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Nomenclature

Abréviations
ATH Alumine Tri Hydratée
BMC Bulk Molding Compound
SMC Sheet Molding Compound
CIC Continuted Impregnation Compound
LPA Low Profile Additif
LSA Low Skrink Additif
UP Unsatered Polyester
TP Thermoplastique
ST Styréne
PVAc Poly vinyle acétate
PMMA Poly méthacrylate de méthyle
PU Poly Uréthane
PS Polystyréne
UD Unidimensionnel
2D Bidimensionnel
3D Tridimensionnel
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Introduction

Introduction

es matériaux composites sont largement utilisés dans 1’industrie car ils permettent, par le choix de
I ,la nature, de la géométrie et de la répartition des constituants, d’obtenir le meilleur compromis en
termes de propriétés recherchées telles que la rigidité spécifique, la résistance ou la stabilité

dimensionnelle.

Dans I’ensemble des familles de composites, les composites & matrice thermodurcissable représentent
70% de I’ensemble de ces matériaux. Ceux qui possedent une base de résine polyester insaturée ont été
choisis parmi les quatre principales familles de thermodurcissable (les polyesters insaturés, les
époxydes, les vinylesters, les phénoliques) pour des applications de grande diffusion qui présentent un

bon compromis entre le cofit et les performances.

Les SMC (Sheet Molding Compound — feuilles moulables en masse) / BMC (Bulk Molding Compound
— mélanges moulables en masse) sont des matériaux composites a base de polyester insaturé, de charges
minérales et de fibres de verre, qui représentent environ deux tiers du tonnage mondial des composites.
Ces matériaux principalement employés comme matériaux de structure, présentent de nombreux
avantages tels qu’une bonne résistance a la corrosion, une mise en ceuvre aisée, une grande liberté de
forme, des possibilités d’intégration de fonctions et un faible colt de production. Les SMC/BMC se
retrouvent dans plusieurs domaines industriels en raison des nombreuses possibilités de réalisation de
formes complexes et de modification des propriétés physiques (mécanique, thermique, €lectrique) en
faisant varier la nature de la matrice (charges, adjuvants...). Par conséquent, ce type de composites est
largement utilisé dans différents secteurs industriels, comme 1’industrie automobile (boucliers, hayons...)

et électrique (armoires, coffrets, boitiers électriques...). (Figure 1)
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Figure 1 : Exemples de pieces en SMC/BMC dans les industries automobile et électrique.

Les composites a base de polyester insaturé sont largement utilisés au sein du groupe Schneider Electric.
Les picces élaborées par Schneider Electric doivent répondre a des cahiers des charges électrotechniques
séveres. Ce sont des picces fortement contraintes sur les plans di¢lectrique, mécanique et thermique qui
subissent en présence d’arcs électriques a la fois des montées en température mais également des
brusques montées en pression. Ils sont principalement appliqués dans les domaines de la Basse Tension

de Puissance, la Moyenne Tension et le Controle Industriel.

Cette étude traite des matériaux de type BMC appliqués dans 1’industrie électrotechnique pour concevoir
des piéces isolantes. Si ces composites posseédent des propriétés intrinséques suffisantes, pour atteindre
une transformabilité suffisante et pour obtenir les propriétés finales requises par 1’application souhaitée,
les choix de matiére et de procédé de fabrication sont déterminants. Si les BMC sont tous élaborés a base
de polyester insaturé, d’un thermoplastique jouant le role d’agent anti-retrait pendant la polymérisation,
de charges minérales et de fibres de verre, ils différent entre eux par le choix du type d’agent anti-retrait
ou de charges, par la quantité de charge et de renforts minéraux. Les BMC peuvent étre élaborés soit par
injection soit par compression, le choix du procédé ayant une conséquence directe sur les propriétés

mécanique du matériau principalement due au couplage entre procédé et orientation des fibres de verre.

La conception des pieces et le choix du matériau composite permettant de remplir les fonctions
principales demandées a la piece ne sont donc pas triviaux et s’appuient encore largement sur un savoir-

faire empirique.

L’objectif de Schneider Electric est de disposer a terme d’un outil d’aide a la conception des picces en en
décrivant les propriétés mécaniques des BMC en fonction de leur formulation et en optimisant ensuite le

choix du matériau composite en fonction du cahier des charges demandé.

11 est possible d’aborder le comportement mécanique des matériaux par les concepts de la mécanique des
milieux continus, il s’agit alors d’une approche phénoménologique de nature inductive, fondée sur

I’expérience et ayant comme domaine de validité celui a I'intérieur duquel elle a été identifiée. Elle n’a
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donc pas par nature, de pouvoir prédictif en dehors de son domaine d’identification et ne peut aider
I’élaborateur ou le transformateur a concevoir des matériaux ou des procédés plus performants car elle
ne permet, de part son caractére phénoménologique, aucune action sur les phénoménes et mécanismes a

I’origine des propriétés mécaniques identifiées.

Ces trente derniéres années ont vu le développement d’approches plus déductives du comportement
mécanique des matériaux, qui sont en fait un aller-retour de plus en plus précis entre plusieurs échelles
d’appréciation des mécanismes physiques et des propriétés. Le principe est d’identifier les phénoménes
et mécanismes ¢élémentaires microscopiques comme étant la source des phénoménes macroscopiques et
ainsi de préciser le lien entre le comportement macroscopique des matériaux et leurs caractéristiques

microstructurales.

Le développement de matériaux composites visant, par une combinaison judicieuse de propriétés
complémentaires, a fabriquer des matériaux sur mesure pour des emplois déterminés est une parfaite
illustration de cette approche déductive. Ce sont ces approches, que nous appellerons dans un cadre
général approche multi-échelles ou modéle d’homogénéisation, que nous utiliserons dans cette étude

pour répondre au probléme posé par Schneider Electric.
Cette étude est composée de 5 chapitres.

Le premier chapitre est une étude bibliographique sur les matériaux composites a base de polyester
insaturé en général et de BMC en particulier. La morphologie des matériaux BMC y est présentée pour
comprendre I’influence du choix des constituants et du procédé de moulage sur la microstructure des
picces injectées.

Le second chapitre présente des résultats expérimentaux sur la caractérisation de différentes
formulations du BMC et de la matrice seule afin d’étudier leur microstructure et le mécanisme de
déformation. Les essais ont été réalisés a 1’échelle macroscopique et microscopique afin d’établir le lien

entre les échelles qui nous permettra d’alimenter les modéles d’homogénéisation.

Le troisiéme chapitre constitue une revue sur les modeles d’homogénéisation utilisés dans I’étude. . Le
choix de modele d’homogénéisation pour modéliser le comportement de notre composites BMC s’est
orienté vers le modele Mori-Tanaka élastique couplé a de I’endommagement par croissance de cavités et

décohésion de fibres.

Le quatriéme chapitre est consacré a la validation du modéle d’endommagement par croissance de

cavité pour différentes formulations de la matrice.

Le cinquiéme chapitre s’attache 4 modéliser le comportement des composites BMC en prenant en

compte tous les mécanismes d’endommagement identifiés.

Enfin, nous terminerons ce mémoire en présentant la conclusion et les perspectives de ce travail.
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Bibliographie

Résumé : Le premier chapitre est une étude bibliographique sur les matériaux composites a base de
polyester insaturé en général et de BMC en particulier. La morphologie des matériaux BMC y est
présentée pour comprendre 'influence du choix des constituants et du procédé de moulage sur la

microstructure des piéces injectées.
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1.1- Le matériau BMC (Bulk Molding Compound)

Les matériaux BMC sont basés sur un polyester insaturé thermodurcissable additionné d’un
agent anti retrait, des renforts minéraux et des fibres. Une formulation typique peut avoir 13
ingrédients différents. Le choix des différents ingrédients dépend du cahier des charges de
I’utilisation. L’histoire des matériaux BMC est liée a trois marchés principaux : Electricité,
Automobile et consommation/ ménage. L’¢lectricité est le marché le plus ancien et le plus
mature. Ce marché comporte des applications telles que : grand boitier électrique, boitier de
disjoncteur, boitiers de petits moteurs €lectriques, appareil de commutation. En raison de leur
excellente propriété d'isolation électrique, leur résistance aux hautes températures, les

matériaux BMC sont un choix naturel pour ces applications.

Une caractéristique qui distingue les BMC des autres résines thermodurcissables est leur
capacité a étre pigmentés. Les BMC peuvent étre formulés pour donner presque n'importe
quelle couleur ou apparence, y compris un aspect granit, marbre, pierre ou autres. Cette
caractéristique est la raison pour laquelle les BMC sont utilisés dans le marché
consommation/ ménages. Les applications comprennent toute une gamme de composants

poignées de four, écrans thermiques pour fers a repasser, etc.

Un important marché des matériaux composites BMC est le secteur de l'automobile. Le
nombre de demandes dans le secteur automobile ne se compare pas a celui de 1'¢électricité ou
du segment des ménages, mais le volume de matériaux consommeés pour chaque application

est beaucoup plus grand.

Les applications automobiles comprennent les réflecteurs, les couvercles de soupape, et les

petits composants extérieurs (comme les déflecteurs)

Les matériaux BMC pour I’automobile doivent se pigmenter facilement et avoir un bon état
de surface, le plus souvent, les renforts minéraux sont des carbonates de calcium CaCO3 et
I’agent anti retrait est de type LPA (Low profile additif). Pour les applications d’électricité, la
résistance au feu est fortement demandée. Les charges minérales sont dans ce cas de 1’alumine
tri-hydratée et la tenue au choc est assurée par un agent anti-retrait de type LSA (Low Shrink

Additive).




Chapitrel Bibliographie

Dans les paragraphes qui suivent nous présentons la famille des BMC du point de vue nature
des constituants, mise en ceuvre, microstructure et propriétés mécaniques. Les propriétés

spécifiques aux BMC ¢étudiés dans cette étude seront détaillées dans le chapitre suivant.

1.2- Composition
Les BMC sont des composites dont la matrice est une résine thermodurcissable renforcée par des fibres
de verre type E et des charges minérales. La nature et les roles des différents constituants de la

formulation sont présentés ci-dessous [Bat05] :
1.2.1- La matrice
1.2.1.1 Polyester Insaturés

Les pré-polymeres polyesters insaturés (UP pour unsaturated polyesters) sont obtenus par
polycondensation d’un ou plusieurs glycols sur un ou plusieurs diacides dont I’'un au moins

contient une double liaison.

Le produit obtenu est mis en solution dans différents monomeéres vinyliques, acryliques ou
allyliques. Dans une deuxiéme étape, ils vont réagir avec les doubles liaisons du pré polymeére
pour obtenir des matériaux réticulés, infusibles et insolubles dans les solvants. Cette
copolymérisation du monomere, le plus souvent le styréne, s’obtient par ’apport d’un
amorceur radicalaire (peroxyde organique) et conduit a la réticulation tridimensionnelle qui

s’accompagne d’une forte exothermie et d’un retrait important [Bat05][Wei83].
1.2.1.2 Agent anti retrait

La copolymérisation polyester/styréne s’accompagne d’une contraction volumique de 1’ordre
de 5 a 10% qui se traduirait par des retassures ainsi que de larges fissures au sein du matériau
si elle n’était pas compensée. Afin de limiter ce phénoméne, on ajoute un polymere
thermoplastique (TP). Il existe plusieurs types d’additifs anti-retrait. On distingue trois types

de formulation suivant la compensation de retrait a assurer :

* Formulation standard : le retrait est > 0.2%, on utilise dans ce cas du polyéthyléne
(PE) ou du polyméthacrylate de méthyle (PMMA)
* Formulation Low Shrink aditive (LSA) : le retrait au moulage est de 0.05 a 0.2%, on

peut par exemple utiliser dans ce cas du polystyréne (PS)
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» Formulation Low profile aditive (LPA); le retrait est inférieur a 0.05% (cette
formulation est souvent utilisée dans 1’industrie automobile pour les piéces de

carrosserie), on utilise du Polyvinyle acétate (PVAc) ou encore du Polyuréthane (PU)
1.2.2- Les renforts

1.2.2.1 Charge minérale

Deux types de charges sont le plus souvent utilisés : le Carbonate de calcium et le Tri hydrate
d’aluminium. Ils sont ajoutés pour renforcer quelques propriétés spécifiques ainsi que pour
abaisser le prix du produit final. Le Carbonate de calcium sert a améliorer 1'état de surface, le

Tri hydrate d’aluminium est choisi pour la tenue au feu.

La dimension moyenne des particules de charge s’étend de quelques microns & 100 um. Des
mélanges de charges peuvent étre effectués pour obtenir des combinaisons de propriétés. Les
charges jouent un role déterminant dans le comportement rhéologique des composites : la
viscosité augmente quand le taux de charge croit, la granulométrie des charges influence

¢galement la viscosité.

Les particules les plus fines ont tendance a s’agglomérer et a causer des hétérogénéités dans le
matériau réticulé. La répartition granulométrique, la forme des grains, les propriétés physico-
chimiques comme la mouillabilité¢ sont autant de facteurs modulables et influants. La surface
des charges peut étre traitée (avec un agent de couplage type silane ou un agent dispersant),
pour diminuer la tendance a 1’agglomération des particules, améliorer la mouillabilité et la
dispersion dans la résine et ainsi apporter une meilleure cohésion d’ensemble au composite

final.
1.2.2.2 Fibres de verre

Pour les composites BMC, les fibres de verre coupées sont du type E. Elles apportent la

résistance mécanique du matériau.

En ce qui concerne les fibres, I’opération d’ensimage consiste a déposer a la surface des
filaments de verre un mélange de composition complexe dont la fonction est d’assurer une
bonne cohésion entre les filaments, de faciliter leur imprégnation par la pate et de favoriser
une liaison verre/ matrice polymeére correcte. L’ensimage comprend donc un agent de
couplage (souvent un silane) et des agents collants facilitant le procédé. Ce mélange réactif est

plus ou moins cuit au cours de 1’¢laboration du fil de verre. Le renfort est le constituant le
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plus coliteux dans la constitution du matériau. Les fibres de verre présentent des dimensions
initiales de 3 a 25 mm de longueur. Le mono-filament posséde un diameétre de 9 a 17 um. Le
renfort utilisé se présente sous la forme de fils plats d'un millimétre environ dont la section

varie. Ces fils sont constitués de quelques centaines de mono-filaments [Tey02].
1.2.3- Autres additifs
1.2.3.1 Agent démoulant

Les agents les plus souvent utilisés sont : Acide stéarique, stéarate de zinc, de magnésium ou
de calcium. L’agent démoulant fond et migre sur les surfaces du moule pour faciliter le

démoulage.
1.2.3.2 Amorceur

Ce sont des peroxydes. En se décomposant en radicaux libre a une température spécifique, ils

amorcent la copolymérisation radicalaire.
1.2.3.3 Inhibiteur

Composés organiques comme [’hydroquinone, le butylhydroquinone tertiaire, la
parabenzoquinone. Agissant comme un piege a radicaux libres, ils empéchent Ia
copolymérisation tant qu’ils ne sont pas consommés (autorisent le stockage du produit semi-

fini, retardent le déclenchement de la réaction aprés le remplissage du moule).
1.3- Le procédé de moulage

1.3.1 Elaboration des BMC

Comme les SMC (Sheet Molding Compound), les BMC (Bulk Molding Compound) sont

¢laborés sous forme de semi-produits.

Les semi-produits se présentent sous diverses formes commerciales suivant 1’usage : semi-
produit en feuilles (SMC), semi-produit en vrac (BMC), semi-produit intermédiaire (CIC).
Selon la géométrie de la picce, le procédé de moulage choisi, et les performances mécaniques

attendues, on choisira I’un ou I’autre de ces semi-produits.

Le SMC est un produit semi fini en feuilles fines de quelques millimetres. La pate qui

comprend tous les composants autres que les fibres, est véhiculée sur un film de polymeére
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protecteur. Les fibres sont déposées sur cette pate, puis recouvertes par une deuxieme feuille.
L’ensemble passe dans un systétme de compactage pour ensuite étre enroulé (figure 1). Le

SMC est éventuellement injectable, mais le plus souvent il est compressé.

A la différence du SMC, le pré mix ou Bulk Molding Compound, appelé plus communément
"choucroute", se présente sous forme de semi-produits en vrac et peut étre transformé par

injection sur presse pour thermodurcissable.

Le schéma d’¢élaboration du vrac BMC est présenté en Figure 1-1 (partie droite). D’un c6té la
résine polyester et les additifs sont mélangés, de I’autre les charges et 1’agent démoulant, sont
également mélangés. Avant mélange, les fibres ont été découpées a la longueur souhaitée, ce
qui implique que les fils de verre incorporés ont en général des longueurs plus faibles et sont

en moins grand nombre que dans le SMC.

fibres de
pate  verre

alimentation
pate en fibres de
verre et
charges

V‘!‘,\

"boudin” de BMC
fabrication
discontinue

SMC sous forme de

D

I

puis marissement du SMC

SMC BMC
Figure 1-1 Principe du procédé d’élaboration des SMC/ BMC [Tey02]

Le procédé d’¢élaboration des BMC est une fabrication discontinue. L’avantage des BMC par

rapport des SMC est qu’on peut les utiliser pour I’injection de pieces de forme complexe.
1.3.2 Mise en forme

Le BMC est mis en ceuvre principalement par injection, mais il peut étre dans certains cas

moulé par compression.
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Figure 1-2 Deux des procédés de mise en ceuvre des composites en polyester [Tey02]

1.3.2.1 Par compression : La transformation des mati¢res a lieu entre moule et contre moule

chauffés. Le poids de compound correspondant a la piece moulée est judicieusement positionné

sur la partie inférieure du moule. Lors de la fermeture, la pression et la température provoquent

I’écoulement du matériau dans 1’empreinte. L’ouverture du moule se fait lorsque la

polymérisation est terminée. La compression est utilisée uniquement pour de petites pieces en

transfert compression [ComO07].

1.3.2.2 Par injection : La maticre est injectée tiede dans un moule chaud. Un « bourreur »

alimente une vis- piston qui se déplace dans un cylindre et qui assure le dosage de la maticre,

puis son injection directe dans un moule chaud par l'intermédiaire d'une buse et de canaux. On

peut distinguer au cours d’un cycle d’injection quatre phases principales [LeT08]:

Le dosage : le BMC est amené dans un systéme vis-fourreau, une dose de matiére est
accumulée en téte de vis. Pendant le dosage, le systeme vis-fourreau est reculé : la
buse n’est pas en contact avec le moule chaud pour éviter un échauffement exagéré
pouvant entrainer les risques de réticulation au sein du systéme vis-fourreau. Au cours
de cette étape les renforts fibreux subissent une dégradation importante, les méches
sont cassées et on obtient un matériau chargé de fibres courtes (de 1 a 6 mm de
longueur).

Le remplissage : le BMC remplit en quelques secondes la cavit¢ moulante. Il est
poussé par la vis qui joue alors le réle d’un piston.

Le compactage : il permet de compenser autant que possible le retrait de réticulation, il
est réalisé¢ en imposant une pression au sein de la cavité moulante. Cette pression est

imposée par I’intermédiaire de la vis toujours utilisée comme un piston.
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» La cuisson, elle commence en réalité dés la phase de compactage. Durant cette phase,
la réaction se poursuit et lorsque le taux de conversion est jugé suffisant la piece est
alors ¢jectée. Le temps nécessaire pour atteindre une réticulation quasi-totale des
picces est de 3 mn environ. Le dosage de BMC nécessaire pour la piéce suivante

s’effectue pendant le temps de cuisson.

Dans cette technique d’injection des BMC, la distribution du renfort est tridimensionnelle et
dépendante des formes compliquées de la piece. En « dégradant » le renfort fibreux, ce
procédé ne permet pas de réaliser des pieces présentant des propriétés mécaniques au meilleur
niveau des possibilités du composite. Il existe une troisiéme alternative, 1’injection-
compression qui dégrade moins le renfort fibreux. C’est une variante qui consiste a injecter la
matiére dans un moule non totalement fermé et a assurer la compression aprés la fin de

I’injection.

Les conditions de compactage (pression de I’ordre de 8 a 10 MPa) et de la cuisson (liée au
temps de polymérisation de la résine fonction de sa réactivité et de 1’épaisseur de la piece)
influent fortement sur le taux de porosité du composite et donc sur les propriétés mécaniques

et diélectriques.
1.3.3 Problemes liés a la mise en forme
1.3.3.1 Distribution d’orientation des fibres

La distribution et I’orientation des fibres dépendent forcément de la mise en forme des picces.
A la différence du procédé de fabrication des SMC qui assure par compression une structure
bidimensionnelle orthotrope, le procédé d’injection engendre une orientation plus aléatoire et
tridimensionnelle des fibres du composites BMC. Blanc et coll. [Bla92], ont étudié¢ la
distribution des fibres lors de la mise en forme des BMC. Ils observent trois microstructures

correspondant a trois zones :

» Dans la zone de coeur preés du seuil d’injection, les fibres sont perpendiculaires a
I’écoulement.
» Dans la zone prées de la surface : il n’y a pas beaucoup de fibres

= Entre les deux zones, les fibres sont orientées de fagon aléatoire

13-



Chapitrel Bibliographie

S Teyssier [Tey01] a proposé une méthode pour mesurer 1’orientation des fibres par I’analyse
d’images de tomographie. L’orientation des fibres est globalement aléatoire, mais suivant les
zones on peut trouver une anisotropie marquée du BMC qui aura une conséquence directe sur
les propriétés mécaniques. Dans le cas de BMC mis en forme par compression, on pourra

retrouver la structure bidimensionnelle orthotrope caractéristique des SMC.

Orgéas et coll. [Org08] ont déterminé la longueur moyenne des fibres d’aprés le procédé

d’injection des BMC, leurs résultats sont présentés sur la figure 1.3.

?D_' I ' I T I ' I ' I ' I ' I ' I L

g0 [t .

s0 [t y

3o [t y

Velumea fraction of fibres [ %]

20 [ 3

o |_‘|_||_| |_||I_|n—n|—||l_||

0.3 062 0.85 1.02 1.6 1.85 25 65
Average fibre length [ mm ]

Figure 1-3 Distribution de la longueur des fibres aprés d’injection [Org08]

Leurs résultats indiquent que plus de 60% des fibres sont & 0.3mm de longueur apres d’injection. Cette

mesure a été réalisée sur 5000 fibres. Le rapport moyen entre diamétre et longueur des fibres est de
’ordre de 20.

1.3.3.2 Aspect de surface

L’aspect de surface est trés important pour les piéces automobiles pour lesquelles il est nécessaire
d’avoir une surface peu rugueuse et facile a peindre. Les études de C.Serré [Ser00] ont montré que dans
les composites BMC, les charges et les fibres de verre sont situées a une profondeur supérieure a 300nm
et 500nm respectivement. Une couche de nature organique d’une épaisseur d’au moins 100nm est
observée a la surface du BMC. Cette couche de surface (résine polyester réticulé et additif
thermoplastique) contient une partie de 1’agent de démoulage, qui influe directement sur I’aspect de la
surface. Des vides sont observés a la surface des BMC comme on pourrait les observer a la surface de la

matrice composée elle-méme d’un mélange ternaire (mélange polyester insaturé, styréne, agent anti-

retrait).
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Cette étude aussi montré que la morphologie de ces mélanges ternaires a un impact direct sur la

morphologie, la rugosité et I’aspect de surface des BMC.
1.3.3.3 Porosité

Les porosités dont on parle ici correspondent a I’ensemble des vides au sein des picces. Il s’agit
de défauts qui peuvent diminuer la qualit¢ mécanique et diélectrique des pieces (paragraphe
1.5). Elles influencent également 1’état de surface et donc la peinture des piéces.

On distingue deux types de porosité :

a) Les porosités mésoscopiques: Leur taille est de Iordre du millimétre, elles ne sont pas

nombreuses ni représentatives de la microstructure globale des BMC. Elles dépendent des

conditions de moulage et sont surtout présentes vers la surface, plutdt qu’au ceeur.
Les différentes origines possibles de la porosité mésoscopique sont les suivantes :

= Air occlus, censé étre totalement évacué lors du moulage, (Les matiéres & mouler
BMC, ou SMC en particulier, contiennent une proportion d’air occlus qui peut

dépasser 10%.)

» Air emprisonné au moment du remplissage de I’empreinte.

b) Les porosités microscopiques: Elles ne dépassent pas la vingtaine de microns, elles sont plus

ou moins nombreuses et plus ou moins bien réparties dans la piece. Elles sont essentiellement

dues a des

= Décollements éventuels entre les fibres et matrice ou entre les charges minérales et la
matrice, dus a une mauvaise adhésion combinée, ou non, au retrait thermique.

* Micro-vides dus a la compensation du retrait du composite a base de polyester
insaturé. Lors de la réticulation des polyesters, le retrait volumique est de 5 a 10%

[Des98].

La formation de ces porosités microscopiques, sera abordée plus finement dans le paragraphe

suivant sur 1’étude de la morphologie des BMC.

1.4- Etude de la morphologie des BMC

Pour comprendre le mécanisme de réticulation et de compensation de retrait du composite, et
son effet sur la microstructure du BMC, on va décrire le mécanisme de réticulation de la résine
polyester seule, on expliquera ensuite comment ce mécanisme va étre modifié en présence

d’agent anti-retrait et enfin en présence de charges minérales (charges et ou fibres de verre).
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1.4.1- Réticulation de la résine polyester
Le réseau polyester est formé par copolymérisation entre les doubles liaisons du pré-polymeére
polyester et celle du monomere vinylique. Le pré-polymeére polyester est mis en solution dans

un monomere réactif qui est généralement le styréne [Ruf93].

La réticulation de la résine polyester est réalisée généralement par voie radicalaire. Elle est
souvent déclenchée par I’effet combiné¢ de la température et de la présence de peroxydes
(amorceurs) au sein du mélange. L’¢lévation de la température entraine la décomposition des

amorceurs et la création de radicaux libres.

Figurel-4 Représentation schématique des réactions possibles lors de la copolymérisation styréne-
polyester [Yan88]: (I) réticulation intermoléculaire (a) et (b), (II) réticulation intramoléculaire (c)

et (d), (IIT) branchement du styrene sur le polyester (e), (IV) homopolymérisation du styréne (f)

Deés le début de la polymérisation, les liaisons intermoléculaires tendent a rapprocher les chaines
polyester entres elles. Il y a formation, des le début de la réaction, de pelotes polyester appelées
microgels. Ceux-ci se regroupent sous forme de nodules sphériques riches en polyester. Ces
nodules tendent & se compacter et généralement précipitent. Cette précipitation résulte de la
baisse de la solubilité des nodules par augmentation du poids moléculaire dans le milieu riche
en monomere. Les nodules polyester sont ensuite pontés entre eux en amas plus ou moins
denses essentiellement par homopolymérisation du styréne monomere pour former un véritable
réseau. Ce réseau posséde une masse moléculaire théoriquement égale a la masse totale de

résine polyester réticulée [Bat05].
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Figure 1-5 Mécanisme de réticulation des polyesters insaturés: a) début de la réaction de

réticulation ;b) formation des microgels due a la réaction de réticulation intramoléculaire ; c)

réaction de réticulation intermoléculaire entre les microgels ; d) macrogélification [Des96]

Figure 1-6 Morphologies obtenues [Yan88] —Influence de la concentration en styréne, la
concentration diminuant de (a) a (¢). (a) : corail, (b) écaille poreuse, (c) écaille

La copolymérisation polyester-styréne s’accompagne d’une contraction de volume importante
d’environ 10% [Des96] qui se traduirait par des retassures ainsi que de larges fissures au sein du
matériau si elle n’était pas compensée. Donc des additifs thermoplastiques (TP) sont ajoutés
dans les formulations industrielles pour compenser ce retrait. L’étude du mécanisme de

compensation du retrait dans le mélange Polyester —Styréne — Thermoplastique est développée
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dans le paragraphe suivant et va nous permettre de comprendre I’origine de la formation des

micro-vides de compensation.

1.4.2- Systeme sans charge: Polyester Insaturé /styréene/ Anti-retrait
(UP/ST/TP)

Le systeme est composé de résine polyester insaturée dans laquelle est incorporé un agent anti-
retrait (une résine thermoplastique qui peut étre de type PVAc, PMMA, PS, PU). Plusieurs
auteurs ont étudié le mécanisme de retrait compensé par ce type d’additif. Ce retrait provoque
un baisse importante de la qualité du produit durci (qualité de surface, forte contraintes internes
nuisant aux propriétés mécaniques). Il a ét¢ mis en évidence que le mécanisme de
compensation du retrait était lié a la présence d’un systeme durci biphasé Polyester
insaturé¢/Thermoplastique (UP/TP) et a la création de micro vides ou microfissures au sein du

thermoplastique ou de son interface avec la phase polyester.

Dans la littérature, les agents anti retraits sont classifiés en deux familles. Dans la premicre
famille, on trouve les agents qui forment un mélange miscible avec le polyester et styréne, par
exemple le PVAc. Dans la deuxiéme famille, les thermoplastiques comme le PMMA, le PS ou
le PE sont initialement non miscibles avec le polyester et le styréne. Ces deux systémes,

miscibles et non miscibles vont conduire a des mécanismes de réticulation différents.
1.4.2.1. Mécanisme de réticulation d’'un systeme UP/ST/TP

Quel que soit le type de TP, miscible ou non miscible, le mécanisme de réticulation comprend

quatre étapes : mélange, chauffage et microgelation, macrogelation et durcissement.

A partir des représentations schématiques de Suspéne [Sus91], [Ruf93] et [Li00b], nous avons

schématisé le mécanisme de compensation de retrait (Figure 1-7).

Dans le cas du mélange miscible, il se forme dés le début de la réaction, des microgels de
polyester insaturé qui se présentent sous la forme de nodules sphériques (de taille
nanométrique). Dans 1’étape de macrogélation ces nodules forment un macro-réseau
tridimensionnel imbriqués avec une phase continue riche en agent anti-retrait (TP). Au cours de
la polymérisation, I’exothermie de la réaction provoque la dilatation thermique de la phase
contenant 1’agent anti-retrait quand le réseau tridimensionnel rigide confére a la piece la forme
du moule. Le phénomene de retrait s’opére au moment ou la vitesse de réaction est maximale et
apparait a la fin de la réaction sous la forme de micro-vides dispersés ou « géométriquement

dissous »...
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Figure 1-7 : Mécanisme de la réticulation d’un systéme UP/ST/TP
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dans le matériau a I’interface entre les phases thermoplastique et thermodurcie. C’est ce que

nous pouvons voir dans la quatriéme étape de la figure 1-7.

Si le thermoplastique est non miscible dés le début du mélange, deux phases vont étre créées
des la premiere étape, une premicre phase dispersée riche de thermoplastique noyée dans une
deuxiéme phase continue riche en polyester. La phase continue riche en polyester va réagir
comme le systéme UP/ST décrit au paragraphe 1.4.1. Le phénomeéne de séparation des phases
intervient dans la premicre phase dispersée comme dans le cas du systéme miscible. Les micro-
vides sont formés également a la quatrieme étape mais comme ils se forment dans la phase
dispersée (riche de thermoplastique), ils sont plus concentrés et donc de plus grande taille, la

morphologie finale est également plus complexe [Ruf93].
1.4.2.2 Morphologie d’un systeme UP/ST/TP

L’étude de la morphologie de la résine polyester insaturée a été menée par L.Suspene et coll.

[Sus91] qui a illustré le mécanisme général de la réticulation des systemes UP/St/ TP.
L. Suspene et coll. ont d’abord étudié les différents thermoplastiques miscibles (PVAc, PU).

Pour un méme additif TP, ici le PVAc, le systéme qui contient le pré-polymere UP de plus
grande masse molaire présente une miscibilité plus faible, ainsi qu’une morphologie finale plus
inhomogene. Si maintenant, on prend un pré-polymere UP de masse molaire fixée et que I’on
ajoute des additifs thermoplastiques polyurethanes (PU) de différentes masses molaires
(UP2500, UP9000, UP20000), on constate que I’inhomogénéité et la taille de micro vide sont

plus marquées pour le cas de polyuréthane de plus grande masse molaire.

En conclusion, Suspéne [Sus91] met en évidence que la miscibilité¢ de 1’additif thermoplastique
dans le systeme UP/St/TP est affectée par la masse molaire du thermoplastique. Ainsi plus la
miscibilité est faible, plus I’inhomogénéité est importante et plus la taille des micro-vides est

grande.

Les ¢études de Li &Lee [Li00a] montrent I’influence de la concentration du thermoplastique sur
la formation du micro vide. Dans ce cas, [’agent anti-retrait est un thermoplastique « miscible »,
le PVAc. Dans ce cas, la taille des micro-vides augmente avec la concentration de PVAc. La
Figure 1-8 montre que la taille moyenne des micro-vides pour ce type de thermoplastique est

de I’ordre de quelques micromeétres.
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Figure 1-8 : Microstructure du systéeme Polyester + 3.5%massique de PVAc cuit a 55°

Dans une autre étude, Huang & Liang [Hua96] comparent les rdles de quatre TP (PVAc,
PMMA, PU, PS) dans le contrdle de la compensation de retrait du polyester. Leurs masses

molaires sont respectivement de : 42000, 34000, 6500,150000 g/mol.

IIs ont montré que pour les additifs miscibles (PU, PVAc), la morphologie est homogene. La
taille des micro-éléments (particules, micro-vides) varie de 1 um a 5 um pour le PVAc, et de
0.1pm a 1 um pour le PU. Pour les systémes contenant le PMMA et le PS, la morphologie se
compose de deux phases : Phases globule TP-dispersée avec une taille plus grande que la phase

Co-continue.

En général, plus le TP dans la phase dispersée est massif (PS), moins le systtme UP/St/TP est

compatible, le controle de compensation de retrait est dans ce cas plus difficile.

1.4.3- Systéeme avec charges: cas des composites BMC

Pour un composite BMC, les charges et les fibres, jouent également un role dans le phénomene
de compensation du retrait. Elles sont fréquemment encapsulées dans les macrogels et ont un
effet positif sur la compensation du retrait [Des98]. Bucknall [Buc91] a montré que les charges
empéchent le retrait de polymérisation, elles créent des contraintes internes a 1’origine des
cavitations observées dans le PVAc et des déformations de cisaillement présentes dans le

réseau. Le thermoplastique est donc efficace en présence de charges minérales.

C.Mavon [Mav96] a montré dans sa thése 1’évolution de la morphologie du BMC (avec un
agent anti-retrait TP miscible) dont il a comparé la morphologie pour quatre mélanges : A (UP),

B (UP/TP), C (UP/TP/Charge), BMC (UP/TP/Charge/fibre) (Figure 1-9):

La résine polyester est monophasée. Dans le mélange B (UP/TP) la phase continue est
thermoplastique. La phase dispersée est constitué de nodules de polyester de diamétre environs

50um et les micro-vides constituent une troisieéme phase. Dans le mélange C (B+charges), le
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polyester enrobe les particules de charge. Lorsque la formation massique de cette derniere
dépasse 52%, la phase polyester n’est plus observable, les micro-vides se trouvent dans la phase
continue thermoplastique. Dans les BMC ou le mélange D (UP/TP/Charge/fibre), les fibres

jouent le méme rdle que les charges, et seule la phase nodulaire a été observée.

Sur la base du schéma de C. Mavon [Mav96], nous avons illustré 1’évolution schématique de la

morphologie d’un BMC dans le cas d’un TP (non miscible) dans la Figure 1-9:

A
t Phase polyesters
_ )
Polyester )
Phase nodulaire
C
Micro vides
Phase nodulaire Charge
. BMC
Phase continue
thermoplastique
D

Coquille thermoplastique Charge

Fibre

Phase nodulaire
Micro-vide de compensation de retrait

Figurel-9 : Evolution schématique de la morphologie du BMC
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Dans la morphologie de ce type de BMC, la particularité des micro-vides tient au fait qu’ils sont
entourés par une coque thermoplastique. Nous les appellerons par la suite coquille

thermoplastique et micro-vides de compensation de retrait.

Z Zhang & Z. Zhu [Zha00] ont étudié le mécanisme de la formation des micro-vides dans un
systeme chargé par du CaCOs;. Ils ont montré que la taille des micro-vides augmente lorsqu’on
ajoute la charge dans le mélange. Ils ont également mis en évidence que la formation de micro-
vides ne pouvait se faire qu’a partir d’'une charge critique en thermoplastique, en 1’occurrence

7.1% en masse de thermoplastique.

1.5- Etat de I'art sur les matériaux BMC

Les données disponibles dans la littérature sur le comportement des matériaux BMC ne sont pas
si nombreuses. Et surtout, sous 1’appellation générique BMC, nous trouvons des formulations
qui different entre elles par la nature des charges et ou de 1’agent anti-retrait associés a la résine
polyester et aux fibres de verre. Chaque formulation étant choisie en fonction d’un cahier des

charges particulier.

Dans le tableau qui suit nous avons récapitulé les différentes formulations trouvées dans la

littérature (Tableau 1-1).

On peut classifier les BMC selon deux groupes en fonction du type d’agent anti retrait (miscible

et non miscible), ce qui n’est pas sans conséquences sur les propriétés:

Année UP (%) Anti-retrait (%) charge (%) fibre (%) démoulant (%)
1996 C.Mavon 13,64  PVAc: 9,09 56,83(CaCO3) 18 091

1996 N.Deslandes 9,5 PVAc: 3,65 56,8(CaCO3) 18 0,91

1999 Marie France Vallat 30 PVAc: 50 (CaCO3) 20

2002 M.Vayer, C.Serre 14,8 PVAc:(0-3,2) 62(CaCO03) 20 1

1998 M. Faudrée 1395 PS:42 47,1 (CaCO3) 20 1,2
2004 S. Teyssier 28 PS (7) 42(A1203) 20 3

2005 R.Derosa 18,4 PS:9,2 50(CaCO03) 16,7 1,8

2008 L. Orgéa, Le T. H. 28,2 PS (7,04) 42,64 (A1203) 20 2,12

Tableau 1-1 Résumé des études sur le composite BMC
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L’agent anti-retrait est choisi selon les cahiers des charges des différentes applications. Pour les
pieces qui ont besoin d’un bon état de surface (peu de macro-porosités a la peau), le PVAc a été

choisi ainsi que la charge CaCO3 qui apporte une bonne qualité de surface.

Pour les applications ¢électriques, les tenues au feu et au choc sont les criteres les plus
importants. Dans ce cas la charge ATH a été choisie pour la tenue au feu et ’agent anti-retrait

PS a été choisi pour la résistance au choc.

1.5.1- Etude quantitative des porosités : Taille et Distribution
Les paramétres principaux influengant directement la porosité sont les suivants :

» La température, la porosité diminuant lorsque la température augmente.

= La pression, la porosité étant importante si la pression n’est pas suffisante.

Enfin, ’hétérogénéité thermique et le cisaillement pendant le moulage peuvent conduire a une

distribution hétérogeéne des porosités.

Les études concernant la mesure quantitative des porosités dans des BMC contenant un
thermoplastique miscible sont relativement nombreuses ([Des98], [Vay02], [Zha00]...), par

contre pour le systéme non miscible, il y en a peu ([Tey02]).
Cas des micro-porosités associés a un agent anti-retrait de type miscible

L’¢étude de N. Deslandes [Des98], montre que la fraction volumique des porosités du composite
BMC (d’agent anti retrait miscible PVAc, charges CaCOs) est de ’ordre de 10%. Ces mesures

sont effectuées a coeur.

Plague zone p I © e’ 0 thao Volomic fraction of
experimental theoretical (%) microvoids (%)

I 1849 2083 BE.8 11.23 = 0.07

II 1862 2087 §9.2 10.78 = 0.04

I 1891 2085 90.7 930 =0.01

IV 1885 2085 90.4 9.69 + 0.03

v 1887 2085 90.5 950 + Q.03

VI 1881 2085 90.2 988 x Q.02

Tableau 1-2 Masse volumique (kg.m'3) expérimental et théorique et fraction volumique

des porosités dans différentes zones de la plaque BMC [Des98]

Pour 6 zones différentes dans une plaque BMC, la fraction volumique de porosités varie entre
9.3 a 11,2% (Tableau 1-2) et elle est plus importante dans la zone la plus proche du point
d’injection (zone I). La taille des particules et des vides est de quelques micrométres (Figure 1-

10)
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1Smm

Figure 1-10 : Morphologie de surface du BMC [Des98]

11 existe également des vides d’une taille de quelques centaines de microns, qui conduisent aux défauts
d’aspect observés aprés 1’étape de peinture. IIs se situent dans des lieux préférentiels comme les parties

brillantes ou les zones ¢éloignées du point d’injection. [Des96].

M. Vayer et coll. [Vay02] ont étudié I’influence de type d’agent anti-retrait sur la formation des
microvides de BMC contenant 62% en masse de charges de CaCOs et 3% d’agent anti-retrait miscible.
Pour les PVAc de différentes masses molaires, la fraction volumique des porosités varie de 2.5 % a 4%

et le diamétre des porosités est d’environ 2um (figure 1-11).

Figure 1-11 : Observation MEB de la Surface défectueuse du BMC [Vay(2]
Cas des micro-porosités associés a un agent anti-retrait de type non-miscible

Une autre méthode pour mesurer les porosités a été¢ abordée dans 1’étude de S.Teyssier [Tey02].

L’agent anti-retrait est un polystyréne (PS) et les charges sont des particules d’ATH. Le
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controle complet de la structure du BMC est réalisé grice a deux examens permettant de

déterminer deux types de porosité

* De taille 0,3 a 2,8 mm pour 1’échelle mésoscopique

* De taille 2 a 10 um, pour I’échelle microscopique.

La technique choisie est la tomographie a rayons X. Elle permet de visualiser I’intérieur de la
piece dans une large gamme d’échelle. La résolution est en effet conditionnée par le systéme
d’imagerie, et si elle se situe autour de quelques centaines de micromeétres pour un tomographe
standard industriel, elle peut descendre a des résolutions inférieures au micrometre dans le cas

de la microtomographie synchrotron.

Dans son étude, les images obtenues par tomographie a rayons X sont analysées a deux
échelles : mésoscopique (taille de voxel de 60um) et microscopique (taille de voxel de 0.28

um). Rappelons qu’un voxel est un pixel en 3D.

Les méso porosités ont des formes variables : soit une bulle, soit un défaut plan de forme
allongée (Figure 1-12). Elles sont généralement groupées. Grace aux images 3D, les
groupements sont observés en « ligne » ou « chapelet »en 1D, en surface 2D ou bien en nuages

3D

Figure 1-12 : Mésoporosités sur des coupes tomographiques obtenues avec un micro foyer,
dans une piece BMC, 1voxel corresponds a 60 pm, dimension d’image 28mmx13 mm

[Tey02]

Les microporosités

L’origine des microporosités est liée aux mécanismes de changement de phase et a la
compensation du retrait que nous avons développé au paragraphe 1.4, S.Teyssier a distingué 3

types de micro-porosité (Figure 1-13):
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v" Une forme arrondie (« flaques ») des porosités qui correspond a une phase séparée
thermoplastique/ thermodurcissable (agent anti- retrait de compensation non miscible
au départ)

v' Une forme sphérique de vide noyé dans une coquille de thermoplastique,
correspondant aux vides de compensation du retrait dans 1’étude précédente des
morphologies. D’aprés les mesures MEB, elles ont une taille d’environ 15 pm

v" Une forme particuliére des micro-vides d’une épaisseur de ’ordre du micron ; se
trouvant a la jonction verre-matrice et sont donc responsables du déchaussement entre

charge-matrice.

Microvide,
de forme réguliére, relativement
sphérique

Phase « intermédiaire »

Phase thermoplastique, aux
contours arrondis

Décollement fibre/matrice

Monofilament

Charge minérale

Vide d'interface charge/matrice

Figure 1-13 : Microporosités sur une coupe tomographique (512°512 pixels) obtenue par

microtopographie synchrotron (1 pixel correspond a 0,28 pm), [Tey02]

Dans son étude, S. Teyssier a aussi mesuré la distribution de tailles et de formes des porosités a
deux échelles. Dans les images 2D on ne voit pas la connexion entre les vides, pourtant en 3D
on la voit bien. La figure 1-14 a nous montre un réseau de porosités continues présent au sein
du matériau a I’échelle mésoscopique. Celle de la figure 1-14 b ajoute un réseau poreux

microscopique interconnecté.
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Figure 1-14: Cartographies volumiques des vides aux 2 échelles d’analyse

caractéristiques. (1) : Mésoscopique (a). (2) : Microscopique (b)

En résumant, les vides constituent un composant supplémentaire, leur proportion peut atteindre
10% en volume. La majorité des porosités est localisée au centre des parois. Pour deux types de

porosité a deux échelles, on obtient des résultats importants:

Mésoscopique Microscopique
Taille moyenne 0.3a2.8 mm 2210 um
Facteur de forme moyenne 0.8 0.15
Module Weibull 0.52 0.37
Distance moyenne aux cavités 3mm 2 um

Tableau 1-3 : Mesure de la taille et de la distribution des porosités [Tey02]

Le BMC, de par la variét¢ de ses composants, €tait déja un matériau complexe. L’étude de
S.Teyssier ajoute un constituant supplémentaire qui est le vide. Au final, la microstructure de ce
composite BMC contient des charges, et des fibres et des coquilles thermoplastiques qui

contiennent des vides a I’intérieur.
1.5.2- Influence de la microstructure sur des propriétés mécaniques

1.5.2.1 Influence des porosités sur les propriétés mécaniques et diélectriques.
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e Influence de la porosité sur les propriétés mécaniques : D’un point de vue mécanique,
le champ de contraintes réellement appliqué au matériau peut étre modifié par la
présence de défauts [Baz02]. Les résultats de tests de fatigue (essais cycliques) et de
rupture (essais de flexion 3 points) sont particulierement affectés par la présence de
vides [Boe90]. Les porosités peuvent amorcer I’endommagement et donc fortement

influencer la résistance a la rupture des matériaux.

e Influence de la porosité sur les propriétés di¢lectriques : D un point de vue diélectrique,
la porosité¢ s’appelle une vacuole. La permittivité électrique relative € de 1’air étant
environ 3 fois plus faible que celle de I’isolant polymere, les vacuoles sont des lieux
privilégiés, au sein du matériau, ou le champ électrique devient localement supérieur au
champ appliqué. L’hétérogénéit¢é du matériau peut constituer une amorce

d’endommagement conduisant a la rupture diélectrique [Dis92] [Tey02].

electron impact

vacuole —

isolant Solide

segments
de /

macromolécules

Aeseuessimnsmnien i v s

Figure 1-15: Les vacuoles : précurseurs des arborescences diélectriques [S. Rowe

Document interne Schneider]

La distribution, la taille et la forme des défauts au sein du volume ont certainement un role
important sur le comportement de la piece sollicitée, aussi bien diélectriquement que

mécaniquement. [Tey02].
1.5.2.2 Comportement rhéologique des BMC en compression simple

Le procédé de fabrication des BMC est composé de trois étapes (paragraphel.3.2) (1) Phase
mélange, (2) phase d’injection (150°C), (3) phase de cuisson (25-120°C).
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La plupart des études concernent la morphologie de matériau dans la 3°™ phase. Il y a peu

d’études réalisées sur la rhéologie des BMC durant la deuxiéme phase.

Les BMC chargés avec de I’ Aluminium tri hydraté ont été étudiés par Thai Hung LE [LeTO0S],

il a montré un comportement visqueux du BMC lors de 1’injection.

Quelle que soit la teneur en fibres, le type de charges minérales, les déformations et les vitesses
de déformation, les suspensions concentrées présentent un comportement rhéologique marqué a

dominante visqueuse [LeT08].
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L] 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
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Figure 1-16 Comportement rhéologique des BMC en compression simple [Org08]

II a montré l'influence du taux massique de fibres et de la taille des charges sur le
comportement rhéologique des BMC. La Figure 1-16 a illustre I’influence du taux des fibres sur
la contrainte de compression dans la piece moulé (0%, 10%,20%). Plus le taux des fibres est
important, plus la contrainte augmente. La Figure 1-16 b nous permet de voir I’influence de la
taille des charges. C1 présente des BMC chargés par un mélange de charges de taille 3um et
25um, C2 présente le BMC chargé par les ATH de diamétre moyen de 20 um. On voit que le
mélange C1 provoque une contrainte moins importante que le mélange C2. Donc la taille de
charges est un facteur trés important sur la rhéologie des BMC lors de ’injection, et elle influe

sur la morphologie finale du matériau.

Les études de N. Deslandes [Des98] ont montré les caractéristiques thermomécaniques des
BMC (avec les charge CaCO3 et la résine thermoplastique PVAc) au cours de la phase de
cuisson des BMC.
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La caractérisation thermomécanique du matériau composite BMC nous renseigne également sur
la morphologie. Si plusieurs transitions vitreuses sont observées, le matériau est multiphasé, si

une seule transition vitreuse est mise en évidence, le matériau est homogéne.
Trois transitions sont repérées sur le spectre viscoélastique du matériau composite :

» La transition oo du PVAc vers 50°C
» La transition 3 du polyester vers 90°C

» La transition a du polyester vers 175°C

La T, du polyester ne varie pas de facon significative en fonction du sens de 1’écoulement.
L’état de réticulation de la matrice polyester est donc identique sur toute la longueur de plaque,
et le matériau est multiphasé pour ce cas d’agent anti retrait miscible. Donc dans le cas de notre

thermoplastique non miscible, la morphologie est bien multiphasée.
1.5.2.3 L’influence d’orientation des fibres sur les propriétés élastiques des BMC

C. Mavon [Mav96] a testé différentes formulations de BMC et de matrices chargées dans sa
thése. Les matériaux sont différents des notres par le type de charges (CaCO3) et par 1’agent

anti retrait PVAc.

En testant les matériaux BMC complet standard (56,8% de charge et 18% de fibres), C.Mavon a

trouvé les modules d’élasticité a différentes vitesses de traction.

En faisant des essais a 4 vitesses de 1 a 4 mm/mn, il a donné les valeurs moyennes des modules
¢lastiques, la dispersion est faible (1’écart est de 4% par rapport aux valeurs moyennes). Pour les

vitesses de traction imposées, le BMC ne présente pas de comportement viscoélastique

Les valeurs moyennes du module d’Young dans le sens longitudinal et transversal sont de

I’ordre de grandeur de : El= 14300 MPa, Et= 12800 MPa [Mav96]

Le comportement de la matrice chargée sans fibre a été testé avec une vitesse de vérin de

2mm/mn
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Taux de Fraction Fraction Fléche ala | Contrainte a Module
charges dans | volumique de | volumique de | rupture en | la rupture en | élastique en
la matrice matrice charges mm MPa MPa
52,0% 0,69 0,31 0,79 22 3600
59,1% 0,63 0,37 0,68 32 5500
66,5% 0,55 0,45 0,78 42 7100
69,3% 0,52 0,48 0,68 42 8100
71,7% 0,49 0,51 0,60 30 8500

Tableau 1-4 Tenue mécanique de la matrice chargée (taux de verre variable).

D’apres ces résultats expérimentaux (Tableau 1-4), le module élastique de la matrice chargée
croit linéairement avec le taux de Carbonate de Calcium. La contrainte a la rupture présente un
maximum pour une fraction volumique de charges minérales voisine de 0,48 soit 69% en

masse. D’apres I’estimation de C.Mavon [Mav96] :

* Le module d’¢lasticité de la matrice organique (UP/LPA) : 1000 MPa
= La fleche de la rupture de la matrice organique (UP/LPA) : 0,7 mm
» Le module d’¢élasticité de la matrice chargée : 8000 MPa

» La contrainte a la rupture de la matrice chargée : 40 MPa

Dans le cadre de travaux internes de Schneider Electric [Tey02], S.Teyssier a présenté les
propriétés mécaniques de composites BMC mesurées a la fois par des essais de flexion 3 points
a température ambiante et a haute température (a 130°C, température inférieure a la température
de transition vitreuse du polyester) et par des tests de choc Charpy, sur des plaques et sur une
picce industrielle. Chaque valeur indiquée sur le graphe correspond a la moyenne de 80 essais.

L’ensemble des résultats est porté sur un méme graphique (Figure 1-17).
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Figure 1-17 Mise en évidence pour un BMC des dépréciations des performances

mécaniques dues a la forme de la piéce et au procédé de moulage [Tey02]

Ces résultats montrent que : la résistance au choc Charpy est plus faible sur la piece que sur la
plaque moulée en compression d’un facteur supérieur a 3. De plus, I’injection donne
systématiquement des performances inférieures a la compression : elle défavorise notamment la

résistance au choc. Ici encore, il y a un rapport pratiquement de 3 entre les deux [Tey02].

Fau et coll. ont testé I’influence des traitements des fibres sur les propriétés mécaniques des
BMC de 20% fibres [Fau88]. IIs ont montré que le traitement des fibres n’influence pas la
rigidité des BMC. Pour trois traitements différents, ils ont trouvé un ordre de grandeur du
module d’Young de traction de 10GPa et de 1’allongement a la rupture inférieure a 0.5%. Par

contre, le traitement de surface des fibres influe sur le mécanisme de la rupture.
1.5.2.4 Influence de linterface fibre/matrice sur le mécanisme d’endommagement des BMC

Fau et coll. ont caractérisé les mécanismes d’endommagement et de rupture des BMC par

émission acoustique.
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Figure 1-18 Effet du traitement des fibres a basse amplitude (<60dB) et haute amplitude
(60-100dB). A) Traitement commercial B) traitement 50% liant soluble C) 6-7% liant

soluble

Leurs résultats nous montrent que le comportement des BMC comprend deux phases : d’abord
une phase ou I’endommagement a été détecté par I’émission acoustique a 40dB. Cela a été
observé a un niveau trés bas de déformation. Ensuite une phase de rupture détectée par
I’émission acoustique a 70dB, due aux coalescences des micro-fissures (Figure 1-18) survenant

aux tous derniers instants de sollicitation.
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Chapitre 2

Caractérisation expérimentale

Résumé : Le second chapitre présente des résultats expérimentaux sur la caractérisation de différentes
formulations du BMC et de la matrice seule afin d’étudier leur microstructure et le mécanisme de
déformation. Les essais ont été réalisés a I’échelle macroscopique et microscopique afin d’établir le lien

entre les échelles qui nous permettra d’alimenter les modéles d’homogénéisation.
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2.1- Introduction

Les matériaux étudiés ici sont tous des composites de type BMC (Bulk Molding Compound) a base de
polyester insaturé, de charges minérales et de fibres de verre. Le choix d’un composite polyester plutdt
qu’un composite base époxyde est principalement dicté par le fait que la cuisson des époxydes fait appel
a une polyaddition qui, si elle garantit un faible retrait au moulage impose un temps de cuisson
relativement long. Les composites polyesters de grande diffusion acceptent une transformation rapide, a

un colit moindre et ¢’est la un de leurs atouts majeurs.

Les pieces en composite de polyester insaturé sont vendues sous forme de semi-produits « crus », leur
mise en ceuvre conduisant a des matériaux cuits réticulés. Une chimie élaborée décrite au chapitre 1
caractérise les composites a base de polyester insaturé. Chaque formulation de compound s’accompagne
d’une valeur de retrait qui lui est propre et le choix de 1’agent thermoplastique ayant pour fonction de
redistribuer le retrait au sein du matériau est essentiel. Les pieces élaborées par Schneider Electric
doivent répondre a des cahiers des charges électrotechniques sévéres. Ce sont des pieces fortement
contraintes sur les plans diélectrique, mécanique et thermique qui subissent en présence d’arcs
¢lectriques a la fois des montées en température mais également des brusques montées en pression. Pour
ce type d’application la tenue au choc est assurée par un agent anti-retrait de type LSA (Low Shrink

Additive) et la résistance au feu implique de choisir comme charge minérale de I’alumine tri-hydratée.

Pour atteindre une transformabilité suffisante et pour obtenir les propriétés finales requises par
I’application, les choix de mati¢re et de procédé de fabrication sont déterminants. Une fois la résine,
I’agent anti-retrait, et le type de charges minérales imposés, le concepteur pourra donc jouer sur la taille
et le pourcentage massique d’alumine tri-hydratée (ATH) ainsi que sur le pourcentage de fibres de verre.
Nous avons vu au premier chapitre que les fibres de verre étaient présentes pour améliorer la résistance
mécanique du matériau. Leur effet renforcant est naturellement dépendant de leur orientation par rapport
aux directions de sollicitation, et c’est le procédé de fabrication qui va imposer cette distribution
d’orientation. Le choix du matériau composite sera donc indissociable du choix du procédé

d’élaboration.

Comme expliqué dans I’introduction générale du rapport, pour aider au choix des matériaux et a la
conception des picces, nous avons choisi de nous appuyer sur des modélisations multi-échelles, ou
approches micro-macro, qui sont détaillées dans les chapitres 3 a 5. Ces approches permettent de faire le
lien entre la microstructure et le comportement macroscopique du composite et donc d’optimiser la

microstructure en fonction d’un comportement macroscopique souhaité.

La premicre étape dans une approche micro-macro est de définir une échelle microscopique appropriée.
Le composite peut étre vu comme un ensemble d’hétérogénéités, que 1’on appellera phases, chacune de
ces phases devant pouvoir étre caractérisée par une loi de comportement mécanique et une morphologie

(taille, forme, orientation) particuliére. Le choix d’une représentation plus ou moins complexe du
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matériau composite et donc du choix du détail dans la représentation microscopique doit se faire

en ayant a I’esprit deux questions importantes :

- suis-je capable de décrire cette phase (loi de comportement, morphologie) ?
- et suis-je capable de décrire physiquement le role que joue dans phase dans le

comportement du matériau composite et ou dans 1’évolution de ce comportement ?

La deuxiéme étape consiste donc a caractériser mécaniquement ces phases et a comprendre les

mécanismes physiques a 1’origine de I’évolution du comportement mécanique macroscopique.

Dans le matériau BMC que nous étudions, nous supposons que le pourcentage et 1’orientation
des fibres de verre, la taille des particules d’ATH, les porosités de compensation de retrait vont

jouer un role dans le comportement mécanique.

I1 n’est pas possible d’étudier chacun de ces parametres pris isolément. Le BMC est un systéme
complexe qui comprend en réalité peu de matrice thermodurcissable, celle-ci jouant le rdle de
liant. L’ensemble des constituants, hormis les fibres de verre constitue ce que 1’on appelle
habituellement la pate. Dans la suite du rapport nous 1’appellerons « matrice », cette matrice

étant composée de la résine thermodurcissable, de ’agent anti-retrait et des charges ATH.

Nous étudierons donc d’un c6té la matrice, en nous efforcant de faire varier la morphologie et la
proportion de chacun de ces constituants, puis de I’autre le BMC qui correspond a la matrice
renforcée de fibres de verres. Nous étudierons I’influence des fibres de verre sur le

comportement du matériau en jouant sur leur orientation par le biais du procédé de fabrication.

2.2- Le matériau

2.2.1- Formulations étudiées

2.2.1.1 La matrice (ou résine chargée)

Nous disposons en réalité de peu de latitude pour faire varier la composition de la matrice. La
résine polyester et ’agent anti-retrait, ici 8% en masse de polystyréne sont imposés. Les

différentes formulations de la matrice sont fabriquées sous forme de plaques compressées.

Nous pouvons faire varier la taille des particules d’ATH mais aprés quelques essais infructueux
nous n’avons pas ¢été en mesure d’élaborer des matrices contenant des charges d’ATH en
proportion variable. La fraction massique de charges minérales incorporées dans le mélange
résine thermodurcissable, agent anti-retrait doit en effet étre supérieur a 50%, dans le cas

contraire les échantillons réalisés sont inutilisables car fragmentés en raison des contraintes
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internes trop importantes produites pendant la réticulation. Les raisons possibles a cette

limitation sont [Mav96]:

v’ Les résines faiblement chargées sont peu visqueuses. Elles s’échappent du moule au cours
de la compression. Les plaques durcies sont peu épaisses, moulées a faible pression
(butée) et contiennent un grand nombre de défauts de surface (amorces de rupture) avec

des lacunes de matiére.

v De plus, sans renfort filamentaire, elles se fissurent instantanément au cours du moulage,
vraisemblablement en raison des contraintes internes. Cela interdit la réalisation des

éprouvettes a faible taux de charges.

Le composite BMC utilisé par Schneider Electric contient 60% en masse de charges minérales
(40% de particules d’alumine et 20% de fibres de verre). La solution retenue est donc d’¢élaborer
une résine contenant 60% massique de charges d’alumine (contre 40% dans le composite), en
conservant les proportions d’agent anti-retrait présent dans le composite dans I’objectif de

reproduire au mieux la résine présente dans le matériau composite.

Les charges d’alumine utilisées par Schneider Electric sont de deux types suivant leur
granulométrie : ATH ON 313 et ATH OL 107. D’apres les études de Bulknall et coll. [BUC91],
les charges jouent un role important dans la morphologie de la résine, plus précisément les
grains de charge, lorsqu’ils sont liés au réseau, empéchent le retrait de polymérisation, et créent
des contraintes internes a 1’origine des cavitations observées dans les nodules thermoplastiques.
Donc pour comprendre mieux le role de la taille des charges sur le comportement de la matrice,
nous avons ¢laboré et étudié trois formulations de matrice (Formulations F8, F9, F10) qui
conservent toujours 60% massique de ATH en faisant varier le pourcentage relatif de chacun de
ces types de charge: ATH ON 313 (diamétre moyen de 25um a 33um) et ATH OL 107

(diameétre moyen de 2.2 pm a 5.5 pm). Ces formulations sont présentées dans le tableau 2-1.

Formulation Densité % Massique
(g/em’®)

F8 F9 F10

Résine Polyester 1.2 32.0 | 32.0 | 32.0

Anti retrait 1.0 8.0 8.0 8.0

Charge ATH-ON 313 24 0 60.0 | 40.0
(dimoy : 25+33um)

Charge ATH-OL 107 2.4 60.0 0 20.0
(dioy : 2.2+5.5um)
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Autres additifs 35 35 3.5

Tableau 2-1 Compositions des différentes résines de I’étude
2.2.1.2 Le composite

L’ajout de fibres de verre a la résine chargée de particules d’alumine va renforcer la rigidité
du matériau BMC. Le rdle joué par ces fibres est complexe et intimement li¢ au procédé
d’¢laboration. Les parameétres influant sont au nombre de trois, forme des renforts (fibres plus
ou moins longues ou méme billes de verre), fraction massique de renforts et distribution

d’orientation des fibres.

Nous n’avions la encore pas beaucoup de latitude pour faire varier la fraction de renforts verre
une fois que I’on avait choisi une matrice et un taux de charges ATH. Nous avons donc décidé
de travailler sur trois formulations de composite BMC toutes a 20% en masse de verre mais
en incorporant a la fois des fibres de verre et des billes de verre en proportion variable. Nous
avons eu 1’idée d’incorporer des billes de verre de manieére a varier la morphologie des

renforts et les possibilités d’orientation des fibres.

La matrice présente dans le composite BMC, est proche de la formulation F10 puisqu’elle
contient un mélange de petites charges et de grosses charges. La matrice du BMC et la
formulation F10 différent entre elles uniquement par le taux de charges ATH qui est de 60%

pour F10 et 40 % pour la matrice des BMC étudiés.

Nous avons donc caractérisé 3 formulations a 20% en masse de verre présentées dans le

tableau 2-2.
v" 20F (20% de fibres de verre)
v 15F (15% fibres de verre + 5% billes de verre)

v' 15B (5% fibres de verre + 15% billes de verre)
Remarque : la formulation a 20% de billes de verre n’a pu étre réalisée pour des problémes de

fissuration d’échantillon lors de la mise en ceuvre.
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Composition Densité % Massique

(g/em’) 20F | 15F | 15B

Résine Polyester 1.2 28.0 | 28.0 |28.0
Anti retrait 1.0 7.0 7.0 7.0
Charge ATH-ON 313 24 282 | 282 |282

(dimoy : 25+33um)

Charge ATH-OL 107 24 142 | 142 | 142

(dmoy : 2.2+5.5um)

Bille de verre 2.6 0 5.0 15.0

Fibre de verre 6mm 2.6 20.0 15.0 5.0

Tableau 2-2 Trois formulations des composites BMC

2.2.2- Procédé de moulage
Pour la matrice seule nous nous intéressons essentiellement a 1’influence de la taille des
particules sur les propriétés mécaniques, les plaques sont fabriquées simplement par

compression.

Pour les composites BMC, nous savons que le choix du procédé d’élaboration (injection ou
compression) va jouer sur l’orientation des fibres de verre. Les échantillons mis a notre

disposition ont donc été réalisés selon 3 procédés (Figure 2-1):

v piéce type Xmold (P-Xmold): ce sont des piéces injectées de géométrie
particuliére choisie pour représenter la majorité des piéces Schneider en terme

de distribution d’orientation.

V' piéce type Plaque injectée (PI-I) : toujours le procédé d’injection mais une autre

distribution d’orientation

v’ piéce type plaque compressée (P1-C): cette fois les piéces sont compressées
mais avant compression les fibres ont été broyées de manicére a retrouver la
méme longueur de fibres que dans le cas de I’injection, 1a encore c¢’est donc
I’orientation des renforts qui va éventuellement différer des deux autres

formulations
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a) P - Xmold c) PI-C

Figure 2-1 : Présentation des échantillons selon le moyen de mise en ceuvre utilisé

2.3- Caractérisation expérimentale de la matrice

La matrice du composite BMC contient 60% de charges d’alumine ATH. Il y a deux types de
charge: ATH ON313 (grande taille dyoy: 25-33um) et ATH OL 107 (petite taille dpoy: 2.2-
5.5um). Pour comprendre I’influence de la taille des particules au niveau de comportement

mécanique de la matrice, on va tester les 3 formulations F8, F9, F10 présentées au tableau 2-1.

L’agent anti retrait de type « low shrink » polystyréne (PS) entraine un mécanisme de
réticulation du systéme non miscible (paragraphe 1.4.2). Donc pour la matrice UP/ST/TP/ATH
ou le composite, les micros-porosités sont liées au mécanisme de changement de phase et a la
compensation du retrait. On observe ce que 1’on appellera des coquilles thermoplastiques qui

entourent des micro-vides. Ces micro-vides seront dénommés micros-porosités de retrait.

a) La matrice

; T
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b) Le composite

Fibres

Coquille

100um

Figure 2-2 : La microstructure : a) de la matrice b) du composite

La Figure 2-2 présente les coquilles thermoplastiques qui entourent les micro-vides a I’intérieur

(paragraphe 1.4.3).

2.3.1- Microstructure - l'effet de la taille des charges sur la morphologie

2.3.1.1 Observations microstructurales

L’objectif de cette partie est de mettre en évidence que la répartition et la taille des charges

influencent la taille des micro-vides.

Pour chacune des formulations de matrice, on préleve 1 échantillon pour observer la
microstructure sur la surface de plaque et aussi la microstructure dans la tranche dans

I’épaisseur.

Nodule de résine

PIMM 1.0kV 19.4mm x300 SE(M) 100um PIMM 1.0kV 19.2mm x300 SE(M) 100um

a) b)

Figure 2-3 a) surface Formulation F8 b) surface formulation F9
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A méme échelle, les charges dans la formulation 8 (Figure2-3a) sont plus petites que dans la
formulation 9 (Figure 2-3 b). La distribution des charges dans le F8 est homogene, les taches
noires sont les nodules de la résine dont la taille est environs dix fois plus petite que dans la

formulation 9.

PIMM 1.0kV 19.2mm x200 SE(M 200um

Figure 2-4 Vue sur la tranche dans I’épaisseur a)Formulation F 8 b) Formulation F 9

Sur la tranche, on peut voir plus nettement les nodules thermoplastiques avec un micro vide a
I'intérieur (Figure 2-4). Pour La formulation F8, on a besoin d’augmenter 10 fois le
grossissement pour focaliser sur ces nodules. Les nodules sont gros avec une taille moyenne de
cent micrometres pour F9, et autour de 10 micrometres pour F8. La plupart des micro- vides a

I’intérieur sont du méme ordre de grandeur que les charges.

PIMM 1.0kV 17.9mm x300 SE 100um PIMM 1.0kV 17.8mm x300 SE(M) 100um

Figure 2-5 Microstructure de la Formulation F10 : a) Surface b) tranche

En observant la surface et le tranche de la formulation F10, on observe des similitudes avec la
formulation F9. La distribution et la taille des nodules sont homogénes et identiques.
L’explication vient du fait que les deux tiers des charges dans la formulation F10 sont des

grosses charges, et donc la morphologie de cette matrice est proche de celle de F9.
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En conclusion, aprés avoir observé la microstructure des formulations F8, F9, F10, on peut
remarquer ’influence de la taille des charges ATH sur la morphologie des matrices BMC. Les
petites particules engendrent des matériaux bien homogenes et des nodules thermoplastiques
dont les micros vides sont de petite taille. Les grosses charges provoquent de gros nodules et de

gros micros vides. Il y a une corrélation entre la taille des nodules et la taille des charges.
2.3.1.2 Mesure par ultrason : Influence de la taille des particules sur isotropie et rigidité
L’objectif ici est de vérifier si les particules, quelque soit leur taille sont réparties uniformément
dans la matrice, et si leur morphologie relativement équiaxe et leur orientation aléatoire dans la

matrice suffit & garantir un comportement isotrope de I’ensemble UP/TP/ATH. Nous utilisons a

cet effet la méthode de mesure de propagation d’ondes ultrasonores.

a) Dispositif expérimental

Des informations sur la texture éventuelle et les valeurs des modules d’¢élasticité sont déduites
de la mesure de la vitesse de propagation d’ondes ultrasonores dans le matériau. C’est une
technique non destructive qui nous permet de caractériser la microstructure (et une

hétérogénéité éventuelle) d’une piece avant essai mécanique.

Les essais ont été menés pour les trois formulations de la matrice (F8, F9, F10), puis pour les

trois formulations de composites (20F, 15F, 15B). Les mesures sont réalisées en 9 points

(Figure 2-6) en considérant pour chacun de ces points des volumes de 6x6x3 mm’.

TR g i

$d 4 | e
I oeeees e 24 & *
SRR P

Figure 2-6 : Points de mesure d’un échantillon BMC

Le dispositif est constitué de deux sondes (émettrice et réceptrice) qui sont positionnées de

fagon précise I’'une en face de 1’autre a 1’aide d’un laser.
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Le montage est plongé dans un bac rempli d’eau pour permettre une bonne propagation des

ondes ultrasonores (Figure2-7).

a) Montage en ondes longitudinales b) Montage en ondes transversales

Figure 2-7 : Montage pour mesures par ultrasons

b) Principe de mesure par ultrasons (US) [BOC]

La technique utilise deux sondes 1’'une émettrice E, I’autre réceptrice R mises en face ’'une de
I’autre. La distance « d » entre ces deux sondes est connue (mesurée ou imposée) et demeure

constante durant toute la manipulation.

i)Mesure de la vitesse d’onde longitudinale (OL)

Dans un premier temps il s’agit de mesurer la vitesse de propagation des ondes dans le liquide
seul. Pour cela, a I’aide d’un oscilloscope, on détermine le temps de vol t, et connaissant la

distance d, on en déduit la vitesse Vo:

d
V, =—
tO
d
OrL
E . R
\Y
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Dans un second temps, on dispose sur le trajet ultrasonore, I’¢lément de matériau d’épaisseur
« e » atester. Cet élément est disposé perpendiculairement au faisceau US. L’épaisseur « e » est
généralement déterminée a I’aide d’un micromeétre, un pied a coulisse ou plus rarement une cale

de référence. Nous mesurons alors le nouveau temps de vol t. (toujours a 1’aide d’un

oscilloscope).
d
ol oL oL
E R
‘vu VOL \."n

Le temps t. est alors égal a :

d—-e e

VO Ve

te =

, ou V. est la vitesse, en OL, dans I’échantillon. Apres résolution, nous

obtenons la relation suivante :

c
Ve=—"73-c=VoL
t, —

Vo

it) Mesure de la vitesse en onde transversale

La premigére étape est consiste a déterminer la vitesse de propagation dans le liquide V,( méme

protocole que pour Vo,

Dans un second temps, on fait tourner 1’élément d’un angle « i » (appelé angle d’incidence) de
telle maniére a faire disparaitre (complétement si possible) 1’onde OL transmise pour ne faire
apparaitre que I’OT. Nous utilisons ici les lois de Snell Descartes :

sin(i) _ sin(r)
Vo Vor
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Vor étant la vitesse en onde transversale dans 1’élément.

Sur I’oscilloscope nous lisons le nouveau temps de vol t.. En tenant compte des parcours EA et
BR qui se font a la vitesse V, et le parcours AB qui lui s’effectue a la vitesse Vor, le temps de

vol est égal a :

_EA+BR _AB
Vo Vor

€

Cette derniére relation couplée a celle de Snell Descartes, présentée ci-dessus, nous donne, tous

calculs faits, I’expression suivante pour la vitesse Vor:

eV,
\/e2 +2eV,(te —ty)cos(i) + Vg (te —to )2

Vor =

iii) Remarque

Pour un matériau isotrope, on peut déduire les parametres du matériau grace aux Vor et Vor

VoL Z\/E (i-0)

p (1+v)i-2v)

G E
VOT_\E‘\/pzaw)

-47-



Chapitre2 — Caractérisation expérimentale

c¢) Résultats

Les mesures ultrasonores ont été¢ réalisées sur les trois échantillons des formulations de la
matrice F8, F9, F10. Rappelons que les trois formulations contiennent 60% de charge ATH,
mais avec les tailles différents des particules : F8 : 60% de petites particules, F9 : 60% grandes
particules, F10 : mélange 40% grande particules et 20% petites particules.

Orientation des charges dans la matrice
1800 -
1600 g o o o - . e o o o o
7)) ,a > > A\ A4 * \ g A *——&
8 £ 1400 -
g
5 < 1200 1
@ 9 1000 .
s ® —e—point 1c -
® 800 | .
2G5 Formulation 9
® > 600 -
(]
- (O B
£ § 400
200 -
0 50 100 150 200 250 300 350
angle formé avec la position initial(°)

Figure 2-8: Vérification d’isotropie de la matrice F9

Les observations microstructurales ont montré que la formulation F 8 contient des particules de
petite taille, distribuées de maniére homogéne, on s’attend donc & un comportement isotrope et
identique quelque soit le point de la plaque analysée. La formulation F 9 ne contient-elle que
des grosses charges et donc s’il existe un effet d’orientation des charges, c’est cette formulation
qui doit étre vérifiée la premicre. La Figure 2-8 nous montre la distribution de la vitesse des
ondes transversales pour différentes orientations de propagation dans la matrice F9. Cette
vitesse est constante en fonction de 1’angle de rotation, il n’existe pas de pic sur la courbe, cela
nous confirme qu’il y a pas d’orientation privilégi¢e des charges dans la matrice et donc en
conclusion : le matériau est considéré comme un matériau isotrope. Les mesures sont répétées

sur les trois formulations, 1’isotropie est confirmée dans tous les cas.

Les mesures ultrasonores nous montrent aussi que les particules sont distribuées de fagon
homogene dans la matrice. Par exemple pour la formulation F9: la vitesse moyenne de
propagation des ondes longitudinales pour 9 points mesurés est Vol=2831+22 m/s, soit un écart-
type de 0.7%. La vitesse moyenne de propagation des ondes transversales est : Vot=1579+5

m/s, soit un écart-type de 0.3%. Le matériau est donc homogene.
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Formulation 9

3500

3000

2500 -

2000 +

1500

1000

Vitesse des ondes (m/s)

500 +

1a 1b 1c 2a 2b 2c 3a 3b

point mesuré

3c

@ longitudinale
® tranversale

Figure 2-9 : Vitesse des ondes longitudinales et transversales des 9 points mesurées de la

formulation F9

Dans ce cas particulier d’un matériau isotrope on utilise les résultats de mesure de vitesse des

ondes pour en déduire le module Young et le coefficient de Poisson pour chaque formulation :

Matériau vor(ms')  vou(m.s') p(kg/m°) y E(GPa)
F8 1593 2884 1600 0,28 10,4
F9 1579 2831 1605 0,27 10,1
F10 1587 2814 1617 0,27 10,3

Tableau 2-3 : Résultats de mesure ultrason des matrices

On note qu’il n’y a pas d’influence importante de la taille des particules sur les propriétés

mécaniques des trois formulations de matrice. L’ordre de grandeur du Module Young de la

matrice est del0 GPa. La formulation F8 a un module Young légerement plus important de

I’ordre de 2% ce qui est négligeable.

On peut conclure qu’avec un pourcentage de charge et de porosité constant, il n’y a pas d’effet

de taille notable sur les caractéristiques €lastiques du matériau.
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2.3.2 - Comportement mécanique de la matrice

Nous avons testé le comportement de la matrice en traction simple.

Les essais sont réalisés sur une machine hydraulique INSTRON 5882. Le pilotage et

I’acquisition des résultats a été fait a I’aide du logiciel BlueHill fourni par la méme société.

Les mesures de la déformation ont été effectuées a 1’aide d’un extensometre INSTRON type a
jauge. La distance entre les deux couteaux est de 10mm et la déformation maximale est de 10%.
Cet appareil se fixe au milieu de 1’éprouvette, cela permet une mesure locale de la déformation

de I’éprouvette.

La géométrie de 1’éprouvette est adaptée pour les matériaux fournis. Pour éviter la concentration

de contraintes au niveau des mors, on a décidé d’utiliser des éprouvettes haltéres.

La matrice est fabriquée sous forme d’une plaque de 230x230x3 mm’, et donc on a découpé des

¢prouvettes de 80mm de longueur (Figure 2-10).

80 mm

Figure 2-10 : Dimensions de I’éprouvette de traction

La découpe des éprouvettes a été réalisée par 1I’entreprise Eauredis, en utilisant la méthode de
découpe a jet d’eau. Cette méthode nous assure la précision des dimensions et évite

I’amorgage de fissures lors de la découpe de 1’éprouvette.

2.3.2.2 Propriétés en traction simple

. . L. \ \ . . . 4 -1
Les essais de traction sont menées jusqu’a rupture et a une vitesse de déformation 10™'s™ sur les
trois formulations de la matrice. Les essais sont répétés a chaque formulation au moins trois

fois.

a) Formulation F8: Les résultats sont présentés sur la Figure 2-1.
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Les courbes de traction montrent un comportement ¢lastique fragile, avec une 1égére perte de

linéarité prés de rupture. Il y a peu de dispersion des résultats.

Dans cette résine, il n’apparait pas autant de dispersion et les courbes obtenues sont assez

superposables. Cela peut étre expliqué par la microstructure bien homogeéne comme on a vue

dans la partie d’observation microstructurale.

Formulation 8

W
=)

N
9}

F

/ — F8-UN1
10 — F8-UN2

/ F8-UN3
5

0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 0,35
Déformation (%)

Contrainte (MPa)
) N
V)] (—]

Figure 2-11 Courbes contrainte-déformation pour les éprouvettes de la matrice F8

b) Formulation F 9: Les résultats sont présentés sur la Figure 2-12.
Un comportement non linéaire, qui apparait plus tot que pour la formulation F8 est ici observé.

Les essais conduisent a des résultats superposables sauf au niveau de la rupture. Rappelons que
dans cette résine, il y a des grands nodules thermoplastiques qui ont une taille 5 ou 6 fois plus
importante que celle des charges ATH, et environ 5 fois plus grande que celle des nodules de la
matrice F8. Nous pouvons donc penser que les nodules et micros-porosités jouent un role

important dans les mécanismes physiques a I’origine des non linéarités observées.
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30

Formulation F9

N
9}
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— F9-UN1

Contrainte (MPa)
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e
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Déformation (%)

Figure 2-12 Courbes contrainte-déformation pour les éprouvettes de la matrice F9

c) Formulation F10: Les résultats sont présentés sur la Figure 2-13

L’allure des courbes nous montre un comportement élastique non linéaire qui a la méme

cinématique que celle de la formulation F9. Le mélange d’un tiers de petites charges et deux

tiers de grosses charges donne des mémes tailles de nodules que dans la formulation F9, mais il

est possible que ce mélange provoque des zones qui contiennent des grosses charges et des

zones contenant des petites charges. Cette hétérogénéité de répartition des nodules pourrait

expliquer la dispersion plus importante dans ces essais de traction par rapport aux deux

formulations précédemment étudiées.
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Formulation 10

W
=]

" ad

e

N
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N
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— F10-UN1
— F10-UN3
— F10-UN2
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[—

Contrainte (MPa)
[
W

9]
|

0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5

Déformation (%)

Figure 2-13 Courbes contrainte-déformation pour trois éprouvettes de la matrice F10

d) Comparaisons des trois formulations:

Les caractéristiques mécaniques globales des trois formulations sont données dans le Tableau 2-

4, et une courbe de traction représentative de chacune est visible en Figure 2-14

Ref E (GPa) ooy (MPa) &y (%) Orupt (MPa) | &rypc (%)
F8 8,8+0,2 16,2+1,8 0,18+0,02 23,7+1,2 0,29+0,02
F9 8,4+0.3 11,3£0,7 0,17+0,02 24+2 .06 0,35+0,04
F10 8.5+0.7 11.8+1,3 0,16+0,01 23,1242,24 10,33+ 0,08

Tableau 2-4 : Caractéristiques mécaniques des différentes matrices
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Comparaison des trois formulations

\

7 —F8

/ F10

0 0,1 0,2 0,3 0.4 0,5
Déformation (%)

\

Contrainte (MPa)

N\

<

Figure 2-14 Courbes de traction des trois formulations de la matrice BMC

En moyenne, les modules d’Young des trois formulations sont de 8.5 GPa avec une rigidité
légerement plus importante pour la formulation F8, tendance confirmée a la fois par les mesures

ultrasonores et les essais de traction.

En superposant les trois courbes de traction des trois formulations, on constate que la non-
linéarité dépende de la taille des nodules. Les trois formulations exhibent un comportement non
linéaire a des niveaux de contrainte différents. La formulation F 8 est le matériau le plus fragile

donc la non-linéarité arrive trés tard par rapport aux deux autres formulations.

En conclusion, le comportement de la matrice est élastique non-linéaire. La non-linéarité
dépend fortement de la taille des nodules thermoplastiques et des micros-porosités de retrait
dans la résine. Cette limite commence a environ 50% de la charge de rupture pour les

formulations F9, F10 et a2 70 % pour la formulation F8.

Rappelons que le but de 1’étude est de caractériser et identifier le comportement de la matrice
in-situ du composite pour la modélisation. La matrice F10 est représentative de cette résine,

donc les essais dans la suite seront essentiellement focalisés sur la matrice F10.
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2.3.2.4 Mesure d’endommagement a l’échelle macroscopique - Essais de charge/décharge

Un moyen de mettre en évidence une évolution de rigidité et ou de microstructure au cours d’un

chargement de traction est de réaliser des essais de charge-décharge.

L’éprouvette est chargée jusqu’a un déplacement souhaité. Lorsque celui-ci est atteint,

I’éprouvette est déchargée jusqu'a une contrainte nulle puis rechargée de la méme maniere.

Les essais de charge/ décharge sont réalisés d’abord sur la formulation F8. On a gardé la méme

3 r . -4 -1 o . . .
vitesse de déformation de 10™ s~ que pour les séries des essais de traction simple.

Les essais réalisés sur la formulation F8 sont présentés Figure 2-15.

Contrainte (MF

Déformation (%)

Figure 2-15 : Essais de charge/ décharge de la formulation 8

Cette formulation présente un matériau fragile, et on ne remarque pas d’effet important de
d’endommagement ou de la déformation résiduelle. Les trajets aller-retour sont plus ou moins

superposables. Une déformation résiduelle a la décharge se présente seulement au dernier cycle.
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F8-Trajet E (GPa) Exsiducle %) | 0Y (MPa) | Oynax (MPa)
1 8,68 8,61

2 8,67 15,93 16,36

3 8,56 0,0007 15,76 20,98

4 8,50 0,0032 13,83 24,31

Tableau 2-5, Formulation 8 : Les propriétés mécaniques a chaque trajet

Pour les formulations F9 et F10 présentés Figures 2-16 et 2-17, a partir du deuxiéme cycle, les

trajets aller-retour ne sont pas superposés, on observe une déformation résiduelle au cours de la

décharge.

0 -7 o o e . o |
25+---—-—--- el i el e |
o . e |
3 : : : : : :
[J] | | | | | |
e R e 1
| ‘ ‘ — F9-UN4 |

S : : : : :
107 77777777 T T T T T T T~ ~ \7777777\7777777777777777\ 7777777 o T |
St o T it 1T ST |

0 : ‘ : : ‘ : : ‘ l

0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 0,35 04 045
Déformation (%)

Figure 2-16 : Essais de charge/ décharge de la formulation 9
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F9-Trajet E (Mpa) Exssiduele (%) oy (Mpa) Omax (Mpa)
1 8287 9,18

2 8221 0,0016 11.5 16,52

3 8124 0,0037 10.5 20,73

4 7913 0,0089 10.3 24,18

5 7707 0,022 9.1 25,53

Tableau 2-6 Formulation 9 : Les propriétés mécaniques a chaque trajet

Formulation F10
25 T - T - T T : 7777777777 : 777777777777777777777777777777777777777 : 7777777777
20— e B e
5 : : :
=15+ SRR e T s
8 | | |
c | | |
[ 1 1 |
€10 +-—-—---—-—-- oo T 2 ST T T T TT T Tt
o] | | |
(&) |
|
5 R e
0 : : T T T : 1
0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3
Déformation (%)

Figure 2-17 : essais de charge/ décharge de la matrice F10
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F10-Trajet |E (GPa) Exssiduele (%) oy (MPa) Omax (MPa)
1 8,30 0,0056 12.3 15,29
2 8,30 0,0082 12.3 18,36
3 8,30 0,0141 12.1 21,24
4 8,27 0,0214 11.5 23,22
5 8,22 11.1 24,35

Tableau 2-7 Formulation 10 : Les propriétés mécaniques a chaque trajet

En nous appuyant sur des observations fines de la microstructure, nous interprétons les courbes
de la manicre suivante. Lors du chargement les micros-porosités de compensation de retrait
s’agrandissent, le pourcentage de vide s’accroit donc dans le matériau et contribue a diminuer la
rigidité de la matrice et donc la courbe de traction s’infléchit et conduit & un comportement non
linéaire. Lors de la décharge, les micros-porosités ne reprennent pas leur taille initiale du fait de
la présence de la coquille thermoplastique, ce qui conduit a une déformation résiduelle. De
méme la décharge n’est pas €élastique, le caractére thermoplastique de la coquille ne conduisant
pas a une refermeture linéaire. Lors d’une charge ultérieure, le module d’Young baisse trés
légérement puisque on repart avec un matériau contenant un pourcentage de micros-porosités
légérement plus important qu’au chargement précédent. Cette baisse n’est cependant pas
représentative de I’évolution de I’endommagement dans la matrice, il faudrait pour cela suivre
I’évolution du module d’Young mais sous chargement, essais que nous n’avons pu réaliser.
Nous remarquons également que le seuil de non linéarit¢ diminue légérement a chaque

rechargement.

On retrouve ici, comme constaté sur les essais de traction simple, un comportement particulier
de la formulation F8. Il semble déja acquis que si la taille des charges n’a que peu d’effet sur la

rigidité initiale du matériau, elle influe de maniére certaine sur la loi de comportement.

2.3.3- Relation microstructure-propriétés mécaniques

2.3.3.1 Observation des facies de rupture

a) Comparaison qualitative
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Les microstructures des résines F9 et F10 sont trés similaires, on peut observer les mémes
composants dans les deux formulations. Méme les tailles des micro-vides et des phases
intermédiaires sont voisines. La phase intermédiaire entre la matrice thermodurcie et la phase
thermoplastique est due au phénomene de séparation des phases décrit dans le premier chapitre

et correspond a un gradient de composition dans la phase thermodurcie.

Microvides

Phase intermédiaire

Microvides

S )

PIMM 0.8kV 15.0mi

m x200 SE(M)

Phase intermédiaire

Figure 2-18 : Faciés de rupture d’une éprouvette F9

Cawité due & un défaut

Phase « mtermédiaire »

Figure 2-19 Facies de rupture d’une éprouvette F10.
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Par contre, la microstructure de la résine F8 est trés différente de celles des autres résines. Les
porosités sont de plus petite taille et réparties uniformément. On peut aussi distinguer des

fissures dues peut-étre a la coalescence des micro-vides.

Fissures

Micro-vides

Figure 2-20 : Facies de rupture d’une éprouvette F8

On peut conclure que ce sont les charges d’alumine les plus grandes (ATH ON 313) qui
produisent une taille de porosité plus grande. Par contre, il semble que ces charges évitent

I’apparition de fissures par coalescence de micro-vides. Mais dans ces résines les charges ne
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sont pas tres bien distribuées et on peut distinguer des grandes zones de matrice sans charges

d’alumine.

On peut aussi distinguer d’une part les fissures formées par coalescence de micro vides et

d’autre part des cavités laissées par la dissolution des nodules thermoplastiques, qui ont été

déformées par la contrainte appliquée Figure 2-21

PIMM 0.5kV 9.3mm x400 SE{(M)

Figure 2-21 : Observation pres du faciés de rupture d’une éprouvette F8

PIMM 0.5kV 8.4mm x400 SE(U)

Figure 2-22 : Observation pres du faciés de rupture d’une éprouvette F10
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Finalement, on peut remarquer la différence des nodules thermoplastiques entre la résine F8 et
les autres. Dans les résines F9 et F10, ils sont plus grands et leur taille augmente avec la

contrainte appliquée a la matrice.

b) Comparaison quantitative

Les mesures de la taille moyenne des nodules et aussi la taille des micros vides ont été fait
dans les trois faci¢s de rupture de chaque formulation de maniére directe dans le MEB (Figure

2-23) Les résultats de mesures sont présentés dans le tableau récapitulatif (Tableau 2-8)

PIMM 0.7kV 11.7mm x1.50k SE(M)

Figure 2-23 : Mesures de la taille des micro-vides de la résine F8

Ref. F10 F9 F8
nombre 15 11 20
taille du micro-vide (um) 33,1+16,3 31+10,5 8,9+1,3
taille du nodule (um) 62,3+28.9 58+19,8 -
taille image (um’) 475x635 475x635 475x635
Taille de charge-(pum) 25 +33 25+33 2,5+55
25+55

Tableau 2-8 : Récapitulatif de la taille moyenne des nodules et micro vides
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¢) Remarque:

Dans le cas de la formulation 8, du fait de charges de petite taille et distribuées de manicre
homogene, les cavités sont-elles aussi petites et distribuées homogeénement. Cela explique aussi
du comportement plus fragile de cette résine, et donc la limite d’¢lasticité plus importante ainsi

que sa déformation a la rupture moins ¢€levée.

Les deux formulations 9 et 10 suivent un mécanisme de déformation et de rupture relativement
identique. Finalement, la formulation F10 représente un meilleur compromis. La substitution
d’un tiers de charges de grandes tailles par des charges de petites tailles permet d’assurer une
meilleure homogénéit¢é du matériau tout en conservant les propriétés mécaniques de la
formulation F9 en termes de module d’Young et de déformation a la rupture. Le comportement
non-linéaire plus prononcé pour la formulation 10 par rapport a la formulation F8, et cohérence

avec des tailles de nodule plus grandes que 1’on observe sur les faciés de rupture.

2.4- Systeme avec fibres - le composite

Dans la premiére étude (paragraphe 2.3), nous avons testé 3 formulations de matrice (résine+
charge). Dans cette 2éme ¢étude, nous nous proposons de vérifier I’influence du type de
renfort (fibre ou bille de verre) et de leur distribution d’orientation sur les propriétés

mécaniques des composites BMC.
Pour cela, nous allons caractériser 3 formulations a 20% en masse de verre :
v 20F (20% de fibres de verre)
v 15F (15% fibres de verre + 5% billes de verre)
v 15B (5% fibres de verre + 15% billes de verre)
Ces trois formulations contiennent toujours 60% en masse de renforts minéraux.

Ce que nous désirons de plus vérifier ici, c’est I’influence éventuelle des moyens de mise en
ceuvre sur les caractéristiques de ces 3 formulations. On va tester deux échantillons du type

Xmold et Plaque Injectée (Figure 2-24)

Dans les deux cas de la piece Xmold et de la plaque injectée, on préléve des échantillons

carrés de méme taille pour la mesure ultrasonore (60x60x3 mm3) (Figure 2-24).

On réutilise ces échantillons pour la découpe des éprouvettes de traction.
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Les éprouvettes sont coupées dans le sens longitudinal et le sens transversal par rapport a la

direction d’injection.

La norme AFNOR NF T 51 -034 recommande d’utiliser des éprouvettes de type II, d’une
longueur minimale de 75 mm, ce qui corresponde a 1’échelle 1 :2 de I’éprouvette normalisée.
La longueur maximale que I’on peut obtenir n’excédant pas 60 mm, la taille de 1’éprouvette
est réduite en conservant toutefois les proportions, notamment le rapport entre le longeur total
et la longueur utile. Les dimensions de 1’éprouvette sont fixées comme cela est indiqué dans

la figure 2-24

Sens longitudinal Plaque injectée

Piéce Xmold--------

L

Sens d’injection

I

Figure 2-24 : La découpe des éprouvettes sur I’échantillon des composites

2.4.1-Microstructure- orientation des fibres

Avant de tester mécaniquement nos échantillons, nous souhaitons avoir une idée précise de la
distribution d’orientation des renforts fibreux. Nous utilisons a cette fin deux méthodes. La

premicre utilise le principe des mesures de vitesse de propagation des ondes ultrasonores étendu
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ici au cas des matériaux anisotropes et nous permet d’avoir rapidement une idée de la texture

présente dans le matériau et surtout de comparer les formulations entre elles.

La deuxiéme méthode consiste a déterminer la distribution d’orientation par analyse d’image, le

résultat est beaucoup plus complet mais est également beaucoup plus long a obtenir.

2.4.1.1 Détermination de |’orientation des fibres par mesure ultrasonore.

a) Principe des mesures ultrasonores

Pour un matériau anisotrope, on peut déterminer la composante Cs3 (hors plan) de la matrice de

rigidité
C..=pV?
13— PVor

La vitesse d’onde transversale dépend de la surface de cisaillement dans le matériau. La vitesse
d’onde Vor est plus grande dans la fibre que dans la matrice. Donc plus la surface cisaillée de

renforts est grande, plus la vitesse Vor est importante.

T V (verticale)

Sens d’injection 1

A Il
+—2 H (horizontale)  ERRREEt
e | CPlan de [~
- i’_lf_ir_l ________ (_k cisaillement 21
cisaillement
w0 @ #0° o

Figure 2-25: Surface des renforts cisaillés en fonction de I’angle d’observation

Le plan de cisaillement est défini par la normale au plan de la plaque et la direction du faisceau

incident.

Src : surface des renforts cisaillés.
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Considérons une fibre orientée dans la direction d’injection (¢p=0). On va tourner la plaque d’un

angle o par rapport a 1’axe vertical (o= (1,V)).

a=0°, ¢=0, Sre¢ min donc on a un creux sur la courbe d’évolution de Vor (V min)

a=90°, =0, Src max donc on a un pic sur la courbe d’évolution de Vor (Vmax)

Dans le cas I’angle ¢+#0, la surface des renforts cisaillés Src est maximum quand o= ¢+90°

On peut définir pour un tel matériau, un coefficient de biréfringence acoustique Kyirfingence qui

traduit la dynamique de la courbe d’évolution des vitesses d’onde transversale.

biréfingent —

V max—V min

Vmoyenne

Donc :
=  Plus le C33 est élevé, plus le taux des fibres hors plan est important
= Plus le k biréfringence est élevé, plus I’anisotropie est importante

b) Résultats des mesures ultrasonores

i) Echantillon 20F-14-1

Les figures ci-apres (figure 2-26, 2-27) présentent les répartitions des vitesses d’onde transverse

en fonction de 1’angle d’observation de 1’échantillon 20F-Xmold.

La mesure ultrasonore nous permet d’abord de mettre en évidence une orientation privilégiée
des fibres. Les deux pics observables sur les différentes courbes correspondent aux angles
d’observation pour lesquels les fibres sont orientées selon I’horizontale (plan de cisaillement,
figure 2-25). Donc les fibres sont plutot orientées dans le sens d’injection. Les vitesses des
ondes longitudinales nous permettent d’obtenir une valeur moyenne de la premiére composante

du tenseur de rigidité de 1’échantillon 20F : C335=14.54 GPa.
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20F-Xmold-14-1

g —o—2a
: —e—2C
S —+—2b

0 50 100 150 200 250 300 350 400

angle d'observation ¢, (°)

Figure 2-26: Trois points de la 2tme ligne de I’échantillon 20F (médiane horizontale)

Xmold 20F-14-1

1620

1600

1580

1560

1540

VOT (m/s)

1520

angle d'observation o (°)

Figure 2-27: Trois points de la 2°™ colonne de I’échantillon 20F (médiane verticale)

En comparant les trois points de la 2°™ ligne de 1’échantillon, on peut constater que les

formes des courbes sont similaires. Notons que cette ligne est perpendiculaire au sens
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d’injection, donc il est & priori normal qu’il n’y ait pas de différence importante pour ces trois

points.

Selon une méme colonne, le point 1 le plus éloigné par rapport au point d’injection, conduit a
une amplitude de courbe 1égérement plus grande que les autres. Mais son allure est

conservée : deux pics a +/- 90°.

A partir de ces deux remarques, on peut prendre la valeur moyenne des mesures des Cs3 et
des Kpirfringence des neuf points. Pour comparer les différentes formulations entre elles, on peut
présenter les résultats obtenus au point 2b qui semble étre le point le plus représentatif de

I’échantillon.

ii) Comparaison des 3 formulations des Pieces Xmold

Piéce Xmold - 3 formulations

1700
0
E
o 1650
1]
4
s
g 1600 7o —o— 15F1-1
£ —— 15B2-1
§ 1550 - —a— 20F14-1
o
T
o 1500 -
0
(7] 4
L
> 1450 T T T T T T T 1

0 50 100 150 200 250 300 350 400

angle d'observation (°)

a) en fonction de 1’angle d’observation o
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0

E e 15B2-1

o s 15F1-1
e 20F-14-1

-100 -50 0 50 100

a) en fonction de I’angle des fibres par rapport a la direction d’injection ¢
Figure 2-28 : Vitesse des ondes transversales pour les 3 formulations

La Figure 2-29 est obtenue en tragant pour chacune des formulations les courbes : dans I’intervalle ¢=[-

90,90] et 0. =[0,180] de

Vor(@)+ Vo (a+7)
2

Vor(p=-90+a)=

Les Vor(a) étant prises sur la figure a

Le but de cette transformation est d’avoir la capacité de comparer avec les mesures d’analyse
d’images. Elles seront données en fonction de 1’angle ¢ entre la fibre et le sens d’injection

comme représenté sur le schéma suivant :
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Figure 2-29 : Repére global de fibre

Nous pouvons remarquer que I’anisotropie (Kpirfringence) €5t beaucoup plus importante pour
I’échantillon 20F14-1 que pour le 15F1-1 car le taux de fibres est plus grand d’une part, et que

I’orientation préférentielle est plus marquée d’autre part.

On peut également noter qu’il y a peu de différence entre les échantillons 15F1-1 et 15B2-1.
Les valeurs des vitesses moyennes transversales sont sensiblement égales. Par contre les
dynamiques des courbes sont 1égérement différentes, la biréfringence étant plus forte lorsqu’il

y a plus de fibres (voir Tableau 2-9 récapitulatif).

Xmold 20F14-1 15F1-1 15B2-1
C33(GPa) 14,6 14,1 15
Rho (kg/em’) | 1681 1650 1659
Kbiréfringence | 0,062 0,033 0,018

Tableau 2-9 : Cs; et Kyirétringence d€s 3 formulations au point 2

Comme la formulation de 1’échantillon 15B2-1 ne présente que 5% de fibres de verre, son taux
d’anisotropie (K biréfringence 0,018) est le plus petit de tous, ce qui parait tout a fait logique. Par contre
un Cs; ici le plus élevé de tous indiquerait un module d’¢lasticité plus grand lorsqu’il y a plus de billes,
ce qui se confirme en faisant les moyennes et écartypes en 5 points d’un méme prélévement (Voir

tableau 2-9 et 2-10).
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Xmold 20F14-1 15B2-1
C33(GPa) 14,3+/-0,5 15,0+/-0,2
Kbiréfringence 0,06+/-0,02 0,019+/-0,013

Tableau 2-10 : Cs3 et Kyirétringence des formulations 20F14-1 et 15B2-1 moyennés en S points

2.4.1.2 Détermination de [ orientation des fibres par Analyse d’Image [Dra06]

a) Principe de mesure

i) Représentation de [’état d orientation

L’orientation d’une fibre dans un repére micro (X,Y,Z) peut étre définie par les angles d’Euler

0 et ¢ (Figure 2-30)

Z &

v

Figure 2-30 : Définition de I’orientation d’une fibre

ou par les coordonnées cartésiennes d’un vecteur unitaire p parall¢le a la fibre et caractérisé par

sin fcos @
p =| sin @sin @

cos @
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e [l’angle 0, appelé angle d’inclinaison, est I’angle formé de 1’axe Z a la direction de la

fibre ;
e I’angle ¢ ou angle azimutal est défini dans le plan (X, Y), par rapport a I’axe X.

Sachant qu’une fibre n’a pas de sens, les valeurs de ¢ varient entre 0° et 180°, celles de 0 entre -
90° et 90°. Pour caractériser I’orientation des fibres dans les pieces injectées, 1’axe Z est

généralement défini normal au plan d’écoulement de la matiére.

Quand on étudie I’orientation d’une population de fibres, il est impossible de saisir les
tendances globales de la distribution d’orientation lorsqu’on travaille avec les données
d’orientation de chacune des fibres. Aussi plusieurs représentations mathématiques existent,
comme les fonctions d’orientation, les fonctions de distribution d’orientation ou les tenseurs

d’orientation, afin de décrire la distribution d’orientation de maniére plus concise.

Ces représentations mathématiques, qui seront décrites dans le paragraphe suivant, sont
d’ailleurs beaucoup plus facilement intégrables dans les équations de mécanique, utilisées lors

des modélisations par exemple.

i1) Fonction d orientation des fibres

Une description générale de 1’orientation des fibres peut étre apportée par 1’utilisation de la
fonction de distribution d’orientation W(0 ,¢ ) qui décrit la probabilité de trouver des fibres
orientées a (0 ,p ) dans le matériau [Dra 06]. En fait, ¥ est définie de telle sorte que la

probabilité P de trouver une fibre entre les angles 0, et (0, +d 0,), ¢, et (¢; +d @) est :
P(O,<0<0, +d0,,9,<¢p<¢ +dg)=Y(0,,4,)sin0,dOd¢p (2.1)

ou sinf; dO do est I’angle solide généralisé.

Cette fonction d’orientation (0 ,¢ ) est soumise a une condition de normalisation :

72 x

[ [w(0.p)sinadbag=1
/20 (2.2)

Grace a une condition de normalisation ci-dessus, on peut déduire les fonctions de distribution

des probabilités d’orientation Py(p) et Po(0 )

$+91
P($)= [¥(g)dg

d— (2.3)
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Dans I’expérience, la probabilité Py(0) de trouver une fibre orientée a un angle 6 est obtenue en
divisant le nombre de fibres Ny orientées a 0 par le nombre total de fibres Ny contenues dans le

matériau:
N,
F, @)= —
r (24)
La méme fagon est utilisée pour trouver Py(¢) :

Pw=F os

iii) Tenseurs d orientation

Bien que les fonctions de distribution d’orientation procurent une description compléte de
I’orientation, il existe un autre outil qui est largement utilisé pour caractériser 1’orientation : il
s’agit des tenseurs d’orientation. Ces derniers présentent I’avantage d’avoir la méme forme
tensorielle que les représentations du comportement élastique des composites, ¢’est pourquoi ils
sont souvent préférés dans les modeles micromécaniques, quand I’orientation des fibres est
prise en compte. Ces tenseurs sont définis comme les moments de la fonction y [Adv87]. Par

exemple, les composantes des tenseurs d’ordre 2 [a;;] sont données, respectivement, par :
a, =] pp,¥(PMp=(p:p,) (2.6)

ou Q est une sphére unitaire, p le vecteur unitaire paralléle a la fibre, pi pj sont les composantes
du tenseur d’ordre 2 obtenues par le produit p,. p; et les crochets < > représentant la moyenne

sur toutes les orientations d’une population finie de fibres.

Lorsqu’une seule fibre & d’orientation (0 ,¢°) est considérée, le tenseur d’orientation de cette

fibre est déterminé par les composantes du tenseur d’ordre 2 Ak [Dra06] :
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a,, = sin*(6).cos*(¢)
a,, = sin?*(0).sin*(¢)
a,, = cos*(0)
ay dyp A a, = ay = sin(@).sin*(0).cos(¢)
Ak=|a, a,, ay a,; = a,, = sin(6).cos(d).cos(p)
avec a,; = a,, = sin(6).cos(6).sin(p)

Dans le cas ou n fibres sont considérées, le tenseur moyen d’orientation peut étre obtenu en

moyennant les contributions de chacune des fibres. Si I'orientation de la kieéme fibre est

représentée par p* , alors les composantes du tenseur d’ordre 2 [ a;] de I’équation 2.1 peuvent

étre calculées par 1I’approche discréte qui suit :

1 N\ k 1 c k __k
a; :;Zazj :;Zpi P
k=1 k=1 2.7)

iv) La technique de mesure

Dans le cas de composites chargés de fibres courtes, si on considére que ces derni¢res sont de
section circulaire, alors I’intersection d’un plan de coupe (X,Y,Z) avec une fibre forme une

ellipse, dont les dimensions sont a et b (Figure 2-31).

L’usage d’un logiciel d’analyse d’image, tel que ELLIX permet d’identifier chaque fibre
comme une ellipse et détermine automatiquement les caractéristiques de 1’ellipse, ¢’est-a-dire
les coordonnées (X.,y.) de son centre, ses dimensions a et b, ainsi que son angle dans le plan de

coupe, par rapport a une direction de référence (appelé ¢ dans le paragraphe précédent).

L’angle d’inclinaison 0 est déduit par la relation :

|¢9| = arccos(ﬁj
b
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.\-

N
s
N

Figure 2-31 : Intersection d’une fibre avec un plan de coupe

v) Choix du plan de coupe

Afin de mettre en évidence I'intérét de la coupe dans 1’épaisseur par rapport a 1’autre coupe
dans le plan normal (1,-1,0), la Figure 2-32 montre comment les différentes fibres orientées

dans le plan d’injection apparaissent sur ces deux plans :

= Quand le plan est normal a la direction (1,-1,0), on constate que toutes les formes
elliptiques correspondant aux différentes fibres ont le méme angle ¢ dans le repére
d’analyse ; seules leurs dimensions varient, ¢’est-a-dire seules les valeurs de 6 changent
d’une fibre a I’autre (Figure 2-32a). On sait que I’angle 0 est particuliérement sensible
au rapport des dimensions de 1’ellipse : par conséquent, des erreurs sont facilement
induites sur les données d’orientation si leurs mesures ne se basent que sur les

dimensions de ’ellipse.

= Par contre, quand la coupe est réalisée dans 1’épaisseur (Figure 2-32b), non seulement
les dimensions des ellipses, mais aussi leur angle ¢, varient. Le systéme d’analyse
d’image est tres précis dans la détermination de cet angle : il en résulte que les données

d’orientation sont beaucoup plus fiables.

On voit donc ici un premier avantage primordial de la coupe dans 1’épaisseur, qui est le gain en

précision.
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Figure 2-32 : Intersections de différentes fibres avec les deux plans de coupe a 45°

Au final, on obtient le tenseur d’orientation des fibres et la distribution des fibres exprimés dans

le repére global de la plaque, dont la direction 1 est la direction d’injection.

2
' 7

32

vi) Protocole expérimental

La coupe dans I’épaisseur est délicate, puisque nos plaques injectées sont fines ( 3 mm). Nous
avons alors mis au point un montage permettant une manipulation plus aisée de la coupe a 45°
(Figure 2-33) : des prismes sont précisément usinés a 45° dans une plaque en plexiglas et nos
¢chantillons de 3 mm, découpés au centre de la plaque comme sur la figure, y sont collés.
L’ensemble est enrobé a froid dans une résine de type époxy puis poli, apres durcissement. La

surface de 1’échantillon est alors inclinée selon un angle de 45° dans I’épaisseur.

resime — Polizsage .
— [~ echantillon coupe
prisme en » | 245" dams

plexizlas e o S —— I"épaisseur
rrtrt

Surface 4 polir

Figure 2-33 : Montage de I’échantillon pour la coupe a 45° dans I’épaisseur

Les contours de la section des échantillons sont loin d’étre parfaitement rectilignes.

-76-



Ytotal

Chapitre2 — Caractérisation expérimentale

Une zone de travail rectangulaire est donc définie inscrite au maximum dans les frontiéres

fluctuantes de cette section (Figure 2-34).

Trois colonnes de capture d’image sont définies : I’'une centrale et les deux autres a 1/3 du bord

de la zone de travail.

Xtotal

Recouvrement
—>

Figure 2-34 : Schéma de la grille de capture d’images au MEB [Rei(9]

Chaque colonne est balayée ligne par ligne par le cadre d’observation lors du processus de
capture. Le nombre de lignes est défini en fonction de 1’épaisseur de 1’échantillon, soit 16 lignes

dans notre cas, et donc 48 images a traiter pour chaque échantillon.
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Au bord (1%ligne) A coeur (8°™ ligne) Au bord (16°™ ligne)

Figure 2-35 : Exemple de trois coupes dans I’épaisseur de I’échantillon 20F Xmold

Une zone de recouvrement (dont la taille est fonction de 1’épaisseur de la zone de travail) est
laissée entre chaque ligne afin de minimiser la perte d’information, en capturant plusieurs fois
les ellipses situées sur les bords inférieurs et supérieurs des images. La valeur de ce

recouvrement est typiquement comprise entre 20 et 60 um.

Par ailleurs, un programme a été écrit sous Matlab®, afin d’automatiser la détermination
d’orientation de chaque fibre : a partir des caractéristiques a, b~ ¢“ de chaque ellipse,

mesurées a I’aide du logiciel d’analyse d’images, les valeurs 6" sont calculées.

Ainsi I’orientation de chaque fibre est rapidement déterminée.

) =
e 0T 0 g0
Vel oy ) (] v,
YA ° oo .‘
KL A \~'O/ 0 o * J
mm'o{co; B PAnter oL % B YW N & a s .‘
Image MEB Image binarisé Analyse des ellipses

Tableau Excel

(N° de fibre, lonqueur, largeur...)

v’ Distribution des fibres < Programme Matlab

v Tenseur d’orientation

Figure 2-36 : Les étapes de réalisation de I’analyse d’images
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Apres le tenseur d’orientation global est calculé en moyennant les tenseurs d’orientation de

chaque fibre.

La dernicre étape que 1’on doit faire est de changer la base du tenseur d’orientation et des

fonctions de distribution du repére (X,Y,Z) au repére (1,2,3) de la plaque.

b) Résultats
Maintenant, on va analyser finement la caractérisation de la microstructure des 3 formulations

par analyse d’images.

i) Formulation 20F-Xmold :

| ) 20 xmoldpid-t histtheta lolx|
' File Edit WView Insert Tools Desktop Window Help £
DeE&| s @’ ®|w |06 5O
1 20F_XmaldP14-1_histtheta
1 160 T T T T
!
! 140 3

120
i
E = 100
I
| =

]

i = 60
H |::>
i
H 60
'
'

40

a0 L L ! ! L L I L L

] 2 4 & g 10 12 14 16 18 20
Pphiftheta) (%)

a) Répartition des fibres en fonction de theta

<) 20F_XmoldP14-1_histphi =10 x|
=

File Edit Yiew Insert Tools Desktop Window Help
D& haamas(e 0 8O
20F_¥moldP14-1_histphi

Mesure Ultrasons

10

************* 1606 - ———————————— —-
| | e i 1566 + —\—————— - - ——— —-
g
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— ,‘ ,,,,,,,,,,, 1 4.88, 4 - - - - - - - - - - - = —
0 r T T T 446 T T
oo -80 Eain] 40 20 o 20 40 B0 a0 100 -100 -80 -60 -40 -20 0 20 40 60 80 100
phifdeg) phi(o)

b) Répartition des fibres en fonction de phi

Figure 2-37 : Microstructure de I’échantillon 20F — Xmold
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Dans le cas 20F, la direction 1 est la plus importante tandis que la direction 3 est trés faible

parce qu’il y a trés peu de fibre hors plan.

La Figure 2-37a nous montre la distribution des fibres en fonction de theta. On constate que la
plupart des valeurs de 6 sont entre 80° et 120°, 56% sont situées entre 85° et 105°, donc les

fibres se situent dans le plan d’injection.

On observe maintenant la répartition des fibres dans le plan d’injection (voir Figure 2-37b). Les
fibres sont orientées entre -15° et 0°, C'est-a-dire dans les sens privilégiés des fibres, autrement
dit dans le sens de I’injection. Cela a été observé par la mesure ultrasonore dans le paragraphe

précédent.

i1) Formulation 15F Xmold et 15B Xmold

<) 15_FXmold_histtheta =101 x|
-

File Edit View Insert Tools Desktop ‘Window Help
hed&E |k aans €08 10

15_F¥mold_histtheta

<} 15_BXmold_histtheta oy [ 3]
File Edit Wiew Insert Tools Desktop Window Help kYl

e Ed&E |aans g 085O

160

15_B¥mold_histtheta
160 T T

140 140

120

100

theta(deg)

60

B0

40

0 5 10 15 20 25
Pphittheta) (%) Pphiftheta) (%)

a b

Figure 2-38 : Répartition des fibres en fonction de 0 : a) échantillons 15F-Xmold b)15B-
Xmold

En comparant les deux cas de 15F Xmold et 15B Xmold (Figure 2-38), on peut voir facilement
que dans le cas de 15B, il y a plus de fibres hors plan. L angle 0 privilégié¢ des fibres est a 125°.
11 est aussi plus important que dans le cas 20F (Figure 2-37). Cela peut étre expliqué par le petit
pourcentage de fibres dans la formulation 15B. Donc dans I’injection, il y a plus de chance
d’orienter les fibres hors plan pour la formulation 15B. De plus la bille joue un rdle dans
I’injection : écarter les fibres. C’est la raison pour laquelle on trouve une valeur Cs; plus

importante.
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<) 15_Fxmold_histphi
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Figure 2-39 : Répartition des Vor en fonction de ¢ (échantillons 15F-Xmold et 15B-

Xmold)

L’orientation privilégiée des fibres dans le plan d’injection est toujours le sens d’injection. Pour

15F il y a plus de 50% de fibres orientées autour de =0. L’anisotropie est donc trés nette dans

ces deux cas et la distribution est plus aiglie que dans le cas 20F Xmold. Mais notons que le

pourcentage de fibres est différent entre les trois formulations, donc au final, I’anisotropie

(Kbpirstrencence de la mesure ultrason) du cas 20F Xmold est la plus importante.

On peut calculer aussi le tenseur d’orientation des fibres dans 1’échantillon (tenseur moyen des

16 images tout au long de I’épaisseur (Figure 2-35)). Le tenseur montre que le sens 1 (sens

d’injection) est le sens privilégié des fibres.
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3

0.874 0.032 -0.020
Ao xmoa =| 0.0320.104  0.004

—0.020 0.004 0.022

—>

0.727 —0.015 0.025 0.680 —-0.014 0.297
Aisr g =| —0.015 0.239  0.003 Aisp o =|—0.014  0.118 —0.0004

0.025  0.003 0.034 0.297 0.0004  0.202

Par rapport au cas précédent, la direction 2 est renforcée alors que la direction 1 est affaiblie. as;

est toujours tres faible.

Sauf dans le cas 15B, la direction 1 reste la direction dominante. La direction 3 est la plus
importante par rapport aux cas précédents et devient de méme ordre de grandeur que la

direction 2.

Ces mesures serviront comme données pour les modéles.

formulation | 20F Xmold | 15F Xmold | 15B Xmold
14-1

Kopirefringence 0,062 0,033 0,018

C,;;(U.S) 14,6 14,1 15

as; (A.l) 0,022 0,034 0,202

0, rivitegice (A-D) | 90° 90° 125°

Tableau 2-11 : Comparaisons Cs3 et Kpiréfringence des 3 formulations

Pour résumer : les mesures ultrasonores et les mesures par Analyse d’Image sont tout a fait
cohérentes: Il y a plus de fibres hors plan dans la formulation 15B (Cs; fort, as; fort), et 'effet

d’anisotropie est moins significatif (Kpirfringence faible), ce qui confirme le Tableau 2-11.

Le petit schéma ci-dessous montre le rdle des billes lors du procédé d’injection :
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e

— — O v' Augmentation des effets hors plan des fibres

v" Diminution de I’anisotropie des matériaux

iii) Influence de la géométrie de la piece fabriquée sur la microstructure

Pour un méme taux de fibres de 20%, la géométrie de la piéce joue un rdle trés important sur
I’orientation des fibres. On va comparer la distribution des fibres de la piece Xmold avec celle

de la Plaque Injectée.

-) 20F_XmaldP14-1_histphi M= ) 20F Plague injectée_histphi EEx
5

File Edt View Insert Tools Deskiop Window Help kl File Edt Wiew Insert Tools Desktop ‘Window Help
DeHSE| aame|(<| 0B 7O DEHa kRafe @08 =0

20F_¥moldP14-1_histphi

20F_Plague injectée_histphi

Pthetaiphi) (%)
Ptheta(phi) (%)

il
0 20 40 B0 B0 100 00 80 60 40 20 0 20 40 BO 8O 100
phifdeg) philded)

Figure 2-40 Répartition des fibres en fonction de ¢ (a-échantillons 20F-Xmold et b-20F
Plaque-I)
Pour le composite 20F-Plaque Injectée la distribution des fibres dans le plan d’injection est
plutot aléatoire en fonction de I’angle ¢ (Figure 2-40 b). L’anisotropie est ainsi moins
importante que celle du 20F-Xmold.

En regardant le tenseur d’orientation des fibres, le terme as; est trés faible par rapport aux deux

termes a;; et ax, 1’effet des fibres hors plan est négligeable pour les deux matériaux

0.874 0.032 —0.020 0.551 0.076 0.025
Ayp o =| 0.032  0.104  0.004 Aror_praguer =|0.076 - 0.416  0.004
—0.020 0.004 0022 0.025 0.001 0.032

Dans le cas de la plaque injectée, comme expliqué dans la distribution des fibres, 1’orientation
trés aléatoire dans le plan d’injection entraine un écart trés faible entre a;; et ay. Cela a été

vérifié aussi par les mesures ultrasonores.
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2.4.2 - Comportement mécanique des composites

2.4.2.1 Influence du procédé de fabrication

a) Piece-Xmold 20F

Les premiers tests effectués concernent les éprouvettes Xmold 20F. Les essais de traction
statiques 4 vitesse lente (10™s™) ont été réalisés sur 10 éprouvettes longitudinales et 10
éprouvettes transversales. En ¢éliminant les résultats qui présentent une erreur de mesure, nous

pouvons raisonnablement conserver 5 essais pour chaque lot (Figure 2-24).

Contrainte (MF
N
o

L Y/~ — EpvxLongitudinal-L2|

St T —— EpvXTransversale-B| ~ -

0 \ : : : : : :
0] 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7

Déformation (%)

Figure 2-41 : Courbe de traction dans les directions longitudinale et transversale

Comme indiqué sur la Figure 2-41, on constate que le comportement des matériaux est tres
fragile. La limite de rupture observée est autour de 40 MPa et la rupture finale se trouve a moins
de 0.7% de déformation. De plus, il y a une différence entre les deux courbes en fonction du
sens de sollicitation, longitudinal ou transversal. La pente de la courbe est plus grande dans le
cas de la sollicitation dans le sens longitudinal. Ceci nous permet de dire que le matériau est
beaucoup plus rigide que I'autre. La limite de rupture est également plus importante. La phase
linéaire dans la courbe est trés petite (autour de 0.1 % de déformation), elle est suivie d’une

phase non linéaire jusqu’a la rupture (vers 0.6 % de déformation).

Pour mieux comparer I’effet de ’anisotropie, nous pouvons regarder les résultats présentés dans

les deux tableaux récapitulatifs suivants :
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Sens longitudinal

20F- E € rupture Orupture | € nonlinéaire | Ononlinéaire
Xmold-L | (GPa) (%) (Mpa) (%) (Mpa)

[ EpvX-L1 10,2 0,69 35,81 0,12 11,7
EpvX-L2 11,5 0,63 41,22 0,13 14,18
EpvX-L3 10 0,85 36,37 0,12 11,78
EpvX-L4 10,76 0,53 34,29 0,11 11,82
EpvX-L5 11,34 0,95 48,53 0,15 17,11
moyenne 10,76 0,73 39,24 0,13 13,32
ecartype 0,67 0,17 5,19 0,01 2,11

Tableau 2-12 : Résultats des essais dans le sens longitudinal des 20F -Xmold

Sens transversal

20F- E € rupture Orupture | Enonlinéaire | O nonlinéaire
XmoldT (G Pa) (%) (MPa) (%) (MPa)
EpVX-A 8,8 0,66 245 0,13 11,09
EpvX-B 0,44 0,48 24 1 0,12 10,8
EpvX-C 9,08 0,43 21,8 0,12 10,7
EpvX-K 9,83 0,37 21,61 0,12 10,99
EpvX-M 9,07 04 22,84 0,16 13,6
moyenne 9,24 0,49 22,97 0,13 11,44
écartype 0,45 0,13 1,51 0,01 0,18

Tableau 2-13 : Résultats des essais dans le sens transversal des 20F Xmold

Dans le sens longitudinal, le module d’Young moyen est de 10.76 GPa. La limite de rupture est
trés dispersée dans ce cas. La déformation a la rupture de 1’éprouvette L4 est deux fois plus
petite que celle de 1’éprouvette LS. Un écart de 30% (14MPa/48MPa) a été marqué au niveau de
la contrainte a rupture. La non-linéarité apparait a partir de 0.13% de déformation et de 13.3

MPa de contrainte (Tableau 2-12).

Dans le sens transversal (Tableau 2-13), on trouve 9.24 GPa pour la valeur du module d’Young.
Les limites a la rupture sont plus ou moins proches. La déformation et la contrainte a la rupture
sont plus petites que celles du cas longitudinal. La limite d’¢élasticité moyenne dans ce cas est de
0.11% en déformation, correspondant a 10.4 MPa au niveau de la contrainte. Cela pourra étre
expliqué par la microstructure caractérisée précédemment. En effet, les fibres sont plutot
orientées dans le sens d’injection, donc elles contribuent a renforcer le composite sous une

sollicitation longitudinale. Le rapport d’anisotropie a été calculé :

E
(—Zj =0.86
El exp érimental

-85-




Chapitre2 — Caractérisation expérimentale

De plus, dans le cas de la traction transversale, les fibres sont plutot perpendiculaires a I’axe de
sollicitation, donc elles ne jouent pas beaucoup sur la résistance du matériau. C’est une des

raisons pour laquelle les résultats sont plus homogeénes dans ce cas.

b) Plague Injectée 20F

De par sa forme, ’orientation préférentielle est beaucoup moins nette que dans le cas
« Xmold ». Les essais ont été réalisés sur des éprouvettes de plaques injectées 20%F (PI-20F).
Notons que les éprouvettes ont été découpées aux mémes dimensions que celles des Picces

Xmold. Ainsi on a la capacité de comparer les résultats pour les deux séries d’essai.

i) Sens longitudinal

2OF'P1'L E (GPa) € rupture 9 rupture € non-linéaire O non-linéaire
Epvl 10,47 0,47 26,7 0,1 10,4
Epv2 9,73 0,42 25,6 0,12 11,7
Epv5 11 0,73 343 0,08 8,56
Epv6 10 0,79 36,4 0,13 12,6
Epv7 8,97 0,6 29,6 0,17 14,9
Epvll 9,4 0,53 28,5 0,11 9,9
Epvl2 8,68 0,55 26,5 0,2 16,6
moyenne 9,75 0,58 29,66 0,13 12,09
Ecart-type 0,82 0,13 4,15 0,04 2,85

Tableau 2-14 : Résultats des essais dans le sens longitudinal des 20F-PI

ii) Sens transversal

20F-PI-T E (GPa) Enpture (%) ?liuflplt’u:) ?‘%)lmem Gronlinéaire (MP2)
EpvA 8,84 0,32 22,9 0,16 12

EpvB 9,06 0,42 27,5 0,17 13,5

EpvD 9,76 0,88 45,6 0,12 10,8

EpvE 8,9 0,57 25,4 0,16 13,14

EpvL 8,53 0,81 30,84 0,16 12,69

EpvM 9,82 0,7 37,2 0,16 14,03
moyenne 9,15 0,62 31,57 0,16 12,34
Ecart-type 0,52 0,26 7,98 0,03 2,89

Tableau 2-15 : Résultats des essais dans le sens transversal des 20F-PI
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Le tableau 2-14 présente des résultats de traction dans le sens longitudinal des éprouvettes de
plaques injectées 20F. La valeur de module d’Young varie autour de 9.93GPa. La limite
moyenne a la rupture dans ce cas est de 29.1 MPa. On obtient le méme ordre de grandeur pour

o et € que dans le cas des pieces Xmold.

Le tableau 2-15 montre que la limite a la rupture est plus importante dans le sens transversal que
dans le sens longitudinal. Les limites de rupture et d’élasticité sont également plus grandes. Le
module d’Young calculé dans ce cas est légérement plus faible que dans le sens longitudinal

(tableau 2-15) Donc, le rapport d’anisotrope (Figure 2-42) est de 0,95 dans ce cas

iii) Rapport anisotrope

Composite 20F Plaquel

35 o o
30 oy - SR
T o E2J=09S T o
\E/ 1/ exp érimental i i
0?20+ R
< l l
©15 + ‘ ‘ -
-.E —— 20F-Plaquel-T
c10 +- -
@) —— 20F-Plaquel-L
5+ - : : -
0 | | | | | |

0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6
Déformation (%)

Figure 2-42 : Courbe de traction dans des éprouvettes longitudinale et transversale de

composite 20F plaque injectée

Dans le cas des plaques injectées, la répartition des fibres est plus aléatoire dans le plan
d’injection que dans le cas des pieces Xmold (confirmé par la mesure de la microstructure).

C’est la raison pour laquelle le rapport anisotrope est plus grand (0,95 par rapport a 0,86).
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¢) Comparaisons des deux microstructures

Reference 20F- Xmold-L 20F - Xmold-T 20F-PI_I- L 20F-P_I- T
E 10,76 + 0,67 9,24 + 0,46 9,75+ 0,82 9,45+ 0,90
Erupture (%) 0,73+0,17 0,47 +0,11 0,58 +0,13 0,63+ 0,22
Orupture (Mpa) 39,24 £ 5,19 22,97 + 1,31 29,66 + 4,15 32,62+7,32
€ noninsaire (%) 0,13 + 0,01 0,13 +0,02 0,13+ 0,04 0,16+ 0,02
O nonlinéare(Mpa) 13,32 + 2,11 11,44 + 1,22 12,09 + 2,85 12,34+ 1,68

Tableau 2-16 : Comparaisons des deux matériaux : plaques injectée et piéces Xmold

Dans le cas des pieces Xmold, suivant le sens longitudinal, on constate que le module d’Young
est plus important que celui de la plaque injectée. Le méme comportement est noté avec les
autres parametres. Pour les deux cas (plaque et Xmold), I’écart-type de la limite de rupture est
plus important suivant le sens longitudinal, ce qui montre que la microstructure des picces
mesurées n’est pas homogene. Cependant, dans le sens transversal, les résultats des essais sont

plus proches. 1l est donc envisageable de trouver un critére de rupture local dans la matrice.
2.4.2.2 Influence du taux des fibres

a) Sens longitudinal

Formulation 20F-Xmold-L. | 15F-Xmold-L. |15 B-Xmold-L Matrice F10
E (GPa) 10,76 £ 0,67 10,41+ 0,96 9,27 +1,23 8,50+ 0,70
Erpture (Y0) 0,73 +0,17 0,77 £ 0,24 0,51 +0,15 0,33+ 0,08
Grupture (Mpa) 39,24 +5,19 39,99 + 8,49 27,67 +3,31 23,12+ 2,24
€ non-linéaire (70) 0,13 +0,01 0,14 +£ 0,04 0,12 +0,02 0,16+ 0,01
Onon-linéaire(MPpa) 13,32 +2,11 14,35+ 3,17 12,38 1,56 11,8+ 1,3

Tableau 2-17 : Comparaison des 3 formulations avec la matrice (longitudinal)

Tout d’abord, les valeurs de module d’Young des 3 formulations sont plus grandes (autours
de 11 GPa) que celle de la matrice (de 8,5 GPa) du fait de la présence des fibres. On trouve
que E de 15B est le plus grand et que 20F est le plus petit parmi ces 3 formulations. Cela
pourrait étre expliqué par la qualit¢ de I’interface entre la matrice et le renfort. Dans le
procédé¢ de fabrication, les billes et les fibres sont silanisées avant injection. Cependant, pour
les fibres, elles sont coupées 2 fois pour obtenir des fibres plus courtes et surtout elles

subissent de fortes dégradations lors de I’injection. La qualité interface des fibres est donc
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moins bonne que celle des billes. Les limites a la rupture de ces formulations sont trés variées

sauf les limites non-linéaires (écart-type de 1.56 MPa a 3.17 MPa). Cela renforce I’hypothése

de trouver des critéres locaux pour la non-linéarité de la matrice.

Sens longitudinal - e=10""

= e
40 T
35 T T T
T30
J
25T
£
g T —20F-Xmold-L2|
S5+ e — 15F-Xmold-L2 | --
ol s —15B-Xmold-L3|
— F10-UN2
5 o+ - s
0 \ \ \ \ \ |
0,00 0,20 0,30 0,40 0,50 0,60 0,70

Déformation (%)

Figure 2-43 : Courbe de traction des 3 formulations de composite (longitudinal) et la

matrice

La Figure 2-43 illustre les courbes de traction des trois formulations des composites et la

matrice F10. On remarque que les comportements de 20F —Xmold et 15F Xmold sont tres

proches, cependant celle de 15B —Xmold est plus souple a cause du faible taux de fibres.

b) Sens transversal

Formulation 20F-Xmold-T |15F-Xmold-T |15 B-Xmold-T Matrice F10
E (GPa) 9,24 + 0,40 9,06 + 0,42 8,7+0,41 8,50+ 0,70
Erupture (%0) 0,47+0,11 0,57 +0,07 0,38 + 0,04 0,33+ 0,08
Orupture (MP2) 22,97 + 1,31 26,1 +1,26 23,59+ 1,24 23,12+ 2,24
€ non-linéaire (70) 0,13 +0,02 0,16 0,02 0,12 +0,03 0,16+ 0,01

0 non-lincairel(MPa) 11,44 +1,22 13,67 £ 1,59 11,08 +2,19 11,8+ 1,3

Tableau 2-18 : Comparaison des 3 formulations avec la matrice (transversal)
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Le tableau 2-18 montre que le module d’Young dans le sens transversal est plus petit que celui

dans le sens longitudinal et E de 15B est toujours le plus faible. Cependant, pour le sens

transversal, tous les écart-types sont tres faibles.

Sens tranversal-e=10""s"

o
<
|

[ d
n
|

[Sod
<
|

Contrainte (MPa)
[a—y
9]
|

*************** — 15B-Xmold-TC
— 20F Xmold-TD

10 +-—Ff/ " — 15FXmold-TA |--—-——
—F10-UN2
5 N 7 A ————————.—.s,
0 I I I I I I \
0 0,1 0,2 0,3 04 0,5 0,6

Déformation (%)

Figure 2-44 : Courbes de traction dans le sens transversal

Les 3 courbes des composites sont quasiment superposables ce qui montre que le module

d’Young et la limite de non-linéarité sont trés proches. Seule la limite a la rupture est différente.

Ces résultats indiquent que pour les 3 différentes microstructures, nous pouvons avoir le méme

crittre de non linéarité. Les trois composites présentent une rigidité plus importante que la

matrice F10, et une non linéarité plus importante a la fin.

2.4.3- Essais de charge-décharge
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20F-Xmold - Longitudinal
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Figure 2-45 : Essais de charge — décharge pour I’éprouvette 20F — Xmold longitudinale

La sollicitation est répétée 3 fois avec 3 niveaux de charge : 18MPa ; 26MPa et 32MPa, qui sont
supérieurs au seuil de non linéarité (13.3MPa). On observe ici que pour les deux premieres
charges, le module d’Young n’est pas modifié. Cependant, il baisse & partir de la 3™ fois.
Donc, I’endommagement apparait & partir du 3™ niveau, c'est-a-dire 2 32MPa de contrainte.
Toutefois, des la premiere charge, la déformation résiduelle est non nulle ce qui montre
I’existence de la non-linéarité.

Dans le sens transversal, nous avons eu I’intention d’effectuer 3 niveaux de charge dans [’essai

de charge-décharge. Cependant, I’éprouvette a cassé avant la 3™ charge. Comme dans le cas

longitudinal, on constate ici qu’il n’y a pas de diminution du module d’Young pour les 2

premiéres charges mais qu’il y en a une pour la 3™, La déformation résiduelle est toujours non

nulle.
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20F-Xmold - Tranversal
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Figure 2-46 : Essais de charge —décharge pour I’éprouvette 20—Xmold transversale

2.4.4 - Relation microstructure- propriété mécanique

2.4.4.1 Observation fractographie

a) 20F- sens longitudinal

La Figure 2-47 montre une microstructure preés du facies de rupture de 1’éprouvette cassée en

traction de la formulation 20F Xmold longitudinale.

L= ! -y \
{ i

v
100um

: 7 A s
LIM 15.0kV 14.4mm X300\SI\E(L) ' LIM 15.0kV 14.4mm x500 SE(L)
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]

\

Nombre de nodules déformés Coalescence des porosités
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Figure 2-47 Prés du faciés de rupture de ’éprouvette 20F Xmold longitudinale

On constate un nombre de nodules déformés présents sur la fractographie, sans fissures de la

matrice. On observe aussi les coalescences des micro-vides, ¢’est une preuve de 1’augmentation

de la fraction volumique des porosités apres la sollicitation.

LIM 5.0kV 11.5mm x450 SE(M)

Fibres déchaussées Coquille thermoplastique

Figure 2-48 : Faciés de rupture de I’éprouvette Xmold 20FXmold-L5

Dans le cas des plaques injectées 20F, on a observé le méme phénomene, nodules déformés et

la coalescence des micro-vides, pres du facies de rupture (Figure 2-49).

100um .0kV 15.7mm x500 SE(L)

Figure 2-49 Prés du faciés de ruptures de I’éprouvette 20F Plaque-Injectée longitudinale
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LIM 10.0kV 8.6mm x60 SE(M) LIM 10.0kV 8.8mm x700 SE(M)

Figure 2-50 : Facies de rupture de I’éprouvette Plaque injectée 20F-PI18-L.1

Sur la surface fibre/matrice d’une éprouvette longitudinale 20F plaque injectée, les fibres

déchaussées sont plus nombreuses. (Figure 2-50)

b) 20F-sens transversal

Xmold 20F-transversal (éprouvette D)

x

LIM 5.0kV 12.6mm x250 SE(M) ' LIM 5.0kV 12.3mm x1.30k SE(M)

LIM 5.0kV 12.5mm x3.00k SE(M)

Figure 2-51 : Faciés de rupture de I’éprouvette Xmold 20F-D (transversal)
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La Figure 2-51 montre le facies de rupture de I’éprouvette transversale 20F-Xmold, qui
présente un grand nombre des fibres déchaussées (a, b), les coquilles thermoplastiques cassées

(c), et par contre, la charge qui est bien entourée par la résine (d).

Pour les deux cas 20F Xmold et 20F Plaque injectée, on constate la présence des coquilles
thermoplastiques, et les fibres déchaussées au niveau des facies de rupture. Pour les éprouvettes

transversales, les fibres déchaussées sont plus marquées que dans les éprouvettes longitudinales

¢) Formulationl5F- longitudinale

N T S
I

LIM 0.8kV 10.2mm x300 SE(M) 100um LIM 0.8kV 10.2mm x300 SE(M)

Figure 2-52 : Faciés de rupture de I’éprouvette Xmold 15F-L1 (longitudinal)

d) Formulation 15B - Longitudinal
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LIM 1.0kV 8.8mm x700 SE(M)

Figure 2-53 : Facies de rupture de I’éprouvette Xmold 15B-L2

On observe maintenant les faci¢s de rupture de la formulation 15FXmold (Figure 2-52) et 15B
Xmold (Figure 2-53) des éprouvettes longitudinales. On remarque un nombre de micro-vides
de forme sphérique qui sont a 1’origine de I’amorcage des fissures. Les fibres déchaussées

apparaissent lors de la derniere étape avant la rupture.

20F Xmold-Longitudinal 15B Xmold-Longitudinal

Figure 2-54 : Comparaisons des faciés de rupture des éprouvette Xmold-20F-L5 et Xmold 15B-L2

On constate que sur le facies de rupture de 1’éprouvette 15B Xmold, il y a beaucoup plus de
trous de type hémisphere que pour les éprouvettes 20F Xmold. La question se pose de savoir
d’ou viennent ces trous ? Ils peuvent étre provoqués, soit par des nodules thermoplastiques, soit

par des billes décollées.

Au fort grossissement, on peut voir au fond du trou, une paroi thermoplastique de couleur plus
foncée que pour celle des résines polyesters. Donc, pour répondre a la question précédente, il y

a plus de probabilité que ces trous soient provoqués par les nodules thermoplastiques.
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Xmold 15B-L2

Parois

thermoplastiques

Figure 2-55 : Trous provoqués par des nodules thermoplastiques.

2.4.4.2 Traction In—Situ

Cet essai in-situ est réalis¢ dans 1’enceinte du microscope €lectronique a balayage. Le but est
I’observation a une échelle fine des mécanismes de déformation et d’endommagement du
matériau. La machine est instrumentée par une cellule de force de capacité¢ 10kN et en capteur

de déplacement avec la vitesse maximale de vérin de 3.10>°mm/s.

Les essais réalisés sous MEB ont été effectués a vitesse constante de 1’ordre de 2.10  mmy/s et
correspondant a une vitesse de déformation de 10™*s™. Afin de suivre I’évolution de plusieurs
zones de 1I’éprouvette au cours d’un essai, ce dernier est arrété pour permettre 1’enregistrement

des images.
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Capteur de

déplacement
Mécanisme
d’entrainement

Cellule d’effort

Mors auto-serrant

Zone d’observation

Figure 2-56 : Machine de traction uniaxiale in-situ sous MEB. Géométrie de I’éprouvette

en composite [JEN 2005]

Des analyses qualitatives a 1’échelle microscopique ont étés réalisées pour comprendre le
mécanisme de déformation et d’endommagement du composite. Le suivi par I’observation
durant I’essai in situ et jusqu’a la rupture du matériau (Rm) nous permet de connaitre les

phénomeénes mis en jeu.

a) Formulation 20F :

i)Piece Xmold-longitudinal
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AL BT
~décohésions (F=0.9 Rm)
3 A |

d

Rupture (Rm=550N)
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Figure 2-57 : Essais In-situ d’une éprouvette 20F-Xmold longitudinale

L’essai de traction in situ est ici réalisé sur des éprouvettes de 20F Xmold coupées dans le sens
longitudinal. Lors de la premicre phase, on a observé des nodules déformés et la croissance des
microcavités a bas niveau de charge. Il n’existe pas de décohésion entre fibre/ matrice jusqu’a
F=0.9 Rm. Donc, pour les essais dans le sens longitudinal, la déformation est dominée par les
nodules donc les microcavités. Le déchaussement des fibres apparait a la fin de chargement et

conduit a la rupture finale.

ii) Piece Xmold-transversal

Décohésions de charges

/

]

dans la résine (F=0.64 Rm)
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140N propagation de fissure,

Yeg ot &

EH':‘I‘I_:‘-'S-'VI‘E-WZZ'.,' ° %350 1@oen WD23

Figure 2-58 : Essais In-situ d’une éprouvette 20F-Xmold transversale

Dans le cas de 1’éprouvette 20F Xmold transversale (Figure 2-58), elle a déja cassé a trés bas
niveau de charge (140N). Cela provient peut étre d’un défaut a I’intérieur de I’éprouvette. Mais
on a observé aussi la décohésion entre la phase minérale et la matrice plus tot que dans le sens
longitudinal (0.64Rm). Donc ’effet de d’endommagement de I’interface est plus important dans
le sens transversal. Remarquons que la non-linéarité du comportement commence a partir de 0.3

-0.4 Rm, donc cela provient sans doute de la déformation de la matrice.

iii) Plague injectée, transversale (20F-PI-TD)

400N (0.62 Rm) 450N(0.7Rm)
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550N (0.84 Rm) 600N (0.95 Rm)
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Figure 2-59 : Traction In-situ de I’éprouvette de type 20F Plaque injectée-transversale

On constate qu’au faible niveau de charge, les nodules thermoplastiques commencent a se
déformer. Les décohésions fibre/matrice apparaissent plus tard. C’est seulement au dernier
niveau de charge (a 600N), que la rupture se présente brutalement. Cela nous a permis d’émettre
I’hypothése que : « les nodules et micro-vides déformés témoignent de la déformation de la
matrice, et que les décohésions a I’interface fibres/ matrice sont les causes de ’amorcage de

rupture ». Cette hypothése coincide avec les résultats des essais charge-décharge.

On a répété cet essai avec une éprouvette longitudinale de formulation 20F-Plaque Injectée. En
observant localement sur une zone marquée, on a trouvé le méme mécanisme

d’endommagement que lors de I’essai précédent.

iv) Plague injectée, longitudinale (20F-PI-L6)

100N 300N
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450N 500N
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Figure 2-60 : Traction In-situ de I’éprouvette de type 20F Plaque injectée-longitudinale
La Figure 2-60 nous montre 1’évolution des déformations locales dans une zone observée.

On n’a pas trouvé d’amorcage de rupture dans la surface observée. Au dernier niveau de

charge, la rupture se présente a la surface et I’éprouvette se casse. (Figure 2-61)

550N
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Figure 2-61: Traction In-situ de I’éprouvette de type 20F Plaque injectée-longitudinale-

phase de rupture

2.5- Conclusion sur les mécanismes de déformation

Le comportement de ce type de matériau se compose de 3 phases :
= phase linéaire
= phase non linéaire due a au grossissement des micro-vides de compensation
= phase d’endommagement et de rupture due aux décohésions des fibres avec la résine,
effet accentuant encore un peu plus la non linéarité du comportement. Ces décohésions

se produisant en plus grand nombre dans les éprouvettes sollicitées dans le sens

transverse.

On peut rapprocher cette conclusion de mesures d’endommagement par émission acoustique
réalisées a I’Insa de Lyon par des étudiants en projet pour Schneider Electric, sous la direction

de J-F Maire [Mai08]
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Cette technique est essentiellement utilisée pour l'étude de phénomenes physiques et des
mécanismes d'endommagement du matériau, mais aussi comme méthode de contréle non
destructif. Les sources d'émission acoustique sont liées a des phénomenes irréversibles. Dans
les matériaux composites, les salves recueillies peuvent étre attribuées a divers mécanismes
d'endommagement ou de frottement. Dans le cas de nos matériaux, trois phénomenes de
création d'une onde acoustique sont prépondérants. Soit, une fissure se crée au niveau d'un
défaut lorsque le matériau est mis sous contrainte, soit une fissure préexistante croit, entrainant
au niveau de celle-ci la création d'une onde mécanique transitoire, soit une fibre se rompt, ou
soit encore l'agent anti-retrait se "décolle" de la fibre. Cette technique permet donc de déceler en

temps réel 1'existence de défauts évolutifs. Les défauts passifs ne sont quant a eux pas détectés.

L’étude du comportement mécanique des matériaux sollicités en traction est liée a I’activité

acoustique enregistrée.

Aucune salve d'émission acoustique localisée n’est détectée dans le domaine élastique. En
revanche, des salves localisées apparaissent dans le domaine non-linéaire avec
endommagement. Le nombre de salves augmente au cours du temps pour devenir trés grand
lors de la rupture de I'éprouvette. L'émission acoustique est alors concentrée au niveau du point

de rupture.

Le grossissement de cavités ne provoque pas de signature acoustique, les salves d’émission
acoustique sont donc liées a d’éventuelles décohésions de fibres ou de charges. Dans notre cas,
nous pouvons penser aprés observation des faciés de rupture que ce sont les fibres qui se

déchaussent. Ces déchaussements apparaissent apres la limite de non linéarité de la courbe.

Nous supposons donc que la non linéarité est en premier lieu due a la croissance des cavités
dans la matrice puis que cette croissance de cavités s’accompagne ensuite de décohésions de

fibres, décohésions dont le nombre augmente.
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Figure 2-62: Courbe contrainte-déformation avec localisation de I’émission acoustique

de I’éprouvette BMC longitudinale [Mai08]
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Chapitre 3

Modele d’homogénéisation

Résumé : Le troisieme chapitre constitue une revue sur les modeles d’homogénéisation utilisés
dans I’étude. Le choix de modele d’homogénéisation pour modéliser le comportement de notre
composites BMC s’est orienté vers le modele Mori-Tanaka élastique couplé a de

["endommagement par croissance de cavités et décohésion de fibres.
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3.1 - Introduction

L’objectif de Schneider Electric est de disposer a terme d’un outil d’aide a la conception des
picces en en décrivant les propriétés mécaniques des BMC en fonction de leur formulation et
en optimisant ensuite le choix du matériau composite en fonction du cahier des charges

demandé.

Comme expliqué dans [Dintroduction générale, nous avons écart¢ les approches
phénoménologiques qui de par leur nature inductive n’ont pas par nature de pouvoir prédictif
en dehors de leur domaine d’identification et ne peuvent donc aider 1’¢laborateur a concevoir
des matériaux plus performants. Nous nous sommes donc intéressés aux méthodes
d’homogénéisation qui sont des approches déductives permettant de définir le comportement
global macroscopique d’un matériau hétérogeéne a partir des caractéristiques mécaniques et

géomeétriques des différentes phases composant ce matériau.

Nous nous contentons ici de décrire les différents outils que nous avons utilisés au cours de
cette étude. La mise en ceuvre de ces outils et leur adaptation a la description du
comportement de notre matériau BMC sera détaillée dans les chapitres 4 et 5 et fera largement

appel aux mécanismes et lois de comportement identifiés dans le chapitre 2.

3.2 - Principe général de 'homogénéisation

Une méthode d’homogénéisation permet d’estimer les propriétés macroscopiques d’un
matériau hétérogéne a partir des propriétés des différentes phases qui le constituent et de

certains parametres caractérisant leur répartition spatiale.

Pour que I’homogénéisation soit possible, il faut pouvoir définir un volume élémentaire
représentatif (V.E.R) du matériau. C’est sur ce volume que sera calculé le comportement du
matériau homogéne équivalent, résultat de I’homogénéisation. Ce matériau doit étre tel que,
soumis a une certaine sollicitation, les champs de contrainte et de déformation dans ce

matériau soient identiques a ceux qui existent dans le matériau réel.
Le V.E.R doit étre :

e suffisamment grand par rapport a la taille des hétérogénéités pour que les résultats de
I’homogénéisation soient inchangés si la microstructure était décrite a partir de

parameétres estimés sur un volume plus grand.

-108-



Chapitre3 — Modele d’homogénéisation

e Suffisamment petit par rapport a la taille de la structure pour qu’il puisse étre
considéré comme sollicité macroscopiquement par une contrainte homogene : la
longueur caractéristique d’application des efforts doit étre bien supérieure a la
longueur caractéristique du V.E.R (ceci exclue notamment les efforts ponctuels, ou les

pointes de fissure).

Structure macroscopique

/__._\ Echelle microscopique
[
= ©
@
o @
® o
L -
. 5 N
f
L>/>

Figure 3-1 : Volume Elémentaire Représentatif (V.E.R)

Le V.E.R est le volume sur lequel on applique le comportement homogénéisé. On connait
uniquement les valeurs moyennes de ¢ et € aux limites, il y a donc ambigiiité sur la définition

du V.E.R, on a toujours des fluctuations au bord puisque 1’on passe d’une phase a 1’autre.

En pratique, on va appliquer au bord du V.E.R un chargement correspondant a des conditions
aux limites dites homogenes. Ces conditions seront de type contraintes ou déformations
homogenes, ces deux types de conditions aux limites donneront des comportements différents
(sauf dans le cas d’un matériau homogene). La différence se réduisant a une couche au bord
d’épaisseur de ’ordre de d , il y a donc équivalence entre déformations homogeénes (DH) et

contraintes homogénes (CH), ¢’est I’hypothése de macro-homogénéité.

A partir de maintenant on distinguera les contraintes (ou déformations) a I’échelle locale qui

pourront varier en chaque point O'(x) ou €(x) de celles qui seront appliquées a 1’échelle

macroscopique G ou € .

Il existe des propriétés de moyenne en déformation ou contrainte homogéne qui vont étre

utiles :

Des maintenant, on définit < > est le moyenne dans un V.E.R

z = <g(x)> et o = <G(x)> (3.1)
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De plus on a, si le champ de contraintes est statiquement admissible et le champ de

déformation cinématiquement admissible, (Lemme de Hill).

(o:6)=(0)(¢) (3.2)

On suppose un composite, par définition hétérogeéne, dans lequel on a définit un V.E.R. Les

contraintes et déformations varient en chaque pointc(x),g(x), et on a a I’échelle locale des

tenseurs de rigidité et de souplesse qui varient eux méme en chaque point (fibre ou résine par

exemple) C (x), S (x)
On notera C et S les tenseurs de rigidité et de souplesse effectif du composite.
C
&= <‘5()‘ )> VIR O = <G(x )> VER
. 5 .
Homogénéisation Localisation Caoncentration Homogénéisation
‘ C(x)
8():') = A(x): g ' G(x)= B(x): G
S(x)
Figure 3-2 : Schéma du principe d’homogénéisation

On peut relier les contraintes locales o(x) aux contraintes macroscopiques O par

I’intermédiaire du tenseur de concentration des contraintes B(x).

On peut relier les déformations locales &(x) aux déformations macroscopiques & par

I’intermédiaire du tenseur de localisation des déformations A(X).

Si la déformation macroscopique est imposée

c = <o’> = <C:8> = <C:A>:§ et donc C = <C:A> (3.3)

Si la contrainte macroscopique est imposée :

£=(s)=(8:0)=(8:B):c ctdonc §=(8:B)

Si on définit le comportement effectif par 1’énergie on trouve :
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£:0 = <8.‘O'> = <8.‘C.'8> = <(A:§):C:(A:§)>
§:<AT:C:A>:E Ve (A:e=g:4")

(3.5)
Donc C =<AT :C:A> (3.6)
Deméme§=<BT:S:B> (3.7)

A partir de maintenant, nous considérerons des variations uniquement par phase et non plus
en chaque point, une phase pouvant étre définie comme une partie du matériau ayant des
caractéristiques mécaniques et une morphologie propre. Dans le cas de notre matériau
composite les phases sont la matrice, les charges, les renforts ... nous les préciserons quand

nous appliquerons les modeles a notre étude.

Les méthodes d'homogénéisation different entre elles par la détermination des tenseurs

AetB

Nous allons nous intéresser aux méthodes d’homogénéisation basées sur la théorie de

I’inclusion équivalente d’Eshelby.

3.2.1-Reformulation de I’élasticité hétérogene

Dans un probléeme d’élasticité hétérogene, les tenseurs de rigidité et de souplesse varient en

chaque phase. Si nous caractérisons chaque phase par I’indice r, nous pouvons écrire pour cette

phase la loi d’¢lasticit¢ ¢, = C, ¢,

La loi d’¢élasticité associée a C, peut étre aussi écrite comme une loi de type thermoélastique
(avec déformation libre) associée a un tenseur Cy , Sy est le tenseur de souplesse de la matrice :
oc=C:¢=C, :(g—gL)

avec ¢, =48,:(C, —C):e

L’avantage de ce type de formulation est que 1’on peut transformer un probléme d’élasticité
hétérogene en un probléme homogene, les variations de C se traduisant par des déformations
libres. On cherche donc un champ de déformation solution qui dépend du champ de

déformation libre, lequel dépend du champ de déformation.

On peut schématiser ce probléme de la maniére suivante (Figure 3-3) :
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Figure 3-3 : Probléme d’élasticité hétérogene
Dans un probléeme d’élasticité hétérogene, les tenseurs de rigidité et de souplesse varient en
chaque phase. Si nous caractérisons chaque phase par I’indice r, nous pouvons écrire pour cette

phase la loi d’¢lasticit¢ 6, =C, : &,

La loi d’¢élasticité associée a C, peut étre aussi écrite comme une loi de type thermoélastique

(avec déformation libre) associée a un tenseur Cy :

O.r :Cr 'gr :CO(gr _gL)
avec ¢, =8,:(C,-C)):¢,

L’avantage de ce type de formulation est que 1’on peut transformer un probléme d’élasticité
hétérogéne en un probléme homogene, les variations de C se traduisant par des déformations
libres. On cherche donc un champ de déformation solution qui dépend du champ de

déformation libre, lequel dépend du champ de déformation.

3.2.2 - Probléeme d’Eshelby homogéne

Considérons une région ellipsoidale d’un milieu infini non chargé subissant une déformation
libre uniforme (Figure 3-4). Cette région est une inclusion puisqu’elle possede les mémes

propriétés mécaniques que le milieu qui I’entoure.

Figure 3-4 : Probléme d’Eshelby homogene [Esh57]

La déformation totale est uniforme dans la région soumise a la déformation libre et s’exprime a 1’aide du

tenseur d’Eshelby § rESh

_ Esh
e=8":¢,
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Ce tenseur d’Eshelby dépend des caractéristiques €lastiques du milieu qui I’entoure, ici Cy, et

de la forme de I’ellipsoide.

Les expressions utiles du tenseur d’Eshelby sont données en annexe 1.

3.2.3 -Probleme d’Eshelby hétérogene

AN AN w0 ZAMNNCE

@ @
/
\

\

n
[~ T
L —" =t

[T\

c® c®

- _I”
\TZ \TZ | ANy

NYY.

/]

Figure 3-5 : Probléme d’Eshelby hétérogéne

Considérons cette fois un milieu infini de caractéristiques €lastiques Cy dans lequel se trouve
une hétérogénéité de caractéristique Cq. Le milieu est chargé par une déformation £” (figure
3-5).

Nous nous trouvons devant un probléme d’¢lasticité hétérogene que nous pouvons

transformer en un probléme de thermo-élasticité homogeéne en considérant non plus une

hétérogénéité mais une inclusion soumise a une déformation libre de contraintes &,

Cette transformation peut s’écrire :

0,=C:g =C:(g —¢,) (3.8)
Avec
g, =8.:(C,—C) ):e (3.9)

Ce probléme de thermoélasticit¢é homogene chargé peut lui-méme se décomposer en

superposant deux problémes: le premicre est le probléme d’Eshelby homogeéne pour

lequelg, = 8 g | » le deuxiéme est un probléme a solution triviale pour lequel &, =&~

Finalement on trouve

g, =|I-8,:C)" +8] & (3.10)

-113-



Chapitre3 — Modele d’homogénéisation

Et donc

g =[I+8:(S,:C, -D] :&"

=4 :¢"

(3.11)

A; est le tenseur de localisation des déformations relatif a la phase 1. Nous avons ici un

exemple analytique rare du tenseur de localisation

On peut également 1’écrire sous la forme :

A =(C,+C)":(C,+C) (3.12)
Avec C" =C,:((S*")"'=1) (3.13)

3.2.4 -Application a I'estimation des propriétés des matériaux hétérogenes

3.2.4.1 Cas d’une faible concentration en renforts

Si on a une tres faible fraction volumique f1 d’hétérogénéités C1 dans une matrice C0, on peut
considérer que les interactions sont négligeables et traiter le probléme comme le probléme

d’Eshelby (inclusion isolée dans un milieu infini).

On a alors :
A=(Crc) e e)
c =c,:(s=)" -1) (3-15)

En &crivant que

(€), =A:& etque (£)=2 (3-1¢)
g=(c)=C":¢ (3-17)

On obtient :
C=c,+f(c-c):(c+c)':(c,+C) @319

Cette estimation qui néglige les interactions entre hétérogénéités n’est valable que pour de

faibles concentrations (inférieures a 5% en volume).

3.2.4.2 Modeéle de Mori-Tanaka
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Ce modele est trés couramment employé pour calculer le tenseur de rigidité effectif des
matériaux composites parce qu’il est particuliérement adapté a un milieu hétérogeéne de type

Matrice (au sens phase continue) dans laquelle sont noyées des hétérogénéités ellipsoidales.

Il s’appuie également sur le probléme d’Eshelby hétérogene mais contrairement au mod¢le
des faibles concentrations il prend en compte les interactions entre hétérogénéités. Pour y
parvenir il suppose que le renfort est noyé¢ dans un milieu infini ayant les propriétés de la
matrice, le tout étant soumis a 1’infini a la déformation moyenne de la matrice in-situ dans le

composite.

Le composite est constitué d’une matrice continue et de n phases constituant les
hétérogeénéités. Une phase est un ensemble d’hétérogénéités dont la géométrie et les propriétés
mécaniques, ici les modules d’élasticité sont identiques. Deux hétérogénéités appartiennent a
deux phases différentes si elles n’ont pas méme élancement (ou orientation) méme si leurs

propriétés mécaniques sont identiques.
Le tenseur des rigidités de chaque phase est noté C,, r variant de 0 pour la matrice a n.

On peut donc réécrire le probléme en utilisant le tenseur A défini dans le probléme d’Eshelby

ror \ Esh : Lo .
hétérogene. On le note 4™, nous avons vu qu’il s’écrivait :

AP =(C.+C)He,+C) 5

Avec C = C, :((SrESh )_1 _I) (3-20)

On utilise également une autre forme d’écriture pour 4"

AP = [I +85".C (C . —C, )]71 ce qui revient au méme.

-1
0

Ce tenseur est utilis¢é pour relier les déformations dans les inclusions a la déformation

moyenne dans la matrice « in-situ » dans le composite.

Nous avons donc :
<g>r - ArESh :<g> (3-21)

L’homogénéisation des déformations conduit a :

£=Yfe =3 fA"s,
r=0 r=0 (3_22)
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On trouve donc les relations de localisation des déformations :

1

&, Z(Zn:frArEshj 1 & etdonc Ao :(Zn:frA,ESh)
r=0 —~

(3-23)
n -1 n -1

g, = Afs"(z frArESh) :& etdonc A = ArESh (Z frArESh)
r=0 r=0

(3-24)

L’homogénéisation des contraintes permet d’établir I’expression générale du tenseur des

modules du matériau composite :

C=3 f.C.4,
r=0

Soit|C7 = (Z fC. :A,E"”j : (Z f,A,ES")
r=0 r=0

(3-25)

On peut également écrire le résultat sous une autre forme :
n -1

~ % \—1 *

c" :[Zf,(Cr +C’) } -C (3-26)
r=0

Dans le cas d’un biphasé, cette expression se simplifie :

(en notant la phase renfort avec I’indice 1)

~MT . 4Esh\. Esh \~!

C" =(f,C,+ f,C,: A®"):(f,] + f.A*") (3-27)
Expression identique a I’expression suivante :

C =C,+ £(C,=C): A (f+ fi4™)" 5

Une application trés utile de ces modeles est de pouvoir calculer les contraintes et
déformations locales dans la matrice et les renforts par le biais des tenseurs de localisation des

déformations et de concentration des contraintes.

Nous avons déja montré que le tenseur de localisation des déformations s’écrivait :

() wa-an(3ran)
r=0 r=0 (3-29)
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Il est simple d’en déduire le tenseur de concentration des contraintes :
B =C, :4 :S

FEt donc :

n n

—1 -1
BO :CO(ZfrCrArEs}') et Br :CrArESh(ZfrCrArEShj
r=0 r=0 (3_30)

Le mode¢le de Mori et Tanaka, souffre cependant de certaines limitations que 1’on s’efforcera
d’avoir a I’esprit :
e Le mode de prise en compte des interactions n’est pas approprié pour des fractions
volumiques de renforts (phases autres que la matrice) supérieures a 30%.
e Son extension aux matériaux multi-phases est délicate car Benveniste a observé
[Ben87] et [Dra06] que d’une maniére générale le tenseur de rigidité prédit par le
modele n’est pas symétrique. Plusieurs auteurs ont étudié ce point sensible [Qiu90];

[Ben91] ; [Fer91] et il ressort que :

v/ pour un composite biphasé, les tenseurs élastiques sont toujours
symétriques tant que tous les renforts sont parfaitement alignés ou
répartis de mani¢re complétement isotrope (et ce, quelle que soit leur
forme).

v Si une distribution d’orientation est considérée, la symétrie est garantie
si les deux phases matrice et renfort sont isotropes (ce n’est pas le cas
pour des fibres de carbone par exemple)

v' Pour un composite contenant plus de deux phases, la symétrie du
tenseur effectif des rigidités est assurée si toutes les phases ont la méme

forme et rapport de forme et la méme orientation.
3.2.4.3 Modéle autocohérent
Cette fois, plutot que de choisir comme milieu de référence une des phases en présence (la
matrice Cy dans le cas de Mori-Tanaka), on va utiliser le milieu effectif lui-méme.

Cette fois, aucune des phases ne jouant un role prépondérant par rapport aux autres, on les

numérote de 1 a n. D’aprés Chou et coll. [Cho80] :

CHe = [Z flc + C°)‘T —_C (33D
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Ou cette fois C* est évaluée pour la forme sphérique ou ellipsoidale de la distribution des

phases et pour le milieu effectif, ce qui rend I’expression implicite.

Dans ce modéle aucune phase n’a de role particulier, donc le modele est peu adapté a des
microstructures de type matrice/inclusions, mais il est pertinent pour des biphasés obtenus par
métallurgie des poudres ou surtout pour des polycristaux. On 1’utilise aussi parfois pour des

composites quand la fraction volumique de renforts devient trop importante.

3.3 - Application aux matériaux de notre étude : cas de I'élasticité

Pour prévoir le tenseur de rigidité de notre matériau composite nous nous baserons
principalement sur le modéle de Mori-Tanaka avec un probléme particulier a résoudre qui est

celui de la prise en compte de la distribution d’orientation des fibres.

Nous considérerons donc un matériau a n phases, la phase 0 étant la matrice (un ensemble de
la résine, du thermoplastique et des charges) dans lequel seront réparties des fibres a priori
toutes identiques point de vue forme (ellipsoide) et rapport de forme (rapport longueur sur
diametre) mais caractérisées chacune par une orientation particuliére par rapport a la direction

d’injection et donc représentant chacune une phase distincte.

Pour prendre en compte cette distribution d’orientation, deux solutions s’offrent a nous,

solutions détaillées ci apres.

3.3.1- Mori-Tanaka directe en utilisant la distribution d’orientation discrétisée
La premicére solution est d’utiliser le modéle de Mori-Tanaka précédemment décrit en prenant

en compte autant de phases qu’il y a d’orientations différentes de fibres.

Les phases considérées sont donc la matrice, isotrope de tenseur de rigidité Cy et les fibres
toutes isotropes et de méme tenseur de rigidité C; mais orientées chacune (par famille) dans
une direction particuliére. L’orientation ne va pas influer sur les tenseurs de rigidité des
différentes phases puisqu’ils sont tous isotropes mais va influer sur le tenseur d’Eshelby. Ce
tenseur est en effet toujours exprimé dans un repere particulier 1ié aux fibres. Si on se trouve
en présence de fibres d’orientation différentes il est nécessaire de tout exprimer dans un méme

repére, qui est un repére macroscopique lié¢ au matériau.

Dans le cas de n familles de renforts de fraction volumique f;, d’orientation (0;,¢;) on aura :
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e (sl T} leeT)

(3-32)

L'expression de C"" donnée ici permet de prendre en compte plusieurs familles de renforts
d'orientations quelconques, en faisant intervenir la combinaison de rotation (6,.,¢.) de

transformation du repére local du renfort dans le repére li¢ au chargement global

La matrice de passage du repére micro au repére macro s’exprime [Sch03] :

mEp —n m*q m=Ccos @
n =sin
t,=|n*p m n*q avec ¢
0 p=cosf
1 P g =sinf

L’opérateur Q de rotation, correspond a ca qui est noté [ ]m dans €q. 3-32 est obtenu par :

rot _
Q ijkl— timtjntkotlp(2 mnop.
La symétrie du tenseur de rigidité est assurée puisque on travaille sur deux phases isotropes

couplée a une distribution d’orientations.

C’est une méthode lourde a mettre en ceuvre surtout si on utilise une discrétisation fine de la
distribution d’orientations mais 1’avantage principal est que 1’on peut avoir acces pour chaque
famille a des informations particuliéres comme par exemple son état de contrainte moyenne
en fonction de son orientation par rapport a une direction choisie dans le repere

macroscopique.

Si on souhaite calculer les contraintes dans la fibre, exprimées dans le repere de la fibre (le

plus approprié ici) on aura alors pour une fibre r :

6. =B :6=C :A4:C" (3-33)
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avee

A =A"" A" (3-34)

3.3.2-Mori-Tanaka: procédure en deux étapes utilisant les tenseurs

d’orientation

Dans le cas le plus général, pour un composite constitu¢ d’une matrice m et de N phases r
alignées (composite unidirectionnel), la formule de Mori-Tanaka pour les rigidités s’écrit :

[Ben87], [Dra06]

C”=C,+ f(C,—C,): A% :[(1- pI + f4*" | )
A =[T+SF" :C;' «(C, -C,))]"

En termes de souplesses, on a:
.
S — (C UD)

Si on incorpore 1’orientation des fibres en pondérant les propriétés unidirectionnelles par la fonction de

distribution d’orientation i/ (&, @) . Avec ( est une sphére unitaire, on peut écrire :

§=[5"(0.p (0.9)d (3:36)

L’inconvénient d’utiliser la fonction de distribution d’orientation vient de son obtention longue
et difficile expérimentalement. Advani et Tucker [Adv87], Pierard et coll. [Pie04] ont proposé
une description simplifiée de I’état d’orientation en utilisant les tenseurs d’orientation.

Si le composite unidirectionnel fictif est isotrope transverse, ses propriétés représentées par
des tenseurs Q d’ordre 4 symétriques, tels que Qjj =Qji=Qj=Qxij , peuvent s’écrire comme

la somme de 5 termes [Adv87]

Si (0.0) =S, (p,p,pip)+S5(piP 5y + P P/Sy) 537)
+S; (pipk5g +pipjéjk+pjpl5ik +pjpk§il)+S45ij5kl +S (5ik5jl +5i15jk)

Ou 6;; est le symbole de Kronecker et les cinq constantes S; sont calculées a partir des 5
constantes indépendantes caractérisant le comportement isotrope transverse du composite

unidirectionnel. Si on considére la direction] comme axe de symétrie, on a :

UD UD UD UD UD
S1=S33337 —2S3300 + S —4S33 +2 S
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Sy = S3322UD— Sx1 1UD

S3= 833" ~ S

Sy= SzzllUD

Ss = SZlZlUD (3-38)
En moyenne, le tenseur de souplesse devient

S = [ Stk (0.8)(0,4)dQ

=8y, +5,(a;0, +a,0;)+S5(a,6, +a,;06, +a,0, +a,d,;) (3-39)
+ S45{/'5kl + S5 (5ik 5]'1 + 51'15jk)

On remarque que le tenseur d’orientation d’ordre 4 (aji) est inconnu. Dans notre cas, le
tenseur d’orientation mesuré est un tenseur d’ordre 2. Il faut alors estimer des tenseurs d’ordre

4 a partir de ceux d’ordre 2 via les hypothéses des équations de fermeture.

Plusieurs hypothéses de fermeture ont été proposées, comme 1’équation linéaire, 1’équation

quadratique ou 1’équation hybride [Dra06].

L’¢équation linéaire, qui est exacte pour une distribution d’orientation de fibres complétement

isotrope peut s’exprimer ainsi :

@y = _3_15(5i/5k1 +030; +0,0,)+ %(‘li@d 1,8, 4,8, +a,0, +a,5,+a,s,) (40
L’équation quadratique, qui est exacte pour des fibres parfaitement alignées :

aj, =a,a, (3-41)

Enfin, I’équation hybride, intermédiaire entre les équations linéaire et quadratique, pondérées
par un coefficient, f, 0< f <1:

a;fd = (l—f)alfk, + f akal (3-42)

Advani Tucket [Adv87, 90] propose deux expressions pour f. L’une d’entre elles est :

f=1-27det(a,) (3-43)

Dans notre ¢étude, nous utiliserons ces ¢équations hybrides pour calculer le tenseur

d’orientation d’ordre 4.
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3.4- Intégration de la déformation par croissance de cavité

Que ce soit dans la matrice ou dans le composite, les micro-porosités sont présentes en
quantit¢ non négligeable (12 % en fraction volumique dans la matrice et 14% dans le
composite) et surtout jouent un réle important dans la description du comportement des
matériaux puisqu’il semble que la non-linéarité observée du comportement en traction des
BMC soit en partie due a I’accroissement de ces cavités sous charge et donc a une réduction

de la rigidité instantanée du matériau.

Nous devons donc étre capables d’intégrer la présence et la croissance des cavités dans les

modeles d’homogénéisation choisis.
Trois problémes se posent :

e Les micro-porosités sont entourées d’une coquille thermoplastique, faut-il le prendre
en compte, quelle incidence sur le comportement global du matériau ?

e Les micro-porosités sont présentes initialement dans le matériau mais ne commencent
a grossir qu’a partir d’un certain seuil de contrainte. Comment définir ce seuil ? Il
semble de plus que ce seuil soit li¢ a la taille des porosités et dans les approches
classiques d’homogénéisation une hétérogénéité est représentée morphologiquement
par sa forme (ellipsoide) et son élancement mais jamais par sa taille.

e Quelle loi choisir pour la croissance de cavités ? c’est une cavité entouré d’une

coquille thermoplastique mais qui croit dans un milieu infini lui-méme élastique

Nous apporterons des réponses partielles a I’ensemble de ces questions.

3.4.1-Représentation d’une coquille thermoplastique

Nous pouvons représenter 1’effet de la coquille thermoplastique comme une inclusion
enrobée. Différents modéles ont été mis en ceuvre afin de montrer ’effet de I’enrobage sur le
comportement thermo-élastique global des composites ainsi que sur les concentrations de
contraintes dans les différentes phases. Ces modeles sont basés sur le schéma a trois phases de
Christensen ou plus récemment les travaux de Mohammed Cherkaoui [Che02] qui ont fourni
une nouvelle approche du probléme d’inclusions enrobées de forme ellipsoidale et de
matériaux anisotropes a partir d’une démarche micromécanique en étendant la solution
¢lémentaire d’inclusion d’Eshelby a la résolution du probléme d’une inclusion enrobée

ellipsoidale en interaction avec un milieu homogene infini de référence. L’étude est restreinte
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au cas des matériaux thermoélastiques linéaires, I’épaisseur de 1’enrobage Aa est supposée

treés petite devant les dimensions caractéristiques de 1’inclusion a.

Les équations sont ici particularisées au cas des matériaux isotropes et des inclusions

sphériques pour lesquelles les solutions analytiques sont connues.

Il est ainsi possible de donner les relations de localisation dans le cas d’une inclusion simple

puis dans le cas d’une inclusion enrobée.

Ainsi, si on note & la déformation appliquée a I’infini et &, la déformation moyenne dans

I’inclusion et nous décomposons les déformations en partie sphérique et déviatorique.

Dans le cas particulier de I’inclusion sphérique dans un milieu isotrope, nous pouvons écrire :

e k,,k,k, kes modules de compressibilité de matrice, renfort et composite
e U, M, les modules de cisaillement de matrice, renfort et composite
e et [3, viennent de la décomposition classique du tenseur d’Eshelby dans le cas

d’une sphére , _ 3k et _ 6k +2u,

= avec milieu de référence matrice
" 3k, +4u, 53k, +4u,

v Si I’inclusion n’est pas enrobée :

k _
Ele = : &y el gla;V = a g;ev
k0+ao(kl_ko) ILIO+IBO(ILII _:uo)

v" Si I’inclusion est enrobée :

k, —
Fw = Aa(ak(-a)—ak(-a) Fu
ko +0[0(k1 _ko)+a{ o : e ‘ }(k1 _kc)
a k,
gdev — k() dev
! Aa o 1- o) T F ot 1-4. !
/u0+160(/u1_/u0)+a{ﬂuu ( ﬂ)ﬂﬂlul( ﬂ‘)}(/ul_luc)

Nous voyons donc qu’il est théoriquement possible de prendre en compte une inclusion
enrobée. Dans notre cas nous nous heurtons a plusieurs problémes, 1’enrobage n’est pas du
tout d’épaisseur négligeable et donc les résultats présentés ici ne doivent en théorie pas
pouvoir étre appliqués. Le deuxiéme probléme est que nous n’avons pas d’idée précise du
module éventuel de rigidité a indiquer pour notre enrobage, nous pourrions prendre comme

ordre de grandeur un module d’Young de 10MPa mais nous n’avons pas moyen de le vérifier.
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Quand nous avons étudié le probléme des inclusions enrobées, nous pensions également faire
ressortir I’effet de taille observé sur le seuil de non linéarité en jouant sur I’épaisseur de cet
enrobage. Les observations microstructurales nous ont montré que ce n’était pas 1’approche

adéquate puisque quelles que soient les formulations, le rapport Aa/a restait constant.
Nous avons finalement pris le parti de considérer les porosités sans enrobage.

L’approximation ainsi réalisée n’a pu €tre quantifiée dans le cadre de ce travail.

3.4.2 - Seuil de croissance des porosités
Les observations expérimentales nous ont montré que la croissance de cavités ne débutait qu’a

partir d’un certain seuil de contraintes et que ce seuil dépendait de la taille des cavités.

Afin de représenter cet effet de taille, tout en conservant notre approche micromécanique nous
avons opté pour une approche énergétique des modeles d’homogénéisation, ces approches ont

¢été développées par Mura [Mur87] et utilisées et étendues par Derrien [Der97].
Nous ne présentons ici que les principaux résultats.

Soit un composite D constitué d'une phase matrice et d'une phase hétérogénéité Q.

Si on note W I’énergie potentielle totale du composite soumis a une contrainteo, et Wy
I’énergie potentielle qui existerait en 1’absence d’hétérogénéité nous pouvons exprimer

I’énergie d’interaction AW liée a I’hétérogénéité :

AW:W—Wo:%le,-,-gii*dQ (3 — 44)
Q

Sij*est la déformation libre de contraintes présente dans 1’hétérogénéité, déformation

introduite pour résoudre le probléme d’élasticité hétérogéne et s’exprimant de la maniere

suivante dans le cas du modéle de Mori-Tanaka :
=05 avec Q =-{(C -C):S*+C,[] :(C.-C,) (3-45)
ou bien &* =[C,(I - $*")]": o, (3-46)

£g est la déformation dans la matrice entourant I’hétérogénéité.

Si Q est un ellipsoide et 6 homogéne sur D, alors :

iy

2a
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AW = ‘_l(fmzbJE,-jg,,*
2\3 (3-47)

Si maintenant nous supposons que cette hétérogénéité est une porosité, nous calculons

I’énergie libérée lorsqu’elle s’accroit de 0a et la notons J :

e 4
2ma da  (3-48)
W _O(AW +W,) _ AW AW:—l(fnazbnge;
oa oa oa 2 (3_49)

Si I’hétérogénéité est une porosité sphérique de rayon a,

1(4 — .
AW = ——(—w3)o’,~,~eij

23 (3-50)
_—totw -l (—2ma’)o s,
2ma oa  2ma (3-51)
J=aoc;¢; (3-52)

La valeur de J est donc une fonction a la fois de la taille de la porosité a, de la contrainte
macroscopique imposée E;,— , et de la composition du VER par I’intermédiaire de la valeur

*

de ;-

J = (lg'ii [Cog,kl (Ig/kl - Sfl:lh )]_1 Oou (3-53)

Nous supposerons que la croissance des porosités débutera quand J atteindra une valeur seuil

notée Jeritique @ 1dentifier pour notre matériau.

3.4.3 - Evolution de la croissance des cavités

Nous donnons ici un apergu des modeles de croissance des cavités existant dans la littérature

pour des cavités croissant dans des milieux élastique ou plastique.

3.4.3.1 Cas d’une croissance dans un matériau plastique :
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Un résumé des modeles a été réalisé par Dominique Francois et coll. [Fra09].

Pour une cavité isolée, un des premiers modeles développés est celui de McClintock qui a

¢tudié la croissance d’une cavité cylindrique de rayon R dans un matériau parfaitement
. . o , o . . .

plastique qui s’allonge dans la direction de 1’axe de la cavité et qui est soumis a une contrainte

radiale 2, a ’infini :

dR:dEeq ﬁsh\@ 2, 1) 1 (3-54)

> 3] 2

eq
2, est la contrainte hydrostatique, et X, est la contrainte équivalente von-mise.

Rice et Tracey ont proposé un modele plus réaliste en partant de cavité sphériques de rayon R
dans un massif infini de comportement rigide parfaitement plastique soumis a un chargement

axisymétrique.

dR 3 2,

2
—=A.ydE, exp| = :
R~ AxdE., exp DX

3
— B.ydE, exp| — 5}( S

eq eq

(3-55)

Expression dans laquelle y=1 si la contrainte axiale est supérieure a la contrainte radiale et y=-
1 dans le cas contraire. Les premicres estimations donnaient A=0.283 et B=0.275. Aux forts

taux de triaxialité des contraintes, on ne retiendra que le premier terme.

Le modéle de Rice et Tracey a été généralisé par Budianski, Hutchinson et Slutsky pour des

matériaux écrouissables obéissant a une loi de viscosité de Norton-Hoff

c=0,&"

1Is obtiennent :

1

= %(signzh)Eeq %m‘g—h‘ +(1- m)[l +m(0.4175 + 0.0144;((signzh)] m

e (3-56)

> =

En utilisant les travaux de Ponte Castaneda [Pon 91] qui montre que lorsque la matrice se
plastifie, les champs de contraintes et de déformations dans chacune des phases se décomposent

en une partie moyenne et un champ local variant en tout point du volume, K.Derrien [Der97] a
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montré que la surface seuil de plasticité d’un matériau poreux soumis a un champ de contrainte

macroscopique S et contenant une fraction 1-cy de porosités pouvait s’écrire :

15-6 ¢, 2., 9-c
= 2 2 + 2
9 ¢ o 4 ¢, oy (3-57)

¥(2)

Avec oy est le seuil d’élasticité de traction monotone.

A partir de cette surface seuil, il est possible de calculer le taux de croissance des cavités

M dv dR
e A N i
oo, Jp 14 Jp R
LdR_ 1 i,
el R 3fp¥/ oo, (3-58)
ldar_ 9 o,

¢ R 43+2Mp)0, (3-59)

d
L = 3d—R = 2—7tx.dgeq (3-60)

f, R 4(3+2f))

avec fx = —= : le taux de triaxialité des contraintes

(o3
eq

3.4.3.2 Cas d’une croissance dans un matériau poro-élastique

Dans le domaine poro-élastique, Chateau & Dormieux et coll. ont étudi¢ une approche
micromécanique du comportement d’un milieu poreux non saturé dés 1998 [Buh][Cha98]. Par
la suite, Dormieux , Kondo et coll. ont été développé ce probléme en prenant en compte la
coalescence des cavités et des microfissures|Dor02] . Les équations de base de poro-¢lasticité
linéaire ont été présentées dans ses publications [Dor02] [Dor 06]. Ceci permet de calculer le
taux de croissance des cavités d’un matériau poreux-¢lastique linéaire soumis a une

sollicitation macroscopique et une pression interne dans les porosités.

On définit un V.E.R subissant une pression p a ’intérieur des porosités et une déformation

macroscopique E.
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Q

Si I’isotropie est assurée aux deux niveaux : macroscopique (les module de compressibilité et

hom

de cisaillement sont k™™ et p"™) et microscopique de la phase solide (les module de
compressibilité et de cisaillement sont k® et ©°), il est possible de définir un tenseur B d’ordre

2 tel que

hom

B=b6 avech=1-

et dans ce cas

N

Z=k"tr(E)5+2u"E, ~bpS 3¢,

La fraction volumique de porosités s’écrit alors

V4
-f,=B:E+-—
S =1 M  (3-62)

L _b-f
M k' (3-63)

p
—f =btr(E)+—
S =1 r(E) M (3-64)

Dans notre cas, la porosité ne subit pas la pression du fluide, donc p=0. Les équations sont

simplifiées
f— 1= f54e),= f6:(¢), = B: E = bitr(E)
hom
avec b=1- kks (3-65)

hom

Ou bien f =(1- ?) E , (Solution de Kondo)  (3-66)

Une autre étude de croissance de cavités est celle de Steenbrink et coll. [Ste97]. De ceux cas,

la variation de volume de porosité totale durant le processus de déformation est :
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f=0- D’ + f° @67

Le premier terme (1— f)&rD” du a la déformation plastique, alors que le second terme f ‘ est

associ¢ a la dilatation élastique. Ce dernier a été estimé dans I’étude de Steenbrink par une

solution de Lamé pour une sphére élastique soumis une contrainte hydrostatique :

(3-68)

Ou p est le module de cisaillement ¢élastique.

F. Zairi et coll. [Zai08] réécrit I’expression de f° en considérant la décohésion interfaciale

créée au cours de chargement comme une porosité qui va grossir. Au lieu de la contrainte
hydrostatique microscopique, il utilise la contrainte hydrostatique macroscopique en ajoutant
un parametre B. Ce parameétre est introduit pour prendre en compte ’effet de 1’interaction

fibre-fibre.

g 32
fo=8—" 6o
4u

3.4.3.3 Notre solution

Aucune des solutions trouvées dans la littérature n’est globalement satisfaisante pour
représenter notre probléme. Nous avons les avons testées, nos cavités grossissent de manicre
beaucoup plus importante que si on considérait un matériau poro-élastique. Les solutions
trouvées pour une cavité dans un milieu élasto-plastique ne sont pas satisfaisante non plus, nous
ne sommes pas dans le cas d’une matrice incompressible. Nos premiers essais de simulation ont

¢galement montré que la croissance de cavités semblait dépendante du taux de triaxialité¢ des

contraintes ** dans la matrice, effet peut-étre du a la présence de la coquille de

thermoplastique.

Nous avons finalement retenu une solution de la forme :

%zﬂtxdgh

(3-70)
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Ou tx est le taux de triaxialité, g, est la déformation hydrostatique dans la résine autour de

cavité.

L’algorithme ci-dessous (Figure 3-6) décrit la démarche de construction du mode¢le théorique
simulant le comportement d’un matériau €élastique poreux prenant en compte la croissance des
cavités. Le matériau présente 2 phases: porosité et solide. Les fractions volumiques

correspondantes sont (f, , CP=0) et (1-f,, Y.

En utilisant la procédure d’homogénéisation de Mori-Tanaka classique (approche directe), on
calcule a chaque incrément de contrainte macroscopique la rigidit¢é macroscopique de la
matrice poreuse L et la déformation macroscopique E du matériau homogene équivalent. Le
taux d’énergie libéré par la porosité est calculé a chaque incrément, si cette valeur est
inférieur a la valeur critique, la microstructure est la méme qu’a 1’étape précédente. S’il est
supérieur, la microstructure évolue : la fraction volumique de porosité augmente, produisant
ainsi un adoucissement du matériau. Nous présentons 1’algorithme correspondant sur la figure

suivante.
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ﬂzimposé

Mori-Tanaka

fn nEnUn EF'I

df,=f(B, f,, tx,d &)
J=f(a, C", on, Sesh, 3n)

Fn= yn+

fpn: fpn+'1
Fn= Z|'|+1

non

oui

fpn+1 =f, N+df "

Cn+1 En+1 En+1

Figure 3-6 : Algorithme du modele de croissance de cavités pour la matrice

Pour pouvoir appliquer ce modele a notre matériau, il nous faut identifier expérimentalement
la valeur Jesisique €t le paramétre B. Si nous disposons de différentes microstructures utilisant la
méme matrice poreuse, il est alors possible d’identifier ces parameétres sur une microstructure

et de les valider sur les autres. La procédure d’identification est décrite dans le chapitre

suivant.

3.5 - Prise en compte de décohésion d’interface fibre/matrice

3.5.1- Détermination des champs de contrainte locaux
Afin d’intégrer I’endommagement par la décohésion d’interface dans la formulation de la loi

de comportement, nous nous intéressons maintenant au calcul des champs de contraintes et de
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déformations a I’interface fibre/matrice. Le mod¢le de Mori-Tanaka élastique nous permet de
calculer les champs de contrainte et de déformation dans chacune des phases a travers les
tenseurs de localisation et de concentration. Les champs a I’interface fibre/matrice sont
déterminés en fonction des contraintes régnant au sein de la fibre ainsi que de la déformation

de transformation.

Dans différents travaux, [Esh 57], [Tay 81], [Mur 87] est traitée la discontinuité¢ de contrainte
au niveau de l’interface fibre/matrice. La relation entre le saut de contrainte a 1’interface
renfort-matrice et la déformation de transformation £*y; dans la fibre peut s’écrire comme suit

[Fit96a], [Jen05].

— O_:jenfort (3_71)

int
_ 0
G, =0, + Cijklgkl (3-72)
Avec

_ 0 * *
&y =—Cupé M, nn +&,  (373)

1 |0, —n.n
o - ke kTP (3-74)
Hy 2(1_00)

C ;kl est le tenseur de rigidité de la matrice et n est le vecteur normal au point de I’interface

considéré.
My, U, sont les constantes d’¢lasticité de la matrice

On considére une fibre unitaire représentant la famille de fibre orientées (6,¢) dans le

systéme d’axe adopté (1,2,3) indiqué sur la figure 3-7. Le vecteur n est considéré comme le

vecteur normal extérieur a la fibre au point A et T est le vecteur contrainte sur ce point

d’interface.
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3 4

Figure3-7 : Définition d’un point A sur ’interface par trois angles (¢,0,0)

Une autre fagon de déterminer I’état de contrainte a I’interface est présenté par Guo [Guo97].

Le tenseur de contrainte dans le renfort de la famille r est connu. :
c,(0,p)=B. 2 (75

La contrainte normale a I’interface o, est facilement déterminée en utilisant la propriété de
continuité de la contrainte normale a travers I’interface :

o,=Tn
~ (376

T=o0,n
La contrainte tangentielle est calculée par 1’équation suivante :

= (e
(3-77)

Le vecteur n dans le systéme d’axe (1, 2, 3) est :

—cosa.sin@ +sina.cos 8.cos @

—_

n=| cosa.cos+sina.cosd.sin@ (3-78)

—sina.sin @ (123

Le vecteur contrainte T est déterminé par Tj = (o, )1 (3-79)

3.5.2 - Probabilité de rupture a l'interface fibre/matrice

Le processus de rupture de I’interface fibre/matrice résulte d’une décohésion sur un ou

plusieurs sites (points sur I’équateur de la fibre) émanant d’un couplage entre contraintes
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normale et tangentielle. La combinaison entre ces deux composantes produit différents seuils

macroscopiques d’endommagement en fonction des différents états de sollicitation [Fit95].

Plusieurs formes de critéres de rupture interfaciale peuvent étre adoptées. Elles consistent en
différentes combinaisons de contraintes normales et tangentielles a 1’interface. Dans leur
travaux, Fitoussi [Fit95, 98], Guo [97] ont utilisé des critéres de rupture ayant une forme

linéaire ou quadratique. Le criteére de type Coulomb est un critére linéaire :
R=0,+pr <R, (3-80)

B et Ry sont des parameétres a identifier. Ce critére est atteint lorsque R, la combinaison

linéaire de o, et T atteint la valeur Ry [Fit95].

Un critére quadratique sous forme elliptique a été proposé dans les études de Fitoussi et Jendli

[Fit 95], [Jen 05], sous la forme :
(o,/0,) +(z/7,) =1 (3-81)

Dans ce critére les contraintes locales, normales et de cisaillement (o,,T) au méme point de
I’interface fibre/matrice sont fonction de la charge macroscopique X, de l’orientation des
fibres (¢,0), du point considéré sur l’interface fibre/matrice (défini par I’angle a) et des
caractéristiques mécaniques de chaque phase. Ici, deux parameétres intrinséques de I’interface

(00,T0) seront identifiés suivant le matériau.

Pour les composites a fibres de verre discontinus, plusieurs études ont montré qu’il existe
plusieurs types de dispersions de la microstructure. Par exemple le SMC présente souvent
deux types de dispersions [Jen04], le premier type est dii a la présence des zones riches en
matrice et d’autres riches en fibres, ceci fait donc appel a la notion de distribution de fraction
volumique locale de fibres. Le second type est 1i¢ a la présence de porosités parfois
relativement volumineuses qui peuvent parfois étre trés proches des fibres, donc influer sur
I’état de contrainte a I’interface des fibres. D’ailleurs, I’ensimage des fibres est souvent non
homogene, ce qui conduit aussi a une source de dispersion des propriétés de I’interface
fibre/matrice. C’est la raison pour la quelle, il est nécessaire d’introduire un aspect

probabiliste sur le critére de rupture choisi.

Le couplage entre 1’aspect probabiliste et le modele de Mori-Tanaka que nous proposons est
effectué a travers I’introduction de fonctions statistiques capables de traduire la cinétique de

I’endommagement du type de décohésion [Fit96], [Mer02], [Jen05]. La cinétique des
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mécanismes d’endommagement mise en jeu est régie par une probabilité de type Weibull

[Jen05] :
P.(3.0.p,a.)=1-expl- (f(0,.7.00.7,))"|  (3-82)

La fonction f(o,,7,0,,7,) peut prendre la forme d’un des critéres de rupture interfaciale

cités plus haut (linéaire ou quadratique), le parametre m est un coefficient de sensibilité

traduisant I’intensité de la dispersion de I’endommagement.

L’initiation de la rupture interfaciale est introduite dans le modéle multi-échelle par
I’utilisation d’un critére local statistique Fitoussi, Meraghni et Jendli [Fit96], [Mer02],
[Jen05]. Nous avons choisi la forme quadratique du critére de rupture a ’interface fibre-

matrice. Il s’écrit donc sous la forme suivante :

P(2.0,p,a..)=1- exp(— ((Gn lo,) +(z/1,) )m ) (3-83)

(0,,7,,m) sont donc les parametres traduisant la résistance de I’interface fibre/matrice ainsi

que la cinétique de I’endommagement du point de vue statistique.

Il y a deux méthodes pour évaluer le critére de rupture d’interface. Le premier consiste a
évaluer le critére en chaque point de I’interface afin de déterminer un pourcentage de rupture
de DI'interface [Fit95], [Guo97]. La seconde méthode, consiste a évaluer le critére afin de

rechercher le point pour lequel le critére est maximum [Jen05].

Dans notre étude, la décohésion a I’interface ne joue pas de role dans le déclenchement de la
non-linéarité. Nous nous intéressons alors a I’évaluation de la fraction volumique des fibres

déchaussées. Ainsi nous utiliserons la deuxiéme méthode dans la suite de 1’étude.

3.5.3 - L’évolution de 'endommagement par décohésion d’interface

Une fois que le critére est atteint sur un des points de Dl’interface fibre-matrice, il y a
décohésion. Cette décohésion produit une diminution de la participation de la fibre au
renforcement du composite. Il nous faut donc traduire cet effet. Plusieurs solutions ont été
proposées. Elles procédent toutes par le remplacement de la fibre décollée par un « renfort

équivalent ».

3.5.3.1 Renfort équivalent [Fit95]
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Une des approches proposées pour prendre en compte la présence des fissures et de
I’existence de frottement interfacial est celle de Fitoussi. Le principe de ce modele est basé
sur I’¢tude de I’endommagement provoqué au niveau de 1’interface. On remplace le systéme
(a) (renfort déchaussée) par le systeme (b) de la figure 3-8 correspondant a une hétérogénéité
non endommagé (changement de la rigidité du renfort dans la direction du décollement)
possédant des caractéristiques mécaniques telles que les deux systémes soient équivalents du

point de vue des champs de contrainte.

Pour chaque chargement macroscopique donné, 1’état d’endommagement interfacial de cette
hétérogénéité est exprimé par des parametres locaux. L’évolution de la rigidité résiduelle est
déterminée par 1’état d’endommagement atteint en fonction des contraintes interfaciales

calculées par le modele de passage micro-macro.

Figure 3-8 : Schéma de la méthode renfort équivalent [Fit95]

a) décohésion interface b) Renfort équivalent

[Guo97] propose de remplacer le renfort endommagé par une quantité équivalente de

matrice..

Des études récentes présentent la décohésion d’interface comme des microfissures, et donc la

matrice + les microfissures sont remplacés par une matrice endommagée [Mer02], [Jen05].

Jendli [Jen05] propose de simplement amoindrir leur participation tout en continuant a leur
donner un comportement isotrope. Grace a des calculs par éléments finis, [Fit95] estime cette
derniére a 50% de celle d’une fibre non décollée. Ce résultat est repris par Jendli dans son
approche. De plus, la présence de la fissure est simulée par I’introduction d’une hétérogénéité

de rigidité nulle.
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3.5.3.2 Remplacement de fibre déchaussée par un vide

F.Zairi et coll. [Zai08] ont propos¢é une autre méthode de prise en compte de la décohésion
fibre/matrice. Aprés création de la décohésion, celle-ci est considérée comme une cavité
Chaque cavité est considérée comme un ellipsoide de forme aplatie (penny shape) avec une

rigidité nulle. Les fibres déchaussés ne contribuent plus au renforcement du composite.

a b
2 3
3 4
2 T 7 g
B [
e J —_—
= > |

Figure 3-9 : Schéma du systéme composite avec décohésion d’interface [Zai08]

a) composites non-endommagé b) composite avec décohésion d’interface

Dans notre étude, on se base sur I’idée de Zairi, qui est de remplacer des fibres endommagées
par un renfort équivalent ayant une caractéristique mécanique nulle. Le composite comprend
donc trois phases : matrice, fibres renforgantes, fibres déchaussées. La décohésion d’interface
apparait apres le seuil de non-linéarité lorsque le critére local de décohésion a I’interface
fibre-matrice est atteint. Il est donc nécessaire de prendre en compte 1’aspect probabiliste pour
estimer le taux des fibres endommagées. Pour la i-eéme famille de fibres d’orientation défini
par (0,p) , la fraction volumique des fibres endommagées fd' est déterminée par le
pourcentage des fibres endommagées par rapport a la fraction volumique totale de fibres f' de
cette famille. On va donc remplacer la fibre endommagé par un vide. Pour chaque famille de
renfort, on calcule la valeur maximale de la probabilité de rupture atteinte sur 1’interface (en
fonction de I’angle o autour de fibre): max Pr(a). La fraction volumique des fibres
endommagées est calculée a travers la probabilité de rupture max Pr(a) a chaque incrément de

charge :

fz; = fi'Pr(q)’e’a)maxa

C’est donc cette proportion des fibres qui sera remplacée par une deuxiéme phase de fibres a

caractéristique nulle pour chaque famille d’orientation (6,¢).
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3.5.4- Algorithme du modeéle d’endommagement a l'interface fibre/matrice

L’endommagement par décohésion des fibres est intégré dans le modele suivant I’algorithme

présenté sur le schéma ci-apres :

AZ

imposé

Mori-Tanaka

frn, fdn. fm.¢r.o En

calcul des contrainte locales E}
Grenf , Tint’ Gint :—

A

l 5,,70,m (identifié) 2

N

probabilité de rupture d’interface
Pr(8,9,0)
fd* = fro.Pr

mnaxdg

fr11+l =f- fdn+1

3

C ll+1’ En+1

Figure 3-10 : Algorithme du modéle d’endommagement de Pinterface fibre/matrice

Le composite présente donc 3 phases : matrice (f™), fibre renforgante (fr) et fibre
endommagée (fd). 0", 0", f, /A", fr", f"
f=rtrfd =1

Audépart: fd° =0, fir’ = f: taux de fibres initial de la formulation

A chaque incrément n+1 du chargement : fd""' =Pr" . fi”"
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On définit alors un nouveau matériau

en’q)n’f’f n+1’frn+1’fm
f:frn+l +fdn+l,fn +fm :1

A chaque incrément de charge, I’introduction des fibres endommagées de caractéristique nulle
produit une diminution progressive de la rigidit¢ du composite. L’endommagement est

caractérisé par une chute de module Young en fonction du chargement.

3.6 - Algorithme final du modele

On peut considérer que le composite BMC est physiquement compos¢ de quatre phases : la

résine UP/ST/PS, les micro-porosités, les charges ATH, les fibres (et ou billes) de verre.

Nous allons réaliser la modélisation micromécanique de ce matériau en plusieurs étapes en
considérant que le BMC est composé d’une matrice primaire poreuse renforcée par des fibres

ou billes de verre.
Plusieurs raisons guident ce choix :

e i nous considérons la résine comme étant la matrice du composite dans le modele de
Mori-Tanaka, le fraction volumique des hétérogénéités (porosités, ATH, verre) sera
beaucoup trop importante pour rester dans un cadre de validation du modg¢le.

e Toujours en considérant la résine comme matrice du composite, nous aurons plusieurs
familles de renforts de propriétés différentes et donc nous serons directement dans un
cadre pour lequel le modéle de Mori-Tanaka donne des résultats critiquables du point

de vue de la symétrie du tenseur de rigidité

Dans la suite nous adopterons donc les dénominations suivantes :

e Matrice primaire : Résine UP/ST/PS + Charges ATH
e Matrice primaire poreuse ou Matrice (du composite) : Matrice primaire + porosités

e Composite BMC : Matrice + fibres (et ou billes ) de verre.
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La matrice primaire est ¢élastique, isotrope, nous la définirons uniquement par son tenseur de

rigidité. Ce tenseur sera déterminé expérimentalement et par méthode inverse.

La matrice ou matrice primaire poreuse a un comportement élastique non linéaire compte tenu
de la croissance des cavités au cours du chargement. Sa composition varie avec le

chargement.

Le composite est donc une matrice renforcée de fibres ou billes de verre. Les fibres de verre
sont susceptibles de se déchausser au cours du chargement. On a ici encore une microstructure

évolutive
Le comportement du composite est donc réalisé en deux étapes d’homogénéisation :
Homogénéisation 1 :
e matrice + fibres = composite
Homogénéisation 2 :

e matrice primaire (résine + charges) + trous = matrice poreuse primaire = matrice

Etapel: La matrice de rigidité du composite C sera calculée par la procédure Mori Tanakal :
(f", Cp) : fraction volumique et matrice de rigidité de la matrice

(f, Cr) : fraction volumique et matrice de rigidité des fibres et f=1-f". Cette fraction de fibres
est elle-méme décomposée en f=fr+fd, fr fraction de fibres intactes, fd fraction de fibres

déchaussées. Les contributions respectives de fr et fd varient avec le chargement.

Etape2: La matrice est obtenue par homogénéisation de la matrice primaire (1-fp, Cs) et des
trous (fp, Cp=0). La fraction volumique de trous évolue avec le chargement compte tenu du

phénomene de croissance de cavités.
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Azimposé

Mori-Tanaka1
f,fm
fr, fd", C,",C" 0" ED

2

Umatl l Orenf I-:l-
Maori-Tanaka 2 calcul des contrainte locales [
gres gres Tint: gint ‘|_|

e
J.B (identifié) l o,,10,m (identifié) =

probabilité de rupture d’interface
Pr(6.9,a)

fd™1=fr.Pr. —
1 =f-fin+

dfp=f(fp,B,tx,de)
fpl"l+1 :fprl.l.dfp

n+
_CU

fit] =

Cq

Mori-Tanaka 2
calcul C,™?

Cn+1, En+1

Figure 3-11: Algorithme du modele d’endommagement par croissance de cavité et

décohésion d’interface fibre/matrice

A chaque incrément de chargement, on calcule 1’état de contrainte dans la matrice ainsi que

dans les renforts.

L’état de contrainte dans la matrice nous permet de calculer le taux de libération d’énergie
potentielle J, et en deuxieme étape d’homogénéisation le taux de croissance de cavité. Si le J
est encore inférieur a J critique, on repart avec la méme matrice primaire poreuse. Si le critére
Jcritique €St atteint, la fraction volumique des porosités évolue, une matrice primaire poreuse

nouvelle avec une rigidité C’y plus souple est considérée a I’incrément suivant.

Dans 1I’étape d’homogénéisation matrice + renforts, 1’état de contrainte dans les fibres nous
permet de calculer les contraintes a I’interface fibre/matrice et donc la probabilité¢ de rupture
interfaciale. Quand la rupture interfaciale apparait pour une famille de fibres d’orientation
donnée, les contributions respectives fibres intactes et fibres endommagées de cette famille

sont réactualisées dans 1’incrément de contrainte suivant.

-141-






Chapitre4 — Prévision du comportement de la matrice

Chapitre 4

Prévision du comportement de la matrice

Résumé : Dans le chapitre 4, nous avons adapté le modele a la description du comportement de la matrice

(Résine poreuse + Charges) représentative du composite.

Nous avons ainsi simulé le comportement de différentes formulations de matrice en faisant varier la taille
des particules d’alumine et nous avons des résultats tout a fait cohérents avec les mesures experimentales,
nous confortant dans le choix de la représentation et de la modélisation et attestant du caractére prédictif

de cette modélisation.
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4.1 - Introduction

L’objectif de ce chapitre est d’utiliser les modeles d’homogénéisation et les résultats

expérimentaux afin de prévoir le comportement de la matrice du composite BMC.

Nous rappelons que nous adoptons les dénominations suivantes :

v' Matrice primaire : Résine UP/ST/PS + Charges ATH

v’ Matrice primaire poreuse ou Matrice (du composite) : Matrice primaire + porosités

v" Composite BMC : Matrice + fibres (et ou billes) de verre.

Plusieurs problémes se posent :

Nous de disposons pas de matrice seule : la matrice in-situ des composites étudiés n’a
pas exactement la méme formulation que les matrices étudiées au chapitre 2. Le taux
de charges minérales de type ATH est différent. Nous devrons donc avoir recours a
une méthode inverse pour déterminer la rigidité de la matrice in-situ. . Les résultats
seront exposés dans le chapitre 5.

Nous avons identifié au chapitre 2 un mécanisme d’endommagement en croissance de
cavités dans la matrice, mécanisme susceptible d’expliquer le comportement non
linéaire observé. Nous devons valider cette hypothese.

L’intérét de nos approches réside dans leur caractére prédictif, nous devons donc
montrer que les algorithmes mis en place sont suffisamment robustes pour donner des
résultats pertinents quand on change la formulation de cette matrice. Nous le ferons en

travaillant sur plusieurs formulations.

4.2- Détermination des propriétés de la matrice primaire par méthode

inverse

Nous disposons de trois formulations de la matrice F8, F9, F10. Rappelons que ce sont des

systemes UP/St/TP chargés a 60% en masse de charge d’aluminum tri hydraté ATH mais avec

des charges de différentes tailles. Les micro-vides occupent donc la méme fraction volumique

pour les trois matrices mais présentent des tailles différentes. L’analyse expérimentale

(chapitre2) a mis en évidence que les propriétés élastiques ne sont pas influencées par la taille

des micro-porosités de retrait.

La matrice est considérée comme un matériau biphasé : matrice primaire + trous.
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Nous disposons de certains résultats expérimentaux : le module Young, le coefficient de
Poisson de la matrice et le pourcentage de porosités. D’aprés 1’étude de S.Teyssier, 1’ordre de
grandeur de la fraction volumique des porosités mesurée dans le composites est de 12%, et donc
¢gale a 14% dans la matrice [Tey02]. Nous pouvons retrouver les propriétés €lastiques de la

matrice primaire par méthode inverse et le modele Mori-Tanaka.

Connaissant la valeur moyenne du module d’Young de la matrice (F8, F9, F10), soit 8.5 GPa
ainsi que la fraction volumique de porosité soit 14 %, on peut calculer le module d’Young Eg

de la matrice primaire ou résine chargée qui est de 11 GPa. Le coefficient de Poisson est de 0.33

4.3 - Identification des parametres de la loi de comportement

Nous avons identifi¢ au chapitre 2 un mécanisme d’endommagement de la matrice en
croissance de cavités, cette croissance débutant pour un seuil de contrainte critique qui

correspond au seuil de non linéarité du matériau.

Si nous voulons prévoir la loi de comportement de la matrice en dehors du domaine élastique
nous devons donc identifier les paramétres représentatif du seuil de non linéarité de la

croissance

4.3.1 - Détermination du seuil de non-linéarité
Au chapitre 3 nous avons supposé que la croissance de cavités débutait pour un taux de

libération d’énergie critique Jeritique-

Rappelons en référence au paragraphe 3.4.1 du chapitre3, la formule du taux de libération

d’énergie autour d’un trou calculé par le modele Mori-Tanaka [Der97] :

J=a z,, ((Co )ijkl (Iijkl - Si;;fl ))71 (O-O )kl

La valeur de J calculée par la méthode de Mori-Tanaka dépend a la fois de la taille moyenne de
porosité a, de la contrainte macroscopique X et d’un terme d’interaction micro-macroscopique
par le biais du tenseur d’Eshelby et du calcul du tenseur des contraintes a 1’échelle

microscopique dans la matrice oy (ici la matrice primaire : résine chargée).

Quand trois formulations de matrice F8, F9 et F10 sont soumises au méme chargement
macroscopique, les tenseurs d’Eshelby associés aux porosités sont identiques dans les trois cas

de méme que la contrainte a 1’échelle microscopique Gy.
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Seule la taille des porosités est différente pour les trois formulations et donc conduira a une

valeur de J différente pour une contrainte macroscopique imposée.

A partir des courbes expérimentales de la formulation F9, on détermine le seuil de non-linéarité
Yseuil soit 10Mpa et la taille de porosité 2a soit 33um. En utilisant le modele Mori-Tanaka

¢lastique, le parameétre Jriique @ €t€ identifié par méthode inverse, égal a Jer=10 MPa.mm.

30 7--------

T - - - - - -0~ - - - - - -~ r-———--- - T - T T T T T |
| | | | |
l l l l l
| | | |
25 7 | | | | |
| | | | |
l l : l l
| | | |
g2 IRRRREEEES S AR R |
E | | | |
o l l l l
- 4 ____1______ g ___ o ] I
£ 15 ; ; ; — Matrice-F8 ;
£ | | | — Matrice-F9 |
S0+ e - ---1—Matrice-F10 - -
| | | | |
s A U IR R L |
l l l l l
0 l l l l l

0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5

Déformation (%)

Figure 4-1 : Validation du Jitique pour les trois formulations de la matrice

La valeur de Jritique 1dentifiée pour la matrice F9 a été€ validée pour les deux autres formulations
F8, F10. Pour chacune de ces deux formulations on a utilisé Jeritique pour calculer la contrainte
seuil correspondante. Les résultats de modélisation sont : Xseuil=17MPa pour F8 (2a=8.9um) et
Yseuil=10MPa pour FI10 (2a=31um). En comparant aux résultats expérimentaux, soit
respectivement 16,2 + 1.8 MPa et 11.8 £1.3 MPa) (Figure 4-1), on a trouvé un écart
respectivement de 4.7% et 10%. L’écart un peu plus important trouvé pour la formulation 10 est
cohérent : pour cette formulation nous avons un mélange de particules de grande taille et de
petite taille, nous avons introduit dans le modele une taille de porosité moyenne mais nous
n’avons pas pu tenir compte de certaines porosités de tres petites tailles qui sont difficilement
décelables. Nous sous-estimons donc un peu la contrainte seuil mais compte tenu de la

dispersion observée dans les résultats expérimentaux c’est tout a fait acceptable.

Nous avons donc bien validé un coté prédictif du modele de seuil.
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Nous pouvons aller plus loin dans le caractere prédictif et prévoyant par exemple les surfaces
seuil de non-linéarité, ce qui permet d’étendre le modele aux essais bi-axiaux par exemple.

Nous n’avons par contre pas de résultat expérimental a mettre en regard de la simulation.

Le matériau est isotrope donc la surface seuil pour la sollicitation monotone en traction est un

quart de cercle (Figure 4-2).

surface seuil de non-linéarité

18 7 mr [ T T |

R . |
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4 - N I A 1

2 f-oeneeee L S S
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Figure 4-2 surface seuil de non linéarité

Dans le cas de la formulation 9, la taille de porosité est trés proche de celle de la formulation 10,

donc le surface seuil de non-linéarité est superposée avec celui de la formulation F10.

4.3.2 - Identification du parametre d’évolution de croissance de cavités
Rappelons que 1’évolution de la croissance de cavité est une fonction du taux de triaxialité et de

la déformation hydrostatique dans la résine solide (paragraphe3.4.2).

af,

p0

= Bixde, = df, = ff, txde,

Notre modele de croissance de cavité rend compte de la non-linéarité a travers 1’évolution de la
microstructure : a chaque niveau de chargement, on a un nouveau matériau avec une nouvelle
fraction volumique de porosité f,, donc un nouveau module d”Young. L’approche proposée est

donc une procédure incrémentale avec microstructure évolutive.
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Nous avons trois formulations de la matrice. Chacune d’elles contient la méme fraction

volumique de porosité. Par conséquent, pour un méme état de contrainte macroscopique, 1’état

de contrainte dans la matrice solide est le méme. Le paramétre d’interaction  est donc commun

aux trois microstructures.

On va identifier ce parameétre B sur la formulation F9 et tenter de valider ce résultat sur les

autres formulations. Choisissons une courbe de traction de la formulation F9, on va prendre 25

points correspondant a 25 pas de chargement de 1Mpa jusqu'a rupture. Les 11 premiers points

se situent dans le domaine élastique donc le module d’Young est constant. Pour les points 12 a

25, on peut calculer un module Young sécant a chaque point. En utilisant le modele Mori-

Tanaka ¢lastique en méthode inverse, on peut calculer la fraction volumique des porosités

correspondante de manicre a retrouver le module d’Young sécant correspondant a chaque point.

Ymacro (MPa) | macro (%)| Em (MPa) |fp identifié(%)] €, résine (%) tx
12 0,1444 8,31E+03 0,152 0,0119 0,33
13 0,1581 8,22E+03 0,157 0,013 0,33
14 0,1717 8,15E+03 0,161 0,0141 0,33
15 0,1859 8,07E+03 0,166 0,0152 0,33
22 0,2994 7,35E+03 0,210 0,0236 0,33
23 0,3206 7,17E+03 0,222 0,025 0,33
24 0,3449 6,96E+03 0,235 0,0266 0,33
25 0,3746 6,67E+03 0,254 0,0285 0,33

Tableau 4-1 : Identification du taux des porosités de la formulation F9
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Identification du coefficient 3

0,3 T
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fp (%)
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Figure 4-3 : Identification du coefficient d’évolution de croissance 8
La pente de la courbe (Figure 4-3) nous donne la valeur B soit 11628.

Ayant identifié la valeur Juitique =10MPa.mm et le coefficient B=11628, on construit notre
modele de croissance de cavité d’apres 1’algorithme du paragraphe 3.4.3. On obtient ainsi une
simulation de la courbe de traction de la formulation F9. Voir la Figure 4-3 qui valide ces deux

valeurs identifiées.

Matrice F9
25 TS T T T T T T T : ”””””” ‘T ”””””” : ””””””
1 1 :
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o | | |
2 98233 | |
a:
O | |
g 15 7 g P R
®© | | |
E : 1 1
210+ S P e
g ! — Matrice F9-exp
§ 54 S « MatriceF9-Model | __.
0 i i i ‘
0 0,1 0,2 0,3 0,4
Déformation macro (%)

Figure 4-3 Prédiction du comportement de la matrice F9
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4.4 - Validation : Prévision de la loi de comportement des différentes

formulations

En identifiant la fonction de B(fp) et la valeur Juiique de la formulation F9, on peut prévoir le
comportement des autres formulations, F8 et F10. Les courbes simulées sont en bonne
corrélation avec les courbes expérimentales. L approche énergétique couplée a I’algorithme de
croissance de cavités donne donc des résultats tout a fait cohérents avec les résultats

expérimentaux.

Le caractére prédictif du modele est validé au moins en traction simple. La construction du
modele permet de 1’utiliser pour n’importe quel type de chargement (monotone) mais nous

n’avons pu le valider expérimentalement.

Matrice F10

30 7o S B I [ 1

1 1 1 . 1

25 - R SR Ui R :
© | | ‘ | |
20 +-—-—-—--—--- R
é | 2a=31 | | | |
q) | | | | |
15+ R e
© 1 1 1 1 1
S 10 PAEEEEE e « F10-Modele| ~~~~ -
o | | F10-UN1 |
ST co o co R o |

0 | | | | |

0 0,001 0,002 0,003 0,004 0,005
Déformation macro

Figure 4-4 Validation du coefficient de la croissance p= 11628 pour F10

L’allure de la courbe ci-dessus illustré le mécanisme de déformation par croissance de cavités.
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Contrainte macro (MPa’

Matrice F8
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Figure 4-5 Prédiction du comportement de la matrice F8

Prédiction du seuil de non-linéarité de la courbe charge/décharge

Em—
expérimental fp identifié 2a correspondant 2seuil prévu Sy expérimental

(GPa) (%) (um) (MPa) (Mpa)
8,29 0,152 33,96 11

8,22 0,157 34,3 11 11.5

8,12 0,163 34,78 11 10.5

7,91 0,176 35,81 10 10.3

7,7 0,189 36,83 10 9.1

Tableau 4-2 : Prédiction du seuil de non-linéarité des trajets de charges de la formulation

F9

Comme présenté¢ dans la partie expérimentale (paragraphe 2.4.2.8), les essais de charge-
décharge montrent un seuil de linéarité qui diminue aprés chaque rechargement. Ceci est du a la
non refermeture totale des porosités. A chaque rechargement on redémarre avec un matériau
nouveau qui contient d’avantage de porosités que le matériau de départ. Nous pouvons évaluer
cette fraction volumique de porosités en nous basant sur la mesure du module d’Young au

rechargement. Nous avons effectué¢ ces identifications puis recalculé a chaque fois le nouveau

-151-




Chapitre4 — Prévision du comportement de la matrice

seuil de non-lin€arité. Les résultats sont présentés Tableau 4-2 et donnent les mémes tendances

que I’expérience. Ceci valide un peu plus notre critére de non-linéarité.

4.5 - Conclusion

Un mode¢le d’homogénéisation de type Mori-Tanaka a été choisi pour modéliser le
comportement du matériau. Ce mod¢le prédit bien les propriétés élastiques des composites et

des matrices multi-phasées.

Le caractere prédictif du modele est validé au moins en traction simple. La construction du
modele permet de I'utiliser pour n’importe quel type de chargement (monotone) ce qui sera
utile lors de la modélisation du matériau composite BMC, puisque dans un cas de chargement

uniaxial du composite, 1’état de contrainte dans la matrice sera lui triaxial.
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Chapitre 5

Prévision du comportement des composites BMC

Résumé : Dans le chapitre 5, le modeéle est cette fois utilisé pour le comportement des composites BMC.
Nous avons fait varier a la fois les formulations en jouant sur les distributions d’orientations de fibres
mais également sur le taux de fibres en effectuant des mélanges fibres de verre, billes de verre. Nous
avons également fait varier les directions de sollicitations pour tenir compte du comportement

anisotrope de ces matériaux.
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5.1 - Introduction
Nous avons identifi¢ les composites BMC comme étant des matrices (UP/ST/PS + charges
ATH + trous) renforcées par des fibres (et ou des billes) dont la distribution d’orientation varie

avec le procédé de fabrication.

Pour modéliser le comportement de ce composite nous devons donc connaitre le comportement
mécanique, de la matrice «in-situ », la distribution d’orientation des fibres, ainsi que les

mécanismes d’endommagement éventuels se produisant au cours du chargement.

Au chapitre 4, nous avons montré que nous étions en mesure de prévoir le comportement de la
matrice sous chargement multiaxial (monotone) en fonction des propriétés et proportion relative
de ses constituants. Nous intégrerons donc cette approche dans la modélisation du BMC, non
pas en intégrant directement une loi de comportement de matrice mais en répétant 1’approche
incrémentale développée au chapitre 3 au cas de la matrice «in-situ ». Nous devrons tout
d’abord estimer le comportement élastique de la matrice « in-situ » puisqu’il ne correspond a

aucune des formulations testées au chapitre 4.

Dans une deuxiéme étape nous devrons intégrer au modele la prise en compte de la distribution
d’orientation des renforts, puis les éventuelles décohésions d’interface pouvant intervenir sous

charge.

Nous répéterons les simulations pour tous les composites fabriqués et testés afin de vérifier la

validité de notre approche ainsi que son caractére prédictif.
5.2 - Prédiction des propriétés élastiques

5.2.1 - Identification des propriétés élastiques de la matrice du composite

Nous savons que la formulation F10 est la plus proche de la formulation de la matrice du

composite, puisque nous avons la méme répartition de taille de charges ATH.

Nous disposons de la Formulation 10 de la matrice fabriquée qui contient 60% en masse de

charges ATH (42 % en volume) et 40% massique (58 % en volume) de résine poreuse. La
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formulation du composite contient elle 40% massique de charges et 20% massique de verre
[paragraphe 2.2.1.1] Donc si on regarde la matrice du composite, elle contient finalement 37 %

en fraction volumique de charges ATH et 63 % de résine poreuse.

Nous devons déterminer le tenseur de rigidité de la matrice primaire (résine chargée) in-situ

puisqu’ensuite la matrice du composite sera composée de cette matrice primaire poreuse.
Nous avons recours a une méthode inverse pour déterminer ces données.

Nous supposons connues les caractéristiques élastiques des particules ATH (données issues de

la littérature E=468 GPa).

Nous considérons dans un premier temps, la matrice F10, contenant 42% de ATH et 58% de
résine poreuse. Expérimentalement nous avons déterminé un module d’Young de 8.5 GPa pour
F10. Nous utilisons un modé¢le auto-cohérent inverse pour déterminer les constantes élastiques
de la résine poreuse. Nous utilisons ce modele plutdt que Mori-Tanaka en raison du fort taux de
charges. Une fois déterminées les constantes de la résine poreuse, nous en déduisons celles de la

résine seule (E=3.4 GPa).

Nous connaissons maintenant les constantes élastiques de la résine, des charges et nous
connaissons la répartition de ces différents constituants dans la matrice du composite, nous
pouvons donc calculer les caractéristiques élastiques de la matrice in-situ (E= 6.5 GPa) mais
surtout celles de la matrice primaire in-situ (résine + charges) et c’est ce qui nous servira

d’entrée au mod¢le.
Finalement les constantes €lastiques de la résine primaire « in-situ » sont :

Ey=8.6 GPa, et v=0.33

5.2.2 - Prédiction des propriétés élastiques des différents composites
A partir des résultats d’analyse d’image, on peut déterminer 1’orientation des fibres de deux

facons : la distribution discrétisée des fibres et le tenseur d’orientation des fibres.

La méthode d’utilisation des tenseurs d’orientation des fibres [Dra06] est rapide pour calculer

des modules mais entraine une perte d’information sur 1’orientation des familles de fibres.

La méthode utilisant la distribution des fibres en discrétisant des combinaisons (¢,0) est
beaucoup plus fastidieuse mais nous permet de choisir le nombre d’angles discrétisés et
surtout de calculer 1’état de contrainte dans chaque famille de fibres en fonction de leur

orientation, ce qui peut tre trés utile dans la description de I’endommagement.
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Si on ne s’intéresse qu’au tenseur de rigidité du matériau composite, la méthode utilisant les
tenseurs d’orientation est la plus rapide. Pour modéliser la loi de comportement nous aurons

obligatoirement recours a la deuxiéme méthode.

Le but ici est déja de vérifier que les deux méthodes donnent des résultats cohérents et
similaires dans la description du tenseur de rigidité, puis de choisir une discrétisation optimale

pour la deuxiéme méthode.

5.2.2.1 Méthode utilisant le tenseur d’orientation

Considérons un composite 20% en masse de fibres, soit 14% en volume.

Dans le modele Mori-Tanaka élastique on a deux phases : 86 % volumique de matrice (E;,,=6.5

GPa, v,,=0.27) et 0.14% volumique de fibres (Ef=72 GPa, v¢=0.28)

On va tester le modele dans trois cas : toutes les fibres sont alignées suivant le sens longitudinal
(sensl), toutes les fibres sont alignées dans le sens transversal, toutes les fibres sont alignées a

45° par rapport au sens 1 et on va calculer les modules d’Young dans les trois directions

principales.
Unidirectionnel sens 1 Unidirectionnel sens 2 Unidirectionnel a 45°
1 0 O 0 00 05 05 0
Ayr -0 0 0 Ayr o0 1 0 Ayp 4 =105 05 0
0 0 0 0 0 O 0 0 O
E,=14.61 GPa E,=8.12 GPa E,= 8.64 GPa
E,=8.12 GPa E,= 14.61 GPa E,=8.64 GPa
E;=8.12 GPa E;=8.12 GPa E;=8.12 GPa

Tableau 5-1 : Validation du modéle élastique ‘tenseur’ pour des cas simples

Le Tableau 5-1 montre que si toutes les fibres sont alignées dans le sens 1, on a trouvé un
module d’Young trés important 14.61 GPa par rapport aux deux autres directions. Le matériau
est orthotrope donc on trouve le E. et E3. sont identiques. Le deuxiéme cas est I’inverse du cas
1. Dans le troisiéme cas on a trouvé une symétrie entre le sensl et 2, ce qui est cohérent avec

I’orientation des fibres. Donc le mode¢le est validé pour des cas simples.

Maintenant on va passer a nos composites 20F Xmold, 20F Plaque —Injectée, 15 F Xmold et

15B Xmold :
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20F Plaque Injectée 20F Xmold 15F Xmold 15B Xmold

Azop,pl,j = AZOF—Xmuld = AlSF—anId = AISBmeold =
0.551 0.076 0.025 0.874 0.032 -0.020 0.727 -0.015 0.025 0.680 -0.014 0.297
0.076 0.416 0.004 0.032 0.104 0.004 -0.015 0.239 0.003 -0.014 0.118 0.0004
0.025 0.001 0.032 —-0.020 0.004 0.022 0.025 0.003 0.034 0.297 0.0004 0.202

E,~=8.96 GPa E,=11.18 GPa E,=9.81 GPa E,~=8.80 GPa

E,=8.45 GPa E,=8.07 GPa E,=8.14 GPa E,~=8.10 GPa

Es=8.01 Gpa Es=8.01 Gpa Es=8.10 Gpa Es= 8.20 Gpa

C33: 9.8 Gpa C33: 9.8 Gpa C33: 99 Gpa C33: 10.1 Gpa

EZC/Elc =0.95 EZC/Elc =0.70 EZC/Elc =(0.83 EZc/Elc =0.92

Tableau 5-2 : Résultats du modéle élastique utilisant le tenseur d’orientation pour les 4

composites.
Les résultats montrent que E,. et E». qui sont respectivement 3

les modules dans le sens longitudinal et dans le sens transversal

du composite sont proches des résultats expérimentaux.

Le rapport d’anisotropie est trés proche de celui du

résultat expérimental (0.95 pour le cas

20F Plaque Injecté, 0,83 pour le 15F Xmold)

Dans le cas du 20F Xmold I’anisotropie est plus prononcée dans le modele que dans
I’expérience. Le 15B est par contre, légerement sous-estimé. L’écart dans tous les cas est

inférieur a 10%, donc la prévision des propriétés ¢lastiques de ce modele est trés acceptable.

5.2.2.2 Méthode en utilisant la discrétisation des familles de fibres

I’Analyse d’Images nous donne un fichier Excel qui a compté tous les fibres avec leur
orientation (0,p). On construit dans notre modéle un sous programme qui nous permet de
classifier toutes les fibres en choisissant une discrétisation sur 0 et ¢. En choisissant le nombre
de points de discrétisation, le sous programme va compter et va nous donner les fractions

volumiques de chaque famille.

Pour les cas des composites unidirectionnel, le nombre de points discrétisés n’influence pas les

résultats, on peut les comparer avec ceux de la méthode utilisant le tenseur d’orientation.
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Unidirectionnelle sens 1 Unidirectionnelle sens 2 Unidirectionnelle a 45°
¢=0°, 6=90° ¢=90°, 6=0° @=45°, 6=45°
E=13.17 GPa (9.8%) E,~=8.09 GPa E,=8.59 GPa (0.6%)
E,=8.09 GPa (0.4%) E,=13.17 GPa E,=8.59 GPa (0.6%)
E;=8.09 GPa (0.4%) E;=8.09 GPa E;=8.09 GPa (0.4%)

Tableau 5-3 : Validation du modéle élastique ‘discrétisé’ pour des cas simples

Le Tableau 5-3 montre que les résultats de cette méthode sont cohérents avec ceux de la
méthode utilisant le tenseur d’orientation, I’écart (% dans la parenthése) est inférieur a 10%.

Donc les deux méthodes sont cohérentes.

Pour les vrais composites, 1’orientation des fibres est plutot aléatoire, donc le nombre de points
de discrétisation devient important. Par contre, si la discrétisation est trop fine, le temps de
calcul est tres long. Pour choisir le nombre de points de discrétisation, il faut faire un

compromis entre la précision et le temps de calcul.

5.2.2.3 Choix du nombre de (¢,0) discrétisation
Pour la formulation 20F, la fraction volumique de fibres est de 14%.

On va choisir deux solutions pour discrétiser la distribution des fibres. Pour le cas 2D, on
considére que toutes les fibres sont dans le plan (6=90°). Donc ce qu’on entre dans le mod¢le

c’est la répartition des fibres en fonction de ¢.

Pour I’éprouvette 20F-Plaque- Injectée, on a les fractions volumiques correspondantes avec

les combinaisons (9, 0) dans le cas 2D

¢
0 -90 -60 -30 0 30 60 90
0 0 0 0 0 0 0 0
90 0,0132 | 0,1965 | 0,2325 | 0,2783 | 0,1735 | 0,0821 | 0,0238
180 0 0 0 0 0 0 0

Tableau 5-4: Répartition 2D des fibres de I’échantillon 20F Plaque-Injectée

On va comparer avec le choix de 7, 13 et 37 points de discrétisation de ¢
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20F-PI-1 2D (7x3) 2D (13x3) 2D (37x3) Tenseur Expérimentale
E . (GPa) 10.58 10.65 10.69 8.96 9.75+0.82
E,. (GPa) 9.04 8.99 8.97 8.45 9.15+0.09
E;(GPa) 8.17 8.17 8.17 8.02

Ci3(GPa) 9.81 9.81 9.81 9.8

E2c/Elc 0.85 0.84 0.84 0.95 0.95

Tableau 5-5 : Comparaisons deux discrétisation de ¢

Le tableau nous montre que la discrétisation fine (37 points de @) nous donne des résultats
plus proches de ceux obtenus avec 1’utilisation du tenseur d’orientation. Donc a partir de

maintenant, on utilise 37 points discrétisés de .

Pour le 20F Xmold, les fibres sont orientées de maniére privilégiée dans le sens d’injection,
on ne trouve pas de différence entre 2 discrétisations : (13x3) et (37x3), donc si c’est

nécessaire, pour aller plus rapidement on peut utiliser la discrétisation de 13 point de ¢.

Dans un second temps, aprés avoir conservé le choix de 37 points discrétisées pour ¢, on va
choisir le nombre de 6 discrétisé pour faire la discrétisation du calcul 3D. Cette fois-ci, on

compare entre 7 et 19 points de discrétisation de 6.

¢
-90 -60 -30 0 30 60 90
0 0 0 0 0 0 0 0
30 0 0 0 0 0 0 0
60 0 0,0087 |0,0029 |0,0117 |0,0026 |0,0016 |O
90 0,0132 |(0,1041 |0,1157 |0,1295 |0,0659 |0,0493 |0,0238
120 0 0,0837 |0,1139 |0,1372 |0,1049 |0,0313 |0
150 0 0 0 0 0 0 0
180 0 0 0 0 0 0 0

Tableau 5-6 : Répartition 3D des fibres de I’échantillon 20F Plaque Injectée
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20F-PI-1 3D (7x7) 3D (7x19) tenseur expérimentale
E,.(GPa) 9.82 9.85 8.96 9.75+0.82
Ey. (GPa) 8.85 8.88 8.45 9.15+0.09
E;(GPa) 8.14 8.14 8.02

Cs3(GPa) 10.05 10.02 9.8

Ey/Ei. 0.90 0.90 0.95 0.94

Tableau 5-7 : Comparaisons deux discrétisation de 0

On a trouveé qu’il y avait peu de différences entre les deux cas de 7 et 19 valeurs de

discrétisation de 6, donc pour économiser du temps, on a choisi 7 valeurs de 0 discrétisées.

5.2.2.4 Comparaison des modélisations 2D/3D

Référence | 20F Xmold 20F Plaque Injectée 15B Xmold

2D (37x3) | 3D(37x7) |2D(37x3) |3D(37x7) |2D(37x3) | 3D (37x7)
E.(GPa) 11.43 11.19 10.69 9.88 9.25 8.79
Es. (GPa) 8.05 8.47 8.97 8.83 8.24 8.23
E;(GPa) 8.15 8.15 8.17 8.14 8.22 8.19
C33(GPa) 9.81 9.89 9.81 10.05 10.07 10.16
E,/E. 0.70 0.76 0.84 0.90 0.89 0.93

Tableau 5-8 : Comparaisons des modélisations 2D/3D des deux formulations

Dans le cas 20F-Xmold, le calcul 2D est acceptable. Dans le cas de 20F Plaque Injectée,

I’orientation est aléatoire, 1I’influence des fibres hors plan est plus remarquable. Dans le cas

15B-Xmold, I’effet hors plan des fibres est le plus important, ainsi 1’écart est ¢levé donc un

calcul 3D est nécessaire.

20F-Xmold 20F Plaque Injectée
Modele Expérience | Erreur Mod¢le Expérience | Erreur
(37x7) (37x7)
E\.(GPa) 11.19 10.76+0.67 10.2 % 9.88 9.75+0.82 1.3%
E,. (GPa) 8.47 9.24+0.45 8.3% 8.83 9.15£0.52 35%
E«(GPa) | 8.15 8.14
C:(GPa) | 9.89 10.05
E,/E;. 0.76 0.86 11.6% 0.90 0.95 53%

Tableau 5-9 : Comparaison modélisation/expérience pour la formulation 20F
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Le Tableu 5-9 nous montre la comparaison des résultats modéle/ expérience, les écarts sont de

1 a 11%, qui permet de valider le modéle de discrétisation pour le composite 20F Xmold et

20F Plaque Injectée.
Réference | 15F-Xmold 15B-Xmold
Modele Expérience | Erreur Modgele Expérience | Erreur
(37x7) (37x7)
E.(GPa) 10.55 1041+096 | 1.3% 8.79 9.27+1.23 52%
E,. (GPa) 8.27 9.06 +0.42 8.7% 8.23 8.5+0.7 32%
Ew(GPa) | 8.17 8.19
Ci33(GPa) 10.01 14.1 10.16 15
E,/Eic 0.78 0.87 10.3 % 0.94 0.92 2.1 %

Tableau 5-10 : Comparaison modélisation/expérience pour la 15F Xmold et 15B Xmold

Le Tableau 5-10 illustre les résultats du modéle en comparant avec les résultats expérimentaux

des composites 15F Xmold et 15B Xmold. Ces deux composites sont validés aussi.

On a donc construit deux modeles Mori-Tanaka élastiques qui permettent de prédire les
propriétés €lastiques du composite a partir de la microstructure. La méthode utilisant le tenseur
d’orientation est simple, facile a utiliser, et rapide, mais elle ne permet pas de calculer I’état de
contrainte a chacune des phases, donc ne permet pas de prédire un comportement non-linéaire.
La méthode de discrétisation est plus lourde, mais cela nous permet de prédire un comportement
non-linéaire : élastoplastique [Der97], [LepO1] ¢lastique endommageable [Fit95], visco

endommageable [Jen05.] Grace a notre sous-programme de discrétisation automatique,

I’utilisation de cette méthode devient aussi plus simple.

Donc, on va maintenant développer ce modele dans le domaine non-linéaire, en prenant en

compte la croissance de cavités et la décohésion d’interface.

5.3 - Prédiction des seuils de non-linéarité des composites

Rappelons en référence au paragraphe 3.4.1 du chapitre3, la formule du taux de libération

d’énergie autour d’un trou calculée par le modele Mori-Tanaka [Der97] :

J = azii((CO)iikl (Iijkl =S ))71 0y =aX;s,
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La valeur de J calculée par la méthode de Mori-Tanaka dépend a la fois de la taille de porosité

a, de la déformation virtuelle équivalente 5; qui varie en fonction de I’orientation des fibres.

Pour les trois formulations des composites, lorsqu’elles ont subi un méme chargement
macroscopique (Zj), la taille de porosité a est identique (F10 : 2a soit 31um). Donc J varie en

fonction de ’orientation des fibres.

Les porosités de la matrice F10 et des composites sont du méme type, donc on va utiliser la

valeur Jeriique trouvée au chapitre 4 pour prédire le seuil de non-linéarité des composites.

En utilisant le paramétre Jeiique soit 10 MPa.mm, on a trouvé des seuils de non-linéarit¢ du

composite 20F Xmold (Figure 5-2) qui ne sont pas loin des valeurs expérimentales.

40 -
35 -
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25 -

20 -

Contrainte (MPa)

15 & - . P —— 20F-Xmold-L N

— 20F-Plaquel-L

|
|
|
|
|
|
|
|
|
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|
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000 010 020 030 040 050 060 0,70

Déformation (%)

Figure 5-2 : Seuil de non-linéarité de composite 20F Xmold-L et 20F Plaque Injectée L

Pour mieux comparer modélisation/expérience, on regarde le tableau récapitulatif :

Ref expérience Modele | Réf. expérience Modele
20F Xmold L 13.32+2.11 15 15F Xmold L 14.35+3.17 15
20F Xmold T 11.44 £1.22 11 15F Xmold T 12.67 £1.59 11
20F Plaque I-L | 12.09 +2.85 13 15B Xmold L 12.08 +£1,56 11
20F Plaque I-T | 12.34 +1.68 12 15B Xmold T 11.58 +2,19 11

Tableau 5-11 : Prévision des seuils de non-linéarité des composites
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Le Tableau montre que la valeur de Jeritque qui est identifiée sur la matrice F9, donne une
bonne prévision du seuil de non-linéarité pour toutes les formulations de composites. Apres le
seuil, la croissance des cavités est déclenchée. Donc notre critére J de non-linéarité est validé

pour les trois formulations de la matrice et pour les quatre formulations des composites.

Imaginons le cas de chargements complexes, par exemple la bi-traction, on peut faire une
extension du modele. On peut prévoir la surface seuil de non-linéarité de chaque formulation de

composite, en faisant des tractions dans le sens longitudinal et transversal (Figure 5-3).

Surface seuil de non-linéarité
Lo o T o . T
120 R R TEEEEEE L
ol —_ ) o —+—15FXmold |
| ] N —=— 158 Xmold
S o LN N - - 20F-Xmold |
© | | |
o | | |
= l l l
e
R e T e
e N
0 | | |
0 2 4 6 8 10 12 14 16
Z1(Mpa)

Figure 5-3 : Surface seuil de non-linéarité des composites pour les bi-tractions

Observant la Figure, on note que la zone élastique du compositel 5BXmold est la plus petite.
Les composites 20F Xmold, 20F Plaque injectée et 15F Xmold sont plus rigides dans le sens 1
que dans le sens 2. Dans le cas de la bi- traction ) ;=) avec une contrainte supérieure a §MPa,

les comportements ne sont plus €lastiques pour aucun des quatre composites.

5.4 - Identification des parametres du critere de décohésion d’interface

-163-



Chapitre5— Prévision du comportement des composites BMC

Comme expliqué dans le chapitre 3, paragraphe 3.5.2, pour prendre en compte la décohésion
bre/matrice dans le modele, il faut identifier les paramétres (oo, Tp, m) qui représentent les

caractéristiques de I’interface et la statistique de rupture interfaciale.

Sous sa forme déterministe, le critére local de rupture interfacial s’écrit :

(c/o,) +(t/7,)* =1

Sous sa forme statistique, il s’écrit :

P(2,0,p,a..)=1- exp(— ((O'/O'O )2 + (T/To)z)m)

Figure 5-4: Systeme de I’axe de fibres par rapport au repére global
Démarche d’identification des parameétres du critére local d’endommagement d’interface

On se propose d’identifier ces parameétres sur la formulation 20F Xmold et de les valider par la
suite sur les autres formulations. Nous devons d’abord fixer les intervalles de variation possibles
des parametres du critére. Pour cela, nous nous fondons sur une hypothese liée a 1’endroit du
premier endommagement : Le premier endommagement d’interface fibre/ matrice se produit

toujours sur les fibres orientées a 90° par rapport a 1’axe de traction sous 1’effet d une contrainte
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normale pure sur le point d’interface contenu dans le plan de traction. Cette hypothése est

fondée sur les résulats des essais in-situ.

Les essais in-situ montrent que pour 20F-Xmold longitudinale, la décohésion interface débute
vers 0.9Rm, et pour 20F-Xmold transversale, elle apparait plutét autour de 0.64 Rm. On
observe la courbe de traction de formulation 20F-Xmold, dans le sens longitudinal la valeur de
0.9Rm soit 35MPa. La démarche d’identification consiste a imposer ces valeurs de contraintes
macroscopiques et a calculer les profils correspondant de contraintes locales a I’interface ainsi
que les profils correspondants des valeurs atteintes par le critére local de rupture d’interface. Les
intervalles de variation possibles des valeurs prises par les parameétres du critére seront alors
balayées lors d’une identification par modele inverse qui conduira a I’identification des trois
valeurs (oo, Top, m) permettant de fiter au mieux les courbes de traction obtenues pour le 20F-

Xmold. Finalement, ces valeurs devront étre validées sur les courbes des autres formulations.

5 4 20F sens longitudinal ﬂ ¥ euil
—
/< .
¥ euil Premiére décohésion
¢®=90°, 0=0°

v
<

€

Figure 5-5 : Hypothese de premier endommagement interfacial
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20F Xmold L- 2=35MPa

——=0°

—a— =15
0=30°
=45°

—*—=60°

—— (=75°

——$=90°

Contrainte normale (MPa)

Figure 5-6: Profil de la contrainte normale pour 0=90°, ¢ [0°,90°] avec un pas

d’incrémentation, de Ao=15°

Lorsque I’on impose la contrainte macroscopique correspondant au seuil d’endommagement
interfacial, on trouve une premicre estimation de la valeur de oy, Elle se trouve proche de la
valeur maximale de contrainte normale a [Dinterface calculée au seuil du premier
endommagement sur les fibres orientées a 90° par rapport a 1’axe de traction et sur le point
d’interface défini par un angle a=0° (point contenu dans le plan de la plaque et subissant le
maximum de contrainte normale). Sur la base du résultat de la figure 5-6, on choisit donc de

faire varier la valeur de oy dans I’intervalle [30, 40].

Par ailleurs, on doit s’assurer que le premier endommagement se produit bien sur les interfaces
des fibres orientées a 90° par rapport a 1’axe de traction sous ’effet d’une contrainte normale
pure. Par conséquent, le critére de rupture interfaciale doit étre donc maximal pour une oriention
de fibre ®=90°. Pour avoir une idée de 1’ordre de grandeur de 1y, on fixe la valeur o, par
exemple 6;=36Mpa et on calcule les profils d’évolution du critére de rupture d’interface pour
différentes valeurs de t9. On se rend compte sur la figure suivante que cela n’est vérifi¢ qu’a
partir d’une valeur minimal de 1ty donnée. En effet, si la valeur de 7y est trop faible, le critére est
atteint grace a la participation d’une contrainte de cisaillement sur une orientation de fibre

différente de 90°, ce qui ne correspond pas a la réalité.
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20F XmoldL 35MPa
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Figure 5-7: Profil du critére quadratique pour X,,,.,=35MPa, en balayant la valeur de 1

Par exemple, si on choisit une valeur de oy =36 MPa, la valeur de 1y doit forcément éEtre
supérieure ou égale a 24 MPa. Par conséquent, on choisit alors de balayer I'intervalle de 1o

suivant [24MPa,34MPa].

Dans la littérature citée au chapitre 3, le parametre de type weibull, m, qui conditionne la
cinétique des ruptures interfaciales varie entre 1 et 10. C’est donc I’intervalle de variation choisi

pour m.

20F Xmold L - famille $=90° 20F Xmold T- ¢=0°
12 7--------———- -
o )
g‘ m=2 3 1 m=2
3 —— M= °a | —— M=
2 —=—m=3 E 0.8 - m=3
2 m=4 % 0,6 - m=4
8 =8| § 041 =8
2 £ 02
e 0 + o
0 20 40 60 0 10 20 30 40
Contrainte macro (MPa) Contrainte macro (MPa)

Figure 5-8 : Influence de m, paramétre statistique de type Weibull
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Finalement, la démarche d’identification de type mod¢le inverse nous conduit a la combinaison
de paramétres suivante : (cy,To,m) =(36,24,3). On voit sur les figures suivantes que ce jeu de
parameétre nous donne une bonne cohérence entre les courbes expérimentales et celles issues de

la modélisation pour les deux directions de traction : longitudiale et transversale.

Notons enfin que la valeur identifiée de m=3 conduit a une probabilité¢ de rupture dans le sens

longitudinal plus faible que celle obtenue pour le sens transversal, ce qui est cohérent avec les

résultats des essais in-situ.

Donc,
20F Xmold -Longitudinal 20F Xmold - Transversal
45 1 B0 -
L e e
i 3 —A . 25 =
e T &
S0t S20 -
L BB T
s0Fr-----p--—_— g
g 15 —— Modele-endo - é 10 -~ T — Xmold_T_EpvB o
O10tL-—&£ | _ . o
12 L e —_ %Q'i 5[“9@:‘?"?, B 5 —— Modele -endo
0 T T 1
0 ‘ ‘ ‘ ‘ 0 02 04 06
0 0.2 0.4 0.6 0.8 T '
Déformation (%) Déformation(%)

Figure 5-9: Prévision les lois de comportement de composite 20F Xmold

On a donc construit notre modele d’endommagement a partir de 1’algorithme décrit dans le
paragraphe 3.5.4. Cela nous permet de prendre en compte la croissance de cavité et la
décohésion a I’interface fibre/matrice en parallele. Les courbes de modélisation de la
formulation 20F Xmold dans le sens longitudinal et transversal sont concordantes avec les
courbes expérimentales. En observant 1’évolution des fractions volumiques des fibres
déchaussées dans le cas du 20F Xmold transversal, on a vu que I’interface fibres/matrice est
déchaussée a 16 MPa donc pour une contrainte supérieure au seuil de non linéarité. Ceci nous

confirme que c’est bien la croissance de cavité qui a déclenché la non-lin€arité dans le

composite.

Les valeurs (cp,t9,m) =(36,24,3) sont donc un bon choix, on va les utiliser pour prédire les

comportements d’autres composites.
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5.5 - Validation du modele pour différents composites
La premiére comparaison se fait pour le composite 20F Plaque Injectée. Notons dans la partie
de calcul élastique, que ce composite est trés sensible au nombre de points de discrétisation,

donc on a utilisé la discrétisation (37x7) points de (¢, 0). Les résultats sont illustrés dans la

Figure 5-10
File Edit Wiew Insstt Tools Deskbop ‘window Help ¥

D& hRAN® E 0B |50

20F_Plague injectée_histphi

phi(deg)

20F Plaque Injectée Longitudinal 20F Plaque Injectée -Transversal
45 - 35 T
40 - oo T T -
@35 e -
o L T e
S 30 f---coo e £
Q25 - D
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‘= 20 T----- - 1---- gl HF
g 15+ H# —+—Model-endo | ____ «215
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O10+-4F———-1 _ 010
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Figure 5-10 : Prévision de la loi de comportement du composite 20F plaque Injectée

Dans le cas du composite 20F plaque Injectée, les courbes de traction sont bien reproduites par

le modele d’endommagement dans le sens longitudinal ainsi que dans le sens transversal.

(Figure 5-10).

On compare maintenant les résultats de modélisation du composite 15F Xmold avec ceux de
I’expérience. Il est a noter que cette formulation contient 5% de billes de verre, et pourtant

’orientation des 15% de fibre est privilégiée dans le sens d’injection (sens longitudinal)
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Figure 5-11 : Prévision des lois de comportement du composite 15F Xmold

Le mod¢le prédit bien le comportement du composite 15F dans le sens longitudinal, il est

cependant légerement sur-estimé dans le sens transversal mais les résultats sont satisfaisants

avec un écart maximal de 8%.

15BXmoldL 15B-Xmold-Transversal
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Figure 5-12 : Prévision des lois de comportement du composite 15B Xmold

Pour la formulation 15B, on a retrouvé 1’effet du choix de nombre des points discrétisés. Dans
le cas de la traction longitudinale, on peut voir I’écart important entre la discrétisation (37x7)
par rapport celle du (13x3). Il est évident que la discrétisation plus fine donne le résultat le plus
proche de I’expérience. Dans le cas de la traction transversale, les deux discrétisations donnent
le méme résultat. Ceci peut étre expliqué par ’effet hors plan remarquable des fibres de la

formulation 15B, qui a besoin d’une discrétisation fine. Les résultats du modéle sont ainsi

satisfaisants.
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5.6- Comparaisons de trois modeles : croissance de cavité, décohésion

d’interface, combinaison des deux

Notre modele nous permet de prédire le comportement endommageable du type de croissance
de porosité¢ seul, du type de décohésion d’interface seul, ou combine les deux types

d’endommagement. On va comparer les prévisions de ces trois cas pour le composite 20F

Xmold.

Composite 20F XmoldL
A5
40 -~ "—">">>">>">">">">"~>"~>">">">"~"=>"°~/"=>/ °~/ ‘ g4°~ """~/ °~/ . 0,7, ;v - i 7:7;:,””7’1””
35 +------m -~ - - = :/f:: ,,,,,,,,,,,,,,,,,,,
© 30 +-----mm T -
o
2
o 25 4 T
£
8 200+-—--------- W
5
O 154 - —— 20FXmoldL - décohésion seule -
10 — 20F Xmold-exp
—a— croissance+décohésion
S —=— 20F XmoldL-model croisance -
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0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8
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Figure5-13 : Comparaison des trois types d’endommagement du composite 20F Xmold

longitudinale

Les résultats de modélisation de traction dans le sens longitudinal montrent que le modele
croissance de cavité seule et le modéle endommagement combiné sont assez proches de la
courbe de traction (Figure 5-13). La modélisation de décohésion a I’interface fibre/matrice
seule surestime 1’état de contrainte. Donc pour le composite bien orienté, le comportement en
traction dans le sens privilégié des fibres est dominé par la croissance de cavités.
L’explication est qu’il y a peu de fibres orientées a 90° par rapport a I’axe de traction, donc

I’effet de décohésion est moins important.
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Figure 5-14: Comparaison de trois types d’endommagement du composite 20F Xmold

transversale

Dans le cas de la traction transversale, les deux modélisations de la croissance de cavité seule et
de la décohésion a I’interface seule donnent des résultats surestimés par rapport a ceux de
I’expérience. L’endommagement par décohésion d’interface est primordial dans ce cas de
traction perpendiculaire avec le sens privilégié des fibres. D’autre part, les fibres contribuent
moins a la rigidit¢ du composites, donc I’état de contrainte dans la matrice devient important,
qui est favorise la croissance de cavités. Donc le modéle combiné des deux types

d’endommagement est le meilleur choix.

On a testé les modeles pour les composites 15F Xmold et 15B Xmold, et on a trouvé la méme
remarque que celle pour le 20F Xmold. Le mode¢le de croissance de cavité seul peut prédire de
manicre assez satisfaisant le comportement de ces composites dans le sens longitudinal, par
contre dans le sens transversal, il est indispensable de prendre en compte la décohésion a

I’interface fibre/ matrice.

5.7 - Extension du modele pour les composites fictifs

Imaginons que ’on ait des composites 20F unidirectionnels. On peut étudier ’influence du

taux initial de porosité sur le comportement du composite (Figure 5-15).
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Influence du taux de porosité
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Figure 5-15: Composite 20F unidirectionnelle-Influence du taux de porosité

Les résultats de modélisation mettent en évidence que lorsque le composite contient moins de

porosité le comportement est plus rigide, et la non-linéarité vient plus tard.

Influence du taux des fibres
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Figure 5-16 : Influence du taux de fibres au comportement des composites

En variant le taux de fibre de 20 % a 40% en masse, on peut prédire le comportement de ce

composite fictif. La Figure 5-16 montre que le composite a 40% en masse des fibres présente
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une rigidité trés forte par rapport a celle a 20% de fibres, le seuil de non-linéarité est plus élevé,

mais apres ce seuil, la non-linéarité est plus prononcée

5.8 - Conclusion

Ce chapitre a présenté les résultats de différentes prévisions du comportement des composites

BMC.

La prédiction des propriétés ¢élastiques des composites s’est faite par un modele Mori-Tanaka
¢lastique. Les deux méthodes pour prendre en compte 1’orientation des fibres donnent des
résultats satisfaisants. La méthode utilisant le tenseur d’orientation des fibres nous permet de
calculer trés rapidement le tenseur de rigidité du composite, cette méthode peut étre couplée
avec des logiciels de calcul de I’injection comme Mold Flow qui fournissent les tenseurs

d’orientation, et donc servir pour le calcul de structure en élastique des piéces injectées.

La prédiction du seuil de non-linéarité par le critére du taux d’énergie libéré Jersique par une
porosité est vérifiée pour tous les composites. L’avantage de ce critére est qu’il est capable de

prendre en compte la taille de porosité, qui est liée a la morphologie de la matrice du composite.

Le modele combiné des deux types d’endommagement : croissance de cavité et décohésion
d’interface fibre/ matrice présente une bonne prévision du comportement de toutes les
formulations de composite BMC. Ce modéele nous permet aussi de prendre en compte la
croissance de cavité seule, ou la décohésion a l’interface seule dans le cas ou le résultat

expérimental a mis en évidence 1’un ou I’autre de ces phénomenes.

I1 est tres facile d’étendre le modele dans le cas des chargements complexes : bi traction, tri

traction, essais de cisaillement grace a la construction 3D du modéle.

Nous avons bien répondu au cahier des charges de 1’étude puisque nous avons fourni un outil
permettant d’optimiser les formulations des composites BMC mais aussi éventuellement des
composites SMC, il suffit dans ce cas de désactiver la partie croissance de cavités. Bien entendu

un tel outil ne peut étre utilisé sans un minimum d’identification préalable.
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Le travail présenté dans ce mémoire consiste a comprendre ’influence de la microstructure sur
le comportement mécanique des composites BMC (matrice polyester chargée de fibres de verre

courtes) afin d’optimiser leur formulation.

Nous avons choisi de réaliser cet objectif en nous appuyant sur des approches multi-échelles
nécessitant d une part une compréhension et une identification des mécanismes de déformation
et d’endommagement se produisant a une échelle microscopique, d’autre part le choix de

modeles d’homogénéisation appropriés.

L’étude bibliographique (Chapitre 1) réalisée a montré que la dénomination BMC s’applique a
des matériaux tous basés sur une résine thermodurcissable (Résine Polyester/Styréne/Agent
anti-retrait thermoplastique) renforcée de charges minérales et de fibres de verre, ces matériaux
pouvant étre mis en forme par injection ou compression. Sous cette dénomination commune, on
trouve finalement des matériaux au comportement trés différents suivant le choix du type de
thermoplastique, du type de charges minérales et du type de procédé d’élaboration qui aura une

influence significative sur la répartition des fibres de verre dans le matériau.

La nature de I’agent anti-retrait va jouer sur la répartition, la taille et la morphologie des micro-
porosités présentes dans le matériau. Le choix de cet agent anti-retrait est dicté le plus souvent

par la nature des picces a fabriquer et donc dans notre étude ce choix est imposé.

Les charges minérales ont un pouvoir renfor¢ant mais également un role majeur lors de
I’élaboration du matériau, leur quantité est controlée afin d’optimiser la rhéologie du matériau
en cours de réticulation, elles ont également un réle important dans la compensation du retrait et

la prévention de fissuration lors de la réticulation.

La répartition et I’orientation des fibres de verre est directement liée au procédé 1’élaboration et

aura des conséquences directes sur les propriétés mécaniques de la piece finie.

Nous avons donc décidé dans notre campagne expérimentale (Chapitre 2) de faire varier au

maximum les formulations de BMC testées afin de comprendre le role joué par chacun des
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constituants du mélange. L’étude devant étre représentative des pieces fabriquées par Schneider
Electric nous n’avons étudié¢ qu’un agent anti-retrait, le polystyréne, et un seul type de charges
minérales, des particules d’alumine de différentes tailles. Nos piéces ont été fabriquées selon

deux procédés, injection et compression.

Nous avons ainsi mis en évidence le réle majeur joué par 1’agent anti-retrait dans notre
composite. Les micro-vides de retrait de compensation apparaissant durant la phase de
réticulation se présentent sous forme de porosités entourées d’une coquille thermoplastique qui
jouent un role majeur dans le comportement du matériau. La taille et la fraction volumique de
ces porosités s’accroit considérablement sous charge et conduit & une non linéarité marquée du
comportement a la fois de la matrice (résine + charges d’alumine) aussi du composite. Ce
phénomene est directement lié a la nature du thermoplastique utilisé et n’est pas présent dans la
plupart des formulations étudiées dans la littérature. La taille des charges d’alumine joue
¢galement un role majeur puisqu’elle va influencer la distribution et la taille des micro-vides de

compensation de retrait.

Pour comprendre 1I’importance jouée par l’orientation des fibres dans le composite sur le
comportement mécanique, nous avons travaillé sur des pieces injectées ou compressées. Nous
avons ainsi pu fabriqué et testé des orientations variées, privilégiée dans le sens de I’injection,
aléatoire, 2D ou 3D conduisant & une anisotropie plus ou moins marquée du comportement.
L’influence de D’orientation ne se limite pas a la détermination du tenseur de rigidit¢ du
matériau, nous avons observé sous chargement des décohésions de fibres apparaissant a environ
70% de la charge a rupture, toutes les fibres ne sont pas décollées, le pourcentage de
décohésions est directement fonction de I’orientation des fibres par rapport a la direction de

sollicitation.

En conclusion, nous avons montré que le comportement du composite se décomposait en trois
phases. Une premiere phase élastique linéaire, la rigidité et ’anisotropie étant liée au taux de
renforts et a leur répartition. Une deuxiéme phase durant laquelle les cavités grossissent et
entrainent une diminution du module d’Young apparent du matériau et donc conduisent a un
comportement non linéaire du matériau. Une troisiéme phase durant laquelle le comportement
non linéaire est accentué¢ par le phénoméne de décohésion de fibres de verre. Les deux

mécanismes d’endommagement se produisent jusqu’a rupture totale de I’éprouvette.
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Dans le chapitre 3, nous avons choisi des modeles d’homogénéisation aptes a rendre compte de
nos observations expérimentales. Nous nous sommes basés sur le modele de Mori-Tanaka,
largement utilisé dans le domaine des composites parce que bien adapté a une microstructure
matrice continue et renforts. Pour rendre compte de la distribution d’orientation des fibres de
verre nous avons testé deux solutions, la premicre trés rapide qui utilise cette distribution
représentée de maniére compacte sous la forme d’un tenseur d’orientation, et la deuxiéme plus
complete qui utilise la distribution discrétisée de ’orientation. Nous avons validé les deux
méthodes et choisi la deuxiéme qui nous permet de suivre 1’état de contrainte cours du

chargement dans chaque famille de fibre, quelle que soit son orientation.

Nous avons utilisé une approche énergétique du modele pour déterminer le seuil de croissance
des cavités, approche nous permettant de prendre en compte I’importance de la taille des

porosités dans la détermination de ce seuil.

Nous avons ensuite identifié une loi de croissance de cavités puis une loi de décohésion de
fibres, ces lois étant introduites dans le modéle par le biais du calcul des contraintes a I’échelle

microscopique dans la matrice et a I’interface fibre/matrice.

Dans le chapitre 4, nous avons adapté le modé¢le a la description du comportement de la matrice

(Résine poreuse + Charges) représentative du composite.

Nous avons ainsi simulé le comportement de différentes formulations de matrice en faisant
varier la taille des particules d’alumine et nous avons des résultats tout a fait cohérents avec les
mesures expérimentales, nous confortant dans le choix de la représentation et de la modélisation

et attestant du caractere prédictif de cette modélisation.

Dans le chapitre 5, le modéle est cette fois utilisé pour le comportement des composites BMC.
Nous avons fait varier a la fois les formulations en jouant sur les distributions d’orientations de
fibres mais également sur le taux de fibres en effectuant des mélanges fibres de verre, billes de
verre. Nous avons également fait varier les directions de sollicitations pour tenir compte du

comportement anisotrope de ces matériaux.

Les résultats sont tout a fait satisfaisants et trés cohérents. Le modéle peut étre étendu a des

sollicitations plus complexes.
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Conclusions générales et perspectives

Notre ¢tude a donc permis la mise en ceuvre d’un modele de prédiction du comportement
mécanique anisotrope de BMC en fonction des caractéristiques de ses constituants
(comportement mécanique, morphologie) et indirectement fonction du procédé d’¢laboration

moyennant la connaissance des distributions d’orientation induites par ce procédé.

Une des perspectives de ce travail est de développer le modele sous chargement thermique, ou
dans le domaine dynamique, donc pour les sollicitations sous choc, ou bien encore sous

chargement cyclique.

La démarche employée ici pourrait étre reconduite, la base du modele resterait un modele
d’homogénéisation de type Mori-Tanaka, ce qui peut changer ce sont les mécanismes de
déformation et d’endommagement identifiés a 1’échelle microscopique. Ils pourront soit étre
identiques avec des seuils d’activation différents, soit complétement différents (rupture de fibres

...) auquel cas de nouvelles extensions du modele devront étre réalisées.

Dans le cas du chargement cyclique, notre modéle de croissance de cavités devrait &tre

complété pour rendre compte de la refermeture non lin€aire et incompléte des cavités.
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ANNEXE

Expression du tenseur d’Eshelby :
Le tenseur d'Eshelby s'exprime en notation a quatre indices

Siu = Bipg (Co )pq/d

2

1
1 1 1 1 -1
— ( U K K+ A0 K K+ A7 K K + 47K K )a’q)dx
-10

K=[\/1—x2cos¢ Z\/l—xzsingo ﬂ‘x},AiJ.:Aﬁ:(C) KK,

avec Py, =

ipjq
Les seules caractéristiques des matériaux qui interviennent sont I’élancement des
[ L . _ A
fibres A = 7 et le tenseur des modules élastiques C, de la matrice. L'intégrale peut étre

calculée numériquement par exemple par une méthode de Gauss.

Cas particuliere

1) Matrice isotrope, renfort ellipsoidal
Lorsque le comportement reste €lastique la matrice est isotrope de coefficient de Poisson

v, et les composantes de S, ont une expression analytique.

Pour des inclusions sphériques, les expressions sont simples:

7 =35V
S — 0
111 ]5(1_00)
Sv, -1
S — 0
1122 15(1_00)
4-5v,

1212 = ]5(1_00)



ANNEXE

Pour les renforts ellipsoidaux, les composantes du tenseur d’Eshelby s’écrivent, dans le

cas ou I’axe de révolution des ellipsoides est I’axe 3 :

N7 ~1-loga++47 ~1)

En posant, pour k=é>1, y=A

Y2 -1 ’
¢ 3% L=y, 9
v e = 1) | 4=v,) 1600 —1\i-v,)

1 2

Ai—v,) 26 —z)‘y("”” mg_z)ﬂ

1 3 1
St == Y| 1= 2v, + —|1=2v,+——
HH Z(I—VO)_Y[ ’ 273—]j ( ’ kz—lﬂ

RS 5
A(1-v,)| ¥ -1

1 N -1 N -1
Soi=—— A ]-2v +———— —y| [-2v, +
3333 2(1—\/0){ (R Y[ (R ﬂ

2 2
S =t 1oy, Y ]—ZVO—M
4(1-v,)| M1 2 -

S2211 =

S1133 =

I : 3
Spn = I1-2v,-
2 =g ) 208 1) Y[ YT ﬂ @.1)

2) matrice isotrope, renfort disque plat (penny-shape)
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ANNEXE

13-8v
S = ———5 |
32(1-v,)
1-2v, n
S3333 :1—[ 1_\/00]2
8v, —1
S, =|—">—— 1A
1122 [32(1_\)0)]“
2v, —1
Sz = ——— |nh
8(1-v,)

S, = \7 [1_ 4v, +1nk]

1-v, 8v,
1 v,—2 T
S, . =—1-- —A
w3 2{ I-v, 4 J
7—=8v
S0 =[—0]TE7»
32(1-v,) 4.2)

Ce type d’inhomogénéité est utilis€é pour prendre en compte 1’endommagement par micro-
fissuration dispersive de la matrice ou par rupture de renfort. Les fissures sont considérées comme
des ellipsoides aplatis et les perturbations qu’elles provoquent sont liées a leur élancement

A = hauteur | diamétre et au coefficient de Poisson de la matrice (isotrope).

3) matrice isotrope, cylindres circulaires :

S3333 =0
5—4v
S, =—F~"%
1111 8(1—00)
4v, -1
Suzz = S2211 = m
0]
S1133 = S2233 =2(T000)
S3311 = S3322 =0
3—4v
S =0
1212 8(1—00)
1

S3131 = S3232 = Z
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ANNEXE

Notation générales

Notations utilisées

0o
Bo
m
v
P
& (i)
€0
Er
€h

€vm

¢ (oi)
(4]

Or

Décompsition classique du tenseur d’Eshelby dans le cas d’une sphére
Décompsition classique du tenseur d’Eshelby dans le cas d’une sphére
Module de cissaillement

Coefficient de Poisson

Densité du composite

Tenseur de déformation microscopique

Tenseur de déformation de la matrice

Tenseur de déformation du renfort

Déformation hydrostatique microscopique

Déformation Von Mises microscopique

Déformation moyenne

Tenseur de contrainte microscopique

Tenseur de contrainte dans la matrice

Tenseur de contrainte dans le renfort

Contrainte « normale » a I’interface

Contrainte « cisaillement » a I’interface
Contrainte hydrostatique microscopique
Contrainte équivalente microscopique (Von Mises)
Contrainte hydrostatique macroscopique
Contrainte équivalente macroscopique

Angle fibre/ direction d’injection

Angle « hors plan » de fibre

Fonction de Dirac

Volume d'intégration

Taux de triaxialité

Parameétre d’évolution de croissance
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ANNEXE

A-a
2ag Taille initiale des porosités
2a Taille des porosités
A (Ay) Tenseur de localisation d’ordre 2
A(X) Tenseur de localisation des déformations au point x
Ay Tenseur de localisation des déformations de la matrice
A, Tenseur de localisation de la famille r du renfort
AFsh Tenseur de localisation de la solution d’Eshelby
B-b
B(Bjj)  Tenseur de concentration de contrainte d’ordre 2
B(x) Tenseur de concentration de contrainte au point x
By Tenseur de concentration de contrainte - matrice
B, Tenseur de concentration de contrainte - famille du renfort r
C-c
C (Cjj)  Tenseur de rigidité d’ordre 2
Co Tenseur de rigidité - matrice
C, Tenseur de rigidité - renfort
5 Tenseur de rigidité effectif du composite
5FC Tenseur de rigidité - cas d’une faible concentration en renforts
51]1) Tenseur de rigidité - composite unidirectionnel
5MT Tenseur de rigidité - modele Mori-Tanaka
D-d:
d Diametre des fibres
DP Déformation plastique
E-e
E Déformation macroscopique
E; Déformation hydrostatique macroscopique
Eeq Déformation équivalente macroscopique
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ANNEXE

Eic Module d’Young dans le sens 1 du composite
Ejc Module d’Young dans le sens 2 du composite
Esc Module d’Young dans le sens 3 du composite
F-f:
f Fraction volumique totale en fibres
fy Fraction volumique - fibres endommagées
f; Fraction volumique - fibres intactes
iy Fraction volumique de la matrice
f, Fraction volumique des porosités
I-i
| Tenseur unité
J-j
J Taux de variation d’énergie d’interaction
Joriique  Valeur «seuil » de croissance de cavité de J
K-k
k Module de compressibilité
L-1:
/ Longueur moyenne des fibres
P-p:
Pr Probabilité de rupture interfaciale
P Pression statique
Q-q:
Qr Tenseur intermédiaire
R-r
B Rayon de porosité sphérique
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ANNEXE

S-s:
S Esh Tenseur d’Eshelby
S (Sy) Tenseur de souplesse d’ordre 2
So Tenseur de souplesse de la matrice
S, Tenseur de souplesse du renfort
K Tenseur de souplesse d’un composite unidirectionnel
S Tenseur de souplesse effectif du composite
U-u
U Déplacement
W-w :
W Energie potentielle
W, Energie potentielle en I’absence d’hétérogénéité

-192-



PREVISION DE LA LOI DE COMPORTEMENT DES COMPOSITES BMC

RESUME : Les piéces élaborées par le groupe Schneider Electric sont principalement utilisées
dans les domaines de la Basse Tension de Puissance, la Moyenne Tension et le Controle
Industriel et fortement contraintes sur les plans diélectrique, mécanique et thermique. Cette
étude traite des matériaux de type BMC appliqués dans lindustrie électrotechnique pour
répondre a ces besoins. Si les BMC sont tous élaborés a base de résine polyester, d’'un agent
anti retrait, et de charges et renforts minéraux, ils différent entre eux par le choix du procédé de
fabrication mais aussi par la nature et la proportion de chacun des constituants du mélange. La
conception des piéces et le choix du matériau composite permettant de remplir les fonctions
principales demandées a une piéce ne sont donc pas triviaux et s’appuient encore largement
sur un savoir-faire empirique. L’objectif de Schneider Electric est donc de disposer a terme d’'un
outil d’aide a la conception des piéces en décrivant les propriétés mécaniques des BMC en
fonction de leur formulation et en optimisant ensuite le choix du matériau composite en fonction
du cahier des charges demandé. Nous proposons ici de mettre en place les éléments
nécessaires a I'établissement d'un modéle prédictif permettant de déduire la loi de
comportement des composites BMC en fonction des propriétés de ses constituants. La
démarche proposée est fondée sur une approche multi échelle d’homogénéisation des milieux
aléatoires. Une analyse expérimentale compléte nous permet de déterminer de maniére précise
la microstructure du matériau, son influence sur les propriétés mécaniques macroscopiques
mais aussi de mettre en évidence les spécificités de cette classe de matériaux. Les résultats
sont ensuite intégrés dans un modeéle de type Mori-Tanaka élastique couplé a la prise en
compte de 'endommagement par croissance de cavités et décohésion de fibres.

Mots clés : Composite BMC, endommagement, modéles d’homogénéisation, croissance de
cavités, décohésion de fibres, optimisation, Mori-Tanaka.

PREVISION OF THE BEHAVIOUR LAW OF BMC COMPOSITES

ABSTRACT : Schneider Electric is developing technical parts used in the area of Low Voltage
Power, medium voltage and industrial control. These parts are highly constrained in terms of
dielectric, mechanical and thermal properties. This study is carried out on BMC materials (Bulk
Molding Compound), applied in electrical industry and expected to answer all the properties
mentioned before. In general, all the BMC composites are based on polyester resin used with
low shrink additive and mineral fillers. One can obtain different properties by the method of
processing and varying the amount or the nature of each component of the formulation. The
design of pieces and the choice of the composite materials allow us to reach the main
properties expected for such application. The main objective of Schneider Electric is to create a
tool for the design of these BMC pieces, describing their mechanical properties as a function of
the proposed formulation. We have proposed an approach to establish a numerical model
allowing us to predict the behavior of BMC composites based on the properties of each
constituent of the formulation. The proposed approach is based on a multi-scale
homogenization of random media. The experimental results allowed us to determine precisely
the micro-structure of the materials and its influence on the macroscopic scale (mechanical
properties). They have permitted us to highlight the specificities of this class of materials. The
results are integrated into a model of Mori-Tanaka type, coupled with the inclusion of damages
like the formation of voids growth and the debonding of fibers.

Keywords : BMC composite, damage, homogenization, voids growth, debonding of fibers,
Mori-Tanaka
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