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Résumé 

 

Les problématiques climatiques étant au cœur des enjeux de notre époque, l’industrie automobile 

entreprend de profonds changements afin de limiter l’émission de gaz à effet de serre. Un des moyens 

de limiter ces émissions réside dans l’allègement des structures. C’est dans ce contexte que l’utilisation 

de composites plastiques renforcés se démocratise, jusqu’à atteindre aujourd’hui les composants 

sous-capot tels que les pompes à eau de refroidissement. L’immersion permanente dans le liquide de 

refroidissement et les fortes variations de températures inhérentes à cette application constituant un 

environnement défavorable à ce type de matériaux, les effets de cet environnement sur ces matériaux 

doit être connus afin de permettre une conception fiable des composants. Cette thèse présente une 

étude expérimentale et théorique sur un PolyPhénylène Sulfide renforcé à hauteur de 40% de fibres 

courtes de verre (PPS/GF40) et sa matrice plastique. Les variations de températures et le vieillissement 

du matériau lié à l’immersion dans le liquide de refroidissement ont été investiguées de manière 

expérimentale via des essais de tractions cycliques et monotones sur le plastique pur et sur le 

composite en faisant varier la proportion de glycol dans le liquide de refroidissement. Les résultats de 

ces essais ont permis l’identification des principaux phénomènes physiques à l’œuvre dans le PPS pur 

et responsables des évolutions de son comportement mécanique en fonction de cet environnement 

hydro-thermique. Ces observations expérimentales ont permis la mise en place d’un modèle 

phénoménologique permettant de traduire le comportement visco-elasto-pseudo-viscoplastique du 

PPS et de l’extrapoler pour différentes températures. Les effets du vieillissement ont été intégrés au 

sein de ce même modèle via l’établissement d’une équivalence température/immersion. La précision 

du modèle proposé a été validée grâce à une comparaison avec un modèle séquentiel, basé sur 

l’intelligence artificielle. A partir de l’étude réalisée sur la matrice PPS, le modèle proposé a été 

extrapolé au niveau du composite via une homogénéisation analytique de son comportement. Après 

comparaison avec les courbes expérimentales, il s’est avéré qu’une fois homogénéisé, le modèle 

proposé préservait ses bonnes capacités prédictives, surtout sur la prédiction du comportement 

élastique et ce, quelle que soit l’orientation des fibres. Un certain écart a cependant été observé entre 

la prédiction du comportement plastique et le comportement observé expérimentalement. Une 

investigation par éléments finis de la cohésion fibre/matrice par endommagement d’inter-phase a été 

menée afin d’expliquer ces différences. Ce travail a permis l’étude des conséquences de cette 

fragilisation de cette cohésion fibre/matrice sur le comportement macroscopique du composite en 

fonction de l’orientation des fibres et de la température. Ce travail a également permis de mettre en 

exergue l’influence du vieillissement sur cette cohésion et de quantifier la perte de résistance de cette 

inter-phase induite par un tel procédé. Enfin, une étude expérimentale en fatigue a été menée sur le 

composite en fonction de l’orientation des fibres. Les similitudes observées avec le comportement en 

quasi-statique ont permis de réutiliser des paramètres du modèle développé afin d’extrapoler les 

courbes de Wöhler pour différentes températures. Cette extrapolation étant alors possible, un modèle 

1D a été développé afin d’estimer l’élévation de température induite dans le matériau suite aux 

phénomènes d’auto-échauffement induits par la sollicitation en fatigue, tout en prenant en 

considération les effets du vieillissement sur la microstructure du matériau. 
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Abstract 

 

Environmental issues are representing one of the main problematic to take into account for new 

industrial developments and especially for car makers which are facing the challenge of reducing costs 

and CO2 emissions. One way to respond to these challenges is to reduce weight of parts. In order to 

consider industrial, economic and environmental issues, the use of short glass fibre reinforced 

thermoplastics is widely increasing, including in the design of under-the-hood components. This thesis 

presents an experimental and theoretical study conducted on a PolyPhenylene Sulfide with 40%wt of 

short glass fibers (PPS/GF40) and its matrix. Widely used for under-the-hood applications in the 

automotive industry, those materials are subjected to high temperatures and aging effects of cooling 

liquid. Therefore, the understanding of those phenomena is essential to design mechanical parts. Thus, 

an experimental campaign in the tensile mode has been carried out with different temperatures and 

glycol proportions in the cooling liquid, for monotonic and cyclic loadings on neat and reinforced PPS. 

The results of these tests allowed us to highlight some of the main physical phenomena occurring 

during these solicitations under tough hydro-thermal conditions. Taking into account this analysis, a 

visco-elasto-pseudo-viscoplastic model is proposed. Moreover, this model allows the consideration of 

the cooling liquid effects and its constituents by temperature/humidity equivalence. The accuracy of 

the model was confronted to an artificial intelligence based one, in order to study the maximal accuracy 

physically reachable. Finally, the evolution of the model parameters has been studied with the 

adjunction of short glass fibres and for specifics orientation distribution. Starting from the study of the 

mechanical behavior of the PPS matrix, an analytical homogenization was then performed. Comparison 

with composite’s experimental curves showed a good prediction of the elastic behavior. However, 

differences between experimental and predicted plastic behaviors were highlighted. Finite element 

analyses considering inter-phase damage were done at different temperatures and for several fiber 

orientations so to explain differences arising between analytical approach and experimental results. 

This work allowed a study of the evolution of the impact of this damage on mechanical properties as a 

function of temperature and fiber orientation. This work led to highlight a weakening of the 

fiber/matrix interface for a liquid aged composite and to quantify the decrease of the interface 

properties. Finally, fatigue behavior of the composite is studied as a function of fiber orientation. The 

modeling parameters determined from the study of the monotonic behavior of the composite were 

taken into account to propose a prediction of the Wöhler curves as a function of temperature. The 

prediction of the Wöhler curves as a function of temperature being possible, a 1D model was then 

proposed in order to evaluate the increase of temperature due to self-heating phenomenon during 

fatigue loading, considering ageing consequences. 
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Introduction générale 
 

Les questions environnementales font partie des grandes problématiques à considérer pour tout 

nouveau développement à l’échelle industrielle, notamment pour les constructeurs automobiles dont 

l’objectif est de constamment réduire les coûts et les émissions de CO2. Un des axes de travail 

permettant de répondre à ces challenges réside dans l’allègement des structures. En effet, un véhicule 

plus léger nécessitera moins d’énergie, quelle qu’elle soit, pour le mettre en mouvement. C’est dans 

ce contexte que le recours aux composites plastiques renforcés de fibres s’est démocratisé. 

L’utilisation de ces matériaux, peu couteux à produire et bien plus légers que les métaux, permet de 

répondre aux contraintes industrielles modernes. On retrouve donc ces matériaux dans des branches 

de plus en plus vastes d’applications, des circuits imprimés aux fuselages d’avions, en passant par 

l’alimentaire ou encore le médical. Dans l’industrie automobile, les composites plastiques ont gagné 

du terrain dans l’habitacle, sur certaines pièces de liaison et également, dans certains cas, jusque sur 

la carrosserie. Petit à petit, l’utilisation de tels matériaux se démocratise dans une autre gamme de 

pièces automobiles au fort potentiel d’allègement : les applications dites sous-capot. L’entreprise 

partenaire de la thèse, Pierburg Pump Technology, est un équipementier automobile fournisseur de 

produits sous-capots et plus précisément de pompes à eau destinées au système de refroidissement 

du bloc moteur. Ces pompes servent à évacuer les calories superflues générées par le moteur par la 

mise en circulation du liquide de refroidissement comme décrit en figure 0.1. 

 

thermos a 
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Figure 0.1 : (a) Circuit de refroidissement (b) Pompes à eau 

Ce liquide est composé d’eau et d’un produit chimique que l’on appelle le glycol. Ce composé chimique 

est plus dense que l’eau et permet au liquide de refroidissement de rester dans un état liquide quelle 

que soit la température que pourra rencontrer le véhicule en utilisation. Le dimensionnement de ces 

pompes à eau est validé sur une plage de températures allant de -40°C pour les véhicules utilisés dans 

des régions froides, jusqu’à 130°C pour prendre en compte un échauffement exacerbé du moteur. En 

régime de fonctionnement nominal, la pompe à eau est donc constamment entièrement immergée 

dans le liquide de refroidissement à 90°C. Plusieurs axes de travail ont été mis en œuvre afin 

d’optimiser la fonctionnalité du produit et ainsi diminuer les pertes énergétiques. Par exemple, afin de 

garder le moteur à sa température de rendement maximal, l’entreprise propose des pompes à eaux 

dites à débit variable. Grâce à différent systèmes, il est possible de faire varier le débit du fluide en 

fonction de la température du moteur afin de maintenir une consommation de carburant optimale. 

Ces perfectionnements passent également par l’amélioration de la circulation du fluide et des aspects 

hydrauliques, en faisant de l’optimisation topologique des roues à aubes notamment. Les systèmes 

rendant le débit variable induisent une hausse du nombre de composants dans la pompe et donc une 

augmentation de son poids. Aujourd’hui, en fonction du système et de l’application voiture ou camion, 

les pompes à eau peuvent peser entre 5kg et 10kg. L’optimisation topologique induit un design 

beaucoup plus complexe des roues à aubes et les rend donc plus difficile à produire. Ces 

problématiques peuvent être résolues par l’incorporation de matières plastiques. En effet, les 

thermoplastiques étant des matériaux légers et permettant la réalisation simple et rapide de formes 

complexes via injection, leur utilisation pour des composants de pompes à eau représente une solution 

aux problèmes évoqués. Si ces matériaux semblent de prime abord répondre aux problématiques liées 

aux évolutions technologiques, ils présentent néanmoins des sensibilités qu’il faut prendre en compte 

lors du dimensionnement de pièces. En effet, il a été montré que les caractéristiques mécaniques des 

plastiques sont très dépendantes de leur environnement de sollicitation [1-3]. Le développement 

industriel s’appuyant de plus en plus sur les simulations numériques pour des gains de temps et 

d’argent, la modélisation des effets de l’environnement sur le comportement mécanique représente 

donc le moyen fondamental pour estimer la durée de vie des composants. L’entreprise Pierburg 

s’appuie sur différents logiciels pour dimensionner ses pièces présentés en figure 0.2: 
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Figure 0.2 : Processus de modélisation dans l'entreprise 

Les données liées aux propriétés du matériau sont regroupées au sein de ce qu’on appelle une carte 

matériau Digimat, qui, à partir de courbes de traction du composite pour plusieurs orientations de 

fibres, réalise un reverse engineering pour retrouver les propriétés de la matrice et du renfort pour 

procéder à une homogénéisation, permettant de retrouver le comportement du composite quelle que 

soit l’orientation des fibres. La répartition des fibres et leurs orientations sont déterminées par 

simulation d’injection grâce au module Digimat-RP. L’interface Digimat-CAE permet de faire 

correspondre les maillages Digimat et Ansys afin de procéder aux calculs de structure Ansys. Enfin, les 

résultats de ces calculs peuvent servir de données d’entrées au logiciel nCode, permettant de réaliser 

des calculs en fatigue. 

La réalisation de ces calculs s’appuie donc sur une quantité importante de données matériau, obtenues 

généralement par méthode expérimentale. L’entreprise ne pouvant raisonnablement pas réaliser des 

essais pour toutes les températures du spectre pour obtenir les caractéristiques mécaniques liées, la 

modélisation du comportement en fonction de cette température offre la possibilité d’extrapoler ces 

caractéristiques pour toute température voulue. Il est possible de trouver dans la littérature des 

modèles permettant de considérer la température dans les lois de comportement. Les modèles 

empiriques d’une part, ne permettent pas d’effectuer de prédiction et d’extrapolations précises. Les 

modèles phénoménologiques existants, d’autre part, reposent sur l’équivalence temps/température. 

Cette équivalence peut être établie par la connaissance de l’évolution des caractéristiques du matériau 

en fonction de la vitesse de déformation. Cependant, la vitesse de déformation est un facteur difficile 

à exploiter dans le domaine industriel.  
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Enfin, les modèles micromécaniques reposent sur des paramètres internes nombreux et difficiles à 

estimer et leur mise en place induit des calculs lourds et donc longs. De plus, quelle que soit la nature 

des modèles, ils ne sont que très rarement valables sur toute la gamme de températures pertinente 

aux applications de l’entreprise. Concernant les effets du vieillissement, les études traitant de ce sujet 

le font de manière exclusivement expérimentale et ne prennent en compte que les effets de l’eau. 

L’objectif de la thèse est donc de comprendre les effets de l’environnement de sollicitation sur le 

comportement mécanique d’un composite très utilisé par l’entreprise : le PPS/GF40 et de les modéliser 

afin d’être en mesure de réaliser des estimations de durée de vie pertinentes, tout en s’intégrant dans 

le processus de calcul utilisé par Pierburg et en préservant un temps global de calcul le plus court 

possible. 
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1. Chapitre 1 : Etàt dé l’àrt 
 

1.1. Les polymères 

1.1.1. Définition 

La famille des polymères offre un large panel de matériaux aux structures, propriétés et applications 

très diversifiées. Leur structure dépend de celle des monomères qui le constitue. A l’échelle 

micromoléculaire, un monomère est un assemblage d’atomes, dont l’assemblage principal est aussi 

appelé squelette. Ce squelette est constitué d’atomes de carbone en liaison covalente pour les 

monomères dits organiques. La molécule insaturée ainsi créée par cet agencement d’atomes de 

carbone, d’hydrogène et d’autres constituants est ensuite additionnée avec un très grand nombre 

d’autres monomères insaturés par une technique dite de polymérisation, qui conduit à la formation 

d’une macromolécule appelée polymère, comme montré en figure 1.1 : 

 

 

Figure 1.1 : Monomère et polymérisation [4] 

 

La structure interne des matériaux polymères se caractérise donc par la présence de ces 

macromolécules, qui vont former de longues chaînes moléculaires. Il existe des matériaux constitués 

de chaînes courtes, qui permettent l’élaboration de gels tandis que les chaînes longues permettent 

l’élaboration de matériaux plus solides. Ces chaînes moléculaires peuvent être observées par 

microscopie optique alors que la détermination de l’arrangement atomique nécessite l’utilisation de 

spectroscopie. Les différentes propriétés qu’offrent les polymères vont dépendre des agencements de 

ces chaînes moléculaires ainsi que de leurs interactions les unes par rapport aux autres. 

 

1.1.2. Diversité  

L’arrangement des chaînes moléculaires abouti à des structures internes reconnaissables et 

caractéristiques, offrant chacune certaines spécificités au matériau. En effet, les polymères sont 

souvent compartimentés selon leur type de structure qui peut être soit amorphe soit semi-cristalline. 

La phase cristalline se caractérise par un agencement des chaînes moléculaires tandis que la phase 

amorphe est caractérisée par un enchevêtrement des chaînes, d’un aspect plus chaotique. Alors qu’il 

existe des matériaux plastiques dont la structure est totalement amorphe, il n’existe pas de plastiques 

parfaitement cristallins. La structure dite semi-cristalline contient toujours une phase amorphe, reliée 

à la structure organisée via des macromolécules de liaison, comme présenté en figure 1.2 : 

H H 
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Figure 1.2 : Structure semi-cristalline [4] 

Ces différentes structures induisent des caractéristiques propres à chacune d’elles donnant au 

matériau des propriétés générales identifiables. Un aperçu très succin est résumé dans le tableau 1.1 : 

 

caractéristiques propres des plastiques 

semi-cristallins amorphes 

Haute résistance à la chaleur Faible résistance à la chaleur 

Point de fusion déterminé Point de fusion graduel 

Plus opaque Plus transparent 

Plus de contraction au refroidissement 
Moins de contraction au 

refroidissement 

Endurance réduite à basse 
température 

Endurance accrue à basse 
température 

Bonne stabilité dimensionnelle Stabilité dimensionnelle plus faible 

Rigide Admet plus de déformation 
Tableau 1.1 : Comparaison polymères semi-cristallins et amorphes 

Cette simple différentiation entre les polymères, bien que fondamentale, ne permet pas de rendre 

compte de la complexité de la structure. En effet, selon les conditions et/ou les efforts que va subir le 

matériau, ce réseau va constamment se réorganiser et ce, principalement dans sa phase amorphe. Les 

chaînes moléculaires étant désalignées, les mouvements de ces chaînes s’en retrouveront facilités. 

Néanmoins, des liaisons chimiques peuvent apparaitre entre les chaînes moléculaires, créant des 

points de réticulation, comme présenté en figure 1.3 : 

C n mo tcul e t..iJso 
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Figure 1.3 : Liaisons entre les chaînes moléculaires [4] 

Ces points de réticulation vont créer des réseaux de ponts chimiques entre les chaînes et apporter 

ainsi des spécificités supplémentaires au matériau.  

Ces phénomènes de réticulation vont varier d’un matériau à l’autre pour créer des réseaux linéaires 

ou ramifiés par exemple. Les réseaux ramifiés se caractérisent par l’apparition de greffons sur la chaîne 

moléculaire principale, comme montré en figure 1.4 : 

 

Figure 1.4 : Différence entre un polymère linéaire et ramifié [4] 

Chaque matériau peut également être élaboré avec un réseau linéaire ou ramifié en fonction des 

caractéristiques voulues pour l’application qui lui est destinée. En effet, les réseaux linéaires peuvent 

offrir une meilleure résistance à l’impact tandis que les plastiques ramifiés peuvent montrer de 

meilleures propriétés mécaniques à température ambiante. 

Ces spécificités vont également définir les différentes méthodes d’obtention des matériaux. Les 

plastiques dits thermodurcissables vont par exemple se réticuler sous l’effet de l’augmentation de la 

température. Les thermoplastiques au contraire, vont se ramollir sous l’effet de la température. De 

par leur facilité de mise en forme, c’est pourtant les thermoplastiques qui sont le plus utilisés dans 

l’industrie. Ces thermoplastiques se divisent en plusieurs gammes selon les différentes applications 

voulues et sont présentées en figure 1.5 : 

point de réticulation 
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Figure 1.5 : Pyramide de performance des polymères [5] 

 

Il existe aujourd’hui un large panel de plastiques ayant des propriétés aussi diversifiées que leurs 

utilisations. La majorité des plastiques, qu’ils soient standards ou de haute performance, sont issus du 

pétrole. Il existe cependant des polymères biosourcés, moins performants mais qui ont tendance à se 

démocratiser et fabriqués à partir de blé, de maïs ou encore de pomme de terre par exemple. 

 

1.1.3. Le PPS 

Le matériau d’étude est un Polysulfure de phénylène, aussi connu sous le nom de PPS. Ce matériau est 

un plastique semi-cristallin dit de haute performance de par son excellent comportement mécanique, 

sa résistance à l’usure, sa résistance aux chocs et à sa stabilité dimensionnelle comparé aux polyamides 

[6-9]. Les bonnes performances de ce matériau associées à sa facilité de mise en forme par injection 

[10,11] font que les composites à matrice PPS sont utilisés pour des applications très diverses, allant 

de l’électronique au domaine chimique, en passant par l’industrie automobile et aéronautique, 

notamment grâce à ses bonnes propriétés tribologiques [12-19]. La famille des polyamides offrant un 

bon rapport qualité/prix, les composites de polyamides sont les composites les plus utilisés dans 

l’industrie automobile. Cependant, l’application à la pompe à eau développée par l’entreprise 

partenaire requiert une résistance à la température et au vieillissement hygrothermique 

particulièrement élevée. Le PPS, un plastique de haute performance, est certes plus résistant que le 

PA6.6, un plastique technique, mais reste un thermoplastique. Ainsi, le PPS est de ce fait également 

sensible à ces conditions dont il faut absolument tenir compte dans le cadre du dimensionnement de 

pièces automobiles, que ce soit dans la caractérisation expérimentale, comme dans la modélisation 

sous peine de ne pas être en mesure de réaliser des calculs prédictifs. 

 

Principaux [Polvmères. vtifü,és dam les 
matériau:,: compo~itef. 

Pl~sti,ques de haute p,erffon~a,nœ 
R Jl~tan« ,_ la wp ur 

fü!es!st&ooe élevée à l'uwfe 
iî:è~lstanœ ~hlmlqu:e é,le,vée 

................ _,. _____________ ...... 
Plastiques, teclhnîques 
oemui:w e 
Bonne ré.sistanc,e à l'uwre 

Plastiques standards 
hlble nlYeau de c-0nt ralJ1te 
IBon,n adhll:~ 
IBoMe fo,msbill~ 

PC 

ABS 

Amorphe 

PPO 

SMA ---f POM 

pp 

PVC 

lOOC/ke 

PE 

Oristallin 



9 | P a g e  
 

1.2. Influence de l’environnement sur la microstructure du matériau 

1.2.1. Influence de la température 

 

La température a des effets importants sur le comportement des plastiques puisque la hausse de la 

température va activer les chaînes moléculaires et les mettre en mouvement. C’est donc cette 

réorganisation de la microstructure interne qui va induire un changement dans la réponse 

macroscopique du matériau à une sollicitation. Pour les thermoplastiques, les effets de la température 

ne vont pas évoluer linéairement avec l’augmentation de celle-ci. En effet, différentes étapes peuvent 

être observées de par les différents mouvements relatifs des chaînes moléculaires [4]. Au fur et à 

mesure que la température va augmenter, certains groupements moléculaires au sein de la chaîne 

vont entrer en rotation. Pour des températures plus élevées, l’ensemble de la chaîne moléculaire peut 

entrer en rotation. Ces rotations induisent une rupture des enchevêtrements et il s’ensuit des 

mouvements de « reptation » des chaînes entières. La rotation sur de longs segments induit donc une 

transition au sein de la microstructure interne entre un réseau de chaînes connectées et un réseau 

dans lequel les chaînes n’auront plus de lien les unes avec les autres, leur permettant de se déplacer, 

comme illustré en figure 1.6. 

 

 
Figure 1.6 : Influence de la température sur les arrangements moléculaires 

 

Cette transition, appelée la transition vitreuse, apparait de manière relativement abrupte une fois une 

certaine température atteinte. Cette température de transition vitreuse constitue donc une 

température de référence du matériau et est propre à chacun d’eux.  
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Avant cette température caractéristique, le matériau est considéré comme étant dans un état vitreux. 

Pour les polymères amorphes, la souplesse induite par le mouvement des chaînes alors rendue 

possible défini un état dit caoutchoutique. Les conséquences liées à la transition vitreuse des 

polymères semi-cristallins seront moins abruptes que celles observées pour des polymères amorphes. 

En effet, la reptation apparaissant d’abord dans la phase amorphe, les polymères semi-cristallins vont 

passer par un état transitoire, appelé « état souple », avant que les cristaux ne se désorganisent à leur 

tour pour atteindre le plateau caoutchoutique puis l’état liquide. Ces réorganisations des chaînes 

moléculaires induisent un changement notable dans le comportement mécanique du matériau. Un 

aperçu très général est proposé en figure 1.7 pour le cas d’un polymère amorphe et d’un polymère 

semi-cristallin. 

 

 

 
 

Figure 1.7 : Comparaison de l'influence de la température sur l'état d'un polymère amorphe et semi-cristallin 

 

L’utilisation de composites plastiques pour des pompes à eau induit, pour certains points du cycle 

moteur, des sollicitations à haute température. La connaissance de la température de transition 

vitreuse du PPS et ses conséquences sur son comportement mécanique sont donc des éléments qui 

doivent absolument être connus et considérés. Le PPS est un polymère semi-cristallin ayant une 

température de transition vitreuse de 90°C. D’une manière générale, la hausse de la température 

environnante va avoir des conséquences sur le comportement mécanique des thermoplastiques, bien 

avant l’atteinte de la température caractéristique de la transition vitreuse. Ainsi, quelle que soit la 

variation de température subit par le matériau, cette variation ne doit pas être négligée. 
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1.2.2. Influence du vieil lissement 

 

Les phénomènes de vieillissement sont dus à l’exposition prolongée du matériau à un certain 

environnement. Cet environnement plus ou moins défavorable peut alors altérer la microstructure du 

matériau et ainsi venir modifier ses caractéristiques mécaniques. Il existe plusieurs types de 

vieillissements et qui peuvent avoir plus ou moins d’effets sur les matériaux plastiques, en fonction de 

la sensibilité et la résistance de ces derniers. Un des vieillissements les plus connus est le vieillissement 

thermique, dont les conséquences vont induire une hausse de la rigidité et une fragilisation du PPS 

[20-23] de manière permanente. 

 

La pompe à eau étant entièrement immergée durant toute la durée de vie du composant, l’influence 

de cet environnement doit être prise en compte. En effet, l’immersion dans un liquide composé d’eau 

et de glycol peut engendrer des conséquences de différentes natures et dépendants de différents 

paramètres. 

  

1.2.2.1. Influence de l’absorption  

 

Le vieillissement par absorption est dû à la diffusion de molécules d’eau dans la structure du polymère. 

Les molécules d’eau vont s’insérer entre les chaînes moléculaires de la phase amorphe, ces dernières 

étant désorganisées elles admettent une plus grande mobilité. Différentes études se sont penchées 

sur les effets de l’insertion de molécules d’eau sur le comportement des thermoplastiques [24-27]. Il 

a été montré que cette modification du réseau polymérique induit une « plastification » du matériau. 

La présence de ces molécules d’eau induisant la plastification mène également à une modification de 

la transition vitreuse, dont la dynamique d’évolution en fonction du taux d’humidité à fait l’objet de 

plusieurs modélisations [28-30] Ces modèles ont plus récemment été confrontées à des études 

expérimentales, réalisées par DMA, sur un polyamide 6.6, connu pour être fortement hydrophile [27] 

et est présenté en figure 1.8 : 
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Figure 1.8 : Influence du taux d'humidité sur la température de transition vitreuse [27] 

 

L’étude expérimentale montre cependant que la diminution de la température de transition vitreuse 
en fonction du taux d’humidité semble linéaire pour ce matériau. Cette diminution de la température 
de transition vitreuse se traduit par un comportement du matériau vieilli présentant une plus grande 
partie « plastique », comme montré en figure 1.9 : 
 

 
Figure 1.9 : Influence de la température sur le comportement mécanique d'un polyamide 6.6 renforcé à 40% en masse de 

fibres de carbone [2] 

 
 
La figure 1.9 permet de mettre en exergue les différences de réactions des matériaux face au 
vieillissement. En effet, le procédé de vieillissement peut être accéléré via une hausse de la 
température de vieillissement [2, 31], comme montré en figure 1.10 : 
 

0 80 

60 

40 

20 

0 

- 20 

~i:S::;t.~ =-····+-····-·····-·.···-·····-···· . ····--····- ··· 
"l'il,,. l,11iil f,i_, IP,L':.: :/.:;:_;~t,. ... . ,. :1 '1 

,, •,,, 1 ··~•C':;,•••, 

:::·····~ .. .t,, · ,s,,"'.:l ""a,,,;:;,~ ~ ····- ··· 
1 .... ,; -- .,,,'Q I T ···--.:~~:::---., 

····--···· li ····--·---~ ~~ ····;,;,;-i----·····-····-t····--···· ..... .., 
. -~ .. ,,...:!".,, 

1 1 ----" .... , .. ········-., 

0 Do.rrnées exp . •,,,,, -1-···· ,;~;;:-T-····-···· 
IntetJJ _ linéaire •, ,, ,, ' , .,, 
Eq. Fox _[_: ,, ,, l 

"''""'' Eq. Elli - Kara z : .... .....!!.,, . .;~ ·: ·- ·· 

Eq _ Ke lly- Bueche 1 'l •, •, ,, ,, ,, . 
,, " "" • Eq. RennschU!Ssel 1 1 ,,,,' 

0 20 40 60 80 100 

Tau .. x: d humidité auibiru1t (%) 

180 ~----------~ 90 

240 

200 

80 

Un•g od, 
D,y 

o.s 1 l.S 
Slmln(%) 

(a) 

2.5 

80 

70 

GO 
-;;-

~ so 

~ 40 

~ 
JO 

20 

JO 

2 4 6 

S1raln(%) 

(b) 



13 | P a g e  
 

 
Figure 1.10 : Influence de la température de maintien sur la vitesse d'absorption d'un PA6.6 [2] 

 
  
Une haute température permet d’atteindre la saturation plus rapidement, sans pour autant modifier 
l’absorption maximale du matériau. En effet, la masse de liquide maximale absorbable, appelé la 
saturation, est une valeur propre à chaque matériau et constitue le paramètre déterminant sa 
sensibilité au procédé de vieillissement, puisque plus la masse d’eau absorbée sera importante et plus 
le nombre de molécules perturbant le réseau moléculaire sera important. 
 

Les effets de l’absorption et de cette réorganisation moléculaire sur le comportement mécanique des 

thermoplastiques peuvent être très importants, nous y reviendrons au chapitre suivant. Cependant, 

les molécules de liquide présentent dans le réseau ne font que bousculer les chaînes moléculaires du 

polymère sans pour autant les briser ni modifier les liens qu’elles entretiennent les unes avec les 

autres. Ainsi, sous réserve que le matériau n’a pas subi de vieillissement thermique durant le 

processus, l’absorption est un phénomène réversible et un matériau séché retrouve ses propriétés 

d’origines.  

 

Si cette réversibilité est vraie pour un matériau ne subissant que de l’absorption au cours du 

vieillissement, l’immersion pendant de longues périodes peut engendrer d’autres effets qui eux, sont 

irréversibles. 

 

1.2.2.2. Influence du vieil lissement hygrothermique 

 

Le vieillissement hygrothermique se caractérise par la détérioration permanente du réseau de chaînes 

moléculaires par hydrolyse provoquée par la présence de molécules étrangères. Ce phénomène, activé 

thermiquement, intervient généralement pour des temps d’immersion longs [32-36]. Bien que les 

polyamides fassent partie des matériaux les plus sensibles aux vieillissements réversibles et 

irréversibles, les matériaux à base PPS peuvent également voir leurs propriétés altérées par ces 

processus. Les PPS présentent néanmoins une meilleure résistance au vieillissement hygrothermique 

que beaucoup de matériaux, notamment grâce à sa structure semi-cristalline. En effet, ce 

vieillissement hygrothermique venant briser les liens entre les chaînes moléculaires de la phase 

amorphe, les matériaux semi-cristallins sont plus épargnés que les matériaux amorphes peuvent l’être 

face à un tel traitement. 
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Il existe également des vieillissements irréversibles d’autre nature telle que le vieillissement 

photochimique, radiochimique ou encore thermochimiques. Ces transformations du réseau de chaînes 

moléculaires peuvent être accélérées en fonction de l’environnement dans lequel le matériau va 

évoluer. 

 

1.2.2.3. Influence de l’agressivité chimique  

 

Pour une application induisant une immersion permanente du composant dans un liquide, la nature 

de ce dernier constitue également un paramètre à considérer. En effet, l’agressivité chimique du 

liquide immergeant peut agir tel un catalyseur sur l’apparition des effets du vieillissement irréversible 

sur la microstructure du matériau [37]. Ainsi, pour des applications présentant un environnement 

propice à l’apparition de ce type de vieillissement, les matériaux alors utilisés sont généralement des 

poly-cristallins. La modification des connexions entre chaînes moléculaires provoquée par un 

vieillissement irréversible n’apparaissant que dans les réseaux amorphes, les poly-cristallins 

permettent la sauvegarde des propriétés plus prononcée que ce que peuvent offrir les matériaux 

amorphes, malgré l’immersion dans un liquide chimique agressif.  

  

1.3. Mise en forme     

1.3.1. Types renforts 

 

Bien que les matériaux polymères puissent offrir beaucoup d’avantages, leur comportement 

mécanique restant bien plus faible que la majorité des métaux et ces matériaux étant très sensibles à 

leur environnement de sollicitation, le remplacement de composants métalliques par des composants 

en polymère ne peut se faire tel quel dans la très grande majorité des cas. La facilité d’obtention et de 

mise en forme de tels matériaux permet une grande flexibilité dans leur confection. C’est pourquoi, la 

grande majorité des applications industrielles des matériaux plastiques sont réalisées avec des grades 

dits renforcés. 

 

Le renforcement a pour but d’améliorer et/ou d’adapter le comportement global du matériau en 

fonction de l’application voulue. Il existe de ce fait beaucoup de types de renforts différents, ayant 

chacun leurs caractéristiques propres, les principaux étant les composites à particules pour obtenir des 

propriétés isotropes, les composites renforcés de fibres courtes pour une amélioration de la rigidité, 

des fibres longues pour améliorer la tenue en fatigue et réduire l’influence du fluage ainsi que les 

composites laminés pour les sollicitations en flexion [38,39], comme illustré en figure 1.11. 
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Figure 1.11 : Aperçu des différents types de renfort principaux 

 

Il existe cependant d’autres types de renforts qui ont été développés pour des applications 

particulières, comme les composites tissés. Comme montré en figure 1.12, le renfort est ici constitué 

d’une chaîne et d’une trame, orientées perpendiculairement l’une de l’autre et disposés de façon à ce 

que la trame passe successivement au-dessus et en-dessous de la chaîne. 

 
Figure 1.12 : Renforcement tissé avec un tissu a) 2D et b) 3D [40] 

 

Cette particularité offre au composite les mêmes caractéristiques mécaniques dans deux directions 

différentes, sans pour autant en faire un matériau isotrope. Cette disposition du renfort permet 

notamment d’obtenir des composites très fins à partir de tissus, comme montré en figure 1.13.  
 

 
Figure 1.13 : Exemple d'utilisation de tissus 
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Cette configuration rend le composite particulièrement résistant aux chocs. Ainsi, de par ses propriétés 

face aux chocs et à la possibilité d’obtenir un matériau fin et souple, les composites tissés sont utilisés 

dans les gilets pare-balles par exemple. Il est également possible de le rendre rigide, généralement à 

l’aide d’une matrice Epoxy, permettant de l’utiliser en sports mécaniques pour la conception de 

carénages notamment.  

 

Il existe également une structure dite « Sandwich », composée de trois parties distinctes, comme 

montré en figure 1.14. 

 

 
Figure 1.14 : Disposition des renforts dans un composite "sandwich" 

 

En effet, cette structure se compose d’une « âme » qui est généralement un composant très léger tel 

une mousse ou une structure en nid d’abeilles, de « peaux » qui sont généralement stratifiées 

(également appelés composites laminés), et maintenus ensemble par des adhésifs. Ces composites 

sont très légers et sont destinés à des applications où les sollicitations se feront principalement en 

flexion ou en torsion. 

 

Ceux-ci ne sont que les exemples les plus courants. Les composites constituent une famille de 

matériaux aux structures hétéroclites, développés afin de répondre à un large panel d’applications et 

de sollicitations. En plus d’exister plusieurs types de renforts différents, ces renforts sont également 

associés à différents paramètres, comme sa matière, sa taille, sa concentration dans le composite, 

etc… Tous ces paramètres permettent l’élaboration de composites toujours plus adaptés. Une liste 

non exhaustive générale des différents types de composites est proposée en figure 1.15. 
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Figure 1.15 : Résumé des principales variantes des structures de renforcement [41] 

 

1.3.2. Procédés 

 

Les thermoplastiques se sont également démocratisés grâce aux techniques de mise en forme 

permettant l’élaboration de géométries très complexes, ne nécessitant aucune retouche. Avant mise 

en forme, les thermoplastiques, renforcés ou non, se présentent sous forme de granules. Ces granules 

sont ensuite chauffés jusqu’à la température de fusion et mis en forme selon un procédé qui dépend 

du matériau et de l’application voulue. 

 

Pour la mise en forme des thermoplastiques techniques dans l’industrie, il existe deux principales 

techniques : 

 

 L’extrusion : les granules une fois chauffés dans un cylindre chauffant sont amenés dans le 

moule par l’intermédiaire d’une vis sans fin.  En avançant, la matière se ramollit et se comprime 

jusqu’à épouser complètement le moule et obtenir la forme souhaitée. 

 

 L’injection : c’est la méthode la plus utilisée dans le domaine industriel. Dans cette méthode, 

les granulés sont chauffés et la matière une fois ramollie est mise sous pression avant d’être 

envoyée dans le moule via un point ou une porte d’injection. Des canaux de refroidissements 

permettent de refroidir la matière et de la solidifier afin d’atteindre la géométrie souhaitée, 

tout en prenant en compte les phénomènes de rétractation de la matière et de gauchissement 

due au refroidissement. Une illustration du procédé est donnée en figure 1.16. 
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Figure 1.16 : Schéma d'une presse à injecter 

 

Le PPS est mis en forme via l’injection. Plus précisément, le matériau étudié au cours de cette thèse 
est un PPS renforcé de fibres courtes, à hauteur de 40% en masse. De par la nature du renfort, de la 
petite taille des fibres ainsi que leur nombre, la connaissance du procédé d’obtention est également 
un élément qu’il est nécessaire de connaitre en détails car ce dernier va avoir une influence sur le 
comportement mécanique résultant de la pièce [42-44]. 
 
La répartition du renfort de fibres courtes dans l’épaisseur d’une pièce obtenue par injection formera 

une microstructure caractéristique du procédé, appelée microstructure cœur-peau, comme montré 

en figure 1.17. 

 
Figure 1.17 : Microstructure caractéristique d'un composite renforcé de fibres courtes obtenu par injection [45] 
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Cette microstructure est caractérisée par un volume de matière dans laquelle les fibres seront 
globalement alignées de manière transversale à la direction d’injection au cœur du matériau. Ce 
désalignement des fibres est dû à des phénomènes rhéologiques apparaissant lors de l’écoulement de 
la matière dans le moule [45,46]. En effet, comme expliqué plus haut, l’injection se fait par le biais 
d’une porte d’injection, représentant la jonction entre le canal d’écoulement de la matière et le moule 
en lui-même. Cette canalisation ayant une plus faible section que le moule, le brusque changement de 
section au niveau de la porte d’injection va induire une vitesse de remplissage variable dans le moule, 
la vitesse maximale étant obtenue au niveau de la porte d’injection comme présenté en figure 1.18. 
 

 
Figure 1.18 : Visualisation de l'orientation des fibres lors de l'injection [47,48] 

 

Comme montré en figure 1.18.b, le gradient de vitesse à travers le moule va soumettre les fibres à 

différentes vitesses et aboutir de ce fait à des efforts de cisaillements qui vont provoquer une rotation 

de la fibre jusqu’à l’alignement de celle-ci avec la direction d’injection. La vitesse étant la plus uniforme 

au niveau de la porte d’injection située en général, dans le cas d’une plaque rectangulaire, au centre 

d’une face, le cisaillement sera faible laissant alors les fibres globalement orientées transversalement 

avec la direction d’injection. La vitesse d’écoulement étant supposée nulle au niveau des parois, ajouté 

à la grande différence de températures entre celles-ci et la matière fait qu’une autre couche, bien plus 

fine, peut être définie au niveau de la surface de la pièce dans laquelle l’orientation des fibres sera 

globalement aléatoire.  

 

La présence d’un gradient de vitesse induit de fait un écoulement qui n’est pas uniforme dans le moule, 
y compris dans de simples plaques dont sont généralement extraites les éprouvettes utilisées pour la 
réalisation de caractérisations mécaniques. La présence d’effets de bord a ainsi été montrée, effets 
venant influer sur l’orientation des fibres aux abords des extrémités du moule [49]. Une attention 
particulière doit alors être portée lors de l’extraction d’éprouvettes d’une plaque injectée afin d’éviter 
ces effets de bords et préserver une microstructure identique dans chaque éprouvette pour ainsi 
garantir la répétabilité des résultats. 
 
De même, pour des pièces mécaniques, le nombre de points d’injection et leur localisation vont donc 

avoir un impact sur l’orientation des fibres au sein de la pièce et donc sur le comportement mécanique 

de la pièce résultante. 

 

 

 

 

W.I 
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1.4. Fibres 

1.4.1. Types de fibres 

 

Tout comme le matériau étudié au cours de cette thèse, beaucoup de composites plastiques utilisés 

dans l’industrie sont des plastiques injectés renforcés avec des fibres courtes, et tout comme la 

multitude de polymères pouvant être utilisés, le panel des matières des renforts et donc des fibres est 

tout aussi large et diversifié. Les fibres étant généralement utilisées afin d’augmenter la rigidité de la 

matrice plastique, les fibres sont généralement faites avec des matériaux présentant un 

comportement élastique avec un haut module d’Young. Pour des applications ne nécessitant pas une 

très haute résistance, l’utilisation de fibres naturelles telles que les fibres de bambou, de lin ou de 

chanvre commence à se démocratiser. Pour des applications nécessitant des performances plus 

élevées, les fibres de carbone représentent la référence, de par leur module d’Young très élevé de près 

de 300GPa et sa déformation à rupture assez élevée pour ce type de matériau (de l’ordre de 1,75%), 

tout en présentant une densité relativement faible de 1,79g/cm3. Ces propriétés en font un type de 

renfort très utilisé pour des utilisations nécessitant de très hautes performances, comme dans le 

domaine aéronautique ou encore en sports mécaniques ou même pour des applications tribologiques. 

En plus de ses très bonnes caractéristiques mécaniques, le carbone étant conducteur d’électricité, il 

est également utilisé pour la confection de matériaux conducteurs dans le domaine de l’électronique. 

Malgré toutes ces propriétés, le carbone ne constitue qu’un très faible pourcentage des renforts 

utilisés et ce à cause de son prix élevé. Pour des applications nécessitant une bonne résistance du 

composite et pour des volumes de production important, le matériau présentant le meilleur rapport 

qualité/prix reste de loin le verre. 

 

1.4.2. Fibres de verre 

 

Le verre constitue le matériau privilégié pour le renfort de thermoplastiques, pour la grande majorité 

sous forme de fibres courtes, dont le composite étudié dans cette thèse fait partie. Néanmoins, il existe 

plusieurs gammes de verre différentiables par leurs teneurs en silice. Le verre renforçant le composite 

à matrice PPS étudié dans cette thèse est le verre-E, qui représente également environ 95% du marché 

mondial de fibres de verre de renforcement. Bien que les propriétés mécaniques du verre-E soient 

bien en-deçà de celles du carbone, son module d’Young atteint tout de même 78GPa. Sa densité est 

néanmoins bien plus importante que celle du carbone puisqu’elle atteint 2,6g/cm3. La taille de ces 

fibres est également standardisée au moyen de son facteur de forme représentant le ratio de la 

longueur de la fibre avec son diamètre. Ce facteur de forme moyen est de 20. Les composites 

plastiques renforcés de fibres courtes sont également proposés avec différents taux de fibres 

permettant le choix le plus pertinent possible en fonction de l’application. 
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1.4.3. Taux de fibres 

 

Les fibres étant généralement dotés d’une grande rigidité, la concentration de fibres dans le composite 

va avoir une influence majeure sur le comportement mécanique global du matériau. Cette 

concentration peut être exprimée en pourcentage massique ou volumique. La masse volumique du 

composite dépendant des masses volumiques de ses constituants, l’expression du taux de fibres 

volumique peut alors être déduit via la loi des mélanges : 

 

𝜗𝑓 =
𝜌𝑐𝑜𝑚𝑝𝑜𝑠𝑖𝑡𝑒−𝜌𝑚𝑎𝑡𝑟𝑖𝑐𝑒

𝜌𝑓𝑖𝑏𝑟𝑒−𝜌𝑚𝑎𝑡𝑟𝑖𝑐𝑒
       

 

Le module de rigidité des fibres étant généralement bien plus élevé que celui de la matrice, plus la 

concentration en fibres sera importante, plus le comportement du composite s’en trouvera modifié, 

comme montré en figure 1.19 :  

 
 

Figure 1.19 : Influence du taux de fibres sur le comportement mécanique d'un PA6.6 [50, 51] 

 

 

En effet, que les fibres soient faites de verre ou de carbone, plus la concentration de renfort sera 

importante et plus le comportement du composite montrera des similitudes avec le comportement du 

renfort. Le verre et le carbone étant des matériaux ayant un comportement élastique, très rigide et 

avec une faible déformation à rupture, plus le taux de fibres sera élevé dans le composite, plus son 

module d’Young et sa contrainte à rupture vont augmenter, tout en le fragilisant en diminuant sa 

déformation à rupture.  

 

Il en est de même pour le renforcement du PPS, dont le module d’Young et sa contrainte à rupture 

vont sensiblement augmenter en fonction du taux de fibres qu’il contient, comme montré en figure 
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Figure 1.20 : Influence du taux de fibres sur le module d'Young d'un composite à base de PPS [52] 

 

1.5. Cohésion fibres/matrice et systèmes d’endommagement  

 

La présence de fibres à l’intérieur d’un matériau va induire une complexité supplémentaire dans la 

prédiction du comportement du matériau. En effet, la présence de renfort dans le composite étant ce 

qui le différencie d’un matériau homogène, des nouveaux systèmes d’endommagements propres aux 

composites renforcés de fibres courtes apparaissent. Une bonne cohésion des fibres à la matrice est 

donc un élément essentiel pour l’obtention d’un matériau fiable, sous peine de voir des amorces 

d’endommagement venant affaiblir cette cohésion entre les fibres et la matrice, se traduisant au mieux 

par une perte partielle de l’effet de renfort apporté par la présence des fibres dans le matériau ou au 

pire par la rupture du matériau. 

 

Cet endommagement de l’interface fibre/matrice peut également apparaitre lors de sollicitations 

monotones. De précédentes études ont déjà été menées afin de comprendre le processus 

d’endommagement aux alentours des fibres menant à la rupture du matériau [53, 54]. L’amorce de 

rupture se fait généralement là où se trouvent les concentrations de contraintes : en bout de fibre. 

Cette amorce en bout de fibre va ensuite se propager le long de la fibre, s’ensuit l’apparition de zones 

de déformations plastiques dans la matrice, puis l’apparition de fissures dans ces bandes. Ces fissures 

vont se propager dans ces bandes provoquant une rupture locale ductile tout d’abord avant de 

provoquer une rupture fragile. Une illustration de ces différentes étapes est proposée en figure 1.21. 
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Figure 1.21 : processus d'endommagement en traction d'un composite renforcé de fibres courtes [54] 

 

Ce scénario n’est cependant pas le seul qui a été observé. En effet, d’autres modes de défaillances 

peuvent apparaitre en fonction de nombreux paramètres tels que l’orientation des fibres, 

l’environnement de sollicitation ou encore le type de celle-ci. Ainsi, il est possible d’obtenir localement 

des systèmes d’endommagement ne présentant qu’un endommagement en bout de fibre, comme cela 

a été montré par d’autres études, dans le cas où la configuration de sollicitation s’apparente à un mode 

II[45,55]. 

 

 

Figure 1.22 : Propagation d'une amorce en bout de fibre en fonction de la déformation [45] 
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L’environnement dans lequel le matériau est sollicité constitue également un paramètre influant sur 

les systèmes d’endommagement. Des études se sont intéressées à l’influence de l’humidité ambiante 

sur la prépondérance des systèmes d’endommagement [56]. L’observation de la microstructure au 

microscope électronique à balayage après une sollicitation sous un chargement de flexion monotone 

pour trois niveaux d’humidité relative a permis de montrer que plus l’humidité relative sera élevée et 

plus l’endommagement s’en retrouvera exacerbé. L’amorce, d’après les auteurs, reste 

l’endommagement en bout de fibre, apparaissant plus rapidement, de manière plus prononcée et sur 

plus de fibres, au fur et à mesure que l’humidité dans le matériau augmente. 

 

 
Figure 1.23 : Mécanismes d'endommagement d'un PA6.6 pour (a) un échantillon sec à 95% de la contrainte à rupture (b) 
un échantillon conditionné à 50% d'humidité et 98% de la contrainte à rupture et (c) un échantillon conditionné à 80% 

d'humidité et à 98% de la contrainte à rupture[56] 

 

L’autre point notable concerne les fibres en elles-mêmes. En effet, les casses de fibres sont moins 

fréquentes dans un environnement humide qu’à l’air libre mais la matrice présente une plastification 

plus étendue, ce qui peut s’expliquer de par l’insertion de molécules d’eau dans le réseau de chaînes 

moléculaires [27, 56-60]. 

 

1.6. Conclusion 

 

Les polymères présentent des caractéristiques et des sensibilités qui font de cette famille de matériaux 

une famille très polyvalente. En effet, la nature du matériau, l’arrangement moléculaire, la présence 

d’un renfort, la nature, la forme de celui-ci et le procédé de mise en forme sont autant de paramètres 

qui vont influer sur le comportement final du composite. Ces différentes possibilités offrent alors la 

possibilité d’adapter ou de choisir au mieux le matériau en fonction de l’application voulue.  Ainsi, de 

par les conditions difficiles que présentent l’application d’une pompe à eau immergée, le choix de 

l’entreprise s’est porté sur une matrice PPS, un thermoplastique haute performance, pour sa stabilité 

dimensionnelle et sa plus grande résistance à la température que celle présentée par le polyamide 6.6, 

pourtant la matrice la plus utilisée dans l’industrie automobile. Ce thermoplastique est renforcé de 

fibres courtes de verre-E à hauteur de 40% en masse et est mis en forme par injection.  
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2. Chapitre 2 : Caractérisation expérimentale en 

sollicitation quasi-statique 
 

2.1. Introduction 

Au regard de l’application d’une pompe à eau immergée, la considération des effets de la température 

est primordiale. Cette application, de par sa nature industrielle, se doit de se baser sur des prédictions 

très précises afin de limiter autant que possible le nombre d’essais et ainsi réaliser des économies en 

termes de temps et d’argent. Dans cette optique de prédiction, l’observation préalable de l’évolution 

des mécanismes physiques à l’œuvre au sein du matériau est essentielle, d’autant plus du fait que la 

température sous laquelle la pièce sera sollicitée sera variable en fonction du cycle moteur.   

 

2.1.1. Identification et évolution des phénomènes physiques 

Comme présenté en chapitre 1, de nombreux facteurs peuvent influer le comportement mécanique 

des thermoplastiques, tels que le type de renfort, la microstructure moléculaire, etc… Ces facteurs 

vont alors définir le comportement caractéristique de chaque matériau, pouvant contenir une partie 

élastique, plastique, visco-élastique ou encore viscoplastique. Chacun de ces comportements est une 

manifestation d’un ou de plusieurs phénomènes physiques tels que la viscosité, de l’endommagement 

ou encore des phénomènes microscopiques tels que les réorganisations des chaînes moléculaires. La 

prépondérance de ces différents phénomènes physiques en fonction de la déformation permet de 

caractériser chaque partie sur les courbes de traction. Ces phénomènes évoluent néanmoins en 

fonction de la température. De nouveaux phénomènes peuvent apparaitre, d’autres s’exacerber, 

induisant de fait un changement dans le comportement mécanique du matériau. La prédiction de 

l’évolution du comportement des matériaux en fonction de paramètres tels que la température 

nécessite donc la connaissance et la quantification de ces phénomènes internes. Des observations 

peuvent être faites via des essais de tractions puisque les courbes obtenues peuvent permettre de 

différencier les différents comportements. D’autres phénomènes, tels que la viscosité, la plasticité ou 

encore l’endommagement peuvent être observés via des essais cycliques [61-63]. L’évolution de ces 

phénomènes physiques va induire une modification de la réponse du matériau à une sollicitation.  

Différents phénomènes peuvent ainsi être observés au travers d’essais cycliques. Pour des essais longs, 

un décalage des boucles peut être observé, traduisant une accumulation de déformation ou une 

accumulation d’endommagement comme montré en figure 2.1 :  
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Figure 2.1 : Phénomène de Rochet pour une fréquence de (a) 1Hz et (b) 10Hz [64]  

 

Des auteurs [64] se sont déjà penchés sur ces thématiques sur des composites à base polyamide. Cette 

même étude a montré l’influence de la fréquence de sollicitation sur l’apparition de ce phénomène 

puisque, comme montré en figure 2.1, une fréquence de sollicitation plus élevée va restreindre cette 

accumulation laissant de fait le matériau peu ou prou dans le même état que son état initial. Il est 

également à noter que la fréquence de sollicitation a une incidence sur la taille de la boucle, 

l’hystérésis, décrivant l’énergie que dissipe le matériau sur un cycle de chargement/déchargement.  

L’évolution de cette hystérésis peut également se constater lors de tests cycliques ayant la courbe 

monotone comme enveloppe comme montré en figure 2.2. L’évolution de la vitesse de déformation à 

chaque boucle va avoir pour effet d’augmenter l’énergie dissipée par le matériau. Cette augmentation 

de la dissipation peut induire une viscosité croissante dans le matériau, tout comme de 

l’endommagement ou encore une élévation de température. Nous reviendrons sur ce dernier point 

dans le chapitre 5. 
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Figure 2.2 : Dissipation d'énergie lors d'un essai cyclique avec la courbe monotone comme enveloppe [61] 

 

Outre l’aire de l’hystérésis, une sollicitation cyclique peut également engendrer une orientation des 

boucles, transcrivant un changement de raideur du matériau. L’accumulation d’endommagement 

et/ou l’augmentation de la viscosité au fur et à mesure des sollicitations aboutit alors à un 

adoucissement du matériau, comme décrit en figure 2.3 : 

 

Figure 2.3 : Adoucissement d'un PA6.6 en fonction de la de déformation inélastique [61] 
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Les paramètres de sollicitation peuvent ainsi déclencher et/ou exacerber des phénomènes physiques 

au sein du matériau, tels que la viscosité ou la propagation d’endommagement, qui peuvent avoir des 

effets sur son comportement mécanique. Chaque matériau possède une sensibilité à ces différents 

paramètres, plus ou moins grande, faisant évoluer le comportement mécanique du matériau en 

conséquence. Si la sollicitation elle-même induit de telles modifications du comportement, il en est de 

même pour l’environnement de sollicitation qui peut accélérer ces modifications ou dont les 

conséquences peuvent s’apparenter aux mêmes conséquences qu’aux différents types de sollicitations 

décrites dans cette section. 

2.1.2. Influence de la température sur le comportement 

mécanique des thermoplastiques  

Comme montré en chapitre 1, le réseau moléculaire n’est pas immuable et va subir des modifications 

lors d’une élévation de température. La rotation des segments va affaiblir les connexions entre les 

chaînes moléculaires et induire une diminution des propriétés mécaniques globales du matériau [65-

68]. Comme montré en figure 2.4, outre la baisse des propriétés, une hausse de la déformation à 

rupture est à noter. Cette hausse de la déformation maximale admissible est associée à une partie 

« plastique » grandissante, traduisant la hausse des effets visqueux induits par l’augmentation de la 

température. 

 

Figure 2.4 : Influence de la température sur le comportement mécanique d'un polypropylène et d'un polyamide sous 
chargement monotone [65] 

La perte de résistance observée n’est pas linéaire. En effet, l’influence de la température connait 

plusieurs étapes. Pour des températures au-dessus de la température ambiante mais relativement 

proche de celle-ci, la perte de propriétés peut être plus ou moins grande en fonction de la sensibilité 

du matériau à la température. 
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De même, pour des températures très élevées, la perte des propriétés finit par se stabiliser à une 

certaine limite, au-delà de laquelle le matériau change d’état. Les propriétés mécaniques du matériau 

subissent cependant une diminution drastique aux alentours d’une température intermédiaire. Cette 

température intermédiaire, variable d’un matériau à l’autre, correspond à la température de transition 

vitreuse. L’évolution des phénomènes physiques ainsi que la modification du réseau des chaînes 

moléculaires induite par la transition vitreuse constituent les paramètres responsables du changement 

drastique de comportement des thermoplastiques observé lors d’une élévation de la température de 

sollicitation.  

L’évolution de la température du matériau peut être de nature externe comme dans le cas d’une 

sollicitation en enceinte climatique, ou interne de par une dissipation du matériau comme 

précédemment montré en figure 2.1 et 2.2. L’augmentation de la dissipation précédemment observée 

est due à un effort imposé proche de l’effort maximal admissible par le matériau ainsi qu’à une 

évolution de la vitesse de déformation. Cette vitesse de déformation peut, à elle seule, également 

influencer le comportement mécanique du matériau. Cette influence a été montrée 

expérimentalement par de nombreuses études et sur un grand nombre de matériaux [69-71]. Un 

exemple de cette influence est présenté en figure 2.5 : 

 

Figure 2.5 : Influence de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique d'un PP pour des vitesses de 
déformation de (1) 0.17x10-2 s-1, (2) 0.17x10-3 s-1  et (3) 0.17x10-4 s-1  [69] 

 

Comme illustré en figure 2.5, plus la vitesse de déformation est faible et plus le module d’Young et la 

contrainte maximale admissible diminuent. Ceci est dû au fait que pour de faibles vitesses de 

déformation, la viscosité aura une importance significative. La viscosité et la vitesse de déformation 

faible induisent alors une augmentation de l’aire de l’hystérésis, entrainant une dissipation de 

l’énergie, au même titre qu’un changement de température. Une équivalence temps/température est 

ainsi régulièrement mise en place afin d’extrapoler les résultats d’essais pour des vitesses  de 

déformation variables. Nous reviendrons plus en détails sur cette équivalence en chapitre 3.  
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La teneur en humidité de l’air ou l’immersion de la pièce sollicitée sont, au même titre que la 

température, des caractéristiques du milieu environnant qui influent sur le comportement mécanique 

du matériau. 

2.1.3. Influence de l’absorption  sur le comportement mécanique 

des thermoplastiques  

Il a été montré en chapitre 1 que l’absorption de liquide par le matériau est rendue possible par 

l’insertion de molécules de liquide entre les chaînes moléculaires. Cette présence induit une phase 

supplémentaire dans le matériau influençant l’importance des phénomènes physiques apparaissant 

lors de la sollicitation du matériau. Des études expérimentales menées dans une enceinte à humidité 

contrôlée se sont penchées sur l’influence de l’humidité ambiante sur le comportement mécanique 

d’un composite à matrice polyamide 6.6 sous sollicitation cyclique [64]. Une synthèse de ces résultats 

est présenté en figure 2.6 : 

 

Figure 2.6 : Influence de l'humidité relative et de la fréquence sur le comportement du matériau (a) RH50/1Hz (b) 
RH80/1Hz (c) RH50/10Hz et (d) RH80/10Hz [64] 
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Cette étude a montré l’influence non seulement de la fréquence de sollicitation mais également de la 

teneur en humidité sur l’évolution du comportement au fur et à mesure des cycles. Un environnement 

humide induit une augmentation de l’aire de l’hystérésis et un adoucissement du matériau tout en 

augmentant la déformation, ce qui est caractéristique de l’effet plastifiant de l’eau. L’influence du 

couplage fréquence/humidité sur ces trois caractéristiques est présenté en figure 2.7 : 

 

Figure 2.7 : Influence de l'humidité relative et de la fréquence sur l'énergie dissipée, l'adoucissement et la déformation 
du matériau en fonction du nombre de cycles [64] 

 

Il est à noter que le cas le plus défavorable est celui comprenant la plus haute humidité et une 
fréquence de 1 Hz. Une fréquence plus élevée, quelle que soit la teneur en eau de l’air ambiant, 
restreint l’adoucissement et la hausse de déformation réduisant de fait l’aire de l’hystérésis. Ce résultat 
est en accord avec les études expérimentales précédemment citées qui tendent à montrer qu’une 
fréquence de sollicitation de 10hz diminue la capacité du polyamide 6.6 de dissiper de l’énergie. 
 
Comme montré précédemment, la température de sollicitation a une influence croissante à mesure 
qu’elle se rapproche de la température de transition vitreuse du matériau. L’absorption d’eau ayant 
un impact direct sur la température de transition vitreuse, la différence entre la température de 
sollicitation, bien que pouvant être constante, et la température de transition vitreuse va diminuer. De 
ce fait, comme montré en figure 2.8, plus la masse de liquide absorbée par un matériau sera 
importante et plus le comportement du matériau s’en trouvera affecté et s’apparentera à une 
élévation de température, y compris pour des chargements monotones [30, 32-34, 37, 58, 64-66,72-
74] : 
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Figure 2.8 : Influence de la masse d'eau absorbée sur le comportement mécanique de polymères [64] 

Cette section a présenté les différents types de comportements que peuvent présenter des composites 

à base polymère en fonction du type de sollicitation et de l’environnement dans lequel le matériau 

évolue. Tous les polymères étudiés ont montré une sensibilité aux types et aux conditions de 

sollicitations. L’objectif de ce chapitre est donc d’investiguer et de déterminer les phénomènes 
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physiques à l’œuvre dans le matériau d’étude en fonction des paramètres liés à l’application 

industrielle. 

2.2. Point de vue adopté 

L’objectif de ce chapitre est de présenter le protocole et les résultats d’essais réalisés sur la matrice 

PPS ainsi que son composite. Cette campagne de caractérisation a pour but d’observer les 

phénomènes physiques se produisant au sein du polymère lors de sollicitations monotones et 

cycliques et d’étudier l’évolution de leur influence sur son comportement mécanique pour différents 

environnements de sollicitation. La matrice PPS, comme la grande majorité des thermoplastiques, est 

très sensible à son environnement de sollicitation. L’ajout de fibres va modifier ces sensibilités sans 

pour autant les estomper complètement. Afin de pouvoir anticiper les conséquences de ces 

phénomènes, il est donc nécessaire d’étudier en premier lieu l’influence de l’environnement de 

sollicitation sur les caractéristiques mécaniques du PPS. Cette étude est reconduite sur le composite 

afin d’évaluer l’influence des fibres sur la sensibilité du matériau précédemment quantifiée. Ainsi, deux 

matériaux ont été étudiés. Le premier est un PPS et l’autre ce même PPS mais renforcé à hauteur de 

40% en masse de fibres de verre courtes. Ces deux matériaux ont été fournis par Solvay et sont connus 

sous le nom commercial Ryton® QA 200 P pour la matrice, et Ryton® R-4-200 pour le composite. 

Quelques propriétés physiques de ces matériaux sont listées dans le tableau 1. 

 

 

2.3. Mise en forme des éprouvettes 

2.3.1. Géométrie 

La gamme de PPS étudiée dans cette thèse est généralement mise en forme par injection. Au niveau 

industriel, la validation d’une nouvelle matière passe par des tests sur des échantillons. Le fournisseur 

de plastique peut de ce fait mettre à disposition des plaques de matériau injecté, de dimensions 

100*100*3.2 mm. 

Notre étude expérimentale étant basée sur des essais de traction, la géométrie des éprouvettes 

respecte la norme ISO 527, avec une réduction d’échelle, afin de considérer la taille des plaques. La 

géométrie des éprouvettes est présentée en figure 2.9. 

Matériaux   Matrice Renfort densité(g/cc)* Tg(°C)* Tm(°C)* 

Ryton® QA 200 P 
 

Polyphenylene sulfide aucun 
 

1,34 90 280 

Ryton® R-4-200   Polyphenylene sulfide 40%wt fibres de verre 1,68 90 285 

*Données obtenues via Solvay        

Tableau 2.1 : Description des matériaux d'étude 
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Figure 2.9 : Dimensions des éprouvettes utilisées 

Il a été précédemment expliqué que le procédé d’injection peut provoquer des effets de bords 

provoquant une modification locale de l’orientation des fibres et de la cohésion des chaînes 

moléculaires [49]. La répartition des éprouvettes sur les plaques a donc été déterminée afin d’éviter 

ces effets de bords et ainsi préserver la représentativité des essais. Les effets de bords ne sont 

néanmoins pas ressentis de la même manière en fonction de la configuration étudiée. Bien que la 

matrice soit considérée isotrope, le comportement mécanique du composite sera fonction de 

l’orientation majoritaire des fibres. Ainsi, pour une éprouvette considérant une orientation principale 

des fibres longitudinale à la direction d’injection, le rôle de renfort des fibres sera le plus prononcé. 

Cette configuration rend ainsi l’influence des effets de bords sur le comportement mécanique du 

matériau bien moins importante que dans le cas d’une orientation majoritairement transversale des 

fibres. La potentielle influence de ces effets de bords a donc été prise en compte afin de déterminer le 

nombre d’éprouvettes extractibles des plaques, comme présenté en figure 2.10. 
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Figure 2.10 : Disposition des éprouvettes découpées pour une orientation des fibres (a) longitudinale (b) intermédiaire et 
(c) transversale et pour la matrice non renforcée 

 

L’espace optimisé disponibles sur les plaques a permis d’extraire 3 éprouvettes par plaque de matrice 

et de composite orienté de manière transverse, 4 éprouvettes de composite orienté de manière 

longitudinale et 1 éprouvette orientée à 45° par rapport au sens d’injection. 

 

2.3.2. Découpe jet d’eau  

L’espace utile sur les plaques étant optimisé, les éprouvettes ne sont séparées que de 5mm. Cette 

disposition compacte requiert une découpe très précise. De même, afin d’éviter des phénomènes 

thermiques intempestifs lors de l’usinage, les éprouvettes ont pu être obtenues par découpe jet d’eau. 

Ce procédé précis permet de répondre à nos contraintes d’obtention et est déjà couramment utilisé 

pour l’obtention d’éprouvettes de matières plastiques. 

La découpe a été réalisée avec une pression de jet de 2500bar et une vitesse d’avance de 500mm/min 

afin de respecter au mieux les dimensions de l’éprouvette tout en offrant un état de surface 

satisfaisant, limitant de fait les éventuelles amorces de ruptures liées au procédé. 

2.4. Set-Up machine 

Les essais de traction présentés dans cette étude ont été réalisés à l’aide une machine INSTRON™ 

5585H, équipée de mors mécaniques auto-serrant et d’une cellule de charge d’une capacité de 10kN 

afin d’être en accord avec la résistance du matériau étudié. 

(c) 
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Figure 2.11 : Configuration d'essais de traction à température ambiante et dans une enceinte climatique 

 

La mesure de la déformation de l’éprouvette a été effectuée avec un extensomètre vidéo. Enfin, la 

machine a été équipée d’une enceinte thermique afin de réaliser les tests à hautes températures. 

 

2.5. Conditions d’essais  

2.5.1. Configurations testées 

Un plan d’essais a été créé afin de passer en revue et différencier les paramètres liés aux conditions 

réelles d’utilisation. Ainsi, afin de pouvoir mesurer l’impact de la température et du vieillissement dû 

à un liquide composé de deux produits, deux axes ont été investigués pour un total de onze 

configurations: 

 6 configurations à différentes températures : T=23°C, 50°C, 70°C, 110°C, 130°C et 150°C sur un 

matériau sec. 

 5 configurations à température ambiante pour des éprouvettes vieillies via une immersion 

dans du liquide de refroidissement pour plusieurs concentrations de glycol. Les éprouvettes 

vieillies ont ainsi été immergées dans des liquides composés uniquement d’eau et de mélanges 

contenant respectivement 25%, 50%, 75% et 100% de glycol. 

Les températures sélectionnées l’ont été de par leur pertinence vis-à-vis des conditions réelles. La 

température maximale testée étant 150°C, il est raisonnable d’avancer que les propriétés des fibres 

de verre ne subiront aucun changement. De même, le verre n’est pas sensible aux effets du 

vieillissement, que ce dernier soit lié à une attaque chimique et/ou à de l’absorption. Les essais ont 

donc été conduits sur le plastique pur, élément sensible du composite et donc à l’origine de la baisse 

de propriétés globales du composite, afin de quantifier le plus précisément possible ces sensibilités en 

procédant selon la norme ISO 527-2. S’agissant d’essais sous chargement quasi-statique, la vitesse de 

déformation a été fixée à 1.10-3 s-1, comme stipulé dans la norme. De même, pour des raisons de 

répétabilité, chaque essai a été conduit cinq fois. Chaque courbe expérimentale présentée représente 

donc une courbe moyenne de ces cinq tests. 
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2.5.2. Mise à température 

Le premier axe du plan d’essais est dédié à l’investigation de l’impact de la température sur les 

caractéristiques mécaniques de la matrice. Cette mise en température est réalisée à l’aide d’une 

enceinte thermique. Les éprouvettes sont préalablement placées dans l’enceinte 15 minutes avant 

l’essai pour permettre à l’échantillon d’atteindre la température de l’enceinte de manière uniforme. 

2.5.3. Vieil lissement 

2.5.3.1. Protocole 

Différents contenants ont été remplis avec les liquides de différentes teneurs en glycol. Cinq 

éprouvettes ont ensuite été immergées dans chacun des contenants. Il a été montré que la 

température d’immersion avait un effet sur l’absorption de liquide du matériau immergé [2, 31, 74, 

75]. De ce fait, les contenants ont été placés dans des fours maintenus à 90°C afin d’accélérer le 

processus d’absorption tout en évitant des phénomènes d’ébullition pouvant intervenir dans le cas où 

le liquide n’est composé que d’eau notamment, comme montré en figure 2.12.  

 

Figure 2.12 : Vieillissement des échantillons 

Avant de procéder à l’essai, les contenants sont sortis du four et laissés au repos jusqu’à ce qu’ils 

atteignent la température ambiante. Les éprouvettes ne sont ensuite sorties des contenants qu’au 

moment de procéder à l’essai afin d'éviter toute perte de liquide au sein du matériau. L’étude 

proposée se concentre sur le pire cas, c’est-à-dire lorsque le matériau est saturé. La saturation 

nécessitant des temps d’immersion longs, les éprouvettes doivent être immergées au moins 400 

heures.  

2.5.3.2. Etude de l’absorption  

La durée de vieillissement a été définie en étudiant la dynamique d’absorption du matériau en 

mesurant leur gain de masse. Pour cela, des éprouvettes tests placées dans des contenants différents 

ont été utilisées. Avant toute mesure, les contenants de ces éprouvettes sont sortis du four jusqu’à 

température ambiante pour s’assurer d’éviter tout dégagement de vapeur et donc toute perte de 

liquide qui viendrait altérer la concentration du liquide. Les éprouvettes sont ensuite pesées sous 

cloche, à l’aide d’une balance de précision 0.1mg. La précision de cette balance a permis d’obtenir des 

résultats très répétables. Les éprouvettes sont ensuite replacées dans le four et l’opération est répétée 

jusqu’à stabilisation du gain de masse. Le résumé des gains de masse pour chaque concentration de 

liquide est présenté en figure 2.13. 
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Figure 2.13 : Courbes d'absorption pour différentes concentrations de glycol dans le liquide de refroidissement 

 

Le PPS est un matériau très stable qui n’absorbe que très peu de liquide, bien moins que d’autres 

thermoplastiques, comme le PA 6.6, puisqu’il ne gagne qu’au maximum environ 0.3% de masse. Il est 

intéressant de noter que le gain de masse maximal du matériau dépend de la concentration en glycol 

du liquide. Ceci peut s’expliquer par la différence de densité entre les différents liquides. En effet, le 

glycol étant plus dense que l’eau, il est plus difficile pour le matériau de l’absorber. Les molécules 

d’eau, plus petites, auront donc plus de facilité à s’insérer entre les chaînes moléculaires du matériau. 

L’évolution de l’absorption de liquide par le matériau suit une loi de Fick [31], qui peut être exprimée 

par : 
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Où t est le temps, h l’épaisseur de l’échantillon, D est le coefficient de diffusion et Mm désigne le 

pourcentage maximal d’absorption du liquide. 

L’étude de ces coefficients en fonction de la concentration de glycol dans le liquide est montrée en 

figure 2.14 : 
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Figure 2.14 : Evolution de D et Mm 

L’évolution du coefficient Mm est, comme déjà montré en figure 2.13, maximal lorsque le liquide est 

uniquement composé d’eau. A mesure que la proportion de glycol croit, la masse maximale atteignable 

par le matériau décroit linéairement. 

Le coefficient de diffusion en revanche, bien qu’il montre également une tendance décroissante à 

mesure que la proportion de glycol augmente, semble suivre une loi exponentielle négative : 

𝐷 = 𝐷0𝑒
−
𝑎𝑔(%)

𝑏     

Où D0 désigne le coefficient de diffusion maximal, obtenu lorsque le liquide est composé uniquement 

d’eau, g(%) la proportion de glycol en pourcentage dans le liquide et a et b étant des coefficients. 

La proportion de glycol dans le liquide immergeant a donc un impact sur les capacités d’absorption du 

PPS. La prochaine section présente l’influence de cette absorption sur les caractéristiques mécaniques 

du matériau ainsi que l’influence de la température sur ces propriétés. 

2.6. Essais de traction monotones 

2.6.1. Influence de l’environnement de sollicitation sur le 

comportement mécanique de la matrice 

2.6.1.1.  Influence de la température 

Tous les essais de traction monotones réalisés sont pilotés par déformation. Des essais cycliques avec 

la courbe monotone associée sont également mis en œuvres tels que présenté en figure 2.15 : 
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Figure 2.15 : Types de sollicitations étudiées 

En figure 2.16 sont présentées les courbes contrainte/déformation de la matrice PPS pour plusieurs 

températures : 

 

Figure 2.16 : Courbes de traction d'un PPS pour plusieurs températures 

 

Les résultats présentés en figure 2.16 montrent que la température a une très grande influence sur le 

comportement du matériau. A température ambiante, notre référence, le module d’Young est 

d’environ 3.2GPa et décroit jusqu’à atteindre moins de 100 MPa à 150°C. La plus importante baisse de 

propriété survient après 90 °C, température de transition vitreuse du matériau. Ainsi, deux types de 

comportements se distinguent. Le premier, en dessous de la température de transition vitreuse, 

présente un comportement de type élasto-plastique. Le second, au-dessus de Tg semble entièrement 

inélastique, dû à l’influence grandissante de la viscosité, à mesure que croît la température. 

L’attribution de la cause de ce changement de comportement à la viscosité peut notamment être 

avancée par l’apparition de phénomènes d’amortissements visibles au début des courbes de tractions 

obtenues à hautes températures. 
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2.6.1.2. Influence du vieil lissement 

Les effets du vieillissement sur le comportement mécanique du PPS a ensuite été investigué par 

l’intermédiaire des essais de traction. L’évolution des courbes de traction pour plusieurs taux de glycol 

présent dans le liquide de refroidissement est montrée en figure 2.17 : 

 

Figure 2.17 : Influence de l'immersion dans du liquide de refroidissement sur le comportement mécanique du PPS pour 
différentes concentrations de glycol 

 

Malgré le peu de liquide absorbé par le matériau, des conséquences sensibles sur son comportement 

sont à noter. Contrairement aux conséquences observées sur les polyamides présentés en début de ce 

chapitre, pour un liquide immergeant composé de 50% de glycol et 50% d’eau, une légère 

augmentation d’environ 9% de la résistance et une chute nette de 36% de la déformation à rupture 

sont observées pour un PPS par rapport au matériau sec. Cette tendance correspond à ce que l’on peut 

observer pour les plastiques ayant subis des vieillissements thermiques ou aux UV [21,22]. Ceci est dû 

au protocole de vieillissement. En effet, le maintien dans l’étuve à 90°C a induit plus d’effets que 

l’absorption en elle-même.  

Le glycol jouant un rôle d’isolant thermique, plus la concentration de ce composant dans le liquide est 

élevée, plus le matériau est préservé des effets de la chaleur et donc moins ses propriétés sont 

impactées. L’étude de la dépendance des constantes mécaniques en fonction du taux de glycol présent 

dans le liquide montre une évolution linéaire, comme montré en figure 2.18 : 
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Figure 2.18 : Influence de la concentration de glycol dans le liquide sur les constantes mécaniques du PPS 

 

Cette évolution linéaire décroissante, y compris pour les hautes teneurs en glycol, montre que pour ce 

temps d’immersion, il n’y a pas eu d’attaque chimique du glycol sur le matériau. 

2.6.2. Influence de l’environnement de sollicitation sur le 

comportement mécanique du composite  

2.6.2.1.  Influence de la température 

Un autre paramètre qui va influer sur le comportement du matériau est la présence de fibres, qui va 

induire un comportement anisotropique. Cette anisotropie peut être caractérisée par l’étude de trois 

orientations préférentielles de fibres. Ces trois orientations désignent respectivement une orientation 

préférentielle longitudinale des fibres par rapport à la direction de sollicitation (désignée par 

l’abréviation long), une orientation majoritairement transversale des fibres par rapport à la direction 

de sollicitation (désignée par l’abréviation trans) ainsi qu’une orientation intermédiaire, en 

l’occurrence à 45°. L’influence de l’orientation majoritaire des fibres est montrée en figure 2.19 : 

 

 

Figure 2.19 : Influence de la présence de fibres et de leur orientation sur le comportement du PPS 
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Le fait que le renfort soit composé de fibres de verre va fortement influencer le comportement du 

composite résultant, d’autant plus que le composite étudié est fortement chargé (40% en masse). Le 

composite va ainsi gagner en raideur et en résistance maximale mais va devenir bien plus fragile, quelle 

que soit l’orientation principale des fibres à l’intérieur du matériau. Le protocole d’essais mis en place 

pour l’étude de l’influence de la température sur le comportement de la matrice a été appliqué au 

composite afin d’observer l’apport des fibres quant à la réaction du matériau face aux changements 

de température. Le composite étant un matériau anisotrope, l’influence de la température a été 

étudiée pour différentes orientations arbitraires de fibres : une orientation longitudinale par rapport 

à la direction de chargement, une orientation transversale ainsi qu’une orientation intermédiaire de 

45° par rapport à la direction de chargement.  Les résultats sont présentés en figure 2.20 : 

 

 

 

Figure 2.20 : Influence des fibres sur la sensibilité à la température du PPS renforcé 

Comme montré en figure 2.20, la dynamique d’évolution du comportement du matériau en fonction 

de la température varie quelque peu selon l’orientation des fibres. En effet, une orientation transverse 

des fibres induit un apport de la présence de fibre moindre que lorsque ces dernières sont alignées 

avec le sens de chargement. Cette conséquence est d’autant plus remarquable à haute température, 

puisque le module d’Young du composite pour cette orientation est alors très proche de celui de la 

matrice puisque les fibres ne peuvent pas compenser l’augmentation de déformation de la matrice 

induite par la hausse de température. 

L’orientation des fibres n’a cependant pas de grande influence sur la déformation globale du 

composite, qui garde des déformations admissibles bien plus faibles que la matrice. De même, la 

température de transition vitreuse constitue toujours une frontière clairement identifiable pour toute 

orientation étudiée et qui, une fois franchie, modifie plus brutalement le comportement du matériau. 
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Comme montré dans le tableau 2, la matrice étant l’élément sensible à la température, le rapport entre 

les contraintes maximales à 23°C et 130°C est équivalent quelle que soit l’orientation des fibres. 

 

Matériau Matrice Trans. 45° Long. 

 

 

4,92 1,79 2,03 2,35 

Tableau 2.2 : Evolution de la contrainte maximale admissible en fonction de la température pour plusieurs orientations 
préférentielles de fibres 

Cependant, plus que leur orientation, leur présence à hauteur de 40% en masse permet de diminuer 

cette sensibilité par rapport à celui de la matrice, qui a un rapport de contraintes maximales 

admissibles de plus du double de ceux du composite. 

 

2.6.2.2. Influence du vieil lissement 

Le PPS étant sensible aux effets de l’immersion dans le liquide de refroidissement, des essais de 

traction ont été menés sur le composite afin de comparer l’évolution des propriétés du matériau en 

fonction de ceux de la matrice et en fonction de l’orientation des fibres : 

 

 

Figure 2.21 : Comparaison du comportement mécanique d'un PPS/GF40 neuf et vieilli pour une orientation longitudinale 
des fibres 

La figure 2.21 montre que l’immersion du composite dans un liquide de refroidissement composé de 

50% d’eau et 50% de glycol impacte également ses propriétés mécaniques. Due à la présence de fibres 

de verre supposées insensibles aux effets de l’immersion, l’évolution des propriétés est moins 

flagrante que pour le plastique pur. Néanmoins, bien que moins importante, l’influence du liquide de 

refroidissement sur le composite est différente de celle observée sur le plastique pur.  
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En effet, alors que le vieillissement a induit une hausse du module d’Young du PPS de par la 

température d’immersion, cet effet n’est pas observé dans le cas du composite puisque ce dernier voit 

son module d’Young diminuer. Cette tendance s’amenuise au fur et à mesure que l’orientation des 

fibres se désaligne avec la direction de sollicitation: 

 

 

 

 

 

Figure 2.22 : Comparaison du comportement mécanique d'un PPS/GF40 neuf et vieilli pour une orientation (a) 
intermédiaire et (b) transversale des fibres 

Une fois les fibres alignées de manière transversale par rapport à la direction de sollicitation, l’effet du 

vieillissement est semblable à celui observé sur la matrice.  
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Une baisse de propriétés du verre n’étant raisonnablement pas à l’origine de cette modification des 

effets de l’immersion, tout porte à croire que l’immersion dégrade la cohésion des fibres avec la 

matrice plastique, faisant de fait perdre quelque peu les effets de renfort, comme cela avait été 

observé expérimentalement sur un polyamide 6.6 dans des études présentées en chapitre 1. Des 

simulations numériques ont été réalisées et présentées dans le chapitre 4 pour étayer cette hypothèse. 

Cette section a montré l’influence des différentes configurations de sollicitation sur le comportement 

mécanique du PPS pur ainsi que sur le composite renforcé. Il a été montré que les effets du 

vieillissement diffèrent d’un matériau à l’autre. De par la faible absorption du matériau, le 

vieillissement thermique provoque plus d’effets que l’absorption en elle-même. Ce type de 

vieillissement a eu pour effet d’augmenter la rigidité du PPS. Le PPS/GF40 en revanche, voit ses 

propriétés diminuer à la suite du même vieillissement, chute vraisemblablement due à la dégradation 

de la cohésion fibres/matrice. La température affecte quant à elle de la même manière et dans des 

proportions sensiblement identiques les propriétés des deux matériaux, quelle que soit l’orientation 

des fibres. L’influence de la température n’est pas linéaire et engendre une chute beaucoup plus 

brutale des caractéristiques une fois la température de transition vitreuse franchie, qui est ici de 90°C 

pour le PPS. Ainsi, deux types de comportements peuvent être notés : un type avant cette température 

et un autre type après. Afin de pouvoir caractériser et identifier clairement la nature des différents 

comportements, des essais cycliques ont ensuite été réalisés pour observer les différents phénomènes 

physiques à l’œuvre dans le matériau.  

2.7. Essais de traction cycliques  sur la matrice 

Le protocole de chargement des essais cycliques a été défini de telle sorte que la courbe monotone 

serve d’enveloppe. La méthodologie est donc similaire à celle mise en place précédemment, à savoir 

que ces essais sont contrôlés par la force appliquée ainsi que par la vitesse de chargement, déterminée 

également à partir des essais monotones, comme montré en figure 2.23 : 
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Figure 2.23 : Essais cycliques avec courbe enveloppe sur un PPS à (a) 23°C et à (b) 110°C 

 

Tout comme les essais monotones, les essais cycliques ont été réalisés à différentes températures. Ces 

essais permettent d’observer l’évolution de l’énergie dissipée au cours du test en analysant les 

variations de l’aire des boucles. L’acquisition de ces boucles permet de déduire pour chacune d’entre 

elles la rigidité apparente ainsi que l’accumulation de déformation plastique du matériau. La rigidité 

apparente est calculée via la pente de la bissectrice de chaque boucle. 
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Ces différentes évolutions sont dues à des phénomènes tels que la viscosité et/ou de 

l’endommagement, qui sont des éléments essentiels à considérer pour comprendre et modéliser le 

comportement de ces matériaux. L’évolution de la rigidité apparente en fonction de la température 

est présentée en figure 2.24 : 

 

 

Figure 2.24 : Evolution de la rigidité apparente en fonction de la température à différents nombres cycles  

 

Les résultats montrent clairement les deux types de comportement déjà observés via les essais 

monotones avant et après la transition vitreuse. Il est par ailleurs à noter que le déplacement résiduel 

accumulé à 110°C est environ quatre fois plus grand que celui observé à 23°C. Ceci suggère que, au-

delà de la température de transition vitreuse, le comportement mécanique du PPS est majoritairement 

« inélastique », ou encore « viscoplastique ». 

Pour chaque condition, plus la vitesse de chargement diminue, plus l’aire de la boucle augmente. Ceci 

peut être dû à de la viscosité ou encore à de la propagation d’endommagement. Ces effets couplés 

provoquent un adoucissement cyclique apparaissant de plus en plus tôt à mesure que la température 

augmente, jusqu’à devenir quasiment nulle une fois la transition vitreuse atteinte. Cette très faible 

rigidité apparente à haute température vient abonder dans le sens de l’hypothèse d’un comportement 

« visco-inélastique ». 

L’ajout des fibres modifiant le comportement mécanique du PPS, le renforcement à hauteur de 40% 

en masse du PPS avec ces fibres de verre peut avoir un impact significatif sur la sensibilité du matériau 

à la viscosité.  
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2.8. Conclusion 

 

L’objectif de ce chapitre est l’étude expérimentale du comportement du PPS/GF40 et de sa matrice 

suivant plusieurs environnements de sollicitation. Pour se faire, des essais de traction monotones et 

cycliques ont été réalisés afin d’évaluer l’impact de la température et de l’immersion dans du liquide 

de refroidissement en fonction de ses constituants sur le comportement mécanique du matériau pur 

et renforcé. Il a été montré que la température influe fortement sur les caractéristiques mécaniques 

de la matrice, à plus forte raison encore lorsque la température de transition vitreuse est dépassée. En 

effet, les essais cycliques ont montré que le matériau présente deux types de comportements distincts 

suivant la plage de températures avant et après la transition vitreuse. Avant cette température 

référentielle, les courbes de tractions sont caractéristiques d’un matériau elasto-plastique. Au-delà de 

cette température, plus aucune élasticité pure n’est constatée, définissant un matériau uniquement 

visco-pseudoplastique. Le PPS montre également une sensibilité au vieillissement après immersion 

jusqu’à saturation dans du liquide de refroidissement puisqu’un raidissement à l’issu de cette 

immersion est constaté. Cette influence est d’autant plus sensible que la proportion d’eau dans le 

liquide est importante. Ceci est dû au fait de la faible absorption du PPS et de la température du 

maintien de l’étuve qui favorise le vieillissement thermique. Le glycol étant un liquide dense utilisé 

pour empêcher le liquide de refroidissement d’entrer en ébullition, le plus faible transfert thermique 

entre ce liquide et le matériau induit un vieillissement thermique moins important que lors d’une 

immersion dans de l’eau. 

L’ajout de 40% en masse de fibres de verre dans le matériau induit une forte augmentation de la 

raideur de celui-ci ainsi qu’une diminution tout aussi importante de sa déformation à rupture du fait 

des propriétés du verre ainsi que du fort taux de renforcement. Ce renforcement induit une anisotropie 

du comportement du PPS/GF40 qui va montrer sa plus grande raideur lorsque les fibres seront alignées 

avec le sens de sollicitation, c’est-à-dire lorsque l’effet du renforcement sera maximal. Les essais de 

traction à plusieurs températures ont montré la même dynamique d’évolution du comportement 

mécanique, bien que moins prononcé que pour la matrice, puisque les fibres de verres supposées 

insensibles à la température ne peuvent venir complètement compenser la perte de propriété de la 

matrice. A l’inverse, le comportement du composite diffère sensiblement du comportement de la 

matrice une fois soumis au même vieillissement. Alors que la matrice montrait une augmentation de 

sa raideur, cette augmentation n’est clairement vue que pour une orientation transversale des fibres, 

c’est-à-dire pour une configuration où le comportement de la matrice est dominant. Ce raidissement 

s’estompe au fur et à mesure que les fibres s’alignent avec la direction de sollicitation allant jusqu’à la 

constatation d’une baisse des propriétés du matériau par rapport à l’état neuf pour une orientation 

longitudinale. 
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3. Chapitre 3 : Modélisation du comportement mécanique 

de la matrice 
 

3.1. Introduction 

Ce chapitre présente le développement d’un modèle phénoménologique dans le cadre des matériaux 

standard généralisés, introduit par Nguyen [77] et basé sur les principes thermomécaniques tels que 

décrits par Lemaitre et Chaboche [78] en prenant en compte les spécificités observées au chapitre 2. 

La modélisation de tels matériaux peut se faire de différentes manières, en fonction du point de vue 

adopté et des hypothèses avancées. 

3.1.1. Modèles phénoménologiques 

Les matériaux plastiques, comme montré en chapitre 1, ont des comportements complexes de par les 

différentes phases et arrangements moléculaires qui les constituent. Bien que les matériaux polymères 

puissent se distinguer de par des types de comportements très différents, la modélisation de leur 

comportement mécanique est généralement rendue possible via la construction de schémas 

rhéologiques. En fonction du matériau étudié et de la complexité de son comportement, plusieurs 

schémas peuvent être envisagés.  

 

 Viscoélastiques (VE) 

 

A la différence des matériaux présentant un comportement élastique, les matériaux viscoélastiques 

vont dissiper de l’énergie, dissipation visible via l’hystérésis induite. La prise en compte de ce 

phénomène dans les schémas rhéologiques se fait par l’association d’un ressort modélisant le 

comportement purement élastique et d’un amortisseur considérant la viscosité du matériau. La 

caractérisation d’un comportement viscoélastique diffère selon l’association du ressort et de 

l’amortisseur, comme montré en figure 3.1 : 

 

 
 

Figure 3.1 : Modèles rhéologiques simples de (a) Maxwell et de (b) Kelvin-Voigt 

 

 

(a) (b) 
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(a) Le modèle de Maxwell, où les composants sont associés en série, induit une déformation totale 

égale à la somme des déformations de chaque composant, pour une contrainte uniaxiale égale 

à la contrainte appliquée : 

 

휀 = 휀𝑟 + 휀𝑎  

𝜎 = 𝜎𝑟 = 𝜎𝑎   

Avec 𝜎𝑟 = 𝐸0휀𝑟 et 𝜎𝑎 = 휂휀�̇� 

 

Ce système abouti à l’équation différentielle suivante : 

 

휀̇ =
1

𝐸0
�̇� +

1

𝜂
𝜎 

 

La résolution de cette équation différentielle peut se faire selon deux philosophies différentes. La 

première consiste à considérer l’application d’une contrainte constante : c’est la relaxation. La solution 

de l’équation différentielle devient alors : 

 

𝜎(𝑡) = 𝐸0휀0𝑒
−
𝐸0
𝜂
𝑡
 

 

L’autre moyen de résoudre l’équation différentielle (3.2) est de considérer l’application d’une 

contrainte fixe. Le cas présenté s’apparente alors à du fluage. Cette considération aboutie alors à la 

solution suivante : 

 

휀(𝑡) =
𝜎0
𝐸0

+
𝜎0
휂
𝑡 

 

La principale limitation du modèle de Maxwell est que sa prédiction du phénomène de fluage n’est 

pas précise.  

 

(b) Le modèle de Kelvin-Voigt consiste en un montage de l’amortisseur en parallèle avec le ressort. 

Ce montage suppose, contrairement au modèle de Maxwell, que la déformation de chaque 

constituant est égale à la déformation globale et que la contrainte appliquée est égale à la 

somme des contraintes : 

 

휀 = 휀𝑟 = 휀𝑎 

𝜎 = 𝜎𝑟 + 𝜎𝑎  

 

L’équation différentielle devenant donc : 

 

𝜎 = 𝐸0휀 + 휂휀̇ 

 

De même, pour une résolution basée sur un phénomène de relaxation, la solution de cette équation 

différentielle est alors : 

 

(3.1a) 

(3.1b) 

(3.2) 

(3.3) 

(3.4) 

(3.5a) 

(3.5b) 

(3.6) 

(3.7) 
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𝜎(𝑡) = 𝐸0휀0 

 

En considérant un phénomène de fluage, la solution devient : 

 

휀(𝑡) =
𝜎0

𝐸0
(1 − 𝑒

−
𝐸0
𝜂
𝑡
)  

 

La principale limitation du modèle de Kelvin-Voigt, contrairement au modèle de Maxwell, réside dans 

une prédiction trop imprécise dans la configuration de relaxation, de par sa prédiction constante. Une 

limitation d’un modèle étant le point fort de l’autre, ces deux modèles sont donc complémentaires. 

Ainsi, les études portant sur la modélisation du comportement de thermoplastiques viscoélastiques se 

basent sur des schémas généralisés, considérant des branches de Maxwell en parallèle ou des 

branches de Kelvin-Voigt en série, permettant de tirer le meilleur parti des deux modèles. Pour la 

plupart des matériaux utilisés cependant, la simple considération d’un comportement viscoélastique 

peut ne pas être suffisante pour rendre compte de son comportement réel. 

 

 Elasto-viscoplastiques (EVP) 

 

La considération de la partie viscoplastique se fait via une redéfinition de la déformation, en y 

introduisant un membre lié à la déformation inélastique : 

 

휀 = 휀𝑒𝑙 + 휀𝑣𝑝 

 

Dans un cadre général en 3D, la relation contrainte/déformation peut alors s’écrire : 

 

�̇� = 𝐶𝑒𝑙: (휀̇ − 휀̇𝑣𝑝) 

 

La vitesse de déformation plastique est déterminée selon les relations constitutives suivantes : 

 

휀̇𝑖𝑛(𝑡) = 휀̃(𝜎(𝑡), 𝑉(𝑡))�̇� = �̃�(𝜎(𝑡), 𝑉(𝑡)) 

 

Généralement, les variables internes composant la variable d’écrouissage V(t) comprennent un 

coefficient d’écrouissage isotrope (p) et un tenseur d’écrouissage cinématique (X). 

 

Une des méthodes les plus utilisées pour la considération de la déformation viscoplastique est la 

méthode du J2, méthode également utilisée au cours de cette thèse. Cette méthode suppose une 

réponse viscoplastique isotrope et dont le critère de plasticité est défini via la fonction de charge 

suivante : 

 

𝑓(𝜎𝑒𝑞, 𝑝) = 𝜎𝑒𝑞 − (𝜎𝑦 + 𝑅(𝑝))  

 

Où 𝜎𝑒𝑞  est la contrainte équivalente de Von-Mises, 𝑅(𝑝) est la fonction d’écrouissage et𝜎𝑦 représente 

la limite d’élasticité initiale. La reconnaissance de ce modèle fait que celui-ci est appliqué dans cette 

étude, bien que les matériaux plastiques ne présentent pas d’écrouissage [61,63].  

(3.8) 

(3.9) 

(3.10) 

(3.11) 

(3.12) 
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La partie « pseudo-viscoplastique » que présentent les matériaux plastiques peut néanmoins être 

modélisée avec précision. 

 

L’expression de la fonction d’écrouissage connait également plusieurs expressions, les deux principales 

étant la loi puissance simple et la loi puissance de Norton. La loi puissance simple est définie par : 

 

𝑅(𝑝) = {
𝑘𝑝𝑛𝑠𝑖𝑝 > 0
0𝑠𝑖𝑛𝑜𝑛

  

 

Où 𝑘[𝑀𝑃𝑎] est le module d‘écrouissage, 𝑛 en est l’exposant et 𝑝 désigne l’accumulation de 

déformation plastique, définie par : 

 

�̇� = (
2

3
휀̇𝑣𝑝: 휀̇𝑣𝑝)

1
2 

 

La vitesse de déformation viscoplastique est quant à elle définie par : 

 

휀̇𝑣𝑝 = �̇�
𝜕𝑓

𝜕𝜎
= �̇�

3

2

𝑠

𝜎𝑒𝑞
 

 

De par la nature elasto-viscoplastique du modèle, la vitesse d’accumulation de déformation plastique 

�̇� est défini par : 

 

�̇� = 𝑔
𝜐
(𝜎𝑒𝑞, 𝑝) > 0si 𝑓 > 0 et �̇� = 0 si 𝑓 ≤ 0 

 

Où𝑔𝜐 représente la fonction caractéristique définissant la vitesse d’accumulation plastique. 

 

 Viscoélasto-viscoplastiques (VEVP) 

 

Les modèles de type VEVP représentent les modèles les plus généraux et permettent de considérer les 

hétérogénéités intrinsèques de la microstructure et la complexité globale du comportement du 

matériau. Ainsi, il existe deux catégories de schémas rhéologiques : l’un considérant le comportement 

des phases amorphes et semi-cristallines, tels que le schéma de Détrez [79] qui a été un des premiers 

à explorer ce point de vue, et l’autre traduisant le comportement macroscopique du thermoplastique. 

 

 

(3.13) 

(3.15) 

(3.16) 

(3.14) 
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Figure 3.2 : Schéma rhéologique décrivant le comportement mécanique d'un polymère semi-cristallin en considérant les 

différentes phases moléculaires [79] 

Les schémas rhéologiques étant par nature modulables, il est possible de définir des branches propres 

à chaque phase et procéder ainsi à une « homogénéisation » des différentes phases. La définition de 

tels modèles nécessite cependant une connaissance précise du comportement de chaque phase, ce 

qui peut s’avérer être très complexe à déterminer. Au niveau macroscopique, une telle 

« homogénéisation » est également possible pour déterminer le comportement du composite 

renforcé, pour une orientation de fibre donnée. 

Un des objectifs de la thèse étant la considération des effets de l’environnement de sollicitation sur le 

comportement du matériau et son extrapolation à des pièces réelles, une telle approche n’est 

cependant pas adaptée. En effet, l’environnement n’ayant d’effets que sur la matrice PPS, le modèle 

rhéologique doit se concentrer sur la définition du comportement VEVP de la matrice. De même, les 

schémas rhéologiques étant adaptés à des sollicitations uniaxiales, la modélisation du comportement 

du composite par un tel biais serait trop imprécise de par son anisotropie.  

 

Ce point de vue adopté par de nombreux auteurs a abouti à l’élaboration de modèles rhéologiques 

permettant de modéliser le comportement macroscopique de polymères non renforcés. Parmi les 

modèles les plus récents, le modèle de Kichenin [80, 81] est un des plus pertinents puisqu’il a été 

développé pour modéliser le comportement sous chargement statique d’un polyéthylène semi-

cristallin. Ce modèle se caractérise par la mise en parallèle d’une branche élasto-plastique et d’une 

branche viscoélastique, comme illustré en figure 3.3 : 

 

 
Figure 3.3 : Schéma rhéologique proposé pour la description du comportement mécanique d’un polyéthylène sans 

distinction entre les phases amorphes et semi-cristalline [80] 
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L’idée de mettre en parallèle les parties indépendantes du temps avec celles qui en sont dépendantes 

a été reprise dans d’autres modèles, plus complets, permettant la modélisation du comportement 

mécanique sous chargement statique et cyclique. Ainsi, il existe énormément d’études basées sur des 

modèles phénoménologiques, possédants des spécificités propres aux matériaux étudiés [27,82-101]. 

Un des modèles les plus récents, considérant les chargements statiques et cycliques est illustré en 

figure 3.4 : 

 
Figure 3.4 : Schéma rhéologique adapté aux sollicitations monotones et cycliques [27] 

 

Ce modèle se caractérise par l’absence de partie « plastique » au profit d’une partie décrivant une 

viscosité non linéaire. Ce point de vue, bien que pouvant avoir plus de sens physique, nécessite 

cependant plus d’essais cycliques pour être caractérisé. La présence de deux modèles viscoélastiques 

est très intéressante puisqu’elle permet au modèle de prendre en considération les effets visqueux de 

court-terme et ceux de long-terme, ce qui en fait un modèle très complet pouvant s’adapter à plusieurs 

types de sollicitations. 

 

3.1.2. Modèles empiriques 

 

Certaines techniques de « reverse engineering » emploient des modèles empiriques afin de modéliser 

le comportement de polymères et/ou de composites sous chargement monotone. Ces techniques, 

rapides et simples à mettre en œuvre, permettent de déterminer des constantes nécessaires à 

alimenter des modèles simples ou recréer la courbe de traction dans des logiciels de calculs. Un des 

modèles les plus utilisés en science des composites est le modèle de Ramberg-Osgood [65, 102]. Ce 

modèle montre de bonnes corrélations pour des matériaux présentant une partie plastique 

importante, avec une transition douce entre les parties élastiques et plastiques, et de l’écrouissage. 

Bien que les polymères ne s’écrouissent pas, la forme des courbes de traction permet l’application de 

ce modèle. 

 

Ce modèle se base sur la loi de Hooke et l’équation de Hollomon et s’exprime par : 

 

휀 =
𝜎

𝐸
+ 𝐾(

𝜎

𝐸
)𝑛 

 

Où𝐸 est le module d’Young, 𝐾 est le module d’écrouissage et𝑛 en est le coefficient.  
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Nous reviendrons sur l’application et la détermination des constantes plus loin dans ce chapitre. Un 

autre modèle, couramment utilisé pour des études portant sur des métaux est la méthode de Johnson-

Cook [103]. Plus complète que celle de Ramberg-Osgood, cette méthode ne permet cependant de 

traiter que les comportements viscoplastiques et s’exprime par : 

 

𝜎𝑦(휀𝑝, 휀�̇�, 𝑇) = [𝐴 + 𝐵(휀𝑝)
𝑛
][1 + 𝐶𝑙𝑛(휀�̇�

∗)][1 − (𝑇∗)𝑚] 

 

Où 𝐴, 𝐵, 𝐶, 𝑛, 𝑚 sont des constantes et휀𝑝 désigne la déformation plastique équivalente et휀̇𝑝 étant 

la vitesse de déformation plastique. 

 

Ces modèles empiriques, bien que simples à mettre en œuvre, ne se basent pas directement sur les 

principes de la thermomécanique. Dans le but de réaliser des prédictions précises du comportement 

mécanique du PPS en fonction de paramètres tels que la température ou l’absorption de liquide, la 

modélisation du comportement de ce matériau doit se baser sur les phénomènes physiques observés 

en chapitre 2. De ce fait, il a été décidé de développer un modèle basé sur un schéma rhéologique, 

associé à un potentiel, l’énergie libre de Helmholtz, lié aux phénomènes physiques dont les équations 

régissant le comportement du matériau vont dériver.   

 

3.1.3. Equivalence temps/température 

 

La définition d’un schéma rhéologique ne peut, à lui seul, suffire pour modéliser correctement le 

comportement du PPS pour l’application industrielle. En effet, ce type de modélisation, bien que fidèle 

au comportement du matériau basé sur ses caractéristiques internes, ne prend pas en compte les 

paramètres externes au matériau tels que la température de sollicitation par exemple. Il existe 

cependant d’ores et déjà une méthodologie permettant de considérer l’influence de la température 

sur le comportement mécanique des polymères. Comme présenté en section 2.1.2 la vitesse de 

sollicitation va avoir un impact sur le comportement mécanique du matériau pour une sollicitation 

monotone. Les effets de la vitesse de sollicitation étant semblables à une variation de température, il 

n’est pas rare qu’une équivalence temps/température soit mise en place afin de réussir à considérer 

la variation de l’un ou l’autre des paramètres [104-107]. Pour ce faire, des essais par DMA sont 

nécessaires afin de caractériser l’évolution des modules de perte et de stockage du matériau en 

fonction du temps. Ce principe permet, par une translation le long de l’axe du temps, de faire coïncider 

la réponse du matériau obtenue à une température T avec la réponse obtenue à une température de 

référence T0. L’estimation de ce décalage est rendue possible par le calcul du coefficient de décalage 

a(T). Le calcul de ce coefficient en fonction de la température diffère en fonction de celle-ci. Pour des 

températures inférieures à la température de transition vitreuse, une loi d’Arrhenius se montre 

adaptée [108] : 

 

ln 𝑎𝑇 =
∆𝐻

𝑅
(
1

𝑇
−
1

𝑇0
) 

 

Où ∆𝐻 est l’énergie d’activation et 𝑅 est la constante des gaz parfaits. 

 

(3.18) 

(3.19a) -- -
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Pour des températures allant au-delà de la température de transition vitreuse, le comportement du 

matériau varie du tout au tout, obligeant de changer de modèle pour l’adoption d’une loi William-

Landel-Ferry (WLF), traduisant la variation de la viscosité dans le matériau en fonction de la 

température:  

 

ln 𝑎𝑇 =
−𝐶1(𝑇 − 𝑇𝑔)

𝐶2 + (𝑇 − 𝑇𝑔)
 

 

Où 𝐶1 et 𝐶2 sont des paramètres empiriques propres à chaque matériau. 

 

Ces éléments permettent alors de connaitre l’évolution de ce coefficient de décalage en fonction de la 

température et connaitre ainsi cette équivalence. Cette procédure a déjà été appliquée au PPS, dont 

la courbe maitresse est présentée en figure 3.5 : 

   

 
Figure 3.5 : Evolution des facteurs de perte en fonction du temps et influence sur le coefficient de décalage en fonction 

de la température [108] 

 

Cette approche nécessitant la réalisation systématique de tests DMA pour chaque matériau étudié et 

la connaissance de la fréquence de sollicitation et la réponse du matériau pour chaque fréquence 

étudiée, la mise en place de ce protocole d’équivalence temps/température peut s’avérer complexe 

dans un cadre industriel. De même, des modèles basés sur la connaissance précise du comportement 

microscopique du matériau permettent de considérer les effets de la température [109]. Ce type de 

modèle néanmoins, constitue également une méthode difficilement applicable en milieu industriel. 
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3.1.4. Limitations 

 

Les variations de microstructure en fonction des sollicitations décrites en chapitre 1 et leurs 

nombreuses conséquences sur le comportement mécanique du matériau décrites en chapitre 2 

engendrent des difficultés de modélisation. L’utilisation des modèles rhéologiques nécessitent une 

bonne connaissance des phénomènes physiques à l’œuvre dans le matériau. Cependant, ces modèles 

sont tributaires de la microstructure du matériau. Ainsi, lorsque la microstructure et le comportement 

lié à celle-ci changent drastiquement, les modèles rhéologiques peuvent être mis en défaut. C’est pour 

cela que les modèles développés ne sont généralement valables que sur une certaine plage de 

températures, soit avant soit après la température de transition vitreuse.  

 

Dans le cas du développement d’une pompe à eau immergée, le dimensionnement devant être valable 

sur une plage de températures allant de -40°C à 120°C pour un PPS dont la température de transition 

vitreuse se trouve aux alentours de 90°C. La considération de toutes les plages de températures est 

alors indispensable.  En effet, comme montré expérimentalement en chapitre 2, la température a une 

grande influence sur le comportement mécanique du matériau, particulièrement aux alentours de la 

transition vitreuse. L’extrapolation et la prédiction des propriétés du matériau en fonction de ce 

paramètre est généralement rendu possible par l’établissement d’une équivalence 

temps/température. Cependant, d’un point de vue industriel, il n’est pas toujours possible de réaliser 

des tests DMA et de connaitre toutes les fréquences de sollicitations que va subir la pièce au cours de 

sa vie.  

 

La validité des modèles sur les différentes plages de températures ainsi que l’établissement de 

l’équivalence temps/température sont par ailleurs tributaires de la connaissance exacte de la 

température de la transition vitreuse. Or, la pompe à eau étant immergée, l’effet plastifiant du liquide 

observé expérimentalement dans des études décrites en chapitre 1 et sur le PPS en chapitre 2 modifie 

cette température. La variation de cette température induit une incertitude supplémentaire puisqu’il 

devient alors plus difficile de savoir sur quelle plage de températures nous nous situons et qui, si elle 

n’est pas prise en compte dans les modèles, peut conduire à l’utilisation du mauvais modèle selon la 

plage réelle de températures.  

 

Ainsi, l’objectif de ce chapitre est la création d’un modèle descriptif du comportement mécanique de 

la matrice PPS prédictif en fonction des effets induits par la variation de température, en considérant 

les effets induits par la transition vitreuse. Les observations expérimentales faites dans de précédentes 

études montrant que cette température de transition vitreuse est variable, la traduction 

mathématique de cette variabilité est également un objectif majeur de ce chapitre puisque la pièce 

finale évolue dans un environnement intégralement immergé et ce, tout au long de sa vie. 
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3.2. Structure thermomécanique  

3.2.1. Schéma rhéologique 

 

Gardant à l’esprit l’utilisation du modèle en industrie, il est important de trouver un type de modèle 

offrant un bon compromis entre précision, capacités de prédictions tout en nécessitant un nombre 

raisonnable de paramètres, ces derniers se doivent par ailleurs d’être déterminables via un 

équipement expérimental largement disponibles dans les centres de développements industriels. En 

l’occurrence, l’étude expérimentale présentée en chapitre 2 s’inscrivant dans cette même 

problématique, les essais réalisés sont en majorité basés sur des essais de traction. De telles 

sollicitations uniaxiales peuvent être modélisées avec bonne précision via un modèle rhéologique 1D. 

Comme montré dans la section précédente, ce type de modèles basés sur un schéma adaptable 

permettent une grande modularité en fonction des phénomènes prédominants définissant le 

comportement des matériaux étudiés et sont donc utilisés dans un grand nombre de cas ou pour des 

comportements très variés. 

 

Le schéma rhéologique utilisé est similaire à ceux utilisé dans d’autres études [61, 63]. Tout comme les 

schémas ayant servis de référence, le schéma utilisé se place dans le cadre des Matériaux Standards 

Généralisés proposé pour la première fois par Halphen et Nguyen [77] et est présenté en figure 3.6 : 

 

 

 
Figure 3.6 : Schéma rhéologique utilisé 

 

Ce schéma est composé d’une association de plusieurs éléments: 

 

 Un modèle de Maxwell considérant le comportement purement élastique 

 Une succession de modèles de Kelvin-Voigt, d’un nombre suffisant pour rendre compte avec 

une précision acceptable la viscoélasticité du matériau qu’elle soit de court ou de long terme. 

En effet, la considération de plus de deux modèles de Kelvin-Voigt permet d’adapter le modèle 

aux sollicitations plus variées en prenant en compte les aspects de fluage et de relaxation pour 

une large gamme de fréquences de sollicitation  

'Vv 1 'Vvi 'VVN H ,m 

eq(êi) eq(êi) 

Ce 

C v , C v ; C v N I< n 

r 

ê e ê vJ êv.; êvN êp 



60 | P a g e  
 

 Un dernier terme a enfin été ajouté pour représenter le comportement pseudo-viscoplastique 

observé en chapitre 2. Il est ainsi composé d’un patin définissant l’irréversibilité d’un tel 

comportement, monté en parallèle avec un amortisseur et un ressort pour modéliser la partie 

visqueuse et une forme s’apparentant à un pseudo-écrouissage. 

 

L’assemblage en série de ces éléments abouti à l’expression de la déformation totale suivante : 

 

휀 = 휀𝑒 +∑휀𝑣𝑖

𝑁

𝑖=1

+ 휀𝑝 

 

Pour des raisons de simplicité, la convention de sommation d’Einstein est adoptée pour aboutir à la 

forme suivante : 

 

휀 = 휀𝑒 + 휀𝑣𝑖 + 휀𝑝 

 

Cette expression est injectée dans les équations développées dans le cadre de la thermodynamique 

du solide. 

 

3.2.2. Energie libre et inégalité de Clausius-Duhem 

 

Le modèle phénoménologique est développé dans le cadre de la thermomécanique telle que définie 

par Lemaitre et Chaboche [78, 110] dont les bases de la thermodynamique du solide sont présentées 

en annexe A. Basé sur le schéma rhéologique défini précédemment, une expression de l’énergie libre 

de Helmholtz peut être proposée via la somme des énergies intrinsèques : 

 

𝜌𝜓 = [
1

2
𝐶𝑒(휀 − 휀𝑣𝑖 − 𝛼휃)2 +

1

2
𝐶𝑣𝑖휀𝑣𝑖

2 ] 𝑒
𝛿𝑒(1−

𝑇𝑒𝑞
𝑇0

)
−
𝜌𝐶

2𝑇0
휃2 − 𝐶𝑣𝑖휀𝑣𝑖𝛼휃 + [

1

2
𝑘𝑝2

+ 𝑅∞(𝑝 +
1

𝑚
𝑒−𝑚𝑝+1)]𝑒

𝛿𝑝(1−
𝑇𝑒𝑞
𝑇0

)
 

 

Le but final du modèle étant d’être capable de prédire le comportement mécanique du matériau en 

fonction de la température ainsi que des forces thermodynamiques associées, l’expression d’énergie 

libre de Helmholtz est définie par les paramètres et variables scalaires suivants : 

 

 La déformation globale ε, directement associée à l’expression de la contrainte σ 

 Les différents membres désignant la déformation viscoélastique휀𝑣𝑖, considérant la 

viscoélasticité court-terme et long-terme 

 La déformation pseudo-viscoplastique ou « visco-inélastique » ici, approximée par 휀𝑝 

 Un exposant de pseudo écrouissage m 

 Un module de pseudo écrouissage𝑅∞, exprimé en MPa 

 Un paramètre linéaire de pseudo écrouissage k, exprimé en MPa 

 Un coefficient de type Arrhenius𝛿𝑒, permettant l’extrapolation du comportement 

viscoélastique à d’autres températures 

(3.20a) 

(3.20b) 

(3.21) 
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 Un coefficient de type Arrhenius𝛿𝑝, permettant l’extrapolation du comportement pseudo-

viscoplastique à d’autres températures 

 Un coefficient de dilatation thermique linéaire α, exrpimé en K-1 

 La capacité thermique massique C exprimée en J.K-1.kg-1 

 

 

La particularité de ce modèle réside en l’introduction de coefficients de type Arrhenius [111-113], 

permettant de pondérer l’influence du changement de température sur la résistance mécanique du 

composite. Ce changement de température est défini par une variable 휃 exprimée comme suit : 

 

휃 = 𝑇 − 𝑇0 

 

𝑇 étant la température étudiée et 𝑇0 étant la température de référence, en l’occurrence une 

température ambiante de 23°C. 

 

 

Pour l’application numérique du modèle, il a été décidé de travailler avec p, l’accumulation de 

déformation plastique et 휀𝑒, la déformation élastique, qui n’est pas ici une variable interne à 

proprement parlé mais permet de synthétiser l’écriture des équations et en faciliter leur lecture.  

 

La combinaison de la première et de la seconde loi de la thermodynamique peut être exprimée par 

l’inégalité de Clausius-Duhem [114] :    

 

𝐷 = 𝜎휀̇ − 𝜌(�̇� + 𝑠휃̇) −
1

𝑇0
𝑞𝑔𝑟𝑎𝑑𝑥𝑇 ≥ 0 

Où q est le flux de chaleur, ρ la masse volumique et s l’entropie, qui n’est jamais négative. 

 

L’expression de �̇� est donnée par dérivation par rapport au temps de l’équation (3.21) : 

 

�̇� =
𝜕𝜓

𝜕휀
휀̇ +

𝜕𝜓

𝜕휀𝑣𝑖
휀�̇�𝑖 +

𝜕𝜓

𝜕휃
휃̇ +

𝜕𝜓

𝜕𝑝
�̇� 

 

Injecter l’équation (3.24) dans l’équation (3.23) abouti à : 

 

𝐷 = (𝜎 − 𝜌
𝜕𝜓

𝜕휀
)휀̇ − 𝜌

𝜕𝜓

𝜕휀𝑣𝑖
휀�̇�𝑖 − 𝜌

𝜕𝜓

𝜕𝑝
�̇� − 𝜌 (

𝜕𝜓

𝜕휃
+ 𝑠) 휃̇ −

1

𝑇0
𝑞𝑔𝑟𝑎𝑑𝑥𝑇 ≥ 0 

 

 

Les polymères étant des matériaux sensibles aux phénomènes d’auto-échauffement [115-119], les 

phénomènes de dissipation et de viscosité associée sont pris en compte par l’intermédiaire d’un 

pseudo-potentiel de dissipation dépendant de la vitesse de déformation viscoélastique et défini 

comme suit : 

   

𝜑(휀�̇�𝑖) =
𝜏(𝐶𝑒 + 𝐶𝑣𝑖)

2
휀�̇�𝑖
2  

(3.22) 

(3.23) 

(3.24) 

(3.25) 

(3.26) 
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Où 𝜏 représente le temps caractéristique de relaxation des contraintes. 

 

Les équations d’état peuvent ainsi être déduites par dérivation du potentiel par rapport aux variables 

d’état. Le pseudo-potentiel de dissipation étant uniquement dépendant de la vitesse de déformation 

viscoélastique, les termes fonctions de 휀̇ et 휃̇ s’annulent et permettent d’obtenir les équations 

constitutives du modèle:  

 

𝜎 = 𝜌
𝜕𝜓

𝜕휀
  

𝑠 = −
𝜕𝜓

𝜕휃
  

𝜌
𝜕𝜓

𝜕휀𝑣𝑖
= −

𝜕𝜑(휀�̇�𝑖)

𝜕휀�̇�𝑖
  

𝑅(𝑝) = 𝜌
𝜕𝜓

𝜕𝑝
  

 

Le développement de ces équations aboutit aux relations permettant la modélisation des courbes de 

traction, pour la partie viscoélastique comme la partie pseudo-viscoplastique, toutes deux 

dépendantes de la température. 

 

La partie viscoélastique est donc définie par : 

 

𝜎(휀) =
𝐶𝑒𝐶𝑣𝑖

𝐶𝑒 + 𝐶𝑣𝑖
[(휀 − 𝛼휃)𝑒

𝛿𝑒(1−
𝑇
𝑇0
)
− 𝛼휃][1 − 𝑒−

𝑒
𝛿𝑒(1−

𝑇
𝑇0

)

̇ 𝜏 ] 

 

Et la partie pseudo-viscoplastique est définie par : 

 

𝑅(𝑝) =  [𝑘𝑝 + 𝑅∞(1 − 𝑒−𝑚𝑝)] 𝑒
𝛿𝑝(1−

𝑇
𝑇0
)
 

 

 

L’applicabilité de l’une ou l’autre de ces parties est déterminée par la comparaison du niveau de 

contraintes avec la limite élastique, elle-même dépendante de la température : 

 

 

𝜎𝑦(𝑇) = 𝜎𝑦
𝑇0𝑒

𝛿𝑒(1−
𝑇
𝑇0
)
 

 

Il est également possible de déterminer la surface de Von-Mises : 

 

𝑓(𝜎, 𝑅, 𝑇) = 𝜎𝑒𝑞 − 𝜎𝑦(𝑇) − 𝑅(𝑝) 

 

 

(3.27) 

(3.28) 

(3.29) 

(3.30) 

(3.31a) 

(3.32a) 

(3.33) 

(3.34) 
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Ces deux parties traduisent les types de comportements observés en chapitre 2 pour une température 

inférieure à la température de transition vitreuse. Comme observé en chapitre 2 et déjà observé dans 

plusieurs autres études mentionnées en chapitres 1 et 2, une fois la température de transition vitreuse 

dépassée, le comportement de la matrice PPS montre un comportement purement pseudo-

viscoplastique. La modélisation d’un tel phénomène a pu être réalisée par l’utilisation seule d’une 

version révisée de l’équation (3.32a) traduisant le type pseudo-viscoplastique afin de modéliser 

entièrement la courbe de traction une fois la température de transition vitreuse dépassée : 

 

𝑅(𝑝) =  [𝑘𝑝 + 𝑅∞(1 − 𝑒−𝑚𝑝)][1 − 𝑒−
𝑝𝑒

𝛿(1−
𝑇
𝑇0

)

̇ 𝜏 ]𝑒
𝛿(1−

𝑇
𝑇0
)
 

 

Ces équations permettent ainsi de décrire le comportement complet du matériau, c’est-à-dire avant 

et après la limite d’élasticité et ce, sur une grande plage de températures, avant ou après la 

température de transition vitreuse.  

 

Il a par ailleurs été montré dans le chapitre 2 que l’immersion dans du liquide de refroidissement a une 

influence sur les caractéristiques mécaniques du matériau. Le modèle développé dans ce chapitre 

permettant une extrapolation des caractéristiques à une autre température, la prochaine section 

présente la définition d’une équivalence température/absorption permettant d’ajouter la 

considération des effets hydrothermiques dans le modèle. 

 

 

3.2.3. Equivalence température/absorption 

 

Il a été montré dans les sections précédentes que la température de transition vitreuse du PPS, et 

d’une manière générale pour la majorité des polymères, constitue la température de référence 

intrinsèque du matériau qui va déterminer son type de comportement mécanique. Si cette 

température caractéristique varie, comme c’est le cas lors d’un vieillissement, il est nécessaire de la 

connaître dans n’importe quelle configuration afin de pouvoir utiliser le modèle adapté. Le modèle 

développé dans la section précédente doit donc évoluer afin de pouvoir considérer un éventuel 

changement de cette température caractéristique. Les tentatives de modélisation de cette influence 

étant basées sur une équivalence temps/température/humidité, une nouvelle méthode de 

modélisation est proposée afin de pouvoir l’implémenter facilement dans le modèle développé [120].  

 

La température de transition vitreuse n’apparaissant pas explicitement dans les équations du modèle, 

une redéfinition du concept de température est proposée. En effet, considérant la température de 

transition vitreuse comme étant la référence intrinsèque au matériau, l’écart entre cette température 

et la température de sollicitation permet de savoir de quelle manière le comportement sera influencé. 

Ainsi, si cette température varie, la différence de température équivalente va également évoluer. 

Reporter la variation que va subir la température de transition vitreuse due à la viscosité sur la 

température de sollicitation sera donc mathématiquement équivalent, comme présenté en figure 3.7 : 

 

(3.35a) 
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Figure 3.7 : Illustration de la redéfinition du concept de température 

 

La température de sollicitation équivalente va donc dépendre du taux d’humidité contenu dans le 

matériau et peut être défini, en se basant sur l’expression établie par Launay et. al [27] : 

 

𝑇𝑒𝑞 = 𝑇 + 𝜒𝐻(%) 

 

Où 𝐻(%) représente le taux massique d’humidité absorbé et 𝜒 le coefficient pondérateur. 

 

Les applications de l’entreprise partenaire de la thèse se placent exclusivement dans les cas où le 

matériau est entièrement immergé et est donc supposé à saturation. Le liquide dans lequel la pièce 

sera immergée est par ailleurs composé de deux constituants : l’eau et le glycol. Le taux de glycol dans 

le liquide étant amené à varier en fonction du lieu de vente et/ou du constructeur, l’équation (3.36) a 

été modifiée afin de permettre la considération de l’effet des deux constituants de manière distincte, 

en fonction de leur proportion dans le liquide : 

 

𝑇𝑒𝑞 = 𝑇 − (𝜒𝐻(%) + 𝜉𝐺(%)) 

 

Avec 𝐻(%) désignant la proportion d’eau dans le liquide, 𝐺(%) désignant la proportion de glycol et 

𝜒 et 𝜉 étant les coefficients pondérateurs. 

 

L’équation (3.37a) peut également s’écrire: 

 

𝑇𝑒𝑞 = 𝑇 − [𝜒 − (𝜒 + 𝜉)𝐺(%)] 

Ou encore : 

 

𝑇𝑒𝑞 = 𝑇 − [(1 − 𝜒)𝐺(%) + 𝜉𝐺(%)] 

 

Car: 

 

𝐻(%) + 𝐺(%) = 1 

 

Les équations du modèle peuvent ainsi être complétées en y implémentant la dépendance de la 

température à l’humidité : 

 

(3.36) 

(3.37a) 

(3.37b) 

(3.38) 

(3.37c) 

~-.. T 

1 Equiva lent gap between Tand Tg 
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 Modèle hydro-thermo-viscoélasto-pseudo-viscoplastique avant Tg: 

𝜎(휀) =
𝐶𝑒𝐶𝑣𝑖

𝐶𝑒+𝐶𝑣𝑖
[(휀 − 𝛼휃)𝑒

𝛿𝑒(1−
𝑇𝑒𝑞

𝑇0
)
− 𝛼휃][1 − 𝑒−

𝑒
𝛿𝑒(1−

𝑇𝑒𝑞
𝑇0

)

̇𝜏 ]    

𝑅(𝑝) =  [𝑘𝑝 + 𝑅∞(1 − 𝑒−𝑚𝑝)] 𝑒
𝛿𝑝(1−

𝑇𝑒𝑞
𝑇0

)
 

 

 Modèle hydro-thermo -pseudo-viscoplastique après Tg: 

 

𝑅(𝑝) =  [𝑘𝑝 + 𝑅∞(1 − 𝑒−𝑚𝑝)][1 − 𝑒−
𝑝𝑒

𝛿(1−
𝑇𝑒𝑞
𝑇0

)

̇ 𝜏 ]𝑒
𝛿(1−

𝑇𝑒𝑞
𝑇0

)
 

 

Cette section a présenté le développement d’un modèle phénoménologique basé sur un schéma 

rhéologique permettant de considérer l’influence de la température et de l’immersion dans du liquide 

de refroidissement sur le comportement mécanique du matériau. La section suivante présente 

l’application du modèle à la matrice PPS, de la détermination des paramètres aux corrélations sur toute 

la gamme de températures étudiées. 

 

 

3.3. Application du modèle 

3.3.1. Détermination des paramètres 

 

Comme présenté dans les sections précédentes, le PPS montre deux types de comportements bien 

distincts en fonction de la température de sollicitation. Le modèle présenté dans la section précédente 

est également divisé en deux parties distinctes en fonction du comportement observé avant et après 

la transition vitreuse. Il est donc nécessaire de déterminer les paramètres du modèle pour les deux 

plages de températures.  

 

En dessous de la transition vitreuse, la première étape est de déterminer les paramètres mécaniques, 

y compris𝜎𝑦
𝑇0 , grâce à la température de référence T0, ici 23°C. Ces paramètres peuvent être 

déterminés par l’application de la méthode des moindres carrés. Ces paramètres mécaniques obtenus, 

les paramètres𝛿𝑒, 𝛿𝑝 et 𝜏 sont déterminés de telle sorte que la courbe obtenue à la température de 

référence vienne épouser une courbe obtenue à une autre température, en l’occurrence 70°C comme 

montré en figure 3.8 (a). Afin de garantir la précision des coefficients obtenus, ces derniers ont été 

déterminés à l’aide de la méthode de Newton-Raphson.  

 

De la même manière, les coefficients 𝜒 et 𝜉 liés à la proportion d’eau et de glycol dans le liquide de 

refroidissement peuvent ensuite être déterminés respectivement via les courbes de traction obtenues 

après immersion dans un liquide composé uniquement d’eau et uniquement de glycol. Ces coefficients 

vont ainsi déterminer une température équivalente pour laquelle notre modèle pourra retrouver les 

caractéristiques mécaniques du matériau vieilli en fonction du taux de glycol grâce aux paramètres𝛿𝑒 

et𝛿𝑝 précédemment déterminés. 

 

(3.31b) 

(3.32b) 

(3.35b) 
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Figure 3.8 : Détermination des paramètres du modèle (a) avant Tg et (b) après Tg 

 

Cette méthodologie de détermination des paramètres est reconduite au-delà de la température de 

transition vitreuse, avec une nouvelle température de référence, ici 110°C. Il est à noter que le modèle 

au-delà de la transition vitreuse est plus simple de par l’absence d’élasticité pure et comporte donc 

moins de paramètres. La détermination des coefficients 𝛿 et 𝜏 au-delà de la température de transition 

vitreuse nécessite tout de même une courbe à une autre température, ici 130°C comme montré en 

figure 3.8 (b). 

 

Les paramètres déterminés par cette méthode et représentatifs du comportement mécanique de la 

matrice PPS peuvent être retrouvés dans le tableau 3.1 : 

 

E (MPa) k (MPa) R (MPa) m δe δp τ(s) χ (K) ξ (K) 

3216,48 0,00 86,70 73,66 1,73 2,43 2,34 16,99 6,62 

 

E (MPa) k (MPa) R (MPa) m δe δ τ(s) 

0,00 3,58 26,52 24,63 0,00 5,17 26,64 

 

Tableau 3.1 : Paramètres du modèle (a) avant la température de transition vitreuse et (b) après 

Pour faciliter la lecture, le terme 
𝐶𝑒𝐶𝑣𝑖

𝐶𝑒+𝐶𝑣𝑖
 est noté E et désigne le module d’Young du matériau. Les 

coefficients sont obtenus pour des températures exprimées en degrés Kelvin. 

 

Tous les paramètres étant connus, la prochaine section a pour but de présenter les capacités 

prédictives du modèle, en ne faisant varier qu’uniquement la température et la proportion de glycol 

dans le liquide de refroidissement. 

 

3.3.2. Corrélations 

 

Une fois les paramètres déterminés, le modèle a été testé à d’autres températures et confronté aux 

données expérimentales.  
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Figure 3.9 : Prédictions du modèle (a) avant Tg et (b) après 

 

Comme présenté en figure 3.9, le nombre restreint de paramètres nécessaires à la définition du 

modèle permet de prédire avec une bonne précision l’entière courbe de traction à la température 

voulue, qu’elle soit avant ou après la température de transition vitreuse.  

De par l’équivalence température/absorption précédemment développée, le modèle est également 

capable de prédire les caractéristiques mécaniques du matériau en fonction de la composition du 

liquide dans lequel il sera immergé jusqu’à saturation. Ces prédictions, comme présentées en figure 

3.10 (a) et en figure 3.10 (b), sont précises que ce soit sur le comportement élastique ou plastique. 
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Figure 3.10 : Prédiction de l'évolution (a) du module d'Young et (b) de la contrainte maximale admissible en fonction de 
la composition du liquide de refroidissement 

 

Une autre information que le modèle va être capable de donner est la température équivalente du 

PPS vieilli. Par exemple, pour un mélange standard dans l’industrie automobile d’un liquide composé 

de 50% d’eau et de 50% de glycol, la température équivalente sera de𝑇𝑒𝑞 = 𝑇 − 11.8, c’est-à-dire que 

les conséquences du vieillissement seront équivalent à la réalisation d’un essai sur un matériau neuf à 

une température plus faible que la température ambiante. D’un point de vue industriel, cette méthode 

offre des possibilités intéressantes puisque chaque matériau utilisé peut ainsi être référencé via une 

température équivalente permettant un classement simple et rapide en fonction de la tenue de 

chaque matériau face au vieillissement par absorption. 

 

 

Une vue d’ensemble peut alors être proposée afin de synthétiser les essais expérimentaux ainsi que le 
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bleu les courbes ayant servies à la calibration du modèle, en jaune les données expérimentales ayant 
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Figure 3.11 : Synthèse de la performance du modèle développé en fonction de la température équivalente 

 

Cette section a montré les bonnes capacités de prédiction du modèle développé sur une grande plage 

de températures ainsi que pour des configurations de vieillissements différentes. Même si ces résultats 

peuvent être considérés comme étant précis, le modèle sera confronté à d’autres déjà existants dont 

un modèle basé sur l’intelligence artificiel afin d’estimer la marge de progression possible face à la 

limite de précision atteignable. 

 

 

 

3.4. Comparaisons  

3.4.1. Comparaison avec un modèle empirique 

 

De par sa bonne précision, le modèle de Ramberg-Osgood est un modèle très couramment utilisé en 

science des polymères [65], notamment dans des études expérimentales afin de classer les matériaux 

en fonction de leurs paramètres mécaniques et/ou d’utiliser ces courbes pour définir les propriétés 

d’un matériau dans des logiciels de calcul éléments finis comme Abaqus ou Ansys.  

  

휀 =
𝜎

𝐸
+ (

𝜎

𝐾
)
1
𝑛 

 

Avec E désignant le module d’Young et déterminé comme précédemment. Le coefficient K représente 

la résistance maximale du matériau et n représente un exposant d’écrouissage. Ces deux derniers 

coefficients peuvent être déterminés en faisant épouser la courbe du modèle avec la courbe 

expérimentale de contraintes𝜎 et de déformation plastique휀𝑝 sur une échelle log-log : 

 

𝜎 = 𝐾(휀𝑝)
𝑛 

 

En l’état, ce modèle ne permet pas d’extrapolation à d’autres températures. Le modèle de Ramberg-

Osgood nécessitant toutes les courbes pour la modélisation, il serait raisonnable de penser que la 

précision obtenue par rapport à la courbe expérimentale puisse être supérieure à la précision obtenue 

(3.17) 

(3.39) 

4500 

4000 ... 
3500 

3000 

ro 2500 
c.. 
'.2: 
ùr 2000 

1500 

1000 

1 
500 

0 
0 20 40 60 80 

T(°C) 

• Conditions nécessaires 

.à Conditions prédites 

--Modèle 

100 120 140 160 



70 | P a g e  
 

avec une prédiction. Ce modèle a été appliqué aux courbes expérimentales du PPS et ce, sur toute la 

plage de températures étudiée. 

 

Des exemples de comparaisons entre la courbe expérimentale, le modèle de Ramberg-Osgood et le 

modèle développé dans le cadre de la thèse sont présenté en figure 3.12, pour des températures 

inférieures à la température de transition vitreuse. 

 

 
 

Figure 3.12 : Application du modèle de Ramberg-Osgood et comparaison avec les données expérimentales et le modèle 
proposé à (a) 23°C et (b) 70°C 

 

A la vue de la figure 3.12, il apparait que le modèle de Ramberg-Osgood modélise, comme escompté, le 

comportement du matériau avec une bonne précision, de l’ordre de celle obtenue avec le modèle 

développé. De la même manière, le modèle de Ramberg-Osgood a été confronté aux prédictions du 

modèle développé sur une plage de températures élevées, au-dessus de la température de transition 

vitreuse. Les résultats sont présentés en figure 3.13 : 

 

 
 

Figure 3.13 : Application du modèle de Ramberg-Osgood et comparaison avec les données expérimentales et le modèle 
proposé à (a) 110°C et (b) 130°C 

 

(a) (b) 

(a) (b) 

100 

ni' 80 
Q. 

~ 
60 

Cil ... 
C: 
ïii ... 40 ... 
C: 
0 20 u 

0 

35 

30 
ni' 
Q. 25 
~ 
';; 20 ... 

C: 
"ni 15 ... ... 
C: 10 
8 

5 

0 

0 

0 

--Essais 

--modèle 

--Ramberg-Osgood 

0,01 0,02 0,03 0,04 0,05 0,06 

Déformation (mm/mm) 

- · · Essa is 

--Modèle 

--Ramberg-Osgood 

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

Déformation (mm/mm) 

70 

60 
ni 

~ 50 

ai 40 .... 
C: 

"ni 30 ... 
~ 20 
0 
u 10 

0 

25 

- 20 ni 
Q. 

!_ 15 
Cil ... 
C: 
-~ 10 ... 
C: 
0 
u 5 

0 

0 

0 0,05 

--Essais 
--Modè le 
--ramberg-Osgood 

0,05 0,1 0,15 

Déformation (mm/mm) 

--Essais 
--Modèle 
--Ramberg-Osgood 

0,1 0,15 0,2 0,25 

Déformation (mm/mm) 



71 | P a g e  
 

Ce cas-ci présente des différences majeures entre les méthodes. Le modèle développé rend compte avec 

une grande précision du comportement du matériau dans toute sa complexité, en réussissant 

notamment à modéliser l’amortissement visqueux présent sur la courbe de traction obtenue à 130°C. Le 

modèle de Ramberg-Osgood montre ici ses limites, du fait de sa structure unique. En effet, comme 

montré en chapitre 2 et modélisé dans la section précédente, le matériau présente un comportement 

purement visco-inélastique à de telles températures. Le modèle développé prend ce changement de 

comportement en considération. Le modèle de Ramberg-Osgood quant à lui, reste basé sur l’hypothèse 

d’un comportement élasto-plastique, expliquant de fait les difficultés à modéliser le comportement du 

PPS à de telles températures. 

Une analyse quantifiée de la performance des différents modèles est possible via la comparaison des 

erreurs moyennes obtenue sur l’ensemble des courbes de traction par rapport à la courbe expérimentale. 

L’ensemble des erreurs moyennes est synthétisé et présentée dans le tableau 3.2 :  

 

T Nouveau modèle Ramberg-Osgood 

23°C 2,41% 4,03% 

50°C 3,93% 4,81% 

70°C 3,85% 8,61% 

110°C 0,98% 9,15% 

130°C 2,76% 5,65% 

150°C 3,41% 9,39% 

vieilli 0%g 2,40% 5,37% 

vieilli 25%g 3,41% 4,83% 

vieilli 50%g 2,07% 3,26% 

vieilli 75%g 2,17% 6,47% 

vieilli 100%g 1,78% 4,00% 

      

  Entièrement connue   

  Partiellement connue   

  Entièrement prédite   
Tableau 3.2 : Comparaison de l'erreur obtenue par le modèle proposé et le modèle de Ramberg-Osgood par rapport aux 

données expérimentales 

Comme montré dans le tableau 3.2, le modèle développé présente dans chaque cas une meilleure 

précision qu’avec la modélisation de Ramberg-Osgood. Cette différence est encore plus prononcée 

après la température de transition vitreuse du fait du changement radical de comportement du 

matériau. Une différenciation a été faite dans la présentation des résultats pour mettre en exergue le 

fait que le modèle développé offre également une meilleure précision sur les courbes issues de ses 

prédictions que le modèle de Ramberg-Osgood à une température donnée, ce dernier utilisant 

pourtant les données expérimentales à ces mêmes températures. 

Cette comparaison avec le modèle de Ramberg-Osgood a permis de montrer l’efficacité du modèle 

développé puisqu’il ne présente jamais plus de 3.93% d’erreur moyenne par rapport à la courbe 

expérimentale. Cependant, même si d’autres modèles peuvent s’avérer plus performants, il est 

utopique de penser qu’une modélisation puisse atteindre 0% d’erreur moyenne par rapport à la courbe 

expérimentale. Ainsi, afin de pouvoir situer ce modèle quant à sa performance, il a ensuite été 

confronté à un modèle basé sur l’intelligence artificielle.  
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Ces modèles n’étant pas construits sur une base d’équations d’état, ils s’affranchissent de tout type 

de comportement et les rendent ainsi bien plus performants que n’importe quel autre modèle 

physique. Le but de cette comparaison est donc de déterminer la plus grande précision atteignable par 

un modèle et ainsi d’observer la marge de progression du modèle phénoménologique développé au 

cours de la thèse. 

 

3.4.2. Comparaison avec un modèle séquentiel    

 

L’utilisation de l’intelligence artificielle est en plein essor dans de nombreux domaines scientifiques. 

Ces programmes peuvent être construits selon bien des structures : modèle séquentiel, deep learning, 

machine learning, réseaux neuronaux, … Les méthodes sont aussi variées que les domaines 

d’utilisation. Les réseaux neuronaux artificiels peuvent s’avérer utiles dans la modélisation incluant des 

paramètres d’entrées nombreux et très divers. Par exemple, un des principaux domaines d’application 

de ces réseaux est la logistique, le but étant d’essayer de prédire les stocks optimaux en fonction de  

données parfois stochastiques comme les flux entrants, sortants, données de production, retards 

aléatoires, etc… En science des polymères, l’intelligence artificielle a par exemple déjà été utilisée afin 

de prédire le comportement de composite polymère en fonction du taux de fibres ou optimiser les 

paramètres d’injection [121, 122]. 

 

Tous reposent sur un même principe : la définition d’un point de départ suivi de réductions d’erreurs 

successives par rapport aux données d’entrées jusqu’à stabilisation. Ainsi, un des premiers 

programmes pouvant être considéré d’intelligence artificielle est le solveur Excel. En effet, à partir d’un 

point de départ calculé par la méthode des gradients conjugués, méthode appelée « GRG non 

linéaire », ou un point de départ aléatoire, aussi appelé « modèle Evolutionnaire », le solveur va itérer 

jusqu’à la minimisation de l’erreur par rapport à la valeur cible.  

 

Ce principe de réduction d’erreur, qui s’affranchit de toute autre règle et de loi mathématique explicite 

liant entrée(s) et sortie(s), rend les programmes d’intelligence artificielle extrêmement précis sous 

réserve d’un nombre d’itérations et de couples entrée/sorties suffisant pour l’entrainement du 

modèle. Il est donc possible d’atteindre avec l’intelligence de meilleures précisions qu’avec une loi 

mathématique explicite. 

 

La partie itérative est appelée l’étape d’entrainement. Une fois l’erreur stabilisée, l’étape de prédiction 

permet de donner de nouvelles données d’entrées et, selon la loi créée lors de la phase d’entrainement 

entre les couples entrées/sorties, le logiciel sera capable de déterminer une donnée de sortie. Il est 

donc possible pour un programme d’intelligence artificielle de donner des prédictions à partir de 

données stochastiques ou dans des cas où la modélisation est difficile voire impossible. Dans ces cas, 

une forte réserve doit toujours être de mise quant à la véracité des résultats puisque ces programmes 

ne pourront jamais rendre le hasard déterministe.  

Dans le cas de la modélisation du comportement du PPS, une modélisation basée sur des phénomènes 

physiques et un développement mathématique est possible. De ce fait, le modèle utilisé est un modèle 

dit « séquentiel ». Ce type de modèle est adapté aux types d’entrées/sorties voulues, à savoir les points 

contrainte/déformation en entrée et la loi liant ces paramètres en sortie. Ce modèle est un des plus 

simples, puisqu’organisé selon une pile linéaire de couches contrairement aux structures telles que les 

réseaux de neurones dont les ramifications entre les couches sont beaucoup plus complexes.  
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Les modèles séquentiels sont souvent utilisés dans les cas de stratégies financières par exemple. 

Mathématiquement, un modèle séquentiel nécessite une première couche d’entrées ayant le même 

type. Des entrées différentes peuvent être utilisées via les principes de réseaux bayésiens, comme 

beaucoup d’autres structures d’algorithmes d’intelligence artificielle, dont une brève description est 

donnée en annexe B. 

 

Le problème ici étant constitué d’un seul type d’entrées/sorties, à savoir des couples 

déformation/contrainte, une structure simple telle que celle offerte par le modèle séquentiel est 

suffisante. 

 

Ainsi, pour chaque température étudiée, le modèle a été alimenté avec 5000 couples 

d’entrées/sorties, c’est-à-dire les points déformation/contrainte permettant de dessiner entièrement 

la courbe de traction obtenue expérimentalement. Le modèle a ensuite été entrainé sur 10 000 

itérations, c’est-à-dire jusqu’à ce que l’erreur se soit stabilisée. 

 

Des exemples de courbes entrainées sont présentées en figure 3.14 : 

 

 
 

Figure 3.14 : Entrainement du modèle séquentiel sur les courbes de tractions (a) avant Tg et (b) après Tg 

 

Il est à noter que quelle que soit la forme de la courbe et donc du comportement du matériau, le 

modèle séquentiel réussi à retracer la courbe à partir des points qui lui ont été fournis pour s’entrainer. 

Une fois ce modèle entrainé, il serait possible de lui demander de déterminer une contrainte pour une 

déformation donnée et qui ne figure pas sur la courbe expérimentale comme par exemple la valeur de 

la contrainte pour une déformation au-delà de la limite à rupture observée expérimentalement. 

Cependant, ce n’est pas le but ici. L’objectif est de comparer la précision du modèle développé avec la 

précision du modèle séquentiel entrainé.  
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Une analyse globale de ces différences est présentée dans le tableau 3.3 : 

 

T Nouveau modèle Ramberg-Osgood Modèle séquentiel 

23°C 2,41% 4,03% 0,93% 

50°C 3,93% 4,81% 1,13% 

70°C 3,85% 8,61% 2,28% 

110°C 0,98% 9,15% 0,18% 

130°C 2,76% 5,65% 1,75% 

150°C 3,41% 9,39% 2,20% 

vieilli 0%g 2,40% 5,37% 1,30% 

vieilli 25%g 3,41% 4,83% 1,27% 

vieilli 50%g 2,07% 3,26% 0,70% 

vieilli 75%g 2,17% 6,47% 1,69% 

vieilli 100%g 1,78% 4,00% 0,93% 

        

  Entièrement connue     

  Partiellement connue     

  Entièrement prédite     
Tableau 3.3 : Comparaison des erreurs des différents modèles avec les données expérimentales 

Comme pour le modèle de Ramberg-Osgood, le modèle séquentiel nécessite de connaitre toutes les 

courbes de traction afin qu’il puisse s’entrainer dessus. De par le principe de fonctionnement d’un 

programme d’intelligence artificielle, même si ce dernier peut être perfectible, il sera toujours plus 

précis que n’importe quel modèle mathématique, déjà existant ou non. Une telle démarche permet 

de ce fait de définir la limite de précision atteignable sur ce jeu de données expérimentales. 

Cependant, aussi puissant que cette méthode puisse être, une erreur moyenne est tout de même 

observée, de l’ordre du pourcent. Cela met en exergue la précision du modèle phénoménologique 

développé, puisqu’il ne présente jamais plus de 2.8% d’erreur comparé à l’IA, quelle que soit la 

température, et peut même dans certains cas descendre sous la barre du pourcent. 

 

Le modèle développé dans ce chapitre peut donc être objectivement considéré comme étant précis. 

De par sa nature phénoménologique, ses paramètres traduisent les phénomènes physiques se 

produisant dans le matériau et observés expérimentalement dans le chapitre 2. La prochaine section 

présente l’application du modèle développé au niveau du composite afin d’analyser l’évolution des 

différents paramètres et d’en déduire les différences de comportement entre la matrice et le 

composite. 

 

3.5. Application du modèle au composite 

 

Comme montré en chapitre 2, des phénomènes physiques tels que la viscosité vont avoir un impact 

important sur le comportement mécanique du PPS, jusqu’à devenir le facteur prépondérant dictant le 

comportement du matériau une fois la transition vitreuse dépassée. L’influence de la température et 

son impact sur la viscosité du matériau ont été modélisés dans ce chapitre par l’intermédiaire d’un 

modèle construit en 2 parties et via l’introduction des paramètres𝛿 et𝜏.  



75 | P a g e  
 

Ces paramètres étant donc liés à des phénomènes physiques, l’étude de leur évolution dans 

différentes configurations peut donner des indications sur les mécanismes internes du matériau. Plus 

précisément, deux phénomènes pourront être étudiés. Comme montré en chapitre 2, la viscosité 

devient le facteur dictant le comportement du matériau lorsque la température augmente. En effet, 

la déformation du matériau augmente, induisant une perte de raideur et de résistance maximale 

admissible. Cette influence est décrite par le paramètre𝛿. Par ailleurs, un matériau présentant une 

certaine viscosité induit la présence d’un amortissement visqueux, matérialisé par un retard de 

réponse à la sollicitation. Ce temps caractéristique est modélisé par le paramètre𝜏. 

 

Le modèle développé dans ce chapitre a ainsi été appliqué au composite, c’est-à-dire au PPS/GF40, 

pour trois orientations préférentielles de fibres par rapport à la direction de sollicitation : 0°, 45° et 

90°. Cette application a pour but d’étudier l’influence de la présence de fibres et de leur orientation 

sur la sensibilité à la viscosité du composite. 

 

Comme montré en figure 3.15, le modèle appliqué au composite pour une orientation de fibre donnée 

montre une précision équivalente à celle obtenue sur la matrice : 

  

 
Figure 3.15 : Application du modèle au composite pour différentes orientations fixes de fibres 

 

 

Les différents paramètres obtenus pour la modélisation du composite pour chaque orientation sont 

synthétisés dans le tableau 3.4 : 
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Longitudinal après Tg 

E (MPa) 
k 

(MPa) 
R (MPa) m δ τ (s) 

 
0 63,95 87,29 0,52 1,69 

 

45° après Tg 

E (MPa) k (MPa) R (MPa) m δ τ (s) 

 
0 51,44 68,057 4,85 1,97 

 

 

Transversal après Tg 

E (MPa) 
k 

(MPa) 
R (MPa) m δ τ (s) 

 
0 50,13 69,47 5,95 6,24 

Tableau 3.4 : Paramètres du modèle avant et après la transition vitreuse pour les différentes orientations préférentielles 
de fibres étudiées 

Il est à noter que la haute teneur en fibres de verre dans le composite diminue très fortement le temps 

caractéristique d’amortissement, surtout pour des températures en dessous de la température de 

transition vitreuse, d’où l’absence de ce paramètre dans certaines configurations. Pour le 

paramètre𝛿𝑝, modélisant l’influence de la température sur le comportement pseudo-plastique du 

matériau, il peut également ne pas être pertinent dans certains cas. A température ambiante, le 

composite adopte un comportement proche de celui du verre et est ainsi très cassant, n’induisant pas 

de comportement pseudo-plastique. 

 

La figure 3.16 montre l’évolution de𝛿𝑒, pour la plage de températures avant la transition vitreuse,𝛿 

pour la plage après ainsi que l’évolution de𝜏 en fonction de l’orientation des fibres représentée selon 

la notation normalisée : 0 désignant une orientation transverse par rapport à la direction de 

sollicitation et 1 désignant une orientation longitudinale. Afin de faciliter l’analyse de l’influence des 

fibres sur la sensibilité du composite à la température, les valeurs obtenues pour l’application du 

modèle à la matrice ont également été affichées.    

Longitudinal avant Tg 

E (MPa) k (MPa) R (MPa) m δe 

11781,65 0 165,019 76,34 0,61 

45° avant Tg 

E (MPa) k (MPa) R (MPa) m δe 

8721,99 0 103,37 104,91 0,91 

Transversal avant Tg 

E 

(MPa) 
k (MPa) R (MPa) m δe τ (s) 

8277,97 0 106,39 79,019 1,67 0,56 
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Figure 3.16 : Evolution des paramètres liés à la température en fonction de l'orientation des fibres pour des 
températures se trouvant (a) avant Tg et (b) après 

Comme montré en figure 3.16, il est à noter que les valeurs les plus proches de la matrice sont celles 

obtenues pour une orientation transversale des fibres. Cela signifie que, comme ce qui a déjà été 

montré par Eftekhari [65], le composite sollicité avec une orientation transversale aura un 

comportement globalement dicté par celui de sa matrice. Les écarts entre les valeurs obtenues sur le 

composite transversal et les valeurs de la matrice sont à attribuer à la présence même des fibres. La 

haute teneur en fibre induit un volume de verre d’environ 25% dans le composite. Ainsi, même si les 

fibres ne sont pas alignées avec la direction de sollicitation, ce volume de verre va tout de même avoir 

un intérêt. 

 

L’étude des différentes dynamiques d’évolution montrent des différences drastiques entre un 

matériau sollicité à une température inférieure à la température de transition vitreuse et un matériau 

sollicité à haute température. En effet, dans les deux cas, plus les fibres sont alignées avec la direction 

de sollicitation, moins la résistance du matériau sera impactée par la température, c’est-à-dire que la 

perte de propriétés induites par la viscosité de la matrice est compensée par la résistance des fibres, 

inaltérée à ces températures. En revanche, pour une température au-delà de la température de 

transition vitreuse, il est nécessaire d’avoir un alignement quasiment parfait pour ressentir un 

avantage sur le maintien des caractéristiques mécaniques à haute température apportée par la 

présence des fibres de verre.  
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En dessous de la transition vitreuse cependant, même si les fibres ne sont pas parfaitement alignées 

avec la direction de sollicitation, leur impact est bien plus important puisque le coefficient𝛿𝑒 est deux 

fois moins important sur le composite avec une orientation à 45° que la valeur obtenue sur la matrice. 

Le temps de relaxation des contraintes, bien que 10 fois plus important au-delà de la température de 

transition vitreuse, ne montre pas de changement de dynamique notable. 

 

Une modélisation « d’homogénéisation » de ces dynamiques est proposée en fonction de l’orientation 

des fibres, en se basant sur les données de la matrice : 

 

 Evolution de l’impact de la viscosité sur la résistance du matériau en fonction du taux et de 

l’orientation des fibres pour une température de sollicitation en dessous de la température de 

transition vitreuse 

 

𝛿𝑒
𝐹 = 𝛿𝑒

𝑚𝑎𝑡(1 −𝑊𝑡)𝛾𝑒−𝜌𝐹 

 

Où 𝛿𝑒
𝑚𝑎𝑡 est la valeur obtenue sur la matrice,𝑊𝑡 est la fraction massique (ici 0,4),𝛾 pondère 

l’influence de cette fraction massique sur𝛿𝑒
𝐹, F désigne l’orientation globale des fibres avec F 𝜖 [0;1] 

et 𝜌 désigne la pondération de cette orientation des fibres. 

 

 Evolution de l’impact de la viscosité sur la résistance du matériau en fonction du taux et de 

l’orientation des fibres pour une température de sollicitation au-dessus de la température de 

transition vitreuse 

 

𝛿𝐹 = 𝛿𝑚𝑎𝑡 (1 −𝑊𝑡)𝛾 + 𝑝(1 − 𝑒𝛽𝐹) 

 

Où 𝛿𝑚𝑎𝑡 est la valeur obtenue sur la matrice,𝑊𝑡 est la fraction massique (ici 0,4),𝛾 pondère 

l’influence de cette fraction massique sur𝛿𝐹, F désigne l’orientation globale des fibres avec F 𝜖 [0;1], 

𝛽désigne la pondération de cette orientation des fibres et𝑝 est un paramètre correctif. 

 

 Evolution de l’impact de la viscosité sur les phénomènes d’amortissement en fonction du taux 

et de l’orientation des fibres avant et après la température de transition vitreuse  

 

𝜏𝐹 = 𝜏𝑚𝑎𝑡(1 −𝑊𝑡)𝛾𝜏𝑒−𝜌𝐹 

 

Où 𝜏𝑚𝑎𝑡  est la valeur obtenue sur la matrice,𝑊𝑡 est la fraction massique (ici 0,4),𝛾𝜏 pondère 

l’influence de cette fraction massique sur𝜏𝐹, F désigne l’orientation globale des fibres avec F 𝜖 [0;1] 

et 𝜌désigne la pondération de cette orientation des fibres.  

 

Si un terme et un coefficient correctif différencie les expressions de𝛿𝑒
𝐹  et𝛿𝐹, il convient enfin de noter 

que dans le cas du temps de relaxation des contraintes, aucun paramètre n’est modifié ou ajouté. Cela 

signifie que la transition visqueuse induit certes une augmentation de l’influence de la viscosité mais 

n’affecte pas sa dynamique quant à l’influence de l’orientation des fibres. Au contraire, la différence 

entre le temps de relaxation des contraintes de la matrice et du composite, quelle que soit l’orientation 

des fibres, est très importante. Cela signifie que les fibres, de par leur simple présence, viennent 

réduire drastiquement ce phénomène.  

(3.40) 

(3.41) 

(3.42) 
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Ainsi, les effets variés de la viscosité ne sont pas dépendants des mêmes facteurs. La préservation des 

propriétés mécaniques en température modélisée par𝛿𝑒
𝐹 et𝛿𝐹  est majoritairement dépendant de 

l’orientation des fibres et ce de manière bien plus prononcée encore au-delà de la température de 

transition vitreuse. Le temps caractéristique de relaxation des contraintes est, quant à lui, très 

majoritairement dépendant du taux de renfort dans le composite.  

 

 

3.6. Limites du modèle 

Le modèle développé dans ce chapitre montre de bonnes performances pour des sollicitations 

monotones, quelles que soient les conditions de sollicitations. Néanmoins, le schéma rhéologique 

utilisé n’est ici pas exploité à son maximum, puisque les analyses et prédictions n’ont été appliquées 

que pour des chargements monotones. Ainsi, l’incorporation d’autres paramètres liés à la viscosité à 

court et long terme permettrait d’extrapoler ce modèle et de l’appliquer à des cas de sollicitations 

cycliques. Par ailleurs, l’équivalence température/absorption introduite dans ce chapitre n’a été testée 

que pour des échantillons vieillis et testés à température ambiante. La réalisation d’essais de traction 

sur éprouvettes à différentes températures tout en étant immergées permettrait d’observer et de 

considérer des éventuels effets de couplage entre ces deux paramètres, sans redouter d’effet de 

séchage de l’échantillon. 

 

3.7. Conclusion 

 

Ce chapitre présente le développement d’un modèle phénoménologique ayant pour objectif la 

prédiction du comportement du matériau en fonction des différentes conditions de sollicitation. Basé 

sur les observations expérimentales présentées en chapitre II, un schéma rhéologique adapté a été 

utilisé pour rendre compte des différents aspects du comportement de la matrice en fonction de la 

plage de températures de travail, c’est-à-dire avant ou après la température de transition vitreuse. 

L’introduction d’un coefficient de type Arrhenius permet de prendre en compte l’influence de la 

température sur le comportement du matériau à partir de deux courbes de traction par plage de 

températures et ainsi de prédire avec précision l’entière courbe de traction attendue pour n’importe 

quelle autre température. Afin de considérer les effets induits par l’immersion dans le liquide de 

refroidissement sur les caractéristiques du matériau, une équivalence température/absorption a été 

établie afin d’intégrer ses effets dans un seul modèle. Cette équivalence se base sur l’effet plastifiant 

de l’eau et sur la conséquence de cette « plastification » sur le décalage de la température de transition 

vitreuse. Ce point de vue a débouché sur la définition d’une température équivalente, c’est-à-dire une 

température d’essai pour laquelle le matériau présentera les mêmes propriétés qu’après vieillissement 

à saturation. Le liquide de refroidissement étant constitué d’eau et de glycol, l’équation permettant 

d’obtenir cette température équivalente différencie l’influence de ces deux constituants. Ainsi, une 

courbe de traction obtenue après un vieillissement dans de l’eau et une autre obtenue après un 

vieillissement dans du glycol permettent d’extrapoler le comportement du matériau pour toute 

composition du liquide. 

Le modèle ainsi développé se montre performant puisque ses prédictions ne dépassent jamais 4% 

d’erreur moyenne sur toute la courbe de traction et ce, quelle que soit la température étudiée. Ainsi, 

en plus d’offrir la possibilité d’extrapoler les données pour différentes températures ou conditions de 

vieillissement, le modèle présenté se montre également plus précis que des modèles empiriques tels 
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que le modèle de Ramberg-Osgood qui n’offre la possibilité de ne modéliser qu’une courbe de traction 

déjà connue. Comme il est raisonnable de penser qu’une erreur moyenne de 0% par rapport à la 

courbe expérimentale est utopique, ce modèle a été confronté à un modèle séquentiel basé sur les 

principes de l’intelligence artificielle afin de connaitre la véritable référence. Ce modèle «  fictif », 

puisque n’étant pas constitué d’équations d’état à proprement parlé mais utilisant un modèle de 

réduction d’erreur successif, montre une erreur moyenne stabilisée de l’ordre de 1% pour toute 

température étudiée, montrant ainsi une différence d’au maximum 3% seulement avec les prédictions 

du modèle développé. Enfin, l’analyse des paramètres du modèle appliqué au composite a permis de 

montrer que l’orientation des fibres a bien plus d’impact sur la sensibilité du composite à la 

température une fois la température de transition vitreuse dépassée. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



81 | P a g e  
 

4. Chapitre 4 : Modélisation du comportement mécanique 

du composite 
 

4.1. Définition du VER  

4.1.1. Définition 

 

La modélisation du comportement mécanique du composite nécessite la prise en compte de sa 

microstructure complexe, inhérente au procédé d’injection de polymères renforcés de fibres courtes 

comme présenté en chapitre 1. Cette modélisation se base donc sur un volume élémentaire 

représentatif (VER) de cette microstructure. Comme illustré en figure 4.1, le VER est un échantillon de 

matière dont la microstructure est répétable dans tout l’échantillon et permet ainsi de décrire 

entièrement l’échantillon. 

 

 
Figure 4.1 : Méthode multi-échelle à partir d'un VER [123] 

 

La géométrie des fibres rendant le comportement du matériau anisotropique, la modélisation de 

l’orientation des fibres au sein du VER est indispensable. Cette orientation des fibres est alors calculée 

à l’aide d’angles d’Euler : 
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Figure 4.2 : Modélisation de l'orientation des fibres 

 

L’orientation des fibres par rapport à la direction de chargement peut alors permettre de calculer le 

renforcement effectif qu’apporte la fibre pour une telle configuration. L’estimation de l’orientation 

résiduelle des fibres dans l’échantillon peut se faire via microtomographie ou, comme cela a été le cas 

au cours de cette thèse, via une simulation d’injection de la plaque dans laquelle seront extraits les 

échantillons. 

 

4.1.2. Simulations d’injection  

 

 

Les capacités de corrélations sont basées sur des éprouvettes dont la microstructure est ainsi 

également hétérogène. Afin de déterminer les orientations résiduelles des fibres à l’intérieur du 

matériau et en déduire le VER de la microstructure des éprouvettes avec lesquelles les essais ont été 

menés, des simulations d’injection ont été menées via le logiciel Digimat-RP, utilisant les modèles 

développés pour la première fois par Folgar et Tucker [124-127]. 

 

Comme montré en figure 4.3, la simulation réalisée est une injection de PPS/GF40 de plaques de 

dimensions égales à celles reçues par le fournisseur afin de se rapprocher au maximum du procédé 

d’obtention original. 

 

Les paramètres de simulation d’injection du matériau via un modèle RSC sont par ailleurs présentés en 

tableau 4.1 : 

 

Température du 
moule (°C) 

Température de 
fusion (°C) 

Temps de 
remplissage (s) 

Ci Cm RPR alpha factor 

136 323 0,45 0,005 0 0,7 
Tableau 4.1 : Paramètres d’injection 

 

x1 
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La microstructure des thermoplastiques injectés étant complexe, un maillage fin est nécessaire pour 

déceler toutes les nuances possibles. Un maillage tétraédrique d’environ 600 000 éléments a ainsi été 

utilisé. 

 

 
Figure 4.3 : Simulation d'injection des plaques fournies par le fournisseur 

 

 

La répartition des fibres dans la plaque montre la présence d’une microstructure cœur-peau, 

caractéristique du procédé d’injection. 

La géométrie des éprouvettes a ensuite été extraite à plusieurs endroits, selon la répartition définie 

en chapitre 2. La microstructure alors observée au sein de ces éprouvettes est équivalente, sans effets 

de bords important, et est présentée en figure 4.4 : 

 

 
Figure 4.4 : Distribution des fibres et orientation préférentielle dans une éprouvette découpée dans le sens d'injection 

 

 

Du fait de la petite taille des plaques, la répartition des fibres et leur orientation semble un peu plus 

chaotique à l’extrémité des éprouvettes, au niveau de la prise des mors. Toutefois, la microstructure 

est homogène dans toute la longueur utile, permettant d’en extraire un VER pertinent. La structure 

cœur-peau en présence est caractérisée par la partie peau ayant une orientation globale moyenne 

décalée d’environ 13° par rapport à la direction dans laquelle l’éprouvette sera sollicitée. La partie 

cœur, la plus désorientée, présente une orientation moyenne décalée d’environ 80° par rapport à la 

direction de sollicitation.  

 

Ces orientations, résumées sous la forme de tenseurs d’orientations peuvent ensuite être utilisées 

pour déterminer les propriétés équivalentes du composite obtenu par injection. 
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4.2. Homogénéisation analytique 

4.2.1. Les grands principes   

 

La détermination du comportement mécanique du composite doit donc considérer l’aspect du VER 

dans toute la complexité qu’induit un tel milieu hétérogène. Le procédé d’homogénéisation a donc 

pour objectif d’extrapoler les propriétés mécaniques de la matrice et du renfort en fonction du taux, 

de la taille et de la forme de celui-ci. Pour se faire, les méthodes d’homogénéisation reposent sur 

l’approximation du comportement effectif du milieu hétérogène par la définition d’un milieu 

homogène équivalent. Ceci peut être réalisé grâce à l’hypothèse selon laquelle un déplacement 

imposé sur une surface du VER est identique au même déplacement imposé au milieu équivalent.  

A partir de ce principe, les contraintes et déformations moyennes peuvent êtres retrouvées de par leur 

équivalence avec les contraintes et déformations en limite du VER. Ces contraintes et déformations 

moyennes d’un VER de volume V peuvent donc être exprimées par : 

 

�̅� =
1

𝑉
∫ 𝜎
𝑉

𝑑𝑉                 휀̅ =
1

𝑉
∫ 휀
𝑉

𝑑𝑉  

 

Le milieu étant hétérogène, les contraintes moyennes sont déterminées en fonction des fractions 

volumiques des différentes phases. Ainsi, les champs de contraintes étant homogènes dans chaque 

phase, les contraintes et déformations moyennes d’un milieu hétérogène à N phases peuvent être 

exprimées par : 

 

�̅� = ∑ 𝑐𝑟
𝑁
𝑟=0 𝜎𝑟             휀̅ = ∑ 𝑐𝑟

𝑁
𝑟=0 휀𝑟  

 

 

Ces résultats ont d’abord été obtenus par Eshelby [128], dont les principaux résultats sont présentés 

en Annexe C, pour le cas d’une inclusion ellipsoïdale diluée dans une matrice infinie. Il est alors 

possible, via le principe de superposition de l’élasticité linéaire, de déterminer les contraintes et 

déformation de chaque phase r via les équations de localisation: 

 

휀𝑟 = 𝐴𝑟휀 ̅   𝜎𝑟 = 𝐵𝑟�̅� 

 

Où Ar  représente le tenseur de localisation lié à la déformation et Br  défini le tenseur de localisation 

en contraintes. Ces deux tenseurs sont des tenseurs d’ordre 4. 

 

Ces équations de localisation permettent d’expliciter les relations (4.2) tout en définissant une 

condition sur les tenseurs de localisation A et B : 

 

휀̅ = ∑ 𝑐𝑟
𝑁
𝑟=0 휀𝑟 = ∑ 𝑐𝑟𝐴𝑟휀 ̅

𝑁
𝑟=0    �̅� = ∑ 𝑐𝑟

𝑁
𝑟=0 𝜎𝑟 = ∑ 𝑐𝑟𝐵𝑟 �̅�

𝑁
𝑟=0  

              
D’où : 

 

𝐼4 = ∑ 𝑐𝑟𝐴𝑟
𝑁
𝑟=0    𝐼4 = ∑ 𝑐𝑟𝐵𝑟

𝑁
𝑟=0  

 

 

(4.1) 

(4.2) 

(4.3) 

(4.4) 

(4.5) 
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Le principe d’Eshelby, base de la majorité des techniques d’homogénéisation, repose sur un 

comportement élastique des phases. De ce fait, le comportement mécanique de ces phases peuvent 

être exprimées en fonction de leur tenseur de rigidité Lr. Le comportement mécanique du milieu 

homogène équivalent peut alors s’exprimer selon l’équation (4.6) :  

 

�̅� =∑𝑐𝑟

𝑁

𝑟=0

𝜎𝑟 =∑𝑐𝑟𝐿𝑟휀𝑟

𝑁

𝑟=0

=∑𝑐𝑟𝐿𝑟𝐴𝑟휀 ̅

𝑁

𝑟=0

 

 

Le comportement du milieu homogène équivalent est alors exprimé selon la déformation moyenne, 

identique à celle imposée sur le milieu hétérogène de base, ainsi qu’en fonction du comportement 

mécanique de chaque phase qui le constitue. 

Ce comportement global, élastique lui aussi, peut alors être défini par un tenseur de rigidité moyen 

décrivant les propriétés mécaniques équivalentes du milieu homogène et défini par : 

 

�̅� =∑𝑐𝑟𝐿𝑟𝐴𝑟

𝑁

𝑟=0

 

 

De la même manière, il est possible de définir le tenseur des souplesses du milieu équivalent par : 

 

�̅� =∑𝑐𝑟𝐿𝑟 𝐵𝑟

𝑁

𝑟=0

 

 

Le comportement mécanique de chaque phase constituant le milieu étant supposé connu, l’étape 

suivante consiste à déterminer les tenseurs de localisation afin de pouvoir extrapoler les différents 

comportements mécaniques du milieu en un seul et même comportement équivalent.  

 

Pour ce faire, des méthodes micromécaniques ont été développées, se démarquant chacune les unes 

des autres par leurs approches différentes.  

 

 

4.2.2. Méthodes d’homogénéisation analytiques  

4.2.2.1. Modèles linéaires couramment util isés  

 

L’objectif de ces modèles micromécaniques est de déterminer les tenseurs de localisation. Les modèles 

les plus répandus se basent sur le principe d’Eshelby selon lequel une inclusion ellipsoïdale est diluée 

dans une matrice supposée infinie tel que montré en figure 4.5 : 

(4.6) 

(4.7) 

(4.8) 
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Figure 4.5 : Homogénéisation selon le principe d'Eshelby [129] 

 

 

Ce principe néglige donc les interactions entre les inclusions, et est ainsi pertinent pour des taux de 

renfort relativement faibles. La déformation étant appliquée sur le milieu équivalent, la déformation 

subie par l’inclusion va donc dépendre de la déformation subie par sa matrice environnante tel 

qu’exprimé par l’équation (4.9) : 

 

휀𝑟 = 𝑇𝑟휀�̅�𝑒𝑓 

 

Où 𝑇𝑟 est le tenseur d’interactions. 

 

Les différents principes d’homogénéisation se différencient de par la définition du comportement de 

référence de la matrice environnante. La définition des tenseurs de localisation est donc dépendante 

de la méthode micromécanique utilisée. 

 

 Schéma auto-cohérent 

 

Le schéma auto-cohérent se base sur le principe d’Eshelby montré plus haut et développé initialement 

pour l’étude du comportement mécanique des polycristaux et couramment utilisé pour 

l’homogénéisation des composites renforcés [130-134]. Cette méthode a la particularité d’être 

implicite. En effet, la philosophie de ce schéma est de se placer dans le cas d’une particule ellipsoïdale 

diluée dans une matrice infinie, de la même manière que dans le cas du principe d’Eshelby, à la 

différence que le comportement de la matrice est considéré comme étant le comportement du milieu 

équivalent, restant à déterminer.  

Cette approche en fait une méthode itérative, le résultat de chaque itération dépendant du résultat 

de l’itération suivante. 

 

 

 

 

(4.9) 

BRef 

Hétérogénéité 
Matrice 
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 Modèle de Mori-Tanaka 

 

Contrairement au schéma auto-cohérent, le modèle de Mori-Tanaka se veut explicite. Toujours en se 

basant sur le principe d’Eshelby selon lequel une inclusion est diluée dans une matrice infinie, le 

comportement mécanique de cette matrice est considéré comme étant celui de la matrice du milieu 

hétérogène [135]. La déformation de référence Eref et le tenseur de rigidité de référence Lref sont donc 

considérés comme étant respectivement E0 et L0.  

 

La détermination de la déformation de l’inclusion devient alors : 

 

휀𝑟 = 𝑇𝑟휀0̅ 

 

Il est alors possible d’exprimer l’équation (4.2) avec les concentrations volumiques : 

 

휀̅ = (∑𝐶𝑟𝑇𝑟

𝑁

𝑟=0

)휀0̅ 

 

En combinant cette équation avec l’équation (4.10), il est alors possible de retrouver la déformation 

dans chaque phase : 

 

휀𝑟 = 𝑇𝑟 (∑𝐶𝑟 𝑇𝑟

𝑁

𝑟=0

)

−1

휀 ̅

 

Le développement de cette expression permet de retrouver les tenseurs de localisation en 

déformation Ar   dont le tenseur lié à la matrice A0.  Comme pour le problème d’Eshelby, cette méthode 

peut être reconduite en considérant la contrainte effective du milieu équivalent pour retrouver les 

tenseurs de localisation en contrainte Br  et B0: 

 

𝐴𝑟 = 𝑇𝑟(∑ 𝐶𝑟 𝑇𝑟
𝑁
𝑟=0 )−1  𝐴0 =

1

𝑐0
(𝐼 − ∑ 𝐶𝑟𝑇𝑟

𝑁
𝑟=0 ) 

 

 

𝐵𝑟 = 𝐿𝑟𝑇𝑟𝑀0(∑ 𝐶𝑟 𝐿𝑟 𝑇𝑟
𝑁
𝑟=0 𝑀0)

−1                 𝐵0 =
1

𝑐0
(𝐼 − ∑ 𝐶𝑟𝐵𝑟

𝑁
𝑟=0 ) 

 

Grâce notamment aux travaux plus récents sur cette méthode, le modèle de Mori-Tanaka est 

aujourd’hui un des modèles micromécanique d’homogénéisation les plus populaires et un des plus 

fiables, également pour des taux de renfort plus élevés que ceux considérés dans le problème 

d’Eshelby [136-139]. C’est pourquoi cette méthode a été sélectionnée pour la détermination du 

comportement du PPS/GF40. 

 

D’autres méthodes existent, pouvant s’avérer plus pertinentes en fonction des constituants du 

composite, comme la méthode de Ponte Castañeda pour les matériaux hyperélastiques [140-142]. 

 

(4.10) 

(4.11) 

(4.12) 

(4.13) 

(4.14) 
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 Décomposition par pseudo-grains 

 

L’application de cette méthode de Mori-Tanaka ne peut cependant se faire directement. En effet, le 

but étant de réaliser des corrélations avec les résultats expérimentaux présentés en chapitre 2, il est 

impératif de prendre en considération la microstructure de l’éprouvette. Comme présenté en section 

1 de ce chapitre, la microstructure cœur-peau du VER induit plusieurs orientations des fibres. Or, les 

méthodes présentées sont développées pour une seule orientation de fibres. 

 

Ces différentes orientations de fibres peuvent être considérées grâce aux tenseurs d’orientations 

déterminés à partir des simulations d’injection. Ces tenseurs d’orientations d’ordre 4 sont fonction de 

la Fonction de Distribution d’Orientation (FDO ou ODF). Cette fonction de distribution détermine la 

probabilité de trouver une inclusion selon une orientation donnée. Cette fonction, associée à la 

Fonction de Distribution de Longueur (FDL ou LDF) permettent une reconstruction fidèle du VER pour 

les calculs. Il est néanmoins rare de pouvoir obtenir l’ODF ou les tenseurs d’orientation d’ordre 4. Les 

simulations d’injection par exemple, permettent d’obtenir des tenseurs d’orientation d’ordre 2, ce qui 

est néanmoins suffisant. 

 

Les orientations de chaque fibre étant alors connues au sein du VER, une homogénéisation peut alors 

être effectuée en deux étapes. La microstructure étant complexe et le modèle de Mori-Tanaka étant 

plus facilement applicable pour une orientation de fibre donnée, une décomposition en pseudo-grain 

du VER est effectuée afin d’éviter le maximum de fluctuations mathématiques. Ces pseudo-grains 

rassemblent dans chacun d’eux toutes les fibres ayant la même orientation dans un échantillon de 

matrice de telle sorte que la fraction volumique des fibres dans chaque grain soit équivalente à ce qui 

a été déterminé via l’ODF et le LDF. 

 

Une homogénéisation par le modèle de Mori-Tanaka est alors possible dans chaque partie. Le 

comportement équivalent de chaque pseudo-grain déterminé, une seconde homogénéisation est 

ensuite réalisée sur ces différents comportements équivalents afin d’obtenir le VER homogénéisé, 

comme présenté en figure 4.6 : 

 

 
Figure 4.6 : Homogénéisation en deux étapes [123] 
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En général, la seconde homogénéisation est réalisée grâce au modèle de Voigt [143]. Ce modèle est 
donc utilisé pour satisfaire aux conditions imposées par la complexité du VER et pour les bonnes 
performances dont il fait preuve [144-148]. 

 

 

 

4.2.2.2. Méthodes de linéarisations 

 

Les méthodes d’homogénéisation présentées sont toutes basées sur le principe d’Eshelby. Dans ces 

modèles micromécaniques, le comportement des phases est considéré élastique. Le comportement 

équivalent du milieu homogénéisé, caractérisé uniquement par un tenseur de rigidité équivalent est 

donc également supposé élastique. Or, le comportement mécanique de la matrice PPS observé en 

chapitre 2 n’est clairement pas uniquement élastique. Ce comportement a de ce fait été modélisé 

comme étant un comportement comprenant une partie inélastique ou pseudo-plastique en chapitre 

3. De plus, bien qu’à température ambiante le composite puisse être assimilé à un matériau possédant 

un comportement purement élastique, une partie inélastique est observable et devient de plus en plus 

importante au fur et à mesure que la température augmente. Ainsi, afin de pouvoir réaliser des 

estimations du comportement du composite fidèles aux observations expérimentales pour toutes 

conditions testées, la considération du comportement non linéaire de la matrice est primordiale.  

 

Il est possible de prendre en compte cette non-linéarité sans remettre en cause l’utilisation du modèle 

de Mori-Tanaka ou de la décomposition en pseudo-grains. En effet, la majorité des matériaux 

présentant des non linéarités dans leur comportement, très tôt des méthodes de linéarisation ont été 

développées et optimisées par la suite. Ces méthodes reposent sur une discrétisation du 

comportement inélastique de manière assez fine afin de pouvoir considérer chaque élément comme 

étant linéaire. 

 

 Méthodes sécantes 

 

Les méthodes sécantes ont été une des premières méthodes développées [150]. L’utilisation d’une 

méthode sécante a d’abord été destinée à modéliser les comportements élasto-plastique. Elles se 

basent sur la définition d’un tenseur des rigidités pour un état inélastique du matériau, comme illustré 

en figure 4.7 : 
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Figure 4.7 : Illustration du principe de la méthode sécante [149] 

 

Une telle méthode permet d’approximer le comportement comme étant fonction de cet opérateur 

sécant : 

 

𝜎 = ℂ𝑠𝑒𝑐 ∶ 휀 

 

Cette méthode étant assez simpliste, elle ne peut être appliquée que pour retrouver des 

comportements obtenus via des sollicitations monotones ou proportionnelles. 

 

D’autres méthodes, plus générales, ont par la suite été développées afin de pouvoir considérer 

n’importe quel type de chargement ainsi que son historique. 

 

 

 

 Méthodes incrémentales 

 

La faiblesse de la méthode sécante résidait dans une approximation du module sécant qui pouvait être 

éloignée du comportement de base du matériau à définir, de par la définition linéaire de ce module à 

partir de l’origine de la courbe. 

 

La méthode incrémentale, bien que mathématiquement proche des méthodes sécantes, s’affranchit 

de la dépendance à l’origine de la courbe de ces dernières, puisque la méthode incrémentale définit 

son point de départ à chaque incrément, comme illustré en figure 4.8 : 

 

(4.15) 
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Figure 4.8 : Illustration du principe de la méthode incrémentale [149] 

 

L’origine de la droite approximative du comportement étant évolutive, sous réserve d’incréments 

assez petits, la tangente ainsi calculée permet de représenter de manière bien plus précise le 

comportement inélastique. Par ailleurs, le formalisme de cette méthode reste simple, à l’instar de celui 

développé dans le cadre des méthodes sécantes : 

 

�̇� = ℂ𝑡𝑎𝑛 ∶ 휀̇ 

 

Cette méthode étant incrémentale, sa mise en application se fait de manière numérique. D’un point 

de vue numérique, le calcul de la dérivée se fait donc via une discrétisation : 

 

∆𝜎 ≈ ℂ𝑎𝑙𝑔 ∶ ∆휀 

 

Cette méthode a montré de bons résultats lors de son application sur des matériaux elasto-plastiques 
et, de par sa prise en compte de la vitesse de déformation, peut également s’appliquer à des matériaux 
présentant des dépendances à ce paramètre, tels que les matériaux élasto-viscoplastiques [151-154]. 
 

 Méthode affine 
 

La méthode affine se base également sur la définition d’un module tangent, comme la méthode 

incrémentale. Cependant, cette méthode diffère de la méthode incrémentale dans son formalisme de 

par sa relation pseudo-affine [155-157], comme illustré en figure 4.9 : 

 

(4.16a) 

(4.16b) 
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Figure 4.9 : Illustration du principe de la méthode affine [149] 

 

Cette différence va se matérialiser par un formalisme mathématique qui va différer des méthodes 

précédentes par la présence d’un tenseur de contraintes polarisées, comme exprimé dans l’expression 

(4.17) : 

 

𝜎 = ℂ𝑡𝑎𝑛 ∶ 휀 + 𝜏 

 

Cette méthode, appliquée aux matériaux présentant un comportement élasto-viscoplastique, se 

révèle plus performante et plus fiable que la méthode incrémentale [158]. 

 

 Méthode affine incrémentale 

 

Cette méthode a été développée par Doghri [159, 160] dans le but d’améliorer les performances de la 

méthode incrémentale sur des matériaux élasto-viscoplastiques. Sa particularité est de combiner des 

méthodes numériques de discrétisation et d’itération avec des méthodes analytiques de linéarisation. 

Dans la pratique, le comportement pour des déformations inélastiques est linéarisé pour chaque 

incrément tout en dépendant de l’incrément suivant.  Les équations linéarisées sont ensuite résolues 

via la méthode implicite d’Euler. Cette méthode particulière de résolution est illustrée en figure 4.10, 

en comparaison avec les méthodes précédemment présentées. 

 

 
Figure 4.10 : Illustration du principe de la méthode affine incrémentale [149] 
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Cette méthode se traduit donc mathématiquement et numériquement par : 

 

∆𝜎 ≈ ℂ𝑎𝑙𝑔 ∶ (∆휀 − ∆휀𝑎𝑓𝑓) 

 

On retrouve alors un formalisme proche de celui de la méthode incrémentale tout en présentant 

également un tenseur de contraintes polarisées, comme dans le cas de la méthode affine qui offrait 

de bons résultats sur son application à des matériaux élasto-viscoplastiques. Pour les bons résultats 

qu’offre la méthode de linéarisation affine, cette dernière est utilisée afin de linéariser le modèle 

décrivant le comportement de la matrice PPS développé en chapitre 3.  

 

Cette méthode a ensuite été généralisée plus tard pour une application aux matériaux viscoélasto-

viscoplastiques. Le modèle développé en chapitre 3 ayant un formalisme simple, il n’a pas été 

nécessaire d’utiliser cette version de la méthode [161]. 

 

Les méthodes de linéarisation présentées sont dites du premier ordre. Ainsi, pour les matériaux 
inélastiques d’une manière générale, l’opérateur tangent est déterminé avec le champ de déformation 
moyen de chaque phase [162, 163]. 
 

Une variante dite du second-ordre a été développée afin de réduire de manière importante les 

fluctuations mathématiques et améliorer la précision de l’extrapolation sur les parties non-linéaires 

[140, 150]. Alors que les méthodes du premier ordre utilisent le champ de déformation moyen comme 

référence, la méthode du second ordre considère également la variance du champ de déformation. 

Cette information d’ordre statistique supplémentaire permet ainsi de mieux considérer la complexité 

du champ de déformation réel du matériau en n’étant plus restreint à sa seule moyenne.  

 

 

 

4.2.3. Application 

4.2.3.1. Comportement mécanique en fonction de 

l ’orientation des fibres  

 

Le modèle de Mori-Tanaka du second ordre a donc pu être appliqué, en 2 étapes, à notre matériau. 

Les données nécessaires pour procéder à l’homogénéisation sont listées dans le tableau 4.2 : 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

Masse 
volumique 

(g/cc) 

Module 
d’Young 

(MPa) 

Limite 
élastique 

(MPa) 

Module 
d’écrouissage 

(MPa) 

Exposant 
d’écrouissage 

PPS 1.34 2393.6 43 15.77 73.66 

Fibre de 
verre 

2.6 78510 / / / 

Tableau 4.2 : Paramètres des constituants à 70°C 

(4.18) 
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Les caractéristiques de la matrice sont celles observées en chapitre 2 et modélisées en chapitre 3. Le 

module d’Young du PPS est ainsi dépendant de la température : 

 

𝐶0 = 𝐶0
∗𝑒

𝛿𝑒(1−
𝑇𝑒𝑞
𝑇0

)
 

 

Les fibres de verre, dont le comportement est modélisé avec une loi de Hooke, sont caractérisées par 

un facteur de forme de 20. 

Le résultat des prédictions, à température ambiante tout d’abord, est montré en figure 4.11 : 

 

 
Figure 4.11 : Homogénéisation analytique à température ambiante 

 

Le comportement du composite à température étant très fragile de par le taux élevé de fibres de verre, 

le modèle de Mori-Tanaka se montre très efficace, quelle que soit l’orientation des fibres. 

 

4.2.3.2. Comportement mécanique en fonction de la 

température 

 

Une extrapolation a ainsi pu être tentée en changeant la température. Pour se faire, comme 

précédemment, la température est le seul paramètre qui a été modifié. Changer cette température a 

pour effet de faire évoluer les propriétés de la matrice. Le verre pouvant résister à de très hautes 

températures, bien plus importantes que celles étudiées au cours de cette thèse, ses propriétés sont 

supposées constantes par rapport aux changements de températures imposés ici. Le résultat de cette 

extrapolation à 70°C est présenté en figure 4.12, en fonction de l’orientation des fibres : 

 

(4.19) 
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Figure 4.12 : Homogénéisation analytique à 70°C 

 

Comme observé en chapitre 2 et modélisé en chapitre 3, la viscosité ayant une influence sur les 

caractéristiques mécaniques de la matrice à 70°C, cette influence sur le comportement global du 

composite se fait ressentir avec l’apparition d’une diminution du module d’Young et l’apparition d’une 

partie pseudo-viscoplastique. La partie élastique est estimée correctement par le modèle. Ainsi, même 

une fois homogénéisé, le modèle développé en chapitre 3 préserve ses bonnes capacités 

d’extrapolation. L’apparition d’une partie pseudo-viscoplastique permet également de valider la 

méthode de linéarisation incrémentale utilisée.  

 

Sur cette dernière partie, un certain écart est constaté avec la courbe expérimentale. La linéarisation 

incrémentale est une des méthodes les plus efficaces à ce jour et a été utilisée à de très nombreuses 

reprises. Cependant, un écart est généralement observé entre la courbe expérimentale et la courbe 

homogénéisée. Ce phénomène peut être dû à des fluctuations mathématiques ou à des phénomènes 

qui ne sont pas pris en compte dans le modèle d’homogénéisation, comme l’endommagement. 

 

4.2.3.3. Comportement mécanique vieil l i 

 

L’homogénéisation a ensuite été appliquée à une matrice PPS vieillie renforcée de fibres de verre. 

Comme montré en figure 4.13, pour une homogénéisation dans le sens longitudinal, la prédiction est 

très loin des résultats expérimentaux : 
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Figure 4.13 : Homogénéisation analytique sur un échantillon vieilli dans le sens longitudinal des fibres 

 

En effet, le modèle surestime les propriétés réelles du matériau vieilli. Ceci est dû au fait que, comme 

observé en chapitre 2, la matrice va gagner en raideur à la suite du vieillissement. Ainsi, de la même 

façon, la prédiction du modèle de Mori-Tanaka sera plus rigide à l’état vieilli qu’à l’état neuf, comme 

montré en figure 4.14 : 

 

 

 
Figure 4.14 : Comparaison des résultats de l'homogénéisation pour un échantillon neuf et un échantillon vieilli sollicité 

dans le sens longitudinal des fibres 

 

Une dichotomie entre les comportements du composite et de la matrice soumis au vieillissement a 

néanmoins été observée en chapitre 2. En effet, bien que la matrice présentait une plus grande raideur 

après vieillissement, le contraire a été observé sur le composite, puisque ses propriétés ont diminué. 

Cette dichotomie est plus prononcée pour une orientation moyenne longitudinale des fibres, puisque 

l’homogénéisation appliquée au composite orienté transversalement montre des résultats  

acceptables comme montré en figure 4.15, et comme escompté suite aux constatations faites à partir 

de la courbe 2.22 : 
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Figure 4.15 : Extrapolation de l'homogénéisation analytique pour une orientation transversale des fibres d'un matériau 

vieilli 

 

4.2.4. Conclusions 

 

Cette section a présenté l’extrapolation du modèle développé en chapitre 3 à l’échelle du composite 

par l’intermédiaire du modèle de Mori-Tanaka. A température ambiante, l’extrapolation à l’aide de 

Mori-Tanaka donne entière satisfaction. A 70°C, il est constaté que le modèle développé conserve ses 

capacités prédictives une fois homogénéisé. La partie élastique est en effet prédite avec grande 

précision mais un décalage est observé sur la partie pseudo-viscoplastique entre la courbe 

homogénéisée et la courbe expérimentale. Cet écart peut être imputé aux fluctuations mathématiques 

induites par la méthode de linéarisation incrémentale ou des phénomènes d’endommagement, 

phénomènes qui ne sont pas considérés dans le procédé d’homogénéisation. Enfin, l’extrapolation des 

propriétés mécaniques de la matrice vieillie à l’échelle du composite n’est pas acceptable en raison de 

la différence notable de réaction à un même vieillissement de la matrice et du composite, à plus forte 

raison pour une orientation longitudinale. En effet, alors que la matrice se voit rigidifiée par le 

vieillissement, le composite voit ses propriétés diminuer. 

La différence notable entre le PPS et le PPS renforcé est la présence ou non de fibres. Il est raisonnable 

de penser que le verre n’est pas sensible aux effets d’un tel vieillissement. Ainsi, il est très probable 

que la source d’une telle différence de comportements provienne d’un endommagement provoquant 

une diminution de la cohésion entre les fibres et la matrice, entrainant la perte d’effet de renfort et 

dégradant de fait le comportement global du composite. 

La prochaine section présente la construction d’un modèle numérique par la méthode des éléments 

finis ayant pour but de vérifier cette hypothèse de présence d’endommagement et de quantifier son 

impact sur les propriétés du composite. 
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4.3. Modélisation de l’endommagement par  la méthode des éléments finis 

4.3.1. Modélisation du VER 

 

La décohésion des fibres de verre avec la matrice PPS, engendrée par l’endommagement de l’interface 

entre ces deux entités, est un phénomène local déjà observé expérimentalement et présenté en 

chapitre1 et qui commence à être investigué numériquement pour des sollicitations monotones [129, 

164-184] : 

 

Figure 4.16 : Influence de l'endommagement aux interfaces sur le comportement d'un composite d'aluminium renforcé 
de particules d'oxyde d'aluminium [129] 

 

Le meilleur moyen de l’estimer est donc de le modéliser par la méthode des éléments finis. Pour se 

faire, la construction du modèle se base sur le VER précédemment défini. Travailler sur le VER permet 

de ne pas avoir à effectuer le calcul sur l’éprouvette complète et entraine ainsi un gain considérable 

de temps de calcul, tout en permettant d’effectuer des corrélations avec les résultats expérimentaux. 

Le VER définissant la géométrie d’éprouvette et sa microstructure cœur-peau, déjà utilisé pour 

l’homogénéisation analytique, est présenté en figure 4.17 : 

m 
C. 

400 

350 

300 

~ 250 
.,. 
~ 200 
C 
m ... 
'é 150 
0 
u 

100 

50 

0 

- Matériau vierge 

a Do nnées expérime nta les (Zhou et all., 2004) 

- Interface affa iblie (Lee et Pyo, 2007) 

- Nouve lle approche 

0,0005 0,001 0,0015 

Déformation 

0,002 0,0025 0,003 



99 | P a g e  
 

 
Figure 4.17 : Modélisation géométrique du VER des échantillons 

Les trois couches qui composent le VER correspondent à l’orientation moyenne de chaque partie de la 

microstructure cœur-peau du matériau. Dans un premier temps, le VER a été modélisé tel qu’utilisé 

pour réaliser l’homogénéisation analytique afin de s’assurer que le modèle par la méthode des 

éléments finis donne bien des résultats équivalents [185], c’est-à-dire des fibres ayant le même facteur 

de forme que précédemment et de forme sphero-cylindriques, comme montré en figure 4.18, par 

rapport à la taille du VER. 

 

 
Figure 4.18 : Modélisation géométrique des fibres 
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4.3.2. Conditions aux limites 

 

L’étape suivante consiste à définir les conditions aux limites de la modélisation par la méthode des 

éléments finis. Plusieurs options se présentent : 

 

 Des conditions aux limites de type Dirichlet. Ce type de conditions aux limites induit des 

contraintes cinématiques multipoints. De fait, les huit points situés aux extrémités du VER 

servent de nœuds de contrôle, sur lesquels les déplacements sont appliqués. Ce type peut 

donc entrainer une certaine perte d’information puisque les déplacements des autres nœuds 

sont déduits par interpolation bilinéaire à partir des nœuds de contrôle. 

 

 Des conditions aux limites mixtes. Ce type de conditions aux limites induit une contrainte sur 

une face du VER, laissant les autres faces libres. Ainsi, six nœuds sont définis sur la surface 

contrainte, associées à leurs équations liées à leurs degrés de liberté. La différence entre ces 

conditions aux limites mixtes et celles de Dirichlet est que, le type mixte présentant des 

surfaces libres, le déplacement des nœuds y sera plus libre, comme présenté en figure 4.19 : 

 

 

 
Figure 4.19 : Conditions aux limites de type Dirichlet [149] 

 

 Les conditions aux limites périodiques. Ces conditions sont définies par des conditions 

imposées sur toutes faces, de manière périodique. Les nœuds de contrôle sont définis avec 

des équations de degrés de liberté liés aux nœuds correspondants sur la face opposée. De fait, 

cette liaison des nœuds permet une interpolation plus fiable et plus précise, comme montré 

en figure 4.20 : 
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Figure 4.20 : Conditions aux limites de type périodiques [149] 

 

Des conditions aux limites de type périodiques ont ainsi été appliquées au modèle éléments finis. En 

plus d’être reconnu comme étant le type de conditions aux limites donnant les meilleurs résultats par 

rapports aux conditions aux limites de Dirichlet et mixtes [149], ce type permet de rendre la 

convergence plus rapide. 

 

4.3.3. Maillage 

 

Ce modèle considérant une interface parfaite étant assez simple, un maillage mixte a été appliqué 

pour un montant d’environ 405 000 éléments et 700 000 nœuds, comme montré en figure 4.21 : 

 

 
Figure 4.21 : Maillage du VER avec interfaces supposées parfaites 
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4.3.4. Validation du modèle 

 

Une déformation a ensuite été appliquée au VER, avec une vitesse de déformation fixée à1. 10−3𝑠−1. 

Le maillage relativement fin appliqué au VER permet d’obtenir des résultats équivalents à ceux obtenus 

avec l’homogénéisation analytique, quelle que soit l’orientation des fibres, comme présenté en figure 

4.22 : 

 

 
Figure 4.22 : Comparaison du comportement obtenu entre l'homogénéisation analytique et numérique 

 

Une très légère augmentation de la raideur est observée par rapport au résultat analytique, qui peut 

être due au maillage et/ou aux conditions aux limites appliquées sur le VER obtenu numériquement. 

De la même manière que pour l’homogénéisation analytique, la température a ensuite été fixée à 70°C 

afin de vérifier les capacités d’extrapolation du modèle. 

 

La comparaison des résultats expérimentaux, l’homogénéisation analytique et l’homogénéisation par 

la méthode des éléments finis présenté en figure 4.23 montre, comme escompté, des résultats 

équivalents entre l’extrapolation analytique et numérique.   
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Figure 4.23 : Comparaison des résultats expérimentaux, analytiques et numériques pour un matériau sollicité dans le 

sens longitudinal des fibres à 70°C 

 

L’écart observé entre l’homogénéisation analytique et la courbe expérimentale se retrouve lors de 

l’homogénéisation numérique. Ce résultat était attendu puisque les paramètres utilisés pour 

l’homogénéisation par la méthode des éléments finis sont les mêmes que ceux utilisés pour 

l’homogénéisation avec la méthode de Mori-Tanaka. Ces résultats équivalents permettent ainsi de 

valider la construction du modèle numérique, des paramètres liés aux matériaux, au maillage, en 

passant par le choix des conditions aux limites. 

 

 

4.3.5. Zone cohésive 

4.3.5.1. Modélisation et maillage 

 

La modélisation de l’endommagement à proximité des fibres est réalisée par l’ajout d’une interphase 

cohésive entre les fibres et la matrice. Il est également possible de modéliser une zone cohésive en 

tant qu’interface. Cependant, des observations expérimentales par microscopie électrique à balayage 

présentées en chapitre 1 ont déjà montré sur des échantillons de PA66 qu’un léger film de matrice 

était présent sur la fibre après que celle-ci se soit décollée du reste de la matrice. La modélisation d’une 

interphase permettant un plus grand volume dommageable de par sa plus grande épaisseur autour, 

elle est ainsi en accord avec les observations expérimentales en n’étant pas limité à la stricte interface 

entre la fibre et la matrice.  

 

L’interphase cohésive a ainsi été modélisée avec une épaisseur relative arbitraire de 5% par rapport 

au diamètre de la fibre. Le VER comprenant la zone cohésive est présenté en figure 4.24 : 
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Figure 4.24 : Modélisation géométrique du VER avec interphase 

 

L’épaisseur de cet enrobage est dite relative car elle est calculée relativement par rapport au rayon de 

l’inclusion. Ce rayon est défini comme étant la moitié de la taille de l’inclusion divisée par son facteur 

de forme. 

 

L’interphase cohésive étant vouée à modéliser un endommagement, cette zone nécessite un maillage 

plus fin que le reste du modèle afin de permettre la convergence des résultats et être garant de leur 

précision. Le maillage de l’interphase est présenté en figure 4.25 : 

 

 
Figure 4.25 : Maillage de l'interphase 

 

Afin d’éviter toute altération des résultats, le maillage des fibres et de la matrice est resté inchangé du 

fait des résultats satisfaisants obtenus dans la section précédente. Le maillage global du VER avec 

interphase comprend 1300000 éléments. 

 

 

4.3.5.2. Loi de traction - séparation 

 

La modélisation des interphases cohésives passe souvent par la définition d’une loi de traction-

séparation [186]. Ces lois se basent sur la dissipation d’énergie produite lors de l’apparition de 

plasticité ou de propagation de fissure à l’interface étudiée. Le comportement de cette interface est 

déterminé par une phase élastique linéaire, suivi par l’initiation puis la propagation de 

l’endommagement. La description de la propagation de l’endommagement peut se faire de différentes 

manières. Cependant, la définition de cette loi est généralement faite à priori, de par les difficultés 

pouvant être rencontrées lors de la détermination expérimentale. Le modèle utilisé ici est donc une 

loi de traction – séparation bilinéaire tel que décrit par la figure 4.26 :  
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Figure 4.26 : Loi de traction - séparation 

 

La loi choisie se caractérise par deux paramètres : 𝜎𝑅 qui représente la contrainte d’amorçage de 

l’endommagement et𝛿 représente l’ouverture maximale à partir de laquelle la rupture de l’élément 

est considérée comme totale. Le comportement linéaire avant endommagement est caractérisé 

comme suit : 

 

𝑡 = {

𝑡𝑛
𝑡𝑠
𝑡𝑡

} = [
𝐾𝑛𝑛 𝐾𝑛𝑠 𝐾𝑡𝑠
𝐾𝑠𝑛 𝐾𝑠𝑠 𝐾𝑠𝑡
𝐾𝑡𝑛 𝐾𝑡𝑠 𝐾𝑡𝑡

] {

휀𝑛
휀𝑠
휀𝑡
} = 𝐾휀 

 

Où les composantes de la déformation sont données par : 

 

휀𝑛 =
𝛿𝑛
𝑇0
, 휀𝑠 =

𝛿𝑠
𝑇0
, 휀𝑡 =

𝛿𝑡
𝑇0

 

 

Où 𝛿𝑛, 𝛿𝑠 et 𝛿𝑡 sont les composantes de déplacement entre la face supérieure et inférieure de 

l’élément cohésif. Ici, 𝑇0 désigne l’épaisseur initiale de l’interphase. Dans l’implémentation, seuls 

𝐾𝑛𝑛, 𝐾𝑠𝑠 et 𝐾𝑡𝑡 sont non nuls et sont considérés égaux. 

 

Comme présenté en figure 4.26, l’initiation d’endommagement est déterminée via une contrainte 

maximale, car cette valeur peut être plus facilement déduite du comportement de la matrice plastique. 

En effet, afin de préserver autant que possible le sens physique du modèle, la loi de traction – 

séparation doit se rapprocher autant que faire se peut du comportement de la matrice plastique, dans 

laquelle les inclusions sont entourées. Cette valeur de contrainte maximale pour laquelle 

l’endommagement va s’amorcer est ainsi égale à la contrainte maximale admissible par la matrice 

plastique. Ce critère de contrainte maximale peut être décrit par : 

 

𝑚𝑎𝑥 {
〈𝑡𝑛〉

𝑡𝑛
0 +

𝑡𝑠

𝑡𝑠
0 +

𝑡𝑡

𝑡𝑡
0} = 1 

 

(4.20) 

(4.21) 

(4.22) 

Traction (MPa) 

0 
R ...................... . 

é/ Separation (mm) 
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Les expressions entre crochets définissent la prise en compte uniquement des valeurs positives 

puisque les chargements en compression n’induisent pas d’endommagement. 

L’apparition d’endommagement se manifeste par une diminution du comportement élastique de la 

zone cohésive, à mesure que l’endommagement se propage. L’influence de l’accumulation 

d’endommagement sur le comportement de la zone cohésive est supposée linéaire et est décrit 

comme suit : 

 

𝑡𝑛 = {
(1 − 𝐷)𝑡�̅�, 𝑡�̅� ≥ 0

𝑡�̅�, 𝑠𝑖𝑛𝑜𝑛
 

 

𝑡𝑠 = (1 − 𝐷)𝑡�̅�, 

 

𝑡𝑡 = (1 − 𝐷)𝑡�̅�, 

 

 

Où 𝐷 est un paramètre scalaire désignant l’accumulation d’endommagement 

 

Enfin, l’évolution de ce paramètre 𝐷 est présumé linéaire en fonction du coefficient 𝛿 et est décrit par : 

 

𝐷 =
𝛿𝑚
𝑓 (𝛿𝑚

𝑚𝑎𝑥 − 𝛿𝑚
0 )

𝛿𝑚
𝑚𝑎𝑥(𝛿𝑚

𝑓 − 𝛿𝑚
0 )

 

 

Où 𝛿𝑚
𝑓  désigne la séparation effective à rupture, 𝛿𝑚

0  représente la séparation à l’amorçage et𝛿𝑚
𝑚𝑎𝑥 

quantifie la séparation maximale atteinte sous le chargement appliqué. Ainsi, le paramètre 𝛿 spécifié 

dans le logiciel représente la séparation entre la séparation à rupture et celle provoquant l’amorçage : 

 

𝛿 = 𝛿𝑚
𝑓
− 𝛿𝑚

0  

 

 

4.3.6. Influence des paramètres et validation 

 

La loi de traction-séparation choisie est définie par le coefficient𝛿, définissant l’ouverture maximale 

de l’élément à partir de laquelle l’endommagement va commencer à se propager. La sensibilité des 

propriétés mécaniques du composite sera donc directement liée à la valeur du coefficient. La 

sensibilité du composite à l’endommagement a été déterminée en étudiant l’évolution de la contrainte 

maximale admissible du matériau en fonction de𝛿. Les résultats de cette étude de sensibilité sont 

présentés en figure 4.27.  

 

(4.23) 

(4.24) 

(4.25) 

(4.26) 

(4.27) 
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Figure 4.27 : Influence du paramètre δ sur la contrainte maximale admissible du matériau sollicité dans le sens 

longitudinal des fibres à 70°C 

 

Les simulations ont été réalisées pour une température de sollicitation de 70°C. Deux zones sont 

identifiées. Pour des déplacements acceptables très faibles, l’ouverture de la fissure se déclenchera de 

fait très rapidement, aboutissant à une rupture fragile du matériau. Plus le déplacement acceptable 

est élevé, plus l’ouverture de la fissure s’en retrouvera retardé amenant ainsi à une propagation 

d’endommagement plus progressive et donc à une rupture ductile. De par la pseudo-plasticité 

observée en chapitre 2 et modélisée en chapitre 3 pour cette température, l’endommagement de 

l’interface est ductile [187]. De ce fait, la valeur de𝛿 a ainsi été arbitrairement fixée à 0,1.  

 

A température ambiante par contre, la prédominance du comportement du verre induisant un 

comportement fragile, la distance de séparation acceptable ne peut pas être identique. L’évolution du 

paramètre𝛿 a pu être estimée en comparant les résultats des simulations avec les courbes 

expérimentales.  Cette évolution est présentée en figure 4.28 : 

 

 
Figure 4.28 : Influence de la température sur le coefficient δ 

 

La viscosité ayant un impact de plus en plus important au fur et à mesure que la température 

augmente, les déplacements acceptables et déformations maximales augmentent. De ce fait, les 

ruptures devenant ductiles, cet effet se fait ressentir sur la valeur de𝛿. 
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La définition du comportement de la zone cohésive se base ainsi entièrement sur le comportement 

mécanique de la matrice PPS. En effet, la loi de traction séparation considère un matériau de même 

densité, de même module d’Young et de même contrainte maximale admissible que la matrice PPS. Le 

coefficient𝛿 est fixé à 0,1 en cas de rupture ductile et inférieur à 0,1 en cas de comportement fragile. 

Tous ces paramètres sont donc dépendants, au même titre que ceux définissant le comportement de 

la matrice, à la température. 

 

Un exemple de paramètres de définition de la loi de traction-séparation est donné dans le tableau 4.3, 

pour une température de 70°C. 

 

  Paramètres 

généraux 

Loi de traction-

séparation  

Initiation de 

l’endommagement 

Evolution de 

l’endommagement 

  Densité 

(g/cc) 

Module 

d’Young (MPa) 

Contrainte 

maximale 

admissible (MPa) 

Déplacement à 

rupture 

Matériau 

cohésif 

 

1.34 

 

2393.6 

 

59 

 

0.1 

Tableau 4.3 : Paramètres mécanique du matériau cohésif à 70°C 

 

La loi de traction-séparation ne permet cependant pas de reproduire parfaitement le comportement 

de la matrice puisque la loi de traction-séparation ne se base que sur un module d’Young et une 

contrainte maximale admissible. Ainsi, l’épaisseur de la zone cohésive doit être déterminée de telle 

sorte à ce que le comportement de l’enrobage n’influe pas sur les propriétés mécaniques 

macroscopiques du composite. 

 

L’influence de l’épaisseur de la zone cohésive a été étudiée et est présentée en figure 4.29 : 

 

 
Figure 4.29 : Influence de l'épaisseur de la zone cohésive sur les propriétés effectives du composite sollicité dans le sens 

longitudinal des fibres à 70°C 
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Considérer une zone cohésive trop épaisse revient à faire perdre un certain sens physique au modèle, 

puisque le but de cette interphase est de simuler l’endommagement de l’interface fibre/matrice 

uniquement. De plus, les effets de pseudo-plasticité ne figurant pas dans la loi de traction-séparation, 

une proportion trop importante de cette zone cohésive pourrait influer sur le comportement 

mécanique macroscopique du composite. Néanmoins, les résultats de l’étude comparative montrés 

en figure 4.29 montrent une influence moindre de cette épaisseur sur le comportement 

macroscopique du composite. Cette faible influence peut s’expliquer par le comportement défini dans 

la loi de traction-séparation qui se veut être le plus proche de celui de la matrice. D’autre part, 

l’absence de la considération du comportement pseudo-plastique dans cette zone ne se fait pas 

ressentir de par la faible fraction volumique que la zone cohésive représente à l’échelle du VER. En 

effet, sur une plage d’épaisseurs relatives allant de 5% à 15%, la fraction volumique de l’interphase 

dans le VER varie entre 1,4% et 4,48%. Les légères différences observées peuvent être également 

partiellement imputées au maillage qui a dû être très légèrement allégé dans la matrice et le renfort 

pour des épaisseurs importantes de l’interphase de par le grand nombre d’éléments supplémentaires 

induits dans cette zone. 

 

L’épaisseur relative de la zone cohésive a ainsi été maintenue à 5%, cette valeur permettant de limiter 

la taille de la zone cohésive. Cette zone étant maillée finement, la réduire permet d’alléger le modèle 

tout en maintenant la précision des résultats. 

 

 

4.3.7. Identification du système d’endommagement  

 

Une fois les paramètres déterminés, les calculs ont pu être lancés. L’analyse des résultats a montré la 

présence d’un certain endommagement dans l’interphase cohésive. La localisation de cet 

endommagement est présentée en figure 4.30 : 
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Figure 4.30 : Observation des micro-cracks en bout de fibre obtenus numériquement 

 

L’endommagement constaté est concentré à l’extrémité des fibres. Ces résultats tendent donc à 

montrer que, premièrement, lors de sollicitations monotones, un endommagement au niveau des 

fibres peut apparaitre. D’autre part, cet endommagement constaté est concentré en bout de fibres. 

Ce type d’endommagement en bout de fibre a déjà été identifié dans de précédentes études 

présentées en chapitre 1 et est considéré comme étant le type d’endommagement le plus courant à 

l’origine de la propagation de fissures. 

 

 

 

 

 

4.3.8. Impact de la décohésion fibres/matrice sur les propriétés 

mécaniques du composite 

 

L’endommagement en bout de fibre constaté dans la section précédente vient affaiblir la cohésion des 

fibres avec la matrice plastique. Cette perte partielle de cohésion entraine de fait une certaine perte 

de l’intérêt du renfort. Du fait de l’évolution linéaire utilisée dans la loi de traction-séparation, l’impact 

de cet endommagement sur le comportement macroscopique du matériau est progressif.  

 

A 23°C, seul un très faible changement est observé, de par l’absence de zone pseudo-plastique du 

matériau à cette température notamment. Les courbes obtenues pour un calcul réalisé à température 

ambiante sont donc équivalentes aux courbes obtenues sans endommagement, que ce soit de manière 

analytique ou numérique, et parfaitement en accord avec les résultats expérimentaux comme montré 

en figure 4.31 et ce, quelle que soit l’orientation préférentielle des fibres : 
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Figure 4.31 : Résultats numériques avec endommagement à 23°C et comparaison avec les résultats donnés par 
l'homogénéisation analytique et les résultats expérimentaux pour une orientation (a) longitudinale et (b) transversale 

des fibres 

 

Le même léger écart que celui souligné en figure 4.29 entre résultats numériques et expérimentaux 

est observé. Cet écart est néanmoins acceptable et permet d’obtenir le meilleur compromis entre 

temps de calcul, convergence des résultats et précision de ces derniers. Ce même calcul a ensuite été 

mené à 70°C, où un net écart avait été observé entre la courbe expérimentale et la courbe simulée 

numériquement. Ce résultat est présenté en figure 4.32 pour une orientation majoritairement 

longitudinale des fibres : 
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Figure 4.32 : Résultats numériques avec endommagement à 70°C et comparaison avec les résultats numériques sans 

endommagement, ceux donnés par l'homogénéisation analytique et les résultats expérimentaux pour une orientation 
longitudinale des fibres 

 

Ici, la rupture étant ductile, l’endommagement est de fait nettement plus sensible sur le 

comportement du matériau. L’endommagement apparaissant lorsque la contrainte maximale de la 

matrice est atteinte, ce phénomène débute localement dans les zones de concentrations de 

contraintes et augmente au fur et à mesure que la déformation macroscopique augmente. Ceci 

explique une courbe résultante équivalente à la courbe obtenue sans modèle d’endommagement dans 

la partie élastique suivi d’un comportement pseudo-plastique moins résistant dû à la propagation 

d’endommagement local en bout de fibres. 

 

Cette méthode de calcul a été répétée pour d’autres orientations de fibres, comme présenté en figure 

4.33 :   
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Figure 4.33 : Validation du modèle par prédiction du comportement mécanique du composite pour d'autres orientations 

de fibres à 70°C 

 

Pour chaque orientation, la loi de traction-séparation imposée à la zone cohésive permet d’obtenir des 

courbes corrigées, fournissant des résultats plus proches des courbes obtenues expérimentalement. 

Plus les fibres seront orientées vers la direction de sollicitation, plus cette correction sera importante. 

Si la perte de propriétés est la plus sensible pour une orientation longitudinale des fibres, c’est parce 

que c’est dans cette direction que l’effet de renfort sera le plus prononcé. Pour une orientation 

transversale, où la répartition des contraintes dans les fibres sera moindre, le comportement de la 

matrice aura une plus grande importance. De ce fait, une perte relative de l’effet de renfort se fera 

moins sentir dans cette configuration. Le VER étant composé d’une structure cœur-peau, les fibres ne 

sont donc jamais parfaitement transversales par rapport au sens de sollicitation. De ce fait, certains 

systèmes d’endommagement peuvent ne pas avoir été observés dans les conditions étudiées. 

 

 

 

 

4.3.9. Evolution de l’influence de l’endommagement  

4.3.9.1. En fonction de la déformation plastique  

 

L’analyse de la propagation d’endommagement à l’intérieur de la phase cohésive montre que cet 

endommagement évolue de la même manière que la déformation plastique, comme montré en figure 

4.34 : 
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Figure 4.34 : Evolution de l'accumulation de déformation plastique et d'endommagement en fonction du temps 

 

Ce résultat montre que le modèle répond comme escompté puisque, alors que la matrice va accumuler 

de la déformation plastique, la zone cohésive qui n’admet pas ce genre de déformation va alors 

s’endommager. 

 

4.3.9.2. En fonction de l’orientation des fibres  

 

Ce protocole de calcul a été répété pour 3 orientations préférentielles de fibres : 0°, 45° et 90° par 

rapport à la direction de sollicitation et ce, pour 3 températures différentes. Ces simulations ont permis 

une comparaison de la valeur maximale d’endommagement selon les différentes configurations 

étudiées. Les résultats sont synthétisés en figure 4.35 : 

 

 
Figure 4.35 : Evolution de l'endommagement maximal obtenu en fin de chargement en fonction de l'orientation des 

fibres et pour différentes températures 
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Il est premièrement à noter que l’endommagement maximal est obtenu à une température supérieure 

à la température ambiante, quelle que soit l’orientation des fibres. Nous y reviendrons dans la section 

suivante. Deuxièmement, la valeur de l’endommagement maximal décroit au fur et à mesure que les 

fibres se désalignent avec la direction de sollicitation. Ceci peut s’expliquer par un comportement du 

composite qui est de plus en plus influencé par celui de la matrice au fur et à mesure que les fibres se 

désalignent. De ce fait, l’orientation des fibres induit une répartition des contraintes plus faible dans 

les inclusions et donc dans l’enrobage. La présence des fibres jouant moins un rôle de renfort que 

lorsqu’elles sont alignées avec la direction de sollicitation, l’impact d’une décohésion partielle de ces 

fibres sur le comportement macroscopique du composite est donc moindre. 

 

Il a été montré en figure 4.34 que l’endommagement se déclenche lorsque la déformation 

macroscopique devient plastique. Il est donc possible, comme montré en figure 4.36, de comparer le 

moment où l’endommagement devient sensible sur les propriétés mécaniques macroscopiques dans 

chaque configuration. 

 

 
Figure 4.36 : Influence de l'orientation des fibres sur l'amorçage de l'endommagement à différentes températures 

 

Cette analyse permet de montrer que plus la température est élevée et plus l’endommagement 

apparait vite après le début de la simulation, de par la diminution des propriétés de la matrice et donc 

de la zone cohésive induite par cette élévation de température. Par ailleurs, l’effet de renfort étant 

moindre lorsque les fibres ne sont pas alignées avec la direction de sollicitation, l’endommagement ne 

devient sensible que lorsque la déformation plastique est élevée. 

 

 

 

4.3.9.3. En fonction de la température 

 

Comme observé dans les figures 4.31, 4.32, 4.35 et 4.36, l’apparition de l’endommagement et son 

influence sur les propriétés mécaniques du composite diffèrent selon les températures étudiées. Une 

analyse plus en détails de l’évolution de la valeur maximale du coefficient d’endommagement en 

fonction de la température est alors proposée et présentée en figure 4.37 : 
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Figure 4.37 : Evolution de l'endommagement maximal obtenu en fin de chargement en fonction de la température et 

pour différentes orientations préférentielles de fibres 

 

Il est alors possible de remarquer que l’impact de l’endommagement devient de plus en plus 

important, évoluant de manière non linéaire, au fur et à mesure que la température augmente et ce, 

quelle que soit l’orientation des fibres. Une explication possible à ce phénomène est que, comme 

précédemment montré en figure 4.34, l’endommagement croit de la même manière que la 

déformation plastique. Or, comme observé en chapitre 2 et modélisé en chapitre 3, plus la 

température augmente et plus la partie inélastique du comportement du PPS augmente, expliquant 

de fait cette dynamique. 

 

L’influence de l’endommagement sur les propriétés du matériau évoluant de manière non linéaire en 

fonction de la température, une modélisation de cette évolution est proposée et semble suivre une 

évolution exponentielle : 

 

𝐷

𝐷𝑚𝑎𝑥
= 𝑎𝑒𝑏𝑇 

 

Avec T  désignant la température et a et b  étant des coefficients 

 

Les coefficients a et b  doivent prendre en compte l’anisotropie du matériau. Ainsi, leur évolution en 

fonction de l’orientation des fibres est présentée en figure 4.38 : 
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Figure 4.38 : Evolution des paramètres du modèle décrivant la sensibilité de l'endommagement à la température en 

fonction de l'orientation des fibres 

 

Ces paramètres permettent de synthétiser les influences de l’orientation des fibres et de la 

température sur le coefficient d’endommagement. Ainsi, grâce au paramètre a il est possible de 

constater que l’influence de l’endommagement sur le comportement mécanique macroscopique du 

composite augmentera linéairement plus les fibres seront alignées avec la direction de sollicitation. 

 

La pondération de la température sur ce coefficient d’endommagement, matérialisé par le paramètre 

b ne sera pas la même que l’influence de l’orientation des fibres. Son évolution est exponentielle de la 

même manière que l’évolution du coefficient D en fonction de la température présentée en figure 

4.37. 

 

La synthèse des figures 4.31, 4.32, 4.35 et 4.37 et 4.38 permet ainsi de montrer qu’à température 

ambiante, l’orientation des fibres aura une plus grande influence sur la sensibilité du composite à 

l’endommagement qu’à plus haute température. En effet, la perte de propriétés de la matrice induite 

par la hausse de la température va faciliter l’endommagement de la zone cohésive et induire une 

diminution globale des propriétés mécaniques du composite. Comme montré en figure 2.20, à 70°C, 

le comportement mécanique macroscopique du composite montre encore un comportement bien 

supérieur à celui de la matrice, signifiant que l’effet de renfort ne s’est pas amenuisé du fait de la 

température puisque cette dernière reste inférieure à celle de la transition vitreuse. Ce qui explique 

pourquoi la diminution de cet effet de renfort à cause de la détérioration de l’interface fibre/matrice 

se fait grandement sentir à 70°C, même pour une orientation transversale des fibres. 
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Figure 4.39 : Influence de la température sur l'amorçage de l'endommagement pour différentes orientations 

préférentielles de fibres 

Une analyse de l’apparition de l’endommagement, montré en figure 4.39, va également dans ce sens 

puisque lorsque la température augmente, l’effet de l’endommagement sur le comportement 

macroscopique du composite se fait ressentir de plus en plus rapidement après le début de la 

sollicitation. 

 

4.3.9.4. Sur matériau vieill i  

 

Il a été observé en section 2.6.2.2 que la réaction du composite à l’immersion dans du liquide de 

refroidissement maintenu à 90°C pendant 400 heures est différente de la réaction observée sur la 

matrice PPS vieilli dans les mêmes conditions. Alors que le vieillissement thermique induit un 

raidissement du PPS, les paramètres définissant le comportement global du composite vieilli 

diminuent. Le composite ne différant du PPS que de par la présence de fibres de verre, l’hypothèse 

avancée en début de ce chapitre, en accord avec les observations expérimentales présentées en 

chapitre 1, est que ce changement de dynamique est dû à une décohésion partielle des fibres avec la 

matrice exacerbée par le vieillissement, faisant de fait baisser les propriétés macroscopiques du 

composite. 

 

Le protocole numérique développé dans ce chapitre a alors été appliqué à ce cas de figure. Comme 

précédemment, le modèle se base sur les propriétés de la matrice, ici vieillie. Toutefois, afin de prendre 

en compte les effets physico-chimiques induits par le vieillissement sur le comportement du 

composite, la définition du comportement de la zone cohésive n’est plus considérée comme étant celle 

de la matrice. L’hypothèse étant que le vieillissement vient fragiliser cette cohésion, le module d’Young 

ainsi que la contrainte maximale admissible avant le déclenchement de l’endommagement ont été 

modifiés de telle sorte que la prédiction du modèle pour une orientation longitudinale soit conforme 

aux résultats expérimentaux. Le résultat de cette calibration est montré en figure 4.40 : 
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Figure 4.40 : Application du modèle d'endommagement et calibration de la perte de propriétés de l’interface sur un 

matériau vieilli pour une orientation longitudinale 

 

La calibration du modèle pour retrouver le comportement du composite avec une orientation 

longitudinale des fibres permet d’estimer la perte de propriétés de l’interphase cohésive induite par 

le vieillissement.  

En effet, la courbe expérimentale a pu être retrouvée en diminuant de 50% le module d’Young et la 

contrainte maximale admissible de la zone cohésive, induisant ainsi une très forte influence du 

vieillissement sur la cohésion fibre/matrice. 

 

Le modèle a ensuite été confirmé en extrapolant ce résultat pour d’autres configurations. En 

l’occurrence, tous les paramètres ont été fixés selon la calibration réalisée pour une orientation 

majoritairement longitudinale des fibres et les calculs relancés pour d’autres orientations 

préférentielles des fibres. 

 

La prédiction du modèle numérique pour une orientation des fibres à 45° est montrée en figure 4.41 : 
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Figure 4.41 : Validation du modèle par prédiction du comportement mécanique du composite vieilli pour une orientation 

à 45° des fibres 

 

D’après la figure 4.41, la prédiction du modèle semble correcte. Les essais ayant été réalisés à 

température ambiante, cette diminution de la résistance de l’interface est donc équivalente pour cette 

orientation intermédiaire à celle obtenue pour une orientation longitudinale. 

 

Enfin, les calculs ont également été relancés pour une orientation transversale des fibres. La prédiction 

du comportement du composite est présenté en figure 4.42 : 

 

 
Figure 4.42 : Validation du modèle par prédiction du comportement mécanique du composite vieilli pour une orientation 

transversale des fibres 

 

Les prédictions sont également exactes pour cette orientation préférentielle. Comme montré en figure 

4.35 à température ambiante, cette configuration est celle permettant au comportement du 

composite d’être le moins impacté par la décohésion partielle des fibres avec la matrice.  
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Ce résultat est parfaitement en accord avec les observations explicitées en chapitre 2 et 

l’homogénéisation analytique réalisée en section 4.2.3.3 puisque la courbe expérimentale du 

composite avec une orientation des fibres de 90° vieillie et celle obtenue à l’état neuf étaient très 

proches, rendant l’homogénéisation analytique acceptable sans tenir compte d’aucun 

endommagement.  

 

Le fait que le modèle numérique prenne bien en considération l’influence de l’orientation des fibres 

sur la sensibilité du comportement à l’endommagement et offre de bonnes prédictions tend ainsi à 

confirmer l’hypothèse émise précédemment selon laquelle l’immersion du composite dans du liquide 

de refroidissement maintenu à 90°C pendant 400 heures diminue de moitié la résistance de l’interface 

fibre/matrice. 

 

La synthèse de l’influence de l’endommagement de l’interphase fibre/matrice en fonction de la 

température, du vieillissement et de l’orientation des fibres est alors possible et est montré en figure 

4.43 : 

 

 

 
Figure 4.43 : Synthèse de l’évolution de l'endommagement maximal obtenu en fin de chargement en fonction de 

l'orientation des fibres et pour différentes températures et pour un matériau vieilli 

 

Comme montré en figure 4.43, l’endommagement provoqué par le vieillissement est plus important 

que celui provoqué par une élévation de la température et ce, quelle que soit l’orientation des fibres. 

La zone cohésive étant très affaiblie, cet endommagement se manifestera fortement également pour 

une orientation intermédiaire des fibres. Une orientation transversale permet de diminuer cet effet 

puisque le comportement est dominé par la matrice, dont les propriétés sont meilleures vieillies qu’à 

l’état neuf, ce qui permet de compenser les pertes liées à la décohésion partielle des fibres. 
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4.4.  Conclusion 

 

Ce chapitre présente l’extrapolation du modèle développé dans le chapitre 3 au composite 

anisotropique par l’intermédiaire d’une homogénéisation analytique basée sur un volume élémentaire 

représentatif de la microstructure du matériau obtenu par simulation d’injection. La méthode 

employée est celle de Mori-Tanaka du second ordre, en version révisée afin de limiter autant que 

possible les fluctuations mathématiques, et d’une décomposition en pseudo-grains. Il a ainsi été 

montré que le modèle développé conserve ses bonnes capacités d’extrapolation en fonction de la 

température une fois homogénéisé, surtout pour la partie élastique. La partie pseudo-viscoplastique 

homogénéisée a néanmoins montré une certaine différence avec les résultats d’essais. Un certain 

nombre d’études récentes ayant avancé la possibilité d’un endommagement progressif de l’interface 

fibre/matrice lors de sollicitations monotones, une analyse par la méthode des éléments finis a été 

effectuée afin d’étudier ce phénomène et potentiellement expliquer l’écart observé entre les courbes. 

Pour ce faire, le volume élémentaire représentatif a été modélisé et testé avec une interface parfaite 

pour confirmer la cohérence des résultats entre analyse analytique et éléments finis et valider ainsi la 

finesse du maillage appliqué.  

Une interphase cohésive englobant les fibres a ensuite été modélisée avec un maillage raffiné et 

suivant une loi de traction-séparation. Cette loi se base autant que faire se peut sur le comportement 

de la matrice et traduit le parti prit d’enclencher l’endommagement lorsque la contrainte est 

supérieure à la limite admissible de la matrice.  

Le paramètre propre à cette loi a été évalué et fixé de telle sorte qu’il traduise un comportement 

ductile de la matrice, comportement qui a été observé expérimentalement. Les résultats de ces 

simulations ont permis de retrouver numériquement que le mécanisme d’endommagement 

principalement à l’œuvre est l’endommagement en bout de fibre, résultat qui a déjà été observé 

expérimentalement dans d’autres études. Cet endommagement induit une légère diminution du 

renforcement, affectant les propriétés mécaniques du matériau. Cette perte devient sensible lorsque 

la limite d’élasticité du composite est dépassée et apporte une correction à la courbe obtenue 

analytiquement, permettant de retrouver la courbe expérimentale. Ce modèle, appliqué à un 

composite vieilli, a permis d’observer un endommagement bien plus prononcé de l’interface 

fibre/matrice, expliquant la différence de comportement entre la matrice et le composite face à un 

vieillissement identique. Le raidissement de la matrice induit ainsi des concentrations de contraintes 

au niveau de l’interface venant favoriser la propagation d’endommagement. La comparaison des 

niveaux d’endommagement en fonction de la température, du vieillissement et de l’orientation des 

fibres a montré que cet endommagement était le plus sensible sur les caractéristiques mécaniques du 

matériau lorsque celui-ci présente une orientation longitudinale de fibres puisque cette configuration 

est celle offrant un renforcement optimal. L’endommagement se retrouve ainsi plus prononcé à haute 

température due à la diminution des propriétés de la matrice. Le vieillissement induit cependant un 

endommagement bien plus important que celui calculé à 70°C pour une orientation longitudinale, 

c’est-à-dire la pire configuration calculée pour un état neuf de par une altération de l’interphase 

aboutissant à une diminution de 50% de ses propriétés. 
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5. Chapitre 5 : Fatigue et auto-échauffement  
 

5.1. Etat de l’art 

L’endommagement de la matrice et/ou de l’interface fibre/matrice mène à une dégradation du 

comportement mécanique du composite, y compris pour des sollicitations monotones. Lors de 

sollicitations cycliques, a fortiori pour des temps de chargement longs, cet endommagement joue un 

rôle prépondérant dans la rupture du matériau. La durée de vie du matériau est ainsi régie par 

l’évolution de cet endommagement. Les mécanismes d’endommagements sont les mêmes que ceux 

observés pour des sollicitations cycliques courtes ou des sollicitations monotones, comme montré en 

figure 5.1 : 

 

Figure 5.1 : Différents mécanismes d'endommagement d'un PA6.6 GF30 sollicité longitudinalement avec une contrainte 
maximale de 60% de sa contrainte à rupture (a) endommagement de l’interface fibre/matrice (b) crack en bout de fibre 

et (c) casse de fibre [188] 

La proportion de fibres impactées par un endommagement de leur interface avec la matrice est 

montrée en figure 5.2 : 

 

Figure 5.2 : Observation par μCT de l'endommagement de l'interface fibre/matrice du PA6.6 GF30 [188] 
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La figure 5.2 montre les différents systèmes d’endommagement observés sur PA6.6 GF30 par 

microtomographie après sollicitation en fatigue, pour un matériau dont les fibres sont orientées 

majoritairement de manière longitudinale par rapport à la direction de sollicitation. Le matériau a été 

sollicité jusqu’à rupture avec une contrainte égale à 60% de sa contrainte maximale admissible. Ce 

mécanisme d’endommagement est bien connu et est un des plus importants en mécanique des 

composites [188-192]. Bien que les mécanismes d’endommagements puissent être identiques, leur 

ordre d’apparition, leur prépondérance et leur évolution sont dépendantes des conditions de 

sollicitations. 

Comme montré en chapitre 1 et en chapitre 4, l’apparition de ces mécanismes d’endommagement est 

dépendante de l’orientation majoritaire des fibres par rapport à la direction de sollicitation. 

L’apparition des différents mécanismes et les différents effets de renfort produits par les fibres selon 

leur orientation font que l’estimation du nombre de cycles de durée de vie à une contrainte donnée 

est dépendante de cette orientation des fibres, comme montré en figure 5.3 : 

 

 

Figure 5.3 : Influence de l'orientation des fibres sur la tenue en fatigue d'un PA6.6 GF30 [193] 

 

L’influence de l’orientation des fibres sur la tenue en fatigue des composites est une des premières 

composantes étudiées par les auteurs, de par sa nature [46, 190-196]. En effet, l’anisotropie est une 

caractéristique des thermoplastiques renforcés de fibres courtes. Cependant, bien que ce paramètre 

soit indispensable pour la caractérisation du matériau, il n’est pas suffisant. En effet, il est 

indispensable de prendre en compte les différents paramètres de sollicitation appliqués au matériau.  
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Ces différents paramètres influant sur l’activation des mécanismes d’endommagement et de 

dissipation, les conditions d’essais peuvent avoir des conséquences tout aussi importantes que 

l’orientation des fibres sur la tenue en fatigue du matériau. Les essais de fatigues étant des essais 

cycliques, un des paramètres les plus importants est l’amplitude de contrainte imposée par cycle au 

matériau. Cette amplitude est généralement désignée par le facteur R, qui est le rapport entre la 

contrainte maximale et minimale imposées sur un cycle. Une étude de Mallick et al. [197] a montré 

que dans le cas d’un PA6.6 GF30 sollicité longitudinalement, un ratio R supérieur à 0,3 représente une 

condition défavorable pour le matériau, comme montré en figure 5.4 :  

 
Figure 5.4 : Influence de l'amplitude de contrainte imposée à un PA6.6 GF30 sur sa tenue en fatigue [197] 

 

Il existe des sollicitations ayant un R négatif, synonyme d’alternance entre traction et compression et 

aboutissant à des durées de vies plus importantes que celles obtenues via des sollicitations en traction 

pure, de par l’absence de propagation d’endommagement pour la sollicitation en compression [1, 197, 

198]. 

L’autre paramètre important est la fréquence de sollicitation. La fréquence de sollicitation peut, 

comme l’amplitude des contraintes appliquées, activer ou amplifier certains phénomènes physiques 

tels que la propagation d’endommagement mais également les phénomènes de dissipation. Une étude 

portant sur la sensibilité du PPS/GF40 à cette fréquence de sollicitation a déjà été menée par Zuo et. 

al [199], dont les résultats sont rappelés en figure 5.5. 

.... R""0.1. ... _ 

-- -- R=Oi.6 
--- -a 

- - -0- - "'O"--

R=0.8 ----- -- -- + -------+ --. 

0 ----. ...................... 1..--....-....................... -...-_.. ............... ----....................... ..---.................. 

10 100 l.000 10000 100000 1000000 

Cycle Number 



126 | P a g e  
 

 

Figure 5.5 : Influence de l'orientation des fibres et de la fréquence de sollicitation sur le comportement en fatigue d'un 
PPS/GF40 [199] 

Cette étude porte sur un PPS/GF40 avec une orientation longitudinale et sollicité avec un R de 0,1 et 

avec des fréquences de 10Hz et 50 Hz. Contrairement à ce qui peut être observé pour un polyamide, 

ce matériau semble montrer deux régimes différents comme sa contrainte maximale n’évolue pas 

linéairement en fonction du logarithme du nombre de cycles, comme cela peut être observé sur les 

métaux, sans pour autant admettre une stabilisation asymptotique [200]. Ce comportement peut être 

dû par exemple à une accélération de la propagation de l’endommagement à partir d’une certaine 

contrainte ou a de l’auto-échauffement. Une hausse de la fréquence de sollicitation exacerbe cette 

modification du comportement. En effet, comme montré en figure 5.5, bien que les courbes soient 

confondues pour des contraintes appliquées élevées, au changement de régime, la courbe obtenue à 

50Hz se retrouve sous celle obtenue à une fréquence de 10Hz. Les conclusions de l’étude ont permis 

de mettre en évidence une plus forte température de l’échantillon soumis à une sollicitation de 50Hz, 

diminuant de fait ses propriétés ainsi qu’une plastification accrue de la surface de rupture pour de 

hautes fréquences de sollicitation, expliquant la rupture prématurée du matériau à 50Hz. Cette baisse 

de la tenue en fatigue par une hausse de la fréquence de sollicitation a également été observée pour 

d’autres composites [201]. 

La contrainte maximale, la fréquence de sollicitation et le ratio R sont autant de paramètres influant 

sur la tenue en fatigue du matériau. Ces paramètres ne sont cependant pas les seuls. En effet, dans de 

nombreuses applications réelles, les cycles de sollicitations que la pièce subit sont complexes. Or, la 

forme du cycle a également une influence non négligeable sur la durée de vie du composant, comme 

montré en figure 5.6 sur un PMMA pour trois types de sollicitations [202]. 
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Figure 5.6 : Influence de la forme du cycle sur la tenue en fatigue d'un PMMA [202] 

 

Cette étude montre que, pour un PMMA, des sollicitations de type fluage sont les plus favorables 

tandis que des sollicitations complexes telles des sollicitations de type diamant sont les plus 

défavorables. Ces sensibilités aux paramètres de sollicitations peuvent s’expliquer par les phénomènes 

physiques internes que ces paramètres activent ou accélèrent. Comme montré dans l’étude de Zuo et. 

al [199], la hausse de la fréquence induit de la plasticité dans le matériau. L’analyse des cycles montre 

une accumulation de cette déformation plastique au cours de la sollicitation, le phénomène de Rochet, 

favorisant le développement d’endommagement dans la microstructure. Une illustration de ce 

phénomène est présentée en figure 5.7 sur un PA6.6 GF30 sollicité à 2Hz [201]. 

 
Figure 5.7 : Accumulation de déformation plastique d'un PA6.6 GF30 au cours d'un essai de fatigue [201] 
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L’accumulation de déformation constitue un élément à connaitre puisque cette accumulation induit 

une hausse de la dissipation et donc de l’auto-échauffement, soit autant d’éléments diminuant la 

tenue du matériau à la sollicitation imposée [201, 203]. En effet, comme montré en figure 5.8, une 

corrélation est trouvée entre accumulation de déformation plastique et auto-échauffement [201]. 

 

 
Figure 5.8 : Influence de la contrainte maximale et de l'accumulation d'endommagement sur l'auto-échauffement d'un 

PA6.6 GF30 [201] 

 

Une contrainte appliquée élevée induit donc une accumulation de déformation plastique importante 

et cette accumulation de déformation plastique exacerbe les phénomènes de dissipation et engendre 

de fait des élévations de températures plus élevées. De même que pour la tenue du matériau en 

fatigue, en plus de la contrainte maximale, la valeur du ratio R et la fréquence de sollicitation influent 

également sur l’élévation de température des matériaux, comme montré en figure 5.9. 

 

 
Figure 5.9 : Influence du ratio R, de la contrainte alternée et de la fréquence sur la dissipation d'un polypropylène [1] 

Ainsi, une sollicitation en traction pure, donc pour un ratio R positif, avec une contrainte maximale et 

une fréquence élevées constituent le cas le plus défavorable pour beaucoup de matériaux. 
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L’élévation de température induite par l’auto-échauffement et/ou par la propagation de fissure peut, 

selon le matériau étudié et certaines conditions, ne constituer qu’un phénomène ayant des 

conséquences restreintes sur la tenue du matériau [1, 64, 199, 201-206]. Cependant, comme montré 

en chapitre 2 et modélisé en chapitre 3, ce n’est plus le cas lors d’une élévation importante de la 

température externe. Ce constat se retrouve comme escompté lors de l’étude en fatigue, comme 

illustré en figure 5.10 sur un PA 6T/6I pour trois températures [207]. 

 

 
Figure 5.10 : Influence de la température d'essai sur la tenue en fatigue d'un PA 6T/6I GF50 [207] 

 

De même que la température, l’influence de l’humidité sur la tenue en fatigue est très importante. 

Une étude menée par Barbouchi et. al [208] a montré que plus l’absorption d’eau dans le matériau 

est élevée et plus la tenue en fatigue d’un PA 6.6 GF30 sollicité avec un R de -1 pour une fréquence 

de 10Hz s’en trouverait dégradée, principalement lors de l’application de contraintes importantes. 

Les résultats de cette étude sont montrés en figure 5.11. 
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Figure 5.11 : Influence de l'absorption d'eau sur la tenue en fatigue d'un PA6.6 GF30. La courbe bleue est obtenue pour 

une absorption de 0.2% d'eau et la courbe rouge pour une absorption de 3.5% d'eau [208] 

 

Ainsi, tout comme les fréquences et contraintes élevées, l’absorption d’eau engendre une 

plastification de la matrice qui, comme présenté dans cette section, dégrade la tenue des composites 

en fatigue [208-211]. 

 

Cette section a présenté les principaux paramètres influant sur la tenue en fatigue des composites 

plastiques renforcés de fibres courtes, dans des cas de sollicitations uniaxiales, sans entailles [212]. Le 

nombre de paramètres influant est encore plus important que dans le cas de sollicitations monotones. 

Les essais de fatigue étant par essence longs, de nombreux auteurs ont travaillé sur la modélisation du 

comportement en fatigue des composites et à la réalisation de prédictions en fonction des nombreux 

paramètres [213-219]. De telles modélisations peuvent permettre de gagner un temps considérable 

dans le développement de pièces, de par la réduction du nombre d’essais associé. Cette validation 

étant une étape clé dans tout développement industriel, l’objectif de ce chapitre est de réaliser une 

estimation de durée de vie du matériau et de la modéliser, en prenant en considération le travail 

réalisé en chapitre 2, 3 et 4 pour une application sur une pièce en développement au sein de 

l’entreprise partenaire, en chapitre 6. 

 

5.2. Protocole expérimental  

L’estimation de durée de vie en fatigue d’une pièce nécessite la caractérisation du composite selon la 

même sollicitation. Ainsi, des essais cycliques sinusoïdaux ont été réalisés sur le composite, pour 

différentes contraintes maximales appliquées afin d’obtenir les courbes de Wöhler caractéristiques du 

PPS/GF40. En fonctionnement, la pièce est en permanence sollicitée en traction. Ainsi, afin d’être le 

plus pertinent et représentatif possible des conditions réelles d’utilisations, les échantillons ont été 

sollicités avec un R de 0,1. Comme montré en section précédente, les sollicitations en fatigue peuvent 

générer de l’auto-échauffement.  
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La température ayant une influence sur les propriétés mécaniques des composites plastiques, ce 

phénomène doit être évité ou restreint autant que possible afin de ne pas influencer les résultats. Il a 

cependant été montré par Zuo et al [199] que le PPS/GF40 montre une sensibilité à la fréquence de 

sollicitation moindre que celle des polyamides. Ainsi, un compromis a pu être trouvé en réalisant les 

essais à une fréquence de 4Hz, offrant la possibilité de résultats plus rapides tout en limitant les effets 

d’auto-échauffement. Les résultats peuvent également être influencés par la géométrie de 

l’éprouvette. Une variation de section trop brusque entre la zone utile et la zone de prise de mors peut 

devenir une zone de concentration de contraintes et biaiser les résultats. Ainsi, la géométrie des 

éprouvettes utilisées pour ces essais est différente de celle utilisée pour les essais monotones. La zone 

de prise de mors est ici plus grande, de même que le rayon de raccordement. Le plan des éprouvettes 

est présenté en figure 5.12. 

 

 

Figure 5.12 : Géométrie des éprouvettes de fatigue 

 

Ces éprouvettes ont également été extraites des plaques injectées par découpe jet d’eau. Ce procédé, 

bien que précis, dégrade l’état de surface des zones découpées, comme montré en figure 5.13. 
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Figure 5.13 : Influence de la découpe jet d'eau sur l'état de surface de l'éprouvette 

 

Le procédé de découpe jet d’eau génère de nombreuses stries, plus ou moins profondes, sur les 

surfaces découpées. Bien que cela ne pose pas de problème de répétabilité lors d’essais monotones 

quasi-statique, un tel état de surface peut avoir une influence lors d’essais cycliques longs. Comme ces 

stries peuvent représenter autant d’amorces de rupture, les éprouvettes ont ensuite été poncées afin 

de rectifier les surfaces découpées et ainsi fiabiliser les résultats. 

Les essais ont été réalisés sur une machine INSTRON® 1341, d’une capacité de ± 100kN, équipée de 

mors mécaniques et pilotée en force. La machine et le montage sont présentés en figure 5.14. 

       

Figure 5.14 : Montage d'essais de fatigue sur un PPS/GF40 

Les configurations testées l’ont toutes été à température ambiante et à l’air libre. 
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5.3. Résultats expérimentaux 

 

Les résultats des essais de fatigue sont synthétisés en figure 5.15. 

 

 
 

Figure 5.15 : Courbes de Wöhler d'un PPS/GF40 

 

Comme les études portant sur les polyamides renforcés ou les polypropylènes présentées en section 

5.1, les courbes obtenues sont droites. La relation entre la contrainte imposée et le logarithme du 

nombre de cycles à rupture est ici également linéaire. Les résultats des essais de fatigue ont montré 

une certaine corrélation entre la contrainte à rupture du matériau sous sollicitation quasi-statique et 

la contrainte maximale obtenue pour une rupture à un cycle. Les écarts obtenus peuvent notamment 

dépendre de la fréquence de sollicitation qui influe sur la vitesse de déformation. Il est possible de 

constater que le composite, lorsqu’il est sollicité avec une orientation de fibres transversale à la 

direction de chargement, permet d’atteindre un plus grand nombre de cycles que lorsqu’il est sollicité 

longitudinalement. Ce phénomène a été largement observé dans de précédentes études [190, 191, 

195, 196], et peut s’expliquer de par la prédominance du comportement de la matrice pour cette 

orientation. Le PPS pur ayant un comportement de type élasto-plastique à cette température, le 

matériau admet ainsi de plus grandes déformations. Ces éléments montrent qu’il y a des similitudes 

entre le comportement du matériau en sollicitation quasi-statique et en fatigue. Ces similitudes se 

retrouvent notamment sur l’action des fibres et l’influence de la matrice, éléments qui ont été 

caractérisés et modélisés dans les chapitres précédents.  
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D’autres similitudes peuvent cependant être trouvées sur d’autres aspects et les méthodologies de 

calculs développées dans les chapitres précédents constituent donc autant d’éléments pouvant aider 

à la compréhension et à l’extrapolation du comportement du composite en fatigue. Cette thèse 

s’articulant sur les effets de l’environnement sur le comportement des composites plastiques, la 

prochaine section présente la considération de cet élément sur le comportement en fatigue du 

PPS/GF40 à l’aide de la modélisation développée dans les chapitres précédents. 

 

5.4. Extrapolation à d’autres températures  

 

L’évolution de la contrainte maximale en fonction du nombre de cycles à rupture montre un 

comportement linéaire, quelle que soit l’orientation des fibres. Cette tendance est analogue aux 

résultats obtenus pour d’autres matériaux, comme présenté en début de ce chapitre. Les courbes de 

traction peuvent alors être modélisées à l’aide d’une équation de Basquin : 

 

𝜎𝑚𝑎𝑥 = 𝐴(𝑁𝑓)
𝐵 

 

Où 𝜎𝑚𝑎𝑥 représente la contrainte maximale à chaque cycle, 𝐴 représente la contrainte maximale de 

fatigue pour 1 cycle, 𝑁𝑓  représente le nombre de cycles à rupture et 𝐵 est le coefficient directeur de 

la courbe S-N. 

 

  A (MPa) B 

PPS/GF40 long 106 -0,027 

PPS/GF40 transv 73 -0,035 
Tableau 5.1 : Paramètres de l'équation de Basquin pour la description du comportement en fatigue du PPS/GF40 pour 

différentes orientations de fibres 

 

Cette équation, bien que très simpliste et empirique, est très adaptée au comportement des 

polymères, de par l’absence de stabilisation et de durée de vie dite « infinie ». Cette observation vaut 

également pour le PPS/GF40, comme montré en figure 5.16. 

(5.1) 

1 
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Figure 5.16 : Modélisation de la courbe de Wöhler du PPS/GF40 par une loi de Basquin 

 

La loi de Basquin, bien qu’empirique, n’est pas totalement dénuée de sens physique. Le paramètre A, 

représentant la contrainte maximale admissible pour un cycle, est directement lié à la contrainte 

maximale du matériau en sollicitation quasi-statique, à la sensibilité à la vitesse de déformation près. 

Or, cette contrainte maximale quasi-statique possède une dépendance à la température, modélisée 

en chapitre 3 par l’intermédiaire du paramètre< 𝛿𝑝 >, paramètre propre au composite pour une 

orientation de fibres donnée, dans le cas d’une évolution de la température restant inférieure à la 

température de transition vitreuse et par< 𝛿 > pour des températures supérieures à celle-ci. Ainsi, 

une évolution de la loi de Basquin est proposée afin de pouvoir prédire les courbes de Wöhler, pour 

différentes températures. 

 

 Extrapolation de la courbe de Wöhler pour des températures inférieures à la transition 

vitreuse :  

 

𝜎𝑚𝑎𝑥 = 𝐴𝑒
<𝛿𝑝>(1−

𝑇𝑒𝑞
𝑇0

)
(𝑁𝑓)

𝐵 

 

 Extrapolation de la courbe de Wöhler pour des températures supérieures à la transition 

vitreuse : 

 

𝜎𝑚𝑎𝑥 = 𝐴𝑒
<𝛿>(1−

𝑇𝑒𝑞
𝑇0

)
(𝑁𝑓)

𝐵 

 

Une étude exhaustive de Mortazavian et. al [220] a montré de manière expérimentale l’influence de 

la température sur les courbes de Wöhler de différents composites, notamment sur des composites à 

base PBT et PA.  
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Les données en quasi-statique et en fatigue étant disponibles dans cette étude, l’évolution proposée 

de la loi de Basquin a pu être testée sur ces deux matériaux, pour deux orientations préférentielles de 

fibres. A l’instar de l’application du modèle développé en chapitre 3 au PPS/GF40 pour des orientations 

prédéterminées des fibres, les paramètres< 𝛿𝑝 > relatifs aux différentes configurations sont 

déterminés grâce aux valeurs des contraintes maximales admissibles à 23°C et 125°C présentes dans 

l’étude. Les courbes de Wöhler à 23°C et 125°C sont modélisées grâce aux paramètres également 

présents dans l’étude. La courbe de Wöhler à 125°C n’est utilisée ici, comme dans les cas quasi-

statiques présentés en chapitre 3, que pour vérifier les capacités prédictives du modèle.  

 

Les résultats de ces extrapolations sont présentés en figure 5.17 et 5.18. 

 

 
 

 

 
 

Figure 5.17 : Extrapolation de la courbe de Wöhler à 125°C d'un PBT GF30 pour une orientation de fibres (a) longitudinale 
et (b) transversale 
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Figure 5.18 : Extrapolation de la courbe de Wöhler à 125°C d'un PA6.6 GF30 pour une orientation de fibres (a) 
longitudinale et (b) transversale 

 

Les paramètres utilisés pour la modélisation sont synthétisés en tableau 5.2 

 

PBT GF30 

Longitudinale Transversale 

A(MPa) B <δp> A(MPa) B <δp> 

96,3 -0,072 2,36 67,2 -0,078 2,4 
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PA6.6 GF30 

Longitudinale Transversale 

A(MPa) B <δp> A(MPa) B <δp> 

138,5 -0,078 2 96 -0,073 2,25 
 

Tableau 5.2 Paramètres nécessaires à la détermination de la loi de Basquin dépendante de la température pour (a) un 
PBT GF30 et (b) un PA6.6 GF30 

 

L’enrichissement de la loi de Basquin montre de bonnes capacités prédictives à la vue des résultats des 

extrapolations présentées en figure 5.17 et 5.18. Le modèle permet des extrapolations précises pour 

chaque matériau et pour chaque orientation de fibres étudiée. Dans le cas du PA6.6 GF30 toutefois, 

une certaine surestimation de la contrainte maximale à un cycle est à noter. Ceci peut s’expliquer de 

par le manque de courbes de Wöhler pour des températures intermédiaires permettant de considérer 

l’influence de la transition vitreuse. Les courbes de Wöhler présentes dans l’étude sont obtenues à 

23°C et 125°C, c’est-à-dire respectivement avant et après la température de transition vitreuse, ne 

permettant pas de fait de distinguer le coefficient< 𝛿𝑝 > du coefficient< 𝛿 >, détériorant ainsi 

quelque peu la précision de la prédiction du modèle. Dans le cas du PPS/GF40 étudié cependant, ces 

coefficients sont connus, avant et après la transition vitreuse et ce, pour plusieurs orientations de 

fibres données et listés en tableau 3.4. Pour l’estimation des courbes de Wöhler au-delà de la 

température de transition vitreuse cependant, comme pour le cas quasi-statique, une courbe obtenue 

à une nouvelle température de référence eut été souhaitable afin d’obtenir le paramètre A à la 

nouvelle température de référence. En l’absence de cette information, il est cependant possible de 

l’estimer à l’aide de la contrainte à rupture en quasi-statique. Au-delà de la transition vitreuse, la valeur 

du coefficient A de référence est la valeur de la contrainte à rupture obtenue à 110°C, comme cela a 

été le cas dans la détermination des paramètres présentés en tableau 3.4. 

 

Il est ainsi possible de proposer une extrapolation des courbes de Wöhler du PPS/GF40 présentées en 

figure 5.16 pour d’autres températures via les équations (5.2a) et (5.2b), pour différentes orientations 

de fibres : 

 

 

 

(b) 
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Figure 5.19 : Extrapolation de courbes de Wöhler du PPS/GF40 à différentes températures pour une orientation (a) 
longitudinale et (b) transversale 

 

 

Une synthèse des paramètres utilisés pour réaliser l’extrapolation des courbes de Wöhler du PPS/GF40 

est donnée en tableau 5.3. 

 

PPS/GF40 sens longitudinal 

Avant Tg Après Tg 

A (MPa) B <δe> T0 (K) A (Estimé) (MPa) B <δ> T0 (K) 

106 -0,027 0,51 296 60 -0,027 0,52 383 
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PPS/GF40 sens transverse 

Avant Tg Après Tg 

A (MPa) B <δe> T0 (K) A (Estimé) (MPa) B <δ> T0 (K) 

73 -0,035 1,67 296 45 -0,035 5,95 383 
 

Tableau 5.3 : Paramètres nécessaire à l'extrapolation des courbes de Wöhler du PPS/GF40 pour différentes températures 
pour une orientation de fibres (a) longitudinale et (b) transversale 

 

 

Comme cela a été montré en chapitre 4 pour des sollicitations monotones et quasi-statiques, 

l’endommagement de l’interface fibre/matrice voit ses conséquences évoluer en fonction de la 

température et de l’orientation des fibres. Cette tendance peut donc s’exacerber pour des 

sollicitations en fatigue et modifier la pente de l’évolution de la contrainte maximale en fonction du 

nombre de cycles à rupture. Le coefficient B est ici supposé constant, mais une dépendance de ce 

paramètre à l’endommagement pourrait permettre de gagner encore en précision de prédiction. 

 

 

5.5. Auto-échauffement et équation de la chaleur 

 

Le fil d’Ariane suivi au cours de la thèse repose sur la sensibilité du matériau à son environnement. 

Comme cela a été montré dans les chapitres précédents, la température influe grandement sur les 

propriétés mécaniques des thermoplastiques. Cette influence a été considérée et modélisée lorsque 

cette température est un élément extérieur, propre à l’environnement de sollicitation, et pour des 

sollicitations monotones et en fatigue. Cependant, comme montré en section 5.1., pour des 

sollicitations en fatigue, bien que les essais soient conduits à température ambiante, une élévation de 

température de l’échantillon peut être observée. Cette élévation de température étant due à de la 

dissipation, la hausse de la température n’est pas due ici à l’environnement mais constitue bien un 

élément interne au matériau, lié à sa microstructure. Cette température ayant une influence sur les 

propriétés du matériau, cette dissipation influe de fait sur sa durée de vie. La modélisation développée 

dans la section précédente permet d’estimer l’influence de la température sur la durée de vie du 

matériau. Cependant, cela suppose de connaitre la température avec laquelle le matériau est sollicité. 

Ce paramètre est facilement identifiable lorsque la température est imposée et liée à son 

environnement, mais moins simple à connaitre si la source de cette élévation de température est 

d’origine intrinsèque. Ainsi, l’objectif de cette section est de prédire l’élévation de température que va 

subir le matériau pour mieux comprendre l’influence de ce paramètre sur la durée de vie du matériau 

soumis à de telles sollicitations. 

 

5.5.1. Equation de la chaleur avec dissipation 

 

L’élévation de température constatée lors des sollicitations en fatigue étant un phénomène interne 

induit par une dissipation du matériau, le système d’équation menant à la résolution de l’équation de 

la chaleur se doit de considérer ce phénomène.  

 

(b) 
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A partir du premier principe de la thermodynamique et faisant l’hypothèse du cas de petites 

déformations, il est possible d’écrire la loi de conservation de l’énergie: 

 

𝜌
𝑑𝑒

𝑑𝑡
= 𝜎𝑖𝑗

𝑑휀𝑖𝑗

𝑑𝑡
− 𝑑𝑖𝑣𝑞 + 𝑟 

 

L’objectif étant d’obtenir une approximation moyenne de l’élévation de la température, seul le cas 1D 

a été étudié. En faisant l’hypothèse de l’absence d’un apport volumique𝑟, l’équation (5.3) peut alors 

s’écrire : 

 

𝜌
𝑑𝑒

𝑑𝑡
= 𝜎

𝑑휀

𝑑𝑡
−
𝜕𝑞𝑥
𝜕𝑥

 

 

L’énergie interne𝑒 dépend de l’énergie libre de Helmholtz et de l’entropie. L’expression de l’énergie 

libre dépend, comme développé en chapitre 3, des variables d’état propres au matériau : 

 

𝜌
𝑑𝑒

𝑑𝑡
= 𝜌(

𝑑𝜓(휀, 휀𝑣𝑖 , 휃)

𝑑𝑡
+ 𝑠

𝑑휃

𝑑𝑡
+ 𝑇

𝑑𝑠

𝑑𝑡
) −

𝜕𝑞𝑥
𝜕𝑥

 

 

Où𝑠 désigne l’entropie et휀 désigne la déformation totale du matériau, en comprenant la déformation 
élastique 휀𝑒 et la déformation plastique𝑝. Une hypothèse simplificatrice est faite quant au phénomène 
physique à l’origine de la dissipation. Au vu des cas de charges expérimentaux étudiés plus tard dans 
ce chapitre, l’absence d’écrouissage et la forte influence de la dissipation thermoélastique, seule la 
dissipation induite par l’amortissement viscoélastique est considérée [221, 222]. 
 

La décomposition de l’équation (5.5) permet d’aboutir à une équation aux dérivées partielles par 

rapport aux variables internes : 

 

𝜌
𝑑𝑒

𝑑𝑡
= 𝜌(

𝜕𝜓

𝜕휀

𝑑휀

𝑑𝑡
+

𝜕𝜓

𝜕휀𝑣𝑖

𝑑휀𝑣𝑖
𝑑𝑡

+ (
𝜕𝜓

𝜕휃
+ 𝑠)

𝑑휃

𝑑𝑡
+ 𝑇

𝑑𝑠

𝑑𝑡
) −

𝜕𝑞𝑥
𝜕𝑥

 

 

L’expression générale alors obtenue peut-être appliquée et développée en fonction de l’expression de 

l’énergie libre. 

 

5.5.2. Intégration du modèle créé 

 

En combinant les équations (3.27), (3.28) et (3.29) déterminées en chapitre 3 à partir de l’inégalité de 

Clausius-Duhem avec les équations (5.4) et (5.6), le premier principe de la thermodynamique se 

résume alors à : 

 

−
𝜕𝜑(휀�̇�𝑖)

𝜕휀�̇�𝑖
+ 𝑇

𝑑𝑠

𝑑𝑡
= −

𝜕𝑞𝑥
𝜕𝑥

 

 

 

(5.3) 

(5.4) 

(5.5) 

(5.6) 

(5.7) 
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L’expression de l’énergie libre de Helmholtz utilisée ici est une variante de l’équation (3.21) présentée 

en chapitre 3. En effet, seuls les effets de l’amortissement viscoélastique étant considérés, les 

contributions de la dilatation thermique et du comportement pseudo-plastique sont négligées. 

L’expression utilisée devient alors : 

 

𝜌𝜓 = [
1

2
𝐶𝑒(휀 − 휀𝑣𝑖)

2 +
1

2
𝐶𝑣𝑖휀𝑣𝑖

2 ] 𝑒
𝛿𝑒(1−

𝑇𝑒𝑞
𝑇0

)
−
𝜌𝐶

2𝑇
휃2 

 

En considérant l’expression (3.28) et la nouvelle expression de l’énergie libre décrite par l’équation 

(5.8), il est alors possible d’écrire la loi entropie-température classique: 

 

𝑠 = −
𝜕𝜓

𝜕휃
=
𝐶

𝑇
휃  

 

 

En combinant l’expression du pseudo-potentiel de dissipation défini par l’équation (3.26), qui ne 

dépend que la déformation viscoélastique avec les équations (5.9) et (5.7), il est alors permis d’écrire 

l’expression du problème d’évolution thermomécanique sous la forme : 

𝜌𝐶
𝑑𝑇

𝑑𝑡
= 𝜏(𝐶𝑒 + 𝐶𝑣𝑖) (

𝑑휀𝑣𝑖
𝑑𝑡

)
2

−
𝜕𝑞𝑥
𝜕𝑥

 

 

La densité de flux de chaleur est ici supposée suivre une loi de Fourier : 

 

𝑞𝑥 = −𝑘
𝜕휃

𝜕𝑥
 

 

L’évolution de la température est alors gouvernée par la dissipation intrinsèque, liée à la partie 

viscoélastique du comportement mécanique du matériau, ainsi que par la diffusion. 

 

La dissipation est ici dépendante de la déformation viscoélastique. L’évolution de cette déformation, 

est elle-même donnée par l’expression (3.29). Le problème d’évolution thermomécanique simplifié 

peut alors se résoudre à un système de deux équations : 

 

휀�̇�𝑖 +
1

𝜏
휀𝑣𝑖𝑒

𝛿𝑒(1−
𝑇𝑒𝑞
𝑇0

)
=

𝐶𝑒
𝜏(𝐶𝑒 + 𝐶𝑣𝑖)

휀𝑒
𝛿𝑒(1−

𝑇𝑒𝑞
𝑇0

)
 

 

𝜌𝐶
𝑑𝑇

𝑑𝑡
− 𝑘

𝜕²휃

𝜕𝑥²
= 𝜏(𝐶𝑒 + 𝐶𝑣𝑖) (

𝑑휀𝑣𝑖
𝑑𝑡

)
2

 

 

La particularité de ce modèle réside dans le fait que l’apparition de la température dans l’équation 

régissant l’évolution de la déformation viscoélastique. En effet, comme observé en chapitre 2 et 

modélisé en chapitre 3, la hausse de la température induit une hausse des phénomènes visqueux. De 

plus, la dissipation étant liée aux caractéristiques mécaniques du matériau, ces derniers étant fonction 

de la température, l’élévation de cette dernière dépend alors de caractéristiques à une température 

donnée, qui est justement à déterminer. 

(5.8) 

(5.9) 

(5.10) 

(5.11) 

(5.12) 

(5.13) 
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5.5.3. Résolution numérique 

5.5.3.1. Conditions initiales  et résolution 

 

La résolution de ce problème considérant la sollicitation dans son ensemble, la déformation 

viscoélastique est donc considérée nulle en début de sollicitation : 

 

휀𝑣𝑖(0,0) = 0 

 

En faisant l’hypothèse que la température enregistrée par les caméras thermiques est la température 

en surface du matériau, une condition aux limites a été appliquée afin d’obtenir le champ de 

températures dans toute l’épaisseur de l’échantillon : 

 

𝑇(𝑥, 0) = 𝑇0 + (𝑒−𝑥
2
− 𝑒−1.6

2
) 

 

L’objectif de cette modélisation étant d’obtenir une estimation moyenne de l’élévation de 

température du matériau induite par la dissipation, une résolution analytique directe a été conduite, 

à l’aide du logiciel Mathematica. Ce système n’admettant pas de solution exacte de l’évolution de la 

température, la résolution de ce système a pu être effectuée de manière numérique via la fonction 

NDSolve. Cette fonction permet la résolution d’équations différentielles à certains points, via 

l’application d’une méthode basée sur la Backward Differential Formula (BDF), ici d’ordre 3, puis d’une 

interpolation entre ces solutions via des polynômes cubiques d’Hermite afin d’obtenir une solution 

continue sur l’entièreté du spectre temporel étudié. 

 

5.5.3.2. Corrélations avec données de la littérature 

 

Le modèle a été testé sur une étude expérimentale exhaustive menée par Benaarbia et al.[64] sur 

l’influence de la fréquence de sollicitation ainsi que de l’humidité relative sur l’auto-échauffement d’un 

PA6.6 non renforcé. Les coefficients𝐶𝑒 et𝐶𝑣𝑖, définissent le module d’Young du matériau par la 

relation définie en chapitre 3 : 

𝐶𝑒𝐶𝑣𝑖
𝐶𝑒 + 𝐶𝑣𝑖

= 𝐸 

Les coefficients sont ainsi obtenus via une estimation avec un algorithme de Newton-Raphson. Le 

coefficient𝛿𝑒 est quant à lui obtenu selon le protocole défini en chapitre 3, c’est-à-dire à partir des 

courbes de tractions obtenues par Eftekhari [65]. Il est alors possible de remarquer que le PA6.6 est 

bien plus sensible à la température que le PPS puisque la valeur de𝛿𝑒  obtenue en chapitre 3 est 

environ deux fois moins importante. Une légère incertitude existe cependant sur la définition de ce 

paramètre ici, car les courbes de tractions utilisées ne proviennent pas de la même étude que le reste 

des paramètres. La nature du matériau étant la même, cette incertitude reste néanmoins acceptable. 

Les données matériaux ont été tirées de cette étude et sont synthétisées en tableau 5.4. 

 

(5.14) 

(5.15) 

(5.16) 
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Ce (MPa) Ci (MPa) k (W/m/K) C (J/K/Kg) δe T0 (K) 

3000 3000 0,25 1440 3,77 298 
Tableau 5.4 : Paramètres servant à l'estimation de l'auto-échauffement d'un PA6.6  

 

Le modèle se basant sur l’évolution de la déformation viscoélastique, elle-même de la déformation 

macroscopique, la déformation subie par le matériau pour chaque configuration sert de donnée 

d’entrée au modèle. Les différentes déformations subies par le matériau sont rappelées en figure 5.20. 

 

 

Figure 5.20 : Accumulation de déformation d'un PA6.6 pour différentes conditions de sollicitation [64] 

 

La première condition testée est la configuration avec une sollicitation sur un échantillon sec, à 1Hz. 

Les prédictions du modèle sont confrontées avec la température relevée par caméra thermique en 

figure 5.21 : 
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Figure 5.21 : Corrélation entre la prédiction et le relevé de l'auto-échauffement d'un PA6.6 [64] pour une sollicitation à 

1Hz/RH0 

 

La température prédite par le modèle montre une élévation de 3°C en surface, pouvant atteindre près 

de 4°C à cœur. La mesure expérimentale montre une élévation de 2,5°C avant de ressentir les effets 

dissipatifs de par les effets de convection avec le milieu extérieur. Les effets d’échanges thermiques 

avec l’extérieur n’étant pas considérés dans le modèle, la température prédite par celui-ci correspond 

de ce fait à la température maximale atteinte par l’échantillon. La comparaison de ces résultats montre 

donc une erreur de 0,5°C entre la température maximale relevée et la température prédite. 

 

La spécificité du système thermomécanique proposé repose sur le fait que la température apparaisse 

dans l’équation régissant l’évolution de la déformation viscoélastique. Cette expression prend en 

compte la sensibilité du matériau à la température via le paramètre𝛿𝑒. Afin d’estimer l’influence de 

cette sensibilité sur la dissipation, le calcul a été relancé en négligeant ce paramètre. Le résultat de 

cette prédiction est présenté en figure 5.22 : 

 

 

 
Figure 5.22 : Influence du paramètre 𝜹𝒆  sur l'auto-échauffement du PA6.6  
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Alors que l’influence de ce paramètre est très importante dans le but de prédire le comportement 

mécanique des thermoplastiques, son influence sur la dissipation est négligeable. En effet, comme 

montré en figure 5.22, aucun changement notable ni de la température maximale ni de la vitesse à 

laquelle cette température est atteinte n’est observé de par la différence d’ordre de grandeur entre le 

module d’Young et la déformation. Ainsi, même si les paramètres définissant le comportement 

élastique du matériau comme le module d’Young sont très sensibles à la température, la baisse de ces 

caractéristiques à cause de la température n’induit pas à elle seule une hausse notable de la 

déformation viscoélastique. L’influence de ce paramètre ne peut être observée que lorsque ce dernier 

atteint des valeurs très importantes, loin des paramètres applicables pour caractériser des matériaux 

réels, comme montré en figure 5.23 : 

 

 

 

 
Figure 5.23 : Evolution de la température maximale prédite en fonction de la valeur du paramètre 𝜹𝒆 

 

Il est à noter que la température maximale atteignable par le matériau pour une même condition 

diminue au fur et à mesure que le paramètre𝛿𝑒 augmente.  

 

Une absence d’augmentation significative de la déformation viscoélastique et une stabilisation de la 

température par la baisse de la température maximale atteignable par un matériau très sensible à la 

température sont observées par modélisation.  

 

L’absence d’augmentation de la déformation viscoélastique observée n’a pas de réel sens physique 

puisque la sensibilité du matériau à la température, de par la dissipation, serait observable sur 

l’évolution de sa déformation macroscopique au cours de la sollicitation. Ici cependant, seule l’étude 

de𝛿𝑒  est considérée pour une déformation globale inchangée. Or, il est fort probable que la 

déformation globale du matériau varie en fonction de la température, tout comme elle est dépendante 

de l’humidité et de la fréquence de sollicitation comme observé en figure 5.20. Ainsi, la définition seule 

du paramètre𝛿𝑒  ne permet pas de prédire l’évolution de la déformation viscoélastique en fonction de 

la température. 
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L’autre constatation montre que plus les caractéristiques élastiques du matériau sont sensibles à la 

température, moins ce dernier va s’auto-échauffer. Ce phénomène s’explique par la définition du 

pseudo-potentiel de dissipation qui le constitue. En effet, le pseudo-potentiel de dissipation exprimé 

par l’équation (3.26) étant lié aux paramètres élastiques du matériau, plus ces derniers diminuent par 

l’effet de la température, moins la dissipation est importante.  

 

Cependant il est également à noter que, comme il a été montré en figure 5.21, sous réserve de 

connaitre l’évolution de la déformation moyenne du matériau au cours de l’essai, le modèle est 

capable de prédire l’élévation de température avec une précision satisfaisante pour la configuration 

étudiée. Une autre configuration a ensuite été testée avec le cas d’un matériau sec mais cette fois-ci 

sollicité à 10Hz. 

 

Les paramètres sont restés identiques, seule l’accumulation de déformation a évolué. La confrontation 

de la température relevée et de la prédiction est montrée en figure 5.24 : 

  

 
Figure 5.24 : Corrélation entre la prédiction et le relevé de l'auto-échauffement d'un PA6.6 [64] pour une sollicitation à 

10Hz/RH0 

 

Ici le modèle prédit une évolution négligeable de la température en surface et une hausse d’un degré 

Celsius tout au plus à cœur. Ce résultat, là encore, est cohérent avec le relevé expérimental qui mesure 

une élévation de température inférieure à 1°C. Ce résultat s’explique par la très faible évolution de 

déformation observée en figure 5.20 pour cette configuration. 

 

Enfin, le modèle a été appliqué à une condition où le matériau est sollicité à 1Hz mais présente une 

absorption d’eau due à une sollicitation dans un environnement comprenant 50% d’humidité relative. 

Contrairement aux cas étudiés au cours de cette thèse, le matériau n’est pas complètement immergé 

dans un liquide composé de plusieurs constituants. Ici, la masse d’eau gagnée à saturation varie en 

fonction de l’humidité relative. De ce fait, une conversion est opérée sur l’équation (3.37a) afin de 

prendre en compte la masse d’un liquide monophasé et non plus la proportion des constituants dans 

le liquide : 

 

𝑇𝑒𝑞 = 𝑇 − 휁%𝑤𝑡 (5.17) 
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Le coefficient휁 est obtenu via le même protocole que défini en chapitre 3, en se servant des courbes 

de traction vieillies présentes dans l’étude originale de Benaarbia et. al. Le coefficient휁 vaut ici 11,2 

pour ce PA6.6. 

 

 
Figure 5.25: Corrélation entre la prédiction et le relevé de l'auto-échauffement d'un PA6.6 [64] pour une sollicitation à 

1Hz/RH50 

 

Cette configuration induit une élévation de température plus importante que pour les conditions 

précédemment étudiées. Ce phénomène était attendu de par une déformation plus importante que 

dans les cas précédents. Cependant, comme montré en figure 5.25, cette hausse de la déformation 

n’est pas suffisante pour expliquer l’élévation de la température puisque le modèle sous-estime 

grandement l’élévation réelle de température observée expérimentalement. 

En effet, comme abordé dans les chapitres précédents, l’absorption d’eau induit des phénomènes 

microstructuraux tels que l’insertion de molécules d’eau entre les chaînes moléculaires ou encore un 

effet plastifiant qui peut favoriser l’endommagement. Bien que ces effets soient visibles sur la 

déformation globale du matériau, ce dernier n’est plus tout à fait le même qu’étudié jusqu’à présent 

et voit de ce fait ses paramètres évoluer de par la présence d’eau dans la microstructure. La prochaine 

section aborde ainsi différents points de vue afin de tenter de considérer les différents effets de l’eau 

sur le comportement dissipatif du matériau. 

 

5.6. Auto-échauffement et humidité 

5.6.1. Homogénéisation du VER vieil li  

 

La résolution du système thermomécanique en considérant l’humidité ambiante passe par la 

conciliation de deux points de vue : la présence de molécules d’eau dans le VER et leur action sur la 

microstructure. 

Pour une humidité relative de 50% dans l’enceinte climatique, il est stipulé dans l’étude de Benaarbia 
et. al [64] que le matériau gagne 2,8% de masse en eau. L’eau n’ayant pas les mêmes propriétés 
physiques et mécanique que le PA6.6, une « homogénéisation » du matériau est réalisée afin de 
déterminer les constantes équivalentes du PA6.6 contenant 2,8% d’eau comme montré en figure 5.26 : 
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Figure 5.26 : Modélisation du VER vieilli d'un PA6.6 contenant 2,8% d'eau 

 

Bien que les propriétés thermiques et mécaniques de l’eau soient très différentes de celle du PA6.6, 

la faible proportion d’eau au sein du VER global saturé ne permet pas de modifier de manière assez 

sensible les propriétés globales du composite, comme montré en tableau 5.5 : 

 

Ce (MPa) Ci (MPa) k (W/m/K) C (J/K/Kg) δe T0 (K) ζ 

2660 2660 0,255 1500 3,77 298 -11,2 

Tableau 5.5 : Evolutions des paramètres nécessaires à la prédiction de l'auto-échauffement d'un PA6.6 contenant 2,8% 
d'eau 

 

Comme montré en figure 5.27, la modification de ces paramètres ne permet pas de modifier 

sensiblement les résultats obtenus précédemment : 
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Figure 5.27 : Prédiction de l'auto-échauffement d'un PA6.6 à partir d'un VER vieilli 

 

Le résultat de ce calcul montre que la présence seule de molécules d’eau ne permet pas d’expliquer la 

plus forte élévation de température observée expérimentalement. Cependant, comme présenté en 

chapitre 1, l’absorption d’eau par les thermoplastiques induit une modification du réseau de chaînes 

moléculaires. La modification de ce réseau et des mouvements relatifs des segments peuvent être une 

manière d’expliquer la modification du comportement thermique observé. La prochaine section 

présente une proposition de modélisation du problème thermomécanique en considérant le 

mouvement des chaînes moléculaires. 

 

5.6.2. Intégration du mouvement des chaînes moléculaires 

5.6.2.1. Contributions à l’énergie l ibre de Helmholtz  

 

La présence d’eau dans un plastique peut induire différents phénomènes tels que de la micro-

plasticité, des frottements internes ou encore un endommagement du réseau moléculaire. La 

considération de ces effets peut être en partie réalisée par l’introduction de ces paramètres 

microscopiques, déjà pris en compte dans la modélisation du comportement des caoutchoucs [223, 

224]. 

 

En effet, la microstructure des caoutchoucs, comme celle des thermoplastiques étudiés, est composée 

de chaînes moléculaires qui peuvent être ramifiées et donc liées, emmêlées ou libres. En faisant 

l’hypothèse d’un vieillissement réversible dû uniquement à l’absorption, sans hydrolyse, comme ce fut 

le cas jusqu’à présent, l’insertion des molécules d’eau modifie alors l’agencement des chaînes 

emmêlées et libres sans briser les liens du réseau ramifié, comme illustré en figure 5.28 : 
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Figure 5.28 : Illustration des différentes interactions entre les chaînes moléculaires susceptibles d'être altérées par 

l'absorption d'eau [223] 

 

En se basant sur l’étude menée par Guo et. al [223], la considération de ces mouvements de chaînes 

enrichit l’expression d’énergie libre de Helmholtz via la contribution des chaînes emmêlées et libres : 

 

𝜓 = 𝜓𝑣𝑜𝑙 + 𝜓𝑖𝑠𝑜 

 

Où les expressions désignent respectivement : 

𝜓𝑣𝑜𝑙: la contribution volumétrique, ce qui reprend les effets attribués à la mécanique. Cette partie 

correspond donc à l’expression de l’énergie libre définie jusqu’à présent dans notre étude décrite par 

l’équation (3.21) 

𝜓𝑖𝑠𝑜: la contribution isochore, contenant les effets induits par la relaxation et la viscosité sur le réseau: 

 

𝜓𝑖𝑠𝑜 = 𝜓𝑅 + 𝜓𝑉 

Avec : 

𝜓𝑅: l’énergie liée à la relaxation donc à un réseau parfait, considéré de ce fait comme ayant une 

réponse purement élastique 

𝜓𝑉: l’énergie liée aux effets visqueux et donc aux changements de configuration du réseau 

 

Les expressions de𝜓
𝑅

 et𝜓𝑉 sont définies telles qu’elles l’ont été dans l’étude de Guo et. al [223]. 

 

Ces expressions sont basées sur les formulations de réseaux non-Gaussiens. L’expression de l’énergie 

libre relaxée est donnée par : 

 

(5.18) 

(5.19) 

Il 

+ + 

Cross-linked chains Entangled free chains on-entangled free chains 
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𝜓𝑅 = 𝑛𝑅𝑘𝑇𝑁𝑅(휁𝑖𝑠𝑜
𝜆𝑖𝑠𝑜

√𝑁𝑅
+ 𝑙𝑛

휁𝑖𝑠𝑜
𝑠𝑖𝑛ℎ휁𝑖𝑠𝑜

) 

 

Où les termes désignent respectivement : 

𝑛𝑅: le nombre moyen de chaînes dans le réseau parfait par unité de volume  

𝑁𝑅 : le nombre moyen de segments dans la chaîne  

k: constante de Boltzmann 

𝜆𝑖𝑠𝑜 : la déformation moyenne de chaque chaîne : √
1

3
 𝑡𝑟𝑎𝑐𝑒 (휀𝑅) 

휁𝑖𝑠𝑜: l’inverse d’une fonction de Langevin, approximée par une approximation de Padé: 

 

휁𝑖𝑠𝑜 = ℒ−1(
𝜆𝑖𝑠𝑜

√𝑁𝑅
) ≈

𝜆𝑖𝑠𝑜

√𝑁𝑅

3𝑁𝑅 − 𝜆𝑖𝑠𝑜
2

𝑁𝑅 − 𝜆𝑖𝑠𝑜
2  

 

Le paramètre 휁𝑖𝑠𝑜 est supposé constant 

 

La modification d’un tel réseau est traduite mathématiquement par une variation du nombre moyen 

de segments dans la chaîne : 

 

𝑁𝑅(𝑇, 𝜒) = 𝑁𝑅0 +𝑁𝑅𝑇(𝑇) + 𝑁𝑅𝜒(𝜒) 

 

Le réseau de chaînes moléculaires pouvant être altéré par l’environnement, le paramètre 

correspondant est dépendant de ces facteurs. La reptation est traduite par sa dépendance à la 

température 𝑇, de manière supposée linéaire de par sa composante 𝑁𝑅𝑇(𝑇) : 

 

𝑁𝑅𝑇(𝑇) = 𝑁,𝑇 (𝑇 − 𝑇0) 

 

L’endommagement du réseau est pris en compte grâce au terme𝑁𝑅𝜒(𝜒) où𝜒 désigne l’accumulation 

d’endommagement. Ici, l’endommagement du réseau représente les segments démêlés pendant la 

sollicitation. De même que pour la dépendance à la température, le terme𝑁𝑅𝜒(𝜒) est supposé 

évoluer linéairement par rapport à l’accumulation d’endommagement : 

 

𝑁𝑅𝜒(𝜒) = 𝑁𝑅0𝜒 

 

L’expression de l’énergie libre visqueuse est similaire à celle de l’énergie libre relaxée : 

 

𝜓𝑉 = 𝑛𝑉𝑘𝑇𝑁𝑉(휁𝑉
𝜆𝑒

√𝑁𝑉
+ 𝑙𝑛

휁𝑉
𝑠𝑖𝑛ℎ휁𝑉

) 

 

Où les paramètres définissent respectivement : 

𝑛𝑉: le nombre moyen de chaînes libres superposées par unité de volume 

𝑁𝑉: le nombre moyen de segments dans la chaîne libre 

k: le constante de Boltzmann 

(5.20) 

(5.21) 

(5.22) 

(5.23) 

(5.24) 

(5.25) 
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𝜆𝑒: la déformation moyenne de chaque chaîne : √
1

3
 𝑡𝑟𝑎𝑐𝑒 (휀𝑉) 

휁𝑉: l’inverse d’une fonction de Langevin, approximée par une approximation de Padé: 

 

휁𝑉 = ℒ−1(
𝜆𝑒

√𝑁𝑅
) ≈

𝜆𝑒

√𝑁𝑉

3𝑁𝑉 − 𝜆𝑒
2

𝑁𝑉 − 𝜆𝑒2
 

 

Le paramètre 휁𝑒 est supposé constant 

 

Contrairement au cas de l’énergie libre relaxée, les paramètres visqueux𝑛𝑉  et 𝑁𝑉 sont constants. 

 

5.6.2.2. Equivalences et lois de comportement 

 

La nouvelle expression de l’énergie libre de Helmholtz définie en équation (5.18) est alors injectée dans 

l’inégalité de Clausius-Duhem présentée en équation (3.23). Les déformations élastiques et 

viscoélastiques étant déjà prises en considération dans l’expression de l’énergie libre de 

Helmholtz𝜓𝑣𝑜𝑙, l’inégalité devient : 

 

𝜎휀̇ − 𝜌 (
𝜕𝜓𝑣𝑜𝑙

𝜕𝑇
�̇� +

𝜕𝜓𝑣𝑜𝑙

𝜕휀
휀̇ +

𝜕𝜓𝑣𝑜𝑙

𝜕휀𝑣𝑖
휀𝑣𝑖̇ +

𝜕𝜓𝑅

𝜕𝑇
�̇� +

𝜕𝜓𝑅

𝜕𝜒
�̇� + 𝑠�̇�) −

1

𝑇
𝑔𝑟𝑎𝑑 𝑇 ≥ 0 

 

De par cette inégalité, il est alors possible d’en déduire les nouvelles expressions des lois de 

comportement : 

 

𝜎 = 𝜌
𝜕𝜓𝑣𝑜𝑙

𝜕휀
  

 

𝑠 = −
𝜕𝜓𝑣𝑜𝑙

𝜕휃
−
𝜕𝜓𝑅

𝜕𝑇
  

 

𝜌
𝜕𝜓𝑣𝑜𝑙

𝜕휀𝑣𝑖
= −

𝜕𝜑(휀�̇�𝑖)

𝜕휀�̇�𝑖
 

 

Il est à noter que, comme escompté, la réorganisation du réseau apparaissant lors d’une hausse de 

température contribue à l’augmentation de l’entropie. 

 

La combinaison des équations (5.18), (5.19), (5.28), (5.29) et (5.30) avec les équations (5.4) et (5.11) 

abouti alors à l’expression de l’équation de la chaleur : 

 

𝜌𝐶
𝑑𝑇

𝑑𝑡
− 𝑘

𝜕2𝑇

𝜕𝑥2
=
𝜕𝜑(휀�̇�𝑖)

𝜕휀�̇�𝑖
휀𝑣𝑖̇ − 𝜌

𝜕𝜓𝑅

𝜕𝜒
�̇� 

 

(5.26) 

(5.27) 

(5.28) 

(5.29) 

(5.30) 

(5.31) 
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Où le pseudo-potentiel de dissipation𝜑(휀�̇�𝑖) est identique à celui utilisé jusqu’à présent et défini par 

l’équation (3.26).  

 

La dissipation et l’auto-échauffement ayant pour origine la déformation viscoélastique du matériau, 

comme cela a été présumé jusqu’à présent dans la modélisation, une équivalence entre l’énergie libre 

relaxée et visqueuse similaire à celle proposée dans l’étude originale est adoptée : 

 

−
𝜕𝜓𝑅

𝜕𝜒
�̇� = (𝛽 − 1)

𝜕𝜑(휀�̇�𝑖)

𝜕휀�̇�𝑖
휀�̇�𝑖 

 

La mise en place de cette équivalence traduit donc le fait que le travail interne lié à la réorganisation 

des chaînes moléculaires est proportionnel à la dissipation viscoélastique.  

 

Le nouveau système à résoudre est alors constitué de 3 équations différentielles : 

 

𝜌𝐶
𝑑𝑇

𝑑𝑡
− 𝑘

𝜕2𝑇

𝜕𝑥2
= 𝛽(%𝑤𝑡)

𝜕𝜑(휀�̇�𝑖)

𝜕휀�̇�𝑖
휀�̇�𝑖 

 

𝜕𝜓𝑣𝑜𝑙

𝜕휀𝑣𝑖
= −

𝜕𝜑(휀�̇�𝑖)

𝜕휀�̇�𝑖
 

 

−
𝜕𝜓𝑅

𝜕𝜒
�̇� = (𝛽(%𝑤𝑡) − 1)

𝜕𝜑(휀�̇�𝑖)

𝜕휀�̇�𝑖
휀�̇�𝑖 

 

L’adoption de la relation de proportionnalité (5.35) permet de montrer clairement dans l’équation 

(5.33) que la réorganisation du réseau de chaînes moléculaires contribue à l’augmentation de la 

température. 

 

Contrairement à l’étude originale, ici le coefficient 𝛽 n’est pas négligé. Les niveaux de déformations 

entre les caoutchoucs et les thermoplastiques étant très différents, le coefficient 𝛽 est défini 

arbitrairement à 1,4 par calibration sur la configuration de sollicitation à 1Hz sur un matériau sec de 

telle sorte à ce qu’il soit pris en compte mais que son influence à l’état sec soit minime. 

 

Ce paramètre traduit mathématiquement la réorganisation des chaînes moléculaires libres et 

emmêlées. Or, dans le cas d’une absorption d’eau, ce sont justement ces mouvements et ces 

démêlements qui vont s’amplifier. La considération des effets de l’humidité sur le comportement 

dissipatif du PA6.6 peut alors être réalisée via ce coefficient𝛽. 

 

Ainsi, une dépendance du paramètre𝛽 à l’absorption est proposée : 

 

𝛽(%𝑤𝑡) = 𝛽0𝑒
𝜇(1−

𝑤𝑡0
%𝑤𝑡

)
 

 

(5.32) 

(5.33) 

(5.34) 

(5.35) 

(5.36) 
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Où𝜇 est un coefficient pondérateur, %𝑤𝑡 est le gain en masse d’eau exprimé en pourcentage en 

fonction de l’humidité relative et𝑤𝑡0 représente le pourcentage en masse d’eau contenue dans 

l’échantillon à l’air libre. Le paramètre𝛽0 est donc fixé arbitrairement à 1,4. Les autres paramètres 

sont identiques à ceux utilisés en section précédente. 

 

 

5.6.2.3. Corrélations 

 

Le modèle a tout d’abord été confronté aux deux conditions « sèches », pour différentes fréquences 

de sollicitations. 

 

 
Figure 5.29 : Détermination du paramètre 𝜷𝟎 via une sollicitation du PA6.6 [64] pour 1Hz/RH0 

 

Pour une fréquence de 1Hz, l’élévation de température prédite par le modèle est 0,4°C plus importante 

que la prédiction du modèle ne considérant pas la contribution de l’évolution du réseau de chaînes 

moléculaires dont les résultats ont été montrés en figure 5.21. Ceci est dû au fait de la définition du 

coefficient𝛽0, défini sur cette configuration. Comme précédemment, les paramètres ont été figés et 

le modèle a été alimenté avec l’évolution de la déformation pour une sollicitation à 10Hz. La prédiction 

du modèle pour cette configuration est montrée en figure 5.30 : 
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Figure 5.30 : Corrélation entre le relevé de températures [64] et la prédiction du modèle incluant les modifications du 

réseau de chaînes moléculaires de l'auto-échauffement d'un PA6.6 pour une configuration de sollicitation de 10Hz/RH0 

 

Un écart similaire à celui observé pour une fréquence de 1Hz est observé. La dynamique d’évolution 

du modèle est cependant la même que précédemment et les prédictions sensiblement équivalentes, 

permettant de valider le nouveau modèle. 

 

Les deux modèles présentent ainsi des prédictions équivalentes pour un matériau sec. L’évolution 

proposée permet de considérer les évolutions du réseau de chaînes moléculaires via le coefficient𝛽 

et permet désormais également la prise en compte des conséquences de la présence de molécules 

d’eau sur ce réseau de par la définition d’une dépendance à l’absorption de ce paramètre. Cette 

dépendance, supposée exponentielle, est régie par le coefficient pondérateur𝜇. Ce coefficient est 

déterminé de telle sorte à ce que le modèle puisse retrouver la température observée 

expérimentalement, comme montré en figure 5.31 : 

 

 
Figure 5.31 : Corrélation entre le relevé de températures [64] et la prédiction du modèle incluant les modifications du 

réseau de chaînes moléculaires de l'auto-échauffement d'un PA6.6 vieilli pour une configuration de sollicitation de 
1Hz/RH50 

 

Tous les paramètres sont désormais connus et sont synthétisés en tableau 5.6, pour un matériau 

évoluant dans un milieu comprenant 50% d’humidité relative : 
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Ce (MPa) Ci (MPa) k (W/m/K) C (J/K/Kg) δe T0 (K) ζ β0 μ 

2660 2660 0,255 1500 3,77 298 11,2 1,4 1,45 
Tableau 5.6 : Paramètres permettant la prédiction de l'auto-échauffement d'un PA6.6 vieilli à saturation dans un 

environnement contenant 50% d'humidité en considérant les modifications de sa microstructure 

Enfin, la validation du modèle s’est faite sur une configuration dans laquelle le matériau est soumis à 

une fréquence de sollicitation de 1Hz pour une humidité relative de 80%. Ainsi, les paramètres 

mécaniques et thermiques ont été mises à jour pour un matériau contenant 5,4% d’eau via la même 

« homogénéisation » qu’effectuée précédemment et les autres paramètres sont demeurés identiques. 

 

La prédiction du modèle pour cette configuration est montrée en figure 5.32 : 

 

 
Figure 5.32 : Corrélation entre le relevé de températures [64] et la prédiction du modèle incluant les modifications du 

réseau de chaînes moléculaires de l'auto-échauffement d'un PA6.6 pour une configuration de sollicitation de 1Hz/RH80 

 

Le modèle prédit ici une élévation de température d’environ 19°C, ce qui est cohérent avec les 

observations expérimentales, avant que les effets de transferts thermiques ne viennent diminuer la 

température de surface observées expérimentalement. 

 

5.7. Limites du modèle 

Le modèle montre de bonnes prédictions sur les configurations expérimentales étudiées de par les 

différentes évolutions apportées à l’équation de la chaleur simplifiée. Ces évolutions vont de la 

dépendance des paramètres mécaniques à la température et à l’absorption, introduite dans 

l’expression de l’énergie libre de Helmholtz en chapitre 3, à la considération des modifications du 

réseau de chaînes moléculaires en fonction de la sollicitation et/ou de l’absorption d’eau. Cependant, 

ce modèle peut encore être amélioré. En effet, ce modèle ne prend pas en compte les transferts 

thermiques avec l’extérieur, ne permettant de prédire que la température maximale. Enfin, le modèle 

ne se base que sur l’évolution de déformation du matériau au cours de la sollicitation. Ceci restreint 

les phénomènes physiques étudiés, tels que la fréquence de sollicitation, à la seule évolution de la 

déformation moyenne. Ainsi, une meilleure considération de la vitesse de déformation pour chaque 

cycle est nécessaire pour pouvoir réaliser des prédictions dans des conditions plus complexes. 
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5.8. Conclusion 

 

Cette section présente l’étude du comportement du matériau sous chargement dynamique et une 

partie des effets engendrés par une telle sollicitation. L’aspect mécanique de l’étude a permis 

l’obtention de courbes de Wöhler caractéristiques du composite en fonction de l’orientation des fibres. 

Ces tests ont été réalisés avec un ratio de contraintes de 0,1 afin d’être au plus proche des conditions 

d’utilisation réelles des pièces développées par l’entreprise partenaire. L’analyse des études 

précédentes ayant montré l’influence de l’auto-échauffement sur le comportement en fatigue du 

PPS/GF40, un compromis a été trouvé en réalisant les essais pour une fréquence de 4Hz afin de limiter 

autant que possible une élévation de température et des conséquences sur les résultats. Les 

mécanismes physiques mis en exergue en chapitre 2 et modélisés en chapitre 3 et 4 se retrouvent 

exacerbés par les sollicitations cycliques. La contrainte maximale de rupture à un cycle par exemple, 

est assez similaire à la contrainte maximale admissible du matériau sollicité en quasi-statique. Ces 

similitudes ont permis d’extrapoler et d’intégrer des observations et des développements des 

chapitres précédents au cas de la fatigue pour aboutir à la prédiction de l’évolution des courbes de 

Wöhler pour différentes températures de sollicitation et ce, pour différents matériaux. La 

considération de la température du milieu de sollicitation et ses conséquences sur la courbe de Wöhler 

ne sont cependant pas suffisantes puisque la température du matériau ne dépend pas uniquement de 

la température extérieure. En effet, la dissipation peut également mener à une élévation de 

température du matériau et, si l’extrapolation du comportement en fatigue du matériau est possible 

en fonction de sa température, encore faut-il connaitre précisément cette dernière. 

 

Comme montré dans les études précédentes, outre les phénomènes d’accumulation 

d’endommagement, l’auto-échauffement joue également un rôle majeur lors de sollicitations 

dynamiques des composites plastiques. Cette élévation de température ayant une conséquence sur 

les caractéristiques mécaniques du matériau, comme montré en chapitre 2, 3 et 5, le modèle 

développé en chapitre 3 a été intégré dans la résolution de l’équation de la chaleur considérant la 

dissipation intrinsèque du matériau afin de pouvoir anticiper la perte de propriétés d’un matériau 

soumis à un tel chargement. La dépendance des paramètres mécaniques à la température induit un 

problème implicite et donc impossible à résoudre de manière exacte. Une approximation a néanmoins 

été obtenue via la résolution du système d’équations différentielles aux dérivées partielles du second 

ordre par la méthode numérique d’Hermite et appliqué sur les données trouvées dans la littérature au 

sujet d’un PA6.6. Le modèle ainsi développé montre une bonne approximation de l’élévation de la 

température et ce, pour plusieurs fréquences de sollicitation en se basant sur la déformation du 

matériau au cours de l’essai, réalisé à l’air libre. Une nette sous-estimation de l’élévation de la 

température a néanmoins été observée lorsque l’essai est réalisé dans un environnement humide. 

Cette différence peut être attribuée au rôle que jouent les molécules d’eau dans la dissipation. 

Il a été montré, à l’aide d’un volume élémentaire représentatif contenant des molécules d’eau en 

teneur égale à celle mesurée expérimentalement, que l’évolution induite des paramètres mécaniques 

et thermiques par la présence d’eau n’était pas suffisante à elle seule pour expliquer un tel écart entre 

la prédiction et la température relevée. L’eau ayant un effet « plastifiant », des membres ont été par 

la suite ajoutés au sein de l’équation d’énergie libre afin de considérer le mouvement des chaînes 

moléculaires.  
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Une dépendance à l’absorption d’eau a été développée et appliquée au coefficient traduisant les effets 

de la réticulation afin de pouvoir modéliser la réorganisation moléculaire de la microstructure induite 

par l’insertion des molécules d’eau et ainsi permettre d’estimer avec précision l’élévation de 

température supplémentaire occasionnée par une sollicitation dynamique dans un environnement 

humide. Une perspective de ce travail est de déterminer l’évolution de l’accumulation d’un PPS soumis 

à une sollicitation en fatigue afin de pouvoir déterminer l’élévation de température induite par auto-

échauffement via l’application de ce modèle. 
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6. Chapitre 6 : Application à une pièce réelle 
 

Ce tour d’horizon des différents phénomènes physiques apparaissant dans le PPS/GF40 évoluant en 

milieu immergé et à haute température a permis d’observer certaines sources de pertes de propriétés 

et de les modéliser. Ce dernier chapitre présente l’application de ces travaux de thèse à un cas concret, 

via l’implémentation des résultats dans le cadre de dimensionnement de l’entreprise et de 

l’environnement de logiciels associé, permettant de pérenniser ces différents travaux. 

L’application à un cas test a plusieurs objectifs, le premier étant l’implémentation des résultats de la 

thèse dans le processus de dimensionnement de l’entreprise. Les autres objectifs sont la validation du 

processus de dimensionnement complet par la réalisation d’une corrélation en quasi-statique et enfin 

de proposer une estimation de durée de vie de la pièce sollicitée en fatigue. 

Le cas considéré est un clapet de régulation du débit de la pompe à eau obtenu avec le matériau 

d’étude qui, par rotation, modifie la section de passage du canal en fonction du régime et de la 

température du moteur. Une illustration de ce clapet est présentée en figure 6.1 : 

 

 

Figure 6.1 : Clapet de régulation du débit de liquide de refroidissement 

 

L’estimation de durée de vie d’un composant réel nécessite la maitrise de trois étapes clefs : la 

définition des propriétés du matériau, l’influence du procédé d’obtention et la modélisation 

numérique du chargement imposé. 

La corrélation repose sur un montage d’essai qui se veut représentatif de certaines sollicitations que 

la pièce peut rencontrer en utilisation. La configuration utilisée est ici à l’air libre.  
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6.1. Propriétés mécaniques du matériau 

La modélisation du comportement anisotrope des composites renforcés est réalisée à partir du logiciel 

Digimat®. Le comportement du composite, selon plusieurs orientations préférentielles de fibres 

définies, fait l’objet de « cartes matériaux ». Ces cartes contiennent les comportements de la matrice 

et de la fibre et une homogénéisation. 

La modélisation du comportement mécanique de la matrice développée en chapitre 3 a ainsi pu être 

implémentée en y intégrant une dépendance des paramètres à la température. Le comportement de 

la fibre est supposé élastique et l’homogénéisation appliquée est une décomposition en pseudo-grains 

dans lesquels une méthode de Mori-Tanaka du second ordre et en version révisée est appliquée, avant 

une seconde homogénéisation de Voigt. Ce protocole est donc identique au protocole appliqué en 

début de chapitre 4 pour l’extrapolation analytique du comportement de la matrice à l’échelle du 

composite, en version corrigée pour prendre en compte les effets d’endommagement constatés dans 

ce même chapitre. Enfin, un critère de rupture de type Tsaï-Hill 3D a été appliqué, et dont les 

paramètres ont été déterminés via reverse-engineering dans ce même logiciel, afin de retrouver les 

ruptures observées sur les courbes de traction présentées en chapitre 2 et défini par l’équation (6.1). 

 

ℱ𝐴(휀) = 𝐴(휀11 − 휀22)
2 + 𝐵(휀22 − 휀33)

2 + 𝐶(휀33 − 휀11)
2 + 2𝐿(2휀12)

2 + 2𝑀(2휀23)
2

+ 2𝑁(2휀31)
2 

 

La modélisation du comportement en fatigue nécessite la création d’une autre carte matériau 

indépendante, régissant la tenue en fatigue du composite suivant plusieurs orientations 

préférentielles de fibres. La méthode choisie est la méthode de First Pseudo-Grain Failure (FPGF), 

développée par Krairi et al. [123, 149]. De la même manière que l’homogénéisation analytique du 

composite pour un comportement quasi-statique, une discrétisation du VER en pseudo-grains est 

réalisée en fonction de chaque orientation de fibres et un critère de rupture est appliqué à chaque 

pseudo-grain, comme illustré en figure 6.2. 

 

(6.1) 
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Figure 6.2 : Illustration de la modélisation par FPGF [123] 

 

Ce type de méthodes nécessite la définition d’un critère de rupture pour plusieurs orientations 

définies. Ce critère de type Tsaï-Hill 3D est déterminé via les courbes de Wöhler obtenues pour des 

orientations longitudinales et transversales de fibres, servant de limites, permettant une interpolation 

de ces courbes pour toutes les autres orientations de fibres constituant les pseudo-grains. Le critère 

de rupture devient alors : 

 

ℱ(𝑁) =
𝜎𝐿
2

𝑆𝐿
2(𝑁)

+
𝜎𝑇1
2 + 𝜎𝑇2

2

𝑆𝑇
2(𝑁)

−
𝜎𝐿(𝜎𝑇1 + 𝜎𝑇2)

𝑆𝐿
2(𝑁)

+ (
1

𝑆𝐿
2(𝑁)

−
2

𝑆𝑇
2(𝑁)

)𝜎𝑇1𝜎𝑇2 +
𝜎𝐿𝑇1
2 + 𝜎𝐿𝑇2

2

𝑆𝐿𝑇
2 (𝑁)

+ (
4

𝑆𝑇
2(𝑁)

−
1

𝑆𝐿
2(𝑁)

) 𝜎𝑇𝑇
2  

Où : 

 𝜎𝐿 désigne l’amplitude de contraintes longitudinales. 

 𝜎𝑇1 et 𝜎𝑇2 représentent les amplitudes de contraintes transverses. 

 𝜎𝐿𝑇1 et 𝜎𝐿𝑇2 représentent les amplitudes de contraintes de cisaillement entre la direction 

longitudinale et les deux directions transverses. 

 𝜎𝑇𝑇  représente l’amplitude de contraintes de cisaillement transversale à la direction 

longitudinale 

(6.2) 
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 𝑆𝑘(𝑁)(𝑁 = 𝐿, 𝑇𝑜𝑢𝐿𝑇) désignent les amplitudes de contraintes longitudinales, transverses 

et intermédiaires à rupture correspondantes aux courbes de Wöhler renseignées et ce, pour 

chaque cycle considéré. 

Les paramètres de ce critère sont donc égaux aux amplitudes de contraintes des courbes de Wöhler 

présentées en figure 5.15, pour chaque cycle. 

Une autre méthode est présente dans le logiciel, basée sur une « homogénéisation » de la courbe de 

Wöhler de la matrice. Cette méthode a l’avantage de ne nécessiter qu’une seule courbe de Wöhler 

pour être définie. Cependant, les résultats de cette extrapolation ne sont pas assez précis et loin des 

résultats donnés par la méthode FPGF, basée directement sur le comportement du composite. Les 

résultats expérimentaux de l’étude en fatigue sur la matrice PPS et l’investigation de la méthode 

d’homogénéisation de cette courbe de Wöhler sont présentés en annexe D.  

 

6.2. Procédé d’obtention  

 

Les caractéristiques du matériau étant déterminables pour chaque orientation de fibres, l’étape 

suivante consiste à déterminer ces orientations de fibres dans la géométrie du clapet. Afin d’être le 

plus représentatif possible de la disposition réelle des fibres à l’intérieur de la pièce, le point d’injection 

utilisé pour réaliser la simulation est le même que celui utilisé pour l’injection en phase série : 

 

Figure 6.3 : Configuration de la simulation d'injection du clapet 

 

.... , / 

·• PIC!OK:1, 
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Un maillage tétraédrique d’environ 182 000 éléments a été appliqué afin d’estimer de manière précise 

la répartition des fibres et la simulation d’injection a été lancée avec les mêmes paramètres et le même 

modèle que ceux utilisés pour l’injection de la plaque présentée en chapitre 4. 

L’orientation des fibres dans le clapet par rapport à l’axe x, qui est l’axe d’injection, est montrée en 

figure 6.4 : 

 

Figure 6.4 : Taux d'orientation de fibres par rapport à la direction d'injection dans le clapet 

 

Comme escompté, l’orientation principale des fibres est la plus alignée avec la direction d’injection le 

long du clapet tandis que certaines zones, de par la géométrie de la pièce, montrent une orientation 

transversale des fibres par rapport à la direction d’injection. Ce résultat montre que pour cette pièce, 

la prise en considération du procédé est un élément primordial à prendre en compte de par 

l’hétérogénéité de la répartition des fibres en son sein.  

 

6.3. Modèle numérique du chargement quasi -statique 

6.3.1. Sollicitation et modélisation du procédé 

Le modèle numérique reprend un montage d’essais dédié à la validation de la pièce, dessiné et dont 

les caractéristiques ont été définies par les équipes Pierburg. L’objectif étant dans un premier temps 

de réaliser une corrélation en quasi-statique afin de valider les bases pour une corrélation en fatigue, 

le montage d’essai doit être modélisé numériquement. Le plan du montage est présenté en figure 6.5. 

z 
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Figure 6.5 : Plan du montage d'essai 

 

La fixation du clapet est composé d’un bâti, d’une bride montée en 2 parties afin de permettre le 

montage et le démontage et sont fixées avec deux vis. Deux axes parallèles, l’un dans la bride et le 

second distant d’environ 25cm et reliés entre eux par la biellette, permettent d’appliquer la charge par 

le déplacement imposé de l’axe 2. La translation imposée de cet axe va se répercuter via la biellette 

sur l’axe 1, fixé à la bride, et ainsi appliquer un effort sur le clapet. Le clapet est maintenu en position 

via une autre bride qui empêche tout déplacement sur la face opposée à celle reliée à l’axe et la 

biellette, de telle sorte que le clapet soit alors soumis à une sollicitation de flexion : 

Bloc moteur 

~ 
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Axe2 \ 

~ , 

v .,.......,,,....__ Fixation du 

clapet 
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Figure 6.6 : Maintien en position du clapet 

 

Le jumeau numérique du montage d’essai est montré en figure 6.7. 

 

Biellette de 
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Figure 6.7 : Modélisation numérique du montage d'essai (a) complet et (b) sollicitant le clapet 

 

La distance entre l’axe 1 et l’axe 2 est fixée. Ainsi, la translation de l’axe 2 suivant l’axe z, induit une 

translation de l’axe 1 et crée de fait un effort sur le clapet.  

 

 

(a) 

(b) 

Bride 
Clapet 

Bâti 

X 

.:J 

X 
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6.3.2. Maillage 

Le maillage tétraédrique homogène du second ordre est appliqué sur les éléments essentiels du 

montage, c’est-à-dire celles participant à la transmission de l’effort, tout en restant fidèle au montage 

réel. Les pièces maillées sont donc celles présentées en figure 6.7, à savoir le clapet, la bride, les vis et 

les axes. Le maillage du clapet est identique à celui utilisé pour réaliser les simulations d’injection. Le 

maillage tétraédrique des pièces supplémentaires abouti à un modèle qui compte au total 271 000 

éléments et est illustré en figure 6.8. 

  

 

Figure 6.8 : Maillage du montage 

 

6.3.3. Modélisations des contacts 

Ce montage est un assemblage de plusieurs pièces, maintenues par deux vis. Ce type d’interfaces 

nécessite la définition de la nature du contact entre les faces induit par cet assemblage. 

Les surfaces concernées sont les surfaces des différentes pièces en contact : 

- La vis avec les deux parties de la bride 

- Le contact entre ces deux parties de bride 

- L’interface entre la tête de vis et la bride  

- L’interface du clapet avec ces deux parties 

Ces zones sont mises en valeur en figure 6.9. 
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Figure 6.9 : Gestion des différentes surfaces de contact 

 

En faisant l’hypothèse que l’imperfection réelle de ces contacts a un effet négligeable sur la 

transmission de l’effort imposé au clapet, toutes ces interfaces sont supposées collées. 

 

6.3.4. Conditions aux limites 

Le modèle numérique ne prend pas en compte la bride de maintien en position du clapet à l’aide d’une 

géométrie. L’effet de fixation apporté par la bride est ici supposé parfait. De ce fait, cette bride de 

fixation est modélisée par une condition aux limites sur les faces présentées en bleu en figure 6.10. 

 

Figure 6.10 : Conditions aux limites de fixation du clapet 

La zone de contact entre le clapet et le bâti ainsi que la zone de contact entre la bride et le clapet ont 

ainsi hérité d’une condition aux limites de type support fixe afin d’empêcher tout déplacement de ces 

faces et donc de la pièce. 

La bride supérieure, constituée de deux parties, est maintenue en position par deux vis qui ont été 

modélisées. Le serrage des vis induisant des efforts se répercutant sur la partie du clapet en contact 

avec les brides, ce serrage peut, dans une certaine mesure, influencer les résultats. L’effort de serrage 

est ainsi pris en considération dans le modèle.  

··~ 
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Le couple de serrage des vis est normalisé. Ainsi, la norme de la précharge des vis est connue et 

déterminée à partir de la norme E25-030 et appliquée au modèle comme illustré en figure 6.11. 

 

 

Figure 6.11 : Modélisation de la précharge des vis 

 

Le couple de serrage étant normalisé et également utilisé sur le montage d’essai, il est alors 

raisonnable de penser que la précharge des vis du montage et du modèle numérique sont 

sensiblement identiques.  

Toutes les autres surfaces sont considérées comme étant libres. Le chargement est ensuite imposé en 

deux étapes. La première étape est dédiée à la précharge des vis, en ne considérant aucun autre effort 

ni déplacement. La deuxième étape constitue la simulation de l’essai en lui-même par l’application de 

la translation des axes, induisant la flexion du clapet. L’évolution de ce déplacement imposé est 

linéaire, comme montré en figure 6.12. 
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Figure 6.12 : Chargement du clapet 

 

Le déplacement imposé est ici fixé arbitrairement à 5mm afin d’être certain d’atteindre la rupture de 

la pièce. 

 

6.4. Corrélation essai/calcul  

6.4.1. Résultat de la modélisation 

 

L’application du déplacement imposé induit une flexion du clapet de par un déplacement de la partie 

maintenue par la bride supérieure, transmettant le déplacement, d’environ 3mm lorsque la rupture 

est atteinte, comme montré en figure 6.13a : 

 

 

Figure 6.13 : Analyses des résultats à rupture (a) déplacement et (b) critère de rupture Tsaï-Hill 3D 

 

La flexion de la partie supérieure du clapet induit un effort maximal au niveau du centre de rotation 

qui se trouve au niveau du rayon de la face opposée. De par le sens du déplacement imposé, la partie 

sollicitée en traction se situe dans ce rayon et constitue donc la zone dans laquelle apparaitra la 

rupture. En effet, le critère de rupture appliqué, de type Tasï-Hill 3D non moyenné, situe précisément 

l’amorce de rupture au centre de cette zone, comme présenté en figure 6.13b, là où sa valeur est la 

plus élevée. 
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6.4.2. Résultats expérimentaux 

Une comparaison des résultats est possible par l’intermédiaire de mesures de plusieurs éléments. Les 

déplacements et la force calculées peuvent être confrontées à des mesures expérimentales via 3 

mesures faites par 3 instruments indépendants placés sur le montage avec une disposition telle que 

présentée en figure 6.14. 

 

Figure 6.14 : Disposition des capteurs de déplacement et de force sur le montage d'essai 

La donnée d’entrée du calcul est le déplacement de l’axe, ici mesurée par le capteur de déplacement 

n°2. Le calcul permet de déterminer le déplacement du clapet. Le déplacement de cette pièce est 

mesuré expérimentalement à l’aide de la jauge n°1. Enfin, une cellule de force est installée sur la 

biellette afin de mesurer l’évolution de la force jusqu’à rupture et la comparer avec l’évolution estimée 

par calcul.  

La désignation des différents capteurs utilisés lors de la réalisation des essais est synthétisée en tableau 

6.1. 

N° Désignation Mesure 

1 MicroStrain SG-DVRT 38 Déplacement 1 

2 MicroStrain SG-DVRT 24 Déplacement 2 

3 Kistler 9301B Force 
Tableau 6.1 : Désignation des capteurs de déplacement et de force 

 

Les mesures ont été enregistrées avec une fréquence d’acquisition de 133Hz. Comme présenté en 

figure 6.15a, les relevés expérimentaux ont montré des résultats répétables quant à la résistance du 

clapet face à une telle sollicitation. Ainsi, le clapet arrive à rupture pour une force moyenne d’environ 

180N et admet un déplacement moyen de 2,67mm. 

2 

1 

3 

Clapet 
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Figure 6.15 : Analyse des résultats expérimentaux (a) comportement mécanique du clapet (b) rupture de la pièce 

 

Il est par ailleurs à noter que la zone de rupture de la pièce est, comme montré en figure 6.15b, la 

même que la zone prédite par le modèle numérique. Même si le modèle permet, sans surprise, de 

retrouver la zone exacte d’amorce de rupture, l’objectif de cette corrélation reste la validation du 

processus de dimensionnement et en particulier la validation de la carte matériau contenant les 

travaux de thèse ainsi que l’influence de l’anisotropie apportée par le procédé d’obtention. Ainsi, une 

comparaison du comportement plus explicite est nécessaire afin d’évaluer ce processus de calcul pour 

une pièce réelle. 

 

6.4.3. Comparaison 

Une comparaison entre les courbes force/déplacement est alors étudiée, car cette courbe traduit le 

comportement du matériau sous ce chargement. Le résultat de cette comparaison est montré en 

figure 6.16. 
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Figure 6.16 : Corrélation essai/calcul sur la flexion du clapet 

 

La comparaison des courbes expérimentales et numériques présentée en figure 6.16 montre une 

bonne corrélation entre les deux procédés. La simulation sous-estime très légèrement le relevé 

expérimental en estimant une raideur légèrement inférieure à 7% de la raideur moyenne déterminée 

expérimentalement. 

Si le modèle numérique retranscrit correctement la raideur de la pièce soumise à cette sollicitation, il 

en est de même pour l’estimation de sa rupture. En effet, comme précédemment monté en figure 

6.15a, la rupture apparait pour une force moyenne de 180N et un déplacement de 2,67mm. Une 

analyse du critère de rupture, moyenné et non moyenné, montre que la prédiction du Tsaï-Hill 3D est 

en adéquation avec les observations expérimentales : 

0 o.,, 1,S 2 2,S J J,S 
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Figure 6.17 : Estimation de la force et du déplacement nécessaire à la rupture 

 

Le critère de rupture utilisé étant fonction de la déformation, il est possible de déduire le déplacement 

pour lequel le critère de rupture sera égal à 1, synonyme de rupture. Comme montré en figure 6.17, 

en fonction de la version du critère utilisé, l’apparition de la rupture peut être estimée dans un 

intervalle de force et de déplacement très proche des valeurs relevées expérimentalement. 

Cette expérience a permis de valider la démarche de dimensionnement des pièces dans plusieurs 

aspects. La corrélation obtenue entre le calcul numérique et le relevé expérimental montre tout 

d’abord la validité du modèle en ce qui concerne les aspects purement numériques. L’assemblage, la 

gestion des contacts, la représentation des conditions aux limites, la précharge et le maillage utilisés 

permettent de rendre compte de manière fiable des caractéristiques du montage d’essai réalisé. 

D’autre part, cette corrélation permet de valider l’extrapolation, dans un environnement simple, des 

lois de comportement pour une géométrie complexe et induisant une forte anisotropie, bien plus 

prononcée que dans le cas des éprouvettes. Plus que la validation des lois de comportement, cette 

corrélation permet donc de valider le couplage comportement anisotrope/procédé d’obtention mis en 

œuvre. 

Ce procédé ne peut cependant être validé que si ce dernier peut offrir pareilles précisions avec les 

conditions d’immersion et de températures de fonctionnement. Le banc d’essai, par l’intermédiaire du 

design du bâti, peut permettre de réaliser ce genre de tests pour un clapet immergé. De même, des 

emplacements sont prévus pour l’ajout de cartouches chauffantes au sein de ce même bâti. Par faute 

de temps, ces essais pour différentes configurations d’environnement n’ont pas été menés.  

Bien que toutes les configurations n’aient pas pu être investiguées, la corrélation obtenue peut alors 

servir de base à un calcul d’estimation de durée de vie pour une sollicitation plus proche de celle subie 

par la pièce en fonctionnement. 
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6.5. Estimation de durée de vie 

Le calcul présenté dans ce chapitre a été relancé en modifiant le déplacement imposé. Le but ici n’est 

plus d’atteindre la rupture mais de simuler autant que possible la sollicitation réelle de la pièce, dans 

le cas le plus défavorable. Le cahier des charges prenant en compte des plages « extrêmes » de 

sollicitations et de températures afin d’assurer une sécurité supplémentaire quant à la tenue de la 

pièce, le déplacement imposé ici est choisi de telle manière à ce que l’effort imposé au clapet soit du 

même ordre que l’effort maximal subi par la pièce dans la configuration d’utilisation la plus défavorable 

spécifiée par le cahier des charges. Le déplacement imposé est ici d’1,5mm, induisant une contrainte 

maximale de 54MPa dans la pièce : 

 

 

Figure 6.18 : Calcul quasi-statique servant de base au calcul fatigue du clapet 

 

L’estimation de durée de vie de cette pièce est alors effectuée dans un cas encore plus défavorable. 

En effet, l’effort imposé dans le calcul quasi-statique représente déjà une condition défavorable dont 

l’apparition en utilisation est peu probable, et si cette condition est rencontrée elle l’est de manière 

ponctuelle et de courte durée. Ici cependant, ce calcul quasi-statique représente la base du calcul 

fatigue dans la mesure où l’estimation quasi-statique représente le cycle type de sollicitation. Le cas 

décrit ici correspond donc à une hypothétique sollicitation du clapet dans sa condition la plus 

défavorable et ce, de manière permanente.   

Les résultats du calcul quasi-statique sont importés dans le module « Fatigue post-processor » du 

logiciel Digimat-RP, alimenté avec la carte matériau fatigue anisotrope caractéristique du matériau 

composite décrite en section 6.1.  
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Les courbes de Wöhler ayant servi à créer cette carte matériau ont été obtenues pour un R=0,1. Cette 

valeur a été choisie pour réalisation des essais car elle se rapproche le plus des conditions réelles dans 

lesquelles les pièces seront sollicitées lors de l’utilisation. 

Le calcul d’estimation de durée de vie du clapet a donc été lancé avec le même ratio. La précharge des 

vis de la bride n’étant pas un élément à considérer lors d’une utilisation réelle dans le véhicule, le calcul 

de fatigue ne considère que la deuxième étape du calcul statique. Ainsi, seul le déplacement imposé 

de 1,5mm est répété. 

Le résultat de l’estimation de durée de vie est présenté en figure 6.19. 

 

 

Figure 6.19 : Estimation de la durée de vie en fatigue du clapet 
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L’estimation de la durée de vie en fatigue du clapet présentée en figure 6.19 montre que, à l’instar du 

calcul quasi-statique, le clapet cède dans le rayon à la base de la surface immobile. Le résultat de ce 

calcul permet de voir que, pour une telle sollicitation, la durée de vie du clapet n’est que de l’ordre 

d’une centaine de cycles, ce qui est normal vue la sollicitation imposée. Comme escompté, le nombre 

minimal de cycles est obtenu au niveau de la contrainte maximale, c’est-à-dire au centre du rayon. Il 

est à noter que la contrainte maximale subie par le matériau a une influence considérable sur la durée 

de vie de la pièce. Après analyse de la répartition du champ de contraintes dans toute la zone, il est 

possible de constater qu’une diminution de seulement 7MPa de cette contrainte maximale permet 

d’atteindre une durée de vie près de cent fois supérieure à celle obtenue, comme c’est le cas pour la 

zone entourant la zone où se trouve la contrainte maximale. Cette dernière pouvait cependant paraitre 

à priori assez faible. Une durée de vie aussi faible peut néanmoins très facilement s’expliquer de par 

l’orientation des fibres à cet endroit. En effet, comme précédemment montré en figure 6.4, les fibres 

présentes dans la zone de contraintes maximales ne sont pas alignées avec la direction de sollicitation, 

diminuant de fait drastiquement la tenue du matériau, comme cela avait été constaté sur les courbes 

de Wöhler présentées en figure 5.15. 

Il est prévu dans un futur proche de modifier le montage d’essai afin de pouvoir réaliser des essais 

cycliques et permettre de comparer le résultat de cette estimation avec des relevés expérimentaux.  

Cette estimation ne nécessite pas de correction plastique dans la mesure où la pseudo-plasticité est 

directement prise en compte dans le calcul quasi-statique et permet ainsi une estimation bien plus 

précise par rapport au comportement réel du matériau. Il est cependant raisonnable de penser que 

des disparités entre l’estimation et les résultats expérimentaux vont apparaitre. En effet, l’estimation 

proposée ici est assez simpliste comparée à la réalité. Ces disparités, comme généralement observées 

dans les estimations de durée de vie en milieu industriel, ont pour origine la complexité de la géométrie 

de la pièce étudiée ainsi que les conditions aux limites. En effet, la géométrie de la pièce ainsi que les 

zones proches ou soumises à des conditions aux limites peuvent être des zones de concentration de 

contraintes et dont la sollicitation locale peut être différente de la sollicitation macroscopique. 

Dans le cas étudié ici, un ratio de contraintes R unique de 0,1 est considéré. Cependant, il est certain 

que, localement, des zones subissent une sollicitation avec une valeur de R différente. Cette variation 

de ratio n’est pas prise en compte ici et peut donc mener à une négligence de certaines zones critiques, 

qui ne peuvent apparaitre clairement sans prise en compte de cette variation de sollicitation locale. La 

considération de ces variations locales passe par la prise en compte de la sensibilité du matériau à ce 

rapport de contraintes. La réalisation d’essais de fatigue pour différents ratios de contraintes 

permettrait de connaitre cette sensibilité et ainsi d’affiner les estimations de durée de vie, notamment 

dans les zones concernées et pouvant passer inaperçues de prime abord dans le calcul quasi-statique. 
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6.6. Conclusion 

 

Ce chapitre a présenté le processus de calculs permettant la validation de pièces en composite injecté 

dans l’environnement logiciel de l’entreprise partenaire en y intégrant les travaux réalisés au cours de 

la thèse. Le cas étudié ici est un clapet de régulation du débit de liquide de refroidissement injecté, fait 

du matériau d’étude : le PPS/GF40. La compréhension et la modélisation du comportement mécanique 

du matériau observées et développées en chapitre 2, 3, 4 et 5 ont été implémentées dans des « cartes 

matériaux » dédiées aux calculs par la méthode des éléments finis en quasi-statique et en fatigue. Les 

lois de comportement ont alors pu être validées sur pièce réelle grâce à une corrélation essai/calcul 

en quasi-statique.  

 

Un banc d’essai développé par les équipes techniques de Pierburg a permis de créer une sollicitation 

contrôlée sur ce clapet et de mesurer le déplacement subi par la pièce et la force associée. Ce banc 

d’essai a été modélisé numériquement avec toutes les spécificités inhérentes au banc d’essai physique 

afin de ne pas influencer les résultats. Pour que la corrélation entre les résultats expérimentaux et 

numériques soit satisfaisante, la forte anisotropie induite par la géométrie complète de la pièce est 

prise en compte via une simulation d’injection de la pièce avec la même porte et les mêmes 

caractéristiques d’injection que la pièce réelle. La modélisation numérique des pièces du banc d’essai 

réel, la modélisation du comportement anisotrope du matériau et la prise en compte du procédé 

d’obtention de la pièce ont permis d’obtenir une bonne corrélation entre les relevés expérimentaux 

et les résultats numériques. La poursuite de ces corrélations est prévue pour une pièce immergée 

et/ou soumise à de hautes températures. 

 

La réalisation de cette corrélation a servi de base pour une estimation de durée de vie la pièce. Le 

calcul quasi-statique a été relancé avec un déplacement imposé critique mais ne permettant pas 

d’atteindre la rupture de la pièce. L’estimation de durée de vie se base sur la répétition de ce 

chargement et pour une sollicitation en traction pure avec un ratio de contraintes R de 0,1. Bien qu’une 

corrélation essai/calcul en fatigue ne soit pas encore possible avec le banc d’essai en l’état, quelques 

réserves quant à cette estimation peuvent d’ores et déjà être exprimées. De par la complexité de la 

géométrie et des conditions aux limites de maintien en position, la sollicitation locale peut être 

différente de la sollicitation macroscopique imposée. Des concentrations et un ratio de contraintes 

locales peuvent alors apparaitre lors de cette sollicitation cyclique. La connaissance de l’influence de 

cette amplitude de contraintes sur le comportement en fatigue du matériau est ainsi nécessaire afin 

de pouvoir fiabiliser l’estimation de durée de vie globale et de pouvoir identifier d’éventuelles zones 

critiques, impossibles à observer par un simple calcul quasi-statique. 

 

Cette constatation est d’autant plus vraie que la pièce est sollicitée en permanence dans un 

environnement immergé et comprenant un intervalle de températures important. L’effet de cet 

environnement ayant une forte influence sur la résistance du matériau, il est donc fortement probable 

que les conditions d’utilisations réelles exacerbent les effets de ces concentrations de contraintes 

locales. Par ailleurs, même si l’influence du ratio de contraintes est connue, cela pourrait ne pas suffire 

pour obtenir des conditions représentatives de la sollicitation réelle.  
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En effet, même si une corrélation était possible en considérant ces différents facteurs, le banc d’essai 

reproduit une sollicitation uniaxiale. Cependant, en conditions réelles, la pièce subie des pulsations et 

des variations de pression venant du fluide bien plus complexes qu’une sollicitation uniaxiale et ce, 

avec des fréquences variables. 

 

Une compréhension plus précise des mécanismes d’endommagement régissant la durée de vie du 

matériau en fonction de la fréquence de sollicitation est donc également nécessaire. La pièce subissant 

des efforts de diverses natures, partant de la pression du fluide aux efforts d’actionnement, la 

caractérisation de toutes ces sensibilités dans le cadre de sollicitations multiaxiales est donc nécessaire 

afin de pouvoir se rapprocher au mieux des conditions d’utilisation réelles. 
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Conclusions générales et perspectives 
 

Cette thèse présente une étude expérimentale et théorique sur un PPS/GF40 et sa matrice plastique 

selon plusieurs configurations de sollicitation en termes de chargements et d’environnement dans le 

but de développer des pièces automobiles immergées au niveau du bloc moteur. Cette thèse se 

déroulant en contexte industriel, où les questions de temps et d’économies sont des facteurs très 

contraignants, y compris pour le service R&D, le recours aux prédictions par simulation numérique est 

très largement utilisé pour limiter le nombre d’essais. Une attention particulière a donc été portée sur 

l’apport de capacités de prédictions du comportement mécanique des matériaux étudiés en 

considérant l’environnement de sollicitation, environnement qui constitue le fil d’Ariane des travaux 

présentés. Le dimensionnement des pièces doit ainsi être validé pour des plages de températures 

allant de -40°C à 120°C, tout en étant immergé dans du liquide de refroidissement. Ce liquide étant 

composé d’eau et d’un produit chimique appelé glycol, qui permet au mélange de ne pas geler ni 

d’entrer en ébullition sur la plage de températures considérée, peut générer différents types de 

vieillissements du matériau. Le composite utilisé par l’entreprise partenaire présente, comme tous les 

autres thermoplastiques, une sensibilité non négligeable de ses caractéristiques mécaniques à 

l’environnement de sollicitation. Ce composite étant constitué d’une matrice PPS et de fibres de verre 

courtes, en considérant le niveau de températures en présence et la stabilité du verre à l’humidité, la 

sensibilité du composite provient de la matrice plastique. Les capacités de prédictions reposant sur la 

compréhension des mécanismes physiques à l’œuvre au sein du matériau, il a été décidé d’étudier 

l’évolution du comportement mécanique de la matrice plastique en fonction de la température et du 

vieillissement, le PPS étant l’élément du composite affecté par ces paramètres. Ce parti pris a pour 

objectif de prédire le comportement mécanique du composite en extrapolant le comportement de ses 

deux constituants pour toute configuration étudiée. Cette philosophie offre donc la possibilité 

d’identifier clairement les sources de diminution des caractéristiques mécaniques du composite, de 

manière à découpler les sources ayant pour origine les changements de la microstructure du plastique 

à celles étant inhérentes aux matériaux composites, comme l’adhésion des fibres à la matrice.  

L’identification de ces différentes origines et de leur échelle d’apparition, au niveau de la matrice où à 

l’échelle du composite, permet ainsi une modélisation réaliste des différents phénomènes physiques 

à l’œuvre dans le composite, offrant alors des capacités de prédictions du comportement mécanique 

du matériau plus fiables et plus précises et ce, quelle que soit la condition de sollicitation étudiée. 

 

La première partie de la thèse a donc été consacrée à l’étude expérimentale des deux matériaux afin 

d’observer leur sensibilité respective à l’environnement de sollicitation et identifier les différents types 

de comportements de la matrice en fonction de cet environnement. Comme escompté, il a été montré 

que l’augmentation de la température de sollicitation induit une diminution drastique des 

caractéristiques mécaniques du PPS pur. Cette diminution est d’autant plus prononcée pour des 

températures avoisinant celle de la transition vitreuse. Pour des températures de sollicitations 

inférieures à cette transition vitreuse, le matériau présente un comportement élasto-plastique 

clairement identifiable. Au-delà cependant, le matériau ne présente plus vraiment de comportement 

élastique pur mais admet une déformation à rupture bien plus élevée qu’à température ambiante.  
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Cette évolution de comportement est due à l’influence de la viscosité du matériau sur ses 

caractéristiques au fur et à mesure de l’élévation de température, se manifestant par l’apparition d’un 

amortissement visqueux tout d’abord avant de régir entièrement le comportement du matériau une 

fois la température de transition vitreuse franchie, induisant alors un comportement visco-inélastique 

de celui-ci. La caractérisation de cette viscosité et sa prépondérance à haute température a été 

confirmée par la réalisation d’essais cycliques avec courbe enveloppe. Ces essais ont montré la hausse 

drastique de la dissipation et la chute drastique du module d’Young du PPS à haute température. 

L’influence de la viscosité et de la température reste importante une fois le PPS renforcé, même à 

hauteur de 40% en masse de fibres de verre. Le verre conservant ses propriétés pour de telles 

températures, le composite présente alors des caractéristiques mécaniques supérieures à celles de la 

matrice, quelle que soit la température. Le comportement du verre étant élastique, sa présence 

augmente la raideur du composite, tout en compensant l’amortissement visqueux observé sur la 

matrice. La réaction du matériau à l’immersion dans du liquide de refroidissement a également été 

investiguée. L’étude de l’absorption de liquide par le PPS a montré que la densité du liquide a une 

influence sur la masse maximale absorbable par le matériau. Plus le composé contient de l’eau, et plus 

la masse de liquide absorbée à saturation est importante. Une densité plus faible de liquide 

immergeant facilite l’insertion des molécules de ce liquide dans le matériau. Cette immersion influe 

sur le comportement mécanique du PPS saturé puisqu’une élévation du module d’Young et une 

diminution de la déformation à rupture est observée. Cette dynamique peut s’expliquer par la 

température de vieillissement, maintenue à 90°C pour atteindre plus vite la saturation. L’évolution de 

comportement constatée est en effet due au vieillissement thermique du matériau, l’absorption pure 

ne permettant pas de compenser ce phénomène. Ce vieillissement thermique est moins prononcé 

pour un liquide contenant du glycol, puisque ce composé est justement utilisé pour absorber les 

calories apportées par l’élévation de température du liquide. La comparaison des modules d’Young 

des échantillons vieillis montre une évolution linéaire en fonction de la concentration du liquide en 

glycol, ce qui tend à montrer que pour ces durées d’immersion, aucune attaque chimique sur le 

matériau n’a eu lieu. L’influence de l’immersion sur le comportement du composite est l’opposée de 

celle observée sur le PPS pur puisqu’une diminution de la raideur et de la contrainte maximale 

admissible est constatée. Ce phénomène est imputé à la dégradation de l’interface fibre/matrice qui 

diminue l’effet de renfort apporté par la présence de fibres. Une des perspectives de ce travail consiste 

à étudier le couplage des effets du vieillissement et de la température en réalisant des essais sur des 

éprouvettes immergées et maintenues à haute température. Ceci permettrait de voir si ces effets 

peuvent être traités séparément, s’ils s’additionnent ou s’ils provoquent un comportement totalement 

différent. Par ailleurs, des essais cycliques sur le composite immergé et à saturation pourraient 

permettre de caractériser expérimentalement la dégradation de l’interface fibre/matrice.  Enfin, les 

conséquences de la viscosité étudiées ici sont des effets à court terme. Des essais de fluage pourraient 

permettre de caractériser la viscosité à long terme et étudier son influence en fonction de la 

température. 

 

Un schéma rhéologique a ensuite été développé afin de traduire mathématiquement les observations 

expérimentales. Le modèle résultant, de par l’ajout d’une dépendance directe du comportement du 

PPS à la température par l’intermédiaire de coefficients d’Arrhénius, permet l’extrapolation de ce 

comportement pour différentes températures, tout en gardant une structure simple et un nombre de 

coefficients restreints. Les constatations expérimentales quant au changement de comportement 

drastique du PPS après la transition vitreuse ont abouti à un modèle scindé en deux parties.  
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Ces parties représentant respectivement le comportement de type élasto-plastique du matériau, avec 

une plasticité de type J2, avant la température de transition vitreuse et un comportement purement 

visco-inélastique au-delà. La modélisation de l’influence de l’immersion dans du liquide de 

refroidissement sur les caractéristiques mécaniques du matériau a été mise en place par 

l’intermédiaire d’une équivalence température/humidité. D’autres études ayant montré l’influence de 

l’immersion sur la température de transition vitreuse, cette variation est ici transposée à la 

température de sollicitation, définissant alors une température équivalente de sollicitation, 

permettant de simuler le comportement du matériau vieilli par une variation de température de 

sollicitation. Les échantillons vieillis étudiés ici sont tous des échantillons saturés en liquide car ce cas, 

en plus d’être le plus défavorable, est le cas le plus représentatif de l’utilisation des pièces réelles. Ce 

modèle a ainsi permis de modéliser l’influence du vieillissement sur les propriétés mécaniques du PPS, 

en fonction de la proportion d’eau et de glycol dans le liquide, de la même manière que l’a été 

l’influence de la température. La considération du changement de comportement induit par la 

transition vitreuse du matériau permet également d’extrapoler ces prédictions sur un large spectre de 

températures, spectre pertinent pour l’application industrielle et ce, avec une bonne précision. En 

effet, en plus de la possibilité de prédire l’évolution du comportement du matériau en fonction des 

paramètres définissant l’environnement de sollicitation, la confrontation de ce modèle avec un modèle 

empirique montre une meilleure précision du modèle développé. Ce constat est le plus prononcé à 

haute température, là où les modèles empiriques ne considèrent pas de changement de 

comportement, ne les rendant pas adaptés lorsque les températures sont élevées et/ou pour un 

spectre de températures étendu. La comparaison avec un modèle empirique seul ne peut cependant 

pas permettre d’établir la performance du modèle. Même si l’erreur observée entre les prévisions du 

modèle et la courbe expérimentale ne dépasse jamais 4% sur la totalité de la courbe, il n’est pas 

impossible qu’un autre modèle, déjà existant ou non, fournisse de meilleurs résultats. Ainsi, par souci 

d’objectivité, le modèle développé a été confronté à un modèle d’intelligence artificielle dont le 

principe de fonctionnement, bien que s’affranchissant de tout sens physique dans la modélisation, 

permet d’atteindre des niveaux de performances supérieurs à ceux des autres modèles sous réserve 

d’un nombre d’entrée/sortie et d’itérations d’entrainement suffisants. Ce modèle d’intelligence 

artificielle, supposé comme étant la limite de précision atteignable pour un modèle se basant sur ces 

données expérimentales, admet une erreur globale généralement de l’ordre de 1%. Ainsi, le modèle 

développé n’admet qu’une erreur maximale sur une de ses prédictions de 3% par rapport aux résultats 

donnés par l’IA, permettant de conclure de la bonne performance du modèle développé. La 

perspective de ce travail est l’exploitation maximale du schéma rhéologique. En effet, le schéma utilisé 

permet de considérer les effets visqueux à court et long termes mais n’ont pas été exploités ici faute 

d’essais permettant de déterminer ces paramètres. De même, une mesure des effets d’une 

sollicitation à haute température tout en étant en immersion permettrait de valider ou d’améliorer 

l’équivalence température/immersion mise en place pour une pièce vieillie et sollicitée à haute 

température. Les matériaux plastiques utilisés en entreprise étant généralement des composites 

renforcés, ce modèle doit être intégré dans un modèle micromécanique afin d’extrapoler ces 

prédictions une fois renforcé. Néanmoins, l’application de ce modèle phénoménologique au 

composite, pour différentes orientations fixes de fibres, permet d’obtenir de plus amples informations 

sur l’action des fibres sur les phénomènes physiques observés.  
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L’étude de l’évolution des paramètres du modèle en fonction du taux et de l’orientation des fibres a 

en effet montré que le taux de fibre seul réduit drastiquement les phénomènes d’amortissement 

visqueux, tandis qu’une compensation de la perte de résistance due à la température n’est sensible 

que pour une orientation longitudinale des fibres par rapport à la direction de sollicitation. 

 

Ces éléments ont ensuite permis la détermination du comportement du PPS renforcé à hauteur de 

40% de fibres de verre courtes. Une homogénéisation analytique a été conduite avec le modèle de 

Mori-Tanaka du second ordre, en version révisée, et en considérant la complexité du comportement 

du PPS via une méthode de linéarisation affine incrémentale. La microstructure cœur-peau des 

échantillons a été prise en considération par l’intermédiaire d’une simulation d’injection des plaques 

de matière envoyées par le fournisseur et permettant ainsi d’effectuer des comparaisons entre les 

résultats expérimentaux et les prédictions de l’homogénéisation et ce, en fonction de la température 

et de l’immersion dans le liquide de refroidissement. Ces comparaisons ont montré une bonne 

prédiction du modèle sur la partie élastique du matériau mais faisait preuve d’une certaine erreur sur 

la partie plastique. Cette erreur pouvait s’expliquer par la présence de fluctuations mathématiques 

induites par la méthode de linéarisation, par une légère erreur induite par la simulation d’injection, 

par la variation de microstructure du PPS induite par la présence de fibres ou encore par un 

endommagement de l’interface fibre/matrice. Ce dernier point, dont la possibilité d’apparition ayant 

déjà été soulevée dans de précédentes études, a alors été investigué numériquement. La modélisation 

numérique du VER a permis de retrouver la même erreur que celle observée analytiquement. Une 

inter-phase cohésive dommageable a alors été modélisée, à l’aide des mêmes paramètres ayant 

permis la définition de la matrice et en tenant compte de la ductilité de cette dernière. Les résultats 

de ces simulations ont permis de retrouver les mécanismes d’endommagement observés 

expérimentalement dans de précédentes études et de corriger l’erreur obtenue avec une 

homogénéisation ne considérant aucun endommagement. Ce protocole a été validé en l’appliquant à 

iso-paramètres pour d’autres températures et orientations de fibres. Ce protocole a alors ensuite été 

appliqué au cas du composite vieilli, dont la dynamique d’évolution diffère de celle du PPS et dont 

l’implication d’une détérioration de la qualité de l’interface fibre/matrice a été observée 

expérimentalement dans de précédentes études. Les résultats de ces simulations ont permis d’obtenir 

une estimation de la dégradation de la résistance de l’interface fibre/matrice, qui perd alors 50% de 

son module d’Young et de sa contrainte maximale à rupture, et a été confirmée par les corrélations 

obtenues pour d’autres orientations préférentielles de fibres. Une étude comparative des niveaux 

d’endommagement dans chaque configuration a alors permis de montrer que, le système principal 

d’endommagement étant les micro-cracks en bout de fibre, les effets de l’endommagement se font le 

plus ressentir pour une orientation longitudinale des fibres, puisqu’il s’agit de la configuration où l’effet 

de renfort est le plus prononcé. Enfin, comme escompté, cette étude a également montré que 

l’endommagement de cette interface augmentait au fur et à mesure que la température augmentait 

mais était maximal pour un matériau vieilli. La principale perspective de ce travail réside dans la 

traduction analytique de ce résultat. L’établissement d’une dépendance analytique de 

l’endommagement à l’orientation des fibres, à la température et au vieillissement pourrait permettre 

la considération de cet endommagement de manière simple et rapide dans le modèle micromécanique 

et donner des résultats homogénéisés précis, sans avoir à passer systématiquement par des calculs 

par la méthode des éléments finis, qui peuvent s’avérer être chronophages.  
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L’étude du comportement du PPS/GF40 a ensuite été menée en fatigue, étape fondamentale à toute 

estimation de durée de vie de pièce mécanique. Tenant compte de l’anisotropie du composite, des 

essais de fatigue ont été réalisés à température ambiante, pour une fréquence de 4Hz afin d’éviter les 

problématiques d’auto-échauffement lors de la caractérisation et avec un ratio de contraintes de 0,1 

afin de se rapprocher des sollicitations subies par les pièces réelles. Les courbes de Wöhler obtenues 

montrent une évolution linéaire sur une échelle logarithmique et ne présentent pas d’asymptote à 

partir d’une certaine contrainte définissant le seuil de durée de vie dite infinie. L’allure de ces courbes 

est typique de celles obtenues pour les composites plastiques renforcés. Une modélisation de ces 

courbes par une loi de Basquin est alors possible. La détermination des paramètres de cette loi se 

fonde généralement sur les similitudes observées entre le comportement du matériau sollicité en 

quasi-statique et en fatigue. La contrainte maximale à un cycle notamment qui, à la sensibilité à la 

fréquence de sollicitation près, est proche de la contrainte à rupture admissible du matériau en quasi-

statique. Ce lien existant entre les observations faites en quasi-statique et en fatigue a permis 

d’intégrer à la loi de Basquin des éléments modélisés pour une sollicitation en quasi-statique. Une 

sensibilité de la température héritée de l’étude en quasi-statique est alors ajoutée à la loi de Basquin 

et a permis d’extrapoler des courbes de Wöhler d’un PA66 GF30 et d’un PBT GF30 pour d’autres 

températures avec une précision acceptable et ainsi valider la méthode. Une estimation des courbes 

de Wöhler du matériau d’étude a ainsi pu être proposée en considérant l’influence de l’orientation 

fibres et de la transition vitreuse, à l’instar de ce qui a été fait dans le cas d’une sollicitation quasi-

statique. L’extrapolation à différentes températures des courbes de Wöhler étant possible, restait 

encore à déterminer la température réelle de sollicitation. En effet, en cours d’utilisation durant toute 

sa durée de vie, la pièce va subir différents chargements qui ne permettront pas d’éviter un éventuel 

auto-échauffement de la pièce. Ainsi, une modélisation des phénomènes de dissipation intrinsèques a 

été proposée et testée sur des données expérimentales d’un PA66 GF30. La modélisation 1D se base 

sur l’accumulation de déformation du matériau pour estimer une élévation moyenne de température 

au cours de l’essai. Cette accumulation de déformation est suffisante pour une estimation fiable de 

cette élévation de température, quelle que soit la fréquence de sollicitation étudiée. Pour un matériau 

vieilli, cependant, cette simple accumulation de déformation n’est pas suffisante. Les réarrangements 

des chaînes moléculaires induites par l’insertion de molécules d’eau dans le réseau ainsi que l’effet 

plastifiant de l’eau ont alors dû être considérés afin de pouvoir réaliser des estimations qui se veulent 

précises. Le système d’équations différentielles final permet ainsi d’estimer l’élévation de température 

dans l’échantillon en fonction de l’accumulation de déformation et de la masse d’eau absorbée. Les 

perspectives de ce travail sont multiples. Des essais de fatigue à plusieurs températures sur le 

PPS/GF40 doivent tout d’abord être réalisés afin de vérifier si les corrélations obtenues avec la loi de 

Basquin améliorée sur différents matériaux se vérifient également sur ce composite. De même, 

l’obtention de la courbe de Wöhler sur un matériau immergé pourrait permettre de vérifier si, en 

fatigue également, l’équivalence humidité/température définie dans le cas quasi-statique est valable 

et observer l’évolution de l’endommagement fibre/matrice au cours des cycles. Ici encore, l’étude du 

couplage entre température et immersion serait intéressante pour compléter ces travaux. L’étude des 

effets dissipatifs peut également être complétée par l’acquisition via caméra thermique de l’élévation 

de température du matériau d’étude. Concernant la modélisation de ces phénomènes, une meilleure 

connaissance des effets visqueux à court et long terme explicités précédemment pourrait permettre 

une modélisation non plus moyenne, mais de chaque cycle.  
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Cette modélisation, couplée à un calcul par élément finis considérant les échanges avec 

l’environnement extérieur permettrait une estimation plus complète. Enfin, une équivalence plus 

poussée entre les phénomènes visqueux, de l’humidité, de température et de fréquence permettrait 

l’estimation de l’accumulation de déformation plastique et donc de s’affranchir de ce paramètre 

d’entrée. 

 

Ces travaux de thèses ont enfin été implémentés dans l’environnement logiciel de l’entreprise afin de 

les pérenniser et d’offrir la possibilité de réaliser des calculs de durée de vie sur pièce réelle. Le 

processus de dimensionnement a alors été appliqué à un clapet de régulation du débit de liquide de 

refroidissement injecté en PPS/GF40. Les modèles développés au cours de la thèse ont été 

implémentés dans une carte matériau Digimat en fonction de l’orientation des fibres et de la 

température. L’orientation des fibres au sein de la pièce a quant à elle était déterminée via une 

simulation d’injection réalisée avec les mêmes paramètres que ceux utilisés pour l’obtention de la 

pièce réelle. Ce processus a été validé grâce à une corrélation essai/calcul en quasi-statique par la 

modélisation numérique par élément finis du montage d’essai avec lequel la pièce a été sollicitée. Le 

modèle a prédit le comportement mécanique de la pièce ainsi que son effort à rupture. Le calcul a 

ensuite été relancé pour un effort imposé intermédiaire, plus proche d’une sollicitation très critique 

de ce que la pièce peut potentiellement subir. Cette sollicitation a servi de base à une estimation de 

durée de vie de la pièce en fatigue, réalisée avec un ratio de contraintes de 0,1 et une fréquence de 

4Hz pour se rapprocher des conditions ayant servies à la caractérisation du PPS/GF40.  Le résultat de 

ce calcul montre la même zone critique que celle déterminée en quasi-statique et que celle observée 

expérimentalement. Cependant, lors de telles sollicitations, la pièce n’est pas sollicitée de la même 

manière partout. Localement, la sollicitation peut être différente et de ce fait, une étude de sensibilité 

à ce ratio de contrainte constitue une perspective directe. Un approfondissement des corrélations sur 

pièce en fonction de la température et de l’immersion constitue également la suite logique pour 

finaliser et valider ce protocole.  

 

Ces travaux de thèse ont été menés de telle sorte à pouvoir constituer une base de dimensionnement 

pour la réalisation de pièces mécaniques en composites plastiques renforcés sollicités en 

environnement défavorable. Cependant, les sollicitations en conditions d’utilisation sont 

généralement très complexes, où le couplage de différentes sollicitations est largement répandu. Que 

ce soient des sollicitations provenant des autres pièces en contact ou de la pression exercée par le 

fluide, l’estimation de durée de vie de ces pièces ne peut se faire qu’à condition d’avoir une 

compréhension totale des mécanismes intrinsèques du matériau et de l’environnement extérieur. 

L’obtention d’une telle représentativité doit ainsi passer notamment par une étude multiaxiale et 

couplée avec une interaction fluide/structure.  

 

Ainsi, bien que ces travaux de thèses aient pu permettre de lever le voile sur certains de ces multiples 

aspects, nul doute que beaucoup reste encore à faire dans ce microcosme que représentent les 

polymères renforcés. Comme toujours, chaque réponse apporte son lot de nouvelles questions et de 

mystères. La microstructure de ces matériaux constitue un univers véritablement complexe, en 

constante évolution, et qui nous réserve encore bien des surprises. 

 

Il est ainsi bien difficile dans ces conditions de dénicher un petit morceau de vérité avec une certitude 

absolue. La seule certitude que nous puissions cependant avoir, c’est que le jeu est loin d’être fini. 
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Annexes 
 

Annexe A : Rappels de la thermodynamique des milieux continus 
 

La thermodynamique des milieux continus s’attèle à traduire la conservation de l’énergie et l’évolution 

de l’entropie au sein d’un matériau via deux principes.  

 

A.1 Premier principe 

 

Considérons un matériau qui occupe un domaine 𝜔 de l’espace Ω avec une frontière notée 𝜕𝜔.  Le 

premier principe de la thermodynamique du solide permet de traduire la conservation de l’énergie 

totale du matériau et du domaine𝜔 : 

 

𝑑

𝑑𝑡
(Ψ + 𝐸𝑐) = 𝑃𝑒𝑥𝑡 + 𝑄 

 

Où Ψ et 𝐸𝑐  désignent respectivement l’énergie interne et l’énergie cinétique de 𝜔, 𝑃𝑒𝑥𝑡  représente 

la puissance des forces extérieures et𝑄 désigne le taux de chaleur reçu. 

 

L’énergie interne Ψ peut être définie comme étant fonction de l’énergie interne spécifique sur 

l’ensemble du domaine 𝜔 étudié : 

 

Ψ = ∫ 𝜓
𝜔

𝑑𝜔 

 

L’énergie cinétique quant à elle, peut être définie en fonction des vitesses des particules et est 

exprimée comme suit : 

 

𝐸𝑐 =
1

2
∫ 𝜌𝑉
𝜔

. 𝑉𝑑𝜔 

 

Où 𝑉 désigne la vitesse eulérienne d’une particule M quelconque évoluant dans le domaine 𝜔. 

 

Le taux de chaleur reçu 𝑄 représente la différence entre la densité de chaleur volumique fournie au 

domaine et le flux de chaleur reçu. Si la densité de chaleur volumique est désigné par 𝑟 et le vecteur 

de flux de chaleur par 𝑞 alors, une fois exprimés en variables eulériennes, l’expression du taux de 

chaleur reçu peut s’écrire : 

 

𝑄 = ∫ 𝑟𝑑𝜔
𝜔

− ∫ 𝑞. 𝑛
𝜕𝜔

𝑑𝑠 

 

Où 𝑛 désigne la normale unitaire extérieure à 𝜕𝜔. 

(A.1) 

(A.2) 

(A.3) 

(A.4) 
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De la même manière, la puissance des forces extérieurs 𝑃𝑒𝑥𝑡  peut s’exprimer par : 

 

𝑃𝑒𝑥𝑡 =∫ 𝑓𝑣 . 𝑉𝑑𝜔
𝜔

+∫ (𝜎. 𝑛). 𝑉𝑑𝑠
𝜕𝜔

 

 

Considérant ces éléments, l’expression de la conservation de l’énergie (A.1) peut ainsi s’exprimer par : 

 

∫ 𝜌 [
𝑑𝜓

𝑑𝑡
+ 𝑉. γ] 𝑑𝜔

𝜔

=∫ (𝑓
𝑣

𝜔

+ 𝑟)𝑑𝜔 + ∫ [(𝜎. 𝑛). 𝑉 − 𝑞. 𝑛]𝑑𝑠
𝜕𝜔

 

 

Où γ =
𝑑𝑉

𝑑𝑡
 

 

D’après les équations de mouvement, l’expression de l’accélération peut se décomposer comme suit : 

 

𝜌γ = 𝑓𝑣 + 𝑑𝑖𝑣𝑥𝜎 

 

L’expression ainsi obtenue dans l’équation (A.6) contient une intégrale de surface. A partir du 

théorème de la divergence, il est possible de transformer cette intégrale en intégrale de volume. Cette 

intégrale de surface devient alors : 

 

∫ [(𝜎. 𝑛). 𝑉 − 𝑞. 𝑛] 𝑑𝑠
𝜕𝜔

=∫ [𝑑𝑖𝑣𝑥(𝜎. 𝑉) − 𝑑𝑖𝑣𝑥(𝑞)
𝜔

]𝑑𝜔

= ∫ [𝑑𝑖𝑣𝑥(𝜎). 𝑉 + 𝜎: 𝑔𝑟𝑎𝑑𝑥𝑉 − 𝑑𝑖𝑣𝑥(𝑞)
𝜔

]𝑑𝜔 

 

 

En prenant en compte l’équation (A.7) et de la symétrie du tenseur des contraintes, on peut alors 

écrire :  

 

∫ [−𝜌
𝑑𝜓

𝑑𝑡
+ 𝜎 ∶ 𝐷 + 𝑟 −

𝜔

𝑑𝑖𝑣𝑥(𝑞)]𝑑𝜔 = 0 

 

 

Où 𝐷 est le tenseur des taux de déformation défini par : 

 

𝐷 =
1

2
(𝑔𝑟𝑎𝑑

𝑥
𝑉 ∶ 𝑔𝑟𝑎𝑑

𝑥
𝑉𝑡) 

 

 

 

Sous forme locale, la relation (A.9) peut alors s’écrire : 

 

 

(A.5) 

(A.6) 

(A.7) 

(A.8) 

(A.9) 

(A.10) 

(A.11) 

-
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𝜌
𝑑𝜓

𝑑𝑡
= 𝜎 ∶ 𝐷 + 𝑟 − 𝑑𝑖𝑣𝑥 (𝑞)∀𝑀 ∈ 𝜔 ⊂ Ω 

 

 

 

A.2 Second principe 

 

Le second principe de la thermodynamique permet de décrire l’évolution de l’entropie du système, en 

considérant que cette entropie ne peut être que nulle ou positive et ne peut qu’augmenter. Dans une 

configuration eulérienne, on admet qu’il existe une entropie spécifique 𝑠 ainsi qu’une température 

absolue non nulle 𝑇𝑎 permettant d’écrire : 

 

𝑆 = ∫ 𝜌𝑠𝑑𝑥
𝜔

 

 

 

Le second principe s’exprime par : 

 

𝑑𝑆

𝑑𝑡
≥ ∫

𝑟

𝑇𝑎𝜔

𝑑𝑥 − ∫
𝑞. 𝑛

𝑇𝑎𝜕𝜔

𝑑𝑆 

 

 

Toujours en configuration eulérienne, l’expression (A.13) peut s’exprimer par : 

 

𝜌
𝑑𝑠

𝑑𝑡
+ 𝑑𝑖𝑣𝑥 (

𝑞

𝑇𝑎
) −

𝑟

𝑇𝑎
≥ 0∀𝑀 ∈ 𝜔 ⊂ Ω 

 

En combinant les expressions (A.11) et (A.14) on aboutit alors à : 

 

𝜌 (𝑇𝑎
𝑑𝑠

𝑑𝑡
−
𝑑𝜓

𝑑𝑡
) + 𝜎 ∶ 𝐷 −

𝑞

𝑇𝑎
𝑔𝑟𝑎𝑑𝑥(𝑇𝑎) ≥ 0∀𝑀 ∈ 𝜔 ⊂ Ω 

 

 

L’inégalité alors obtenue constitue une condition nécessaire d’admissibilité thermodynamique pour 

les lois de comportement. Cette inégalité correspond à l’inégalité de Clausius-Duhem et constitue une 

base de développement des lois de comportement. 

 

 

 

 

 

 

 

(A.12) 

(A.13) 

(A.14) 

(A.15) 
-----
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Annexe B : Réseaux bayésiens 
 

L’un des enjeux en intelligence artificielle est la prise de décision à partir des différents éléments 

disponibles et nécessaires. L’objectif étant de développer des algorithmes évolutifs pouvant s’adapter 

à l’évolution et à l’apparition des différents paramètres. L’influence des différents paramètres, 

individuellement ou en fonction des autres, peut s’avérer être difficile à évaluer de manière précise. 

Les approches probabilistes, pouvant à la fois faire état du niveau de connaissance réel tout en prenant 

en considération la croyance incertaine, sont donc largement utilisées dans la programmation 

d’algorithme de prise de décision. Une synergie entre les différents paramètres, connus ou estimés, 

est alors possible sous la forme de réseaux bayésiens, dont les différents paramètres sont 

interconnectés. Ces réseaux se basent sur le théorème de Bayes de probabilité conditionnelle. 

 

Etant donnés des évènements A et B qui sont conditionnellement dépendant dans un contexte c, le 

théorème de Bayes peut alors s’exprimer par : 

 

𝑃(𝐵|𝐴, 𝑐) =
𝑃(𝐵|𝑐)𝑃(𝐴|𝐵, 𝑐)

𝑃(𝐴|𝑐)
 

Où : 

 

𝑃(𝐵|𝐴, 𝑐)représente la probabilité « a posteriori » ou la probabilité de B après avoir pris en compte 

l'effet de A dans un contexte c 

𝑃(𝐵|𝑐)est la probabilité « a priori » de l'événement B, dans le contexte c 

𝑃(𝐴|𝐵, 𝑐)est la probabilité de A si l'on suppose que B est vrai dans un contexte c. Elle est appelée 

aussi la "vraisemblance" 

𝑃(𝐴|𝑐)est la normalisation, c’est la probabilité de l’événement A dans le contexte c  

 

Les différentes relations entre les évènements peuvent définir des liens de causalité au sein du réseau 

bayésien. Prenons l’exemple du choix du moyen de locomotion à utiliser pour se rendre au travail. La 

réponse à la question « puis-je prendre mon vélo pour aller au travail ? » peut être émise en fonction 

des différents paramètres liés à ce choix, comme montré en figure A.2.1. 

(B.1) 
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Figure A.2.1 : Causalité du réseau bayésien 

 

La prise de décision quant à l’adoption du vélo se fait en fonction de la probabilité de faire une crise 

d’asthme. Or, l’apparition asthme peut être plus fréquente lors de la présence de pollution. De même, 

la présence de l’évènement « pollution » est évalué en fonction du trafic, lui-même dépendant de 

l’heure ou encore d’évènements extérieurs comme des bouchons liés à un accident ou encore la 

météo. L’évaluation de ces différents évènements peut se faire via des relevés et des mesures. 

Cependant, l’obtention de ces relevés en fonction de toutes les conditions peut s’avérer être très 

difficile et très long, notamment car dans cet exemple il faudrait effectuer des relevés de pollution 

toutes les heures sur plusieurs jours et en fonction de l’apparition ou non de tous les autres 

évènements. Ainsi, il est nécessaire d’exploiter autant que possible la propriété d’indépendance de 

chaque évènement de telle sorte que la probabilité d’apparition d’un évènement A, sachant B, soit la 

même que la probabilité de A ne sachant pas B. La causalité du réseau bayésien permet donc de 

discrétiser les différents évènements en plusieurs sous-groupes. Par exemple, la probabilité d’avoir de 

l’asthme et un niveau de pollution donné peut alors se calculer avec les probabilités conditionnelles : 

 

P(asthme, pollution) = P(pollution) × P(asthme|pollution) 

 

La lecture de cette expression est assez intuitive : le calcul de la probabilité de faire une crise d’asthme 

pour une pollution d’air donnée, il suffit de multiplier la probabilité d’atteindre ce niveau de pollution 

par la probabilité de faire une crise d’asthme sachant ce niveau de pollution atteint. 

 

Ainsi, en appliquant les formules de probabilités jointes et de probabilités conditionnelles à notre 

exemple en considérant cette fois-ci tous les paramètres, on peut en déduire la probabilité: 

 

(B.2) 
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P(asthme,pollution, trafic, heure, accident,météo)

= P(asthme|pollution) × P(pollution|trafic) × P(trafic|heure, accident)

× P(heure) × P(accident|météo) × P(météo) 

 

Grâce à cette décomposition, il n’est donc pas nécessaire de connaitre la probabilité d’un évènement 

en sachant tous les autres mais seulement en fonction d’un ou deux autres paramètre tout au plus. 

Ces distributions de probabilités peuvent être déterminées soit via des données directes soit par 

apprentissage, comme cela a été le cas lors de l’application aux courbes de tractions présentées au 

cours de cette thèse. La prise de décision peut alors se faire avec un nombre réduit de données. Ces 

méthodes qui permettent la prise de décision selon un grand nombre de paramètres sont donc 

utilisées dans bon nombres de domaines, de par les gains de stockage de données et de rapidité de 

calcul qu’elles procurent : 

 

• Marketing/Finance (modélisation de risques) :  

- Détection de fraudes  

- Optimisation de portefeuilles  

 

• Informatique :  

- Microsoft : différents assistants de résolution de problèmes, l’assistant Office  

- Evaluation de la qualité pour des développements logiciels  

- Reconnaissance de la parole, d’objets 3D...  

- Diagnostic de pannes  

 

• Médecine :  

-  Aide au diagnostic de problèmes précis 

- Surveillance transfusionnelle  

 

• Industrie :  

- NASA Vista : aide au diagnostic de pannes en temps réel pour les systèmes de propulsion  

- Lockheed Martin : système de contrôle d’un véhicule sous-marin autonome  

- Ricoh : aide au télédiagnostic  

- EDF : modélisation de groupes électrogènes  

 

• Environnement :  

- Prédiction des pics d’ozone  

- Prévisions météo 

 
 

 

 

 

 

 

(B.3) 
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Annexe C : Problème de l’inclusion d’Eshelby 
 

Ce principe a été développé par Eshelby dans le but d’établir les propriétés d’un matériau hétérogène. 

La force de cette méthode est qu’elle permet de calculer les champs moyens dans chaque phase 

constitutive du milieu hétérogène à partir de leurs propriétés mécaniques. Pour ce faire, Eshelby s’est 

placé dans le cas d’une inclusion ellipsoïdale contenue dans un milieu considéré comme infini. Cette 

configuration permet à Eshelby de montrer qu’un tel problème équivaut à dire que, sous réserve que 

le champ de contraintes à l’intérieur de l’inclusion reste identique, l’inclusion et la matrice vont subir 

une même déformation à ceci près que l’inclusion va également subir une déformation propre휀∗, 

également appelée eigenstrain. La résolution de ce problème consiste donc à déterminer les champs 

de contraintes locaux, au niveau de l’inclusion et au niveau du milieu environnant. 

 

La solution de ce problème proposée par Eshelby suit plusieurs étapes. En premier lieu, il est nécessaire 

de retirer virtuellement l’inclusion du milieu. Cette inclusion isolée est alors libre de contrainte et se 

déforme donc librement. De par l’imposition d’une pression sur cette inclusion, son repositionnement 

dans la matrice est possible. L’application d’efforts de sens opposé permet d’obtenir un système à 

l’équilibre.  

 

Il est alors possible de déterminer la déformation totale 휀 de l’inclusion en fonction de la déformation 

propre휀∗ via un tenseur dit d’Eshelby d’ordre 4 tel que : 

 

휀 = 𝑆. 휀∗ 

 

Il est alors possible de remonter à la contrainte dans l’inclusion via le tenseur de rigidité du matériau, 

noté 𝐿: 

 

𝜎 = 𝐿(휀 − 휀∗) = 𝐿(𝑆. 휀∗ − 휀∗) 

 

L’expression des termes du tenseur d’Eshelby dépend des caractéristiques mécaniques de la matrice 

ainsi que de la forme de l’inclusion. Des expressions analytiques exactes de ces termes peuvent exister 

dans le cas de matériaux linéaires isotropes ayant des inclusions de forme sphérique ou cylindrique 

par exemple. 

 

L’étape suivante consiste en la détermination de la déformation propre équivalente à une variation de 

propriétés mécaniques de l’inclusion, permettant de fait de se placer dans la configuration de base qui 

est celle d’une inclusion hétérogène. En l’absence de déformation propre, les champs de contraintes 

𝜎0 et de déformations 휀0 sont identiques en tout point et liés selon l’expression suivante : 

 

𝜎0 = 𝐿0휀
0  

 

Où 𝐿0 décrit le tenseur de rigidité de la matrice et 𝐿1 décrira donc par la suite le tenseur de rigidité de 

l’inclusion. 

 

(C.1) 

(C.2) 

(C.3) 
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La présence de l’hétérogénéité va induire une perturbation de contraintes notée𝜎𝑝. La contrainte 

dans le milieu, notée𝜎𝑡 évolue alors telle que définie par l’équation (C.4) : 

 

𝜎𝑡 = 𝜎0 + 𝜎𝑝 

 

Il est alors possible de décomposer les expressions de contraintes pour toutes les composantes du 

milieu : 

 

𝜎𝑡
𝑚𝑎𝑡𝑟𝑖𝑐𝑒 = 𝐿0휀

0 + 𝐿0휀 

 

𝜎𝑡
𝑖𝑛𝑐𝑙𝑢𝑠𝑖𝑜𝑛é𝑞𝑢𝑖𝑣𝑎𝑙𝑒𝑛𝑡𝑒 = 𝐿0휀

0 + 𝐿0(휀 − 휀∗) 

 

𝜎𝑡
ℎé𝑡é𝑟𝑜𝑔é𝑛é𝑖𝑡é

= 𝐿1휀
0 + 𝐿1휀 

 

 

Le principe d’équivalence d’Eshelby s’exprime alors par la relation : 

 

𝐿0(휀0 + 𝑆. 휀∗ − 휀∗) = 𝐿1(휀0 + 𝑆. 휀∗) 

 

Avec cette équation, il est ainsi possible de déduire l’expression de l’eigenstrain : 

 

휀∗ = −[𝑆 + (𝐿1 − 𝐿0)
−1𝐿0]

−1휀0 

 

La contrainte dans le milieu étant désormais connue, il est possible d’en déduire l’expression de la 

déformation totale dans l’inclusion par la relation suivante : 

 

휀𝑡 = 휀0 + 휀 = 휀0 + 𝑆. 휀∗ = 𝑇. 휀 

 

Cette expression introduit le tenseur d’interaction𝑇, qui peut être défini selon l’expression suivante : 

 

𝑇 = [𝐼4 + 𝑆. 𝐿0
−1(𝐿1 − 𝐿0)]

−1 

 

Où 𝐼4 représente le tenseur identité d’ordre 4. 

 

La résolution du problème d’Eshelby peut ainsi être menée à bien à partir des caractéristiques 

mécaniques des différents constituants du milieu hétérogène. La pierre angulaire de cette résolution 

est l’introduction du tenseur d’Eshelby qui, en plus de dépendre du coefficient de Poisson 𝜈 de la 

matrice, dépend également de la géométrie de l’inclusion. Il peut ainsi être difficile d’obtenir une 

solution exacte des composants de ce tenseur si l’inclusion est de géométrie complexe. Dans ce cas-ci, 

la détermination de ce tenseur doit être réalisée numériquement. 

 

 

 

(C.4) 

(C.5) 

(C.6) 

(C.7) 

(C.8) 

(C.9) 
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Les termes de ce tenseur sont rappelés pour différents cas particuliers : 

 

 Forme sphérique (𝑎1 = 𝑎2 = 𝑎3) : 

 

𝑆1111 = 𝑆2222 = 𝑆3333 =
7 − 5𝜈

15(1 − 𝜈)
 

 

𝑆1122 = 𝑆2233 = 𝑆3311 = 𝑆1133 = 𝑆2211 = 𝑆3322 =
5𝜈 − 1

15(1 − 𝜈)
 

 

𝑆1212 = 𝑆2323 = 𝑆3131 =
4 − 5𝜈

15(1 − 𝜈)
 

 

 Forme de cylindre elliptique (𝑎3 → ∞) : 

 

𝑆3333 = 𝑆3322 = 𝑆3311 = 0 

 

𝑆1111 =
1

2(1 − 𝜈)
[
𝑎2
2 + 2𝑎1𝑎2
(𝑎1 + 𝑎2)2

+ (1 − 2𝜈)
𝑎2

𝑎1 + 𝑎2
] 

 

𝑆2222 =
1

2(1 − 𝜈)
[
𝑎1
2 + 2𝑎1𝑎2
(𝑎1 + 𝑎2)2

+ (1 − 2𝜈)
𝑎1

𝑎1 + 𝑎2
] 

 

𝑆1122 =
1

2(1 − 𝜈)
[
𝑎2
2 + 2𝑎1𝑎2
(𝑎1 + 𝑎2)2

− (1 − 2𝜈)
𝑎2

𝑎1 + 𝑎2
] 

 

𝑆2211 =
1

2(1 − 𝜈)
[
𝑎1
2 + 2𝑎1𝑎2
(𝑎1 + 𝑎2)2

− (1 − 2𝜈)
𝑎1

𝑎1 + 𝑎2
] 

 

𝑆1133 =
1

2(1 − 𝜈)

2𝜈𝑎2
𝑎1 + 𝑎2

 

 

𝑆2233 =
1

2(1 − 𝜈)

2𝜈𝑎1
𝑎1 + 𝑎2

 

 

𝑆1212 =
1

2(1 − 𝜈)
[
𝑎1
2 + 𝑎2

2

(𝑎1 + 𝑎2)2
+
1 − 2𝜈

2
] 

 

𝑆2323 =
𝑎1

2(𝑎1 + 𝑎2)
 

 

𝑆3131 =
𝑎2

2(𝑎1 + 𝑎2)
 

(C.10) 

(C.11) 
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 Forme ellipsoïdale, cas général (𝑎1 > 𝑎2 > 𝑎3) : 

 

𝑆1111 =
3

8𝜋(1 − 𝜈)
𝑎1
2𝐼11 +

1 − 2𝜈

8𝜋(1 − 𝜈)
𝐼1 

 

𝑆1122 =
1

8𝜋(1 − 𝜈)
𝑎2
2𝐼12 −

1 − 2𝜈

8𝜋(1 − 𝜈)
𝐼1 

 

𝑆1133 =
1

8𝜋(1 − 𝜈)
𝑎3
2𝐼13 −

1 − 2𝜈

8𝜋(1 − 𝜈)
𝐼1 

 

𝑆1212 =
𝑎1
2 + 𝑎2

2

16𝜋(1 − 𝜈)
𝐼12 +

1 − 2𝜈

16𝜋(1 − 𝜈)
(𝐼1 + 𝐼2) 

 

Ces relations restent valables lors d’une permutation circulaire des indices. Les composantes qui ne 

peuvent être obtenues via une telle permutation sont nulles. Les grandeurs𝐼1, 𝐼2 et𝐼3 sont définies 

par les relations suivantes. 

 

𝐼1 =
4𝜋𝑎1𝑎2𝑎3

(𝑎1
2 − 𝑎2

2)(𝑎1
2 − 𝑎3

2)1/2
[𝐹(휃, 𝑘) − 𝐸(휃, 𝑘)] 

 

𝐼3 =
4𝜋𝑎1𝑎2𝑎3

(𝑎2
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𝜃
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0
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Annexe D : Homogénéisation de la courbe de Wöhler de la matrice PPS 
 

 

Le logiciel Digimat possède une autre méthode d’estimation de propriétés en fatigue d’un composite, 

qui a l’avantage de ne nécessiter qu’une courbe de Wöhler de la matrice en procédant à l’extrapolation 

au composite via une homogénéisation de la matrice plastique. 

 

Cette méthode présentant un intérêt de par le gain de temps et du nombre d’essais alors permis, elle 

a été investiguée et comparée avec la méthode First Pseudo-Grain Failure. 

 

Des essais de fatigue ont tout d’abord été réalisés sur la matrice PPS afin d’obtenir la courbe de Wöhler 

représentative de ce matériau. La géométrie des éprouvettes et les conditions d’essais sont identiques 

à celles décrites dans le chapitre 5. Les résultats de ces essais sont présentés en figure A.4.1. 

 

 

 

Figure A.4.1 : Courbe de Wöhler de la matrice PPS 

 

Cette courbe expérimentale peut être implémentée dans le logiciel via la modélisation de cette courbe 

par un modèle d’accumulation d’endommagement. A l’échelle microscopique, la loi considérée est 

élasto-plastique avec endommagement. Les différentes équations constitutives du modèle sont 

définies comme suit : 

 

(D.1) 

80 

Il Mat ricE pb< 
70 .... 

.i. ... 
····· , .... 

60 ····· ...... ... .... -- ~ ·········· ~ 
~ 50 ······ 
~ .. --~ .. 

8 40 
" 

30 R= 0,1 

f = 4Hz 
20 

1E+03 1E+04 lE+0S 1E+06 1E+07 
N (cycles} 



214 | P a g e  
 

휀𝜇 = 휀𝜇
𝑒 + 휀𝜇

𝑝 

휀𝜇
𝑒 =

1 + 𝜈

𝐸
�̃�𝜇 −

𝜐

𝐸
𝑇𝑟�̃�𝜇1 = (𝑎𝑒)−1: �̃�𝜇 

휀�̇�
𝑝 =

3

2

�̃�𝜇 − 𝑋𝜇

(�̃�𝜇 − 𝑋𝜇)𝑒𝑞
�̇�𝜇 

𝑑

𝑑𝑡
(
𝑋𝜇

𝐶𝑦
) =

2

3
휀�̇�
𝑝(1 − 𝐷) 

�̇� = (
𝑌𝜇

𝑆
)𝑞�̇�  si 𝑝

𝜇
> 𝑝

𝜇
𝐷 

 

Où 𝐶𝑦 représente le module plastique, 𝑆 le paramètre de résistance dans la définition de 

l’endommagement et 𝑞 étant l’exposant de cette loi. �̃�𝜇 représente la partie déviatorique de �̃�𝜇 et 𝑎𝑒, 

pour la rigidité élastique de la matrice. Enfin, 𝑋𝜇 représente la contrainte cinématique linéaire au 

niveau microscopique. Il est également à noter que �̃�𝜇 est fonction de l’endommagement de par : 

�̃�𝜇 =
𝜎𝜇

1 − 𝐷
 

La fonction 𝑌𝜇 définissant la densité d’énergie élastique peut s’écrire quant à elle : 

 

𝑌𝜇 =
1 + 𝜈

2𝐸
[
〈𝜎𝜇〉

+: 〈𝜎𝜇〉
+

(1 − 𝐷)2
+ ℎ

〈𝜎𝜇〉
−: 〈𝜎𝜇〉

−

(1 − ℎ𝐷)2
] −

𝜈

2𝐸
[
〈𝑇𝑟𝜎𝜇〉

2

(1 − 𝐷)2
+ ℎ

〈−𝑇𝑟𝜎𝜇〉
2

(1 − ℎ𝐷)2
] 

 

Où les crochets 〈. 〉 désignent la partie positive des valeurs et 〈𝜎𝜇〉
+ et 〈𝜎𝜇〉

− représentent les parties 

positives et négatives des valeurs principales du tenseur des contraintes. 

Les paramètres de ce modèle ont été déterminés via reverse engineering et implémentés dans le 

logiciel. Cette courbe une fois obtenue, les paramètres mécaniques du renfort sont à renseigner. Ces 

caractéristiques nécessaires sont identiques à celles renseignées pour un chargement quasi-statique, 

c’est-à-dire la densité, le module d’Young et le coefficient de Poisson. Les paramètres renseignés sont 

donc identiques à ceux renseignés et présentés en chapitre 4. 

L’estimation de la fiabilité de cette méthode résidant dans la comparaison avec les courbes de Wöhler 

expérimentales du composite, la répartition de fibres utilisée est celle du VER des éprouvettes 

déterminée en chapitre 4. Le principe d’homogénéisation possible est un modèle de Mori-Tanaka du 

premier ordre uniquement. L’estimation de la courbe de Wöhler du composite au VER caractéristique 

des éprouvettes utilisées pour une sollicitation dans le sens longitudinal est présenté en figure A.4.2 
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Figure A.4.3 : Estimation de la courbe de Wöhler du composite pour un sens longitudinal des fibres par la méthode 
"Matrix Damage Model" 

 

L’estimation montre très clairement une nette surévaluation des propriétés en fatigue du composite 

comparé aux données expérimentales présentées en chapitre 5. Ceci est dû à une homogénéisation 

de Mori-Tanaka du 1er ordre qui surestime traditionnellement les propriétés équivalentes du milieu 

hétérogène ainsi qu’au fait qu’aucun critère de rupture anisotrope n’est nécessaire à cette estimation. 

La force de la méthode FPGF est qu’elle se base directement sur des données expérimentales comme 

limite, ce qui n’est pas le cas ici. De ce fait, les erreurs induites par la méthode d’homogénéisation du 

1er ordre ne peuvent être corrigées, menant de fait à une surestimation des propriétés du composite. 

La méthode de modélisation des propriétés en fatigue du composite choisie est donc la méthode FPGF, 

bien plus représentative des propriétés réelles du matériau. 
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