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INTRODUCTION

Les matériaux composites a matrice organique daesti une classe importante de matériaux dits
techniques, du fait de leur rapport rigidité surdpdrés avantageux. Sous la forme de stratiflés, i
sont largement employés dans l'aéronautique, ldiadpau les technologies de pointe. Les
thermoplastiques renforcés de minéraux (tels gaiéldees de verre ou le talc) sont une autre cldsse
matériaux composites, également tres utilisés,lagorésence de renforts permet d’améliorer les
propriétés mécaniques de la matrice, particuliergéraa rigidité et sa contrainte a la rupture. C'est
ainsi qu'un polypropyléne pur ayant un module diemv 1.4GPa et une contrainte a la rupture
d’environ 27MPa, voit ses propriétés augmenter dmiéne spectaculaire lorsqu’il est chargé : un
ajout de 40% en poids de fibres de verre permetgpiede tripler a la fois le module d’élasticitdaet
contrainte a la rupture, qui atteignent respecterendGPa et 80MPa. Au-dela de I'amélioration des
propriétés mécaniques, ces composites sont in&rssd’un point de vue industriel puisqu’ils allien
a la légéreté, des faibles colts de fabricatiaametgrande facilité de mise en oeuvre ; c'estisom
pour laquelle ils sont employés dans de trés nonseeapplications, tels que les appareils ménagers

et électriqgues ou dans les transports.

Trés souvent des pieces de géométrie complexertdiue fabriquées et le procédé de mise en forme
par injection, qui est un procédé de productiongdende série largement utilisé dans le milieu
industriel, est particuliérement approprié a cestgip matériaux.

Lors de la mise en forme, la répartition des resfest fortement influencée par I'écoulement, comme
le montre la Figure 1, qui représente la distritrutiocale en peau de fibres courtes dans une piéce
injectée en polyarylamide chargé de fibre de var% en poids. On constate en l'occurrence que
lors de I'injection de composites chargés de fipcedles-ci tendent a s’orienter de maniere aropetr
dans la piece.

Il en résulte que méme si les constituants (mateceenfort) sont isotropes, les propriétés du
composite, qui dépendent de I'orientation des msfwarient de maniére anisotrope dans la piéece :
c’est le cas des rigidités, des coefficients datdilon thermique ou encore de la conductivité
thermique [Kamal et Moy, 1981 ; Dunn et Ledbet2000]. La Figure 2 représente localement les
variations du module d’Young dans la direction gifiale d’orientation des fibres, dans le cas d’'un

chassis injecté (méme matériau que I'exemple pedaéadk la Figure 1).
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Ce type de matériaux chargés est de plus en glisg wtans des applications structurelles : c’@sia

par exemple que les faces avant automobiles qarmeint la caisse des véhicules, et qui jusqu’'a
maintenant étaient fabriquées en t6le d'acier erie®soudées, sont des nouvelles piéces fabriquées
en thermoplastique renforcé de fibres. Mais dudait’anisotropie de répartition des renforts at pa
conséquent de l'anisotropie des propriétés mécanjqui résultent de la mise en oeuvre, il y a une
nécessité de prédire précisément I'orientationfiees, ainsi que les propriétés mécaniques qui en
découlent.

Orientation des fibres dans les piéces injectées

Tadmor [1974] a décrit précisément I'écoulemenndielymeére entre des parois fixes. Au niveau du
front de matiére, I'écoulement est |égérement djert a cause de la différence de vitesse entre le
cceur et la surface du moule, et aussi a causedude solidification qui s’épaissit avec le terepse
déplace de la surface vers le coeur. Cet écoulepmte le nom d'effet fontaine ; il induit une
structure particuliere dans I'épaisseur, car leefi auront tendance a s'orienter perpendiculaineae

la direction d'écoulement au cceur [Vincent et Agass1986 ; Singh et Kamal, 1989]. La Figure 3
représente la répartition de fibres courtes deevdans I'épaisseur (3 mm) d’'une plaque carrée B0x6
mm2) injectée, I'axe 3 correspondant a I'épaiss@ur.observe bien la tendance des fibres a s’oriente
dans le sens de I'écoulement (axe 1) en surfaaa ebntraire dans le transverse (axe 2) au cceur. On

en conclut que méme pour des piéces de géoméhpeesila répartition des fibres est hétérogéne dans

I'épaisseur.

Figure 3 : répartition des fibres de verre (30% en poidssdas 3 mm d’'épaisseur , au centre d’une
plaque carrée en polyarylamide injectée

A N A

Les conditions de procédé vont également jouerlawepartition des fibres dans I'épaisseur en
accentuant le phénoméne vu précédemment. Un cgaieodilage par injection peut se décomposer en

deux phases principales :



- la phase de remplissage qui ne dure que quelqueades et pendant laquelle une couche de
0.2 a 0.4 mm va se solidifier sous un fort cisaiket,

- la phase de post-remplissage, qui maintenue jusigusolidification du seuil d’injection,
engendre un post-remplissage, dont le but est depeoser les retraits thermiques du
polymére qui se refroidit. Ces retraits seront thatiplus grands que la matrice polymére est
semi-cristalline.

On comprend donc I'importance du post-remplissggegouverne les dimensions finales de la piéce
mais qui modifie aussi I'orientation des renforssirtout a coeur. Finalement, on observe dans la
plupart des cas une premiére couche en peau fibrdes sont alignées dans la direction d’écoulement
et une 2™ couche au centre ou les fibres sont orientéesveasalement [Karger-Koicsis, 1989 ;
Bailey et Rzepka, 1991].

Jeffery [1922] a dérivé I'équation de mouvementnéyarticule ellipsoidale immergée dans un fluide
Newtonien : il est a la base des recherches sprédiction de I'orientation des renforts. Folgar et
Tucker [1984] ont ajouté un terme de diffusion €gliation de Jeffery, afin de prendre en compte
I'interaction entre renforts. Advani et Tucker [IQ®nt développé des équations décrivant I'évotutio
des tenseurs d'orientation (d’ordre 2 et 4) en fioncdu temps. Ainsi, de nombreux auteurs ont bien
développé les calculs d’'orientation et en part@utians le cas de l'injection [Vincent et al., 1988
Vincent et Agassant, 1989 ; Han et Im, 2002].. iguFe 4 représente l'orientation des fibres deeverr
au ceceur du chassis injecté, qui doit étre comparéedistribution des fibres en surface (Figure 1)
elle met en évidence la différence de répartitiea fibres dans les deux épaisseurs. On constate don
gu’au final, une double anisotropie est obtenuiinel part dans la piéce, du fait de I'écoulement ;
d’autre part dans I'épaisseur de celle-ci.

Objectif et contexte de la thése

Sachant que les coefficients de dilatation soist digmme les modules d’élasticité a I'orientatios de
fibres, les propriétés dimensionnelles de la piém® dépendre de la géométrie et des conditions de
procédé, qui incluent le systeme d’alimentatiors@t positionnement. Etant donné que les moules
pour injection demandent un investissement finanoimséquent (de I'ordre de 1M€ pour un moule
de bouclier automobile), les industriels souhaifmanvenir a prédire correctement la géométrie dnal
de la piéce (Figure 5) et préférent aujourd’hukleopeau numérique » aux usinages colteux sur les
moules prototypes. C’est un enjeu technique et @oayue de premier ordre, mais aussi un défi
scientifique. Pour y parvenir, un calcul rhéologiget une modélisation de la solidification doivent
étre menés par éléments finis, mais aussi un cdleaino-mécanique dans le polymere solidifié qui

requiert le comportement thermo-dépendant du naatgréndant le refroidissement.
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Le comportement du matériau programmé dans lessadelsimulation est généralement élastique et
la Figure 5 montre un exemple de calcul des défesnabtenues dans un chassis injecté. Cependant, il
faut préciser que ce calcul ne donne généralemeatdgs résultats qualitatifs, en partie car les
propriétés du matériau utilisées par les logiaessont pas thermo-dépendantes (cas de Moldflow
en fait, les modules élastiques sont considérédoantion de l'orientation des renforts, mais
indépendamment de la température ; concernantolefiacients de dilatation, seules 2 valeurs sont
considérées, I'une dans la direction de I'écouldir&tre dans la direction transverse. |l esiralae
cette démarche est trés simplificatrice et entrdoggquement des analyses thermo-mécaniques
faussées.

L'objectif de la these est alors précisément devgydr a prédire les propriétés élastiques et les
coefficients de dilatation de composites injectéshargés de fibres courtes de verre. L’originadiéé
cette étude va résider dans le fait de considéeprbbleme dans son intégralité, en estimant
I'ensemble des propriétés élastiques (modulesedficents de dilatation) en fonction de I'orientat

des fibres, mais aussi en fonction de la tempérgsur une gamme variant de I'ambiante a 200°C).
Pour prédire les propriétés thermo-élastiques, aousns recours aux techniques d’homogénéisation,
sans perdre de vue que les taux de renforts tead&ne de plus en plus élevés (40% a 50% en poids)

En réalité, le comportement du composite est védastique, puisqu’il y a une relaxation d’'une parti
des contraintes pendant le refroidissement du matéa haute température [Luyé, 1999].
L’homogénéisation en visco-élasticité commence & éeveloppée, mais le probléme est trés
complexe et les résultats pas encore tres probzotsne I'ont montré les travaux de Levesque [2004]
ou de Bédoui [2005] dans notre laboratoire. Darsakede la simulation de I'injection de composites,
il ne semble d’ailleurs pas évident que le compoetet visco-élastique doive aujourd’hui étre abordé
a I'échelle de la microstructure, mais plutot achiélle macroscopique en deux temps, aprés une

homogénéisation en élasticité. Nous nous placatons dans un cadre élastique.

Cette étude s'est effectuée dans le cadre d'uefpdej recherche multipartenaires appelé FISH (Flber
filled polymers: injection and SHrinkage) comprenamnis laboratoires et trois industriels, et dnt
but est d'améliorer les prédictions dimensionnedles piéces injectées. Trois théses sont actuaiteme
en cours dans le projet FISH qui réunit :

- le LMPB de I'Université Claude Bernard de Lyon awcFulchiron encadrant une thése sur
l'influence des fibres sur la cinétique de criséalfion du polyarylamide induite par le
cisaillement,

- le laboratoire de thermocinétique de I'école Palgteque de Nantes avec D. Delaunay
encadrant une thése sur la modélisation des trégfeermiques sous hautes vitesses de

refroidissement,



- le LIM de 'ENSAM de Paris avec G. Régnier encadltarprésent travail,
- les industriels LEGRAND, MOLDFLOW (USA) et SOLVAYBglgique).

Le projet FISH fait suite a deux projets du ménpetySWIM (Shrinkage and Warpage in Injection
Molding) et SCOOP (Shrinkage Crystallinity Of Oried Polymers), regroupant les mémes
partenaires, mais l'injection des matériaux comjgssést abordée pour la premiere fois dans FISH.

Structure du document de thése

Partie 1

La 1°° partie de ce manuscrit traite de la déterminatien’’orientation des fibres dans une piéce

injectée. Elle présente, dans un premier tempsplgids mathématiques couramment utilisés pour
caractériser I'état d'orientation et fait I'état dlart des différentes méthodes expérimentales de
mesures. Parmi celles-ci, nous décidons de noesterivers une technique utilisant le microscope
électronique a balayage (MEB). Apres avoir détdélérotocole expérimental de cette technique,
nous I'appliquons au cas de nos composites, quides polyarylamides renforcés de fibres de verre
courtes, injectés sous forme de plaque carréendim £t 3 mm d’épaisseur.

Dans le cas des matériaux injectés, les analydestafes ont mis en évidence une distribution
particuliere des fibres qui est induite par le g, ce qui nous a permis de développer une neuvell
technique, qui utilise toujours le MEB, mais quégente I'avantage d’'étre beaucoup plus rapideajue |
méthode précédente. Cette derniére est égalemelia® sur nos composites pour mesurer la
distribution d’orientation.

Enfin, un dernier paragraphe traite de la prédicti® |'orientation des fibres. Les logiciels de

simulation ont intégré les calculs d’orientationlet résultats d’orientation obtenus par le code de

calcul Moldflon] sont comparés aux mesures expérimentales.
Partie 2

L’aspect microstructural du composite étant biefiniéla Partie 2 s’intéresse a I'évaluation des
propriétés thermo-mécaniques en fonction de I'daitbon des fibres et de la température.

Le 1* chapitre rappelle certains résultats de base lEmibgénéisation et notamment le passage
« micro-macro ». Ensuite une synthése bibliographiges techniques d’homogénéisation les plus
classigues en thermo-élasticité est présentéen Ha§ modéles que nous avons développés dans notre
étude sont détaillés : ils sont basés sur le modéléMori-Tanaka et pour tenir compte de I'état
d’orientation des fibres, on verra que trois appescdifférentes sont possibles en élasticité. Equce



concerne les coefficients de dilatation thermiquee relation simple est déduite de I'équation de
Levin dans le cas des composites biphasiques ebeped’évaluer les coefficients de dilatation

directement a partir des propriétés élastiquesodwposite.

Le 2™ chapitre traite de la caractérisation thermo-migeendes constituants du composite et du
matériau injecté. Un certain nombre d’'essais sodggntés et appliqués sur des éprouvettes de enatric
injectée, afin de déterminer son module d'Young) soefficient de Poisson et son coefficient de
dilatation en fonction de la température ; ces messgerviront de données d’entrée dans les modéles
micro-mécaniques et c’'est via la caractérisatioiadmatrice en fonction de la température que ce
parameétre sera pris en compte dans les prédictiomsméme type d'essais est réalisé sur les
composites injectés en plaques de 1 mm et 3 mmm masures serviront de références, puisqu’elles

seront comparées aux prédictions obtenues par diglisation.

La confrontation modéle / expérience est réalissesdun 3™ chapitre : elle permet d’évaluer les
différents modeéles en les comparant aux mesuresiexgntales.

Le premier modele développé, qui prend en comptdidaibution réelle d’orientation des fibres,
présente I'inconvénient de ne pas étre applicabbeisiles systémes composites.

Une autre approche est considérée, qui consistmermprocédure en deux étapes : dans'faétape,

les propriétés élastiques d’un composite fictiftous les renforts sont alignés sont estimées ; daas
2"% étape, ces propriétés sont moyennées en incotpe®renseurs d’orientation. Selon que les
tenseurs de rigidité ou de souplesse sont moyedaas,modéles différents sont obtenus.

On notera que la procédure en deux étapes nécessitdescription de I'orientation sous forme de
tenseurs d’ordre 2 et 4. Les tenseurs d’ordre 2 faailement obtenus par les logiciels de simutatio
alors que les tenseurs d’ordre 4 doivent étre éstinpartir des tenseurs d’ordre 2, via des hypethé
appelées équations de fermeture. Nous testonscadies étude les approximations de fermeture les
plus classiques ; les résultats obtenus n’étantegsatisfaisants, nous proposons une solution basée
sur la description, par une fonction, de la forradaddistribution d’orientation.



PARTIE 1

DETERMINATION DE L'ORIENTATION DES FIBRES DANS
UNE PIECE INJECTEE

1. LES METHODES DE MESURES, ETAT DE L'ART
1.1 Représentation de I'état d’orientation

L'orientation d’'une fibre dans un repére (X,Y,Z)upetre définie par les angles d’Eulér et @
(Figure 1.1), ou par les coordonnées cartésienhes \ecteur unitairep parallele a la fibre et
caractérisé par :
sind cop
p=| sindsing (1.2)
cosf

Figure 1.1 : définition de I'orientation d’une fibre

Dans la littérature, ces angles sont définis derfaconventionnelle [Advani et Tucker, 1987 ;
O’Connell et Duckett, 1991, Eberhardt et Clarke)DGels que :
- langle 8, appelé angle d’inclinaison, est I'angle formd’dee Z a la direction de la fibre ;

- Il'angle @ ou angle azimutal est lui défini dans le plan (X,Yar rapport a I'axe X .



Sachant qu’une fibre n’a pas de sens, les valeu® darient entre 0° et 180°, celles geentre -90°
et 90°. Pour caractériser 'orientation de fibremsl des piéces injectées, I'axe Z est généralement

défini normal au plan d’écoulement de la matiére.

Quand on étudie l'orientation d’'une population dards, il est impossible de saisir les tendances
globales de la distribution d’orientation si onvidle avec les données d’orientation de chacurse de
fibres. Aussi plusieurs représentations mathémesigxistent, comme les fonctions d’orientation, les
fonctions de distribution d’orientation ou les teuss d’orientation, afin de décrire la distribution
d’orientation de maniére plus concise. Ces reptédiens mathématiques, qui seront décrites dans le
paragraphe suivant, sont d’ailleurs beaucoup paaleinent intégrables dans les équations de
mécanique, utilisées lors des modélisations panple

a) Fonctions d’orientation

La plus simple des fonctions d'orientation générelet utilisée pour caractériser |'orientation

moléculaire dans le cas d’une distribution uniaxigdt la fonction d’'Hermans [1946], définie par :

f= wl (1.2)

ol @ est I'angle que font les chaines de polymére avecdirection de référence et les crochets < >
représentant une moyenne sur tous les angles.utilesde noter que :

- f=1 sitous les éléments sont orientés dans é&titin de référence,

- f=-0.5si tous les éléments sont perpendicul@idaesdirection de référence,

- f=0 pour une distribution aléatoire dans I’espaincéco§ 6’> =Jc

Dans un repére donné (X,Y,Z), on peut généraleséoriction d’'Hermans en considérant I'orientation
par rapport a chaque axe. Ainsi seprésente les axes X, Y ou Z etfsi définit I'angle d’orientation

par rapport a I'axé, alors on a :

fI = w‘ (1.3)

Une relation simple existe entre les 3 fonctioraridhtation :

f+f,+f,=0 (1.4)
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Cette représentation est particulierement utilpeer décrire I'orientation des axes cristallograjoieis
dans les polyméres semi-cristallins [Mendoza, 200&3is elle a aussi été utilisée pour décrire
I'orientation de fibres de cellulose [McGee et MdiGugh, 1984].

Quand on a une orientation préférentielle danslam, pes facteurs de Krenché), et f,, permettent
de définir I'orientation par rapport a une direatidonnée [Krenchel, 1964]. lls sont définis par :

N N
fo = n.cos' g, /> n,
k;l k'\:‘l (15)
fo, = ncsin* 6, /> n,
k=1 k=1
ou N représente I'ensemble des éléments dans le vokoneidéré e, correspond au nombre
d’éléments formant un ang avec I'axe de référence. On remarquera que sddas fibres sont :
- paralléles a I'axe de référencé, =1 et f,, =0,
- perpendiculaires a I'axe de référendg, =0 et f,, =1,
- disposées de maniére aléatoire dans le volumeddmsif, = f,, = 3/8.

Vincent [1984] a introduit une fonction d’orientatif,, dérivée de la fonction d’Hermans et adaptée a
I'observation de la projection de fibres sur unnplabservation par microradiographie, par exemple).

Elle se définit par :

- 2<co§29> -1 w6)

Ses valeurs varient entre +0.5 pour des fibresllplrs a la direction de référence et -0.5 pour des
fibres perpendiculaires ; on notera que dans le cdase orientation parfaitement aléatoire ou
<CO§ 6’> =1 Z festégale a0.

On trouve dans la littérature des fonctions d’daéon supplémentaires, comme celle de Vaxman et
al. [1988], définie par :
f :<sin46? sir? (Zo)> (1.7)

En fait, une généralisation de ces différentestfons d’orientation peut étre faite en les expriinan
sous la forme d'une série de fonctions harmonicperiques ; cette généralisation définit ce qu’on
appelle la fonction de distribution d’orientatiaqui va étre présentée dans le paragraphe qui suit.
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b) Fonctions de distribution d’orientation

Une description générale de I'orientation des fibpeut étre apportée par I'utilisation de la faorcti
de distribution d’orientation/ (8, @), proposée a l'origine par Tucker Il [Tucker etigar, 1983 ;
Advani et Tucker, 1987 ; Jain et Wetherhold, 1982fjui décrit la probabilité de trouver des fibres
orientées A, ¢) dans le matériau. En faiy est définie de telle sorte que la probabifitde trouver
une fibre entre les anglé} et (6, +d6), ¢ et (g +dg) soit égale a:

P <0<6+d0,g<p<@+dp) =¢@,p)sing,dd dp (1.8)

ou sing, d@ dg est I'angle solide généralisé.
Comme les deux extrémités d'une fibre sont équintake on a la relation :

w(P)=¢(-p (1.9)

ce qui signifie que la fonctiogy est paire. Par ailleurs, cette fonction est soeraisine condition de

normalisation telle que :

m2
j j W(6,9)sind dddp= j ¢ (p)dp=1 (1.10)
-11/2 0 Q

ou Q est une spheére unitaire.
D’une maniere générale, cette fonction de distidut’orientation peut étre exprimée sous la forme
d’'une série de fonctions harmoniques sphériqueke[€tAjji, 2000] :

0 +| +

YO.LN= 2 Y PuZm(cosd g™ e™ (1.11)

1=0 m=-1 n=-1

ou les coefficientsZ, =~ sont une généralisation des polynébmes de Legeeidtes P sont les

Imn Imn

coefficients a déterminer, appelés moments de fectilon de distribution d’orientation. Dans
I'équation précédente)y représente I'angle de rotation de l'unité autolelle-kméme : quand on
étudie I'orientation de fibres qui possédent umadiyie de révolution, cet angle peut étre ignoré, ce
qui n’est pas le cas d’'une chaine moléculaire.

La détermination de tous Id3, , est complexe. Si I'échantillon et I'unité (la fédodans notre cas) ont
au moins une symétrie orthorhombique, comme ckestas dans de nombreux matériaux, alors les
P

Imn

d'ordre 2, qui suffisent bien souvent a approcleedistribution d'orientation. Quatre moments du

ne seront non nuls que pour des valeurs paires eta. Lorsquel = 2, on définit les moments

second ordre peuvent étre définis dans le cas @léniés se réduisent a deux dans le cas des fitwes

symeétrie cylindrique :
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Pooo =£<3co§ 6- i)
2 (1.12)
P = %<(1— cog @) cos ¢>

On reconnait le premier momef},,, qui est en fait la fonction d’'Hermans (Eq.1.2)est fonctions

d’orientationf, de la fibre par rapport aux autres axes valent :

fz = ono
fX = _]/zpzoo + 3P220 (1.13)
fY = _]/ZF)zoo - 3P220

Fonctions de distributions particuliéres

En intégrant une seule fois I'équation 1.10 papoapa I'un des deux angle? et @, les distributions
d'orientation(/,(¢) dans le plan (X,Y) e/, (€) par rapport a I'axe Z (et quel que sgi) peuvent
étre déterminées. Les fonctions de distribution peabilités d'orientationP,(¢) et F,(6) sont
alors facilement calculées. Par exemple, la prdib@bP¢(¢) de trouver une fibre orientée dans un

intervalle [¢— @; @+ @] vaut alors :
7
P = [ w,(¢)de (1.14)
va

Ces représentations, qui permettent d’appréhendsrfacilement la distribution d’orientation d'un
ensemble de fibres, comme le montre I'exemple déigiare 1.2, sont souvent discrétes et non

continues, lorsqu’elles sont déterminées a pagtimésures expérimentales.

Po(8) [%0] Py() [%0]
50 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ 25

40f 207

30¢ 15+
20¢ 10+

10¢

O L L
0 30 60 90 120 150 180 —%0 -60 -30

0
RN ®[1
Figure 1.2 :représentation discréte des fonctions de distobute probabilité d’orientatiol®,(6) et

30 60 90

P,(¢) dans le cas d’un polyarylamide injecté et chag8@bo en poids de fibres de verre
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Il peut s’avérer utile de disposer d'une fonctioontinue capable de décrire les variations
expérimentales de la fonction de distribution datation. Kacir, par exemple, a proposé une fonctio

exponentielle a un parameétre, dans le cas d'urigldion dans un plan et symétrique par rapport a
un axe [Kacir et al., 1975]. Cette fonction esslévante :

froer (@) =A€7 (1.15)

ou I'angle @ varie entre 0° et 90°. Le parametleindique le degré d’alignement des fibréstend
vers 0 pour une distribution aléatoire ®ttend vers ¢ pour une orientation parfaitement
unidirectionnelle. Chen et Cheng [1996] et CheWanhg [1996] ont utilisé cette fonction pour estimer
les modules élastiques et la conductivité thermigwspectivement, de matériaux composites
contenant des fibres orientées dans un plan. Letifomde distribution associée a cette fonctionrpou

un angle@ variant entre -90° et 90° s’écrit alors :

fKacir (|(4) - A e_AM _ A e_/]w
fKacir (|¢1) d¢ ZJ.::/S)I e—/\(/l d¢ 2(1_ e—ﬂlz-[j

[//Kacir (@ = I (116)

c) Tenseurs d’orientation

Bien que les fonctions de distribution d'orientatigorocurent une description complete de
I'orientation, il existe un autre outil qui estd@ment utilisé pour caractériser I'orientation s’égit

des tenseurs d’orientation, introduits a l'origiper Hand [1962]. Ces derniers présentent I'avantage
d’avoir la méme forme tensorielle que les représé@ris du comportement élastique des composites,
c’est pourquoi ils sont souvent préférés dans ledées micromécaniques, quand l'orientation des
fibres est prise en compte. Ces tenseurs sontisléimme les moments de la fonctigh [Advani et
Tucker, 1987]. Par exemple, les composantes desues d'ordre Za,] et dordre 4[a,]| sont

données, respectivement, par :

& =] npe(ddp=(pp) (1.17)
3 =[ AR RPU(Dd=({ pp.p D (1.18)

ou Q est une spheére unitair) le vecteur unitaire paralléle a la fibrg, P, sont les composantes du
tenseur d’ordre 2 obtenues par le prodpit pet les crochets < > représentant la moyenne stesou

les orientations d’une population finie de fibres.
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La fonction ¢ étant paire, les intégrales de rang impair (etcdes tenseurs d’ordre impair) sont
nulles. Bien que les tenseurs d’ordre supériewrasmilent sur le méme principe, on se limite ick au
rangs 2 et 4, car ce sont les seuls qui nous seniles dans la suite. Notons qu’'un tenseur
d’orientation d’ordre 2 n'apporte qu’une descripti@ssez pauvre de la distribution d’orientatioar, p
exemple, des distributions planaires isotropes miiotropes auront le méme tenseur diagonal avec
deux composantes égales a 0.5.

Ces tenseurs sont par définition symétriques (pourenseur d’ordre 23, = a; et pour un tenseur
d’'ordre 4, toute permutation des 4 indices ,k,| maintient a, constant) et normalisés. En

conséquence, leur trace est égale a 1. De pluspéedonnées du vecteur unitaige vérifient :
P2+ pl+ pl=1 (1.19)
alors il en résulte pour le tenseur d’ordre 4 que :

a1111+ a1122+ a1133+ a'2212E|- a2225|- a 223-5 a 331'1 a 333-2 a 33%31
(1.20)

allll-l- a‘1212+ a'1313+ a212:[|- a'222§l- a 232-5 a 31?1 a 323-2 a 33%31

L’ensemble des symétries et propriétés (Eqg.1.28)teeseurs implique qu’un tenseur d’ordre 2 n'a
gue cinqg composantes indépendantes (parmi lesiBisiint la matrice) et qu’'un tenseur d'ordre 4
n'en a que 13 (parmi les 81), soit par exemplelede composantes du tableau 1.6.

Enfin, il est intéressant de noter que les tensdlarsire supérieur peuvent décrire complétement les
tenseurs d’ordre inférieur, comme le montre cedtation directement obtenue a partir de I'équation
1.18:

A = & ou encore Sgmm = G (1.22)

ou la répétition d’'un indice indique une sommatisnit par exemple pour la premiere équation :

aijll"‘ﬂjzz-"a;ss: q -

Lorsqu'une seule fibré d’orientation (6, ¢/) est considérée, il résulte de I'équation 1.17 igse

k :
composantes du tenseur d’ordrgqj } sont simplement :

sin2g* cos#* sig* cag’ spf B B8
[aﬂ: sin?g* cog/ sigp* sirg*  sig® s cBs sif (1.22)
sind* cod* cogt  si@* cad gt ceb2
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Dans le cas ou n fibres sont considérées, le tensmyen d'orientation peut étre obtenu en
moyennant les contributions de chacune des filSieorientation de 1&*™ fibre est représentée par
f)k, alors les composantes du tenseur d'ordr[ﬁag de I'équation 1.17 peuvent étre calculées par

I'approche discrete qui suit :

1 1
g =-28 =2 0y (1.23)

Il est évident que de méme, le tenseur d’ordreudal’seule fibre est immédiatement obtenu, alors que

celui d’'une population de n fibres nécessite desaipns de moyenne comme dans I'équation 1.23 :

Qg :li%“m :Ei pk 9!( Fj( Fj< (1.24)

nie ne
1.2 Les techniques de mesure

1.2.1 Microscopie en réflexion

a) Principe

La microscopie optique en réflexion [Fischer et feye1988 ; Vaxman et al., 1988 ; Bay et Tucker,
1992 ; Hine et al.,1993 ; Zhu et al., 1997] et laroscopie électronique a balayage [Roulin-Moloney,
1989 ; Leterrier, 1991 ; Aveérous, 1995 ; Saint-Mar2003] font I'objet du plus grand nombre de
travaux sur I'observation de la distribution defoets dans les matériaux composites. Le principe
consiste a analyser les empreintes elliptigueshdgue fibre sur des sections polies du matériae et

traduire les données obtenues en terme d’orientatio

La microscopie électronique a balayage permetaiiatte des objets plus petits : en effet, le domain
de grossissement d’'un microscope optique est tepigut de 5 a 1500, alors que celui du microscope
électronique a balayage (MEB) est de 20 3[$@wyer et Grubb, 1987]. Cependant, ce n’est pakes
critere grossissement que le choix d’une méthodeleWautre s’effectue, car les fibres ayant en
général un diamétre d’environ {én, un grossissement de 250 fois est approprié gistinguer assez
finement les ellipses et pour obtenir un nombraifatif de fibres sur I'image de fagon a avoireun
statistique suffisante. Le contraste entre les ghasst en revanche un parameétre décisif. En
microscopie optique, il est fonction des matériauiisés et il est souvent insuffisant pour des
traitements ultérieurs par des logiciels d’analy'smages : c’est le cas par exemple d’'une matrice e

polyarylamide naturel renforcée de fibres de véfigure 1.3).
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Figure 1.3 :comparaison du contraste dans un composite pddyaiye /fibres de verre lors de

I'observation par microscopie optique (a) et parBvB)

De ce fait, des traitements particuliers sont regiess afin d’améliorer le contraste entre les gbas
[Mlekusch et al., 1999] et ils ne sont pas adaptésus les cas. Avec un MEB en revanche, seule une
métallisation est indispensable, et cette étapet peéme étre évitée si on utilise un MEB

environnemental ou a faible vide.

Dans le cas de composites chargés de fibres cpartes considére que ces dernieres sont de section
circulaire, alors l'intersection d’'un plan de coup€Y,Z) avec une fibre forme une ellipse, dont les

dimensions sord etb (Figure 1.4).

z
Plan de coupe
i ¢
,/,, m—‘—— ,’/

Figure 1.4 :intersection d’une fibre avec un plan de coupe

L'usage d'un logiciel d’analyse d’images, tel glicro Vision System®ou Aphelion® permet
d’identifier chaque fibore comme une ellipse et déiae automatiquement les caractéristiques de
I'ellipse, c’est-a-dire les coordonnéeg,@¢) de son centre, ses dimensi@nstb, ainsi que son angle
dans le plan de coupe, par rapport & une directeonéférence (appel@ dans le paragraphe 1.1).

L’angle d’inclinaison@ est déduit par la relation :
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|6 =ar cosg (1.25)

Mais une ambiguité persiste quant a I'orientatiedadfibre, qui peut avoir deux positions possildes
statistiqguement égales : en effet, deux fibresntéies a+& et —@ par rapport a I'axe Z forment la

méme ellipse sur le plan de coupe (Figure 1.55t@eurquoi le signe dé reste indéterminé.

Figure 1.5 :indétermination du signe d2

Les conséquences sont importantes, puisque dacasugénéral, si par exemple la notion de tenseur
d’orientation est choisie pour décrire I'état dariation, il en résulte que deux des cing compesant
du tenseur d’ordre 2, a savai;, et a,;, ne peuvent pas étre calculées (dans le cas yantid’'une
distribution d’orientation des fibres strictememingd un plan, le probléme ne se pose pas et tasges |

composantes du tenseur peuvent étre obtenues).

b) Détermination de la distribution spatiale d’orientation

Pour soulever I'indétermination liée a I'observatgimple d’'une coupe 2D et obtenir une description
tridimensionnelle de I'état d’orientation, certagusteurs proposent de combiner les données obtenues
a partir de trois coupes orthogonales [Bay et Tyck€92]; d’autres montrent que deux coupes
orthogonales sont suffisantes [Zhu et al., 1997ekMsch, 1999] ; enfin d’autres encore suggérent de
procéder a deux coupes paralléles, successivesl'dpasseur du matériau [Zak et al., 2001]. En
pratique, la réalisation de ces différentes méthatd longue et difficile, car I'échantillon doitré®
retiré du dispositif et soigneusement poli avaand#lyse de chaque plan de coupe.

Il apparait nécessaire de faire appel a des méhouins contraignantes, capables néanmoins de
fournir les données d’orientation des fibres sanbiguité a partir de I'observation d’'une seule @up
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Une technique d’observation « optique » d’'un matéa deux profondeurs différentes a été proposée
par Lian et al. [1994]. Elle consiste a observer p&roscopie optique des matériaux transparents
renforcés de fibres opaques : les exigences comtela couleur des phases et la limite de profondeu

observable restreignent fortement I'utilisationcgéte technique.

La microscopie confocale a balayage laser [Clatka.e1993, 1995 ; Eberhardt et Clarke, 2001] est
une autre technique permettant d'observer « optigme » un matériau a deux épaisseurs (méthode
non destructive), grace a la maitrise de la pradandiu plan focal (une dizaine de microns). Cette
méthode, bien que limitée par un équipement spétiah colt assez élevé, présente I'avantage de

pouvoir de procéder a des mesures tridimensiormalfgartir d’'une seule coupe.

Leterrier [1991 ; Leterrier et al., 1992] a mis paint une technique qui utilise la microscopie
électronique a balayage et qui est fondée surlaaale I'ellipticité de la section de chaque fipmur
calculer l'orientation spatiale des fibres. Il aitleurs crée un logiciel, appelMidéoFibres® pour
analyser la distribution d’orientation tridimensimile des fibres dans les composites. La mise en
ceuvre de sa technique est quelque peu complexdispesant pas de logiciel d'analyse d’'images, un
premier algorithme détermine le contour de cha@mabjets et apres I'application de plusieurs types
de filtres, un 2™ calcule I'ellipticité du contour, d’otl sont dédules données d’orientation de chaque
objet. Mais le point le plus important a souligest le fait que dans sa technique, I'angle d'iraéfion
(calculé par rapport au plan de coupe), est défitrie 0° et 90° : on voit donc qu'il fait abstractide
'ambiguité d'orientation d'une fibre (Figure 1.%X qu'une donnée est manquante pour décrire
rigoureusement I'orientation tridimensionnelle dieses.
La méthode qui consiste a utiliser un MEB constinganmoins un bon point de départ. La
microscopie électronique a balayage présente uotormuteur de champ plus importante que la
microscopie optique et ajustable selon I'énergidisae. Aussi en observant des échantillons
soigneusement polis via une source d'électrondiétusés (haute énergie), une image presque
binaire est obtenue, ou les fibres apparaissertlamnc et la matrice en noir (Figure 1.3-b). Si la
tension appliquée est suffisamment forte, de l'eme 20-25kV, une ombre grise apparait a I'une des
extrémités de I'ellipse (Figure 1.6), correspondana faible quantité de matrice recouvrant ladfibr
qui pénétre le matériau. Il est ainsi possibleataeaitre le sens de fuite de la fibre.
Lorsqu’une population de fibres est prise en comptprocédure doit étre automatisée et une méthode
qui consiste a analyser la méme micrographie agag diveaux de seuillage a été mise au point :

- un seuillage haut qui exclut 'ombre de chaquepsdliet aboutit & une premiéere image binaire

qui sert de référence,
- et un seuillage bas qui inclut 'ombre et crée deaxieme image binaire, avec des ellipses

plus grandes et donc un décalage des centres.
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Le principe de 'ombre et du double seuillage aagtgliqué par Averous, puis Saint-Martin [Avérous
et al., 1995, 1997,1998 ; Saint-Martin et al., 2002

Seuillage bas

Figure 1.6 :représentation du vecteur déplacement du centgeadté G:ijf d’'une ellipse

Les caractéristiques des ellipses des deux imdgasds sont déterminées par I'utilisation du laglic
d’analyse d’'images. C’est ainsi que les paramétfek®, qu ‘Bk‘ et les coordonnées du centre de
gravité Gr'f sont mesurés pour chaque ellipse sur I'image d@érerdce (seuillage haut); sur la
deuxieme image, seules les coordonnées du centgeadité Gk'j et I’angleﬁ‘ de chaque fibre sont
nécessaires. L'indétermination est alors levéevafuént le sens du vecte@, correspondant au
déplacement du centre de gravité de I'ellipse (feidu6). De cette maniére, le probleme d’ambiguité

d’orientation peut étre résolu a partir de I'obsgion d’un seul plan de coupe.
c) Facteur correctif

Il est important de prendre en compte le fait quprbbabilité d’'intersection d’une fibre avec uarpl

de coupe normal a I'axe Z (Figure 1.4) diminue gubBangle d’inclinaisond augmente et tend vers
90° ; dans le cas ou en plus, la fibre a une longfirie L, cette probabilité diminue aussi quaad |
longueur de la fibre diminue. Cette remarque egbittante quand on analyse des sections polies, car
elle a pour conséquence de sous-estimer le nonflectiede fibres ayant des valeurs @ proches

de 90° et ayant une plus petite longueur [DeHoR@nes, 1968].

Pour corriger ce biais, il est indispensable dadtrire un facteur correctif permettant d’augmetaer
poids des fibres les plus courtes et a forte ia@ion, fibres qui ont théoriguement moins de chance
de rencontrer le plan de coupe. Diverses formesdacteur pondéral ont été proposées par difféerent
auteurs [Moginger et Eyerer, 1991; Bay et Tuck892t Zhu et al., 1997] : dans tous les cas, il est
exprimé en fonction de la longueur moyenne L etidemétre moyen D des fibres (ou en fonction de
leur rapport de forme moyen L/D). Il existe uneraumaniére trés simple d’évaluer ce facteur
correctif, basée sur des considérations géomésriffilau et al., 1997 ; Eberhardt et Clarke, 2001). E
effet, la probabilité qu’une fibr& de longueur finie L et diamétre D, orientée & ugla 8 par

rapport a I'axe Z, intercepte le plan de coupe rabidZ, est directement liée a :
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Q(6") = Lcos* + D sir|6 (1.26)

et un facteur correctif inversement proportionneétie probabilité d’intersection en découle :
Fk=1/Q" (1.27)

Cette correction doit étre incorporée dans les deand’orientation, quel que soit le type de
caractérisation utilisée.

Cas des fonctions de distribution d’orientation

Dans le cas de fonctions discrétes de distributionientation, la probabilitéP,(8) de trouver une
fibre orientée a un anglé@ est obtenue en divisant le nombre de fibkgsorientée & par le nombre
total de fibresN,; contenues dans le matériau.

Donc on a:

Fﬂ@:%% (1.28)

avec N; = z N, . Mais en réalité, on ne compte expérimentalementlgueombreN," de fibres
orientées af dans le plan de coupe (et non le nombre tdgl contenu dans I'échantillon). On
obtient une probabilité mesurée, définie par :

N )
Py med @) =25 (1.29)
NT

La probabilité que des fibres d’orientatiéhinterceptent le plan de coupe peut étre déternpaée

N,'

Qo) = N_g (1.30)

Par conséquent, la fonction de distribution de gbillié corrigée est obtenue a partir de la fomctio

mesurée, puisque les équations 1.28-1.29-1.30 peétre combinées de sorte que :

g
Pcor (0) = % = Q) (1.31)
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et par définition du facteur correctif (Eq.1.27i), @btient :

‘//67 mes(H) F
> (Womesl6) F¥)

k

Prcor (0) = (1.32)

On peut noter que l'angle étant contenu dans le plan de coupe, la fonct®rdidtribution de

probabilité P(p((o) mesurée ne nécessite pas d’étre corrigée.
Cas des tenseurs d'orientation

De la méme maniére, on peut obtenir une estimationbiaisée du tenseur d’orientation d’ordre 2 en

incorporant le facteur correctF* dans I'équation 1.23.

Il 'en résulte que les composani&s de ce tenseur sont calculées en moyennant Iesosamtazsai;‘
de chacune deasfibres de la fagon suivante [Bay et Tucker, 1992]
n
k k
2
Q =— (1.33)

==
2 F
k=1

Pour un tenseur d’ordre 4 et sur le méme princigel@quation 1.33, I'équation 1.24 devient :

Zn: F kai- k
ikl
A = k:1n— (1.34)
F k
=1

k=
1.2.2 Les autres méthodologies d’analyse
Une variété de techniques expérimentales, destascét non destructives, a été développée dans le
but de mesurer la distribution d'orientation debrds dans la matrice. Parmi elles, on trouve
principalement des méthodes utilisant les difféesrt’absorption entre les phases.
La microscopie en transmission [Folkes et Pott851%Kamal et al., 1986] atteint ses limites dé&s lo

que la fraction volumique des fibres devient rgkatient importante et cela tant en microscopie
optique qu’électronique a balayage ; elle est plappropriée pour I'étude de charge isolée.
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La microradiographie de contact [Darlington et Mal@y, 1975 ; Heckmann et Ramsteiner, 1980 ;
Vincent, 1984] est une mesure en transmission, ebasé@ les variations d’absorption d'un

rayonnement X entre les différentes phases d'uniemihétérogéne. Cette méthode présente
I'inconvénient de ne fournir qu’une information bigensionnelle. Sur le méme principe, Urabe et

Yomoda [1991] ont utilisé les micro-ondes.

L'imagerie par tomographie X [Kriete, 1992; Hamiitet al., 2002 ; Pandita et Verpoest, 2003],
initialement congue dans les années 60 pour ddatigns médicales, a été adaptée aux matériaux,
notamment aux composites tissés [Desplentere, 2D@5héthode consiste en une série d’'acquisitions
bidimensionnelles (par rotation de I'échantillog)j représentent I'atténuation de rayons X a tmver
le matériau ; I'utilisation d’un algorithme perntg combiner les informations bidimensionnelles pour
reconstruire des images tridimensionnelles. Cetthrtique, trés prometteuse, présente I'avantage de
ne nécessiter aucune préparation particuliéere ceanéllons (pas de polissage notamment), mais en
revanche l'acquisition des différentes coupes 2Dmae automatique requiert beaucoup de temps
(plusieurs heures, en fonction du nombre de codgsegées) et méme si le nombre d’équipements

(industriels) disponibles augmente, le temps pagsées instruments reste onéreux.

La microscopie acoustique [Fagan et al., 1989y kisal., 1994], basée sur la génération d’ultrason
permet des observations en transmission et erxidffleLa mesure est fondée sur les différences de
vitesses de propagation des ondes ultrasonoresiégpeindent du module de compression du milieu
traversé. Cependant, la qualité des images esinferit dépendante du contraste entre les phases ;
c’est ainsi que Ess et al. [1984] ont montré qeerdsultats sur des polypropylenes renforcés par de

charges minérales ne sont pas satisfaisants.

D’autres techniques plus originales encore ontdétéeloppées et font appel a la diffraction optique
[Polato et al., 1980], a I'imagerie infrarouge [ked et Potts, 1988] ou a la résonance magnétique
nucléaire (RMN) [Koenig, 1994]. Notons aussi quesiée cas particulier de fibres cristallines ou
semi-cristallines, la génération de figures de pdlar diffraction des rayons X peut permettre de
déterminer astucieusement la distribution spatilele orientations des fibres. Lim et al. [1988] ont
utilisé cette méthode dans le cas de thermoplasticenforcés de fibres de Kevlar

2. CHOIX DES MATERIAUX ET PREPARATION DES ECHANTILL ONS

L’étude bibliographique (Paragraphe 1.2) a montréil gexiste une multitude de méthodes
expérimentales permettant de mesurer la distributiorientation des fibres. Dans notre cas, I'état

d’orientation tridimensionnel est recherché, alessiombre de techniques est plus restreint :
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- la détermination par tomographie X semble étre mé&hode prometteuse, mais nous ne
disposons pas du matériel nécessaire au laboratoire

- la technique par microscopie confocale a balayagerlest intéressante, c’est pourquoi nous
avons contacté l'université de Leeds qui I'a mise pwint: malheureusement, I'un des
responsables de la mise au point de la méthodepaetit du laboratoire et les mesures
tridimensionnelles ont été abandonnées ; les meseifectuées la-bas ne sont plus que
bidimensionnelles. Nous avons alors fait des essdiENSAM de Lille sur un microscope
confocal avec un seul laser (en général, deuxdasa utilisés), mais nous ne sommes jamais
parvenus a faire des coupes optigues dans dif&veprofondeurs. D’autre part, ce
microscope, qui n'est pas trés récent, ne founndt des images papier, car il n’est pas équipé
de sortie numérique;

- les méthodes par microscopie optique en réflexiomt sissez contraignantes, puisqu’elles

nécessitent de procéder a plusieurs coupes, dplusiaurs étapes de polissage.

Finalement, la méthode de variation de la tensiommécroscopie électronique a balayage semble
s'imposer comme la technique la plus abordablesqué nous disposons d’un tel microscope, et la

plus facile a mettre en ceuvre. Elle s’appliqgue das échantillons minutieusement polis puis
métallisés, et I'étape de préparation va étre ti&aidans la partie qui suit.

2.1 Choix et caractérisation des matériaux

a) Choix des matériaux

Les matériaux utilisés dans notre étude sont dasibplastiques a base de polyarylamide (polyamide
aromatique, semi-cristallin) renforcés de fibresweres. lls nous ont été fournis sous forme de
granulés par Solvay et sont commercialisés soumhe dIXEF (série 1000). Ces matériaux, dits
« techniques », présentent un ensemble de casditfgés intéressantes : tres haute rigidité, féaile
mise en ceuvre, faible retrait au moulage, exceflantle surface, trés faible coefficient de ditaia
thermique et propriétés thermo-mécaniques élev@es.propriétés leur permettent de remplacer des
alliages métalliqgues (aluminium, magnésium, zinc @eemple) dans de nombreux domaines. Les
IXEFO sont notamment utilisés dans diverses applicatanemobiles (couvre-culasse, platine de
rétroviseurs, boitier de filtre a huile, cylindrdembrayage, poignées de portiéres) par plusieurs
fabricants de voiture (PSA, GM, VW, Fiat, Renault), mais ils sont aussi employés dans des
applications électriques domestiques (tétes deirsagdectriques, pieces de fer a repasser et de
machine a coudre) ou technologiques (coques dehtéihé portable, raccords, pieces coulissantes des

magnétoscopes, interrupteurs de sécurité)...
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Leurs propriétés varient de grade a grade et dains cas, deux grades sont considérés et injectés :
- le grade 1002, qui contient 30% de fibres en padi,16.5% en volume ;
- le grade 1022, qui contient 50% de fibres en padi,31.6% en volume.

b) Caractérisation des matériaux

La matrice utilisée est a base d’'un polyamide atimma appelé PA MXD6, synthétisé dés les années
1950 a partir de m-xylylénediamine et d’acide aglijgi [Lum et al., 1956] ; de nos jours, sa productio
se fait par polycondensation [Miyamoto et al., 198Ih le connait sous divers noms, comme poly(m-
xylylene adipamide), MXD6, Nylon MXD6 ou PA MXD6.aSstructure chimique correspond au nylon

66 avec un noyau benzénique a la place des quaupaes méthyléne (Figure 1.7).

‘T
NH——CH, —NH—c ——(CH)7—C «fNH— CHZ)G—NH—“:— (CHY7 ﬁT
\©/ o) o)
n

(a) (b)
Figure 1.7 : structure chimique du PA MXD6 (a) et comparaiseecde nylon 66 (b)

Comme le PA MXD6 pur ne cristallise pas facilem&tlvay y ajoute des agents nucléants (lamelles
de talc et du PA66) et la résine obtenue est corialsée sous le nom d’'IXEF 6002.

L'IXEF 6002 constitue la matrice polymére de natmmposite, qui est un polymére semi-cristallin,
dont la température de transition vitreuse Tg eshéiron 85°C ; sa température de fusion est de
I'ordre de 238°C. Sous des conditions standard e en ceuvre, le matériau a une température de
cristallisation d’environ 200°C. Son coefficient ddatation thermique donné par Solvay est trés

faible (Tableau 1.1), comparable a celui de cestai@taux a température ambiante.

Les fibres sont des fibres courtes de verre de Eyfie pour « electrical », car elles se caractatipar
une faible conductivité électrique), de diamétreurhO A I'origine, les fibres ont une longueur de
4.5mm, mais elles sont cassées pendant le mélangeasbXEFD et pendant la phase d’injection ; il
en résulte une distribution de longueurs qui s@étetle 2@m a 60@m environ. On adopte
généralement une valeur moyenne de longueur apjéstion, qui est de 25@n. Ces fibres sont
traitées en surface (enzymage) afin d’étre comigaéibec les nylons et ainsi d’avoir une trés bonne

adhésion.

Les données des fournisseurs concernant les paiBsipropriétés physiques et thermo-mécaniques de
chacun des constituants, a température ambiamterészapitulées dans le tableau 1.1.
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p [g/cm?] E [GPa] v o [K7]
Matrice 1.2 4 0.36 6*10°
Fibre 2.6 74 0.25 5%10°

Tableau 1.1: propriétés physiques et thermo-mécaniques deditttants a température ambiante

Concernant les composites 1002 et 1022, les caisditiées des produits injectés données par le
fournisseur, a température ambiante et dans lextitins longitudinale L et transversale T, sont

récapitulées dans le tableau 1.2.

plg/em’] | EL[GPa] | o [K"] o [K™]
Grade 1002 1.43 11.5 1.8*10°
Grade 1022 1.64 20 1.5*10° 4.6*10°

Tableau 1.2: propriétés physiques et thermo-mécaniques desglades a température ambiante

2.2 Préparation des échantillons

Notre but est de mesurer expérimentalement lailoligion tridimensionnelle des fibres dans des
composites avec deux taux de fibres différentsd@sd 002 et 1022). Pour cela, la premiére étape est
logiqguement l'injection de plaques et nous allortadler dans la partie qui suit les conditions
d’injection. Ensuite, des échantillons sont décaugens ces plaques et sont soigneusement polis afin
d’étre observés avec un microscope électroniqueayage : I'état d'orientation pourra étre détemnin
en microscopie électronique a balayage par vanatila tension, selon la technique expliquée dans

le paragraphe 1.2.
a) Conditions d’injection

Le moule que nous avons utilisé a été concu lars grojet précédent [Luyé, 1999] : il se compose de
deux cavités carrées de 60x60 mm?2 avec deux épesssie 1 mm et 3 mm (Figure 1.8-a).

Un systéme d’alimentation spécial, en bosse (FigBeb), a été mis au point pour assurer un frent d

matiére droit et paralléle pendant toute la phaseetnplissage, ce qui a été vérifié par I'injection

d'incomplets.

Lors de l'injection des IXEF, et en particulier pdas plagues de 3 mm, nous avons rencontré des
problémes de jet libre. Les seuils d’injectiontialement fixés a 0.8 mm pour les plaques de 1 tnm e
a 1.5 mm pour les plaques de 3 mm, ont alors étdifi@® par LEGRAND : en fait ils ont été
éliminés, de sorte que la nappe d’alimentation etiite les deux cavités sans restriction d’épaisseur.
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Thermal sensor
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! Mg @ 60
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(a) (b)

Figure 1.8 :représentation du moule utilisé (a) et du systétaémentation (b)

Les matériaux ont été injectés dans une pressecan DK Codim 175-400. Les paramétres de mise
en ceuvre des deux grades 1002 et 1022 sont rdéapians le tableau 1.3. On a fait varier I'épaisse
de la plague : des plagues de 1 mm et 3 mm oimjéées. La vitesse d'injection choisie correspon
a un temps de 0.30s entre les deux capteurs dsigme®spacés de 30 mm (Figure 1.8-a) ; ceci
représente un temps d’injection de 1.25s. La maf{iXEF 6002), en revanche, n’'a été injectée que

sous forme de plaques de 3 mm.

Tiniection [(C] T moule [(C] P maintien [MPa] tmaimien [S] trefroidissemem [S]
1 mm 280 130 60 7 20
3 mm 280 130 40 18 45

Tableau 1.3: paramétres d’injection pour des plaques de 1 tBmem des grades 1002 et 1022

A titre d’exemple, les profils des pressions aursalu temps lors de l'injection d’'une plaque derhh m
du grade 1002 et d'une plaque de 3 mm du grade 4@22montrés sur la figure 1.9.

Des essais réalisés par Solvay ont montré qu'ibestntiel que la température du moule soit compris
entre 120°C et 140°C afin d’atteindre le maximum adistallinité pendant I'injection : une piéce
moulée a une température plus basse aura uneergprisau plus importante, un risque de distorsion
par post-cristallisation lors d'une chauffe au dessle la température de transition vitreuse, un
mauvais aspect de surface et de moins bonnes @épinécaniques, notamment en fluage. C'est la
raison pour laquelle nous avons fixé la tempéradureoule a 130°C.
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a) Grade 1022, plague de 3 mm

Figure 1.9 : évolution de la pression au cours du temps lod§rjection des grades 1002 et 1022

b) Préparation des échantillons

Dés lors que les plaques de 1 mm et 3 mm sonttégecdes échantillons dex1Oxe mnT (avec e=1

ou 3 mm) y sont découpés. Nous avons décidé datudidistribution d’orientation des fibres en
fonction de I'épaisseur et au milieu de la plagDans ce but, les échantillons sont découpés
perpendiculairement a la direction d’'injection et @ntre de la piece, comme indiqué sur la figure
1.10.

Sens d'injectio

—> face observé

Figure 1.10 :échantillon perpendiculaire a la direction d'irjen, découpé au centre de la plaque
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Ensuite les échantillons a étudier sont enrobésid flans une résine type époxy (résitecaprex
MA 2 chezPRESYI)), dans laquelle on a préalablement ajouté quelgoestes de durcisseur. Le

temps de durcissement est de 12h a températuraat@bi

Pour pouvoir étre analysés par microscopie, lesarddlons enrobés doivent alors étre polis. La
fiabilité des résultats de mesures d'orientatiopeté fortement de la qualité de la préparation des
surfaces a analyser. Afin d’obtenir un bon étasddace, présentant une faible proportion de fibres
cassées et engendrant un bon contraste entre dseghon a étudié l'influence de la pression, du
temps et de la vitesse de rotation au cours dérdiffes étapes de polissage avec des granulométries
de plus en plus fines. Il en ressort une optimesatle la préparation des échantillons dans le eas d
matériauxIXEF et le protocole proposé est détaillé dans le sable4 : les premiéres étapes du
polissage se font a I'aide de disques abrasifsaeupmétrie de plus en plus fine (de 800 a 400, s

de 22um a qum), sous arrosage d’'eau, alors que la derniéree éttilise un disque spécial adapté a
I'utilisation d’une suspension colloidale de sili€PS), qui contient des particules de Q4

Granulométrie Vitesse de rotation [rpm] | P [daN] [ t[min]
800 250 5 2
1200 250 5 2
2400 250 10 4
4000 250 10 4
OPS 150 1 5

Tableau 1.4: protocole de polissage proposé pour la préparalis XEFL]

Pour minimiser le temps de préparation des échamgil nous utilisons une polisseuse semi-
automatique, qui permet de traiter six échantillafe fois.

La derniére étape avant I'observation au MEB eshédallisation, qui doit étre elle aussi optimisée,
car on sait que si on métallise trop, on ne popasobserver dans I'épaisseur de I'échantillon ¢don
on ne verra pas I'ombre représentant le sens teedaila fibre), alors que si on ne métallise [z3&3

le matériau aura tendance a se charger. Apréssdaseréliminaires, nous avons choisi un temps de
dépdt sous la cloche du métalliseur or d’envirorinB® (pour 1.2kV et 5mA), ce qui correspond a
une couche d'or denviron 1500. Il faut aussi noter que les matériaux étudiédygrglamide et
verre) sont de bons isolants électriques, donc peiter des surcharges a la surface des échastillon
sous l'effet du bombardement électronique, on de&® ponts conducteurs avec du ruban adhésif de

carbone, entre la surface métallisée et le poitesédion.
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3. MESURE EXPERIMENTALE DE LA DISTRIBUTION 3D
D’'ORIENTATION D’'UN ECHANTILLON INJECTE

Dans cette partie, nous allons faire la distinctaotre le repére (X,Y,Z) relatif au plan de coupéee
repere de référence, dans lequel les résultatgedtation sont exprimés. Notre repére de référeste
le repére d'injection (1,2,3), défini tel que I'ageest la direction d’écoulement du polymére, I'&e
est la direction transverse et I'axe 3 représeidgaisseur de la piéce (direction normale au plan

d’injection), comme indiqué sur la figure 1.11.

Repere d'injection Repere d’analyse

Sens d'injection 3

2
> 1

.
>

Figure 1.11 :définition du repére relatif au plan de coupe (Z)vet du repére d'injection (1,2,3)

Dans le repére d'injection, on définit I'orientatid’une fibre par deux angleg' et ', tels que :

- @' estl'angle dans le plan d'injection, par rappolaxe 1 ;

- @' estl'angle hors du plan, par rapport a I'axe 3.
Pour des raisons de symétrie de distribution, lang' est défini de [-90°,90°] et I'angl@' de
[0°,180°].
Nous avons vu dans le paragraphe 1.1 qu'il existeigurs facons de caractériser I'orientation. Rarm
celles-ci, les fonctions de distribution d'oriembat et les tenseurs d'orientation sont des outils
mathématiques qui s'intégrent bien dans les maatéiss (nous le verrons dans la partie 2), quand la
distribution d’orientation des fibres est prisecampte. Aussi dans la suite, on se limitera a eex d

types de descripteurs de I'état d’orientation.
3.1 Protocole expérimental
Le protocole expérimental a été mis au point emabotation avec le laboratoire d’Ingénierie des

Procédés de I'Ecole des Mines d’Albi, notammentcadeeProfesseur Fabrice Schmidt, ainsi que Eric

Jourdain et Sabine Leroux.
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a) Mise au point de la méthode

Des observations au microscope optique ont moniedaydistribution des fibres dans I'épaisseur d’'un
matériau injecté n'est pas homogéne (Figure 1.C2st pourquoi I'étude de I'évolution de I'état
d’orientation en fonction de I'épaisseur est pridiale.

T

;{ g
e ot
8

|

|

i

Figure 1.12 :orientation des fibres dans I'épaisseur d'un étham injecté de 1 mm (a) et de 3 mm

(b) du grade 1002. Image prise en microscopie optan coupe orthogonale a la direction d’injection

Pour étre représentatif, I'état d'orientation a ym®fondeur donnée est obtenu en moyennant
I'orientation de plusieurs images consécutives reevant a la méme profondeur. Pour analyser
I'échantillon entier de maniére méthodique, oniséaline cartographie en lignes et en colonnes a
travers I'épaisseur de la piece (Figure 1.13-a) todal une quarantaine d’images sont saisies pour
échantillon de 3 mm sur la moitié de I'épaisseur.

Les fibres en contact avec le bord de I'image n& pas prises en compte dans I'analyse, donc un
certain nombre de fibres (en particulier cellesapparaissent comme de grandes ellipses) échappent

'analyse. Pour remédier a cela, un recouvrement3d% entre les images successives de la
cartographie est établi (Figure 1.13-b).
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Figure 1.13 :cartographie de I'échantillon analysé (a) et recement des images (b)

Chaque image est ensuite traitée deux fois avémgleiel d’analyse d'images, en considérant deux
niveaux de seuillage (Paragraphe 1.2.1-b). Dasdilkont employés pour nettoyer les images d'objets

indésirables (éclats de fibre dus au polissageexyample) et pour séparer les fibres agglomérées.

Les caractéristigues pertinentes des deux imageiiéses sont alors déterminées par le logiciel
d'analyse d'images, puis stockées dans deux fishiéstincts : il s’agit des dimensioa et b¥, de
I'angle (d‘ et des coordonnées du centre de graﬁi*iéde chaque ellipse. Il faut ensuite, pour chacune
des fibres détectées sur I'image en seuillage haotiver la fibre correspondante parmi celles
détectées en seuillage bas.
L’identification des deux ellipses représentantmié@me fibre se fait en comparant les fichiers de
données. Deux ellipses sont appariées si les conéds du vecteur déplacement du centre de gravité
akGT'f verifient :

Ax; <0.2D et Ay, <0.2D (1.35)
ou D est le diametre des fibres (hd). Si une ambiguité persistait en deux fibrepdaiement serait

effectué en minimisant la différence entre les engl‘.

Finalement, un tableau unique regroupe les infdonatextraites des deux tableaux de données
« haut » et « bas ». [l comprend :

- le numérdk de la fibre analysée,

- les dimensions® etb* de I'ellipse, mesurées sur I'image en seuillage (sans 'ombre),

- langle qd‘ mesuré sur I'image en seuillage haut,

- les coordonnés du vecte@ ,

- etlangle 8 calculé & partir de, b* et du signe du scalairm.ﬁ, ou W (Figure

1.6) est le vecteur unitaire orienté faisant uriearzpﬁ dans le plan de coupe (X,Y) par rapport

a l'axe X.
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Ainsi les coordonnéesy',8*) de chaque fibre sont obtenues dans le repéralgamn (X,Y,2). Il
s’agit alors de les transformer dans le repéereétégence (1,2,3). Pour une coupe effectuée a ule ang
a par rapport a la direction d’injection (Figure 4)1les régles de transformation sont obtenues par
rotation du repere (X,Y,2).

7
Plaque injectée w

oAl >1

Figure 1.14 :représentation de I'angle de cou@gepar rapport a I'axe 1

On obtient simplement :
6'* =cos™ € sing* sig* sim+ co8* cas
_ -sing* co (1.36)
@* =tan™ (—— v
sing* sing cosr + co8* sia

Le processus de traitement d’'une image prise auostope électronique a balayage (MEB) est
résumé sur la figure 1.15: bien sdr, il doit éampligué a toutes les images d’'une méme ligne

(moyenne a une profondeur donnée), puis a toutdgylees (évolution dans I'épaisseur de la piéce).

Il est important de bien noter que pour chague epupe population d’au minimum 2000 fibres est
considérée, c’est pourquoi le procédé d’'apparierdestfibres et de détermination de I'andlea été
automatisé grace a la mise au point d'un programoe nous avons écrit solatlabld. D’'une
maniére plus précise, ce programme permet :
- de prendre en compte le recouvrement, pour évieedéhombrer plusieurs fois une méme
fibre apparaissant sur deux images successives ;
- de considérer I'échelle des images analysées ;
- de procéder automatiquement a lI'appariement deesfild partir des fichiers obtenus en
seuillages haut et bas et de dresser un tabledaraeées unique par image MEB ;
- d'appliguer le facteur correctif (Eq.1.26) en fdantde I'inclinaison et la longueur des fibres ;
- de prendre en compte l'orientation du repére dis®apar rapport au repére de référence et
d’exprimer les données d’orientation dans le rep&ngection de la piéce ;
- d'exploiter les données en caractérisant I'oriéotafsous forme de tenseurs ou de fonction de
distribution d’orientation) soit d’une seule imagejt d’'une zone entiére cartographiée.
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Zone cartographiée :
analyse de la°Fligne

Pour chaque image ME

Binarisation de I'image
Seuillages haut et bas

Elimination des particules
aberrantes
Séparation des fibres

Identification des ellipses

Analyse et sauvegarde
des caractéristiques des
ellipse:

Données Aphélion

"} [Pomees Apnétion
"

1

2

3

Fichier dé données — Seluillages
haut et be

Appariement des fibres

=

Xgh [ Ygh | ah | bh oh 0

i

Fichier de données
de I''mage MEB

Figure 1.15 :processus de traitement d’'une image prise au sdope électronique a balayage
b) Validation du programme sur des images de référee

Avant de procéder a des analyses sur des échaatdforientations inconnues, il nous a paru prudent
de vérifier le programmeMatlabl], en utilisant une série d’'images de référence iehtations

connues. On a choisi de considérer le cas tredeidgpcomposites parfaitement unidirectionnels, ou
les fibres sont orientées a différents angles,neplan de coupe perpendiculaire a la direction 1.

Chacune des images de référence représente l&ntens des fibres avec le plan (2,3). Les résultats
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obtenus par I'analyse solatlabl] sont détaillés sur la figure 1.16 et sont compan®s résultats

théoriques.
Image de référence Tenseur obtenu Tenseur théorique
095 002 01 1 00
002 003 O 0 0O
01 0 002 0 0O
051 -05 O 05 -05 0
-05 049 O -05 05 O
0 0O O 0 0O O
049 05 O 05 05 O
05 051 O 05 05 O
0 0O O 0O 0 O

o

05 001 -05 05

00 001 0 -0p1 0
1$_>2 000000 -05 -001 05 -05 0 05

Fibres a -45° dans plan (1,3)

vl 6 606060

-05

o
o

¢=0° D 05 0 05 05 0 05
¥ 00060000 0 0 0 0 0 0
g—n 0 05

s A B A & A & 05 0 05 05
0000000

Fibres a+45° dans plan (1,3)

Figure 1.16 :analyse des images de référence pour cing oriemsade fibres différentes

On précise que les images de référence ont étélesimept réalisées avec l'outil de dessin sous
MS Word” , puis exportées sous le format JPEG pour étréoiables par le logiciel d’analyse
d'images. Les résultats obtenus par I'analyse (€igu16) sont présentés sous forme de tenseurs
d’orientation d’ordre 2. On constate que I'écaitrefes composantes mesurées avec notre programme
et les composantes théoriques du tenseur resteeinf@ 5%.
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Nous avons aussi Vérifié que nos opérations degement de base sont correctes. Pour cela, on
considére un composite unidirectionnel, ou lesebsont paralléles a I'axe 1. Puis on consideére deu
reperes d’analyse différents : dans fecas, le plan de coupe (X,Y,Z) est perpendiculaitexe 1 ;
dans le 2™cas, il est & 45° par rapport & I'axe 1. Les coonées du repére (X,Y,Z) dans le repére de
référence (1,2,3), ainsi que les tenseurs obteowisles deux coupes sont montrés sur la figure. 1.17

I de réfé Coordonnées de (X,Y,Z) dans T
mage de référence le repére (1, 2, 3) enseur
0 0 ) 095 002 01
x=|1|;v=| 0|;z=| o || %02 093 O
0 1 0 oL 0 002
ﬁ/Z 0 -\/\_@2 1 0 of
X =|2/2|:¥=| 0|:z=| V2/2 0 0 0
0 -1 0
0L 0 O

Figure 1.17 :opérations de changement de base. Coupes ortHegdrza45° d’'un méme échantillon
dont les fibres sont toutes orientées selon l'axe 1

On constate que les résultats sont proches etajusopséquent, le changement de base introduit dans
le programme est correct. On remarque aussi giengsur obtenu par la coupe orthogonale introduit
une erreur de 5% sur la composantg @méme si le cas traité est idéal (les fibres pamtaitement
alignées), alors que la coupe a 45° engendre weudemplus conforme au résultat théorique. Ceci est
di au fait qu'une faible variation de mesure s déametres d’'un cercle entrainent une variation

importante de I'anglé.

Comme notre programme a été validé avec des aasitnples, nos pouvons maintenant I'appliquer a

nos plaques injectées.
3.2 Résultats pour des coupes orthogonales a la €lition d’injection
Dans la plupart des travaux, les échantillons géabupés et polis dans un plan perpendiculaire a la

direction préférentielle des fibres [Clarke et 4993, 1995 ; Avérous, 1995 ; Avérous et al., 1997,
1998]. Dans le cas de l'injection, on sait queflbges sont majoritairement orientées dans le sens
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d’écoulement (direction 1) [Karger-Koicsis, 198Bailey et Rzepka, 1991], c’est pour cette raison
gue nous avons choisi un plan de coupe normaka [laet paralléle au plan (2,3).

La procédure, telle que décrite dans le paragr&heest appliquée aux deux composites 1002 et
1022, injectés sous forme de plaques de 1 mm eh3 m

a) IXEF 1002 — plaque de 1 mm d’épaisseur

Les résultats sont dans un premier temps montrés fmrme de fonctions de distribution de
probabilité dorientationP,(6") et P,(¢), ou les angles ',¢') sont définis dans le repére
d’injection (1,2,3). Expérimentalement, on a divi&paisseur en six couches et on a mesuré les
données d'orientation dans chacune d’elles ; léasaranalysée par couche est d’environ 0.25x2.30
mm?2 (ce qui correspond a environ 500 fibres). Pies raisons pratiques, seules les distributions

d’orientation en peau et au cceur de la plaguerdenlsont montrées ici (Figure 1.18).

1 1

80 —— ; e 30 —————
= 60} : Peau (z=0.07mm) = Peau (z=0.07mm)
= 1 X 20¢ |
~—~ ! o)
c X z
2 - 5o
o 1 o

0 0

0 301 60 90 1201 150 180 -80 -60 -40 20 0 20 40 60 80

' 1
80 : I 30““(“1““
1

60! I Coeur dz:0.47mm) Coeur (z=0.47mm)
* ! [ < 20 ]
o =)
— 40/ : : Py
D 20l 1 1 5 10¢
= 1 1 E_é
as

0 ! ! 0

0 30! 60 90 120! 150 180 -80 -60 -40 -20 0 20 40 60 80

61 o1
(a) (b)

Figure 1.18 :fonctions de distribution de probabilité d’orietiva obtenues par coupe orthogonale,
dans le cas d'un polyarylamide renforcé de 30%kted de verre et pour une plaque injectée de
1 mm d’épaisseur. Distributions en fonction de dfnd’ (a) et en fonction de' (b)

On constate qu’en peau, comme au coeur, les valeu#s sont majoritairement égales a 90° (Figure
1.18-a), ce qui implique que la distribution eshpipalement dans le plan d’injection ou plan (1,2)
On peut aller plus loin et considérer, d'aprés riesultats deP,(8"), que les valeurs d&' sont
pratiguement toutes comprises entre 45° et 13%itédren pointillés sur la figure 1.18-a).

En revanche, concernant la distribution d’orieotaten fonction de I'angl€', on note curieusement
deux valeurs prédominantes #80°, en peau comme au coeur. Ces résultats soptesants,
puisqu’on sait qu’en injection, la plupart des &brsont orientées dans la direction d’écoulement :
attendait alors des valeurs @& proches de 0°.
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Le tenseur d’orientation d’ordre 2 vaut sur I'enbéerde I'épaisseur :

059 -0.04 -210
(3, ]=| 004 037 510
-210° 510°  0.04

Ici encore les résultats sont curieux, car mémesstomposantes @et g, sont les plus importantes
(ce qui se traduit par une distribution majoritaiemt dans le plan (1,2) ), on constate qu&'ast que
|égérement supérieur &,adonc que les fibres sont a peine plus orientémss da direction
d’écoulement que dans le direction transverse.

b) IXEF 1002 — plaque de 3 mm d’épaisseur

Pour des plaques plus épaisses (et notamment de)3 on sait que la structure cceur-peau de la
distribution est plus marquée. Pour le vérifieéphisseur de 3 mm a été divisée en 24 couches ; la
surface analysée par couche est d’environ 0.18x1h#@ (soit a peu pres 220 fibres). La distribution
de probabilité d’orientation mesurée expérimentaletmen fonction des anglés et @', est montrée
pour les deux couches correspondant a la peauceeausur la figure 1.19.

[o]
o

30

1
< 60/ | Peau (z=0.07mm) T Peau (z=0.07mm)
— 1 1 _—
<40 1 1 [
o) ! ! o
0?20* : : o
0 Ly L
0 301 60 90 1201 150 180 80 -60 -40 -20 0 20 40 60 80
1 o' 1
80 : 0 —— 30 o
— 60! \ Coeur (¢=1.57mm| —_ Coeur (z=1.57mm)
X i I X 20t
| : =
' i < 10/
1 1 [a N
0 0
0 30 1 60 990 1201 150 180 80 -60 -40 20 0_ 20 40 60 80
(a) (b)

Figure 1.19 :fonctions de distribution de probabilité d’'orietida obtenues par coupe orthogonale,
dans le cas d’'un polyarylamide renforcé de 30%kited de verre et pour une plaque injectée de 3
mm d’épaisseur. Distributions en fonction de 'an§l' (a) et en fonction de' (b)

La encore, les valeurs d8' sont majoritairement égales a 90° et peuvent @&rgenues dans un
intervalle variant de 45° a 135° ; concernant latewrs de@', une distributiora priori aberrante est
obtenue en peau, puisque deux pics apparaissémnotat a+30°, alors qu’au cceur, la distribution
est correcte, avec des valeurs tendant +#@0s.
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Le tenseur d’orientation correspondant sur towpdisseur est égal a :

055 -0.02 310
[3,]=|-0.02 041 -610
3x10° -6&10°  0.04

L'écart entre les composantes at g, est logiquement plus serré que pour les plaqudsrdm, car
plus de fibres sont orientées dans la directiomais reste trop faible par rapport aux résultats
habituellement obtenus sur des matériaux injectés.

c) IXEF 1022 — plaque de 3 mm d’épaisseur

Nous allons vérifier si cette tendance d’orientatéat30° dans le plan de coupe est toujours mesurée
guand une fraction volumique de fibres plus impasaest considérée : dans les résultats précédents
(a et b), le matériau contenait 30% de fibres eidspal en contient désormais 50%. Nous nous
sommes limités pour le grade 1022 a une plaquerde3car la répartition des fibres y est différente

€en peau et au coeur.

L'épaisseur de 3 mm a également été divisée enoldhes et la surface analysée par couche est
d’environ 0.18x0.70 mm2 (soit & peu pres 230 fipress distributions de probabilité d’orientatiom e
peau et en coeur sont représentées sur la figube br2 remarquera que les mémes observations que
pour le grade 1002 s’appliquent quant a la distidoudes angle€' et ¢'.
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0 «n
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Figure 1.20 :fonctions de distribution de probabilité d’'orietida obtenues par coupe orthogonale,
dans le cas d'un polyarylamide renforcé de 50%ited de verre et pour une plague injectée de
3 mm d’épaisseur. Distributions en fonction dedlend' (a) et en fonction de' (b)
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Le tenseur d’orientation correspondant sur toupdisseur est :

0.54 -0.03 -4 10
(3, ]=| 003 o041 410
~410° 4&10°  0.05

Il est trés proche de celui obtenu pour le gradi210
d) Synthése

D’aprés les résultats ci-dessus, on constate gdestidbution des fibres est dans tous les caddéga

1002 et 1022 ; plaques de 1 mm et 3 mm) majoriteére dans le plan d’injection, mais pas
strictement, puisque par exemple la composagieda tenseur d’orientation n’est pas nulle. De
maniere plus précise, on peut considérer que lesungade @' sont comprises dans un intervalle
variant de 45° a 135°, centré autour du plan dige. Cette information est importante et va nous

étre utile dans la suite.

Concernant la distribution en fonction de I'ange en peau, comme deux valeurs prédominantes
apparaissent 830°, deux hypothéses sont possibles :
- soit ces résultats sont corrects et impliquent prredant le procédé d'injection, les fibres ne
s'orientent pas dans la direction d’écoulementsmsant déviées de30° ;
- soit ces résultats résultent d'une erreur expérialensystématique, liée a la coupe

orthogonale.

La premiere hypothése est rapidement exclue d’al@esmultiples images prises au microscope
optique, en coupes parallele au plan d’injectiagyfe 1.21).

La deuxieme hypothése est en revanche plus plausiat comme la plupart des fibres sont orientées
dans la direction d’injection, quand on coupe pedieulairement a cette direction, les fibres vont
apparaitre comme des cercles et non pas commdligees® Si une fibre apparait comme un cercle
sur le plan de coupe, son rapport de folpia doit &tre égal a 1 et 'anglg dans le repére d’analyse
doit étre égal a 0°, c’est pourquoi 'angfe= ar cos p/a)= O (par rapport au plan de coupe) et par
transformation dans le repére de référence (Eg,186=90° et ¢'=6 =0°. En revanche, si ce
rapport est modifié (par la présence de poussiételat de verre ou des bords irréguliers des b,

la valeur de@ est modifiée. Pour évaluer la sensibilité de llang au rapportb/a, on peut noter que

si ce rapport de forme devient égabga = 0.86€ (ce qui correspond & une erreur de mesure de 6%
sur le diamétre) et quep reste égal a 0°, Il'angléd devient égal at30° et par conséquent,
@' =60 =+30° d'apres I'équation 1.36.

-40 -



Py(¢) [%]
50

401

307

207

107

-80 -60 -40 -20 0 20 40 60 80
¢
b)

Figure 1.21 :orientation des fibres dans le plan d’injectiof2jlimage prise au MEB (a) et

distribution de probabilité de I'anglg' (b) pour une plaque de 1 mm d’épaisseur du grade 1

On constate donc qu’une petite variation des dimessentraine de grandes déviations des résultats.
La méme erreur de mesure sur les dimensions dllipsesva engendrer, en revanche, une variation
plus faible de I'angled : pour une fibre coupée a 45° par exemple, I'eremgendrée est environ de
15°,

Cette observation est confortée par le fait qu'eaucdes plagues de 3 mm, la répartition des fibres
dans la direction transverse est correctement rdesxpérimentalement : on vérifie donc que seules
les fibres représentées par des cercles poseriepreb

Afin d’éliminer ce probléme d’erreur expérimentade d’obtenir une distribution non aberrante en
fonction de I'angleg', une alternative consiste a opter pour une caugmée sur laquelle la majorité
des fibres apparaitraient comme des ellipses. béxate I'angle de coupe doit étre réfléchi, afin de

réduire les erreurs et de garder un protocole @xpétal facilement applicable.

3.3 Mise au point d’'une nouvelle méthode par coupaclinée

Dans le cas de fibres continues, qui ont tendanéé&efortement alignées, de nombreux auteurs
[Yurgatis, 1987 ; Stecenko et Piggott, 1997] suggtde considérer un plan de coupe faiblement
incliné par rapport & la direction préférentielesdibres : la méthode de Yurgatis [1987], notarmtmen
permet de déterminer I'orientation de fibres camtis dans un composite par I'analyse de sections
polies coupées a 5°. Les tres grandes ellipseswoddedans ce cas permettent une estimation plus
précise de I'orientation, notamment pour I'anégle Mais cette technique n’est pas pratique dangnotr
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cas, puisqu’on veut étudier I'évolution de la dimition d’orientation dans I'épaisseur de la plaque
cela nécessiterait de faire plusieurs coupes d@pai$seur ou pour observer une plaque de 3 mm en
une seule fois, d’analyser un échantillon d’envid®dmm de large !

Dans le cas de fibres courtes et en particulier pesi pieces injectées, sachant que la plupart des
fibres sont orientées dans le sens d’écoulemerdamg la direction transverse, la précision sur les
données d'orientation est améliorée quand le piacodipe est réalisé a un angletel que la majorité
des fibres, de section circulaire, apparaissentnoemes ellipses : ceci est valable pourvu quedn pl
de coupe ne soit orthogonal a aucune de ces deentidhs préférentielles, c’est-a-dire ni orthodona
a la direction 1 (plan 2,3) ni a la direction 2apl1,3). Plusieurs auteurs ont ainsi obtenu unéeue
résolution sur les angle8' et @' par une coupe préférentielle, typiqguement pouraheges compris
entre 30% 5<80° [Hine et al., 1993] par rapport a la direct®n

Etant donnée la facon dont les fibres sont rémamtie injection et comme on veut observer la
distribution des fibres dans I'épaisseur, nous avcmisi un angle de 45°, sachant que I'erreur est
minimisée pour des fibres orientées dans la doeale I'écoulement, c’est-a-dire pour la majoriés d
fibres. Mais deux possibilités se présentent paurdupe a 45°: on peut soit considérer le plan de
coupe ayant pour normale (1,-1,0) (plan de gauchéadigure 1.22), soit le plan de coupe ayantrpou
normale (1,0,1) (plan de droite sur la figure 1.22)

Sens d’injection T3 o
—>

s

—>
—> c——o
|

Figure 1.22 :plans de coupe a 45° de normale (1,-1,0) (plablew) et (1,0,1) (plan en rose)

En pratique, la premiere coupe est plus facileadisgr que celle dans I'épaisseur, puisqu’on a des
plagues fines de 1 mm et 3 mm ; cependant, ilmgbitant de remarquer que bien que toutes deux
engendrent la formation de formes elliptiques, sellee sont pas équivalentes et la coupe dans
I'épaisseur s'avére en fait plus avantageuse. Ndloas expliquer en détail, dans le paragraphe qui
suit, les points qui différencient ces deux coupes.
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a) Avantages et principe de la coupe a 45° danspaisseur

Afin de mettre en évidence l'intérét de la coupasd#iépaisseur par rapport a l'autre coupe de
normale (1,-1,0), la figure 1.23 montre commentédéntes fibres orientées dans le plan d’injection
apparaissent sur ces deux plans :

- quand le plan est normal a la direction (1,-1,@)constate que toutes les formes elliptiques
correspondant aux différentes fibres ont le méngleaw dans le repere d’analyse ; seules
leurs dimensions varient, c'est-a-dire seules mEsws def changent d’une fibre a 'autre
(Figure 1.23-a). On a montré précédemment (Parbgrap.2-d) que l'angled est
particulierement sensible au rapport des dimengi@nbellipse : par conséquent, des erreurs
sont facilement induites sur les données d’ori@nati leurs mesures ne se basent que sur les
dimensions de l'ellipse ;

- par contre, quand la coupe est réalisée dans $sgai (Figure 1.23-b), non seulement les
dimensions des ellipses, mais aussi leur aggl@arient. Le systéme d’analyse d’'images est
trés précis dans la détermination de cet anglen ilésulte que les données d’orientation sont
beaucoup plus fiables.

On voit donc ici un premier avantage primordial ldecoupe dans I'épaisseur, qui est le gain en

précision.

90°
lan d'injection 60°

>/ 72 30¢
> 0°
|

F2 Fe

—
>/ P

a) Plan de coupe normal b) Plan de coupe normal
a la direction (1,-1,0) a la direction (1,0,1)

Figure 1.23 :intersections de différentes fibres avec les g#ars de coupe a 45°

Par ailleurs, lorsque la coupe est normale a kction (1,0,1), on peut noter que le plan de casgte
plus large e/ie) que I'épaisseue de la piece (Figure 1.22) : ceci est un deuxiéwamimge quand on
étudie I'évolution de I'orientation en fonction tépaisseur, car a intervalle égal entre deux cesch

on aura plus de précision dans la mesure.
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Enfin, il y a un dernier avantage (et pas des mesjdde la coupe dans I'épaisseur qui mérite d'étre
souligné. D’aprés les résultats obtenus pélirpar coupe orthogonale (Paragraphe 3.2), qui sont
d’ailleurs en accord avec la littérature [Kargerid¢€is, 1989 ; Bailey et Rzepka, 1991], on sait lgue
plupart des fibres sont orientées dans le plarjetiiion et d’aprés les figures 1.18 a 1.20 (a)peunt
considérer que toutes les fibres sont contenue® @®ux plans orientés £845° autour du plan
d’injection : cela correspond a des valeurs@lecomprises entre 45° et 135°. Cette information est
trés utile, car elle va constituer un critére sienpbur la détermination du signe @ledans le repére
d'analyse (X,Y,2). En effet, lors d’'une coupe a 4fzths I'épaisseur, une fibkea deux orientations
possibles : (8%, ¢") et (-6,¢), comme indiqués sur la figure 1.24, ce qui comespa deux
valeurs possibles dé@'* dans le repére de référence. Mais une seule devatesrs satisfait la
condition 8'* D[45°,133], donc l'indétermination du signe d& est levée sans avoir & suivre le

sens de fuite de la fibre dans la matrice.

Sens d'injection
—>

135"

Figure 1.24 :c6ne d'orientation dans le cas des matériaux tiégec

Cette derniere remarque est importante, car ellpligore que la mesure tridimensionnelle de
I'orientation peut se faire a partir d'une seulega: on n'a plus besoin d’appliquer les deux nixeau
de seuillage! Avec l'autre type de coupe a 45°,cuautre, le sens de fuite de la fibre doit étreisear

il N’y a pas de condition quant a I'orientation di#ses dans le plan (1,2). On constate donc ureaut

intérét de la coupe dans I'épaisseur, qui estile dmtemps.

Il est important de souligner que cette technigseapplicable dans le cas particulier des piéces
injectées, puisqu’une distribution des fibres syigae et autour du plan d’injection est induite fwar
procédé. Pour une distribution aléatoire, en relvanta méthode ne sera pas valable. Malgré taait, le
industriels participant a I'étude ont étudié I'opjpmité de déposer un brevet sur le principe d&ecet

découpe pour la détermination de I'orientation dasieces injectées.
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Récapitulatif

L’'analyse en 2D d’'une coupe préférentielle, inaireé 45° dans I'épaisseur, permet donc de fournir
I'état d’orientation tridimensionnel dans le casplaques injectées. Cette méthode s’avére beaucoup
plus rapide que les autres approches basées matyba de plans de coupe, car non seulement une
seule surface de I'échantillon est polie, mais lers phaque image prise au MEB ne nécessite d’étre
analysée qu’une fois.

Cette technique présente en plus I'avantage di@dréiculiérement précise, d'abord parce que les
données d’orientation font intervenir la mesurd’degle @, qui est déterminé de maniére trés fiable
par le systtme d’analyse d'images ; ensuite paweel'grreur expérimentale induite pour les fibres
paralléles au sens d’écoulement (la majorité deed) est minimisée, puisque des formes elliptiques

(et non plus des cercles) sont analysées.

Enfin, on peut aussi noter que I'évolution de kmtiation en fonction de I'épaisseur est plus fineme

décrite, puisque I'épaisseur est augmentée d’Lpurap/E .
b) Protocole expérimental

La coupe dans I'épaisseur est délicate, puisquelagsies injectées sont fines (1 mm et 3 mm). Nous
avons alors mis au point un montage permettanmar@pulation plus aisée de la coupe a 45° (Figure
1.25) : des prismes sont précisément usinés aatts’ ahe plaque en plexiglas et nos échantilloris de
mm ou 3 mm, découpés au centre de la plaque comma gure 1.10, y sont collés. L'ensemble est
enrobé a froid dans une résine de type époxy giadistapres durcissement, selon le protocole défin
dans le tableau 1.4 : la surface de I'échantilleh @ors inclinée selon un angle de 45° dans

I'épaisseur.
résine —» Polissage ) )
. — — échantillon coupg¢
prisme en > } R ) ?}45‘_’ dans
plexiglas ASN2 | O R I'épaisseur

Pt

Surface a polir

Figure 1.25 :montage de I'’échantillon pour la coupe a 45° daépsisseur
Dans un souci de gain de temps, les échantillonspsais par six : ainsi le temps total d’analyse p

échantillon (dans le cas ou 40 images sont anaysée échantillon) passe d’environ 4h, quand un

échantillon est traité a la fois, a 2h50 quandmotrate 6 a la fois (Tableau 1.5).
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Dans le cas de la coupe orthogonale, les images BB analysées deux fois (donc le temps
d’analyse est multiplié par 2), mais il n’y a pas chontage sur prisme en plexiglas (le temps
d’enrobage est de 15min) : il en résulte un tempealyse de 4h15min par échantillon, si ils sont
traités par 6. On constate donc que cette méthstdples de 1.5 fois plus longue que par la coupe a

45° dans I'épaisseur.

Temps [min]
1 échantillon 6 échantillons
40 photos / échantillon | 40 photos / échantillon
Montage sur prisme + enrobage 30 45
Polissage 60 60
Métallisation + images au MEB 70 370
Analyse des images 90 540
Temps total [min] 250 1015
Temps / échantillon [min] 250 169
Temps / échantillon [heures] 4h10min 2h49min

Tableau 1.5: temps total nécessaire pour I'analyse d’'un édélamtdans le cas de la coupe inclinée a

45° dans I'épaisseur

Par ailleurs, un programme trés simple a été dorisMatlabld, afin d’automatiser la détermination
d’'orientation de chaque fibre : & partir des camastiquesa®, b*, ¢‘ de chaque ellipse, mesurées a
l'aide du logiciel d’analyse d'images, deux valetﬂlﬁ et Hz‘f sont calculées. Aprés transformation
dans le repére de référence (Equation 1.36), daleuks H'lk et 9'2k sont obtenues : le programme
identifie quelle valeur appartient a I'intervall5f,135°] et remonte a la valeur @& dans le repére
d'analyse. Enfin, & partir d@* et ¢/ et via 'Eq. 1.36, l'angleg'® est calculé dans le repére de

référence ; ainsi I'orientation de chaque fibrerapidement déterminée.
c) Résultats

De nouvelles mesures d’orientation sont réaliséesss deux grades de matériaux et pour les deux
épaisseurs considérées pendant l'injection. Ladteds sont montrés ci-dessous.

IXEF 1002 - plague de 1 mm

En pratique, I'épaisseur a été divisée en septhmsicUne surface d’environ 0.25x1 mm? (ce qui
correspond a environ 250 fibres) est analyséearhe. Les distributions de probabilité d’orierdati
mesurées sont montrées pour les couches de pdawedur, sur la figure 1.26.

Il apparait clairement que la distribution en fometde I'angle@' est centrée sur la valeur 0° et que
les deux pics obtenust80° lors de la coupe orthogonale ont disparu.
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Figure 1.26 :fonctions de distribution de probabilité d’orietida obtenues par coupe a 45° dans
I'épaisseur, dans le cas d'un polyarylamide reréate 30% de fibres de verre et pour une plaque
injectée de 1 mm d’épaisseur. Distributions en fioncde I'angle@' (a) et en fonction de' (b)

On en déduit qu’une erreur expérimentale est hieniife par la coupe orthogonale, pour les fibres
orientées dans le sens de I'écoulement et on remagge la coupe a 45° s'avére trés efficace pour
réduire cette erreur. Les nouvelles mesures coefitrdgalement le caractére majoritairement planaire
de la distribution (Figure 1.26-a), puisque la pldmles valeurs dé" valent 80°- 90°.

Le tenseur d'orientation d'ordre 2 mesuré dansetdidpaisseur est aussi beaucoup plus réaliste et
vaut :
0.79 0.01 0.05
[3]=|001 018 610
0.05 610° 0.03

La composante;aest nettement supérieure aux deux autres commasdiggonales egareste trés
faible (mais non nulle).

IXEF 1002 - plague de 3 mm

Pour les plagues de 3 mm, des surfaces de 0.35x0r83 sont analysées pour chacune des 12
couches : cela correspond a environ 280 fibrescpache. Les résultats en peau et au coeur sont
illustrés sur la figure 1.27.

La encore on constate que la distribution aberrabtenue par coupe orthogonale n’apparait plus,
puisque les valeurs dg' sont majoritairement égales a 0° en peau et téveest90° au coeur.
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Figure 1.27 :fonctions de distribution de probabilité d’orietida obtenues par coupe a 45° dans
I'épaisseur, dans le cas d'un polyarylamide rerdfate 30% de fibres de verre et pour une plaque
injectée de 3 mm d’épaisseur. Distributions en fioncde I'angle@' (a) et en fonction de' (b)

Le tenseur d'orientation correspondant posséde uaheur de @ logiquement inférieure a celle
obtenue pour les plaques de 1 mm et on a dansltépsésseur :

064 610° 0.04
(3 ]=|6x10° 0.33 310
004 X10° 0.3

IXEF 1022 - plague de 1 mm

Pour le grade 1022, la nature des résultats egasien comme le montre la figure 1.28.
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Figure 1.28 :fonctions de distribution de probabilité d’orietida obtenues par coupe a 45° dans
I'épaisseur, dans le cas d’un polyarylamide reréate 50% de fibres de verre et pour une plague

injectée de 1 mm d’épaisseur. Distributions en fioncde I'angle@' (a) et en fonction de' (b)
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La surface analysée par couche est de 0.25x0.66ahovmprend en moyenne 300 fibres ; au total,
sept couches divisent I'épaisseur.

L'état d’'orientation est trés similaire a celui dtade 1002, pour la méme épaisseur de plaque, sauf
gue les fibres sont en moyenne un peu moins ogertténs le sens d’écoulement, comme le montre la
composante ja (valeur moyenne dans I'épaisseur) du tenseur to2dcalculé dans I'épaisseur de la
plaque :
0.76  0.07 10
[a]=]007 022 -810
10° -810* 0.02

IXEF 1022 - plague de 3 mm

La surface analysée par couche est de 0.25x0.93 ehmdmprend en moyenne 430 fibres; 17
couches sont analysées au travers de I'épaisseur.
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Figure 1.29 :fonctions de distribution de probabilité d’orietida obtenues par coupe a 45° dans
I'épaisseur, dans le cas d'un polyarylamide rerdfate 50% de fibres de verre et pour une plaque
injectée de 3 mm d’épaisseur. Distributions en fioncde I'angled' (a) et en fonction de' (b)

Les résultats de la figure 1.29, ainsi que le tens#orientation d'ordre 2 mesuré dans toute
I'épaisseur pour le grade 1022 :
0.64 -0.04 0.02
(3 ]=[-0.04 0.33 -0.0
0.02 -0.01 0.03

montrent que la fraction volumique des fibres wimt peu sur la distribution d’orientation
(comparaison avec les plaques de 3 mm du grade.1002
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Récapitulatif

La technique de coupe inclinée dans I'épaissewmestadonc trés efficace pour réduire I'erreur faite
sur la mesure expérimentale des angles. Les doudi@éntation mesurées sont cohérentes, puisqu'il
en ressort une distribution majoritairement dargae d’injection (la plupart des valeurs @¢ valent
90°), avec une orientation préférentielle des fbeelon le sens d’écoulement (valeurs ge
essentiellement égales a 0°). Ces résultats saitedts en accord avec d’autres mesures faites, a
différentes épaisseurs, sur des plans de coupkgbesau plan d’injection.

Afin d'évaluer les différentes approches, la congmie a; du tenseur d’orientation est déterminée
expérimentalement par coupe orthogonale=90°), par coupe a 45° dans I'épaissear< 45°) et

par coupes paralleles au plan d’injectian £ 0°). Les résultats obtenus dans les trois cas et lgour
grade 1002 sont représentés, en fonction de I'spaigde la plaque, sur la figure 1.30. On précige q

la valeur O de I'épaisseur correspond au coeua éalue.

6.9 21 0.9 21
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0.8 /\‘\. .\\-\ 08
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D D D
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(a) (b)
Figure 1.30 :variation de la composantg an fonction de I'épaisseur mesurée par trois plans
coupe différents, dans le cas d’un polyarylamiadgameé de 30% de fibres de verre. Plaque de 1 mm
(a) et de 3 mm (b)

01 Epaisseur ?n% m]

On constate que la coupe orthogonale sous-estisnealeurs de ;@ dans toute I'épaisseur pour les
deux plaques (de 1 mm et 3 mm) ; en revancheghasgtats obtenus par les coupes paralléles et a 45°
sont trés proches. Or les mesures par coupes @asathu plan d'injection sont particulierement
fiables, puisque de grandes ellipses sont analy§fe&n déduit que la coupe a 45° dans I'épaisseur
améliore la précision des données (par rapportcdlpe orthogonale), en particulier pour les fibres
orientées dans le sens d’écoulement.

Les tenseurs d'ordre supérieur sont facilementubddcpar cette méthode. Les tenseurs d’ordre 4, en
particulier, sont nécessaires en modélisation pwaluer les propriétés thermo-mécaniques. Pow cett
raison, les 13 composantes indépendantes (Eg.d@0enseur d'ordre 4 ont été mesurées
expérimentalement pour les deux grades 1002 et, 1888 que pour les 2 épaisseurs considérées.
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Leurs valeurs sont regroupées dans le tableau tl€ergiront de référence dans la partie 2 du

document.
1002-1mm  1002-3mm 1022-Imm 1022-3mm
aii11 0.694 0.517 0.666 0.523
1122 0.080 0.102 0.076 0.095
ai133 0.019 0.017 0.015 0.017
ai112 0.018 0.001 0.039 -0.029
Q1123 0.004 -0.001 0.000 -0.005
ai131 0.042 0.032 0.001 0.014
A2222 0.094 0.218 0.134 0.225
A212 -0.003 0.006 0.028 -0.009
Q2223 0.002 -0.001 -0.001 -0.006
a2231 0.006 0.008 0.000 0.008
Azz12 0.001 0.000 0.000 -0.001
Az323 0.000 0.000 0.000 -0.001
A3313 0.005 0.004 0.001 0.003

Tableau 1.6: composantes indépendantes du tenseur d’'ordrerdgsgrades 1002 et 1022
injectés dans des plaques de 1 mm et 3 mm d’épaisse

3.4 Synthese sur la détermination de I'orientatiorspatiale des fibres

L'observation au MEB d’une seule coupe par laquitlesst possible de suivre le sens de fuite de la
fibre dans la matrice a été présentée. Elle pelanetractérisation tridimensionnelle de I'orieraati
des fibres, a partir de I'analyse d’un unique pdancoupe : I'ambiguité d’orientation est levée ¢ u
description compléte peut étre mesurée. Cette mdéthapplicable a tout composite renforcé de fibres
courtes, a été automatisée, afin d’analyser dedgsasurfaces en des temps relativement courts.

Dans le cas des polymeres chargés et injectésdigtrébution particuliére des fibres est induite pa
I'écoulement et il résulte que la majorité desdibsont orientées dans ou autour du plan d'injectio

en fait, elles peuvent étre contenues entre dearspbrientés &45° du plan d'injection. Par
conséquent, lors d’'une coupe orthogonale, la ptupes fibres apparaissent comme des cercles et les
erreurs de mesure engendrent une distribution atiterr En revanche, si la coupe est inclinée dans
I'épaisseur, le probleme ne se pose plus car lant@ées fibres prennent une forme elliptique.

Nous avons alors mis au point une nouvelle teclnigypérimentale, encore plus simple que la
précédente, qui consiste simplement a analyse2@®nun plan coupé a 45° dans I'épaisseur du
matériau. Dans ces conditions, un critere simpd@ique pour déterminer le signe de I'andle
sans avoir a suivre la fibre dans la matrice ; quarséquent les mesures sont beaucoup plus rapides
(plus de 1.5 fois).
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Cette méthode s’est avérée trés efficace pourrdéter la distribution d’orientation des fibres dans
plusieurs polyarylamides renforcés de fibres deevetlle permet notamment de réduire l'incertitude
sur la mesure des angles, quand les fibres samtédas dans le sens d'injection. Il est important d
préciser que quelle que soit la méthode utiliséepbes deux citées, la fiabilité des résultatstes
fortement dépendante de la qualité de préparatdiétht de surface des échantillons : c’est laami

pour laguelle nous avons mis au point un protodelpolissage adapté a nos matériaux.

La méthode de coupe a 45° a elle aussi été autaaghiour manipuler de plus grandes surfaces. De
cette maniere, des tenseurs et des fonctions dabdifon d'orientation peuvent étre mesurés
localement ou en moyenne dans le volume du matéi@as outils de caractérisation sont
indispensables pour prendre en compte l'effet deehtation des fibres dans les modéles micro-

mécaniques et on montrera dans la partie 2 comilsegtnt intégrés dans les équations de mécanique.

4. PREDICTION DE L'ORIENTATION DES FIBRES

La prédiction de I'orientation des fibres est dintérét évident, puisqu’elle joue un réle importaat

les propriétés physiques et thermo-mécaniques atepasites. Durant le procédé de mise en forme,
I'orientation varie énormément et de nombreux toxvant été menés pour calculer le mouvement des
fibres. Jeffery [1922] est a la base des recherghéasqu’il a dérivé I'équation de mouvement d’'une
particule ellipsoidale immergée dans un fluide Nmién. Folgar et Tucker [1984] ont ajouté un
terme de diffusion a I'équation de Jeffery, afinptendre en compte l'interaction entre fibres. Adva

et Tucker [1987], qui ont introduit la notion dengeurs d’orientation, ont développé des équations
décrivant I'évolution des tenseurs d’ordre 2 eh4anction du temps.

Dans le cas de l'injection, de nhombreux auteursneparticulier Vincent et al., ainsi que Han et Im
[Vincent et al., 1988 ; Vincent et Agassant, 198%n et Im, 2002] ont bien développé les calculs

d’orientation.

Logiciel Moldflow O

Nous utilisons dans cette partie de I'étude lediefjicommercial Moldfloid pour simuler le procédé
d’injection et prédire I'état d’orientation des s ; les calculs d'orientation sont basés suhdarie

de Folgar et Tucker et les résultats sont caraé®par des tenseurs d’'orientation d’ordre 2.

Les conditions réelles d'injection (temps et presyisont considérées dans la simulation. La
construction de la maquette intégrant la plaquéyuise et le seuil d'injection, ainsi que le systéme
d’alimentation, a été réalisée au cours de la tliesd.F. Luyé [1999]. Le modele numérique de la
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plaque, du moule et du systeme de refroidissena@mtj que le maillage sont présentés sur la figure
1.31.

Systeme de
régulation

Plaque

L
() (b)

Figure 1.31 :modéele utilisé dans le logiciel Moldfldw(a) et maillage de la plaque (b)

Les simulations ont été réalisées au laboratoirehez LEGRAND avec la version MPI 4.1. La
géométrie de la piéce ne justifie pas une mod&isatn trois dimensions de I'’écoulement ; aussi
Moldflowd permet de travailler avec deux types de maillage :

- le maillage en fibre neutre,

- le maillage en fusion (ou double peau).
En pratique, les maillages en fibre neutre sofisé@8 pour les pieces d’épaisseur constante, glogs
le maillage en fusion est préféré pour les pieceaplexes. Dans les deux cas, les éléments finis
composant le maillage sont des triangles, ce qu@ede limiter les temps de calcul.
Nous avons testé les deux maillages, en collaloravec LEGRAND, afin d’évaluer leur influence
sur l'orientation : la configuration géométrique detre plaque étant trés simple, aucun écart
significatif n'a été noté (Figure 1.33). Nous déxid alors de nous limiter au maillage en fibre regut
plus simple a réaliser.
Nous avons aussi testé I'effet de la thermique dulensur l'orientation et il s’avere qu’elle ne @u

pas un rdle trés important.
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Simulation numérique et prédiction de I'orientation

Afin d’avoir une idée générale sur la distributidaes fibres prédite par Moldflaw, la figure 1.32
représente la répartition spatiale de la valeureanag de a (composante du tenseur d’'orientation
d'ordre 2) dans des plaques de 1 mm et 3 mm d'&pais on constate que le logiciel prédit un
matériau nettement plus orienté pour les plaquesrden que les plaques de 3 mm ; ceci est en accord
avec la réalité.

Average fiber orientation Average fiber orientation
Time = 60.69[s] Tirne = 77.46(s)

0.9620 I 0.9468 I

07262 07167

0.4903 04867

0.2644 02567

0.0185

33 A6

-18 -29

‘ ; = |poldflow” . P E:
Seale (B0 mrr)

(@) (b)

Figure 1.32 :répartition spatiale de la valeur moyenne gepaur une plaque de 1 mm d’épaisseur (a)

0.0266

| protdHon

Scale (70 mm)

et une plaque de 3 mm d’épaisseur (b)

Dans le cas des plaques de 1 mm, I'évolution dehaposante;adu tenseur d’orientation en fonction
de I'épaisseur de la plague est représentée sfiguee 1.33, avec une comparaison des résultats
obtenus en fibre neutre et en fusion.

10007 Fiber orientation tensor XY Piot 10007 Fiber orientation tensor: XY Plot
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Figure 1.33 :prédiction de la composantg du tenseur d’orientation par un maillage en fibeatre
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(a) et en fusion (b) dans le cas d’'une plaque ehenld’épaisseur
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Il est clair que les deux maillages aboutissentea ésultats similaires, a savoir des fibres trés
orientées (a>0.95), sauf au cceur og &st proche de 0.65.

Comparaison expérience/simulation : mise en évideaales écarts

Pour pouvoir comparer I'orientation simulée a liation mesurée expérimentalement, on s’est placé
au méme endroit, c'est-a-dire au centre de la gldfigures 1.10 et pour les prédictions Figure 1.33

Il est alors possible de superposer les résultafsriction de I'épaisseur. La figure 1.34 compa= |
valeurs de a mesurées (par coupe a 45° dans I'épaisseur) atéss) pour les plaques de 1 mm et 3
mm. Pour faciliter la lecture du graphe, les émaiss ont été normalisées, de sorte qu’elles soient
comprises entre -1 et 1 ; 0 correspondant au ceceur.
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0.9 Y N il

0.8 . o \\ // ¢« . % y/.\
0.7 A \./ Aﬁ
0.6 a A

0.5

8: \ / ® 1mmExp | |
0'2 \A A/ A 3mmExp

. \A/ — 1mm Prédit| |
0.1

3mm Prédit—]
0.0 T T T T T T T T T

-1 -08 -06 -04 -0.2 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1
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Figure 1.34 :comparaison entre les valeurs gepredites et mesurees expérimentalement. Cas de

plagues de 1 mm et 3 mm d’épaisseur

Pour les plaques de 1 mm, on constate que quargitagnt, Moldflow] surestime la composantg a
dans toute I'épaisseur (écart supérieur a 20%f, dans la fine région du cceur ; qualitativement, la
forme de la répartition prédite est trés simil@ireelle obtenue expérimentalement. Pour les pladgies
3mm, Moldflow] a au contraire tendance a sous-estimer les vatbuig, sauf prés des bords et
I'écart maximum est supérieur a 30%.

Il est évident que l'orientation nécessite d'étimrectement prédite, car les propriétés thermo-

mécaniques et tous les calculs qui en découlels qize les déformées) en dépendent fortement.
Sachant que nos mesures expérimentales par codpé dans I'épaisseur semblent relativement
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fiables, le décalage entre les mesures d'oriemtatides prédictions pourrait trouver son origiras

la simulation.

Discussion sur les origines possibles des écarts

Plusieurs facteurs dans le code de calcul peuwdnire des erreurs sur les prédictions, comme :
- limprécision des données d’entrée, qui incluestdennées du matériau et les paramétres des
modeéles ;
- la concentration et le rapport de forme des fiblessconditions d’injection et la géométrie de
la piece, qui peuvent étre différents de la réalité
- linadéquation de la théorie, qui comprend le med#Ecoulement et le modéle d’orientation

des fibres.

Concernant l'imprécision des données d’entrée menée dans le premier point, les paramétres
importants qui influencent 'orientation des fibrssnt la température de solidification (qui affelete
développement de la gaine solidifiée) et la vigéogjui affecte les gradients de vitesse). Cepeandan
est difficile d’obtenir des valeurs expérimental@s précises et on se limite aux données carséésyi

pour la simulation par Moldflow et Solvay.

Pour les paramétres mentionnés dan<'Té @int, ils ont été vérifiés autant que possible alvay,

Moldflow et au laboratoire, afin d’obtenir des valeursisées.

Enfin, concernant la théorie, Moldflawutilise le modéle de Folgar et Tucker [1984] plasr calculs
d’orientation des fibres. Or ce modéle présentdogyes limites, comme I'existence de parametres
ajustables Cet D, dont les valeurs exactes sont inconnues : Idiceft G correspond au coefficient
d’interaction entre fibres et Dcontrble la distribution d’orientation a travetgpaisseur. Le logiciel
propose alors deux options : soit le calcul autiquet de ces paramétres par le code (option par
défaut), soit I'affectation manuelle de valeurs,&t(D;. |l apparait que des valeurs différentes detC
D; engendrent des résultats d’orientation différents.

Pour évaluer l'influence de ces paramétres, oroadalé a de nouvelles simulations en collaboration
avec Moldflowd, en faisant varier les valeurs deef D,. Les conditions des simulations antérieures
sont conservées (maillage en fibre neutre, coefficde transfert de chaleur moule-matiére fixé a
4000W.n?.C") et la version MPI 5.0 est utilisée. Les prédintimbtenues pour les plaques de 1 mm

sont comparées aux données expérimentales sgute f1..35.
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La courbe rouge représente les résultats obtedeggemment pour la plaque de 1 mm (Figure 1.34),
avec des valeurs automatiquement calculées poet & : dans ce cas, ces parametres sont égaux a
C, = 0.001 et @ = 0.75 et les valeurs de;&ont surestimées par rapport aux mesures expéehasn

(représentées par les symboles).

a
1.0 — €=0.00
08 * C=0.0:_e@ \

/— o C,=0.0¢ \\
0.6 1 Z_ \\“/ C=0 =
0.4

® 1mm Exp C, augmente
0.2 Auto Ci et Dz v
—Dz=1
0.0 T T T T T T T T T
-1 -08 -06 -04 -0.2 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1
Epaisseur normalisée

Figure 1.35 :influence des parameétres ajustablest®; sur les prédictions d'orientation d’'une
plague de 1 mm d’épaisseur

Quand D prend la valeur 1 (courbe bleue), les valeurs des@nt modifiées sur les bords, mais le
niveau et le profil d’orientation restent le mér@aiand on augmente la valeur dg I€ niveau moyen
d’orientation est fortement diminué et la structoceur-peau tend a s’estomper complétement.

On constate qu'il est alors possible d'ajusterileau d'orientation aux données expérimentales, en
jouant sur ces deux paramétres ; en particuliex,homne description de I'orientation des fibressdan
les plaques de 1 mm peut étre obtenue en fixantd02 et B = 1 (Figure 1.35).

Un deuxieme probléme est connu avec le modéles@tdt repose sur le fait qu’'une fibre atteint son
état d’équilibre beaucoup plus vite que dans l#téed&En conséquence, le coeur des plaques est trop
mince par rapport aux profils réels et ce faitsestout visible pour les plaques de 1 mm. Pouigyall

ce probleme, Tucker a introduit un parametre supeiégaire dans le modele, appelé le facteur de
réduction de déformation (SRF). Il est actuellemeriegré dans la version de recherche de
Moldflow, mais les simulations faites jusque-la ne semipastencourageants pour I'amélioration

des prédictions.
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Synthése

La simulation de I'injection avec le code de caldbldflow] permet de prédire I'orientation des
fibres. Cependant, des écarts supérieurs a 30%apport aux mesures expérimentales sont parfois
obtenus (plagues de 3 mm). On a montré qu'il @adsible d’'ajuster le niveau d’'orientation au plus
prés des données mesurées en jouant sur deux permniget D, mais a ce stade, nous ne savons
pas comment évoluent ces paramétres en fonctiomdesux hétérogénes considérés, ni méme en
fonction de I'épaisseur des plaques injectéesstlingispensable de mieux maitriser l'influencecds
deux paramétres et d’'une maniére plus générakpphrait nécessaire que MoldflGwcontinue a
améliorer son modeéle de calcul de l'orientation. éffiet, la distribution des fibres est un parameétre
trés important qui influence fortement les prog®ethermo-mécaniques du composite, celles-la
mémes qui gouvernent le comportement macroscopifguéa piece et les grandeurs mécaniques
induites (déformations, contraintes, retraits, disiens). On comprend donc la nécessité de disposer
de données d'orientation réalistes.

Enfin, un deuxieme point mérite d’étre souligndars que par des mesures expérimentales, toute
sorte de caractérisation de I'orientation peut ébtenue, Moldflow] et en général les codes de calcul
simulant l'injection ne calculent les données datation que sous forme de tenseurs d'ordre 2eCett
description de l'orientation est restrictive, désens ou elle ne pourra pas étre intégrée dasdds
modéles d’homogénéisation ; certains en effet rsiteed des fonctions de distribution d’orientation,
comme on le verra dans la partie 2.
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PARTIE 2

EVALUATION DES PROPRIETES THERMO-ELASTIQUES :
PREDICTIONS ET MESURES

1. LES MODELES MICRO-MECANIQUES

Les modéles micro-mécaniques permettent de re#iex @chelles de description du matériau : une
échelle microscopique, relative aux hétérogénéités matériau et une échelle macroscopique,
correspondant a I'échelle de la structure étudidss. hétérogénéités influencent le comportement
macroscopique du matériau et pour prédire les prdw thermo-mécaniques d’'un composite (et
mener a bien le calcul de la structure), le priactju passage micro-macro consiste a définir un
matériau fictif homogéne, équivalent au matériaal hétérogéne d’'un point de vue comportement : on
parle d'un processus d’homogénéisation du matébeunombreux travaux ont été effectués sur les
méthodes d’homogénéisation et nous allons expases h suite les principales techniques utilisées

dans le cadre de I'élasticité linéaire.

1.1 Préliminaires

On considére un matériau hétérogéne, dont le voléimentaire représentatif (ou v.e.r.) [Suquet,
1985] est représenté sur la figure 2.1 : c’esttewolume que sera calculé le comportement du umilie
homogéne équivalent et dans notre cas, il s’agit@’matrice polyménm dans laquelle est immergée

une hétérogénéitéqui représentera la fibre.

Figure 2.1 : définition du matériau hétérogéne
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Si un tel matériau est chargé, alors ses contraindéformation microscopiques en un point M, qu’on
appelleg(x) et £&(X) respectivement, ne seront pas uniformes d’un miEntue microscopique et le
probléme élastique correspondant n’est pas facitésaudre. En revanche, si on considere leurs
homologues macroscopiqugs et E, il sera plus facile de procéder.

En effet, soit un volume V suffisamment large poantenir assez d’hétérogénéités. Les contrainte et
déformationo et € sont obtenues comme les moyennes spatiales(df et £(X), alorson a:

-1 -1
o ZV\.[O'(X) dx et £ :V;[E(X) dx (2.1)

Il est également utile de définir les contraintedéformations moyennes sur chaque phase : onanoter
f I'indice relatif a I'hétérogénéité et I'indice relatif a la matrice. Ainsion a :

o' =Vi I o(x)dx et o" :Vi I o(x)dx (2.2)

f v m Vi,
avec bien siW, +V,_, =V . Il en résulte une expression de la contrainte moge

P _m
V.o +V, o — —

o= =v, 0" +v_o" (2.3)

ou Vv, et v, représentent les fractions volumiques des deusqsfaet m, respectivement ; et de la
déformation moyenne :

e=v, e +U € (2.4)

m

Par ailleurs, on sait que les contraintes et déitions moyennes sont reliées par le tenseur dditégi
C d'apres la relation :

c=C:¢ (2.5)
D’aprés la combinaison des équations 2.3, 2.52to obtient que :

o=v,(C' :g_f)+vm(Cm:£_m) (2.6)

ou C" et C™ sont les tenseurs de rigidité de I'hétérogénéditdeela matrice, respectivement. De
maniére analogue, la déformation moyenne est obtpau:

e=v, (ST o)+ (S 0™ 2.7)
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ou S' et S™ sont les tenseurs de souplesse de I'hétérogéetitie la matrice, définis comme
I'inverse des tenseurs de rigidité :

s'=[c]" e s"=[c] (2.8)

et d'une maniére générale pour le composite :
s=[q" (2.9)

Afin d’obtenir la matrice de rigidité C du compa@sifEg.2.5) ou son inverse S, on définit en chaque
point du v.e.r. les tenseurs de localisation désro@tions et des contraintes, notés A et B, qtiévé
introduits pour la premiére fois par Hill [1963]eGont des tenseurs d’ordre 4 et ils corresporalent
rapport de la déformation (respectivement la camiq moyenne au point considéré sur la
déformation (ou contrainte) moyenne dans le con@oBians les hétérogénéités, par exemple, on a :

e =A¢
- (2.10)

o' =B':o

Ces tenseurs vérifient les propriétés suivantes :
(=1
(2.11)

ou < > désigne I'opération de moyenne sur touteplases et | est le tenseur identité d’ordre 4.

Par conséquent, dans la matrice et d’apres lesiénge@.3 et 2.4, on a :

o (2.12)

Dans le cas de composites biphasiques, on comgtatie tenseur de localisation des déformations (ou
des contraintes) de la matrice est fonction dueaensles déformations (ou des contraintes) dans
I'hétérogénéité, aussi on simplifie I'écriture a :

A=A e B'=B (2.13)
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Une alternative est I'utilisation du tenseur deal@ation des déformation®\, défini comme le
rapport entre la déformation moyenne dans les bgédeités et la déformation moyenne dans la

matrice :

e =Ae (2.14)
Les deux tenseurd et A sont reliés par:

A=A1-v,)l +v, A™ (2.15)

Les équations 2.6 et 2.10 aboutissent au calcla dentrainte macroscopique dans le composite :

1-v A

o=v,C'As+y, C" e=[C"+v (C'-C") A€ (2.16)

m
et d’apres I'équation 2.5, on en déduit le tensdiactif de rigidité du composite :

C=C"+y,(C'-C" A (2.17)

De la méme maniere, en calculant la déformationrosgopique dans le composite a partir des

équations 2.7 et 2.10, on obtient le tenseur efféetsouplesse du composite :

S=S"+v,(S- 9) | (2.18)

Le fait que les tenseurs C et S soient inverse2(&gimplique que les tenseurs A et B ne sont pas

indépendants et en particulier :
B=C':A'S (2.19)

Le choix d'utilisation de I'un de ces tenseurs ftutjue de l'autre n'est qu'une question de

commodité, les deux pouvant étre utilisés.

Il est intéressant de noter que d’'une maniere gérgrale, pour un composite contenant N phases

dans une matricen, les équations 2.17 et 2.18 deviennent :

N
C=C"+> y (C'-C"A (2.20)
r=1
et
N
S=S"+> v, (S- 8§) E (2.21)

r=1
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Chaque phaseconstitue une famille de renforts identiques (ménatériau et méme forme), alignés
dans la méme direction. Une autre maniére de f@nuds équations consiste a écrire que :

c=(C:A (2.22)

et

S=(s B (2.23)

ou < > désigne I'opération de moyenne sur touteplhases.

Finalement, on constate que les caractéristiquesiglies d’'un composite sont obtenues a partir des
caractéristigues de chacune des phases et deguer§on connait les tenseurs de localisation de
chaque phase. Ceux-ci sont généralement trouvéagiagiune solution des champs de contraintes ou
de déformations microscopiques. Différents modeatéso-mécaniques proposent différentes fagcons
d’'obtenir les tenseurs A et B; cependant, chagueléle n’est qu'une approximation de la
représentation exacte du matériau réel et il siemgie les solutions ne sont que des estimations ou
des encadrements des tenseurs A et B et des péspeffectives du composite.

Les équations 2.22 et 2.23 montrent donc que cediférencie les différents modeéles micro-
mécaniques, c’est la maniére dont les tenseurs B sint estimés, c'est-a-dire la maniére dont les
déformations (ou les contraintes) appliqguées saoteposite se répartissent entre les phases.

1.2 Les techniques d’homogénéisation en thermo-éteste

1.2.1 En élasticité

a) Cas d’'un composite biphasé unidirectionnel

De nombreux modéles existent dans la littératuns éiacas des composites unidirectionnels.

Parmi ceux-ci, on peut citer les plus connus :
- les bornes de Voigt [1889,1910] et Reuss [1929]Hdshin et Shtrikman [1963], de Willis
[1977] ou de Weng [1992], qui encadrent les pragsi€lastiques, mais ne les évaluent pas ;
- les modeles « shear-lag » [Cox, 1952 ; Clyne, 19B®binson et Robinson, 1994], qui
n’évaluent que le module longitudinal ;
- les relations d’Halpin-Tsai et leurs extensionslfitg 1969 ; Halpin et al., 1976], qui sont des

relations semi-empiriques qui procurent I'expressamalytique des modules longitudinal et
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transverse, et du coefficient de Poisson du cortgadSependant, elles ne tiennent pas compte
du rapport de forme des renforts dans tous les fesdd’est le cas du module transverse) ;

les méthodes d’Eshelby [1957] pour les milieux €dlude Mori-Tanaka [1973] et auto-
cohérente [Hershey, 1954], les plus utilisées ;

le modeéle différentiel [McLaughlin, 1977 ; Norri$985], basé sur la méthode d’Eshelby et
qui consiste a ajouter successivement une faiblgifm volumique de renforts au matériau
homogénéisé, jusqu’a obtenir la fraction réellesdarcomposite ;

le modéle de Tendon et Weng [1984], qui expliciée bxpressions des cinq constantes
élastiques indépendantes d'un composite isotr@esverse, sur la base du modéle de Mori-
Tanaka ;

le modéle de Lielens [Lielens et al., 1998], quintine les bornes inférieure et supérieure de
Weng et qui reproduit les résultats de Mori-Tanpkar les faibles fractions volumiques de
renforts, et tend a en améliorer les prédictionsrges fortes concentrations (typiquement
40% a 60%).

On notera le défaut de certains de ces modeéles gasndournir toutes les constantes élastiques du

composite et on soulignera que le modele de TenmgtoWeng, de Lielens pour les faibles

concentrations de renforts et la borne inférieuse Hashin-Shtrikman-Walpole [Weng, 1990]

coincident avec I'approche de Mori-Tanaka.

Nous ne passerons en revue dans cette partie gombre limité de méthodes, les plus couramment

utilisées, a savoir les bornes de Voigt et Reassmédthode d’Eshelby, la méthode de Mori-Tanaka et

le modele auto-cohérent. Le but est de rappelerilecipe de chacune de ces approches et leurs

principales différences. Leur développement esti@id ici dans le cas de matériaux composites a

deux phases, constitués d’'une matrice et de resntods identiques et alignés.

Dans tous les cas, les mémes hypothéses de basgisea en compte :

les hétérogénéités et la matrice sont linéairem@stiques et isotropes,

les renforts sont axisymétriques, identiques eméoet taille, et caractérisés par un rapport de
formes=1/d,

les hétérogénéités et la matrice sont parfaitetided aux interfaces et cela perdure pendant
la déformation.
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Bornes de Voigt et Reuss

Les bornes de Voigt et Reuss donnent les estinwmat@splus simples de A et B, et des propriétés
mécaniques du composite. L'approche de Voigt [1B&B)], dite en « déformation uniforme », repose
sur I'hypothése que le renfort et la matrice sufgda méme déformation &' =E, soit d'apres

I'équation 2.10,A=1 (oul est le tenseur identité d’ordre 4) et donc I'égraR.17 devient :

Cyo =C"+V, (C'-CM (2.24)

Voigt
Ce résultat constitue une borne supérieure degiptép du composite. Parallélement, le modéle de
Reuss [1929], dit en « contrainte uniforme », iwé queB = | et d’aprés I'équation 2.18, il donne :

Sreuss= S'HV (S - 9 (2.25)

Cela constitue une borne inférieure de la rigiditecomposite.

Hill [1952] a d’ailleurs montré que les résultatstimés par Voigt et Reuss constituaient un
encadrement des propriétés réelles dans le caspidlyeristal, puis dans le cas plus général des

matériaux hétérogénes [1963].

Si la matrice et les renforts sont isotropes, il e de préciser que les bornes de Voigt et Reus
fournissent des résultats isotropes, méme pouwrdemosites unidirectionnels, que I'on sait pourtant
fortement anisotropes. |l faut aussi ajouter qusdoe les rigidités du renfort et de la matricet $ars

différentes, alors les bornes de Voigt et Reuss #@s éloignées I'une de l'autre et n'apportent

finalement qu’une information dérisoire quant aidgdité du composite.
Probleme d’Eshelby de I'inclusion équivalente

La solution par Eshelby [1957, 1961] du problemast#due d'une inclusion ellipsoidale entourée
d'une matrice constitue la base de presque toeteshéories postérieures, développées pour les
systémes renforcés d’hétérogénéités ; c’'est lenotmment des méthodes de Mori-Tanaka et auto-

cohérente.

On considére un solide infini, de rigidi@™, séparé en deux domaines: I'inclusion et le regign
appelle la matrice. L’inclusion est alors soumisma transformation, telle que si elle était ispkike
acquerrait une déformation uniforn& , libre de contrainte. Cette déformatien peut é&tre acquise
lors d’une transformation de phase ou lors de faloaison d’un changement de température et d’'un
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coefficient de dilatation différent dans l'inclusioMais en réalité, Iinclusion est entourée par la
matrice, qui va géner sa déformation et ainsi quarnchnsformation a lieu, il se crée dans I'ensemb

des deux domaines un champ de déformation complEfu&), qui dépend de sa forme avant la
transformation.

Par conséquent, la contrainte dans la matriceéraptement :
o"(X)=C™: %X (2.26)

Dans une inclusion ellipsoidale, Eshelby a monwé tp déformation due a la transformation ne
contribue pas a la contrainte, d'ou :
g =C":(e°-¢&") (2.27)

Le résultat déterminant du travail d’Eshelby adgémontrer que dans une inclusion ellipsoidafe,
est uniforme et est relié&’ par :
e =E: &’ (2.28)

ou E est le tenseur d’Eshelby [Brown et Clarke, 19%&ura, 1991], qui dépend du rapport de forme
de linclusion et des constantes élastiques dealaice.

Dans un deuxieme temps, Eshelby a démontré I'éiuniga entre une inclusion hétérogene (de
rigidité différenteC' et sans déformation due & la transformation) et inolusion homogeéne, de
méme forme, toutes deux entourées d’'une matriggenfrigure 2.2).

€

Cf" @f[ fg@

Figure 2.2 :probléme de l'inclusion équivalente d’Eshelby

Les deux corps étant soumis a une déformationidni?n, on cherche quelle doit étre' , de sorte

gu'ils possédent les mémes champs de contrainti&f@tmations. D’ou I'équation :

0 =CMi(e+£°-€")=Ci(e+£°) (2.29)
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et d'apres I'équation 2.28 :
~(C"+(C'-CMB:e"=(C'-CM:¢ (2.30)

Modéle d’Eshelby en solution diluée

Le modéle d’Eshelby [1957, 1961 ; Mura, 1991] cdase que chaque renfort est entouré d’un milieu
infini ayant les propriétés de la matrice et quiaue interaction n’existe entre les renforts : cela
nécessite qu'ils soient suffisamment éloignés tesdes autres, d’ou le nom de solution diluée.

Dans un tel composite, la déformation moyenne dsttique a la déformation appliqué;e et la
déformation dans une fibre est uniforme et vEt=E+£C. En utilisant cette derniére relation dans

le formalisme de I'EQ.2.30, on peut obtenir la tielaentre&’ ete :
[l +E:S"(C'-C"))g'=%F (2.31)

et en comparaison avec I'EQ.2.10, on peut identiéi¢genseur de localisation des déformations feour

méthode d’Eshelby :
ABEY | L E: ST Ci- C (2.32)

On constate que ce tenseur est indépendant dackofr volumique des renforts, puisque la solution
d’Eshelby n’est valable que pour les solutions @Bkl Par conséquent, les propriétés élastiques
obtenues a partir des équations 2.17 et 2.18 semmgctement prédites pour de faibles fractions
volumiques, typiquement jusquld, =1%. Ce modéle a été exploité par Russel [1973] et pwitre

en évidence l'effet du rapport de forme des paldiLil a été également étudié par Chow [1977].

Pour des fractions volumiques plus importantentdtiaction entre renforts doit étre prise en compte
dans les modéles pour obtenir des estimationstéslj les méthodes présentées dans la suiterinclue

ce point délicat.

Les expressions analytiques du tenseur d’Esh&lbyans le cas d'une matrice isotrope et pour
différentes formes de renforts sont données danséxe 1. Dans le cas plus général ou la matrice es
anisotrope, il N’y a pas de formulation explicite t8@nseur d’Eshelby, qui doit étre calculé a paltis

intégralesC_S des fonctions de Green :

1

Eijkl = &Cpqmn (2.33)

piq inq)

oul C est la matrice de rigidité du milieu. Le tenséira été calculé pour quelques cas [Lin et Mura,

1973] et I'annexe 1 montre les résultats pour uremisotrope transverse autour de I'axe 3.
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Méthode de Mori-Tanaka

Le modéle a été développé initialement par MoriTahaka [1973], dans le cas d'un matériau
contenant une quantité assez élevée d'inclusiang)&mes propriétés que la matrice ; puis I'extensio
aux matériaux contenant des hétérogénéités atévéluite par Wakashima et al. [1974]. Le modele a
ensuite été utilisé par de nombreux auteurs [Tayzheu, 1981 ; Taya et Mura, 1981 ; Weng, 1984],
dans le cas de composites contenant plusieurs heeses se préoccuper des conditions de validité.
Ce n'est qu’en 1987 que Benveniste en fait unepnégation claire et ce point sera détaillé dans le

paragraphe 1.3-b qui suit.

On considére un composite contenant un ensembligbdss identiques et alignées. Lorsqu’il est
soumis a une déformation macroscopitgu,ela déformation moyenne dans la matrice est lansemie
£ et dun terme de perturbatioa‘_p, due a toutes les fibres?=2+;. Pour trouver la
déformation moyenne dans les renfog, on utilise la méthode de linclusion équivalerge
considérant le cas d’un milieu (de rigidi€™ et contenant le renfort) soumis a la déformation

macroscopique™ . On trouve que :
Ef - AEsheryé—.rr (234)

donc d’aprés I'équation 2.14 :
AMT - AEshery (235)

On en déduit le tenseur de localisation des déftiomapour le modéle de Mori-Tanaka (Eqg.2.15) :

AMT — AEShe|b)[(1_ Vf ) | + Vf A Eshelb]/—l (236)

et les caractéristiques élastiques du compositeatienues a partir des équations 2.17 et 2.18.
Modéle de Tandon et Weng

Dans le cas d'un composite isotrope transversestito@ d’'une matrice isotrope renforcée par des
renforts isotropes, ellipsoidaux et alignés selaxel 1, Tandon et Weng [1984] ont obtenu
I'expression des cing constantes élastiques indfgpaas a partir du modéle de Mori-Tanaka. Ces
constantes sont les modules d’Young longitudiigl €t transversalg;), les modules de cisaillement
dans le plan 12G,,) et dans le plan 233,,), ainsi que le module de compressibilité en dé&iioms

planes K,3). Leurs expressions sont données par :
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(E =E"/@+v,(A+2,A) A
E, = E"/[1+v, (20, A+ (1-0,)A+ (+u,)A AI2A
I/f
N (I N EET TR &0
Vf
Gm/(Gf -G, +2(1-0,)S;
A+ou,)1-2v,)
1-v, 1+ 2, )+v, [ 20, U A+ (o, (B 2, ))A\4] IA

G, = G, (1+

KK23 = Km

ou E™ et v, sont le module d'Young et le coefficient de Poissie la matrice ¥, est la fraction
volumique de renforts ;S sont les composantes du tenseur d’Eshelby eblestantes A, A..., As

dépendent du tenseur d’Eshelby, de la fractionmajue de renforts et des constantes de Lamé
G, de lamatrice el , G, des renforts. Le modulk est défini par :

K., =A +u, (2.38)
Modeéle auto-cohérent

Le modele a été développé, a l'origine, par Hersfi®b4] et Kroner [1958] dans le cas des
polycristaux, puis adapté plus tard aux matériaapmosites renforcés de particules sphériques par
Hill [1965] et Budianski [1965]. L'application auxatériaux chargés de fibres courtes s’est faite en
1980 par Chou et al.

Ce modele, lui aussi construit a partir des résultBEshelby, consiste a placer successivement les
renforts dans un milieu dit homogéne équivalenganayes caractéristiques mécaniques du composite.
Le tenseur de localisation est obtenu a partirégihtion 2.32, en donnant a la matrice les progsié

du composite :
A =[1+E: g C'-Q]" (2.39)

Les tenseurs S et C de la matrice entourant lessfibe sont pas connus, mais la résolution spdait
méthode itérative, en prenant par exemple pour igrenvaleur de C le résultat de la méthode
d’Eshelby. La méthode est répétée avec les nosveditmations de C et la convergence du processus
donne la solutionA°. Notons cependant que le tenseur d’Eshelby doit &calculé a chaque
itération, puisque les propriétés de la matricengkat : ce calcul peut s'avérer colteux en temps da

le cas général. En effet, il est important de ngtex dans I'équation 2.39, le tenseur d’Eshélsst
calculé dans le cas d'un milieu isotrope transvéasgour de I'axe des renforts) et son expression
(Eq.2.33) n'est plus aussi simple que dans lesmtsape. Les calculs nécessaires dans de telsumilie
sont néanmoins donnés par Lin et Mura [1973], Gitaal. [1979] et dans le livre de Mura [1991].
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Il est reconnu que le composite ainsi considérglestrigide que le composite réel, puisque leaenf
est entouré par le composite lui-méme et la zonendeice, plus souple, entourant le renfort est

négligée.

Synthése

Les modéles cités (sauf les bornes de Voigt et §eutdisent le calcul du tenseur d’Eshelby des
renforts. On retiendra que :

- les bornes de Voigt et Reuss permettent de fairengadrement des propriétés du composite,
mais sont trés éloignées I'une de l'autre si letramte entre les caractéristiques des deux
phases est tres élevé ;

- le modele d’Eshelby prédit correctement les pra@siéd’'un composite dont la fraction
volumique de renforts est faible ;

- le modele de Mori-Tanaka est valable pour desifrastvolumiques de renforts allant jusqu’a
20 a 30% en volume ;

- le modéle auto-cohérent permet une estimation dgiptés du composite par une méthode
itérative. Ce dernier modéle convient mieux darcakeou le taux de renforts est important.

On peut préciser que les modéles de Mori-Tanakauigt-cohérent prennent en compte l'interaction
entre fibres, c’est pourquoi ils sont valables poue plus grande fraction volumique de renfortslgue
méthode d’Eshelby.

Enfin, on notera que des articles, tels que ceduldcker et Liang [1999] ou celui de O’'Regan et al.

[1999], comparent les modeles micro-mécaniquesples connus. lIs montrent que le modéle de

Mori-Tanaka semble le mieux adapté pour la mod#disalu comportement élastique de composites a
matrice thermoplastique chargée de fibres courtes.

b) Cas d’'un composite contenant plus de deux phases

De nombreux auteurs ont généralisé les modélescasxde composites contenant plus de deux
phases : c'est le cas de Taya et Chou [1981], €ajura [1981] et Weng [1984] pour le modéle de
Mori-Tanaka.

Dans cette partie, on va chercher a généraliseésedtats précédents au cas d’'un composite camtena
N phases : chaque phasest constituée d’'une famille de renforts identg(raéme matériau et méme
forme), alignés dans la méme direction. Les calads tenseurs de rigidité et de souplesse
s'effectuent a partir des EQ.2.20 et 2.21: laicliffé réside dans l'estimation des tenseurs de

localisation A" (ou B") pour chaque phase
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Dans le cas particulier de I'approche de Voigt«aeformation uniforme », le probléme est simple

car & =& dans toutes les phases & =1. Par conséquent, I'équation 2.24 se généralise
simplement a :
N N
Chog =C"+D 1 (C'-C"=>yC (2.40)
r=1 r=0

ou v, etC' sont la fraction volumique et le tenseur de rigidie la phase respectivement.
Dans I'approche de Reuss, en « contrainte uniforme’ =0 et B' =1 , Ce qui conduit & une
généralisation de I'EQ.2.25 :

N N
Seess= S+ V(S- =D, & (2.41)
r=1 r=0

Dans les modéles plus compliqués (Mori-Tanaka, -aak@rent,...), on a montré qu'il est possible
d’estimer les tenseurs A ou B des renforts darased’'un composite biphasique (Paragraphe 1.2.1-a).
Lorsque qu’en revanche on a un ensemble de N fBnde renforts, la question se pose quant a
I'évaluation des tenseurs de localisation de chaduase.

Une premiére fagon consiste a utiliser directem@&xpression de ces tenseurs dans le cas d'un
composite biphasique (Eqg.2.32, 2.36 et 2.39 paumnedéles cités avant) pour chacune des N phases.
Doncona:

N
C=C"+> y (C'-C"A (2.20)

r=1
et par exemple dans le cas de Mori-Tanaka :

AMT r— AEshery r[(l_ Vr) | + Vr AEshery]—l (242)

Il faut noter que le tenseur d’Esheldy’ de chaque phase est différent, c’est pourquoenseur
AEERY T it tre calculé pour chaque phase aussi. Biercetie méthode est trés approximative,
puisqu’elle néglige complétement les interactiomsecles différentes familles de renforts.

Une autre facon de procéder a été proposée parolBe)l990] et consiste a considérer
successivement les composites biphasiques matricghaser et d’en calculer les caractéristiques. I
en déduit les propriétés du composite a N phasesognennant les rigidités (ou les souplesses) d& tou
les composites biphasiques. Ainsi pour chaque bifaHa tenseur de localisation correspond&nbu

B" est estimé et la matrice de rigidité est :

Cl _=C"+v (C -C") A (2.43)

comp
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En moyennant sur les N familles, le tenseur effeletirigidité (ou de souplesse) obtenu est :

N
C=C"+) Yy (cr-cm A (2.44)
=1

f

ou VvV, =1-v, estla fraction volumique totale de renforts dansatrice.

Par rapport a I'Eq.2.20, le tenseur de localisatierchaque phase est pondéré du ra|c1{orq/|1tlf , qui
représente la proportion de renforts de la famifj@r rapport a la quantité total de renforts. lsiltat

de I'EQq.2.44 semble plus correct, car d’'une ceeairaniere, il tient compte de la présence de toutes

les familles de renforts.
c) Prise en compte de I'orientation

Il est évident que l'orientation des renforts iefice le comportement macroscopique du composite,
tel que sa résistance, son élasticité, sa condhéctiyDunn et Ledbetter, 2000 ; Wang et Pyrz, 2004]
Bien que la littérature soit tres riche dans le das composites unidirectionnels, beaucoup moins
d’études prennent en compte l'orientation des msfopeu de travaux ont été réalisés pour des
distributions isotropes des renforts et on peuendpnt citer Christensen et Waals [1972], Tandon et
Weng [1986], Benveniste [1987], Taya et al. [199CGhen et al. [1992]; et encore moins de
chercheurs se sont intéressés a des distributionierdations quelconques [Takao et al. 1982 ; Dunn
et al., 1996 ; Dunn et Ledbetter, 2000].

Dans le cas d'une distribution bidimensionnelle dasforts, plusieurs auteurs [Wu et McCullough,
1977 ; McGee, 1982] proposent de prendre en coriptntation en intégrant des fonctions
d'orientation telles que celles d’Hermand ; = 2<COS @— ‘etg, :{8<Co§ (0>— ? /& ; d’autres
utilisent la théorie des stratifiés [Ashton et 4B69 ; Tsai et Pagano, 1969 ; Fu et Lauke, 190&3.
modéles sont limités par leur caractére bidimemmgnalors qu'une distribution d’orientation
tridimensionnelle est nécessaire dans le cas deasitas injectés et chargés de fibres courtes.

Il'y a environ 20 ans, Advani et Tucker [1987] développé une extension de la théorie des stiatifié
de Halpin-Pagano [1969] et ont proposé de procédedeux étapes pour évaluer les propriétés
effectives du composite : en premier lieu, les paips du composite unidirectionnel sont évaludes e
dans une deuxiéme étape, une opération de moyestrepgliquée sur toutes les directions. Cette
méthode a été appliquée par plusieurs auteursefigett al., 1998 ; Mlekusch, 1999 ; Huang, 2001 ;
Gusev et al., 2002]. Pour la premiere étape, tdatethéories évoquées au paragraphe 1.2.1-a geuven
étre utilisées ; dans la deuxiéme étape, I'étatriehdation doit étre caractérisé. La fonction de
distribution d’orientation, qui décrit la probaldlide trouver des renforts avec une certaine atient
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dans le matériau, dépend de deux angles (comme wmordré dans la partie 1). Dans ce cas,
I'opération de moyenne du tenseur de rigidt® du composite unidirectionnel se traduit par :

C=[C*©6.9) ¢y@.9) (2.45)

ou Q représente une sphere unitairé/€6, @) la fonction de distribution des orientations. Bidret

al. [2004] ont utilisé cet opérateur, mais il n’pas facile & manipuler dans les codes commerdaux
simulation et par conséquent, il est peu usité.

En général, les auteurs recommandent plutét Katilon de tenseurs d’orientation, qui sont beaucoup
plus compacts et peuvent étre calculés par lesscddecalculs ; cette démarche a été adoptée par
Advani et Tucker [1987] et Mlekusch [1999], danscés d’'une matrice isotrope chargée de renforts
isotropes. Pour étre applicable, leur méthode s#eegue le composite unidirectionnel de la preenier
étape soit isotrope transverse : cette conditidnrespectée si les deux phases sont isotropes ou
isotropes transverses avec I'axe d’isotropie caddfioavec I'axe d’alignement des renforts. Dans ces
conditions particuliéres, I'équation 2.45 deviemnidtion des tenseurs d’orientation, c’est-a-dire :

Cijkl :C1 % + Q(@Ca + QCE)"' Q(i@q + naqi + jlaé +jkap-) (2.46)
+C, 6,9, +C 49 +q 9 )
ou les 5 constante€ sont calculées a partir des 5 constantes indépeslacaractérisant le
comportement isotrope transverse du composite nactibnnel (Eq. 2.71).

On réalise que dans cette approche, les tensewnisrttation d’ordres 2 et 4 sont indispensables a |
détermination du tenseur de rigidité du compositemoins de mesurer l'orientation de maniére
expérimentale, le tenseur d'ordre 4 n’est généralgrpas connu : en effet, les logiciels de simaoitati
(tels que Moldflovid) ne donnent en général que les tenseurs d’ordBe®.relations ont alors été
mises au point pour relier le tenseur d’ordre 4esseur d’'ordre 2 : ce sont les équations de femmaet
De gros efforts ont été faits ces derniéres anpéasessayer de développer des équations prétises e
parmi celles existantes, on peut citer les plusiaes, notamment :
- les équations linéaire, quadratique et hybride Bixdwet Tucker, 1987], dont les expressions
existent tant pour des distributions dans un plagpur des distributions tridimensionnelles ;
- I'équation naturelle, développée par Verleye et ilugl1993], mais dont la formulation
n'existe que pour des distributions dans un plan ;
- les équations orthotropes [Cintra et Tucker, 1986uyng et Kwon, 2001].

Dans leurs articles, Munganga et al. [2000] et 8zdR000] testent la stabilité thermodynamique
d'une sélection d’hypotheses de fermeture. Il essaod que seules les équations linéaire et
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quadratique, ainsi que I'’équation naturelle posrdas bidimensionnels, obéissent Elpéincipe de la
thermodynamique ; I'approximation orthotrope det@Giret Tucker [1995], par contre, n'y obéit pas.

Enfin, on peut signaler que d'autres auteurs tiehnempte de I'orientation en incorporant un facteu
d’'orientation dans des modeéles aussi simples quirge mélange [Krenchel, 1964 ; O’'Regan et al.,
1999].

1.2.2 En thermo-élasticité

Dans les matériaux thermo-élastiques, les conemisbnt reliées a la déformation totale, mais aussi
la variation de température, de sorte que I'éqn&lid définie en élasticité devienne :

o=C:(e-aAT)=C:e-k AT (2.47)

ou a est le tenseur des dilatationsaetest le tenseur des contraintes thermiques (tekomé€C : ) ;
tous deux sont des tenseurs d’ordre 2, symétriques.
Le probleme élastique ayant été traité précédemnbestrigidités (ou souplesses) effectives sont
connues et le but de cette partie est de préditenseura (ou k) du composite. L’équation 2.47
suggeére fortement que les propriétés thermo-élaegiq’'un composite sont étroitement liées aux
caractéristiques élastiques. Ceci est confirmé leartravaux de Hill [1964], qui permettent de
démontrer que de la méme maniére qu’en élastlegéigidités effectives s’obtiennent par la ralati
C:<C: A> (Eq.2.22), les coefficients du tenseur des camieai thermiques s’obtiennent par
[Castelnau, 2003] :

K= <tA: K> (2.48)

ou < > désigne I'opération de moyenne sur touteplases et I'indiceindique la transposée de A.
Cette relation est exacte tant que A est connualeare exacte ; souvent on estime ce tenseur awvec u
modéle d’homogénéisation en élasticité et par aoteé, on choisira le méme modeéle en élasticité et
en thermo-élasticité.

Si on raisonne en terme de déformation, on a emthelasticité :

£=S:o+a AT (2.49)

avecS=(S: B (Eq.2.23) et:
a :<tB:a> (2.50)
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Dans le cas de biphasés anisotropes, mais chaggésfbrts isotropes, et a partir des travaux die Hi
Levin [1967] a développé des relations exactes paamt de déterminer les coefficients de dilatation
du composite a partir de ses modules élastiquestiéf et des propriétés de chaque phase. C'esit ain
que pour un composite constitué des phases 1'ég@ation 2.48 devient :

k=(C*-C):(C*-CH : k'+(C*-C):(C*-CH) k" (2.51)

ou C est le module homogénéisé du composite atdées 1 et 2 se réferent aux phases 1 et 2.
De méme, I'équation 2.50 devient :

a=(5*-9 (S-9' u+(S*-9 (S-H 'u* (2.52)

Cette méthode trés simple a été utilisée avec sysae Aboudi [1984] et Peyroux [1990] pour des
composites chargés de fibres.

Les coefficients de dilatation dans le cas pluggdirde composites ayant plus de deux phasesént ét
étudiés par Shapery [1968]: il a développé, aipdd raisonnements énergétiques, des bornes
permettant d’encadrer les coefficients de dilatatians tous types de composites (isotropes ou non,
quel que soit le nombre de phases) renforcés pamphbases isotropes. |l s'avére que dans le cas
particulier des composites unidirectionnels reréerde fibres continues, les bornes correspondent a
une solution exacte, et par conséquent des fornsinesles permettent d’évaluer les coefficients de
dilatation longitudinal et transverse. Un peu piaisl, Halpin [1969] s’est intéressé aux composites
chargés de fibres courtes et a dérivé des exprespimur les coefficients de dilatation, en moyehnan
les bornes de Shapery : il obtient notamment urfficant transverse quasi indépendant de la
géométrie des renforts. Rosen et Hashin [1970]d&ifini des bornes (en utilisant des principes
d’énergie) pour les coefficients de dilatation démgas général de composites contenant n’importe
quel nombre de phases anisotropes : si les phasessetropes, on retrouve les bornes de Shapery et
si le composite ne contient que deux phases, darbes résultats de Levin. En 1974, Das Gupta a
généralisé les bornes de Shapery au cas plus jéleécamposites renforcés de phases anisotropes et
en 1997, Gibiansky et Torquato établissent de ritms/&ornes plus serrées que celles de Rosen et
Hashin.

Dans leur article, Bowles et Tompkins [1989] congpérles coefficients de dilatation obtenus
expérimentalement a ceux prédits par différentedyaas (Shapery, Rosen et Hashin, Chamberlain,
Chamis [1984] et éléments finis), dans le cas deposites unidirectionnels, renforcés de fibres de

carbone (continues et isotropes transverses).
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Plus récemment Maewal et Dandekar [1987] ont ablergigobléme thermo-élastique différemment :
ils considérent des biphasés (matrice chargéebdesficourtes), dans lesquels a la notion classique
tenseur de localisation des déformations, ils ajoute tenseud des déformations thermiques.
L'équation 2.14 en élasticité devient :

e = A em+DAT (2.53)

Ces tenseursA et b sont estimés a partir de la méthode de I'inclugiqnivalente (qui utilise les
résultats d’Eshelby). Plus tard, Benveniste et Bkdi990] ont établi une relation exacte entre ces
tenseurs de concentratioh et b.

Prise en compte de l'orientation

La plupart des modéles en thermo-élasticité ont ddgeloppés dans le cas de composites
unidirectionnels. Pour tenir compte de I'orientatig@elle du composite, plusieurs auteurs [Advani et
Tucker, 1987 ; Mlekusch, 1999] proposent égalendmtprocéder en deux étapes, comme en
élasticité : les coefficients de dilatation du casie unidirectionnel sont calculés, puis moyennés
suivant toutes les directions.

D’autre part, sur le méme modéle gu’'en élastiditéest possible d’obtenir des expressions des
coefficients de dilatation en fonction de l'orietida en incorporant les deux paramétres d’'Hermans
fp et g, [Wu et McCullough, 1977 ; McGee, 1982 ; Wetherhetidcott, 1990].

Enfin, il faut préciser que la méthode de Levinldtate pour les biphasés seulement) peut étreédilis
guand on connait les tenseurs de rigidité effeatitsn composite non unidirectionnel : de cette
maniére, I'orientation des renforts est directenpeiste en compte.

Synthése

Dans le cas de la thermo-élasticité, on remarqeedgux approches prédominent dans la littérature :
I'équation de Levin et les bornes de Shapery.

La premiére permet de relier directement les coeffts de dilatation aux propriétés élastiques
effectives du composite ; cela assure la cohérdesaésultats en élasticité et en thermo-élastieaé
ailleurs, I'équation de Levin a l'avantage de pauywrendre en compte I'effet de I'orientation des
renforts, si les modules en tiennent compte. Emnele, elle est limitée aux composites a deux
phases.

La deuxieme approche, basée sur des considérat@mergie, apporte un encadrement des
coefficients de dilatations; ce n’est que dans des particuliers (composites chargés de fibres
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alignées) que les bornes correspondent a une woletiacte et permettent une estimation de ces
coefficients.

1.3 Les modéles développés
a) Choix du modele

Comme I'expliquent Gilormini et Bréchet [1999], ¢hoix d’'un modéle est gouverné par plusieurs
paramétres, et notamment par la géométrie du milé&érogéne, le contraste mécanique entre les
phases et la fraction volumique des renforts.

Rappelons que dans notre cas, nous étudions defrianat composites formés d'une matrice
polymeére (polyamide aromatique) renforcée de filmmstes de verre. Ces matériaux sont injectés ; il
en résulte une distribution d'orientation des fidbrdans la matrice. Deux taux de fibres sont
considérés : 30% en poids (16.5% de fibres en ve)your le grade 1002 et 50% en poids (31.6% en
volume) pour le grade 1022. Nous faisons I'hnypothgise nos deux phases sont isotropes.

Dans la configuration d’un composite biphasiquerioatfibres (courtes et alignées), Tucker et Liang
[1999] ont montré que parmi un large choix de mesiéll'approche de Mori-Tanaka [1973;
Benveniste, 1987] donne des résultats trés sat@sfes par rapport aux simulations par éléments.fini
Ceci est cohérent avec les comparaisons qu’a ééaliantérieurement Peyroux [1990, 1992] avec des
résultats expérimentaux. Un taux de fibre de 50%ads est pratiquement une limite maximum dans
le cas des thermoplastiques chargés de minéramjeetés. Au-dela, 'augmentation de viscosité est
telle que d’importants glissements a la paroi desles apparaissent et nuisent a la qualité desgiéc
Or le modéle de Mori-Tanaka semble s’appliquer jiggle tels taux volumiques, un des objectifs de
I'étude est de le vérifier.

De plus, ce modele est trés facile a mettre en eecar un calcul explicite permet d’obtenir les
propriétés élastiques du composite unidirectionmid plus le tenseur d’Eshelby correspondant a la
matrice isotrope est trés simple a calculer. L'ofifede I'étude est aussi d'intégrer les modeélessda
un code de calcul par éléments finis, ainsi il meférable d’utiliser une méthode explicite pour la
détermination des propriétés élastiques du congdSit le modele auto-cohérent qui est plus adapté
aux forts taux de renfort, demande une procédérative dans laquelle le tenseur d’'Eshelby néaessit
une intégration des fonctions de Green, puisquadtice devient isotrope transverse avec les deux
milieux de départ isotropes.

Le modéle de Mori-Tanaka s’avére étre un bon chpdur la prédiction des propriétés élastiques du
composite unidirectionnel.
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Pour prendre en compte l'orientation réelle deseibon pourra appliquer des opérations de moyenne
(comme expligué au paragraphe 1.2.1-c) sur les rigtég homogénéisées du composite
unidirectionnel (procédure en deux étapes). Maipeut aussi noter que la version initiale de Mori-
Tanaka a été étendue au cas de composites a Nsptéserientées [Weng, 1990 ; Qiu et Weng,
1990] : une formule analytique qui inclut ces pagties a été développée et il est ainsi possible
d’introduire directement une distribution d’orietitgéd ou de longueur pour chaque famille de renforts
sans avoir a procéder en deux étapes.

Enfin, concernant la thermoélasticité, I'équatianleevin combinée avec le modéle de Mori-Tanaka
(pour estimer les modules effectifs) a été utiliagec succes par Peyroux [1990], qui a comparé les
prédictions aux données expérimentales de Wakaskimad. [1974] dans le cas d'un composite
cuivre-tungsténe a fibres longues, et par Bourgf#94] dans le cas d’'un composite a matrice

d’aluminium renforcé par des particules de carhllgrsilicium (de rapport de forme 1.3).

Pour toutes les raisons expliquées ci-dessus, tlmae Mori-Tanaka s’'impose clairement comme le
meilleur choix pour notre composite et sera la lsstous nos calculs thermo-mécaniques.

b) Remarques sur les conditions de validité du mot&de Mori-Tanaka

Le modéle de Mori-Tanaka [1973], initialement dépglé pour les matériaux renforcés d'inclusions,

a trés vite été adapté aux composites unidireatisniwwakashima et al., 1974], puis aux composites
contenant plusieurs phases [Taya et Chou, 198%a €aMura, 1981 ; Weng, 1984]. Il a été étendu
aux orientations isotropes des renforts [TendoWemng, 1986 ; Duschlbauer, 2003] et récemment aux
milieux visco-€élastiques [Brinson et Lin, 1998 siér et Brinson, 2001]. Ce modéle a remporté un tel
engouement que beaucoup d’auteurs I'ont employg sampréoccuper des conditions de validité. Ce
n'est qu’en 1987 que Benveniste met clairement\édeéce le probleme et ce point mérite d'étre

détaillé.

Dans sa formulation la plus générale, le model&ldda-Tanaka prédit les propriétés élastiques d'un
composite contenant une population de renforts rderigtés mécaniques différentes ; pour chaque
famille, il est possible de considérer une distitu d’élancement et d’orientation. Mais cette

extension aux matériaux multi-phases est en fditaté : Benveniste [1987] a observé que d'une
maniére générale, le tenseur de rigidité (ou d@lesae) prédit par le modéle n'est par symétrique,
alors que l'on sait que ces tenseurs sont toujsymeetriques [Nemat-Nasser et Hori, 1993]. De plus,
il a mis en évidence avec ses collegues [Benveatsad, 1989] le fait que pour un composite astroi

phases, contenant des renforts alignés, les modblesius par Mori-Tanaka sont dépendants des

modules de la matrice quand on considéere un tawitelide renforts égal a 1. Enfin, Norris [1989] a
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montré que les résultats de Mori-Tanaka pouvaiengas respecter les bornes de Hashin et Shtrikman.
Il apparait donc indispensable, avant d’utilisemuadele, de fixer les conditions qui vont assueer |
symétrie des tenseurs élastiques et I'indépendamazs derniers aux propriétés de la matrice quand
sa fraction volumique tend vers O.

Plusieurs auteurs ont étudié ces points sensilidas ¢t Weng, 1990 ; Benveniste, 1991 ; Ferrari,
1991] et il ressort que :

- pour un composite biphasé, les tenseurs élasteprstoujours symétriques tant que tous les
renforts sont parfaitement alignés ou répartis deiére complétement isotrope (et ce, quelle
que soit leur forme) ; si une distribution d'oriatibn est considérée, alors la symétrie est
garantie si les deux phases (matrice et renfort) isotropes. On voit donc que pour des fibres
de carbone par exemple, dont le comportement esbjg transverse, la symétrie n'est pas
assurée si celles-ci sont réparties selon uneitonde distribution d’orientation !

- pour un composite contenant plus que deux phassgnétrie du tenseur effectif des rigidités
(ou des souplesses) est garantie si toutes lassions de matériaux différents ont la méme

forme (et le méme rapport de forme) et la mémentateon.

Il faut préciser que parmi les conditions citéedeassus pour les biphasés, seuls les cas ou festsen
sont parfaitement alignés ou si les deux phasesisatnopes vont engendrer des tenseurs élastiques
indépendants des propriétés de la matrice quacohieentration de renforts tend vers 1.

Les articles publiés récemment sur le sujet comirities conclusions précédentes pour les composites
biphasés et les multi-phases [Li, 1999 ; Schjgdifi$en et Pyrz, 2001 ; Pierard et al., 2004].

Nous avons testé la symétrie d’'un composite a 3gshsotropes, contenant des plaquettes de mica et
des fibres de verre ayant le méme axe de révolufies tenseurs effectifs de rigidité et de sowgdes
obtenus par Mori-Tanaka sont symétriques, maisasentest pas tres réaliste expérimentalement. En
revanche, lorsque les axes de révolution sont pdipalaires, c’est-a-dire que les plaquettes deamic

et les fibres sont alignées, les tenseurs obtemgsmt plus symétriques.

c) Les modeles utilisés en élasticité

Comme expliqué précédemment, nous avons choisiddélr de Mori-Tanaka pour nos calculs
élastiques. Les deux phases en présence dans quoigosite sont isotropes : les conditions de
symétrie des tenseurs élastiques et le cas limite pn taux de fibres tendant vers 1 sont respectés
on peut donc utiliser le modéle de Mori-Tanaka samsun probleme. Mais sur cette base, il y a
plusieurs approches possibles : on peut soit etilia formulation la plus générale du modele, qui
prédit les propriétés mécaniques d’'un compositder@amt plusieurs phases de propriétés, forme et

orientation différentes ; soit procéder en deuxpé&a en calculant les propriétés du composite
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unidirectionnel, puis en moyennant les résultatstsutes les orientations. Ces deux approches, que
'on va qualifier de « méthode directe » et « pchoé en deux étapes », respectivement, sont
maintenant expliquées en détail. Dans les deuxwraspntact parfait est supposé entre la matrice et
les fibres, qui ont une symétrie axiale.

i) Méthode directe de Mori-Tanaka

Dans le cas le plus général, pour un compositetito@gl'une matricen et de N phases la formule
de Mori-Tanaka pour les rigidités s’écrit [Benvaajsl987] :

c=cCcn" +ivr <(Cr _ Cm) AEshery r>{vm |+ivr< AEshelby >}_1 (254)

r=1 r=1

ou C est le tenseur de rigidité effectif du comfeosiC™ et C" sont les rigidités de la matrice et de la
phaser, respectivement. Les crochets < > représententmogenne sur toutes les orientations
possibles. La fraction volumique de la phasst notéev, et la fraction volumique totale de renforts
est v, :Zerl v. =1-v_. Enfin, le tenseurA™""™ " a été défini précédemment dans I'équation
2.32, d’ou AFeP r=[| +E ’Sm( Cc'- C’“)T, E" étant le tenseur d’Eshelby de la phas€ette
formule, capable de considérer une distributiodatiéement et d’orientation pour chaque famille de
renforts, a été appliquée récemment encore pamddmeux auteurs [Biolzi et al., 1994 ; Schjadt-
Thomsen et Pyrz, 2001 ; Wang et Pyrz, 2004].

Dans nos prédictions, nous adopterons une valeyemme d'élancement des fibres, car introduire une
distribution d’élancement modifie trés peu lesditfis effectives du composite [Takao et Taya, 1987;
Bourgeois, 1994]. Il s’ensuit que dans notre coritppdes fibres ont la méme forme et le méme
comportement mécanique, seule leur orientatiordéfgrente. Le probleme se simplifie, puisque le
tenseur d’Eshelby et le tenseur de rigidité dese§itsont constants dans le repére de la fibre, soit
E'=E etC" =C' dans le repére de la fibre et par conséquenniete de localisation est lui aussi
constant : A" "= AEMP poyr pouvoir faire la somme des contributionschiaque fibre, il va
falloir transformer les propriétés de chaque filaes le repére de référence.

Le calcul (Eq.2.54) est finalement basé sur desstaamations de tenseurs d’ordre 4, suivies d’'une
moyenne dans I'espace. Rappelons les regles dddraration pour les tenseurs d'ordre 4. Le tenseur
de rigidité C' _exprimé dans le repére local de la fibre est lidemseur de rigidite!)ijfkl dans le

mnop

repere global d’injection (1,2,3) par la loi :

Cijfkl = 1 G o C, (2.55)

Ip ~mnop
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ou [tij] est la matrice de passage du repére locab ) au repére global (1,2,3). On précise que u
définit 'axe de la fibre et on rappelle que damesrépére d’injection, I'axe 1 est la direction

d’écoulement et I'axe 3 est la direction de I'épais.

On a montré dans la partie 1 que l'orientation d'uiibre dans le repére d’analyse (X,Y,Z)
correspondant a un plan de coupe est décrite par aleglesd et @, qui sont transformés dans le
repere d'injection er@' et ¢' (Eq.1.36). La matric{tij] peut alors étre exprimée en fonction de ces
deux angles, c'est-a-dire :
sind'cosp' co# '‘cog '— sin
[tij]: sind'sing' co¥ 'sip ' cog | (2.56)
cosg'’ - sing ' 0

Dans le cas trés simple ou le plan de coupe dsbgohal a la direction ]Etij} peut s’exprimer en

fonction de@ et @ et I'équation 2.56 devient :

cosd - sing 0
[t; |=| cospsid  cop co8 - sip (2.57)
singsind sinp co¥  cog

Pour prendre en compte la contribution de chadue fau tenseur effectif de rigidité, on additionne

leur composante de sorte que I'équation 2.54 deeien

N
Cijkl = Cm + z I/r T‘m En Lo ﬁp I:C"mnop:l (258)
r=1
avec C"=(C' - C") A (1-v, ) I+v, AEshe'ﬂ‘l (2.59)

Il est important de préciser que les régles desfommation des tenseurs d’ordre 4 ne s’appliquast g
si la notation a 4 indices est utilisée. Souventamiracte cette notation a 2 indices, de telleesgue

les tenseurs de rigidit€; et de soupless§; s’écrivent sous forme d’une matricestet dans ce cas-
1a, les regles de transformation décrites précédamime sont plus valables. Pour transformer des
tenseurs d'ordre 4 contractés, il faut revenir antdation tensorielleCy, et S, , effectuer le
changement de repére, puis repasser a la notatigractée : quand on traite une population de sibre

ces opérations peuvent étre lourdes a effectuer.
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Une alternative est l'utilisation de la matrice tdensformation de Cook [1989], qu’'on appelle T, qui
permet de travailler directement avec les tensélﬂrs(et S,j ) en notation contractée. On a alors la

relation :
C, =TG,T (2.60)
rom L, mn nh |
> m o ,m, m,n, nl,
2 2 2
et T - |3 m3 n3 |3m3 rnjnj rEIS (261)

21, 2mm, 2nn, (Im+1,m) (mn+ mn (nk n)
2, 2mm; 2n,n; (Lmg+ Imy)  (myngt mn) (nk n)
124, mm, 2nn (Imy+ Lmy)  (mynt mn) (Ah+nyy) |

oul,,m,n sontles cosinus directeurs.

lls sont définis par :

3

Il
t(ur’ue’%j): IZ

|3

=

n
n|'L23)=[b] 123 (2.62)
n3

3

3

et par rapport a la matrice de passEge] définie dans I'équation 2.56, on a la relation :
t
[ ]= 4] (2.63)

Finalement, avec la notation a 2 indices, I'équmaf®b8 devient :

N
C, =C"+> v ‘T[C,.]T (2.64)
r=1
avec C"n=(C" = C™) AR 1=y, ) 1+1, AT (2.65)

Bien sdr, le méme raisonnement s’applique au terdesisouplesses et orBa=[ C]_l.

L’inconvénient majeur de cette méthode est quietguiert la fonction de distribution d’orientatisn

les phases en présence ne sont pas toutes isotrbl@se s'il est possible de la calculer

numériquement pour des conditions d’écoulement Isisnpt a partir des équations de rotation d’'une
fibre, les calculs deviennent tres lourds pour flies tridimensionnels. Quant a sa détermination
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expérimentale, on a vu dans & partie qu’elle nécessite de nombreuses étapes, gidit faut un

certain temps pour la mesurer.

Afin de distinguer les résultats obtenus par lahwmé¢ directe de Mori-Tanaka, on leur ajoutera
lindice D-MT ; aussi les rigidités prédites d’aprés I'équaodd seront appeléas® ™.

ii) Procédure en deux étapes

Pour le composite contenant des fibres avec umebdison d’orientation, il est possible de prédies
propriétés élastiques effectives en procédant ar éapes [Advani et Tucker, 1987], comme indiqué
dans le paragraphe 1.2.1-c. Dans ce cas, on coagid®s un premier temps un matériau fictif ou
toutes les fibres sont alignées et les propriétésamposite unidirectionnel sont calculées par la
formule de base de Mori-Tanaka [1973]. Pour legdités, par exemple, on a (combinaison des
équations 2.17 et 2.36) :

C® =C"+y, (C'-C"): A" (2.66)
ou les indices et m se référent a la fibre et a la matrice, respectam ; A" est le tenseur de
localisation des déformations i} est la fraction volumique de fibres dans le coritpagel.
En termes de souplesses, on a une équation semnilair

SP=8+y,(S- 9): # (2.67)
ou B"" est le tenseur de localisation des contraintdssaenseur€® et S*° sont inverses :
-1
sP=[C”] (2.68)

Pour des fibres dont I'axe de symétrie est défmi |@s anglesd' et ¢' par rapport au repére
d’injection (1,2,3), les tenseurs correspondd®\S (8", ") et S°°(8',¢’) sont obtenus par un simple
opérateur de rotation sur les tenseurs des Ege2 B&7, et sont inverses.

Dans un deuxieme temps, on incorpore l'orientatibes fibres en pondérant les propriétés
unidirectionnelles par la fonction de distributidiorientationy/ (€', ") définie dans la partie 1. D’ou

pour les rigidités :
C=[Cc”6.9) ¢©'.9) © (2.45)
Q

ou Q est une sphére unitairdQ =sind '@ 'dp etI Yl e)dQ =1
Q
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De la méme maniére pour les souplesses, on a :

S=[s°(0.9) w©.9) X (2.69)

On peut noter que lorsqu’on considere le matériadinectionnel fictif (Eq.2.66 et 2.67), la fraatio
volumique de fibres considérée est la fractionléotils composite désorienté : cette condition eméral
un composite unidirectionnel trop rigide, mais cesti équilibré par le fait qu'on pondé@”® (8', ")

et S (8", ¢) pary(6',¢).

L’inconvénient de cette approche, appliquée récemipar Pierard et al. [2004], est qu’elle nécessite
la fonction de distribution d'orientation, longue abtenir expérimentalement. Une description
simplifiée de I'état d’orientation est préférée pas auteurs, notamment en utilisant les tenseurs
d’orientation.

Si le composite unidirectionnel fictif est isotrofransverse (c’est le cas de notre composite peisqu
les deux phases sont isotropes), alors ses préprigprésentées par des tenseurs Q d'ordre 4
symeétriques, tels qué&), =Q, =Q, = Q, , peuvent s’écrire comme la somme de 5 termes
[Advani et Tucker, 1987]. C'est le cas des tenselgtasticité et en particulier pour le tenseur des
rigidités, on doit avoir :

Cie(0.9)=C(RRRP+*C(PPy+ P @)+ CL,Ad +, PR 2.70)
PiRA +* B RA HG3q +G A 94 )

oudj

indépendantes caractérisant le comportement isotrapsverse du composite unidirectionnel.

est le symbole de Kronecker et les cing consta@fesont calculées a partir des 5 constantes
Si on considére la direction 1 comme axe de syméirn a :

C1 = Cgal‘:)zs_z CU3222"' CUzDzll_ 4 CjaDzaél' 2 CJZlZ
Cz = C;J3D22_ ngn

C3 = C;JzDsz_ CL;?ZI (2.71)
C,=Coun
Cs = Corn

Par conséquent, I'opération de moyenne (Eq.2.46¢de:

Cu =[[C(RRRP+*C( PR+ p @)+ X Rl +, PQ
tPRA+*ARAIGAG+C @A +dq NyEe)

(2.72)
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d’'ou I'Eq.2.46 précédemment citée.

De la méme maniére, on peut moyenner le tenseursdeglesses du composite unidirectionnel

caractérisé par 5 constantes. S, S :

S (@.¢)=S(ppp Pt SC.pB+ APt %, PP+, WP 273)
PRI *+R RS DS+ SYJ +¢4d ) '

ce qui conduit au tenseur des souplesses homogénéis

Su = $2(0.9) w@'.9) R

=S g+t S(pd + @)+ (@ + @& +,;, @ +,P) (2.74)
+5,09,+8 69+ )

Il est important de noter que les tenseurs deitéigiet de souplesse du composite unidirectionna so
inverses (Eq.2.68), alors que les tenseurs élastigu composite ne le sont plus ; ceci est unddimi
propre a la procédure en deux étapes.

Plusieurs auteurs [Advani et Tucker, 1987 ; Gup@ang, 1993 ; Mlekusch, 1999] recommandent de
moyenner les rigidités (Eq.2.46) plutdt que les psesses (EQ.2.74), parce que les prédictions
obtenues sont plus proches des mesures expérieentapendant, leur analyse est uniquement basée
sur des comparaisons entre des mesures et destjprgglide modules d’élasticité, sans considérer les
coefficients de dilatation ; dans notre cas, lesppétés élastiques et les coefficients de dilatati
seront étudiés, donc on prendra en considératiddaex approches.

On remarque que le tenseur d’orientation d’ordrestt nécessaire dans les équations EQ.2.46 et
Eq.2.74, alors que les codes commerciaux de siionlate fournissent en général que le tenseur
d’ordre 2. Il faut alors estimer des tenseurs derla partir de ceux d'ordre 2 via des hypothéses

sont les équations de fermeture.

Equations de fermeture

Plusieurs hypothéses de fermeture ont été proposgmame ['équation linéaire, I'équation
guadratique ou I'équation hybride, que nous détadlici-dessous. Bien sdr, il en existe d’autress ma

notre but n'est pas de tester toutes les approimat nous avons préféré travailler avec un nombre

non exhaustif d’hypothéses pour voir comment efilaencent les résultats en élasticité.
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Elles sont définies comme suit :
- I'équation linéaire, qui est exacte pour une disttion d’orientation de fibres compléetement
isotrope, est donnée par:

+a;9, ta,9,) (2.75)

ij

1 1
a1ij| :_g(dijdkl +5ik5jl +5iI5jk)+7(aij5kl +a'ik5jl +a1'I5jk +ak|5

- I'équation quadratique, qui est exacte pour degdilparfaitement alignées, est définie par :

ag = ay ay (2.76)

I'équation hybride, qui est un intermédiaire entes équations linéaire et quadratique,
pondérées par un coefficieft< f <1, est donnée par :

gy = (- fay, + fag (2.77)

Deux expressions pour la fonctibont été suggérées par Advani et Tucker [1987 QJ196lles que
f =1 pour des fibres parfaitement alignéds=0 pour une distribution complétement isotrope et
f =-0.5 pour des fibres alignées perpendiculairementdiréation de référence :

1

f zgaﬂ g =3 ou f =1-27det@;) (2.78)

ou det(g; ) indique le déterminant du tensegyr.

Dans le cas ou la distribution d'orientation eglifmiensionnelle, des variantes ont été développées
[Advani et Tucker, 1987, 1990] : pour I'équationdaire, les coefficients 1/35 et 1/7 (Eq.2.75) sont
remplacés par 1/24 et 1/6, respectivement ; péqguhtion hybride, le facteur de pondération devient

f=2a 3 -1 ou f=1-4 detg; ) (2.79)

On a montré dans la partie 1 que la distributicoridhtation des fibres de nos composites injectés
n‘est pas strictement dans un plan: nous allonscdoous concentrer sur les versions
tridimensionnelles des équations de fermeture (E§.2 2.78). Pour cette méme raison, I'équation
naturelle de Verleye et Dupret [1993] ne sera padiée, puisque des expressions analytiques ne sont
données que dans le cas bidimensionnel.
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Pour les trois équations de fermeture considéiéegdire, Quadratique et Hybride), on remarquera
que les propriétes des tenseurs d'ordre 4 sonéceSgs, a savod; =1 eta; =1 (ou la repetition

de lindice indique une sommation, Eq.1.20)a&t, =& (Eq.1.21); en revanche, seule I'équation
linéaire est invariante quand on permute les 4cesl(i, j,k,|), c'est-a-dire qu'elle est la seule a
posséder 13 composantes indépendantes : on vaih idéfaut des équations quadratique et hybride.
Ces observations sont valables pour les variaritest bi-dimensionnelles des équations de ferneetur

ii) Synthése

Le modéle de Mori-Tanaka est utilisé pour estinesr propriétés élastiques de nos composites. Les
deux phases étant isotropes, nous n’avons aucwi goant a la symétrie des tenseurs élastiques
effectifs et ces derniers sont indépendants dgwigtés de la matrice si on considére un cas lioite

le taux de fibres tend vers 1.

Une premiére évaluation du tenseur de rigidité oquappelleraC®™", va étre obtenue par la
méthode directe de Mori-Tanaka (Eq.2.64). L'incarieét majeur de cette approche est gu’elle
nécessite la fonction de distribution d’orientatibes fibres si toutes les phases du composite mte so
pas isotropes : dans notre étude, ou les deuxephaent isotropes, nous l'avons mesurée
expérimentalement dans la partie 1, mais il n'est @vident de I'obtenir autrement (par exemple par
les logiciels de simulation).

Huit autres évaluations vont étre obtenues parrtequlure en deux étapes: 4 sont obtenues en
moyennant les tenseurs de rigidités, qu'on ap@el@?", et 4 autres en moyennant les tenseurs de
souplesses et en prenant leurs inverses, qu’onllew@CA:[SCAJ_l. Dans chaque cas, les 4
estimations sont obtenues en utilisant les 4 égpsmtde fermeture considérées : linéaire (Eq.2.75),
quadratique (Eq.2.76), hybride (Eq.2.77) de typ@etme de gauche de I'EQ.2.78) et hybride de type
B (terme de droite de I'EQ.2.78). Les limites d@tacédure en deux étapes sont d’'une part, |e|fait

les tenseurs de souplesse et de rigidité ne sentnparses C* # [SCA}_l) ; d’autre part, qu'une
évaluation du tenseur d’ordre 4 est nécessaireti ga tenseur d’ordre 2.

Au total, 9 évaluations des tenseurs élastiquegd{t® et souplesse) seront obtenues et vont étre

compareées.

On peut préciser néanmoins que la procédure en élapes est plus flexible que la méthode directe,
dans le cas d'un biphasé et quand une distributiorientation est considérée. En effet, dans ces
conditions, les tenseurs effectifs obtenus avandthode directe ne sont garantis symétriques que si
les renforts sont isotropes [Benveniste, 1991]ncde modele n’est pas applicable par exemple pour
des fibres de carbone, isotropes transverses. kavpoocédure en deux étapes, les tenseurs effectifs

sont garantis symétriques si ceux du composite ineckibnnel le sont: or pour une biphasé
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unidirectionnel, les tenseurs sont toujours symegés, donc la méthode est applicable quel quéesoit
type de renforts et en I'occurrence pour les fillegarbone.

Si il y a plus de deux phases de matériaux diftéresn présence et toujours une distribution
d'orientation, la méthode en deux étapes n'est béatendu applicable que si le composite
unidirectionnel est isotrope transverse, et sis&ridution d’orientation est la méme pour les éliénts

renforts. Ce cas est peu réaliste d'un point deexpeérimental.
d) Les modéles utilisés en thermo-élasticité

Notre composite étant un biphasé, I'équation deirL§¥967] est particulierement adaptée pour
déterminer les coefficients de dilatation a pagtss modules élastiques effectifs. Les résultats son
obtenus a partir des expressions généraies<tA:K> et a:<‘B:a> (Eq.2.48 et 2.50) et les
tenseurs de localisatioA et B sont éliminés en utilisant les équations 2.223 222.11, c’est-a-dire

le fait que(A) = | etC=(C: A) d'une part, et quéB) =1 et S=(S: B d'autre part.

Il en résulte que quand le tenseur effectif dadiigiC est connu, I'EQ.2.48 devient [Levin, 1967] :
k=(C'-C):C'"-C™M*:k"+(C™-C):(C™-C N t:k ' (2.80)
et quand les souplesses S sont connues, I'Eq.2¥6rd :
a=(8"-9:(S- 9 a™+( 3 )S('S Bua (2.81)
ou les indice$ etm sont relatifs a la fibre et a la matrice.

Cela signifie que le tenseur des contraintes thwres A (et des coefficients de dilatatiom ) est
évalué directement & partir de I'estimation du ¢éemsles rigidités (et des souplesses) et des ptépri

de chaque phase.

Généralement, les deux expressions (Eq.2.80 e} 881t équivalentes avac=C:a et C=S™":
c'est le cas quand on utilise la méthode directtda-Tanaka, mais avec la procédure en 2 étapes,
I'équation 2.80 combinée avac=C™ : k et I'équation 2.81 procurent deux évaluationsédétes

du tenseur des dilatations, car les tenseurs dplesse et de rigidité ne sont pas inverses
(C*# [SCA}_l). Il en résulte qu’on devrait obtenir une évaloatdu tenseur des dilatations a partir
des propriétés élastiques prédites par la méthmdetel de Mori-Tanaka et indifféeremment I'Eq.2.80
ou 2.81; 4 évaluations en moyennant les rigidigg®c les 4 équations de fermeture) et en utilisant
I'Eq.2.80 ; et 4 autres en moyennant les souplextsess utilisant I'Eq.2.81 ; soit au total 9 évaioas.
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Mais si les coefficients de dilatation sont estiragsartir de I'EQ.2.81, on constate que le tensiesr
souplesses S (anisotrope dans un cas générabresaaté par le tenseS' —=S™) ' : (o' —a™),
qui est un tenseur di%ordre isotrope, puisque les deux phases matrifieretsont isotropes. Or tout
tenseur isotrope d’'ordre 2 est proportionnel aseenidentitéé]j d’ordre 2, doncon a:

S(S-%"(@'-a™ O {4 (2.82)

et si les souplesses sont estimées par la procédtétapes (Eq.2.74) :

Sjkl A =3 @uciﬁ" §(uaCE|+kﬁ\Q§)GZ + aikai +i|§ +jlé +jk@$)é
+5,0,99,+S 49, ta4 Q (2.83)

En utilisant le fait quesy,, =&, (Eq.1.21), I'équation précédente se réduit a :

Sk =(§+t3 5+4 9 a( 33 32 ;| (2.84)

Par conséquent, les coefficients de dilatation misteen moyennant les souplesses et en utilisant
I'équation de Levin 2.81 ne dépendent que du tendewientation d’ordre 2 et sont indépendants de
I'hnypothése de fermeture considérée pour évaluer S.

Le méme raisonnement s’applique pour le tenseucalasaintes thermiques (Eq.2.80), qui s’avere
indépendant dejg mais comme les coefficients de dilatation sowmluité para = C™: k, l'effet du
tenseur d’orientation d’ordre 4 est réintroduit san influence sur les rigidités effectives C.

Enfin, une autre méthode pour obtenir les coeffitsiede dilatation peut étre citée. Sur le méme
principe qu’en élasticité, on peut calculer lesigitionsa”® d'un composite unidirectionnel fictif et
faire une moyenne sur toutes les directions :

a=[a"6.9)p6" )X (2.85)
Q

a“® étant isotrope transverse, ce tenseur d’ordraiécrire sous la forme :

a®, =K, pp +K, g (2.86)

ol Ki, K, sont les deux constantes indépendantes du tefsemope transverser " . D'aprés

I'équation 2.85, on obtient :
a; = K, g + ch?j (2.87)
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En appliquant I'équation de Levin, cela revientéculer :
a® =(S"-8"): (8" -SM)*:a"+(S"-SP): (8" -S") " a' (2.88)
et kP =(C"-c*®):(c'-cmt:k"+(C"-C""):(C"-C") "k (2.89)

qui sont équivalentes en prenaat® = C° : a"°, puisqueC’® = [SUD }_1. Mais comme I' Eq.2.88

est linéaire par rapport 8° et comme on a fait I'hypothése que les deux phasesrésence sont
isotropes, alors moyenner™® se limite & moyenne8™® dans Eq.2.88, et ceci revient exactement au
résultat de I'Eq.2.81. Les mémes commentaires 8@pmmt a I'équation 2.89, qui une fois moyennée
est équivalente a 'Eq.2.80. On en déduit que caithode n'apporte pas de nouveaux résultats dans

notre cas.
Synthése

Un diagramme récapitulatif, regroupant les 9 facaobévaluer les propriétés élastiques et les
différentes facons d’estimer les coefficients datdtion, est représenté sur la figure 2.3.

Direct Mori-Tanaka Procédure en 2 étapes

l Mori-Tanaka

CUD - (:m_'_vf (Cf _ Cm) AMT

o C=[ C(@.oW (@)l ST =| S°(@.0W 6" 9) D

CZSA CDCSSA g fA CS:SSA Sé:A SSA %CA S;:A
LEVIN od g 3 9 l i l l
\g S = = CCA CCA CCA CCA
£ ) 3 3 6 7 8 9
- 3 5| 3
v
alD—MT a28A agSA a48A a5SA O,GCA

Figure 2.3 : modéles développés en thermo-élasticité
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Finalement, parmi les 9 évaluations possibles defficients de dilatation, six seulement sont
différentes : ainsi, on obtiendra une évaluatiopaétir de la méthode directe de Mori-Tanaka ; une
évaluation indépendante dg a&n moyennant les tenseurs de souplesse et 4 toatian fonction

des 4 équations de fermeture en moyennant lestéigid

Afin de valider ou au contraire de réfuter cesdatghtes évaluations, elles doivent étre comparées a
des données expérimentales et la caractérisatisrca@posites injectés est précisément 'objet du

prochain paragraphe.

2. CARACTERISATION THERMO-MECANIQUE: ESSAIS ET
MESURES

La confrontation des prédictions avec I'expériemse une étape indispensable a la validation des
modeéles. Dans cette partie, nous allons d'aborécténiser les constituants en fonction de la

température et les résultats seront utilisés cordomnées d’entrée dans nos modeéles ; puis nous
mesurerons les propriétés macroscopiques des capypoyectés, qui pourront étre comparées aux

données de sortie de nos modeles.

2.1 Essais thermo-mécaniques

Un certain nombre d’essais ont été réalisés afimdsurer les propriétés thermo-mécaniques des
matériaux. En particulier, les modules d’Young, teefficients de Poisson et les coefficients de

dilatation sont les paramétres qui nous intéressent
a) Essais de traction

Afin de mesurer les modules d'Young, des essaitrat#gion uniaxiale sont réalisés sur différentes
éprouvettes. La machine de traction utilisée estINdN§TRON 4502 reliée & un PC pour I'acquisition
des données. Les cellules de force disponibles d®ritkN et 10kN ; pour des raisons techniques,
seule la cellule de 10kN a été utilisée. On disgmmdement d’'un extensométre mécanique INSTRON
(Figure 2.4), d’ouverture 10 mm et de débattemédninim, qui se place sur I'éprouvette par deux

lames maintenues par des élastiques.
Lors d’'un essai de traction, la géométrie de I'épaite est un parameétre trés influent sur les tatsul

toutes les éprouvettes auront alors la méme gémmétterminée selon les normes. On choisit une

forme rectangulaire comme I'éprouvette de type 2adeormeNF EN ISO 527-3mais de la longueur
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de la plaque, soit 60 mm. Sa largeur sera de 10 comme dans les normes : cette largeur sera
suffisante pour une mesure des modules avec umsaxtetre mécanique. Pour la découpe des
éprouvettes, un pré-découpage est réalisé a lasaigan et la largeur est usinée par fraisageoat) b
pour atteindre les 10 mm ; ce procédé assure enl@lparallélisme des faces opposées. Pour ne pas
dégrader le matériau, on limite I'échauffement i@arft une profondeur de passe maximum a 0.4 mm
pour une vitesse d’avance de 50 mm/mn (Va = 0.0@®8trident) et une vitesse de rotation de 320
tr/mn (Vc = 80 m/mn). Un usinage dans ces conditisar nos polyméres a donné une température
mesurée de 45°C: le matériau ayant une tempérdwireansition vitreuse de 85°C, on peut donc
affirmer que I'échauffement di au fraisage n’emiegdas de modification de la structure du matériau.
Les essais sont alors réalisés sur ces éprouvettes.

Figure 2.4 : extensométre en position

La norme fixe une vitesse de traction donnant uix e déformation le plus proche de 1% de la
longueur de référence par minute : la vitesse e proche conseillée par la norme, et qu'on a
adoptée, est de 1mm/min. Sachant que la longueU®pmuvette entre les mors est de 35 mm
environ, la vitesse de déformation imposée estodere de0.5x10° s™.

L'éprouvette est déformée dans le domaine élas(idéfrmation maximale de 0.4%) et I'effort ainsi
que la déformation mesurée par I'extensomeétre sordgistrés pendant I'essai ; la contrainte essalo
représentée en fonction de la déformation. Le taloumodule élastique s’effectue par le logiciel,
d’apres la relation :

(2.90)

sachant que la norme spécifie que le module deét @esuré entres, =0.05% et &, =0.25% de
déformation ;o, et 0, représentant les contraintes pour les déformaipret £, , respectivement.
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Pour avoir un résultat correct, la norme précopisis de 5 éprouvettes pour le méme essai; 5a 7
éprouvettes ont été utilisées. Les essais sorisédallans les directions longitudinale (directigretl
transversale (direction 2) ; en revanche, ils nevest étre effectués dans la direction 3, puisque

I'épaisseur des plaques est trop faible (elle vamiee 1 mm et 3 mm).

Les essais peuvent étre réalisés a températur@atdpimais aussi a plus haute température en placan
'ensemble mords, éprouvette et extensométre daasenceinte régulée. Les essais sont réalisés a
température ambiante et pour les composites irgeitsésont aussi réalisés a T > Tqg, soita T =€C20

b) Essais de rhéologie

Afin de mesurer la variation des modules en fomctle la température, des essais dynamiques ont été
réalisés sur un torsiomeéetre (RDA Rheometric Scientific Pour des matériaux visco-élastiques, le
module est une fonction complexe comprenant undéiepatastique et une partie visqueuse : la
contribution élastique est représentée par lageagtlle G’ de ce module complexe et la contrilsutio
visqueuse par la partie imaginaire G”.

Si on impose a de tels matériaux une petite défiimmainusoidale de la forme :

Y=y, explwt) (2.91)

la contrainter mesurée sera aussi sinusoidale, avec un retguaged :

r=r1,expiwt+9) (2.92)

A partir de la mesure de la contrairme et du retard de phask, on obtient les modules G’ et G” :

G':&cosd et G":isind (2.93)

Yo Vo

L’essai dynamique peut étre réalisé a une fréqudno@ée sur un domaine large de températures, a
condition de rester dans le domaine de la viscbéi#s linéaire, c'est-a-dire d’'un point de vue
pratique, obtenir des mesures de G’ et G” indépeates de la déformation imposée.

Les mémes éprouvettes rectangulaires utilisées BEnessais de traction sont utilisées avec le
torsiometre. Les essais sont réalisés a une fréquim 1Hz, pour une déformation qui varie de 0.1% a
température ambiante a 1% a 220°C. La gamme deétampe balayée varie de I'ambiante & 220°C.
On opte pour une vitesse de chauffe de 5K/min.
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c) Données PVT (Pression — Volume spécifique — Tegmature)

La détermination du coefficient de Poisson n’est fa&ilement réalisable avec beaucoup de précision,
mais sachant que le module d'YouBgle module de compressibilit€ et le coefficient de Poissan

d’'un matériau isotrope sont reliés par la relation

K=& (2.94)
3(1- )

il est plus judicieux de déterminer le module dmpeessibilité.

Les diagrammes PVT (Pression-Volume-Températune) stiles, car ils permettent de déterminer le

module de compressibilité K, d’aprés :

K=-_9P_ (2.95)
ov/V

En général, la variation du volume spécifique ptg modélisée par une loi de Tait [Tait, 1888] qui
se définit comme suit [Van Krevelen, 1976 ; Detet@84] :

_ 3 P
V(T,P)= \{)(T)[l Cin(1+ B(T)

)}+ V(T, B (2.96)

ou T est la température en KelviRJa pression en Pa €tune constante égale a 0.0894.
Ce modeéle décrit en fait deux domaines :

. , o Vo =B T 0, (T-B)
- le domaine des hautes températures>(T,,,,,, ), défini par (2.97)
B(T) = by, exp[ -, (T- B)
Vo =b,+b(T-
- et le domaine des basses températufes ), défini par o =D BT D) (2.98)
B(T) = b, exp[~h, (T~ )

b, est la température de transitidp,,, & pression nulle ; suivant les cas, elle représenit la
température de transition vitreuse, soit la tempéeade cristallisationb, représente I'accroissement
de T

trans

température de transitionl;, . (P) =k + Q P.

avec la pression. Ces parametres sont évaluégterminant I'effet de la pression sur la

On peut préciser que la région des hautes tempésadst décrite par une variation linéaire du valum
spécifique avec la températur®, (T, P)=0) ; en revanche pour les matériaux cristallins ¢non
amorphes), une fonction supplémentaire est nécegsailr décrire la variation du volume spécifique
engendrée par la cristallisation :
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V(T.P)=hexp B (T- B)- h B (2.99)

Des lors que les paramétres du modeéle sont fixés dpemple, par ajustement avec les courbes
expérimentales), il est possible d'extrapoler ledgle a la pression de 0 bar et le module de
compressibilité K peut étre obtenu en fonctionaleempérature (a pression atmosphérique), d’apres :

___® | __begla-b)-bAry@ Che B o
OV/Vl, -bhexp[l(T-R)- h#- Cy[ B+ P § |
sot PG I L) (2.101)

*0 " b hyexp b, (T- B+ C\/ E

Les diagrammes PVT sont réalisés par le laboratddEB de 'université Claude Bernard de Lyon.
Les expériences sont menées 3 fois en mode dedisfement isobare et sous différentes pressions :
200, 600 et 1000 bar. Les résultats bruts sonyséslet une bonne reproductibilité apparatit.

Les résultats expérimentaux sont confirmés par desures de densité. En effet, durant
I'expérimentation des fuites peuvent apparaitrdjiesn que la masse d’échantillon analysé peut étre
faussée et que les courbes PVT peuvent étre déglastticalement. Pour remédier a ce défaut, les
courbes sont ajustées par la vraie valeur de deaaisémpérature ambiante et pression atmosphérique.

d) Dilatométrie

Pour déterminer les coefficients de dilatation ahegériaux étudiés, des échantillons sont soumis a u
cycle thermique et la mesure de la déformation demesdirection d’origine thermique est réalisée
par l'utilisation du dilatometre TMA-202 dBletzsch Les coefficients de dilatation linéaires sont
obtenus en évaluant la dérivée des courbes défomaimpérature. En effet, le coefficient linéaire
dans la directiom est défini par :

a(T) = %[%j (2.102)

oulg est la longueur initiale de I'échantillon.
Trois échantillons sont testés dans chaque direetim de tester la fiabilité et la reproductildlides
résultats. Les échantillons mesurés sont de gatite (typiquement 10 mm de longueur) ; il est don

possible de mesurer les coefficients de dilatadians les trois directions principaléduand on étudie
la direction normale (axe 3), on découpe des cdbatle cOté est égal a I'épaisseur de la plague.
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L’échantillon est soumis a un cycle thermique quicempose d’'une chauffe, d'un refroidissement et
d’'une seconde chauffe, ou la température varid @& a 200°C, a raison de 5°C/min. La descente en
température jusqu'a -10°C est permise grace difation d'azote liquide. L'intérét de faire deux
chauffes successives est de pouvoir mettre enrisada’il il y en a, les relaxations de contraines
une éventuelle post-cristallisation.

2.2 Propriétés des constituants
a) Propriétés des fibres

Les fibres de verre utilisées sont des fibres esudtune longueur moyenne de p0et de diameétre
10um : il en résulte un rapport de forme de 25. lgi'ale verre de type E. On considére que les
propriétés de la fibre sont indépendantes de Ipdéeature et on utilise les données des fournisseurs
(Solvay) & température ambiante (Tableau 1BJ = 74GPa, v, =0.25eta’ =5.10°K ™.

Le matériau est considéré isotrope et par consédpitanseur des souplesses de la fiBfeest :

Sy 2 & 0 0 O S, = 1
S & & 0 0 0 tOE'
0O 0 O %
S' = %2 % % avec{ S, =—-—- (2.103)
0O 0 o0 s, 0 O E
0O 0 0 0S, O Su=2(8-S)
0 0 0 0 0 g,
et le tenseur des rigidités de la filed est obtenu par :
_C11 Co Cp, O 0 0] = E’ (t-v,)
11
cC, C, C, 0 0 0 1-2v)I+v,)
c, C, C;, 0 0 O E'v
ch= 2 ™ ™ aveciC,, = ! (2.104)
o 0o o ¢, O 0 Q-2v,)a+v,)
O O O o ¢, O c - C,-C,
10 0 O 0 0 C,] “ 2

. A . -1
Bien sOr ces deux tenseurs sont inverses telSjue [ c' ] :
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o O

Le tenseur des dilatations est lui défini [Ea)rf ] = (2.105)

o R o

—

0
0

Q

b) Propriétés thermo-élastiques de la matrice

La matrice pure (grade 6002, sans fibre) a ét&tidgesous forme de plagues de 3 mm d’épaisseur et
est étudiée ici. On considére que le matériau itdefanasse molaire est isotrope, donc les meswes n

nécessitent d'étre réalisées que dans une direction
Caractérisation élastique

Des essais de traction ont été menés a tempéatrante (23°C) et a 100°C (>Tg). Les courbes
correspondantes, ainsi que les mesures de moduésegroupées dans I'annexe 2. Il apparait une
valeur moyenne du module d’Young égale & 5.1GRamipérature ambiante : cette valeur est bien
supérieure a la valeur de 4GPa donnée par lesissemns ; pourtant on conservera les mesures
expérimentales comme référence. A 100°C, le modlsdstique chute logiquement et a une valeur

moyenne de 0.87GPa.

Les essais dynamiques ont été réalisés sur desvepies de matrice injectée. Les modules G’, G” et
I'angle & ont été mesurés en fonction de la températuresegriaphes correspondants se trouvent sur
la figure 2.5.

On suppose que les variations de G’ avec la terpréreeprésentent celles du module de rigidité G de
la matrice en fonction de la température. La mesaredynamique des modules est précise en relatif
mais pas en absolu, il faut donc recaler les mespae une mesure statique de G. Pour un matériau

isotrope, on a la relation :

G =L (2.106)
2(1+v)

On sait qu'a température ambiante}’ =5.1GPa et v, =0.38 (calculé a partir de I'Eq. 2.107, de

K™ et E"), donc a 23°C on doit avoit = 5.]/[2(1+ 0.38])= 1.8&Pa. Cette valeur nous permet

d’obtenir les valeurs de G en fonction de la terapée, en appliquant un coefficient corecteur aur |

courbe expérimentale de G’ telle qu’elle passel@BBGPa a 23°C (Figure 2.5).
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G'et G" [Pa] tan &

1.E+10 0.5
—G'[Pa]
e G'Pal || .,
1.E+09 G[Pa] |
——tan delta
““\\M\\\ + 0.3
1.E+08 e,

/\ 1oz
1.E+07 g 101
’,_/ \'\~ v ]

1.E+06 ‘ ‘ ‘ 0
20 70 120 T[] 170 220

Figure 2.5 : essai dynamique sur la matrice 6002

Les diagrammes PVT fournis par le LMPB sont monEigsire 2.6 : trois échantillons ont été testés a
différentes pressions (200, 600 et 1000 bar) efomstate une tres bonne reproductibilité.

0.96
0.94 Echantillon 1 0 ba
' Echantillon 2 200
—_ Echantillon 3
0.92 .
‘% Modele de Tait
© 09
=)
3 0.88]
o
[7)]
£ 086
o
©
> 0.84 ]
0.82
O.8 T T T T 1 T T T T 1 T T T T 1 T T T T 1 T T T T 1 T T T T
0 50 100 150 200 250 300
T[°C]

Figure 2.6 : diagramme PVT et modéle de Tait pour la matric@260
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Le modéle de Tait est ajusté aux courbes expérateniet un trés bon accord entre le modeéle et
I'expérience est obtenu pour les valeurs de paraseiplicitées dans le tableau 2.1.

Dy [M7/kg] 0 om [Mkg-K]| b3 [Pa] | bap [1/K] b [K] b ¢ [K/Pa]
0.0009125 [0.000000402[ 143914000 | 0.003969 | 485.59469 | 1.0785E-07
by [m3kg] b, [Mm3kg-K]| b s [Pa] bas [VK] | b [m3kg] b g [1/K] b [1/Pa]
0.000852 | 1.451E-07 | 298091000 | 0.005061 | 0.0000449 0.02 3.521E-09

Tableau 2.1: paramétres du modeéle de Tait

L'équation du volume spécifique est alors connudoaation de la pression et de la température ; on
peut donc le calculer a la pression atmosphériqueaf). On vérifie alors par des mesures de densité
gu’il 'y a pas eu perte de masse pendant la méatipa : par exemple, pour I'échantillon 3, on a
mesuré une densité de 1.211 gicoe qui correspond & un volume spécifique de 0%y (croix
rouge sur la figure 2.6). La courbe a 0 bar passe fgrés de cette valeur, donc nos mesures sont
correctes.

On vérifie aussi que le volume spécifique de lasphamorphe, déterminé a pression atmosphérique et
a température ambiante (point noir indiqué parléehfe sur la figure 2.6), est cohérent avec la
littérature : Brucato et al. [2002] et les donnéesMitsubishi [2003] indiquent une densité de 1.19
g/cn? pour la phase amorphe, soit un volume spécificri€.84 criyg. Cette valeur correspond a la
mesure expérimentale.

Enfin, on peut facilement calculer le coefficiengé dilatation volumique a 25°C et a pression
atmosphérique 0, ¢, =YV x(0V/0T) = 1.7 10" K™ et en déduire la valeur du coefficient
linéaire a\ ;_psc) = Ay /3= 5.6 10°K ™. Celle-ci est du méme ordre de grandeur que lesdks
fournisseur otr, =6x10°K ™,

Toutes ces vérifications nous permettent de coadjue la description du volume spécifique de la
matrice par le modele de Tait est tout a fait appée au matériau réel. Il est alors facile dealcle
module de compressibilit€ de la matrice en fonction de la température (EQD).

La connaissance des modules de rigidité G et dpassibilité K permettent d’obtenir le coefficient
de Poissonv,, ainsi que le module d’Younde™ de la matrice en fonction de la température. En
effet, le matériau étant isotrope, on a le systéi@dguations suivantes qui s’applique :

E"=2G(1+v,,) E™ :i
_ 1+G/3K
E™ soit (2.107)
=32 v =1a-E
" "2 3K
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Les graphes expérimentaux correspondant a I'éeslutiu module dYoung et du coefficient de
Poisson en fonction de la température sont repté&sesur les figures 2.7 et 2.8, respectivement : on
observe un point d'inflexion vers T=85°C, caradt#que de la transition vitreuse et on constatelgue
module d’Young diminue clairement avec la tempéggtalors que c’est I'inverse pour le coefficient

de Poisson qui tend vers une valeur constantedded0T > Tg.

E™ [GPa]

O T T T
0 50 100 150 200
T[T]

Figure 2.7 : mesure du module élastique de la matrice 6002mxtibn de la température

Vm
0.5

0.45 -

0.4

0.35 -

0.3 T T T T
0 50 10 150 200 250

0 1%

Figure 2.8 : mesure du coefficient de Poisson de la matric @0fonction de la température

A partir du module E™ et du coefficient de Poisson_, on obtient facilement les tenseurs de

m?

souplessesS™ et de rigidité C" de la matrice isotrope, sur le méme modéle que fesufibres
(Eq.2.103 et 2.104), sauf qu'ici ces tenseurs dépendants de la température.

- 106 -



Coefficient de dilatation

Le coefficient de dilatation de la matrice a étésaré dans les directions 1 et 2, et des résultats
similaires ont été obtenus. Le cycle thermique isép@ un échantillon, la déformation relative
mesurée, ainsi que le coefficient de dilatatiorcwal (pente en tout point), sont représentés sur la

figure 2.9.

T[T] Alpha*10 * [1/C]

Al-1-0*31-0-
UuL/Luv 1Y

ﬂ\ e //
140 di/lo 1.0

=== Alpha [1/C]

90 - + 05

40 =2 o I--- + 0.0

_10 T T T T T T _0.5
0 20 40 60 80 100 120 140

Figure 2.9 : matrice 6002 soumise a un essai de dilatométrie

Si on s’attarde quelque peu sur la courbe de défioom relative (diff), on constate qu’un retrait
linéaire apparait entre le début de & ¢hauffe et la fin du refroidissement (pointillés $a figure

2.9) : il semble que le matériau n'ait pas attééntmaximum de cristallinité pendant l'injection et
profite de Iisotherme a 200°C pour relaxer les tcaintes thermiques et finir sa cristallisation.
Dailleurs les courbes de coefficient de dilatateont différentes avant et apres ce passage a 200°C

comme le montre la figure 2.10.

Pour vérifier cette hypothése de post-cristallsgtion a mesuré la densité des échantillons tout de
suite apres l'injection, puis aprés un recuit denii@ & 200°C. La densit¢p d’un échantillon est
déterminée en le pesant dans l'air (masse A), ¢ams I'eau (masse B), dont la densiigest connue

en fonction de la température :

A
= 2.108
p=1ehs (2.108)

Les mesures ont été faites a température ambidnte2@°C). La résolution de la balance utilisée est
de 0.0001g et une bonne reproductibilité a étémiate
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Alpha*10 ® [1/C]

14
12 - = 1ére chauffe
= Refroidissement

10 - =2éme chauffe

g

6

4 -

2 T T T T T T T T T

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200
T[T]

Figure 2.10 :coefficient de dilatation de la matrice pendantyele thermique (I° chauffe,

refroidissement et®2° chauffe)

La cristallinité en masse a alors été déduite aedsure deo, puisque :

X, =L

m-w

PP
P PP,

avec {

et la cristallinité absolue (ou en volume) est danpar :

X

m-v

P

_ PP,
_pa

o, = 1.25g.cm
o, = 1.19g.cm

(2.109)

(2.110)

ou p. et p, sont les densités des phases cristalline et araprphpectivement, et leurs valeurs sont
données par Brucato et al. [2002] et MitsubishD0

Les résultats mesurés sont regroupés dans le tabl2ai-dessous.

Aprés injection Aprés 10min de recuit a 200C
Echantillon 1 | Echantillon 2 | Moyenne | Echantillon 1 | Echantillon 2 | Echantillon 3 | Moyenne
p [g/cm?] 1.209 1.208 1.209 1.214 1.218 1.214 1.215
Xen-w 0.278 0.256 0.267 0.363 0.430 0.360 0.384
Xy 0.269 0.247 0.258 0.352 0.419 0.350 0.374

Tableau 2.2: mesure du taux de cristallinité aprés injectibagrés un recuit a 200°C

Il apparait clairement que la cristallinité absolXe,_, passe de 26% apres injection a 37% apres

recuit. Pour comparaison, on peut préciser que a@golv réalisé des mesures de densité et de
cristallinité dans des conditions semblables (pdagde 1.3 mm et 2.2 mm de 6002, injectées dans un
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moule & 130°C) et une densité de 1.216¢/cainsi qu’une cristallinité absolue de 40%, oré ét
obtenues. Pour expliquer ce phénomeéne, on a mesuegnpérature réelle de notre moule a I'aide
d’un thermocouple : bien que sa température sognammeée a 130°C, elle est en tout point inférieure
a cette valeur et fluctue entre 120°C et 125°C.o0@rsait que pour atteindre le maximum de
cristallinité, la température du moule doit étreésieure a 120°C, surtout pour les plagues de 1linm.
aurait peut-étre été plus judicieux et plus slpdmgrammer le moule a 140°C ; malheureusement,
nous n'avons pas eu le temps de procéder a de lleriwgections.

Il est néanmoins possible de faire abstraction elite cpost-cristallisation qui affecte la stabilité
dimensionnelle des plaques injectées, en prenartorsidération les résultats obtenus pendant le
refroidissement ou 1a®?® chauffe, c’est-a-dire aprés le passage & 200%@nd)le maximum de
cristallinité est atteint (Figure 2.10). L’évoluticdu coefficient de dilatatiomr™ de la matrice en
fonction de la température est représentée suiglaref 2.11 : ici encore on retrouve le point

d’inflexion vers Tg = 85°C.

Alpha*10 ® [1/T]
14.0

12.0 -

10.0 -

8.0 1

6.0

4.0 T T T T T T T T T

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200
T[T]

Figure 2.11 :coefficient de dilatation de la matrice 6002

Le tenseur des coefficients de dilatation de laricetisotrope est donné, a chaque température, par

'Eq.2.105 oua ' est remplacé pagr™.
Isotropie transverse

Nous avons testé, par curiosité et d'aprés leseiigmde Solvay, le comportement de la matrice dans
direction 3. Pour cela, nous avons réalisé dessedsalilatométrie sur des cubes de 3 mm de cété (3
échantillons testés). On rappelle que les mesugeggentes dans les directions 1 et 2 étaienséésli

sur des échantillons de longueur 10 mm ; afin geaésultats soient comparables, de nouveaux essais
ont été menés dans les directions 1 et 2 sur dessode 3 mm de c6té : la figure 2.12 montre les

résultats correspondant & [#"2chauffe et on constate qu’il n’y a pas une graditférence entre les
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mesures faites sur des échantillons de 10 mm dguéan (cercles vides) et de 3 mm de longueur
(cercles pleins). En revanche, un gros écart éshakentre le coefficientr,, et les deux autres, et en
I'occurrence :a,, = 20, = 20 ,,.

Nous n’avons pas pu vérifier que le module d’Yodags la direction 3 était différent des deux autres
car la trop faible épaisseur des plaques (3 mmous permet pas d'effectuer des essais de traction.
Mais les résultats de dilatométrie suffisent a niaire réaliser que la matrice est en réalité ogumr
transverse. On sait que la matrice MXD6 ne crisilpas facilement, c’est pourquoi des particules
nucléantes sont ajoutées, et notamment du talesfusous forme de lamelles. Il semble alors que
pendant I'injection, ces lamelles prennent unentaiton préférentielle dans le plan d’injectionj qu
est responsable du caractére isotrope transverda detrice. En revanche, la seule présence de
guelgues pourcent de talc ne peut pas créer mésanent une telle variation du coefficient de
dilatation ; nous pensons qu’une microstructurstaliine spécifique est générée autour des pagscul
de talc et par la présence des agents nucléamtsoPtae, en présence de fibres (grades 1002 &),102
Solvay pense que ces lamelles devrait s'orientéatairement, rendant alors a la matrice un
comportement plus isotrope.

a*10°° [1/T]
25.0 A
0 Alphall ou | = 10mm A
A
e Alphall ot |=3mm QO3 RV
A Alpha33 ot | =3mm A AL A, AA“
20.0 1 . N AAAAA A A4
W R -
A A‘A V'V'y A A A
A
N AA A
15.0 N A
s Al
LA 011 =022 %.°
A ce ®°

ah , T A 08 o S 0® o
A A, ’ Y- .O‘ fo 0
Mhadadads adply M Mgs a5 9 00
50| 98 e fPadiFoe®"
01 PP % 09..0

0.0 T T T T T T T T
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180
T[]

Figure 2.12 :mesure du coefficient de dilatation normal (dii@ct3) de la matrice 6002

2.3 Propriétés macroscopiques des composites injést
Dans cette partie, on s’'intéresse aux propriétégdedes 1002 et 1022 injectés. La présence desfibr

rend les matériaux anisotropes, c'est pourquoi despriétés doivent étre mesurées dans les 3
directions principales.
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Les essais de traction uniaxiaux ne peuvent épécaes que dans les directions 1 et 2 (I'épaisseur
des pieces étant trop fine), ce qui permet de reeses modules longitudindE, et transverset, ;

ces essais seront réalisés a température ambtauarde grade 1002 a 120°C.

Les essais de dilatométrie peuvent étre menésldari directions et le méme cycle thermique que
pour la matrice est imposé, a savoir une chauffegfroidissement et uné™ chauffe ; la gamme de
températures allant de -10°C a 200°C. Comme poumdtrice (Figure 2.9), un retrait linéaire est
mesuré aprés l'isotherme a 200°C : ce retrait @iblef dans la direction d’écoulement et beaucoup
plus important dans les autres directions. A tifexemple pour les plaques de 1 mm et pour le grade
1002, les figures 2.13, 2.14 et 2.15 montrent Eecyhermique auquel le matériau est soumis et met
en évidence les retraits mesurés a 20°C : danisdetidn d’écoulement, on a une différence de dl/I0
égale a 1.7x1®; dans la direction transverse, elle vaut 8k&0 dans la direction normale, elle vaut
29x10°,

Il est Iégitime de supposer que le maximum deatfisité n'a pas été atteint, comme pour la matrice
pure, pendant I'injection et pour le vérifier, noagons mesuré le taux de cristallinité de la matric
apres injection et apres un recuit a 200°C. Laitens,,, de I'échantillon de grade 1002 est mesurée
par le principe d’Archiméde (pesée dans l'air eidbeau) et la fraction volumique exacte des fibre
V; par pyrolyse : on brile la matrice pendant 4h @°60et on pese les fibres restantes. La densité
p,, de la matrice est calculée par une simple loi détanges :0,.,, =V 0 +V,0,,, Puis on en
déduit le taux de cristallinité d'aprés les équai®.109 et 2.110. On obtient en l'occurrence les
résultats réunis dans tableau 2.3 : le taux ddatiiigté absolue évolue de 25% aprés injection a

38.5% apres recuit, de facon semblable a la matrice

Aprés injection | Aprés recuit
P1002 [g/cm3] 1.433 1.443
pm [g/cm’] 1.208 1.215
Xm-w 0.261 0.396
Xin-v 0.252 0.385

Tableau 2.3: mesure du taux de cristallinité aprés injectibagrés un recuit a 200°C
Pour prendre en compte le matériau totalementatlisst et ainsi étre cohérent avec les mesures
effectuées sur la matrice pure, nous considéreconsme coefficients de dilatation, les résultats

obtenus indifféremment pendant le refroidissemerad®™ chauffe.

Les résultats des essais de traction et de dilatmreffectués sur les deux grades de composite et

pour les deux épaisseurs de plague sont détadlléslds paragraphes ci-dessous.

-111 -



T[T] a,,*107 [1c]
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Figure 2.13 :retrait linéaire dans la direction d’écoulememad@: 1002, plague de 1 mm

T[T] 0,,*107 J1<]
dlio*10°
) A F\\"\ f'ﬁl )
140 —~ \ — 5
90 - +0
40 A—TIT] - -5
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_______________ = Alpha [1/C]
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Figure 2.14 :retrait linéaire dans la direction transverse.deéra002, plaque de 1 mm
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Figure 2.15 :retrait linéaire dans la direction normale. Gra@62, plaque de 1 mm
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a) Grade 1002 — plague de 1 mm d’épaisseur

Les modules d'Yound=, et E, sont mesurés a 23°C et 120°C ; a titre indickt#f ,essais de traction

correspondants a 120°C sont illustrés dans I'an3ekes résultats sont réunis dans le tableau 2.4.

T E; [MPa] E, [MPa]
23T 11803 7223
120<C 3739.7 1256.5

Tableau 2.4: modules élastiques a 23°C et 120°C pour les page 1 mm du grade 1002

On observe que les modules sont largement supgreceux de la matrice pure, ce qui illustre I'effe
des renforts. De plus, on obtient logiquement dedutes supérieurs dans la direction longitudinale,
puisque la plupart des fibres y sont orientéematanstate que les modules chutent littéralement au

dela de Tg.

Concernant les dilatations, les coefficients lirgaimesurés dans les 3 directions sont représamtés
la figure 2.16. On constate que la dilatation e8¢ tgrande dans la direction 3, alors qu’elle est
beaucoup plus faible dans les deux autres directiaela met en évidence I'effet des fibres, quitso

principalement orientées dans le plan d'injectibj2).
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—
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Figure 2.16 :mesure des coefficients de dilatation linéairas pes plaques de 1 mm du grade 1002

On notera que I'écart entre les 3 coefficientgplst important au-dela de Tg et qag, diminue avec

la température, alors que les autres composarissent.
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b) Grade 1002 — plaque de 3 mm d’épaisseur

Pour la plague de 3 mm, les modules d’Youag et E, sont aussi mesurés a deux températures
(23°C et 120°C) et les résultats sont réunis danallleau 2.5. Les essais de traction correspandant
120°C sont illustrés dans I'annexe 4.

T E; [MPa] E, [MPa]
23T 10914 8859
120<C 3247.6 2270.2

Tableau 2.5: modules élastiques a 23°C et 120°C pour les page 3 mm du grade 1002

Ici encore E; > E,, mais on constate que I'écart entre les directiongitudinale et transversale s’est
resserré par rapport aux résultats des plaquesrdm i cela est di a la structure cceur-peau de la

distribution des fibres, qui est plus prononcéerpes plagues de 3 mm.

Les coefficients de dilatation mesurés dans lesetibns sont regroupés sur la figure 2.17. Lasaus
on constate que I'écart se réduit entre les doestil et 2, alors que la composantg est largement
supérieure.

Comme pour les plaques de 1 mm, on peut noterayjeet a,, augmentent avec la température,
alors que la tendance s’inverse payy.
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Figure 2.17 :mesure des coefficients de dilatation linéairas pes plaques de 3 mm du grade 1002
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c) Grade 1022 — plaque de 1 mm d’épaisseur

Pour le grade 1022, les essais de traction n'@éntégtlisés qu’a température ambiante et on a mesuré
pour la plaque de 1 mm, quek, =19618MPa et E, =10126MIPa a 23°C. Ces valeurs sont
supérieures a celles mesurées dans les mémesiaoagiour le grade 1002 (tableau 2.4) : cela met en

évidence le rble que tiennent les fibres pour nexafiole matériau.

Concernant les essais avec le dilatometre, nou®mns&amesuré que les composanigs et a,, du

tenseur des dilatations : la figure 2.18 représéatmlution des ces deux coefficients linéaires en
fonction de la température. Nous avons volontairenmeodifié I'échelle par rapport au grade 1002,
afin que I'évolution des composantes soit plusléacent visible. Il apparait que les coefficients de

dilatation mesurés sont assez proches de ceuxatpses de 1 mm pour le grade 1002.
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Figure 2.18 :mesure des coefficients de dilatation linéairas pes plaques de 1 mm du grade 1022
d) Grade 1022 — plague de 3 mm d’épaisseur

Les modules élastiques mesurés a température aeisiamt E, =16596MPa et E, =12139MPa.

Ces valeurs sont logiquement supérieures a celssimdes dans les mémes conditions pour le grade
1002 (tableau 2.5).

Les coefficients de dilatation dans les directitret 2 sont représentés sur la figure 2.19 en ifamct

de la température ; on constate qu'ils ne variexst peaucoup sur toute la gamme de température

considérée.
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Figure 2.19 :mesure des coefficients de dilatation linéairas pes plaques de 3 mm du grade 1022

Afin d’évaluer I'influence du taux de fibres sussleoefficients de dilatation, la figure 2.20 regyeu
les mesures de la composantg pour les deux grades et pour les deux épaisseurs.
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Figure 2.20 :comparaison des coefficients de dilatation lirgamesurés dans la direction
longitudinale (direction 1) pour les grades 1002@02 et pour les plaques de 1 mm et de 3 mm
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De la méme maniere, la figure 2.21 illustre les posantesa,, mesurées pour les 2 grades et les 2

épaisseurs.
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Figure 2.21 :comparaison des coefficients de dilatation lirésamesurés dans la direction transverse
(direction 2) pour les grades 1002 et 1002 et pesiplagues de 1 mm et de 3 mm

On constate qu'un taux plus élevé de fibres rélhgitcoefficients de dilatation linéaires dans les
directions longitudinale et transversale.

3. CONFRONTATION MODELES / EXPERIENCES

Nous avons montré dans I& fjaragraphe de cette partie que trois approcheéebaur le modéle de
Mori-Tanaka, ont été développées : la méthode wirde Mori-Tanaka, la procédure en deux étapes
ou les rigidités sont moyennées et la procédurelearx étapes ou les souplesses sont moyennées.
Nous avons vu également que la modélisation pppttache de Mori-Tanaka a suscité une littérature
tres abondante. Cependant, aucun auteur ne s®sesaé au probléme dans son intégralité, en
cherchant a prédire les propriétés thermo-élasiguefonction de I'orientation des renforts et de |
température. Nous prenons justement en compteares ghramétres dans nos prédictions. Aussi les
paramétres d'entrée de la modélisation comprentesntaractéristiques de chaque constituant en
fonction de la température, définies dans le paggg précédent, ainsi que la distribution des sibre
dans la matrice, mesurée dans la partie 1 pouuchdes grades et pour les deux épaisseurs de plaque
On rappelle que dans la méthode directe de MoraKanla distribution d’orientation est utilisée,

alors que dans les procédures en deux étapes, nkeute d'orientation d'ordre 2 mesuré
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expérimentalement est utilisé afin d’estimer les@m d’ordre 4, via I'une des 4 hypotheses de
fermeture mentionnées précédemment (linéaire, qtigde, hybrides de type A et de type B).

On suppose que la présence de fibres rend la masidtrope en orientant les particules de talc plus
aléatoirement. Dans ce cas, on ignorera le cag@étrope transverse observé et on considérera les
coefficients de dilatation mesurés dans le planjelition (et non dans I'épaisseur). Les fibres sont
considérées comme des ellipsoides de révolutiodeesection circulaire (Figure 2.22), « prolate
spheroids » en anglais. Le tenseur d’Eshelby goorefant, dans le cas ol la matrice est isotropé et
I'axe de révolution des ellipsoides est I'axe 1,dmné en annexe 1 [Brown et Clarke, 1975 ; Mura,
1991].

2

Figure 2.22 :représentation de I'ellipsoide correspondant afilme

Nous allons maintenant tester ces différents madételes confrontant aux mesures expérimentales
macroscopiques, c'est-a-dire aux mesures des nmoéldstiques et des coefficients de dilatation des

composites injecteés.

3.1 Comparaison des différentes approches

a) Cas du grade 1002 - plaque de 1 mm d’épaisseur

L'utilisation des 4 hypotheses de fermeture dassajgproches de moyenne des rigidités et moyenne
des souplesses (procédure en deux étapes), aiasiutgilisation de la méthode directe de Mori-
Tanaka engendrent un total de 9 évaluations dgwiptés élastiques et de 6 estimations des tenseurs
de dilatation.

Prédiction des modules élastiques

Le tableau 2.6 présente les modules d’Young mesiréstimés dans la direction d’écoulemelat)(

du composite et dans la direction transvelsg)( a température ambiante et & 120°C. Il est insénat
de noter que le fait de considérer une tempérdtasee (<Tg) et une température haute (>Tg) permet
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de mieux tester les différents modeéles : en faitconsidére la méme microstructure (c'est-a-dire la
méme distribution des fibres) avec deux contradiiéérents entre les phases, puisque les propriétés
de la fibre sont supposées indépendantes de la&tatpe, alors que le module d’Young de la matrice

polymére décroit fortement au-dela de la tempésatle transition vitreuse ; aussi a 120°C, le

contraste entre les phases est plus grand qu'&tetope ambiante et il s’ensuit que le rapportde

sur E, augmente avec la température (tableau 2.6).

Mg’thode Procédure en deux étapes
exp. (?\l/lrec_te Moyenne des rigidités Moyenne des souplesses
ori-

Tanaka | In- quad. hyb.A hyb.B| lin. quad. hyb.A hyb.B

E; [11.80) 1252 10.58 11.05 10.86 11.02| 9.13 959 9.35 9.54
E, | 7.22 7.49 740 691 716 696 7.15 6.89 7.02 691

Tamb

E, | 3.74 4.32 303 315 325 319 136 151 143 149
E> | 1.26 1.26 114 094 106 096 098 091 094 092

120 °C

Tableau 2.6: modules d’Young longitudinalk, ) et transversall,), en GPa. Mesures
expérimentales et prédictions pour le grade 10@2ue de 1 mm d'épaisseur

Pour la procédure en deux étapes, on observe guyarddictions sont meilleures quand le contraste
entre les phases est plus faible, c’est-a-diresaebtempérature, et ceci est d’autant plus vrai [gou
composantekE, (précision a moins de 4%). En revanche, les ptas gcarts sont obtenus pour la
prédiction deE; a haute température, qui sont plus de 2 fois figlilsées (en moyennant les souplesses
et en prenant I'équation de fermeture linéaire).

Il apparait aussi presque systématiquement quatleé moyenner les rigidités procure de meilleurs
résultats que de moyenner les souplesses, suautigp composanté=, : en effet, le moduleés, est

treés largement sous-estimé quand on moyenne |gdesses, et ce aux deux températures.

Parmi les différentes équations de fermeture apglig quand on moyenne les rigidités, il semble que
globalement (pour les 2 composantes considérées2atexmpératures), I'approximation linéaire
procure des résultats légérement meilleurs quadaes, méme si elle a tendance a sous-estimer les
modules (jusqu'a -19% d'écart poli; a 120°C). On notera aussi que les différence® éasr deux
variantes de I'approximation hybride sont asselaldai et que leurs prédictions ne sont pas toujours
bornées par celles des équations linéaires et gligques (alors que chaque composante du tenseur
d’ordre 4 l'est) : cette observation met en évigeleccomplexité des modéles d’homogénéisation qui

prennent en compte les interactions entre constgua

La prédiction des modules élastiques par la métdgeete de Mori-Tanaka est assez bonne, avec une
erreur relative maximale de 15% quand on évadtyé 120°C.
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Si on ne se base que sur les modules d'Young, antage certain apparait pour la méthode directe de
Mori-Tanaka. Concernant la procédure en deux éfajessrésultats Iégerement meilleurs apparaissent
guand on combine I'approximation linéaire avec léthnde de moyenne des rigidités. L’évaluation

des coefficients de dilatation va constituer urosddest de ces différents modeéles.
Prédiction des coefficients de dilatation

Les coefficients de dilatation sont obtenus ensatiit les résultats prédits en élasticité dansibéqn

de Levin. lls sont évalués dans les 3 directionsepiére de référence, qui est le repére d'injection

Cependant, il est important de préciser que lereegénjection (1,2,3) ne correspond pas exactement
aux axes de symétrie du matériau, car si on redasdeenseurs d’orientation d’ordre 2 mesurés dans
la partie 1, on s’apercoit que les composamgs a,, et a,, sont faibles mais pas exactement égales
a 0. Il en résulte que les composantgs, a,, et a,, estimées par rapport au repere d’injection ne
correspondent pas exactement aux valeurs prinsiptaal[aa]. Des valeurs faibles de,,, a,; et a,,

ont été prédites (valeurs proches de 0), maisno@spas montrées ici.

Dans un premier temps, les coefficients de dilatathesurés expérimentalement sont comparés aux
prédictions par la méthode directe de Mori-Tanakdafigure 2.23.

On constate que les tendances sont correctemeatitgsr@our les 3 composantes, c’est-a-dire que
diminue avec la température, alors gag, et a,; augmentent. Il apparait aussi un bon accord
quantitatif entre les évaluations des 3 coeffidgedé dilatation et les mesures expérimentales, en
particulier poura,;, mais I'erreur peut atteindre plus de 30% payy et a,, a haute température.

Dans un deuxieme temps, on s’intéresse aux estinzsatéduites de la procédure en deux étapes qui
moyenne les souplesses. Rappelons que cette appestlindépendante de I'équation de fermeture
utilisée et les prédictions ne dépendent que deetend’orientation d’'ordre 2. Les résultats sont
superposés aux mesures expérimentales dans la fige#. On notera que pour étre comparable a la
Figure 2.23-a, la figure 2.24-a est deux fois glaste, puisque I'échelle est 2 fois plus grande. On
garde ainsi un rapport largeur / échelle constant.

On se rend compte que les prédictions ne sontrpasbbnnes : une augmentation @g avec la
température est prédite plutdt que la diminutiorsunée et pour les 3 composantes |'écart avec les

valeurs expérimentales croit continuellement quaridmpérature augmente.
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Figure 2.23 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyétliss par la méthode directe de Mori-

Tanaka, selon les trois axes du composite. Grade, laque de 1 mm
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qui moyenne les souplesses, selon les trois axesrdposite. Grade 1002, plaque de 1 mm
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Plus de flexibilité et par conséquent un meilleccaad avec I'expérience peuvent étre attendus, en
revanche, de la procédure en deux étapes qui meyksnrigidités, du fait du role joué par les
différentes équations de fermeture sur les préxlistiLa figure 2.25 réunit les résultats obtenudgsa

4 hypothéses de fermeture, ainsi que les donndeyimentales. Ici aussi, on a taché de garder le
méme rapport largeur / échelle sur les figures-2.282.25-a.

Il est intéressant de noter que la température antarles différences entre les modéles, ce qui peut

étre un moyen de les distinguer, voire de les éakmi

Contrairement a I'approche ot on moyenne les seapte(Figure 2.24), une diminution dg, avec

la température est prédite cette fois, mais cdtténdtion est surestimée, si bien que des valeurs
négatives inacceptables sont obtenues a hautesératmmes, quelle que soit I'approximation
considérée, I'équation linéaire étant la pire detde : ces résultats semblent aberrants, puisgue le
deux phases (matrice et fibre) ont des coefficiatgsdilatation linéaires positifs. En revanche,
I'nypothése linéaire prédit un coefficiemt,, proche quantitativement des résultats expérimentau
(mais la tendance est mauvaise a hautes tempérgguigu’elle prédit une diminution au lieu d’'une
augmentation) et toutes les autres approximatiaressiment cette composante (d’autant plus que la
température augmente). Enfin, toutes les hypothdeefermeture se comportent de maniére assez
comparable pour prédire le coefficieat, et les résultats pourraient étre acceptablesnkiieures
prédictions étant obtenues avec I'approximatiorriagbde type A.

La différence entre les deux variantes de I'appnation hybride est plus significative pour les
coefficients de dilatation thermique qu’elle netdié pour les modules d'Young : les deux types
d’hypothéses engendrent des prédictions qui sanpaees entre celles faites avec I'équation lireéair
et celle faite avec I'équation quadratique. On tatesen particulier que les résultats avec I'équati
hybride de type B sont trés proches de ceux prégits I'hypothése quadratique, et que ceux prédits
avec I'équation hybride de type A tendent plutGsweeux prédits avec I'’hypothése linéaire.

Enfin, on remarque que l'utilisation de I'équatide fermeture linéaire, qui combinée a I'approchie qu
moyenne les rigidités paraissait étre la meillgaoer prédire les modules élastiques, s’avere maavai
pour les coefficients de dilatation, essentielletriecause des valeurs largement négatives dea

hautes températures.
On a finalement I'impression qu’en moyennant lg&ités, bien que les tendances aillent dans le bon

sens pour les 3 coefficients, aucune approximat@parvient a fournir des résultats satisfaisamis,

accord avec I'expérience.

- 123 -



a1 [10°%/C]

25
L o0 'S 4 Q::’i:’:,’},,’*!:! *%e
— - Ye,

15 + L %esecereetecte 0,0

05 1 RN
-0.5 | -
154 | ¢ &P -

Linéaire
— - —Quadratique
251 | Hybride A
' Hybride B
'35 T T T
0 50 100 150 200
T[T]
a)
02, [10°°/C]

14
12

8 | f =TT

PP R 4
5 coes? o® X AR d L
4 P 3 .;;;:’J;;/. ¢ T T
0 50 100 150 200

033 [10°°/C]
30

25 A

20 A

15 A

10 A

0 50 100 150 200
T[T]

c)
Figure 2.25 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyétlips par la procédure en deux étapes
gui moyenne les rigidités, selon les trois axesaposite. Grade 1002, plagque de 1 mm
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b) Cas du grade 1002 - plaque de 3 mm d’épaisseur

Comme pour les plaques de 1 mm, nous allons prédireomparer les modules élastiques (a 2
températures) et les coefficients de dilatationréed et 200°C).

Prédiction des modules élastiques

Les 9 évaluations des modules élastigieset E, sont réunies avec les mesures expérimentales dans
le tableau 2.7. Comme pour les plagues de 1 mnaifgpur, on remarque que les prédictions par la
procédure en deux étapes qui moyenne les souplesaesestime trés largement ces deux
composantes, a basse comme a haute températunemyenne sur les 4 valeurs prédites, I'écart est
supérieur a 40%). Des prédictions plus prochesvaésurs expérimentales sont obtenues avec la

procédure qui moyenne les rigidités et les meifletésultats apparaissent avec I'utilisation de
I’équation linéaire : I'écart moyen est de 16.5%.

Méthode Procédure en deux étapes
exp. dl\'/lrgﬁ'fe Moyenne des rigidités Moyenne des souplesses
Tanaka | lin- quad. hyb.A hyb.B| lin. quad. hyb.A hyb.B
Turs E: |10.91 11.41 9.81 8.79 958 9.0 853 7.98 8.37 806
E, 8.86 7.87 822 6.89 7.88 7.1 755 6.87 7.35 6.98
120 °C Ex 3.25 3.67 258 176 251 1.9 1.23 1.08 1.19 110
E> 2.27 1.53 163 093 150 1.0 1.05 0.88 1.00 Q.90

Tableau 2.7: modules d’Young longitudinall, ) et transversallt,), en GPa. Mesures

expérimentales et prédictions pour le grade 10@2ue de 3 mm d’épaisseur

Incontestablement, les meilleures prédictions estigité sont réalisées par la méthode directe de

Mori-Tanaka, en particulier a basse températute : est prédit avec seulement 4% d'écart a

température ambiante et I'écart moyen sur les 2posantes prédites aux 2 températures est de 15%.
Regardons ce que chacun des 3 modéles préditrea thy coefficients de dilatation.

Prédiction des coefficients de dilatation

Les valeurs prédites par la méthode directe de -Mamaka et les données expérimentales sont
illustrées sur la figure 2.26.

On constate que qualitativement et quantitativemr&tcord avec I'expérience est trés bon ; sealle |

composanter,, tend a étre sous-estimée par le modele, surtbatite température.
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Figure 2.26 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyétlips par la méthode directe de Mori-
Tanaka, selon les trois axes du composite. Gradg, Jlaque de 3 mm
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Si on compare les prédictions déduites de la mayeates souplesses (procédure en 2 étapes), on
constate tout d’abord (Figure 2.27) quog, est surestimé et que la composante prédite orett &
température, contrairement a la diminution meswégérimentalement ; I'écart avec I'expérience
atteint 200% vers 180°C. Concernant les deux autogsposantes, méme si les tendances sont
respectéesd,, et a,, augmentent avec la température), on constateagui@st surestime alors que
a,, est largement sous-estimé et les ecarts importds les données expéerimentales ne cessent
d’augmenter avec la température.

Enfin, si on s'intéresse aux résultats obtenus egemnant les rigidités (Figure 2.28), on remarque
comme pour les plaques de 1 mm que les tendancesdaos le bon sens pouar;,, mais que des
valeurs négatives sont obtenues au-dela de Tg.

Concernant les autres composantes, on est pluseou@ntitativement des mesures expérimentales et

des bons résultats sont obtenus en particulier pgurquelle que soit I'approximation.

Ainsi les prédictions obtenues pour les plaque8 dem sont comparables a celles obtenues avec les
plagues de 1 mm. On constate que la méthode ditkct®lori-Tanaka fournit des résultats tres
proches de I'expérience. Concernant la procédur2 é@apes, I'approche qui consiste a moyenner les
souplesses est mauvaise, tant qualitativement ga@titativement ; et I'approche qui consiste a
moyenner les rigidités prédit correctement les apcds, mais aucune équation de fermeture ne
semble parvenir a un accord quantitatif avec lemdes expérimentales en dilatation.

c) Cas du grade 1022
Prédiction des modules élastiques
Pour le grade 1022, les essais de traction n'agntrédlisés qu’'a température ambiante : les valeurs

mesurées sont comparées aux valeurs prédites pdiffi@rents modeéles dans le tableau 2.8 pour les
plagues de 1 mm et 2.9 pour celles de 3 mm.

M_éthode Procédure en deux étapes
exp. dl\l/lre(?te Moyenne des rigidités Moyenne des souplesses
ori-

Tanaka | In-  quad. hyb.A hyb.B| lin. quad. hyb.A hyb.B

E; [19.62 19.61 | 15.67 15.64 15.81 15.71|12.41 12.62 12.51 12.60
E> |10.13] 9.70 10.23 890 9.67 9.06f 9.47 8.89 9.20 8.95

Tamb

Tableau 2.8: modules d’Young longitudinalk, ) et transversallt,), en GPa. Mesures

expérimentales et prédictions pour le grade 1022ue de 1 mm d’épaisseur
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Figure 2.27 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyédits par la procédure en deux étapes

gui moyenne les souplesses, selon les trois axesrdposite. Grade 1002, plaque de 3 mm
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Figure 2.28 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyétlips par la procédure en deux étapes

qui moyenne les rigidités, selon les trois axesamposite. Grade 1002, plague de 3 mm
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Méthode Procédure en deux étapes

exp. dl\i/lreqte Moyenne des rigidités Moyenne des souplesses
ori-
Tanaka lin. quad. hyb.A hyb.B| lin. quad. hyb.A hyb.B

E; [16.60f 17.41 | 1451 12.49 1410 12.97|11.59 10.71 11.33 10.86
E> |12.14 10.36 | 11.45 9.00 10.84 950 | 9.97 896 9.66 9.12

Tamb

Tableau 2.9: modules d’Young longitudinalk, ) et transversallt,), en GPa. Mesures
expérimentales et prédictions pour le grade 1022ue de 3 mm d’'épaisseur

On constate encore une fois que les prédictions Ipaméthode directe de Mori-Tanaka sont
satisfaisantes £ est prédit avec un écart de 0.04% et 4%, pouplegues de 1 mm et 3 mm,
respectivement, alors que, est prédit avec un écart de 4% et de 15%, respeotint.
En revanche, avec la procédure en 2 étapes, Igs éoat beaucoup plus importants :
- si on moyenne les souplessés, et E, sont sous-estimés, avec des écarts supérieufs &35
24%, pour les plagues de 1 mm et 3 mm, respectiveme
- si on moyenne les rigiditésy, est sous-estimé (environ 20% d'écart), alors dtie est
proche de la valeur expérimentale. L'approximatingaire est la plus réaliste, avec un écart
moyen d’environ 10%.

Regardons si ces tendances se confirment aveédécpon des coefficients de dilatation.

Prédiction des coefficients de dilatation

Les coefficients de dilatation ont été mesurés dasgdirections 1 et 2 seulement ; la figure 2.29
superpose ces mesures aux prédictions déduitea decthode directe de Mori-Tanaka pour les
plagues de 1 mm et la figure 2.30 pour les plagies3 mm. Une fois encore les tendances
expérimentales sont trées bien décrites par le neodelun trés bon accord quantitatif apparait, en
particulier pour la composant&, .

Quand on compare les données expérimentales aultatésobtenus en moyennant les souplesses
(Figure 2.31 et 2.32), on voit qu’un écart treés amiant se creuse a haute température ex, Jeprédit
croit avec la température, contrairement au pexfilérimental qui décroit.

Pour les plaques de 3 mm, la différence avec I'egpée poura,, est supérieure a 200% a 180°C ;
pour la composanter,,, bien que la tendance soit respectée, I'écart berpérience est proche de
100% vers 180°C.
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Figure 2.29 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyétliss par la méthode directe de Mori-
Tanaka, selon les axes 1 et 2 du composite. Gi@@2, plaque de 1 mm
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Figure 2.30 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyétliss par la méthode directe de Mori-

Tanaka, selon les axes 1 et 2 du composite. Gi@@2, plaque de 3 mm
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Figure 2.31 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyétlips par la procédure en deux étapes
qui moyenne les souplesses, selon les axes liet@ndposite. Grade 1022, plague de 1 mm
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Figure 2.32 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyeétlips par la procédure en deux étapes
qui moyenne les souplesses, selon les axes liet@ndposite. Grade 1022, plague de 3 mm
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Enfin, les prédictions obtenues en moyennant Ig&lités (Figure 2.33 et Figure 2.34) ont des
variations correctes en fonction de la températ{me diminue et a,, augmente), mais sont
surestimées pour les deux composantes. Les piggicpons sont apportées par I'approximation
linéaire, qui semblait pourtant étre la meilleure&asticité, car non seulement le coefficien} est
négatif et a la plus faible valeur, mais en ptug, décroit avec la température, contrairement aux
résultats expérimentaux ou a ceux obtenus avexutess équations de fermeture.
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b)
Figure 2.33 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyeétlips par la procédure en deux étapes

gui moyenne les rigidités, selon les axes 1 et @ataposite. Grade 1022, plague de 1 mm
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Figure 2.34 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyeétlips par la procédure en deux étapes
gui moyenne les rigidités, selon les axes 1 et @ataposite. Grade 1022, plague de 3 mm
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d) Synthése

La comparaison des valeurs expérimentales nonraenteaux propriétés élastiques, mais aussi aux
coefficients de dilatation sur une large gamme empgérature, définit une procédure sélective
permettant de tester les différents modéles ddqiieal

Il en résulte notamment, dans le cas des matédamposites renforcés de fibres courtes et injectés,
que la méthode directe de Mori-Tanaka est capablprédire les propriétés thermo-mécaniques du
composite de facon satisfaisante, et ceci jusdastaux de renforts de 50% en poids, soit plus de
30% en volume.

Si la procédure en deux étapes est utilisée, omrarén que les résultats obtenus en moyennant les
rigidités et en moyennant les souplesses sontliffésents : la i approche conduit & des prédictions
éloignées quantitativement des valeurs expérimesitahais dont les allures sont semblables "¥a 2
approche prédit des écarts trés importants aveqpdience et méme les tendances ne sont pas
respectées (pour;, notamment). On peut préciser que les versions &bhgpothéses de fermeture
(Eq.2.75 avec pour coefficients 1/24 et 1/6 powpfiroximation linéaire ; Eq.2.79 pour les
approximations hybrides) ont aussi été appliqugeisque la composantgsalu tenseur d’orientation
est faible (Partie 1) : ceci a éeté réalisé simplene® annulant les composantes appropriees; é¢ a
aj et en amplifiant les éléments diagonaux et &, du tenseur d'ordre 2, tel qua,te=1.
Cependant, les résultats obtenus ne changent pasmiére significative par rapport a ceux obtenus
avec les versions 3D des approximations.

On peut en conclure que le modéle consistant a nmeydes souplesses n’est pas adapté dans notre
cas, puisqu’il échoue a estimer correctement leprtés thermo-mécaniques du composite, et on
peut donc I'éliminer. Par contre, le modele qui ewmye les rigidités dépasse le précédent, en
particulier pour les coefficients de dilatationndde sens ou il permet plus de flexibilité graueée

joué par le tenseur dordre 4: on peut espéreenibtdes prédictions correctes en trouvant
I'approximation de fermeture adaptée. Cependartyraal équation de fermeture testée ici (linéaire,
guadratique, hybrides de type A et B) ne conduiés résultats acceptables : I'approximation lireair
s'est avérée étre la meilleure quand les propriéléstigues seulement sont considérées, mais elle
fournit des résultats inacceptables pour les ateffts de dilatation linéaire, en particulier selan
direction d’écoulement. Plutdt que de tester desutlypes d'équations de fermeture, nous préférons
utiliser les tenseurs d'ordre 4 exacts pour comclywant a la validité du modéle qui moyenne les
rigidités. Les tenseurs d'orientation d’ordre 4 @bté mesurés expérimentalement (Partie 1), sans
aucune approximation. On peut alors tester le neoglélutilisant directement les tenseurs d’ordres 2

4 mesurés, pour voir si de meilleures prédictiazisvent étre obtenues : si c’est le cas, cela praitve
gue c’est bien I'estimation du tenseur d’ordre t4n@n le modéle en deux étapes, qui est responsable
des écarts avec I'expérience. Ce test est réadisg k& paragraphe suivant et est appliqué aux grade

1002 et 1022, pour les plaques de 1 mm et 3 mm.
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3.2 Validation de la procédure en deux étapes quiogenne les rigidités

Dans cette partie, seule la procédure en deux ®igyieconsiste a moyenner les rigidités est testée.
Les tenseurs d'ordre 2 et d'ordre 4, mesurés exgdrialement et donnés dans la Partie 1, sont
directement utilisés dans les équations 2.46 (fesumodules élastiques) et 2.80 (pour les coeffisie

de dilatation). Aucune approximation n’est aingtefesur le tenseur J qui est considéré comme
exact. Les résultats des nouvelles prédictions smmiparés ci-dessous aux valeurs expérimentales et
pour comparaison, les bons résultats obtenus peéu@dnt avec la méthode directe de Mori-Tanaka

sont également montrés.
a) Cas du grade 1002

Les nouvelles prédictions de modules élastiquesngpérature ambiante et a 120°C sont montrées
dans le tableau 2.10 pour les plagues de 1 mmtablleau 2.11 pour celles de 3 mm.

Méthode
Moyenne Ecart avec directe Ecart avec
exp des rigidités | expérience Mori- expérience
avec [ajjlexp [%] Tanaka [%0]
E; 11.80 12.18 3 12.52 6
Tamb
E, 7.22 7.76 7 7.49 4
E; 3.74 4.18 12 4.32 16
120 C
E, 1.26 1.45 15 1.26 0

Tableau 2.10: modules d'Young longitudinalk,) et transversallt,), en GPa. Mesures

expérimentales et prédictions en utilisant le tangérientation d’ordre 4 expérimental. Grade 1002

plague de 1 mm d’épaisseur

Méthode
Moyenne Ecart avec directe Ecart avec
exp des rigidités | expérience Mori- expérience
avec [ajulexp [%0] Tanaka [%0]
- E; 10.91 10.74 2 11.41 5
ame E, 8.86 8.56 3 7.87 11
120 C E; 3.25 3.34 3 3.67 13
E, 2.27 1.99 13 1.53 32

Tableau 2.11: modules d'Young longitudinalk,) et transversallt,), en GPa. Mesures

expérimentales et prédictions en utilisant le tangérientation d’ordre 4 expérimental. Grade 1002

plague de 3 mm d’épaisseur
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Les écarts avec I'expérience sont quantifiés papproche qui moyenne les rigidités et pour la
méthode directe de Mori-Tanaka. Il en résulte upttenamélioration des résultats par rapport a
I'utilisation des équations de fermeture et parpmp a la méthode directe de Mori-Tanaka, la
composanteE, est beaucoup mieux estimée, a basse comme ateeniérature. En moyenne sur les

4 composantes prédites, un écart de 9% est obtmiluplisation du tenseur d’ordre 4 expérimental

pour les plaques de 1 mm ; cet écart est de 5%lpsmpiaques de 3 mm.

Pour confirmer nos affirmations concernant I'inaddtipn de I'approche qui moyenne les souplesses,
nous l'avons testé avec le tenseur d'orientatiamdie 4 expérimental, juste dans le cas du gra@ig 10
et d’'une plaque de 1 mm : on a obtelBu=10.565Pa et E, = 7.35GPa a température ambiante,
soit un écart avec l'expérience de 11% et 2%, wigmament; et a 120°C, on a obtenu
E =1.90GPa et E, =1.03GPa, ce qui correspond a un écart de 49% et 18%, céspment. On
constate bien que la composarkg est trop largement sous-estimée et en moyenndesu#

composantes, on mesure un écart de 20% (plus chledqu’en moyennant les rigidités).

Les résultats encourageants en élasticité sonirowd par la prédiction des coefficients de dilatat
comme le montrent les figures 2.35 et 2.36. Leswal négatives obtenues avec les 4 équations de
fermeture testées ont disparu et un trés bon aapeadtitatif est obtenu avec I'expérience, surtout
pour a,,. Les résultats obtenus sont mémes meilleurs qo’'lvprocedure directe de Mori-Tanaka et
cela est particulierement visible au-dela de Tgisque I'écart est moindre avec les nouvelles
prédictions. Cependant, on notera que la composagteend toujours a étre sous-estimée a haute

température, tant pour les plaques de 1 mm quegqadies de 3 mm.

Cet ensemble de bons résultats indique que la guoeéen deux étapes peut conduire a des
prédictions précises si les rigidités sont moyesngtesi on dispose d’'une bonne description de la
distribution d’orientation. Cependant, aucune dégidations de fermeture considérées précédemment
ne permettait de décrire l'orientation correctemgntisqu’elles conduisaient toutes a des résultats
insatisfaisants. Mais avant d’en tirer des conols; il est préférable de vérifier au préalable cee
résultats se confirment pour un taux plus importentibres, soit pour le grade 1022.
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Figure 2.35 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyétlips par la procédure en deux étapes
gui moyenne les rigidités et avec le tenseur dhtation [a] mesuré expérimentalement, selon les 3
axes du composite. Grade 1002, plaque de 1 mm
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b) Cas du grade 1022

Pour un taux de fibres plus important, les obs@matfaites pour le grade 1002 restent valables. En
effet, les modules longitudinal et transversal jigédl température ambiante sont réunis dans leaabl
2.12 pour les plaques de 1 mm et le tableau 2.4Bgales de 3 mm, ou ils sont comparés aux valeurs

expérimentales.

Méthode

Moyenne Ecart avec directe Ecart avec
exp des rigidités | expérience Mori- expérience
avec [aijkl]exp [%] Tanaka [%]
T E; 19.62 18.82 4 19.61 0
an E, 10.13 11.11 10 9.70 4

Tableau 2.12: modules d'Young longitudinalk,) et transversallt,), en GPa. Mesures
expérimentales et prédictions en utilisant le tangérientation d’ordre 4 expérimental. Grade 1022

plague de 1 mm d’'épaisseur

Méthode
Moyenne Ecart avec directe Ecart avec
exp des rigidités | expérience Mori- expérience
avec [aijkl]exp [%] Tanaka [%]
T E; 16.60 16.51 1 17.41 5
ame E, 12.14 12.25 1 10.36 15

Tableau 2.13: modules d’Young longitudinall, ) et transversallt,), en GPa. Mesures
expérimentales et prédictions en utilisant le tanséorientation d’ordre 4 expérimental. Grade 1022

plaque de 3 mm d’épaisseur

Pour les plaques de 1 mm, on constate que lescficddi sont nettement améliorées par rapport a
I'utilisation des équations de fermeture : I'éqaatilinéaire, qui était la plus précise en élagjcit
estimait les modules avec une erreur moyenne de; EMéc le tenseur experimental]{ga, cet écart
passe a 7%. Cependant, on est dans ce cas mopeuyrécis qu'avec la méthode directe de Mori-
Tanaka (écart moyen de 2%).

Pour les plaques de 3 mm, le tableau 2.13 monteelegimodules élastiques sont parfaitement bien
prédits en moyennant les rigidités et en utilidartenseur [dex,, puisqueE, et E, sont estimés avec
une erreur de 1% seulement a température ambiemtgqui est bien meilleur qu'avec la méthode

directe de Mori-Tanaka.

Les prédictions des coefficients de dilatation sonbntestablement les meilleures avec I'utilisatio

du tenseur expérimentals]a, (Figures 2.37 et 2.38), quasiment plus précisaedlelirs qu'avec la
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méthode directe de Mori-Tanaka (Figure 2.29 posiplaques de 1 mm et 2.30 pour celles de 3 mm),
surtout a haute température. On mesure par exek#&°C, pour les plaques de 1 mm, un écart avec
I'expérience de 5% pour la composantg .

c) Synthese

.....

tenseur d'orientation d’'ordre 4 utilisé est mesex@érimentalement et n'est pas déterminé par une
équation de fermeture. Dans ce cas, on constatdegumodules sont nettement améliorés, surtout
pour les plaques de 3 mm, par rapport a l'util@ati’'une approximation de fermeture. Concernant les
coefficients de dilatation, les tendances s’avecentectes pour les 3 composantas, (diminue avec

la température et reste posititr,, et a,, diminuent) et les prédictions sont tres proches\addeurs
expérimentales, sur un éventail de températurastatle 'ambiante a environ 190°C. Ces prédictions
sont d’ailleurs plus précises qu’avec la méthodeatie de Mori-Tanaka.

D’une maniere générale, un certain nombre de ceimis peuvent alors ressortir :

() La procédure en deux étapes conduit a des giréds précises si les rigidités (plutét que les
souplesses) sont moyennées et que le tenseurrdaiita d’'ordre 4 est bien estimé ou est connu
exactement (mesure expérimentale).

(i) La procédure en deux étapes, qui appligue apération de moyenne dans I'espace sur un
composite unidirectionnel contenant le méme taufilites que le composite désorienté, est capable
de prédire avec précision les propriétés thermoaméaes d’'un composite chargé de fibres courtes :
on en déduit que le caractere trop rigide du coitgosidirectionnel associé est donc acceptable, ca
il est équilibré pendant 18 étape (c’est-a-dire pendant I'opération de moyete rigidités, qui
correspond en fait a une borne de Voigt).

(i) Un bon accord a été observé avec les résuleadpérimentaux mesurés sur des composites
polyarylamide / fibres de verre injectés, a bassame a haute température, ce qui signifie pour une
large gamme de contrastes entre les propriétédedpsphases.

(iv) Aucune des équations de fermeture testéesn’'mi conduit a de bons résultats, alors que
l'utilisation du tenseur d'ordre 4 expérimental @angré des résultats trés précis: on en déduit
gu’'aucune des hypothéses de fermeture considénéaifk, quadratique et hybrides) n'est capable de
décrire correctement I'état d’orientation des fébre

(v) Un enjeu a ce stade consiste certainementemélioration de I'estimation du tenseur d’oriergati
d’'ordre 4, a partir de celui d’ordre 2 : cela pettnaét de combiner I'efficacité des logiciels de
simulation (qui fournissent le tenseur d’ordre 2¢@de meilleures prédictions des propriétés thermo
mécaniques des composites.
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Figure 2.37 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyétlips par la procédure en deux étapes
gui moyenne les rigidités et avec le tenseur dhiaton [a] mesuré expérimentalement, selon les
axes 1 et 2 du composite. Grade 1022, plaque d&1 m
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Figure 2.38 :coefficients de dilatation mesurés (symbolesyédits par la procédure en deux étapes
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3.3 Amélioration de I'estimation du tenseur d’oriertation d’ordre 4

Nous avons réalisé dans le paragraphe précédeatiaurie estimation du tenseur d'ordre 4, via
I'utilisation des équations de fermeture considgré&stait capable de décrire I'état d'orientaties
fibres de maniére correcte. Afin d’améliorer 'évalion de [g, nous proposons une solution qui
repose sur la forme de la distribution d’orientatiBn effet, si on s’attarde un peu plus sur lssltats
d’orientation mesurés dans la partie 1, on peutargoer que globalement dans toute I'épaisseur, la
forme de la distribution est la méme : en partenlia distribution de I'anglé’ semble symétrique et
centrée sur la valeuf' =90°, et la distribution de I'angley' semble symétrique par rapport a la
direction d’écoulement (direction 1, pour laquege= 0°). On peut alors imaginer qu’a partir d’'une
forme constante de la distribution d’orientatioraedartir des informations issues d’'un tenseurcitor

2, on puisse en déduire une approximation du tertSerdre 4 (et méme d’ordres supérieurs).

a) Principe

Nous avons évoqué dans le paragraphe 1.1-b detla paqu’il pouvait étre utile de disposer d'une
fonction continue capable de décrire les variatienpérimentales de la fonction de distribution
d’orientation : appelond (8',@") une telle fonction, caractérisée par un certamime de parametres
A, a déterminer ; les anglé®' et ¢' étant définis par rapport au repere d'injectior2,@). Une fois
que les parametred; sont identifiés, alors la fonctidnest complétement caractérisée et la fonction
de distribution d’orientation associée peut étleutée :

wa,¢)= e.9) (2.111)
”f(e',qﬂ') sing' &' dp'
avec'[Q Y@ ¢)dQ =10ouQ estune sphere unitaire@f =sind"'dd 'dp .

Si on connait le tenseur d’ordre 2 correspondaeti@ distribution (tenseur donné par exemple par u
logiciel de simulation de [linjection), alors il rse possible de déterminer numériquement les
parametresA, a partir des expressions des composantes du tedsedre 2, soit des équations

suivantes :
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a, = [[0(6".¢)sirt @) cod ¢ )si '@ g
a,, = [[@(6".¢)sin @) sirt @) st '@ "

8, = [[w(6"¢)cod @) s '@ "¢

a, = [[@(6"¢)sim @) cosp ) sing )sid '@ ‘g
CF =ﬂl//(9',¢') sin@@’) cos@ ') cogg ) sid d&' dy'
8, = [[w(6.9) sin@") cosg ) sing )sie '8 'g

(2.112)

Notons que 8, &>, et as ne sont pas indépendants, puisqu’on a la relatin+ a,, + a,, = 1.
On peut préciser aussi que si le repére d’injeatimmespond au repere principal du matériau etl@ue
distribution est symétrique par rapportéd et ¢', alors les composantes hors diagonale mesurées

expérimentalement doivent valoilg;, = a,; = a,,= 0.
Les propriétés mécaniques du composite sont addcalées a partir de I'équation 2.45 :

C=[C”(6.9) ¢(6'.9) © (2.45)

ou chaque composante du tens€liP correspondant au composite unidirectionnel estenoge sur
toutes les orientations.
Une autre fagon de procéder consiste a utilisqubéion 2.46 :

Cijkl :Cl Eﬁm + C?(@él + 94)"' Q(@Gﬁ + ila‘?}: + jlaé +jka§5) (2.46)
+C, 0,9, +C 49 +q 9 )
sachant que les cing constan{gs sont données par I'équation 2.71 et que le tendeudre 4 peut

étre calculé par :

Qg :”Q RR R P Y@, @) d (2.113)

Bien sdr, les coefficients de dilatation sont ckdsupar I'équation de Levin, en utilisant directeme
les résultats du probleme élastique (Eq.2.45 06)2.4

La seule difficulté consiste finalement a trouveefdnction décrivant la distribution d’orientatidans

le cas de composites injectés. Kacir [Kacir et BH975] a proposé une fonction exponentielle a un
paramétre, qui a la particularité de pouvoir déckirs distributions d’orientation dans un planartl

de l'unidirectionnel a I'isotropie. Méme si nos tdiilsutions ne sont pas strictement dans un pfh (
est proche, mais toujours exactement égal a 90°neova s’intéresser qu'a la distributigh), de
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I'angle @' et considérer qué' est constant et égal a 90°, afin de pouvoir etilla fonction de Kacir

dans un polymere plus simple en 2 dimensions.
Fonction de Kacir

La fonction de Kacir a déja été citée dans la edrtet on rappelle qu’elle est définie par:

far (@) =A€7 (1.14)

ou le paramétrel tend vers 0 pour une distribution aléatoire desefi etA tend vers+o pour une

orientation parfaitement unidirectionnelle. Dangééinition, la fonction f est définie entre 0° et

Kacir

90° ; pour étendre son domaine de définition a°[:90°], il suffit de considérer la valeur absollg
I'angle @' dans I'équation 1.15. La fonction de distributassociée est alors :

Ae ¥

L (1.16)
21-¢"72)

wKacir (qol) =

avec A 0]0,+oo[ . On peut vérifier facilement quﬁ_ﬂ/j2 Yo (@) do'= 1.

Notons que la fonction de distribution d’orientatiassociée a la fonction de Kacir est indépendante
du facteur pré-exponentied de celle-ci. En d’autres termes, toute fonctfoproportionnelle a la
fonction de Kacir donne la méme distribution d’otegion ¢/ et le facteur pré-exponentiel n’est pas

un paramétre supplémentaire permettant de déartistribution d’orientation.

Le parameétred est facilement obtenu numériguement a partir d'des composantes;au &, du
tenseur d'ordre 2, dont les expressions de I'éqonati112 se simplifient puisqu@' = 90° :

all = J-(g. l/lKacir (qol) COSZ @ I) (ta
a22 = Lﬂ' l//Kacir (¢I) Sin2 (¢ I) dwl (2114)
8, =837 8= 8 =0

Ainsi il y a bijection entred et a; ou a, (@) étant symétrique, @ se retrouve égal a 0.
Expérimentalement, le repére d’injection est prestpujours confondu avec le repére principal

d’orientation, si bien queaest proche de 0.
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La figure 2.39 montre les différents cas de fonwdide distribution obtenues pour des valeurs;de a
caracteéristiques.

¥ (@)

a1 = 0.98etA =10

ail =0.86etA=3

ajgg = 0.51etA=0.1
‘ R

[ T
-n/2 -n/ia 0 n/4 n/i2

Figure 2.39 :fonctions de distribution d’orientation de Kacbtenues pour différentes valeurs de a

Le calcul des propriétés élastiques du compositesiswlifie aussi par rapport au cas d'une
distribution d’orientation tridimensionnelle, puisg'Eq.2.45 devient :

C=[ C®(@) Y (#) do’ (2.115)
ou si on utilise I'EQ.2.46, le calcul du tenseunrdre 4 (Eq.2.113) devient :
4 =] RBRP Yo (#) do (2.116)

Chen et Cheng [1996] ont utilisé avec succes latfon de Kacir pour décrire I'orientation des fibre
dans le plan et en déduire les 9 composantes indéptes du tenseur de rigidité, dans le cas desarr
injectées en polysulfure de phényléne (PPS) reéésrde 30% et 40% en poids de fibres de carbone
ou de 40% en poids de fibres de verre. L'écartecles prédictions et les résultats expérimentaux de
Choy et al. [1992] est inférieur a 10% en moyenoerptoutes les composantes : ces résultats
satisfaisants nous encouragent a utiliser la fonatie Kacir dans le cas de nos composites a matrice
polyarylamide et I'application est réalisée dangdeagraphe qui suit.

b) Application au grade 1002 injecté

La premiére étape consiste a trouver la valeuratampetre d’orientationl . Pour cela, on a besoin de

la composante;adu tenseur [ Comme la fonction de Kacir traite d’un probledens le plan, il est
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indispensable de disposer d'un tenseur d’orienmtabimimensionnel, contrairement a nos mesures
d’'orientation effectuées dans la partie 1 de cétiele. Ce dernier est obtenu expérimentalement en
supposant qué' est constant et égal a 90°, et en ne considétantiagdistribution de I'angley'.
C’est ainsi que I'on obtient, & partir des donnégrimentales :

au:%ZN‘,COSZ @) (2.117)
k=1

ouN est le nombre total de fibres.
Grade 1002 — plaque de 1 mm

Pour les plaques de 1 mm, on trouve une valeurempsgtale de g égale 4 0.86 (Eq.1.117).

A partir de 'Eq.2.114, on peut tracer I'évolutioles composante de,Jan fonction deAd (Figure
2.40) : les composanteg; @&t g, sont complémentaires et la composanteteoriquement égale a 0
n'est pas représentée. On en déduit que ppur 0.86, A doit étre égal a 3.

On peut vérifier si cette valeur du paramétre éwot@tion A permet une bonne description de la
distribution expérimentale de l'angle@'. Dans ce but, la figure 2.41 compare les prolabili
expérimentales déduites de la fonction de Kacir.

aij 1

0.86- - 4
0.8}

0.6

0.4+

0.2

10 15 20
A

Figure 2.40 :évolution des composantes du tenseur d’orientatiomre 2 [a] en fonction du

parametre d’orientatiod de la fonction de Kacir
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Il faut noter que la probabilitBx.q sur un intervalledg' est déduite de la fonction de distribution

WUyoor dapres la relation :
PKacir (¢I) = ‘//Kacir (wl) d¢| (2118)

Les données expérimentales sont cumulées sur desvalkes d’étendue 10°, aussi pour étre
comparables, les probabilités obtenues pour latifmmae distribution de Kacir sur un intervalle

[¢7'— Q9+ qq] sont calculées comme suit :

@'+pq

Rear @)= | W (@) do (2.119)

(72
avec@ =5° dans notre cas.
On constate que nos mesures expérimentales ngasraxactement centrées sur la valeur 0, car le

repere d'injection ne correspond pas exactemengaére principal du composite (d'ailleurs, la valeu

de a, mesurée est non nul).

30 60 90

0
¢ [°]

Figure 2.41 :description de la distribution expérimentale @agle ¢' par la fonction de Kacir pour
A =3. Grade 1002, plaque de 1 mm

Si on décale manuellement nos mesures de -5°, cenaus placerait dans le repére principal

d’orientation avec une valeur dg & 0, on constate que la description avec la fonatie distribution

de Kacir est en trés bon accord avec I'expériehmgu(e 2.42).
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faY
\v) T T

0 30 60 90
@[]
Figure 2.42 :distribution expérimentale de I'anglg’ décalée horizontalement de -5° et description
par la fonction de Kacir poud = 3. Grade 1002, plaque de 1 mm

Les prédictions thermo-mécaniques qui en décowdent évaluées en étant comparées aux mesures
expérimentales. Le tableau 2.14 compare les modalaggtudinal et transversal prédits (Eq.2.115)
aux mesures par essais de traction : a tempémmtipeante, la composante, est surestimée de 4.5%

et E, de 4.1% ; a 120°C, les écarts sont respectiveae/® 7% et 1.6%. On constate donc que les
composantes sont bien estimées (logiguement suéesdj puisque toutes les fibres sont supposées
étre dans le plan) et en moyenne, I'écart est 2l Par rapport a I'expérience : il est réduit datié@o

par rapport aux prédictions déduites de la métliidete de Mori-Tanaka, ou on rappelle que I'écart
moyen sur les 4 composantes est de 6.3%.

expérience A =3 Méthode directe Moyenne des
P I B Mori-Tanaka | rigidités avec [gilexp
T Ex 11.80 12.33 12.52 12.18
o E 7.22 7.52 7.49 7.76
Ex 3.74 3.84 4.32 4.18
120 °C
E> 1.26 1.28 1.26 1.45

Tableau 2.14: modules d’Young longitudinall, ) et transversallt,), en GPa. Mesures
expérimentales et prédictions en utilisant la fammctle Kacir avecd = 3 et la méthode directe de

Mori-Tanaka. Grade 1002, plaque de 1 mm d’épaisseur

Les coefficients de dilatation déduits des propeétlastiques sont superposés aux mesures
expérimentales sur la figure 2.43. Comparés auxteds obtenus en utilisant les différentes équatio

de fermeture (Figure 2.25), la composamtg a des valeurs positives sur toute la gamme de
températures ; les écarts a haute températuredsontéme ordre de grandeur qu'avec la méthode
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directe et un peu plus grands qu’en utilisant lacgdure en 2 étapes qui moyenne les rigidités et

utilise le tenseur d’orientatioryaexpérimental.

5
a [107/C]
5
’0’. Q33
oo
4 *
20 ® exp .”’
Prédiction . o*
.
15 -
10 - Oy
*
00000000
5 o 0000, A X X 2 R A A
NSRS Ty X TX X A Oy
GOt T T P 3 0000000000000 0000000000
O T T T
0 50 100 150 200

T[C]

Figure 2.43 :grade 1002, plaque de 1 mm d’épaisseur : coeftigide dilatation,,, a,,, ;.
Mesures expérimentales (symboles) et prédictiongisant la fonction de Kacir aved = 3.

Grade 1002 — plague de 3 mm

La composante;adu tenseur d'ordre 2 vaut expérimentalement 0ai@gue seule I'anglap’ est
considéré. Il en résulte une valeur deégale a 1.9 (pointillés trés fins sur la Figurd02. Cette
valeur du paramétre d'orientation permet de déccmerectement la probabilité d’orientation P

mesurée expérimentalement, comme le montre ladigu4.

¢ P_exp
P_Kacir

-90 -60 -30

Figure 2.44 :description de la distribution expérimentale @dadjle ¢' par la fonction de Kacir pour
A =1.9. Grade 1002, plaque de 3 mm
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Ici encore on constate que la distribution n'ess paactement symétrique et qu'un décalage de
guelgues degrés serait nécessaire pour repgnela

Quand on s'intéresse aux propriétés élastiquelsieiarticulierement aux modules d'Young (Tableau
2.15), on constate quk, est surestimé, alors que, est sous-estimé (a température ambiante et a
120°C). En moyenne, I'écart avec I'expérience est18% : cet écart est plus faible gu'avec la
méthode directe de Mori-Tanaka, ou il atteint 15%n; revanche, on est moins précis qu'avec
I'utilisation du tenseur expérimental,Jg, (écart moyen de 5%).

Méthode Moyenne des
expérience A =1.9 directe rigidités avec
Mori-Tanaka [Qiki ] exp
T = 10.91 11.37 11.41 10.74
o E, 8.86 7.90 7.87 8.56
E: 3.25 3.36 3.67 3.34
120 °C
E. 2.27 1.51 1.53 1.99

Tableau 2.15: modules d'Young longitudinall, ) et transversallt,), en GPa. Mesures
expérimentales et prédictions en utilisant la faomctle Kacir avecd =1.9 et la méthode directe de

Mori-Tanaka. Grade 1002, plaque de 3 mm d’épaisseur

Les coefficients de dilatation prédits sont montsés la figure 2.45, ou ils sont comparés aux
coefficients expérimentaux.

a [107°/C]

30

o5 | O33

® exp

20 - Prédiction

15 -

10 - 'S 022

sosaneett L e

000000000000 P 2 4

5 000000000000..00””’0”000””’. Oy

00000000000 0000033330000000000000000000

O T T T

0 50 100 150 200

T[]

Figure 2.45 :grade 1002, plaque de 3 mm d’épaisseur : coeftigide dilatatiorn,,, a,,, ;.
Mesures expérimentales (symboles) et prédictiongisant la fonction de Kacir aved =1.9.
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Ici encore, les prédictions sont bien plus réaigee toutes celles obtenues avec les différentes
équations de fermeture (Figure 2.28); par conbre,est bien moins précis qu’avec la valeur

expérimentale du tenseur d’ordre 4.

La méthode directe de Mori-Tanaka et la procéduar@ étapes qui moyenne les rigidités en utilisant
le tenseur d’ordre 4 expérimental minimisent largata,, aux hautes températures (plus de 30%).
En représentant la distribution expérimentale diesed par une distribution exclusivement dans le
plan d’injection, les modeles micromécaniques dewmtasurestimera,, ; or ce n'est pas le cas,
puisqu’on obtient des prédictions d®,, proches des autres estimations. On peut avanaer de
hypothéses pour expliquer cela :
- soit la matrice n’est pas isotrope méme quandesitechargée de fibres at,, est deux fois
plus grand quex;, ou Q,, ;
- soit les modéles basés sur I'approche de Mori-Tanaé sont pas aptes a prédire les
coefficients de dilatation dans la direction pexpenlaire au plan des fibres, lorsque le

contraste de module entre les phases est grand.

La vérification de la premiére hypothése demantiamaé analyse fine de l'orientation cristalline
engendrée par les fibres et les plaquettes del¢afajble pourcentage de talc ne pouvant expliguer
lui seul une telle anisotropie. La réalisation dpuifes de pble en diffraction des rayons X sur des
plagues injectées de matrice pure et de compogtengitrait certainement de lever le doute.
L'utilisation d’'une matrice amorphe n’apporteraiaspforcément une réponse plus claire, car le
contraste entre les phases ne sera pas impogangttice devant rester a une température infériaur
Tg.

Néanmoins, pour prendre en compte les propriét@sofges transverses de la matrice dans nos
modéles, la difficulté repose sur le calcul du éemsd’Eshelby. En effet, dans le cas d'un milieu
isotrope, quel que soit le type d’hétérogénéités@rope ou non), le calcul du tenseur d’Eshellly es
immédiat : des expressions analytiques existenh¢&e 1), qui dépendent du coefficient de Poisson
de la matrice, et de la forme et de I'élancemenitiddérogénéité ; la seule restriction dans le das
renforts isotropes transverses est que l'axe dopod transverse doit étre confondu avec l'axe de
révolution du renfort [Mura, 1991]. En revanchenslde cas de milieux anisotropes, le tenseur
d’Eshelby doit étre calculé a partir des fonctiolesGreen, qui n'ont plus d’expressions explicites :
des intégrales dans l'espace de Fourier et daspadte physique doivent étre calculées, ce qui
compligue les calculs.

Dans le cas d’un milieu isotrope transverse pamgie, le tenseur d’Eshellly s’exprime de la fagon

suivante :

1 — _
EijkI = 8_n_Cpqmn((;|qu + Gjpiq) (233)
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ou C est la matrice de rigidité du milieu (cela impkqgdonc de connaitre les propriétés élastiques de la
matrice dans les 3 directions de référenceﬁesont les intégrales des fonctions de Green. Lsetan

G a été calculé pour quelques cas [Lin et Mura, 1@T3annexe 1 montre les résultats pour un
milieu isotrope transverse autour de I'axe 3.

On retiendra la complexité du calcul par rapportcas isotrope ; c’est la raison pour laquelle nous
avions opté pour I'hypothese simplificatrice d’'umatrice isotrope et les résultats qui en découlent
étant en accord avec l'expérience, nous n'avonsppassé l'analyse au cas d'un milieu isotrope
transverse. D’ailleurs, nous ne disposons pas deséds élastiques de la matrice dans la direction 3
car les plagues étant trés minces (1 a 3 mm),éfait’ pas possible de tester les échantillons par
traction dans la direction de I'épaisseur.

c) Synthese

L'utilisation de la fonction de distribution de Kagour décrire la distribution d’orientation esés
prometteuse, car elle permet de prédire les pri@sriiermo-mécaniques des composites injectés avec
autant de précision que la méthode directe de Maniaka, sans nécessiter pour autant la fonction
d’orientation expérimentale. Elle évite aussi diséir les approximations de fermeture pour évaleier
tenseur d'orientation d'ordre 4 et aboutit a deédpations qui sont nettement plus proches des
mesures expérimentales que I'utilisation de n'inpolaquelle des 4 équations de fermeture
considérées dans cette étude. En revanche, pasrtampx prédictions obtenues avec le tenseur réel
(ou expérimental) d’ordre 4, les résultats obteaex la fonction de distribution de Kacir sont ereco
médiocres, surtout pour les coefficients de diatatce qui signifie que cette fonction n’est pas
forcément la plus adaptée et que des amélioratiengent encore étre apportées.

Il est utile de préciser qu'une premiére limite ldefonction de distribution de Kacir est qu’elle ne
possede qu’un seul parameétre. Ceci est restigatifpour une valeur de;alonnée, une seule forme de
la distribution d'orientation est possible, alors’'en réalité, plusieurs distributions de formes
différentes peuvent conduire a la méme valeur deRour étre plus général, il serait préférable
d’introduire un 2™ parameétre qui jouerait notamment sur la largeutadeistribution autour de la

direction d’injection : nous pensons qu'il seraénifique de généraliser la fonction de Kacir, par

exemple sous la forme :
f(¢) =expCLp™) (2.120)

ou L (assimilable ad) et A sont deux paramétres a déterminer. La figure thdbtre 3 exemples de
forme de distribution pour 3 couplds ;(A) conduisant a une valeur constanteajeégale a 0.79 ; la
courbe rose ayant pour parameéties=(2.3 ;A = 1) correspond a la fonction de Kacir avée 2.3.
On voit que les formes sont littéralement difféesnét par conséquent I'utilisation d’une telle fine
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pourrait permettre une description plus fine esgénérale des distributions d’orientation. Notgue
pour les distributions dans les composites injechésgés de fibres courtéssemble rester proche de

1 ; la fonction simple de Kacir semble convenir.

o)
[\

P
—=2 A=2
—1=2.3 A=1 0.2
——1=35 A=0.4
0.15/
04
/N
-90 -60 -30 0 30 60 90
¢ [°]

Figure 2.46 :différentes distributions d’orientation conduisaria méme valeua,; =0.79 du
tenseur d’orientation d’ordre 2

Le fait d'introduire un 2™ paramétre permet de faire varier le tenseur ditatéon d’ordre 4 pour un
tenseur d'ordre 2 donné. En effet, dans le casaddistribution dans un plan, un nombre limité de
composantes de ce tenseur est non nul : toutestegosantes contenant I'indice 3 sont nulles et pou
des distributions symétriques par rapport a lactiva 1 (c’est le cas typiquement avec la fonctien
Kacir), les composantesa et a»», sont nulles (comme l'estadans le tenseur d’ordre 2). Au final, 3
composantes seulement sont non nulleg, i, @:», €t a1, €t une relation existe, par définition, entre

ces 3 coefficients :
a1111 + 2a1122+ a2222= 1 (2121)

Si la fonction décrivant la distribution d’orientat ne possede qu’un seul paramétre, elle ne pourra
contrdler qu'une composante du tenseur d'ordreric@nprend donc que la forme de la distribution
dépend non seulement du tenseur d’orientation téa2d mais du tenseur d’ordre 4 aussi, et que pour
pouvoir décrire en toute rigueur une distributidariéntation, deux paramétres sont nécessaires. La
fonction citée plus haut est une éventuelle pdgsipimais on peut envisager d'autres solutions,
comme la fonction a deux parametres proposée pat Eauke [1996, 1997, 1998] et qui est de la

forme : f (¢ = (sing'¥*™" (cosp '§ .

Un deuxiéme défaut de la fonction de Kacir est kpii@est applicable que pour des distributionssdan

un plan et néglige l'influence de l'orientation hatde ce plan. Par conséquent, la composante a
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utilisée pour déterminer le paramétre d’orientatibnest surestimée : c’est ainsi que pour le grade
1002 et la plaque de 1 mra,, = 0.86 au lieu de la valeur réelle mesurée de 0.79 ; foplaque de

3 mm, a, =0.76 au lieu de 0.64. Les prédictions thermo-mécaniguesen découlent sont alors
faussées, ce qui explique notamment pourquoi leutedd, est surestime.

Afin de pouvoir considérer des distributions d'otgtion tridimensionnelles et pour équilibrer la
valeur de g et la rendre plus réaliste, il est nécessairerdedoe en compte les valeurs de I'andle
Dans ces conditions, la fonction de Kacir tellealje’ est définie n’est plus applicable et il fativer
une nouvelle fonctionf (8',@") qui dépend des deux anglgs et &'. Une facon simple d’envisager
le probléme serait par exemple de considérer ldyirale 2 fonctions de Kacir, chacune dépendant

d’'un des angles, de sorte que :

f(0',¢) = 1.(0) x f,(@)

= ex;E—Al %—6’ )} expil ,@ (2122)

De cette maniere, les composantes réelles du tedsmientation d’ordre 2 pourraient étre utilisges
et des prédictions plus conformes pourraient &termies. La parameétrg peut étre identifié a partir
de la mesure de;z qui est indépendant dé, . Malheureusement nous n’avons pas pu tester e te

fonction par manque de temps.

On voit donc que la fonction de Kacir est une fanctsimple, qui constitue une approximation de
fermeture, puisqu’elle permet sa propre évaluatiortenseur d'ordre 4. Basée sur une modélisation
assez réaliste de la distribution expérimentale, mdrmet d’améliorer les prédictions des propsiété
thermo-mécaniques des composites. Cependant iteerisux défauts majeurs sur lesquels des
améliorations peuvent étre apportées et nous aVailkeurs proposé quelques solutions, qui sont des
fonctions de Kacir modifiées ou généralisées aramatres, mais nous n'avons pas pu les tester par

manque de temps.
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CONCLUSIONS

Nos travaux se sont intéressés a la prédictiopagwmiétés thermo-élastiques dans le cas de makéria
composites injectés et chargés. Pour cela, noussaa recours aux techniques d’homogénéisation, et
plus particulierement aux approches basées suodi2ie de Mori-Tanaka.

Pour prendre en compte l'effet de la structurelsarpropriétés du composite, nous avons d’abord
développé, dans une®? partie, des méthodes expérimentales permettantmedsurer ['état
d’orientation des fibres dans la matrice.

Une premiére technique, bien connue dans la littégaet utilisant le MEB, permet de déterminer
I'orientation tridimensionnelle des fibres a pade I'analyse d’'un seul plan de coupe : son precip
consiste a travailler sous haute tension et aslévsens de fuite de la fibre dans la matriceegéala
trace laissée par la fibre Iégérement recouvertendeice et apparaissant a I'une des extrémités de
I'ellipse. La technique, applicable a n'importe boemposite renforcé de fibres, a été automatisge,
qui permet d’analyser des grandes surfaces enedagsstrelativement courts (environ 4h15min par
échantillon de 2.5 mmz2, si on en traite 6 a la)fdious I'avons testée sur nos composites, a neatric
polymérique (polyarylamide), renforcés de 30% a 58¥4apoids de fibres de verre et injectés sous
forme de plaques de 1 mm et 3 mm d’épaisseur. d’aree coupe orthogonale, on a constaté que dans
tous les cas, les fibres étaient majoritairementeaues dans le plan d’injection, mais curieusement
orientées &30° par rapport a la direction d’'injection. Cettstdbution aberrante est en fait attribuée
a la coupe orthogonale sur laquelle la plupartfitees apparaissent comme des cercles (et non des
ellipses) : en effet, on a montré qu'une petitelataon sur la mesure des dimensions d’un cercle
entraine de grandes variations des résultats dtatien, alors que les mémes dispersions sur les
dimensions d’'une ellipse engendrent une variatieauboup plus faible des données d’orientation.
Pour éliminer cette erreur expérimentale, une congé@ée par rapport a la direction d'injectiort es
une solution intéressante, puisque la plupartitbessy apparaitront comme des ellipses.

Nous avons alors mis au point une nouvelle teclmigpplicable pour les matériaux composites mis
en forme par injection. En effet, ce procédé induoi¢ distribution des fibres majoritairement orierst
dans le plan d'injection et cela nous a permis éebbpper une méthode, qui consiste en une coupe
inclinée a 45° dans I'épaisseur de la piece : utérer simple permet alors de déduire I'orientation
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tridimensionnelle de chaque fibre, si bien qu’iest plus nécessaire de suivre le sens de fuita de |

fibre dans la matrice. Cette technique, qui a aétEsautomatisée pour manipuler de grandes surfaces
présente un certain nombre d’avantages par rapplartpremiere technique qui utilise la trace de la

fibre :

- tout d'abord, elle gagne en précision puisque lasndes d'orientation sont basées sur la
mesure de I'angley dans le plan d’analyse, déterminé avec précisioiepsysteme d’analyse
d'images ; mais aussi parce que I'erreur expériateninduite sur les fibres paralléles au sens
d’écoulement (la majorité des fibres) est réduita; la plupart d’entre elles apparaissent
comme des ellipses sur le plan de coupe ;

- dautre part, le plan de coupe est plus large (gpaisseur de la piéce, ce qui permet une
description plus fine de I'évolution de 'orientati en fonction de I'épaisseur ;

- enfin, la technique de la coupe a 45° dans I'épaisgst beaucoup plus rapide (environ
2h50min par échantillon de 2.5 mm2, si on en tréit la fois), car chaque image prise au
MEB ne nécessite d’étre analysée qu’une seule fois.

De cette maniere, il est possible de mesurer I'é@atentation localement ou en moyenne dans le
volume d’un échantillon et de le caractériser Sousie de tenseurs d’orientation ou de fonctions de
distribution de probabilité d’orientation. Ces tmtinathématiques sont indispensables pour intégrer

I'effet de I'orientation des fibres dans les modéaigicromécaniques.

Il est utile aussi de souligner que Moldflowet en général les codes de calcul simulant Eiiga, ne
fournissent les données d’orientation que sous dodm tenseurs d’ordre 2 : cette description de
I'orientation est restrictive, car la plupart desdéles d’homogénéisation nécessitent les fonctiens
distribution d’orientation ou des tenseurs d’oragiain d’'ordre 4.

Quand Il'aspect microstructural du composite esh kdéfini (expérimentalement ou a l'aide des
logiciels de simulation), nous pouvons utiliser gpurs approches afin de prédire les propriétés
thermo-élastiques du composite (modules et coefftside dilatation) en fonction de 'orientatiorsde
fibres et en fonction de la température. Notons cptte derniere démarche est trés importante, car
jusqu’a aujourd’hui, le comportement du compositeceurs de refroidissement programmeé dans les
codes de simulation tels que Moldflown’est pas thermo-dépendant et que la prise en teod®la
distribution d’orientation n’'est pas implantée pdes coefficients de dilatation ; la prédiction des
retraits et des déformées, qui nécessite un cbamimo-mécanique, est alors imprécise. Dans nos
modéles, le facteur température est incorporé esidérant les propriétés de la matrice en fonaien

la température.
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Une premiere approche, qu’on a appelé méthodetdidx Mori-Tanaka, utilise la formule générale
de Mori-Tanaka pour un composite constitué d'uné&iceet de N phases : I'orientation des fibres est
directement prise en compte via des opérationsaj@nmes spatiales.

Une 2™ approche, qu’on a appelé procédure en deux étepesiste a calculer par Mori-Tanaka les
propriétés d'un composite fictif ou toutes les dibrsont alignées, puis a incorporer I'orientaties d
fibores en moyennant soit le tenseur des rigidis®t le tenseur des souplesses, sur toutes les
orientations possibles.

Nous voulons ici faire une synthése globale swréaliction des propriétés thermo-élastiques par les
différentes approches citées. |l ressort de cétieéqu’'a basse comme a haute température :

- la méthode directe de Mori-Tanaka permet de prédoeectement les propriétés du
composite, mais la fonction de distribution d’otation est dans certains cas nécessaire (donc
les données d’orientation issues des prédictionMpédflow] ne sont pas suffisantes),

- la procédure en deux étapes conduit a des réseltatson accord avec I'expérience si les
rigidités sont moyennées et si le tenseur d’orteariad’ordre 4 est connu exactement,

- la méthode directe de Mori-Tanaka et la procédurdaux étapes qui moyenne les rigidités
sont aptes a prédire les propriétés thermo-élasgtigies composites, méme pour un taux de
fibres élevé (jusqu’'a 31.6% de fibres en volumdi, 50% en poids) et a haute température,
c’est-a-dire pour un contraste de propriétés etteses grand,

- la méthode directe de Mori-Tanaka et la procéduordeaix étapes qui moyenne les rigidités et
utilise le tenseur d’ordre 4 expérimental sousnestit le coefficient de dilatatioar,, dans
I'épaisseur a haute température (écarts avec lfeqpEe supérieurs a 30%) ; cela peut étre di
au comportement de la matrice, qui semble étreogettransverse ;

- la procédure en deux étapes conduit a de mauvaisslictions si les souplesses sont
moyennées et ce, méme si le tenseur d’ordre basticexactement,

- pour la procédure en deux étapes, aucune des @ugia® fermeture classiquement utilisées
pour estimer les tenseur d’orientation d’ordre gaatir du tenseur d’ordre 2 ne donne des

résultats satisfaisants a la fois pour les modetiéss coefficients de dilatation.

Plutét que de tester d’autres équations de fermehous proposons une méthode simple qui permet
d’évaluer le tenseur d'ordre 4 a partir du tensdlardre 2, et ce sans utiliser les équations de
fermeture existantes : le principe repose surligatiion d’une fonction capable de décrire la fortee

la distribution d’orientation des fibres. C’est effet une solution prometteuse, car combinée aux
simples données d'un tenseur d'ordre 2 (apporté ep@mple par un code de calcul tel que
Moldflow(), elle permet sa propre évaluation du tenseurdddord et fournit la fonction de
distribution d’orientation des fibres.

Dans le cas de linjection et pour une distributidimensionnelle des fibres, la fonction de Kacir

un parametre donne des résultats encourageants ;omast conscient que cette fonction est trop
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simple, car I'utilisation d’'un seul parametre nerpet pas de faire varier le tenseur d’ordre 4 pour
tenseur d’ordre 2 donné. Or on sait que pour usetend’ordre 2, plusieurs distributions d’orieraati

de formes différentes sont possibles, donc plusimmnseurs d’ordre 4 peuvent étre obtenus. Unitrava
dans ce sens, plus approfondi, doit étre réalisé.

Notons que la procédure en deux étapes peut éplejage aux distributions de renforts ayant un
comportement isotrope transverse dans la dirediéooulement ; c’est le cas notamment des fibres
de carbone.
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PERSPECTIVES

On a montré que la procédure en deux étapes, ausiste d'abord a déterminer les propriétés du
matériau unidirectionnel homogéne équivalent panéhode de Mori-Tanaka, puis de moyenner ces
propriétés en fonction de la distribution d'origitda des fibres, donnait de bonnes prédictions des
propriétés thermo-élastiques (jusqu’a un taux paadde fibres de 50%) a condition de pouvoir
décrire correctement cette distribution d’oriemtati Si on veut prédire les propriétés thermo-
élastiques a partir de la simulation d’'un écoulemienprincipal point de blocage est le choix d’'une
bonne équation de fermeture qui permet, a partiteshseur d’orientation d’ordre 2, d'évaluer le
tenseur d’ordre 4.

Il est donc essentiel a ce stade de mener une plusiepprofondie encore, afin de :

- corréler la distribution d'orientation normalemeantthotrope aux valeurs des tenseurs
d’orientation d’ordre 4 ;

- étre plus exhaustif dans I'étude des équation®dadture et comparer les différents tenseurs
d’ordre 4 prédits au tenseur expérimental, en agaplt dans le repére principal d'orientation ;

- généraliser la fonction de Kacir a deux paraméjremd on travaille dans le plan : le premier
paramétre pourra étre déterminé par la composante lea deuxiéme jouant sur les
composantes du tenseur d’ordre 4 ;

- étendre la fonction de Kacir afin de tenir compiend distribution réelle des fibres, c’est-a-
dire tridimensionnelle. Nous avons proposé, parmgte, une solution qui consiste a
considérer le produit de deux fonctions de Kacir ;

- tester d’autres fonctions mathématiques, tellescgile proposée par Fu et Lauke [1996].

On réalise donc qu'un travail plus approfondi neédtétre mené pour trouver la fonction la mieux
appropriée et parvenir a estimer de cette maniétenseur d'ordre 4 plus proche de la réalité que ¢
gu’on obtient actuellement avec les hypothése&deadture.

Par ailleurs, nous avons mis en évidence dans étttle que la méthode directe de Mori-Tanaka,

ainsi que la procédure en deux étapes qui moyesmeididités et utilise le tenseur expérimental
d’ordre 4, sous-estime le coefficient de dilatatioy, dans I'épaisseur a haute température. Ces
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différences peuvent étre attribuées au caractétefe transverse de la matrice, qui a un coefficie
a,, deux fois plus grand que les deux autres coefiisier;, et a,,. Dans nos modeles, ce
comportement de la matrice a été ignoré, puisga’oansidéré qu’elle était isotrope. D’abord dans un
but de compréhension physique, il faudrait s'agsdte comportement anisotrope de la matrice en
étudiant sa microstructure. La distribution de®mtations des renforts lamellaires, mais aussade |
microstructure cristalline induite, pourrait falfebjet d’étude en diffraction des rayons X auxrgta

et aux petits angles. Ensuite, il serait utile devpnir a mesurer les propriétés élastiques deataaa
dans la direction 3 et de modéliser son comportéméeh, pour voir l'influence que cela aurait ses |
prédictions des modules d'Young et des coefficietgsdilatation du composite ; en particulier, on
verrait dans quelle mesure il est possible d’ameélites prédictions der,;.

Enfin, il est important de noter que méme si legdiels de simulation ont intégré les équations de
calcul d'orientation, lorsqu'on compare par exemfds prédictions de Moldfloiv aux données
mesurées expérimentalement, on constate que des @oportants apparaissent (supérieurs a 30%
parfois). lls trouvent leur origine dans le modatdisé (modéle de Folgar et Tucker), car il existe
deux parameétres, @t D, , dont les valeurs exactes ne sont pas connuesa @ontré qu'il était
possible d’'ajuster le niveau d’'orientation au ghués des données expérimentales en jouant sur deux
paramétres, mais cette facon de procéder est gupiet dépend sans doute de la géométrie des
fibres. De plus, méme si on parvient a trouver lglleur couple (€, D;) correspondant a nos
matériaux, nous ne savons pas comment ces parandégtrkient en fonction des milieux considérés,
ni méme en fonction de I'épaisseur des plaquestigs. De plus, il semble que l'orientation des
fibres dans I'écoulement s’établisse plus vite densimulation que dans la réalité. Il apparait
indispensable, a l'avenir, de chercher a mieux nisaft ces parametres et leur influence, et d’'une
maniére plus générale, d’'améliorer le modéle deutale I'orientation, car la distribution des fibre
est un facteur trés important qui influence fortatdes propriétés du composite.

Une alternative serait que les logiciels de sinmtefparviennent a décrire I'évolution du tenseur
d’ordre 4, et non plus seulement du tenseur d’o2dravec le temps. La qualité des résultats obtenus

devrait alors étre évaluée en les confrontant agsumes expérimentales.
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EXPRESSIONS DU TENSEUR D’ESHELBY

En milieu isotrope

Dans le cas ou la matrice est isotrope et ou ldxaévolution des ellipsoides est I'axe 1 (avec la

dimension a= & < &), les composantes du tenseurs d’Eshelby s’exptipan[Brown et Clarke,
1975 ; Mura, 1991] :

1
A
3
2
1 3s2-1 32
=~ -+ |-+
ST 20— Vm){ m T o2 [ L ]]g}
3 s2 1 9
Ejso = Egaas= + 1-2,, - g
8(1-v,)s?*-1 4(v, 462 1)

m

1 s? 3
Epoas = = -|1-2, +
2233 3322 4(1- Vm){ 262- 1) { m T A 1)}9}

1 s2 1 3s?
=- + -1-
Bo2-v,)s2-1 4Q.—Vm){52—1 ( m)}g

1 1 1 3
E1122: E1133:_ |:1_ 2/m+ }"' 1- 2/m+ g
2(1-v_) s2-1 2(-v, 262 1)

E s = By =~ S Y— .
BB 4-v,) | 262- 1) " 462 1)

| s+l 1 3(s%])
E1212_E1313_4(Tvm){1 2Vm s2—1 _ZI:]- 2/m ?-1 }g}

m

E221l =

ou v, est le coefficient de Poisson de la matricg est défini par :

g :;3/2(5( g —1)1/2 - Arocoshs)
S

_&

et s=— >1 est le rapport de forme de I'ellipsoide.

&
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Pour des sphéroides aplatis (« oblate spheroidanglais), d’axe de symétrie paralléle a I'axeeds(t

gue a = & > &), le tenseur d’Eshelby est donné par :

1
A
' 3
2/\
1
2 Z
I, = 2”33 (ArcCog( § - €1- é)%)
(1-s)
|, =4m-2,
_ _ 3 (1 =13)
E1111_E2222_8ﬂ(1_v )(77 4( l)) 87T(1—V )
22 (I, =15)
S = 87T(1 v )(5 _3 —1) 87(1 v)®
1 (-1, 1-2,

Eii2o = Eponn = 8r(l-v )(ﬂ_4(82—l)) ar(l-v,) 1

Eiiss = g™ 87T(1]; V) 5 (Islz _Ii) B 8717(1?/;;) h

_ 1 U= 1-2,
Soon = Baan= g vy 1-8  81(-v,)°
1 (1, —|3) 1-2v

S T S T Y o
1-

E2323: E1313 ;(1"' §)( 12_ 3)+ = (|1+|3)
167(1-v,,) s-1 1611-v,)

Pour les autres composantgg, = 0

8

ou v, est le coefficient de Poisson de la matrics et— <1 est le rapport de forme du sphéroide.
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Pour des disques ou des plaquettes (« penny shapamglais), de normale paralléle a I'axe 3 (avec
a = & &), le tenseur d’Eshelby s’écrit :

1
A
> 3
2 /
13-v,,
E1111: E2222 W_V)
1 2V, n
E3333 1- v 4
8v, -1
E1122: E2211 W_V)
_2v, -1

S m

v 4v_+1

=E = m 1- m 77S

E331l 3322 1_ m ( 8Vm )
7-8v,
E1212 32 (1_ v )
E..=E (1+ Vi =2 7'[ 9
2323 1313 1 V 4
Pour les autres egposantesy,, =
ou V,, est le coefficient de Poisson de la matrice t;ti <1 est le rapport de forme de la plaquette.
a

Quand les disques sont tres fiss{ 0), les seules composantes non nulles sont :

E3333 = 1
Vm
%311 = E3322 1- V
1
=E =
E3131 3232 2
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Pour des inclusions sphériques, les expressiosismgdifient :

7-5
Ei111 = Epppo = Eagas™ W_Vm)

v, -1
E1122 = E2233: E3311: W_Vm)

4-5/,
E1212 = E2323: E3131: W_Vm)

Pour des cylindres circulaires (-~ o), on a:

E;z =0
B = Egppy= 50

2233~ Z(Tl/m)
E3311 = E3322 =0

33—,
S 8(Ll-v )
1
Eas = Egps = Z

- 176 -



En milieu isotrope transverse

Dans le cas ou le milieu est isotrope transveisar e I'axe 3, le tenseur d’Eshelby s’exprime jpar

1 _
E|Jk| =5 pqmn(G|qu + Gjpiq) (233)

ou C est la matrice de rigidité du milieu.

Dans ce cas, le tenseGr a été calculé [Lin et Mura, 1973] et on a lestieles :

2 o C,-C _
(61111 = 62222 EJ':A(]. X ){[C44(1 )+ C, % )@]|:(3T + G)(1- R+ 4G, 8 XE|
_(Cls + C44)282 Xz(l_ Xz)} dx

G3333_4nj As2¥ G, (1- )+ C, ¢ ﬁ[ Crz = R G 8 % dx

~Cz 1 36,)0- 0+ 4G, szxz}

9]

R GOl Q3s2x21[< 1
i =-3(C; + C,,)?s> (1 x2)} dx
1As2x2{[( G+ Sy - %)+2q4§%}[ C.a- R+ G 3k

(_51133 = 62233: 27Tj0
_(C13 + (:44)282 Xz(l_ »8)} dx

(31122 =

2211

Gya1 = Gyan = 277! A1~ 52)[ C,1- »¥)+ C,&? Xz]{ 1 > SF 1-x)+ G, ¢ )@} dx

é1212 ZLZTI:A(l_ H(Cut+ C )23 - (G- CH Clz)[ G- ¥+ C,3 %(} dx
\61313 = C_':‘2323: _ZNJ.JA(CB-'- C,) ¢ R(1- )[C — S Q- %+ G 3 % dx

ous est le rapport de forme des renfortdeest défini par :

wr=| S S G- 9 Gsdl o e g3
— Gt Gy )52 2(E x2)}
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ANNEXE 2

ESSAIS DE TRACTION SUR LA MATRICE 6002

A température ambiante (23°C)

Load [kN]

o)
»

—— Specimen 1

o
)

o)

—=— Specimen 2
Specimen 3
Specimen 4

n

—— Specimen 5

o)
W

0.1 -

D

005 T

0.01

0.025

0.015

0.02

0.005

0.03

0.0

o
[BEY

Strain [%)]

35

Tableau 1 : modules d’Young a 23°C mesurés par essais deéatmasair la matrice 6002

Figure 1 : essais de traction sur la matrice 6002 a 23°C

Young's modulus [Mpa]

Sample 1 5095
Sample 2 5268
Sample 3 5057
Sample 4 4925
Sample 5 5236
Average value 5116
Standard deviation S.D. 139

Covariance 3

Average+2 S.D. 5095
Average-2 S.D. 5395
Minimum 4925
Maximum 5268
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A 100°C (T>Tq)

Load [kN]

0.1

0.08

—— Specimen 1

—— Specimen 2
Specimen 3
Specimen 4

0.06

0.04 -

0.02 ~

—— Specimen 5

0.0015 0.002 0.0025

0.G

-0.02

-0.04

Strain [%)]

03

Figure 2 : essais de traction sur la matrice 6002 a 100°C

Young's modulus [MPa]

Sample 1 1010
Sample 2 823
Sample 3 806
Sample 4 799
Sample 5 906

Average value 868.7
Standard deviation S.D. 89.8

Tableau 2 :modules d'Young a 100°C mesurés par essais diotmasur la matrice 6002
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ANNEXE 3

ESSAIS DE TRACTION SUR LE GRADE 1002 — plague de Inm a 120°C

MESURE DE E;

[N
N

—e—Specimen 1
—=— Specimen 2

Specimen 3 —

Specimen 4
—*— Specimen 5
—e— Specimen 6 —|
—+— Specimen 7

Contrainte [Mpa]

D

-0.0005 0.0005 0.001 0.0015 0.002 0.0025 0.003 0.0035

N

Déformation

Figure 3 : essais de traction a 120°C dans la direction tadgiale. Plagues de 1 mm, grade 1002

Plaque 1 Plaque 2 Plaque 3

Echantillon 1 3668.8761 | 3671.32681 | 3897.97865
Echantillon 2 3691.7446 | 3691.25054 | 3862.00807
Echantillon 3 3711.87367 | 3679.53368 | 3841.70665
Echantillon 4 3714.72955 | 3678.71431 | 3821.76595
Echantillon 5 3721.97241 | 3693.92441 | 3786.84767
Echantillon 6 3735.70791 | 3693.65834 | 3775.02542
Echantillon 7 3743.97877 | 3680.54804 | 3769.61991
Moyenne [MPa] 3712.69757 | 3684.13659 | 3822.13605
Déviation standard | 25.6845217 | 8.79990084 | 48.214192

Tableau 3 :modules d'Young | a 120°C mesurés par essais de traction sur e §iaeR

E [MPa] |Dévia. stand.
Plaque 1 3712.70 25.68
Plaque 2 3684.14 8.80
Plaque 3 3822.14 48.21
Moyenne 3739.66 19.77

Tableau 4 :valeur moyenne du module d’Young. B 120°C pour grade 1002 - 1 mm
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MESURE DE Ex»

Contrainte [Mpa]

]

a

n

w

—e— Specimen 1
—=— Specimen 2

Specimen 3

Specimen 4
—*— Specimen 5
—e— Specimen 6
—+— Specimen 7

T T T T T T

0.0005 0.001 0.0015 0.002 0.0025 0.003
Déformation

-0.0005 0 0.0035

Figure 4 : essais de traction a 120°C dans la direction vexss. Plaques de 1 mm, grade 1002

Plaque 1 Plaque 2 Plaque 3

Echantillon 1 1281.46142 | 1191.09998 | 1211.70629
Echantillon 2 1325.73753 | 1185.81448 | 1248.05974
Echantillon 3 1324.31393 | 1167.65964 | 1270.00184
Echantillon 4 1339.03525 | 1187.01695 | 1260.55619
Echantillon 5 1334.74941 | 1171.74502 | 1273.73596
Echantillon 6 1342.76909 | 1178.96931 | 1290.96664
Echantillon 7 1343.22647 | 1170.77377 | 1287.32838
Moyenne [MPa] 1327.32758 | 1179.01131 | 1263.19358
Déviation standard 21.5973864 | 9.18356784 | 27.0747592

Tableau 5 :modules d'Young B a 120°C mesurés par essais de traction sur e §iaeR

E [MPa] |Dévia. stand.
Plaque 1 1327.33 21.60
Plaque 2 1179.01 9.18
Plaque 3 1263.19 27.07
Moyenne 1256.51 9.17

Tableau 6 :valeur moyenne du module d'Young,Ba 120°C pour grade 1002 - 1 mm
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ANNEXE 4

ESSAIS DE TRACTION SUR LE GRADE 1002 — plague de 3nm a 120°C

MESURE DE Ei;
12
10 *
ERv &’.*
2%
25
toad
7
i 2 o
2%
T u—"‘& i
% 6 r g ——Specimenl| — |
o Cadl —&— Specimen 2
% m”&_ Specimen 3
£ 4 W,g!& Specimen4| |
8 ’vf —x— Specimen 5
-~ —e— Specimen 6
2 —— Specimen 7
O T T T T T T
-0.0005 D 0.0005 0.001 0.0015 0.002 0.0025 0.003 0.0035
2
Déformation

Figure 5 : essais de traction a 120°C dans la direction tadgiale.

Plagues de 3 mm, grade 1002

Plaque 1 Plaque 2 Plaque 3

Echantillon 1 3144.49675 | 3343.71649 | 3250.46586
Echantillon 2 3144.9282 | 3336.28638 | 3242.92387
Echantillon 3 3182.52512 | 3301.17747 | 3245.18659
Echantillon 4 3181.22 3348.14187 | 3244.77236
Echantillon 5 3331.31248 | 3250.6416
Echantillon 6 3247.35657
Echantillon 7 3250.69032
Moyenne [MPa] 3163.29252 | 3332.12694 | 3247.43452
Déviation standard 21.461725 | 18.4839788 | 3.22816613

Tableau 7 :modules d’Young E a 120°C mesurés par essais de traction sur e diaeR

E [MPa] |Dévia. stand.
Plaque 1 3163.29 21.46
Plaque 2 3332.13 18.48
Plaque 3 3247.43 3.23
Moyenne 3247.62 9.78

Tableau 8 :valeur moyenne du module d’Young; & 120°C pour grade 1002 — 3 mm
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MESURE DE

Foo

Contrainte [MPa]

[e¢]

-~

a

s

w

N

—e— Specimen 1
—=— Specimen 2
Specimen 3
Specimen 4
—%— Specimen 5

—e— Specimen 6|

—+— Specimen 7

-0.0005 )

H

[en]

0.0005

[aiy

0.001

0.0015

0.002

0.0025

0.003

0.0035

Déformation

Figure 6 : essais de traction a 120°C dans la direction vexss.

Plagues de 3 mm, grade 1002

Plague 1 Plague 2 Plague 3

Echantillon 1 2223.75862 | 2214.08586 | 2344.70969
Echantillon 2 2228.84127 | 2234.4553 | 2349.81901
Echantillon 3 2222.95747 | 2232.08914 | 2351.47269
Echantillon 4 2231.16194 | 2234.42064 | 2354.41082
Echantillon 5 2233.49178 | 2238.41129 | 2360.84581
Echantillon 6 2238.65319 | 2240.23162 | 2362.73629
Echantillon 7 2244.10502 | 2243.71743 | 2362.13002
Moyenne [MPa] 2231.85276 | 2228.76273 | 2350.10305
Déviation standard | 7.67287174 | 9.84704476 | 4.06619359

Tableau 9 :modules d'Young & a 120°C mesurés par essais de traction sur le /@R

E [MPa] |Dévia. stand.
Plaque 1 2231.85 7.67
Plaque 2 2228.76 9.85
Plague 3 2350.10 4.07
Moyenne 2270.24 2.92

Tableau 10 :valeur moyenne du module d’Young, 120°C pour grade 1002 — 3 mm
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PREDICTION DES PROPRIETES THERMO-ELASTIQUES D’UN CO MPOSITE INJECTE
ET CHARGE DE FIBRES COURTES

RESUME : La réalisation des moules pour l'injection des mheplastigues demande un gros
investissement financier ; en conséquence, lesstridls souhaitent parvenir a prédire correctertent
géométrie finale des piéces injectées. Pour celagalcul rhéologique couplé a un calcul thermo-
mécanique par éléments finis dans le solide do@ &tené et requiert les propriétés du matériau.
Aujourd’hui, les propriétés mécaniques des matgriatilisées dans les codes de calcul ne sont
généralement ni thermo-dépendantes, ni directemi@péndantes de I'orientation locale des fibres.
L'objectif de cette étude est de parvenir a prédide propriétés élastiques et les coefficients de
dilatation de composites injectés et chargés deediltourtes, en ayant recours a des techniques
d’homogénéisation. L'originalité du travail résidans le fait d’estimer ces propriétés sur une large
gamme de température en fonction de l'orientatiocale des fibres. Une®'1 partie présente les
techniques de mesure de I'état d'orientation desedi: dans le cas particulier de l'injection ou la
plupart des fibres sont contenues dans un plars aeons mis au point une nouvelle méthode rapide
et précise afin de déterminer I'orientation spatidés fibres. Elle consiste a analyser I'imagesepaiu
microscope électronique a balayage, d’'un seul plancoupe incliné par rapport a la direction
d’injection. Dans une2° partie, les propriétés thermo-élastiques des ceitgsosont obtenues par le
modéle de Mori-Tanaka. Pour tenir compte de I'daéaon, plusieurs méthodologies sont évaluées.
Finalement, nous proposons d’utiliser une fonctiapable de décrire la forme de la distribution
d’'orientation et dont les paramétres sont iderstifiépartir du tenseur d’orientation d’ordre 2. Les
prédictions obtenues sont cohérentes avec les ewsler modules d'Young et de coefficients de
dilatation.

Mots-clés : injection, composites, thermoplastiques chargédilaies courtes, propriétés thermo-
élastiques, orientation des fibres, homogénéisatimuéle de Mori-Tanaka.

PREDICTION OF THE THERMOELASTIC PROPERTIES OF AN IN JECTION MOLDED
SHORT-FIBER COMPOSITE

ABSTRACT : The production of molds for injection of thermaogtias is highly expensive, that is
why industrialists would like to be able to cortggiredict the final geometry of injected parts. d@

it, a rheological calculation coupled to a thermeehmanical calculation by finite elements, which
requires the materials properties, must be cawigdin the solid. Today, the mechanical properties
that are used in the code are generally not depetetemperature, neither directly dependent en th
local fiber orientation. The purpose of this stuslyprecisely to predict the elastic propertieswa#l as

the thermal expansion coefficients of injection deal short-fiber compaosites, by using techniques of
homogenization. The originality of the work is testimation of the properties over a broad range of
temperatures, as a function of the local fiberragtion. A ' part presents the methods for measuring
the fiber orientation state: in the particular cagénjection, where the fibers lie as a majoritythe
injection plane, we have developed a new technigueder to determine the spatial fiber orientation
which is fast and accurate. It consists in analyzihe image, taken with a Scanning Electron
Microscope, of a single section plane cut at aaderngle from the injection direction. In ¥ part,

the thermo-elastic composite properties are evadudly Mori-Tanaka’s model. To take the fiber
orientation into account, several methodologiestested. Eventually, we propose to use a function
that is able to describe the shape of the oriemadistribution and whose parameters are identified
from the 2%rank orientation tensor. Predictions obtainechis tvay appear to be consistent with the
measurements of Young’s moduli and thermal expansiefficients.

Keywords : injection, composites, short-fiber reinforced theplastics, thermo-elastic properties,
fiber orientation, homogenization, Mori-Tanaka’saeb
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