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Résumé

Un nouveau modele multi-échelles en régime viscoplastique endommageable est développé pour un composite a
matrice polypropyléne renforcé par des fibres de verre courtes. Basé sur I’approche en champs moyens de Mori Tanaka,
il integre une matrice viscoplastique modélisée par un modele phénoménologique nommé par ses auteurs DSGZ et des
fibres de verres modélisées par un comportement élastique linéaire. Le modeéle multi-échelles permet d’intégrer la
microstructure du composite préalablement caractérisée par la microtomographie aux rayons X. L’introduction de la
matrice viscoplastique dans le modele de Mori Tanaka est rendu possible grace a une implémentation par intégration
implicite du modéle qui permet d’obtenir le module tangent nécessaire au modéle d’homogénéisation.
L’endommagement du matériau est intégré a travers du mécanisme de décohésion de I'interface fibre/matrice. Ce
mécanisme d’endommagement est modélisé par une loi cumulative de type Weibull. La dépendance a la vitesse de
déformation du composite observée lors des essais dynamiques est intégrée au moyen de la prise en compte de la
viscosité de la matrice.

Les paramétres du modele sont identifiés par une méthode inverse sur la base d’essais de traction a différentes vitesses
et pour différentes orientations d’éprouvettes. Le modele développé a été validé par comparaison avec des essais de
traction.

Abstract

A new multi-scale model accounting for viscoplasticity and damage is developed for a short-fiber reinforced
polypropylene composite. In the proposed Mori Tanaka homogenization approach, the viscoplastic matrix is modeled
through a phenomenological constitutive law named by its authors DSGZ and the glass fibers are considered as linear
elastic. The multiscale model accounts for the composite’s microstructure, which is previously characterized by X-ray
microtomography. The introduction of the viscoplastic matrix into the Mori Tanaka method is achieved thanks to an
implicit integration scheme that enables the estimation of the necessary tangent modulus. The material damage
mechanism is considered at the matrix/fiber interface and is modeled by a Weibull-type cumulative law. The rate
dependence of the composite observed in the dynamic tests is integrated through the viscous behavior of the matrix.
The model parameters are identified by an inverse method using tensile tests at different strain rates and for different
orientations of samples. The model is subsequently validated by comparison with high speed tensile tests.
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1. Introduction

L’utilisation de matériaux composites thermoplastiques a fibres courtes connait un intérét croissant
ces derniéres décennies notamment de la part de I'industrie automobile. En effet, leur ratio masse-
caractéristiques mecaniques leur confére une place de choix dans la liste des matériaux candidat
pour une substitution métal-composite dans le contexte d’allégement des véhicules. C’est dans ce



contexte que le développement de loi de comportement dans les codes de calculs de structures
devient indispensable. En effet, trés peu de lois de comportement existent pour des matériaux
composites  élasto-viscoplastiques anisotropes : intégrant la microstructure, I’endommagement et
Ieffet de vitesse de déformation. L’utilisation de tels matériaux est donc limitée par la capacité a
reproduire leur comportement dans les codes de calculs qui est une étape essentielle pour une
utilisation industrielle. C’est dans ce cadre que s’inscrit ce travail qui vise le développement et
I'implémentation d’une loi de comportement multi-échelles élasto-viscoplastique basée sur le
modeéle d’homogénéisation de Mori Tanaka incrémental.

L’endommagement des interfaces fibre-matrice au sein des matériaux composites est I'un des
phénomenes les plus important influant sur le comportement du composite et a fait 'objet de
nombreux travaux ces trente dernieres années [1] [2] [3] [4] [5]. L’une des approches couramment
utilisée est la modélisation par une loi de type Weibull dont les paramétres sont reliés a I’état de
contrainte locales au niveau de I'interface.

L’intérét des modeéles multi-échelles est leur capacité @ prendre en compte la microstructure du
matériau. En effet, les procédés de fabrication des thermoplastiques renforcé en fibres de verres
courtes tels que l'injection induisent aux composites des microstructures particulieres et fortement
dépendantes des paramétres du procédé d’injection : effet cceur-peaux [Arif]. Pour le matériau de
I'étude, la microstructure est préalablement caractérisee et analysée par tomographie arayon X.

2.Modéle viscoplastique de la matrice

Le matériau composite de I'étude est un thermoplastique semi cristallin, renforcé a 40% en masse
par des fibres de verres discontinues (PPGFL40). La matrice en polypropylene (PP) possede un
comportement  élasto-viscoplastique. Elle sera modélisée par la loi de comportement
phénoménologique DSGZ [6]. Celle-ci est capable de prendre en considération I'effet de vitesse de
déformation, de la température, de I’adoucissement et du durcissement des polymeres sous
chargement dynamique. Le modéle DSGZ est de type phénoménologique et a été initalement
développé pour les polymeres vitreux ou semi cristallins. Il est basé sur quatre autres modéles de
base : le modele de Johnson-Cook, le modéle de G’Sell-Jonas, le modéle de Matsuoka et le modele
de Brooks. Cette base lui confere la capacité de prendre en compte les effets précédemment cités.
Les équations constitutives du DSGZ proposees a partir des précédentes expressions, s’écrivent :

€
G RED

o= [in(g(em)-C,l.€ :
Conen O RED

o = K{f(e) +
ou,
f(e) = (e7C1% + e%2) (1 — ™)
e 2
h(gT) = (g)™eT
Ou g(&,T) est la forme adimensionnée de h(g, T).
Dans nos précédents travaux [7], une formulation tridimensionnelle du DSGZ a été développée.
Celle-ci a été implémentée selon un schéma implicite a travers un algorithme d’intégration par
retour radial. L’intérét d’une telle formulation implicite comparée au schéma explicite proposé par
d’autres auteurs [6] réside dans la détermination du module tangent « consistant » Ce dernier est
utilisé pour prendre en compte le comportement viscoplastique de la matrice dans le modéle multi-

échelles de Mori Tanaka incrémental. Les parametres ont été identifiés pour la matrice de I'étude
sont donnés en tableau 1 [7].



C1 C2 a m a K C3 C4
0435 1.661 201.926 0.056 1085.935 0.84 0.1 94.863

Tableau 1 : paramétres DSGZ pour la matrice PP

3.Modé¢le d’endommagement statistique de ’interface fibre matrice

Les mécanismes d’endommagement du PPGFL ont été analysés par des essais in situ au MEB de
flexion 3 points. Ces essais ont permis de montrer que I'endommagement du matériau est initié au
niveau des pointes de fibre ou dans les zones a forte densité de fibres. Il se propage ensuite le long
de I'interface fibre matrice et se traduit par une décohésion des fibres. Il finit par se propager dans

la matrice sous forme de fissuration matricielle et provoque la ruine du matériau comme présenté
dans la figure 1.

100um
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Figure 1 : mécanismes d'endommagement du composite PPGFL40

La décohésion de [I'mterface fibre matrice impacte significativement I'état de contrainte des
differentes phases du matériau notamment en raison de la création de surfaces libres entre les
phases. Ces observations rendent la prise en compte de ces phénomenes dans le schéma
d’homogénéisation avec endommagement indispensable pour une modélisation prédictive du
comportement.

La loi d’évolution de I'endommagement de I'interface fibre matrice proposée est une loi basée sur
un critere de rupture C de I'interface inspiré par Jendli et al. [8] dépendant des contraintes locales
normale (o,) et tangentielle (o,) estimées a Tinterface. L’investigation théorique nécessaire a
I'obtention des contraintes locales a I'interface a été présentée par Meraghni et al. [9]. Le critére de
rupture initial est donné par I’équation suivante :
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0,\2 T\2
o) +(5) =1
0Oy Ty

Afin de prendre en compte le seuil de contrainte correspondant a une famille de fibre et non plus a
une fibre isolée, ce critere est modulé par les variables p ety.

C(oy,0,) = (U—”)Z + (L)z >1

Uoy Y7o

Ce critere d’endommagement est introduit dans une loi d’évolution statistique de type Weibull pour
définir un taux d’endommagement d & chaque pas de chargement et dépendant de
Iendommagement cumulé d. La loi d’évolution nécessite ainsi 6 parametres et est définie par :

d=d(a(l-—exp(— ((:Tn())z + <]/TTO)2>m

Le taux d’endommagement d traduit Iévolution du pourcentage de vides créé dans le matériau en
lieu et place des fibres dont I'interface est rompue. Le taux de fibres actualisé est également affecté
par ce taux. En effet, les fibres dont les interfaces sont endommagées ne transmettent plus d’effort.
Ainsi, la fraction volumique des fibres saines diminue d’autant que I'augmentation de la fraction
volumique de vides crées.

4. Analyse micro-tomographique de la microstructure

La modélisation par approches multi-échelles est basée sur la description de la microstructure des
differentes phases qui constituent le matériau composite. Notamment les données d’orientation, de
fraction volumique des phases et de leur facteur de forme sont des éléments indispensables a une
modélisation du comportement global du composite. Par ailleurs, I’injection des polyméres chargés
en fibres courtes créer une microstructure complexe en termes d’orientation des fibres et de leur
distribution dans I’épaisseur. Dans le cas d’une injection en nappe de plaques, la microstructure est
dite en « coeur-peau » classiquement representée par 5 couches dans I’épaisseur : 2 couches de peau,
2 couches intermédiaires et une couche de cceur [10] [11]

L’analyse par microtopographie a rayon X a permis d’obtenir les données de microstructure avec
une résolution de 2 microns. Les échantillons de dimension 3mm x 3mm sont prélevés au centre des
plaques injectées.



Figure 2 : visualisation de la microstructure du composite. La fleche indique la direction de I'écoulement

evolution de la concentration de fibre dans
I'epaisseur du PPGFL40
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Figure 3 : évolution de la concentration des fibres dans I'épaisseur

La figure 2 représente les résultats obtenus en 3 dimensions avec l'orientation de I'écoulement
indiqué par les fleches. On observe bien la structure coeur-peau avec une zone de coeur qui s’étend
sur 22% de I'épaisseur. Les zones de peau sont négligeables, elles ne représentent que 1% de
I'épaisseur du matériau. Les zones intermédiaires quant a elles représentent 39 et 37% de
I’épaisseur. Le diamétre des fibres est mesuré a 19 microns en moyenne avec une longueur
moyenne de Imm. Enfin la concentration de fibre évolue en fonction de I’épaisseur et est donnée en
figure 3.

5.Homogeénéisation multi échelles de mori Tanaka incrémentale

Le comportement viscoplastique de la matrice et la loi d’évolution de I'endommagement de
I'interface non linéaire rendent inappropriée Tutiisation d’un module effectif constant des
differentes phases. Le recours aux modules tangents reliant les champs de contraintes et de
déformation aux différentes phases de la modélisation et a une méthode de Mori Tanaka
incrémentale est donc requis. L’approche incrémentale de Mori Tanaka est couramment utilisée
pour modéliser le comportement de matériaux composite notamment en raison de sa capacité a
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prendre en compte l'interaction entre les phases de fibres [12]. Celles- ci sont réparties de maniere
isotrope, et noyées dans une matrice infinie soumise a la déformation moyenne de la matrice.

La formulation incrémentale est identigue a celle utilisée par Despringre et al. [4] Celle-ci est
pilotée par la déformation moyenne Ag. Les déformations locales des différentes phases i sont
déterminées a I'aide des tenseurs de localisation A‘ par les équations :

AE = A'AE

Al =T <Zn: fi T">_1
i=0

Avec T' le tenseur d’interaction de la phase i dépendant du module tangent de la phase considérée.
Ainsi les tenseurs de localisation sont dépendant des modules tangents de chaque phase, eux-mémes
dépendant des déformations moyenne des phases, elles-mémes dépendantes des tenseurs de
localisation. La résolution se fait donc par itération.

Le module tangent obtenu, et les contraintes déterminées, le comportement global du matériau
composite est donné par les relations :

n
L= Z fiL: A

i=0
n

Zin'i

i=0

Ql
I

Avec Lt le module tangent de chaque phase et f; la fraction volumique.

6. Identification et validation du modele par comparaison avec des essais dynamiques
1.1 Procédure expérimentale et description des maté riaux

Des essais de traction a différentes vitesses sont effectués a 'aide d’une machine de traction servo
hydraulique sur du polypropyléne chargé a 40% en masse de fibres de verre. Les essais sont
effectués sur des éprouvettes prélevées au centre de plaques de dimensions 180 X 240mm obtenues
par procédé d’injection. En raison de la microstructure complexe du matériau due au procede
d’injection, le matériau est considéré orthotrope. Les éprouvettes sont prélevées dans deux
direction: a 0° et a 90° par rapport au sens de I'’écoulement. Les dimensions des éprouvettes sont
données dans la figure 4. Ces dernieres ont été optimisée pour des vitesses de déformations allant
jusqua 200s™.

L1 L2 L3 L4 R
15 15 5 6 10

Figure 4 : dimension des éprouvettes

La mesure des déformations est effectuée par une méthode sans contact de suivi de marqueurs a
laide une caméra rapide. Les essais sont effectués pour des vitesses de déformation de 0.1s™ &
170s™.



1.2 ldentification et comparaison

Les 6 parametres d’endommagement sont identifiés par méthode inverse a laide d’une routine
développée sous C++. Les résultats d’essais de traction avec des éprouvettes orientées a 0° et a 90°
par rapport au sens de I'injection des plaques, pour des vitesses de déformation différentes ont
permis de déterminer les parametres matériaux. Le tableau 2 synthétise les résultats obtenus.

Oo To u 14 o m
270 57 85 45 0.7 0.82

Tableau 2 : paramétres de la loi d'endommagement

La microstructure étudiée par microtopographie a permis d’identifier les données d’entrée en termes
de microstructures nécessaires au calcul d’homogénéisation. Ces derniéres sont répertoriees dans le
tableau 3.

Fraction

phase volumique Rapport de Comportement Module (MPa)
I forme
initiale
i Elasto - 1627
matrice = = viscoplastique
Fibre 0° 0.13 50 Elastique 70000
Fibres 90° 0.05 50 Elastique 70000
Fibres 45° 0.005 50 Elastique 70000
Fllggis 0.005 50 élastique (oY

Tableau 3: données de microstructure pour la simulation

Les courbes simulées obtenues par simulation sont comparées aux résultats expérimentaux. Les
résultats sont donnés dans la figure 5.

r Y | A
Traction 90° Traction 0°
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Figure 5 : comparaison des courbes simulée par le modéle d’'homogénéisation endommageable avec les résultats
expérimentaux en essais de traction sur des éprouvettes en sens longitudinal (0°) et transverse (90°)

Les résultats obtenus montrent une bonne concordance entre les résultats expérimentaux et les
simulations. Notamment, I’évolution du comportement en fonction de la vitesse de déformation est
respectée. Les comparaisons ont été effectuées sur de des courbes de traction pour des vitesses
allant de 1s* & 153s™. L’écart maximum observé est de 13% pour un essai en sens longitudinal &
une vitesse de déformation de 153s™. Cet écart reste dans la zone de dispersion des résultats pour
cet essai qui est de 20%. Le modele ainsi développé reproduit de maniére fiable le comportement
anisotrope élasto-viscoplastique du matériau composite.

7.Conclusion

La loi de comportement proposée dans ces travaux a été implémentée et identifiée sur un matériau
composite anisotrope élasto-viscoplastique. Elle est basée sur un modéle d’homogénéisation de
Mori Tanaka incrémental qui permet ’homogénéisation de composites a matrice inélastique. En
effet, la phase de la matrice polymere est modélisée par une loi de comportement viscoplastique et
intégrée de maniere implicite pour obtenir le module tangent consistant a chaque pas de
chargement. Une analyse expérimentale de I'endommagement par essais in situ sous MEB a été
menée afin de déterminer les mécanismes d'endommagement prépondérant qui interviennent dans le
comportement du composite. L'analyse par microtommographie de la microstructure complexe du
composite obtenu par injection a permis de déterminer de maniére fine les données matériaux de la
simulation. Les résultats obtenus ont été comparés aux analyses expérimentales a différentes
vitesses de sollicitations. Une bonne concordance entre les résultats expérimentaux et ceux simulés
est observée.

Le modele multi-échelles ainsi développé a pour vocation d’étre utilisé par la suite comme machine
d’essais  virtuels pour identifier les lois de comportement de modéles macroscopique
phénoménologiques anisotropes utilisés dans les codes de calculs par éléments finis pour le calcul
de structures.
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