la prédictivité du critère en
comparaison avec le critère énergétique. L’identification des paramètres du modèle (rassemblés dans
le tableau 9.3) est effectuée sur l’ensemble des conditions d’essais ; nous aurions pu améliorer ces
résultats en excluant les essais sur les éprouvettes Kt=10, que nous avons mentionnés comme étant
difficiles à analyser.

Avant d’aller plus loin, intéressons-nous aux paramètres identifiés pour le critère énergétique mo-
difié pour chacune des trois conditions environnementales. Deux bémols doivent être soulevés. Les
valeurs identifiées dans les conditions RH50 et RH60 à température ambiante sont sensiblement dif-
férentes, ce qui est intriguant. Par ailleurs, nous constatons que le paramètre α, qui prend une va-
leur faible pour permettre l’accord entre les différentes histoires de chargement (conditions T=23 ˚C,

chargement ne permet pas la détection nette d’un amorçage avant la rupture, mais ce type de chargement n’étant pas étudié
dans la littérature, il convient donc de prendre des précautions quant au postulat Na ∼ Nr .
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Paramètre Unité RH60, 23 ˚C RH50, 23 ˚C DAM, 140 ˚C
α - 5.41e-2 6.30 1.78e2
b - 0.410 0.466 0.392
C mJ/mm3 0.503 1.50e2 4.07e2

TABLE 9.3 – Paramètres du critère énergétique modifié pour différentes conditions environnementales.
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FIGURE 9.20 – Application du critère énergétique modifié sur les éprouvettes LBF sollicitées en
fatigue en conditions standard ou à 140 ˚C.

H=60 %), prend au contraire des valeurs élevées lorsque l’on étudie les éprouvettes avec accidents de
forme. Dans ce second cas, cela signifie au contraire que c’est essentiellement l’énergie dissipée par
mécanismes viscoélastiques qui pilote la tenue en fatigue. Lors de notre analyse menés au chapitre 8,
nous avions également obtenu des valeurs assez différentes entre les conditions DAM et RH50. Cette
remarque remet complètement en question la pertinence du critère énergétique modifié. En effet, il est
difficile d’expliquer physiquement des tendances aussi contradictoires entre les différents paramètres.
Nous attribuons ainsi l’amélioration de la prédictivité de ce critère en comparaison avec le critère
énergétique proposé uniquement par l’introduction d’un paramètre supplémentaire, α. Au vu de ces
résultats, le critère énergétique modifié n’a pas de justification physique et ne peut donc pas être retenu
pour estimer la tenue en fatigue des thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes.

9.3.3 Bilan sur le critère de fatigue proposé

Au vu de l’ensemble des conditions d’essais testées dans ce chapitre, nous considérons que le
critère énergétique est celui qui permet le meilleur compromis entre prédictivité sur un large champ
d’applications et difficulté d’identification. En effet, il ne nécessite que deux paramètres, et est fondé
sur∆Wdiss qui est une grandeur accessible par des mesures expérimentales lors d’un essai mécanique
(pour des conditions de chargement simples). Nous avons montré la capacité de cette grandeur phy-
sique à décrire la sensibilité de la tenue en fatigue à la microstructure, au rapport de charge, aux effets
d’entaille, et ceci pour différentes conditions environnementales. Les résultats du chapitre 8 laissent
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également supposer que le critère énergétique est pertinent pour des chargements multiaxiaux.
Il serait pourtant prétentieux d’affirmer que le choix du critère énergétique clôt le problème de

dimensionnement en fatigue des thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes. En effet, les
résultats de validation sur mini-structures sont corrects mais présentent néanmoins une marge d’er-
reur bien plus importante que la dispersion naturelle en fatigue ; les essais avec différentes histoires de
chargement montrent en outre que l’énergie dissipée totale comme indicateur de la tenue en fatigue
peut conduire à un sur-dimensionnement des structures lors du passage d’une caractérisation à partir
d’essais de fatigue sous chargements sinusoïdaux à une application pour des sollicitations rencontrées
lors de la vie en service.

Nous avons travaillé dans ce chapitre à une échelle macroscopique. Or, la microstructure du ma-
tériau implique qu’il existe au moins deux autres échelles d’analyse potentiellement plus pertinentes,
car plus proches de l’échelle des mécanismes d’amorçage. La première est l’échelle de la structure
cœur-peau, qui suppose de calculer les grandeurs mécaniques Gi dans une couche d’orientation relati-
vement homogène. Cette idée, fondée sur une vision « stratifiée » du matériau, permettrait d’analyser
les mécanismes tels que le cisaillement inter-couches ou propres à la zone de cœur [101]. La seconde
échelle, plus fine, requiert l’usage de techniques de localisation de façon à quantifier les grandeurs mé-
caniques dans la phase fibre et dans la phase matrice. Les travaux de Klimkeit [112], qui a également
proposé dans sa thèse d’utiliser un critère fondé sur le cisaillement et la pression hydrostatique moyen-
nés par phase, montrent qu’une méthode de changement d’échelle dans le cadre élastique linéaire n’est
pas suffisante pour apporter un gain sensible en matière de prédictivité. Des développements analy-
tiques sophistiqués, inspirés des méthodes d’homogénéisation dans le domaine non linéaire, semblent
alors incontournables pour réaliser un post-traitement du calcul macroscopique à l’échelle de la mi-
crostructure.

Nous mettons donc en évidence le lien fort qui existe entre la précision de la réponse mécanique
cyclique et la prédictivité du critère de fatigue. Le modèle de comportement anisotrope non linéaire,
développé en partie I, permet d’enrichir la réponse mécanique par la description des mécanismes dis-
sipatifs à l’échelle macroscopique. Nous avons pu valoriser ces travaux en proposant un critère de
fatigue énergétique, qui offre globalement de meilleurs résultats que les critères proposés jusqu’alors
dans la littérature. Cependant, il nous semble maintenant que pour dépasser les limites de ce critère il
soit nécessaire de raffiner la compréhension des mécanismes locaux de déformation des thermoplas-
tiques renforcés en fibres de verre courtes.
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L’objectif de ces travaux de thèse était de proposer une méthode de dimensionnement à la fa-
tigue des thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes. Nous nous sommes appuyés sur une
base expérimentale étendue, menée sur le matériau de l’étude, un PA66-GF35 représentatif de nom-
breuses applications sur véhicules, notamment pour le circuit d’admission d’air. Dans une première
partie, nous avons développé une loi de comportement non linéaire permettant de décrire la réponse
mécanique cyclique des thermoplastiques chargés en étendant la modélisation à leur sensibilité aux
conditions hygrothermiques et à la distribution d’orientation complexe induite par l’injection. Dans
une seconde partie, nous avons proposé un critère de fatigue énergétique, fondé sur la dissipation
d’énergie par cycle, qui offre une bonne estimation de la durée de vie pour de nombreuses conditions
de sollicitations.

Sur la loi de comportement

Une analyse des conditions de sollicitations sur véhicule, notamment à l’aide du développement
d’un modèle de diffusion thermo-hygrométrique couplé, nous a permis de montrer la nécessité de dé-
crire la réponse mécanique sur une large plage de conditions hygrothermiques. Nous avons notamment
mis en évidence que les sollicitations mécaniques sur les pièces du circuit d’admission d’air peuvent
être appliquées en-deçà et au-delà de la température de transition vitreuse : le modèle de comporte-
ment doit être suffisamment riche pour être à même de décrire une grande variété de mécanismes de
déformation.

Nous avons pris le parti de développer une loi de comportement phénoménologique. Ce choix
répond à la nécessité de pouvoir modéliser les caractéristiques non linéaires de la réponse mécanique
cyclique tout en limitant la durée des simulations numériques sur structures industrielles. Dans un pre-
mier temps, une analyse mécanique sur un cas d’étude bien maîtrisé (éprouvettes de traction injectées
en conditions standard) nous a permis de mettre en évidence les caractéristiques du comportement du
PA66-GF35 étudié : viscoélasticité sur deux échelles de temps, viscoplasticité non linéaire couplée à
un écrouissage cinématique non linéaire, adoucissement cyclique. Les équations du modèle proposé
sont écrites dans un cadre tri-dimensionnel anisotrope. L’isotropie transverse des éprouvettes étudiées
permet une écriture unidimensionnelle, à partir de laquelle une stratégie d’identification robuste est
exposée, fondée sur le découplage des composantes de la déformation. Le modèle est validé sur des
histoires de chargement cycliques complexes (paliers de fluage, relaxation ou recouvrance, vitesses et
amplitudes de chargement variables), représentatives des sollicitations sur véhicule ; nous démontrons
également sa capacité à estimer correctement les sources de dissipation et la réponse thermique pour
des sollicitations monotones et cycliques.

Le premier axe de développement du modèle de comportement concerne l’application à des condi-
tions hygrothermiques variées. Nous illustrons la pertinence du modèle développé, qui permet de
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décrire avec succès la réponse mécanique sur une large plage de températures (de 23 à 140 ˚C) et de

taux d’humidité (de 0 à 75 %). Nous proposons une loi d’équivalence température-humidité, qui réduit

la double sensiblité hygrothermique à une dépendance au seul paramètre T − Tg(H), l’écart à la tem-

pérature de transition vitreuse. Cette loi, identifiée à partir d’essais de DMA spécifiques (balayages
en température effectués pour différents taux d’humidité), est validée avec succès dans le domaine
non linéaire. Ces résultats, très intéressants en matière de simplification de la base expérimentale, per-
mettent également d’interpréter les variations des paramètres du modèle de comportement en fonction
des conditions environnementales, ce qui constitue un outil précieux de dimensionnement.

Le second axe de développement du modèle de comportement consiste en la prise en compte du
lien procédé-comportement. En effet, la mise en forme par injection induit une forte hétérogénéité
de la distribution d’orientation des fibres et par conséquent l’anisotropie de la réponse mécanique
locale. Les logiciels de simulation d’injection ne décrivent en général la microstructure qu’au moyen
du tenseur d’orientation d’ordre deux, aψ . Nous nous appuyons sur cette grandeur pour construire un
tenseur élastique anisotrope Ce à l’aide des outils classiques d’homogénéisation dans le cadre linéaire,
et en utilisant une équation de fermeture dont nous avons discuté la pertinence. Par ailleurs, nous
proposons une dépendance de la norme de la contrainte viscoplastique équivalente sous la forme d’une
fonction P = P(aψ). Cette fonction ne fait intervenir qu’un seul paramètre matériau supplémentaire, k.
Nous montrons que l’identification du comportement sur une géométrie d’éprouvette permet alors de
décrire la réponse mécanique anisotrope non linéaire pour des microstructures variées, caractérisées
par leur tenseur d’orientation aψ.

Le modèle de comportement complet, anisotrope non linéaire (14 paramètres), est validé sur
structures. Des éprouvettes avec accidents de forme, en conditions standard, sont un premier cas
d’étude intéressant, pour lequel il est possible de contrôler précisément les chargements locaux et de
mesurer les champs de déformation. L’hétérogénéité du champ d’orientation des fibres, ainsi que la
concentration des contraintes, localement élevées, permet de mettre en évidence la pertinence du mo-
dèle proposé. Nous démontrons la nécessité d’intégrer à la fois l’influence de la microstructure sur la
réponse mécanique ainsi que les composantes non linéaires du comportement. Nous illustrons ensuite
la capacité du modèle à simuler la réponse mécanique d’une pièce industrielle complexe, le répartiteur
d’air à l’admission, soumis à une pression interne cyclique dans des conditions de température élevée.
Malgré la richesse du modèle de comportement proposé, les durées de calcul sont parfaitement com-
patibles avec le cadre industriel. La corrélation calcul-essai indique l’importance de la prise en compte
de la distribution d’orientation des fibres ; le calcul de cette dernière lors de la simulation d’injection
est donc un paramètre critique et doit être confirmé par des observations expérimentales.

Sur le critère de fatigue

L’analyse de la littérature nous a permis de tirer plusieurs enseignements. Tout d’abord, l’hy-
pothèse de stationnarité de la réponse mécanique cyclique du PA66-GF35 semble vérifiée, ce qui
valide la pertinence du découplage comportement-fatigue de notre approche. Par ailleurs, malgré
des publications assez nombreuses concernant la compréhension des mécanismes de propagation des
fissures en fatigue, l’essentiel de la durée de vie est piloté par l’amorçage d’une macro-fissure : la
rupture finale intervient sans dégradation significative des propriétés mécaniques macroscopiques, ou
alors cette phase de propagation ne concerne qu’une faible fraction de la durée de vie. Les micro-
mécanismes d’endommagement (cavitation et cisaillement matriciels) sont concentrés, à l’échelle de
la microstructure, au voisinage des extrémités et du pourtour des fibres.

La loi de comportement développée dans la première partie permet d’analyser les résultats ex-
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périmentaux publiés dans la littérature au sujet de la fatigue multiaxiale du PA66-GF35. Nous avons
simulé les chargements cycliques dans deux conditions environnementales, et nous avons pu com-
parer les performances de différents critères de fatigue à partir de la connaissance des grandeurs
mécaniques calculées en régime stationnaire. Ces critères sont proposés dans la littérature pour les
thermoplastiques chargés, ou inspirés plus généralement des critères utilisés pour les matériaux mé-
talliques. Nous montrons que la densité d’énergie dissipée permet une bonne corrélation avec la
durée de vie pour de nombreuses conditions expérimentales : chargements multiaxiaux (éventuelle-
ment déphasés), différents rapports de charge, différentes microstructures. En particulier, nous met-
tons en évidence le fait que la bonne compréhension des mécanismes dissipatifs permet d’obtenir des
résultats plus précis que le critère en densité d’énergie élastique proposé par Klimkeit [112], pourtant
le plus intéressant de ceux proposés dans la littérature.

Une campagne expérimentale menée sur des éprouvettes avec différents états d’orientation per-
met de caractériser le critère énergétique sur le PA66-GF35 de l’étude, en conditions standard. Nous
validons sur des éprouvettes injectées avec accidents de forme le critère proposé, après avoir pris soin
de vérifier sur notre matériau les hypothèses de stationnarité de la réponse mécanique ainsi que les
mécanismes d’amorçage et de propagation suggérés dans la littérature. Nous montrons que le critère
énergétique s’applique également à haute température (140 ˚C), ce qui permet de compléter notre
démarche de validation sur structures. Nous avons également testé la possiblité d’améliorer nos ré-
sultats à l’aide d’un critère distinguant les composantes viscoélastiques et viscoplastiques de l’énergie
dissipée. Malgré une estimation affinée de la durée de vie, nous signalons le manque de sens physique
des évolutions des paramètres de ce critère énergétique modifié. Nous préconisons donc l’emploi du
critère énergétique comme meilleur compromis à ce stade pour prédire la tenue en fatigue du
PA66-GF35.

Perspectives

Nous avons balayé lors de nos travaux plusieurs problématiques, ce qui nous a permis de soulever
de nombreuses perspectives, dont nous résumons ici les principales.

Nous estimons que la première des perspectives de ces travaux est de finaliser un cas d’étude
concret, de façon à mettre en lumière les améliorations incontournables à une application fiable de
notre démarche en bureau d’études industriel. En effet, il est indispensable de valider le degré né-
cessaire et suffisant de précision et de finesse de modélisation d’une approche de dimensionnement
pour un cas d’application industrielle. Nous avons développé dans nos travaux tous les outils pour
réaliser un tel travail, et nous disposons de résultats expérimentaux sur un raccord de sortie du turbo
du véhicule MCV DV4 sollicité et rompu en fatigue à 140 ˚C. Cependant, des détails techniques
(incompatibilité entre le maillage en éléments coques pour l’injection et le maillage mécanique en
éléments volumiques, mauvaise maîtrise des conditions aux limites lors des essais) en ont empêché la
réalisation.

Nous avons mis en évidence le rôle critique joué par la simulation d’injection dans la chaîne de
calcul numérique. Nous considérons donc qu’il est important de réaliser des observations de la dis-
tribution locale d’orientation des fibres de façon à vérifier la microstructure prédite par les logiciels
tels que MOLDFLOW® et ainsi distinguer les sources d’erreur dans la prédiction de la réponse méca-
nique d’une pièce complexe. La microtomographie aux rayons X nous semble l’outil le plus promet-
teur pour réaliser ces observations, même si cela requiert le développement d’algorithmes d’analyse
d’images. À une échelle plus fine, la microtomographie est également une piste très intéressante, car
non-destructive, pour observer les mécanismes locaux d’endommagement en fatigue – bien que la
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résolution actuelle des microtomographes limite grandement les volumes d’étude.
Le modèle de comportement proposé, bien que prédictif, souffre d’un défaut important qui mé-

riterait d’être corrigé : la réponse à la décharge. Nous estimons que des travaux de modélisation
devraient être poursuivis, à partir d’essais complémentaires comportant des phases de compression.
En effet, ces essais pourraient guider une modélisation plus fine des mécanismes d’écrouissage ainsi
que de la fonction de charge. Une fois ces améliorations apportées, il pourrait toutefois s’avérer né-
cessaire de faire également intervenir des mécanismes spécifiques à la décharge, liés à des évolutions
microstructurales.

Concernant la prise en compte de la microstructure sur la réponse mécanique anisotrope, nous
avons fait l’hypothèse que les composantes viscoélastiques de la déformation sont isotropes. Bien
qu’au premier ordre cette approximation ne remette pas en question les résultats fournis par le modèle
de comportement, nous estimons qu’il est possible de les améliorer en proposant une modélisation
anisotrope de la viscoélasticité. Deux axes de développement nous semblent possibles. Le premier,
phénoménologique, consisterait en la construction de tenseurs viscoélastiques Cvi et Hvi (généralisa-
tion tri-dimensionnelle du paramètre ηi) anisotropes, sur le modèle du tenseur P(aψ). Un autre point
de vue s’appuierait sur les méthodes d’homogénéisation dans le cadre viscoélastique linéaire, de façon
à construire analytiquement les opérateurs viscoélastiques à partir des propriétés matricielles.

Nous avons évoqué l’intérêt de proposer un critère de fatigue s’appuyant sur la microstruc-
ture locale. La première échelle est celle de la structure cœur-peau, où l’analyse des mécanismes
d’endommagement pourrait s’inspirer des travaux réalisés pour les composites stratifiés, notamment
en ce qui concerne les mécanismes d’endommagement à l’interface entre les couches. Par ailleurs,
un critère multi-échelles, décrivant les mécanismes d’endommagement locaux à l’aide de techniques
de localisation (dissipation localement viscoplastique – à l’extrémité des fibres – pour une réponse
viscoélastique à l’échelle macroscopique par exemple), semble une piste intéressante pour modéliser
les phénomènes d’amorçage à une échelle pertinente. Néanmoins, ces deux idées ne pourront prendre
de sens que si nous sommes en mesure de garantir une bonne description de la microstructure locale.

Enfin, nos travaux n’ont été appliqués qu’à un seul matériau, le PA66-GF35. Nous sommes
confiants quand au fait que la démarche développée dans ce manuscrit puisse s’appliquer à d’autres
thermoplastiques injectés renforcés de fibres de verre courtes, sous la condition que les mécanismes
de déformation et d’endommagement soient similaires. Il serait donc intéressant de démontrer le ca-
ractère de généralité de notre approche en étudiant différents composites employés couramment
sur véhicule : dans un premier temps en faisant varier le taux de fibres (application au PA66-GF50
par exemple, matériau sur lequel portent les travaux d’une thèse en cours [101]) puis en s’intéressant
à d’autres matrices semi-cristallines (polypropylène, etc).
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Annexe A

Eprouvettes utilisées

A.1 Éprouvettes pour la caractérisation du comportement cyclique

Les éprouvettes utilisées pour la caractérisation du comportement cyclique (chapitres 3 et 4) sont
conformes à la norme ISO527-2-1A [2]. Leur réponse mécanique en zone utile peut être assimilée à un
comportement isotrope transverse, comme l’illustre la figure A.1 sur laquelle on vérifie que ν12 = 0.34
– lorsque la réponse apparente est élastique linéaire.

La figure A.2 présente les dimensions de ces éprouvettes ainsi que le résultat de la simulation d’in-
jection réalisée avec MOLDFLOW®. Le tenseur d’orientation en zone utile, moyenné sur l’épaisseur,
est estimé valoir :

aψ
ISO527-2-1A

=
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣
0.916 −0.004 0.

−0.004 0.064 0.
0. 0. 0.020

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦(ei)i
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FIGURE A.1 – Essai de traction monotone sur éprouvette ISO527-2-1A (conditions DAM, 23 ˚C) à

25 MPa/s, suivi des déformations tri-dimensionnelles par corrélation d’images.
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FIGURE A.2 – Dimensions (en mm) et simulation d’injection de l’éprouvette ISO527-2-1A, avec
affichage de la moyenne d’orientation sur l’épaisseur1

4 ∫ 4
0 a1(z) dz selon la direction propre u1.
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A.2 Éprouvettes pour l’étude de la réponse anisotrope

Les éprouvettes utilisées au chapitre 5 pour l’étude du lien entre la microstructure locale et la
réponse mécanique sont conformes à la norme ISO527-2-5A [2]. Ces éprouvettes sont soit directe-
ment moulées par injection (figure A.3), soit découpées dans des plaques (figure A.4). Les tenseurs
d’orientation dans la zone utile (moyennés sur l’épaisseur) dans chacune de ces situations sont donnés
par :

aψ
Inj. Moulée

=
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣
0.929 −0.001 0.

−0.001 0.050 0.
0. 0. 0.021

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦(ei)

aψ
0° centre

=
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣
0.684 −0.041 0.

−0.041 0.298 0.
0. 0. 0.018

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦(ei)

aψ
0° bord

=
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣
0.899 −0.102 0.

−0.102 0.084 0.
0. 0. 0.017

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦(ei)

Dans le cas où l’éprouvette est découpée dans la plaque avec un angle α, on applique une rotation
d’angle α et d’axe e3 au tenseur a

ψ

0° centre
.

Ces éprouvettes sont également calculées par éléments finis au chapitre 9. Le maillage utilisé est
illustré sur la figure A.5. Les éléments de plus petite taille, utilisés dans le congé de raccordement de
rayon 8 mm, ont une hauteur d’environ 0.3 mm.

R8

50

4 12.5

20
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FIGURE A.3 – Dimensions (en mm) et simulation d’injection de l’éprouvette ISO527-2-5A, avec
affichage de la moyenne d’orientation sur l’épaisseur 1

2 ∫ 2
0 a1(z) dz selon la direction propre u1.
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α
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0.750

0.825
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FIGURE A.4 – Simulation d’injection de la plaque réalisée avec MOLDFLOW®, et affichage de l’orien-
tation moyenne sur l’épaisseur 1

2 ∫ 2
0 a1(z) dz selon la direction propre u1. Emplacement des éprou-

vettes prélevées au centre ou au bord des plaques.

FIGURE A.5 – Maillage réalisé avec ABAQUS® de l’éprouvette ISO527-2-5A : 1465 éléments coques
triangulaires à 8 points d’intégration sur l’épaisseur.
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A.3 Éprouvettes de fatigue

Les éprouvettes de fatigue étudiées aux chapitres 6 et 9 sont dénommées éprouvettes « LBF ».
Elles présentent trois facteurs de concentration de contrainte différents, comme indiqué sur la figure
A.6. Elles sont injectées en nappe, avec un seuil latéral, et la distribution d’orientation résultante est
calculée avec MOLDFLOW® (figure A.7).

Les calculs par éléments finis au chapitre ont été réalisés à partir des maillage présentés sur la
figure A.8. Comme on le constate sur la figure A.9, les éléments de plus petite taille, utilisés en fond
d’entaille de l’éprouvette Kt = 10, ont une hauteur de l’ordre de 0.1 mm. Cette dimension est un
compromis entre le raffinnement requis de façon à simuler les gradients de grandeurs mécaniques, et
entre la dimension du VER en fond d’entaille. En effet, la microstructure locale est caractérisée par le
tenseur d’orientation d’ordre 2, qui n’a plus de signification pour des volumes de trop petite taille.
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3 3 3
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R0.2

10

30

FIGURE A.6 – Dimensions (en mm) des trois éprouvettes LBF, de facteurs d’intensité de contrainte
Kt = 1, Kt = 2.5 et Kt = 10.
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(a)Kt = 1 (b)Kt = 2.5 (c)Kt = 10
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FIGURE A.7 – Simulation d’injection (sous MOLDFLOW®) des trois éprouvettes de fatigue, avec
affichage de la moyenne d’orientation sur l’épaisseur 1

3 ∫ 3
0 a1(z) dz selon la direction propre u1.
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(a)Kt = 1 (b)Kt = 2.5 (c)Kt = 10

FIGURE A.8 – Maillage réalisés par ABAQUS® des trois éprouvettes de fatigue, avec respectivement
3962, 3361 et 4072 éléments coques triangulaires à 8 points d’intégration sur l’épaisseur.
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(a)Kt = 1

(b)Kt = 2.5

(c)Kt = 10

FIGURE A.9 – Zoom sur le maillage dans la zone critique de chacune des trois éprouvettes de fatigue.
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Annexe B

Intégration numérique des équations du
comportement

Les équations de la loi de comportement proposée sont présentées au chapitre 3. Nous en avons
implémenté la résolution numérique à l’aide d’un schéma d’intégration implicite, dans un premier
temps au sein du logiciel ZÉBULON® (ce qui nous a permis d’identifier les paramètres du modèle),
puis en langage FORTRAN dans une routine utilisateur UMAT pour ABAQUS®, afin de réaliser les
calculs par éléments finis.

Le schéma implicite, plus difficile à implémenter qu’un schéma explicite (type Runge-Kutta), est
cependant nécessaire à l’analyse numérique d’une structure gouvernée par des équations de compor-
tement fortement non linéaires, ce qui est le cas du modèle proposé.

Nous avons utilisé dans la subroutine UMAT les notations ingénieur de Voigt. Ainsi, une grandeur
tensorielle d’ordre 2 u est stockée dans un vecteur comprenant 6 composantes indépendantes, sous la

forme {u11, u22, u33, u12, u13, u23} 1, et une grandeur tensorielle d’ordre 4 dans une matrice de taille
6 × 6.

B.1 Schéma implicite et méthode de Newton locale

Le principe d’un schéma d’intégration est de proposer une méthode pour passer de l’état méca-
nique à l’instant courant t – défini par l’ensemble des variables d’intégration {vi(t)}i – à l’instant
suivant t +∆t à l’aide des équations d’évolutions.

Le schéma implicite est une θ-méthode avec point milieu généralisé. Il consiste à évaluer le taux
de variation des variables vi à l’instant t + θ∆t selon :

v̇i(t + θ∆t) = vi(t +∆t) − vi(t)
∆t

= ∆vi
∆t

(B.1)

Les quantités v̇i sont estimées à partir des lois d’évolution avec les grandeurs physiques exprimées à
l’instant t + θ∆t. Ce schéma est une généralisation du schéma explicite (cas θ = 0) et de la méthode

1. Dans le cas des grandeurs mécaniques qui nous concernent, les tenseurs d’ordre 2 sont toujours symétriques, donc
seules 6 composantes sont indépendantes. On stocke de la même façon les contraintes et les déformations : le produit
doublement contracté n’est donc pas équivalent au produit scalaire, puisqu’il faut ajouter un facteur 2 sur les composantes
ij où i ≠ j.
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implicite d’Euler (cas θ = 1). On notera que dans notre cas, le choix θ = 1 est généralement satisfai-
sant ; cette valeur est d’ailleurs figée dans la UMAT.

Le problème numérique en mécanique des structures consiste à calculer l’incrément de contrainte
∆σ conséquent à un incrément de déformation totale (variable de contrôle) ∆ε imposé sur une durée

∆t. Dans le cas où le chargement est défini en contrainte 2, on recherche de façon itérative quel est
l’incrément de déformation permettant de respecter la consigne : ?∆ε ∣∆σ =∆σimp.
Remarque : variables d’état ou variables d’intégration ?

L’ensemble des variables d’état représente un choix possible pour définir les variables d’intégra-
tion. Cependant, il est généralement plus pratique de travailler avec le multiplicateur viscoplastique p
et la déformation élastique ε

e
à la place de la déformation viscoplastique ε

vp
, qui est pourtant la va-

riable d’état naturelle. Dans cette étude, nous avons choisi de travailler avec {ε
e
, ε

v1
, ε

v2
, α, p, β}.

Convention
Dans la suite de ces travaux, une grandeur ui est toujours sous-entendue, sauf mention explicite

du contraire, comme étant exprimée à l’instant t + θ∆t. De même, tous les paramètres matériaux
sont exprimés en t + θ∆t, c’est-à-dire à la température T (t + θ∆t). ∆ui représente l’incrément de
la grandeur entre les instants t et t + ∆t. On utilise dans la suite l’approximation au premier ordre
ui ≡ ui(t + θ∆t) = ui(t) + θ∆ui, où ui(t) est supposé connu.
B.1.1 Vecteur résidu

La méthode de Newton permet de résoudre numériquement le problème posé grâce à l’annulation
d’un résidu {R} défini par : {R} = {∆vi}i −∆t{v̇i(t + θ∆t)}i (B.2)

Les inconnues du problème sont les incréments des variables d’intégration entre t et t+∆t, et l’équa-
tion B.2 est bien implicite puisque les inconnues interviennent également dans les expressions des lois
d’évolution (non linéaires). Le vecteur résidu est défini selon les 6 variables d’intégration par :

R
εe

= ∆ε
e

− (∆ε −∆ε
v1

−∆ε
v2

−∆p n
vp

) (B.3)

Rp = ∆p −A∆t [sinh(Jvp
H

)]m (B.4)

R
εv1

= ∆ε
v1

− 3∆t

2η1
dev (A

v1
) (B.5)

R
εv2

= ∆ε
v2

− 3∆t

2η2
dev (A

v2
) (B.6)

R
α

= ∆α − (−∆p(n
vp

+ 2γ

3
P ∶ α)) (B.7)

Rβ = ∆β − (∆ε
vp

∶ A
vp

+∆α ∶ X) =∆β −∆p(Jvp + γ

C
X ∶ P ∶ X) (B.8)

Numériquement, on préfère travailler avec β
H

qui est une grandeur sans dimension, analogue à une
déformation et donc comparable aux autres quantités pour la construction du vecteur résidu global.

2. Le cas d’un chargement mixte répond à la même logique, mais en distinguant les composantes en contrainte ou en
déformation imposée.
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B.1.2 Matrice jacobienne

La matrice jacobienne est une donnée nécessaire à la convergence de la méthode de Newton. En
effet, à chaque itération de la méthode de Newton, on corrige l’incrément de l’itération k, noté {∆v}k,
par la quantité {δ∆v}. Un développement de Taylor au premier ordre en la correction s’écrit (on omet
les indices i pour alléger l’écriture) :

{R}({∆v}k + {δ∆v}) = {R}({∆v}k) + [J] ⋅ {δ∆v} (B.9)

La méthode consiste à rechercher la correction qui permet d’annuler au premier ordre le résidu à
l’itération k + 1, d’où :

{δ∆v} = − [J]−1 ⋅ {R}k , en notant {R}k = {R}({∆v}k) (B.10)

La matrice jacobienne [J] est définie par composantes selon :
[J]ij = ∂Ri

∂∆vj
(B.11)

Elle est donc de taille 26×26 pour notre loi de comportement. Détaillons maintenant par blocs chacun
de ces termes. Pour cela, on définit tout d’abord les grandeurs suivantes :

G
e = ∂Ce

∂β
= g′(β)Ce(0) = −a

b
exp(−β

b
)Ce(0)

N = ∂n
vp

∂A
vp

= 1

Jvp (P − n
vp

⊗ n
vp

)
∂Φ

∂Jvp = A
m

H
cosh (Jvp

H
) [sinh(Jvp

H
)]m−1

où Φ (Jvp) = A [sinh (Jvp
H

)]m représente la fonction d’écoulement viscoplastique.

Dans notre cas, on écrira la matrice jacobienne analytiquement, selon les équations suivantes (les
termes non exprimés sont nuls) :

∂R
εe

∂∆ε
e

= I + θ∆pN ∶ Ce (B.12)

∂R
εe

∂∆ε
v1

= I (B.13)

∂R
εe

∂∆ε
v2

= I (B.14)

∂R
εe

∂∆p
= n

vp
(B.15)

∂R
εe

∂∆α
= 2C

3
θ∆pN (B.16)

∂R
εe

∂∆β
= θ∆p (N ∶ Ge) ∶ ε

e
(B.17)
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Les termes issus du résidu sur les composantes viscoélastiques linéaires long terme s’écrivent :

∂R
εv1

∂∆ε
e

= −3θ∆t
2η1

K ∶ Ce (B.18)

∂R
εv1

∂∆ε
v1

= I + 3θ∆t

2η1
K ∶ Cv1 (B.19)

∂Rεv1
∂∆β

= −3θ∆p
2η1

K ∶ Ge ∶ ε
e

(B.20)

et les écritures pour la viscoélasticité linéaire court terme sont similaires :

∂R
εv2

∂∆ε
e

= −3θ∆t
2η2

K ∶ Ce (B.21)

∂R
εv2

∂∆ε
v2

= I + 3θ∆t

2η2
K ∶ Cv2 (B.22)

∂Rεv2
∂∆β

= −3θ∆p
3η2

K ∶ Ge ∶ ε
e

(B.23)

(B.24)

Dans le cas où l’écoulement viscoplastique est activé (Jvp > 0), on définit :

∂Rp

∂∆ε
e

= −θ∆t ∂Φ
∂JvpC

e ∶ n
vp

(B.25)

∂Rp

∂∆p
= 1 (B.26)

∂Rp

∂∆α
= −2C

3
θ∆t

∂Φ

∂Jvpnvp (B.27)

∂Rp

∂∆β
= −θ∆t ∂Φ

∂Jvp (ε
e

∶ Ge ∶ n
vp

) (B.28)

et pour la variable d’écrouissage :

∂R
α

∂∆ε
e

= θ∆pN ∶ Ce (B.29)

∂R
α

∂∆p
= n

vp
+ 2γ

3
P ∶ α (B.30)

∂R
α

∂∆α
= I + θ∆p(2γ

3
P + 2C

3
N) (B.31)

∂R
α

∂∆β
= θ∆p (N ∶ Ge) ∶ ε

e
(B.32)
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Enfin, les équations concernant la variable d’adoucissement cyclique s’écrivent :

∂Rβ

∂∆ε
e

= −θ∆pCe ∶ n
vp

(B.33)

∂Rβ

∂∆p
= −Jvp − γ

2
X ∶ P ∶ X (B.34)

∂Rβ

∂∆α
= θ∆p(4γ

3
P ∶ X − 2C

3
n
vp

) (B.35)

∂Rβ

∂∆β
= 1 −∆p(n

vp
∶ Ge ∶ ε

e
) (B.36)

Notons que tous les termes qui font intervenir des incréments ∆p ou ∆α sont nuls quand Jvp = 0.

B.1.3 Convergence

La méthode de Newton a convergé quand une itération k permet d’obtenir un résidu {R}k dont la
norme est inférieure à une tolérance ǫ. Nous avons utilisé dans la UMAT une norme quadratique, et
avons fixé la valeur ǫ à 1e-12.

B.2 Résultats issus de la méthode de Newton

B.2.1 Incrément de contrainte

La détermination de l’incrément de contrainte ∆σ s’appuie sur le calcul de l’incrément de défor-
mation élastique ∆ε

e
lorsque la méthode de Newton a convergé. Il faut tenir compte de la variation

du tenseur des modules élastiques Ce, qui dépend à la fois de l’activation de l’adoucissement cyclique
(∆β > 0) et d’une éventuelle variation de température 3. Le schéma d’intégration implicite permet
d’écrire (au premier ordre) :

∆σ = σ̇(t + θ∆t)∆t (B.37)

que l’on développe selon :

∆σ = ˙(Ce ∶ ε
e
)∆t (B.38)

= (Ce ∶ ε̇
e

+ Ċe ∶ ε
e
)∆t (B.39)

= C
e ∶ ∆ε

e
+∆C

e ∶ ε
e

(B.40)

On rappelle que les quantités sont exprimées par défaut à l’instant t+θ∆t, ce qui permet de réformuler
l’expression de l’incrément de contrainte selon :

∆σ = (Ce(t) + 2θ∆C
e) ∶ ∆ε

e
+∆C

e ∶ ε
e
(t) = (Ce + θ∆C

e) ∶ ∆ε
e

+∆C
e ∶ ε

e
(t) (B.41)

3. C’est-à-dire∆C
e
= G

e ∶∆β + ∂C
e

∂T
∆T .
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B.2.2 Matrice tangente

Il est utile de définir la matrice tangente cohérente liée au schéma d’intégration. La donnée de
cette matrice n’est pas stricto sensu nécessaire à la convergence de la méthode de Newton globale sur
la structure, mais s’avère souvent indispensable dans le cas d’un calcul sur structure pour éviter des
incréments ∆t trop faibles. Cette matrice est définie par :

[Lc] = ∂∆σ
∂∆ε

(B.42)

Il faut noter qu’elle est dans le cas général différente de la matrice tangente analytique obtenue à partir
de la dérivation des équations d’évolution. Avec notre schéma d’intégration, on s’inspire de [27] pour
montrer que : [Lc] = (Ce + θ∆C

e) ∶ [J∗e−e] + (2θGe ∶ ε
e
) ⊗ {J∗β−e} (B.43)

La matrice [J∗e−e] est définie à partir de l’inverse de la matrice jacobienne [J]−1 : c’est le bloc corres-
pondant aux indices liés à la déformation élastique ε

e
(sur les lignes et les colonnes). Ainsi [J∗e−e] est

bien une matrice de taille 6 × 6. {J∗β−e} est un vecteur ligne (de taille 6) correspondant au bloc défini
par l’indice de β sur les lignes et par les indices de ε

e
sur les colonnes de [J]−1.

Les notations de Voigt permettent d’identifier les tenseurs d’ordre 4 avec les matrices de taille
6×6, et les tenseurs d’ordre 2 avec les vecteurs de taille 6. Le produit tensoriel s’apparente au produit
d’un vecteur colonne par un vecteur ligne. Nous constatons ainsi que [Lc] est bien une matrice de
taille 6 × 6, c’est-à-dire la représentation d’un tenseur d’ordre 4.

Démonstration de l’équation B.43

Plutôt que de résoudre {R} = 0 dans la méthode de Newton, considérons un problème équivalent
qui s’écrit :

{R̃} ≡
⎧⎪⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎪⎩
∆ε

e
+∆ε

v1
+∆ε

v2
+∆p n

vp

∆p −∆tΦ
⋮

⎫⎪⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎪⎭
=

⎧⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎩
∆ε

0
⋮

⎫⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎭ (B.44)

Le résidu {R̃} possède exactement la même matrice jacobienne que {R} puisque ε ne fait pas partie
des variables à intégrer. Supposons que l’on fasse varier ∆ε de façon infinitésimale, l’équation B.9
s’écrit dans ce cas :

{R̃}({∆v}k + {δ∆v})´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶
⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪
⎨
⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

∆ε + δ∆ε
0
⋮

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪
⎬
⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭

= {R̃} ({∆v}k)´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶
⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪
⎨
⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

∆ε

0
⋮

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪
⎬
⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭

+ [J] ⋅ {δ∆v} (B.45)

L’inversion de cette relation permet alors d’écrire :

{δ∆v} ≡
⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

δ∆ε
e

δ∆p
⋮

δ∆β

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭
= [J]−1 ⋅

⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

δ∆ε

0
⋮

δ∆β

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭
(B.46)
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On isole alors la colonne de l’inverse de la jacobienne qui correspond à la déformation élastique. On
peut par exemple noter :

[J]−1 =
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎣

J∗e−e J∗e−p ⋯ J∗e−β
J∗p−e J∗p−p ⋯ J∗p−β

⋮ ⋮ ⋱ ⋮
J∗β−e J∗β−p ⋯ J∗β−β

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎦
(B.47)

Nous montrons ainsi d’une part que :

δ∆ε
e
= [J∗e−e] ⋅ δ∆ε (B.48)

et d’autre part que :

δ∆β = [J∗β−e] ⋅ δ∆ε (B.49)

L’équation B.41 implique que :

δ∆σ = (Ce(t) + 2θ∆C
e) ∶ δ∆ε

e
+ (2θGe ∶ ε

e
) δ∆β (B.50)

Nous reformulons cette expression selon

δ∆σ = ((Ce(t) + 2θ∆C
e) ∶ [J∗e−e] + (2θGe ∶ ε

e
) ⊗ [J∗β−e]) ∶ δ∆ε (B.51)

ce qui démontre le résultat souhaité. Précisons pour conclure que le second terme de l’équation B.43
est généralement très faible devant le premier.

B.3 Cas des éléments coques en contraintes planes

Certains calculs de structure font intervenir des éléments coques. La description de la cinéma-
tique de ces éléments est différente de celle des éléments volumiques, et les grandeurs mécaniques
présentent alors une formulation simplifiée.

Nous nous plaçons dans le cas des contraintes planes, qui correspond au cas où les éléments
coques, de normale e3, vérifient σ13 = σ23 = σ33 = 0. Cette formulation a été mise en application aux
chapitres 6 et 9 pour analyser les éprouvettes de fatigue sollicitées en traction ; elle peut également
s’avérer pratique pour un calcul précis des grandeurs mécaniques en surface d’un maillage volumique.

On pose εin = ε
v1

+ ε
v2

+ ε
vp
, et on note εel = ε

e
pour des raisons de facilité de lecture avec les

indices. La condition de contraintes planes implique une variation nulle des composantes hors-plan
du tenseur des contraintes, ce que l’on développe sous la forme :

⎧⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎩
0
0
0

⎫⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎭ = [A] ⋅
⎧⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎩
∆ε11
∆ε22
∆ε12

⎫⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎭ + [B] ⋅
⎧⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎩
∆ε33
∆ε13
∆ε23

⎫⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎭ − [C] ⋅

⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

∆εin11
∆εin22
∆εin33
∆εin12
∆εin13
∆εin23

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭
+ [D] ⋅

⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

εel11
εel22
εel33
εel12
εel13
εel23

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭
(B.52)
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On a introduit les notations suivantes pour alléger les écritures :

[A] =
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣
Ce3311 + 2∆Ce3311 Ce3322 + 2∆Ce3322 2Ce3312 + 4∆Ce3312
Ce1311 + 2∆Ce1311 Ce1322 + 2∆Ce1322 2Ce1312 + 4∆Ce1312
Ce2311 + 2∆Ce2311 Ce2322 + 2∆Ce2322 2Ce2312 + 4∆Ce2312

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦
(taille 3 × 3)

[B] =
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣
Ce3333 + 2∆Ce3333 2Ce3313 + 4∆Ce3313 2Ce3323 + 4∆Ce3323
Ce1333 + 2∆Ce1333 2Ce1313 + 4∆Ce1313 2Ce1323 + 4∆Ce1323
Ce2333 + 2∆Ce2333 2Ce2313 + 4∆Ce2313 2Ce2323 + 4∆Ce2323

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦
(taille 3 × 3)

[C] =
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣
Ce3311 + 2∆Ce3311 Ce3322 + 2∆Ce3322 Ce3333 + 2∆Ce3333 + . . .
Ce1311 + 2∆Ce1311 Ce1322 + 2∆Ce1322 Ce1333 + 2∆Ce1333 + . . .
Ce2311 + 2∆Ce2311 Ce2322 + 2∆Ce2322 Ce2313 + 2∆Ce2333 + . . .
2Ce3312 + 4∆Ce3312 2Ce3313 + 4∆Ce3313 2Ce3323 + 4∆Ce3323
2Ce1312 + 4∆Ce1312 2Ce1313 + 4∆Ce1313 2Ce1323 + 4∆Ce1323
2Ce2312 + 4∆Ce2312 2Ce2322 + 4∆Ce2313 2Ce2323 + 4∆Ce2323

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦
(taille 3 × 6)

[D] =
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣
∆Ce3311 ∆Ce3322 ∆Ce3333 2∆Ce3312 2∆Ce3313 2∆Ce3323
∆Ce1311 ∆Ce1322 ∆Ce1333 2∆Ce1312 2∆Ce1313 2∆Ce1323
∆Ce2311 ∆Ce2322 ∆Ce2333 2∆Ce2312 2∆Ce2313 2∆Ce2323

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦
(taille 3 × 6)

On remarque qu’à l’instant t+∆t, les inconnues sont les quantités incrémentales (∆x) à l’excep-
tion du vecteur {∆εimp} =t{∆ε11 ∆ε22 ∆ε12} qui est une entrée du problème. Par contre, {∆εhp} =t{∆ε13 ∆ε23 ∆ε33} représente 3 inconnues supplémentaires à déterminer par rapport au problème
« volumique ».

Remarque

Le système de 3 équations B.52 donnée en toute généralité pour un comportement élastique ani-
sotrope se résume à une seule équation portant sur ∆ε33 dans le cas isotrope.

B.3.1 Formulation du résidu lié aux déformation hors-plan

Le vecteur résidu complémentaire (de taille 3) se définit alors simplement par :

Rεhp = 1

E0
e

([B] ⋅ {∆εhp} + [A] ⋅ {∆εimp} − [C] ⋅ {∆εin} + [D] ⋅ {εel}) (B.53)

Remarquons que le résidu est normalisé par le module de Young E0
e . Ce module est mesuré sur les

éprouvettes ISO527-2-1A en traction ; nous aurions cependant pu choisir une autre quantité physique
dont l’ordre de grandeur est celui des composantes Ceijkl.

Au bilan, le vecteur résidu global est de taille 29, et toutes ses composantes sont adimensionnées.
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B.3.2 Termes supplémentaires dans la matrice jacobienne

On introduit les termes supplémentaires suivants (non nuls), cohérents avec le schéma d’intégra-
tion implicite :

∂Rεe
∂∆εhp

=

⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎣

0 0 0
0 0 0

−1 0 0
0 0 0
0 −1 0
0 0 −1

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎦
(B.54)

∂Rεhp

∂∆ε
v1

= − 1

E0
e

[C] (B.55)

∂Rεhp

∂∆ε
v2

= − 1

E0
e

[C] (B.56)

∂Rεhp

∂∆p
= − 1

E0
e

[C] ⋅ n
vp

(B.57)

∂Rεhp

∂∆εhp
= 1

E0
e

[B] (B.58)

∂Rεhp

∂∆β
= 1

E0
e

[G] ⋅ {2∆εel + εel} (B.59)

(B.60)

La matrice [G] est la représentation en notations de Voigt du tenseur Ge, réduit en ce qui concerne
ses lignes aux composantes hors-plan, c’est-à-dire :

[G] =
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎣
Ge3311 Ge3322 Ge3333 2Ge3312 2Ge3313 2Ge3323
Ge1311 Ge1322 Ge1333 2Ge1312 2Ge1313 2Ge1323
Ge2311 Ce2322 Ge2333 2Ge2312 2Ge2313 2Ge2323

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎦
(B.61)

B.3.3 Matrice tangente cohérente dans le cas des éléments coques anisotropes

La matrice tangente cohérente s’écrit par définition :

[Lc] = ∂∆{σplan}
∂∆{εimp} (B.62)

où l’on considère les contraintes et les déformations dans le plan. Elle est de taille 3 × 3.

CONFIDENTIEL PSA



246 INTÉGRATION NUMÉRIQUE DES ÉQUATIONS DU COMPORTEMENT

À la place de résoudre {R} = 0 dans la méthode de Newton, considérons un problème équivalent
qui s’écrit 4 :

{R̃} ≡
⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

∆ε
e

− (∆εhp −∆ε
v1

−∆ε
v2

−∆p n
vp

)
∆p −∆tΦ

⋮[B] ⋅∆εhp − [C] ⋅∆εin + [D] ⋅ εel

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭
=

⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

∆εimp

0
⋮

−[A] ⋅∆εimp

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭
(B.63)

Les matrices jacobiennes associées à ces deux résidus sont identiques, puisque ∆εimp n’est pas une

variable d’intégration, mais une donnée d’entrée. Supposons une variation infinitésimale de ∆εimp

autour de la solution. On a par définition de la matrice jacobienne :

{R̃}({∆v}k + {δ∆v})´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶
⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪
⎨
⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

∆εimp + δ∆εimp
0
⋮

−[A] ⋅ (∆εimp + δ∆εimp)

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪
⎬
⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭

= {R̃}({∆v}k)´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶
⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪
⎨
⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

∆εimp

0
⋮

−[A] ⋅∆εimp

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪
⎬
⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭

+ [J] ⋅ {δ∆v} (B.64)

L’inversion de cette relation permet alors d’écrire :

{δ∆v} ≡
⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

δ∆ε
e

δ∆p
⋮

δ∆εhp

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭
= [J]−1 ⋅

⎧⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎨⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎩

δ∆εimp

0
⋮

−[A] ⋅ δ∆εimp

⎫⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎬⎪⎪⎪⎪⎪⎪⎭
(B.65)

On note l’inverse de la matrice jacobienne (définie par blocs) sous la forme :

[J]−1 =
⎡⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎣

J∗e−e ⋯ J∗e−β J∗e−hp
⋮ ⋱ ⋮ ⋮

J∗β−e ⋯ J∗β−β J∗β−hp
J∗hp−e ⋯ J∗β−β J∗hp−hp

⎤⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎦
(B.66)

ce qui permet d’écrire :

δ∆ε
e
= [J∗e−e] ⋅ δ∆εimp − [J∗e−hp] ⋅ [A] ⋅ {δ∆εimp} (B.67)

et
δ∆β = {J∗β−e} ⋅ δ∆εimp − {J∗β−hp} ⋅ [A] ⋅ {δ∆εimp} (B.68)

De même que précédement, l’équation B.41 (toujours valable) nous amène à l’expression suivante de
la matrice tangente cohérente :

∂∆{σplan}
∂∆{εimp} = (Ce + θ∆C

e) ∶ [J∗e−e]´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶
taille 6 × 6

− (Ce + θ∆C
e) ∶ [J∗e−hp] ⋅ [A]´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶

taille 6 × 3

(B.69)

+ (2θGe ∶ ε
e
) ⊗ {J∗β−e}´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶

taille 6 × 6

−(2θ[G] ∶ ε
e
) ⊗ ([A] ⋅ {J∗β−hp})´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶
taille 3 × 6

4. Remarquons une subtile différence entre εimp et {εimp}. Ce dernier est la représentation en notations de Voigt d’un
tenseur d’ordre 2 ; de taille 6, il s’écrit {∆ε11 ∆ε22 0 ∆ε12 0 0}t tandis que {εimp} est simplement un vecteur de taille 3.
Les deux comportent la même information, mais ne sont pas de la même taille.
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où l’on ne conserve que les lignes – et le cas échéant les colonnes – n° 1, 2 et 4 (i.e. correspondant aux

composantes planes) pour obtenir l’expression de [Lc]. En effet, de taille 3×3, la matrice ∂∆{σplan}
∂∆{εimp}

n’a pas de représentation matricielle condensée rigoureuse.

B.4 Décomposition énergétique

Il peut être intéressant de distinguer comment la densité d’énergie mécanique apportée au système
se répartit en densité d’énergie stockée et dissipée. La densité d’énergie mécanique totale apportée
pendant l’incrément ∆t s’exprime selon :

∆Wtot = σ ∶ ∆ε = σ ∶ (∆ε
e

+∆ε
v1

+∆ε
v2

+∆ε
vp

) (B.70)

La discrétisation de l’équation définissant l’énergie libre volumique 3.8 permet d’écrire (en régime
isotherme) :

∆Wstock = d

dt
(ρ0w0)∆t (B.71)

= (σ − A
v1

) ∶ ∆ε
v1

+ (σ − A
v2

) ∶ ∆ε
v2

−X ∶ ∆α + σ ∶ ∆ε
e

+ 1

2
(ε
e

∶ Ge ∶ ε
e
)∆β

Comme on l’a déjà remarqué, la dissipation intrinsèque pendant ∆t se met sous la forme :

∆Wdiss = A
vp

∶ ∆ε
vp

+X ∶ ∆α´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶
dissipation par viscoplasticité

+ A
v1

∶ ∆ε
v1

+ A
v2

∶ ∆ε
v2´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶

dissipation viscoélastique

−1
2
(ε
e

∶ Ge ∶ ε
e
)∆β´¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¸¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¹¶

dissipation par adoucissement

(B.72)

La décomposition de la déformation totale selon :

ε = ε
e

+ ε
v1

+ ε
v2

+ ε
vp

(B.73)

permet de démontrer que l’on retrouve bien l’égalité attendue, à savoir :

∆Wtot =∆Wstock +∆Wdiss (B.74)

En régime stationnaire, les variables d’intégration vi possèdent des valeurs très proches au début et à
la fin d’un cycle de chargement, ce qui permet de négliger la variation deWstock sur un cycle et donc
d’écrire :

∆Wdiss ∼ ∫
cycle

σ ∶ ε̇ dt ∼ n

∑
i=1

(σ(ti−1) + σ(ti)
2

∶ ∆ε(ti)) (B.75)

où n est le nombre d’incréments sur un cycle.

Nous n’avons pas développé les équations dans le cas anisotherme, où il faut compléter les ex-
pressions en tenant compte de la sensibilité des paramètres à la température.
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A. Launay, M.H. Maitournam, Y. Marco, I. Raoult, F. Szmytka. Cyclic behaviour of short glass fibre reinforced
polyamide : Experimental study and constitutive equations. International Journal of Plasticity 27 : 1267–1293
(2011)

A. Launay, M.H. Maitournam, Y. Marco, I. Raoult. Multiaxial fatigue models for short fiber reinforced poly-
amide : constitutive behaviour and lifetime. International Journal of Fatigue (soumis pour publication, 2011)
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behaviour of a short glass fibre reinforced polyamide.Mechanics of Materials (soumis pour publication, 2011)

Conférences internationales

Fatigue 2010 (10th International Fatigue Congress, Prague, juin 2010, présentation orale)
A. Launay, Y. Marco, M.H. Maitournam, I. Raoult, F. Szmytka. Cyclic behavior of short glass fiber reinforced
polyamide for fatigue life prediction of automotive components. Procedia Engineering 2 : 901–910 (2010)

ICM11 (11th International Congress on the mechanical behavior of Materials, Côme, juin 2011, présentation
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A. Launay, Y. Marco, M.H. Maitournam, I. Raoult. Constitutive behavior of injection molded short glass fiber
reinforced thermoplastics : a phenomenological approach. Procedia Engineering 10 : 2007–2010 (2011)

Conférences nationales

DEPOS23 (23e congrès sur la DÉformation des Polymères Solides, Guidel, septembre 2010, poster)
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Aussois, janvier 2011, poster)

CSMA 2011 (10e Colloque National en Calcul des Structures, Giens, mai 2011, poster)
A. Launay, M.H. Maitournam, Y. Marco, I. Raoult. Influence du procédé d’injection dans la simulation méca-
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RÉSUMÉ – ABSTRACT 251

Résumé

Les thermoplastiques renforcés en fibres de verre courtes (TPRFV) sont de plus en plus cou-
ramment employés dans l’industrie automobile, en raison de leurs propriétés mécaniques spécifiques
intéressantes, de leur mise en forme aisée grâce au moulage par injection et de leur coût modéré. Cette
thèse vise à développer une démarche de dimensionnement à la fatigue des composants automobiles
en TPRFV, à partir d’un polyamide 66 chargé à 35 % en masse. La première étape est la proposition
d’une loi de comportement cyclique, qui modélise les composantes non linéaires de la déformation
(viscoélasticité, viscoplasticité, adoucissement) dans différents environnements hygrothermiques. Le
modèle anisotrope s’appuie sur la distribution d’orientation des fibres, induite par le procédé d’in-
jection, puis est validé sur structures. La connaissance des chargements mécaniques locaux et des
mécanismes non linéaires permet de proposer un critère de fatigue fondé sur la densité d’énergie dis-
sipée par cycle.

Mots-clés : fatigue, polyamide, fibres de verre, moulage par injection, comportement cyclique non
linéaire, conditions hygrothermiques

Abstract

Short glass fiber reinforced thermoplastics (SGFRTP) are a cost-efficient solution for the auto-
motive industry, combining sufficient specific stiffness with a large freedom of shapes provided by
injection molding. This thesis aims at developing an approach for fatigue design of structural com-
ponents made of SGFRTP, based on the example of a polyamide 66 filled with 35% of short glass
fibers. The first step of this work consists in the modelling of the nonlinear cyclic behaviour, descri-
bing deformation mechanisms such as viscoelasticity, viscoplasticity and cyclic softening, for various
hygrothermal conditions. The anisotropic model takes into account the fiber orientation distribution
which results from the molding process, and is validated on structures. A fatigue criterion formulated
with the dissipated energy density per cycle is proposed. It relies on the knowledge of local mechani-
cal loadings and non linear mechanisms.

Keywords : fatigue, polyamide, glass fibers, injection moulding, non-linear cyclic behaviour, hygro-
thermal conditions
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