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Nomenclature

σij Tenseur du deuxieme ordre des contraintes
εij Tenseur du deuxieme ordre des déformations
Σij Tenseur du deuxieme ordre des contraintes macroscopiques
Eij Tenseur du deuxieme ordre des déformations macroscopiques
<> La moyenne
cijkl Tenseur local d’élasticité
sijkl Tenseur local de souplesse
Cijkl Tenseur apparent d’élasticité
Sijkl Tenseur apparent de souplesse
P Fraction volumique
VP0 Fraction volumique initiale des particules
ζ Rapport de forme
k Module de compressibilité
µ Module de cisaillement
kapp Module de compressibilité apparent
µapp Module de cisaillement apparent
keff Module de compressibilité effectif
µeff Module de cisaillement effectif
Eeff Module d’élasticité effectif
νeff Coefficient de poisson effectif
u Déplacement
V Volume du domaine 3D
∂V Les limites du domaine 3D
∂S Les limites de la surface 2D
V ER Volume élémentaire représentatif
E module d’élésticité
ν Coéfficient de poisson
λ Coefficient de la conductivité thermique
λeff Coefficient de la conductivité thermique effectif
λc Coefficient de la conductivité thermique du composite Carbone/Epoxy
λp Coefficient de la conductivité thermique des particules
ρ Coefficient de la resistivité thermique
i iIndice correspondant à l’inclusion.
m Indice correspondant à la matrice
ph Indice de la phase
T Température

∇T ou g Gradient de température local
q Flux de chaleur local
d Taille de l’hétérogéneité
l Taille du VER
L Taille de la structure



Aijkl Tenseur de localisation des déformations
Bijkl Tenseur de localistion des contraintes
Gi Tenseur macroscopique du gradient de température
Qi Tenseur macroscopique du flux de chaleur
aij Tenseur de localisation du gradient de température
bij Tenseur de localisation du flux de chaleur

NPA Nanocomposite Polymère/Argile
FRC Les composites à fibres continue
UD Unidirectionnelle
PP Polyprobpylene

MMT Motmorillonite
CTE Conductivité Thermique Effective
CE Composite Carbone/Epoxy
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Introduction générale

Contexte et objectif de l’étude
Au cours de ces dernières décennies, plusieurs chercheurs ont consacré leurs tra-

vaux au développement de nouveaux matériaux tels que les nano-composites poly-
mères et les composites hybrides (composites à plusieurs renforts). Généralement,
un matériau nano-composite est un composite qui est constitué d’une matrice po-
lymérique chargée par des constituants de dimensions nanométriques. Cette famille
de matériaux présente un avantage majeur du fait de leurs propriétés mécaniques
excellentes (module d’élasticité, résistance à la traction, etc.) pour de faibles taux de
nano-charges. Il est à noter que la morphologie de ces nano-charges joue un rôle im-
portant selon qu’elle soit : (i) particulaire, (ii) fibrillaire ou (iii) plaquettaire. Parmi
cette famille de matériaux, on note les nanocomposites constitués d’une phase or-
ganique (polymère) et d’une phase inorganique (argile) appelée les nanocomposites
à matrice polymère (NPA), qui présentent des propriétés physiques et mécaniques
nettement améliorées en comparaison avec les composites conventionnels.

Quant aux composites hybrides, ils représentent des matériaux composites avan-
cés contenant trois ou quatre composants : une matrice, un renfort fibreux (fibres
de verre ou de carbone) et des nano ou micro-charges particulaires. Cette innova-
tion apporte des améliorations intéressantes en vue d’intégrer de nouvelles fonctions
spécifiques : mécanique, thermique, électrique ou optique.

Ces nouvelles générations de nano-composites et de composites hybrides consti-
tuent un challenge important dans le domaine de la recherche sur les nouveaux
matériaux. Cependant, ces matériaux nécessitent une meilleure maîtrise de leurs
modes d’élaboration pour mieux cerner la compréhension de leurs microstructures
finales. En ce sens, il est primordial de mener des investigations expérimentales mais
aussi de procéder à des approches numériques robustes. A ce sujet, on note plusieurs
travaux de recherche qui portent sur la simulation numérique du procédé d’élabora-
tion et aussi la prédiction des propriétés physiques et mécaniques de ces nouveaux
composites.

Dans notre travail de thèse, nous nous sommes intéressés à la détermination des
propriétés mécaniques effectives d’un nano-composite (Polymère/Argile) d’une part,
et des propriétés thermiques d’un composite hybride (Polymère/Fibres/Particules),
d’autre part.
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Dans cette investigation, nous utilisons la technique d’homogénéisation numé-
rique appliquée aux microstructures hétérogènes des différentes configurations ci-
blées. Une attention particulière est portée au maillage afin de respecter au mieux
les différentes phases constituants les microstructures étudiées en vue de mieux re-
produire leurs morphologies. L’influence de la fraction volumique sur les propriétés
effectives des composites est vérifiée. Les résultats numériques sont validés via des
confrontations avec des données analytiques issues des travaux antérieurs.

Structuration du rapport
Le présent rapport de thèse est structuré selon quatre chapitres principaux :

— Chapitre I : Étude bibliographique
Dans ce chapitre, nous présenterons une revue bibliographique portant sur
les travaux préalablement réalisés sur les matériaux composites avancés, plus
précisément, les matrices polymères renforcées par des nano-renforts et les
composites hybrides. Un grand intérêt est porté à la modélisation du compor-
tement mécanique et thermique. Le chapitre est subdivisé en deux parties : La
première partie traitera de la problématique des nano-composites, évoquant
notamment leurs constituants et leur particularité relativement aux compo-
sites conventionnels. La structuration des nanocharges dans la matrice poly-
mère est abordée aussi. Un accent important est mis sur les nano-composites
à renforts d’argile. La microstructure qui influe considérablement sur le com-
portement mécanique des matériaux est étudiée. Une nouvelle classe de ma-
tériaux est également évoquée dans ce chapitre, c’est les composites hybrides.
La deuxième partie de ce chapitre est consacrée à la modélisation numérique
du comportement mécanique des nano-composites polymère/Argile ainsi que
le comportement thermique des composites hybrides.

— Chapitre II : Modélisation mécanique et thermique des composites
et des nano-composites par la technique d’homogénéisation
Ce chapitre introduit les théories de base de l’homogénéisation et présente
les différentes méthodes d’homogénéisation analytique et numérique appli-
cables aux matériaux hétérogènes en particulier les composites renforcés par
des nano-charges et micro-charges aléatoirement orientées dans la matrice. Il
montre aussi la méthodologie de l’homogénéisation qui permette d’estimer les
constantes élastiques et thermiques globales des matériaux hétérogènes, en
partant de l’échelle microscopique (échelle des hétérogénéités) à l’échelle ma-
croscopique. Il comporte aussi une étude détaillée concernant la construction et
la théorie des conditions aux limites homogènes et périodiques qui permettent
de déterminer les propriétés effectives des matériaux hétérogènes en utilisant
des méthodes d’homogénéisation numériques.
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Nous présentons ensuite la méthodologie et les approches générales des modèles
de changement d’échelle en homogénéisation et leurs conditions d’application
pour la description des milieux hétérogènes aléatoires. Nous concentrons prin-
cipalement sur toutes les informations que l’on peut extraire par ces modèles
à l’échelle macroscopique et à l’échelle microscopique.

— Chapitre III : Étude du comportement mécanique des nano-composites :
Polymère/Argile
Ce chapitre vise à décrire la méthodologie de l’homogénéisation numérique
pour déterminer les propriétés élastiques effectives des nano-composites Po-
lypropylène/argile (PP/Argile). En se basant sur trois étapes nécessaires : la
description de la microstructure des nano-composites, le maillage des micro-
structures en deux dimensions (2D) et les calculs numériques. Cette partie est
consacrée aux microstructures virtuelles bi-phasiques, comportant une seule
forme de particules distribuées et orientées aléatoirement dans une matrice.
Pour prendre en compte l’effet de la forme des particules sur les propriétés
élastiques effectives, quatre différents rapports de forme ζ sont traités, ζ= 5,
ζ= 10, ζ= 20 et ζ= 40. La fraction volumique est un autre paramètre impor-
tant qui a une influence directe sur le comportement élastique effectif. Dans ce
travail, trois fractions volumiques sont considérées, à savoir P=4.5%, P=6% et
P=10%. Dans ce chapitre, l’effet de répartition, rapport d’aspect, le nombre
des particules et aussi le type de conditions aux limites sur les propriétés
élastiques effectives des nano-composites (PP/Argile) est présenté. La taille
du volume élémentaire représentatif (VER) de la microstructure et ses pro-
priétés élastiques effectives sont comparées et liées au nombre de particules.
L’ensemble des résultats des modules élastiques effectifs estimés par simula-
tion est confronté à celui obtenu par les modèles analytiques et les données
expérimentales issues de la littérature.

— Chapitre IV : Modélisation des propriétés thermiques d’un compo-
site hybride
Dans ce chapitre, nous envisageons de proposer une approche originale pour
coupler la technique de mise en oeuvre par le procédé RTM (Resin Transfer
Molding) et la détermination des propriétés thermiques effectives d’un com-
posite stratifié (Carbone/Époxy) renforcé par des particules métalliques et
céramiques en 3D. Cette approche est basée sur trois étapes principales,(i)
une simulation numérique du débit et de la filtration des suspensions, (ii) une
optimisation du procédé et (iii) une évaluation des propriétés thermiques ef-
fectives du composite fabriqué. Des techniques d’homogénéisation numériques
avec une méthode par éléments finis ont été utilisées pour explorer le potentiel
des particules sphériques afin d’améliorer la conductivité thermique du com-
posite stratifié (Carbone/Époxy).
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En fin du rapport, une conclusion générale est présentée avec des perspectives
futures, suivie d’une liste de références bibliographiques, ayant servis pour base
à la rédaction du présent rapport. Pour approfondir certaines notions, deux
annexes sont insérées pour clore ce rapport :
— Annexe A : Techniques de fabrication et caractérisation des na-

nocomposites
— Annexe B : Expressions analytiques
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Chapitre I

Étude bibliographique

Résumé

Dans ce chapitre, nous nous proposons d’établir une revue bibliographique por-
tant sur les travaux préalablement réalisés sur les matériaux composites avancés,
plus précisément, les matrices polymères renforcées par des nanorenforts et les com-
posites hybrides. Un grand intérêt est porté à la modélisation du comportement
mécanique et thermique. Ce chapitre est subdivisé en deux parties :
(i) La première partie traitera de la problématique des nanocomposites, évoquant no-
tamment leurs constituants, leurs particularités relativement aux composites conven-
tionnels. Ensuite, nous nous intéresserons également à la structuration des nanoren-
forts dans la matrice polymère. Un accent important est mis sur les nanocomposites
à renfort d’argile. Nous nous focalisons aussi sur l’influence de la microstructure sur
le comportement mécanique et les propriétés physiques des matériaux étudiés. Une
nouvelle classe de matériaux est également évoquée dans ce chapitre. Ces derniers
sont connus sous l’appellation des composites hybrides.
(ii) La deuxième partie de ce chapitre est consacrée à la modélisation numérique
du comportement mécanique des nanocomposites polymère/argile ainsi que le com-
portement thermique des composites hybrides. Une revue bibliographique sur les
composites avancés faite suivant cet axe est résumée avec les différents paramètres
pris en considération pour les différents cas de figures.
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Partie 1 : Les matériaux composites avancés

I.1 Les nanocomposites à matrice polymère

I.1.1 Introduction
Au cours des dernières décennies, Les nanocomposites polymères ont suscité un

grand intérêt pour les chercheurs et les industriels. Ils présentent des propriétés
supérieures par rapport aux composites classiques : module d’élasticité, résistance à
la traction et à la chaleur. D’après les travaux de Kojima et al. [Kojima et al., 1993],
les nanocomposites à base polymère/argile offrent un large éventail d’applications
prometteuses, en raison de leurs exceptionnelles propriétés mécaniques pour des
concentrations de charges très faibles (fraction massique entre 4,7% jusqu’à 5%),
leurs rapports de forme élevés, leur haute disponibilité dans la nature (matériau très
abondant dans la nature) et leur faible coût de production. Le développement futur
de ces nanomatériaux dépend de la compréhension fondamentale de leurs structures
et leurs comportements qui nécessitent des stratégies de modélisation.

I.1.2 Définition d’un nanocomposite
Un nanocomposite à base polymérique est un matériau composite dont la par-

ticularité est d’avoir au moins un des constituants ayant une ou plusieurs dimen-
sions à l’échelle du nanomètre (inférieures à 100nm). Le produit obtenu possède de
meilleures propriétés mécaniques et thermiques que la résine de base [Costa, 2006]
[Rhim et al., 2009].

I.1.3 Les différents types des nanocharges
Suivant la géométrie des nano-charges, les nanocomposites peuvent être classés

essentiellement en trois catégories [Palmero, 2015], comme le montre la Figure I.1 :
i) Nanocomposites à renforts particulaires : Les nanocharges sont des billes

de diamètre inférieur ou égal à 100nm. Parmi les renforts particulaires les plus
utilisés avec les matrices polymères, on trouve la silice, le carbone, carbonate
de calcium (CaCo3), les billes d’alumine (Al2O3), (Figure I.1.a).

ii) Nanocomposites à renforts fibrillaires : Parmi les nanorenforts fibrillaires
les plus utilisés, on peut citer les nanotubes de carbone et les wiskers de cellu-
lose, (Figure I.1.b). Il s’agit d’un renfort de type 2D caractérisé par un dia-
mètre de l’ordre de quelques dizaines de nanomètres (1−3nm) et une longueur
de l’ordre de quelques micromètres.
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iii) Nanocomposites à renforts plaquettaires : les nanocomposites peuvent
être constitués d’une dispersion de plaquettes ou lamelles généralement argi-
leuses dans une matrice polymère (Figure I.1.c). Les dimensions des feuillets
individuels sont de l’ordre du nanomètre en épaisseur, de plusieurs dizaines
de nanomètres en largeur, et de plusieurs dizaines de nanomètres à quelques
micromètres en longueur. Ces dimensions peuvent conférer un facteur de forme
de ζ = l

t
= 10− 1000.

(a) (b) (c)

Renforts Particulaires Renforts Fibillaires Renforts Plaquettaires

Figure I.1 – Différents types de nanocharges, (a) particularises, (b) fibrillaires et (c)
plaquettaires [Palmero, 2015].

Globalement, il y a plusieurs paramètres qui caractérisent les nanorenforts : leurs
structures (taille, forme et rapport de forme), leurs surfaces spécifiques et leurs
interactions avec le polymère. Ce sont les paramètres qui conditionnent la qualité
de dispersion des nanocharges dans la matrice polymère.
Les nanocomposites polymère/argile feront l’objet de notre étude dans cette première
partie.

I.1.4 Les nanoargiles
Il existe plusieurs types d’argiles, mais seuls les phyllosilicates sont utilisées en

nanoplaquettes. Elles sont structurées sous une forme de plaquettes d’une épaisseur
d’un nanomètre, chacune avec une surface qui peut aller d’une dizaine de nano-
mètres carrés jusqu’à quelques micromètres carrés comme le montre la Figure I.2
[Anandhan and Bandyopadhyay, 2011].
Parmi les familles de Phyllosilicates, l’hectorite, la saponite et la montmorillonite,
sont celles qui suscitent l’intérêt des chercheurs [Giannelis et al., 1999], [Bharad-
waj, 2001]. La montmorillonite (plaquettes d’argile) est la plus étudiée et répandue
actuellement. Cela s’explique par son faible coût, sa disponibilité et sa facilité de
fabrication.
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Figure I.2 – Microstructure des couches d’argile de phyllosilicate [Anandhan and
Bandyopadhyay, 2011]

I.1.5 Dispersion des nanoargiles
De nombreux travaux montrent que lors de la phase d’élaboration des nanocom-

posites, il se produit une dispersion des particules dans la matrice [Jancar et al.,
2010], [Zhong and Wang, 2003]. En effet, ces nanoparticules de montmorillonite
ont naturellement une tendance à se regrouper pour former des empilements de pla-
quettes (agrégats) espacés à une distance d en Angstrom (Å). Une bonne distribution
consiste en une augmentation de cet espacement permettant ainsi aux chaînes du
polymère de se fixer plus facilement sur la surface de la particule. Ce sont les forces
d’interactions entre le polymère et les feuillets de nanoargiles qui déterminent leur
structure dans la matrice.
En général, on peut noter l’existence de trois types de structures de nanocomposites
polymère/argile (NPA) :
(i) Structure non exfoliée : Dans ce nanocomposite, l’argile n’est dispersée au

mieux que sous forme de particules primaires ou encore d’agglomérats (Fi-
gure I.3.a) et les chaines de polymère ne s’intercalent pas entre les plaquettes
d’argile. Cette microstructure est aussi appelée microcomposite.

(ii) Structure intercalée : Dans ce cas, l’argile est dispersée sous forme d’em-
pilements de plaquettes plus ou moins interconnectées appelées tactoïdes. Les
chaînes de polymère pénètrent entre les plaquettes d’argile provoquant une
extension de l’espace interfoliaire, tout en préservant l’empilement régulière-
ment ordonné de l’argile. Cette microstrcture semble être comme un composite
stratifié (Figure I.3.b).

(iii) Structure exfoliée : Dans cette structure, les plaquettes d’argile sont com-
plètement individualisées et uniformément dispersées dans la matrice polymère
avec une épaisseur de 1nm (Figure I.3.c).
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L’empilement régulier disparaît pour donner une structure ne présentant aucun
ordre à l’échelle locale, cette dernière morphologie est la plus intéressante, car
elle permet d’avoir une interaction maximale entre les plaquettes d’argile et la
matrice polymère.

(a)
(b)

(c)

Figure I.3 – Structures possibles de nanocomposites à matrice polymère [.J-M and
Lefebvre.J-M, 2007].

Pour le cas des structures réelles en nanocomposites polymère/argile, il existe tou-
tefois des cas de morphologies intermédiaires comprenant à la fois des structures
intercalées et des structures exfoliées. Les détails sur les différentes méthodes de
fabrication des nanocomposites et leurs techniques de caractérisions sont présentés
dans l’annexe.

I.1.6 Propriétés mécaniques des Nanocomposites Polymère/Argile
Les nanocomposites NPA constituent une nouvelle classe de matériaux constitués

d’une phase organique (polymère) et d’une phase inorganique (argile). Comparés aux
polymères et aux composites conventionnels, ces matériaux présentent des proprié-
tés nettement améliorées mais uniquement pour des concentrations massiques en
nanocharges très faibles (entre 1 et 5%). Cette amélioration des propriétés concerne
bien les propriétés mécaniques (module d’élasticité, limite élastique) et les propriétés
thermiques (stabilité thermique, tenue au feu).
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L’amélioration des propriétés est liée à la bonne dispersion des nanoplaquettes
d’argile dans la matrice polymère et au type de morphologie obtenue après mélange
(intercalée ou exfoliée). Plusieurs études ont été menées dans la littérature afin
d’examiner l’amélioration des propriétés mécaniques des nanocomposites comparées
à celles obtenues par les composites conventionnels, tels que les composites renforcés
par les fibres de verre. Dans ce contexte, Fornes et al. [Fornes and Paul, 2003] ont
proposé une étude de comparaison entre une matrice polyamide PA6 renforcée par
des nanoparticules de montmorillonite et des fibres de verre de taille micrométrique
contenant le même taux de renforcement. La Figure I.4 montre les évolutions de
module élasticité relatif Ec

Em
(composite, matrice) en fonction de la fraction massique.

Ils ont montré que l’ajout de nanoparticules d’argile contribue à une augmentation
considérable du module d’élasticité. A titre d’exemple, pour obtenir une valeur de
Ec
Em

= 2, il suffit d’une fraction massique de 6% des nanoplaquettes d’argile, par
contre il faut 20% de fibres de verre.

Ec/Em

Fraction massqiue (%)

Nanocomposite
Fibres de verre

Matrice=PA6

Figure I.4 – Évolution du module de Young normalisé Ec
Em

en fonction de la fraction
massique d’un Nylon6 renforcé par des nanoplaquettes de montmorillonite (Nano-
composites) et par des fibres de verre [Fornes and Paul, 2003].

Le Tableau I.1 résume les résultats de calcul du module d’élasticité des deux
composites. On peut constater que les nanocomposites présentent des propriétés
mécaniques supérieures, notamment en termes de module d’élasticité, par rapport
aux composites conventionnels PA6/fibres de verre.
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Composites (PA6/Fibres de verre)
Fraction massique (%) Fraction volumique (%) Module d’élasticité (GPa)

0 0 2.75
5 2.3 2.96
10 4.75 3.88
15 7.34 4.93
20 10.1 5.89
30 16.1 9.60

Composites (PA6/MMT)
Fraction massique (%) Fractin volumique (%) Module d’élasticité (GPa)

0 0 2.75
1.6 0.65 3.49
3.2 1.31 3.92
4.6 1.91 4.59
7.2 3.03 5.70

Tableau I.1 – Résultats du module d’élasticité pour les deux composites [Fornes and
Paul, 2003] .

Les résultats des essais de traction effectués par [Hackman and Hollaway, 2006]
sur un nanocomposite Epoxy/Argile montrent que le module d’élasticité augmente
de 9, 0 et 19, 9% pour des fractions massiques de 5 et 10% en nanoargile respective-
ment.
Dans leurs travaux, Wang et al. [Wang et al., 2013] ont comparé les résultats de
calcul de module d’élasticité d’une matrice de Polypropylène pur et de trois nano-
composites renforcés par des nanoplaquettes d’argile avec des fractions massiques de
0.5%, 1%, 3% et 6%.

Ec/Em

Fraction volumique

Em=1.6 GPa
EMMT=280 GPa

Figure I.5 – Évolution du module de Young normalisé d’un nanocomposite
(PP/MMT) en fonction de la fraction volumique des nanoplaquettes d’argile [Wang
et al., 2013]
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Fraction massique (%) Fraction volumique (%) Module normalisé
0 0 1
0.5 0.160 1.13
1 0.320 1.19
3 0.974 1.22
6 1.990 1.28

Tableau I.2 – Résultats de calcul du module d’élasticité pour les échantillons du
nanocomposite (PP/MMT) [Wang et al., 2013] .

La Figure I.5 et le Tableau I.2 montrent une augmentation de 28% du module
de Young avec l’incorporation d’une fraction volumique de 2% en nanoargiles.
L’amélioration de la rigidité peut être attribuée à plusieurs facteurs, tels que la rigi-
dité de l’argile, la bonne dispersion des plaquettes d’argile avec un rapport de forme
élevé, la fraction massique ou volumique des nanocharges et la forte interaction entre
les chaînes de polymère et les plaquettes d’argile.
Il est à noter que lorsqu’un nanorenfort rigide est ajouté dans une matrice polymère
souple, il portera la majeure partie de la charge appliquée sur la matrice polymère si
les interactions interfaciales entre le nanorenfort et la matrice sont adéquates [Tor-
tora et al., 2004].

Le module d’élasticité augmente également avec l’augmentation du rapport d’as-
pect des nano plaquettes dans le nanocomposite. En effet, en raison du rapport
d’aspect très élevé des renforts nanoargileuses par apport à celles des renforts tradi-
tionnels (les fibres de verre), des améliorations des propriétés mécaniques des nano-
composites très importantes sont obtenues même à des additions en nanoplaquettes
d’argile très faibles ([LeBaron et al., 1999], [Cho and Paul, 2001] et [Wu et al.,
2001]). L’étude menée par Luo et Daniel [Luo and Daniel, 2003] met en évidence
l’influence du rapport de forme sur les propriétés élastiques d’un nanocomposite
Époxy/MMT. L’effet du rapport d’aspect de la plaquette d’argile ζ = l

t
sur le mo-

dule d’élasticité est illustré par la Figure I.6. On peut conclure que la distribution
des nanoplaquettes avec des rapports d’aspect élevés dans la matrice (ζ = 10 à 1280)
est considérée comme un paramètre primordial qui contribue à l’amélioration de la
rigidité des nanocomposites d’argile.
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Figure I.6 – Module de Young du nanocomposite (epoxy/argile) en fonction de la
concentration en argile pour différents rapports d’aspect [Luo and Daniel, 2003].

D’une manière générale, le module d’élasticité augmente avec la fraction volu-
mique ou massique des nanoargiles [Mittal, 2007] [Phang et al., 2005]. Cependant,
des exceptions à cette tendance générale ont été signalées. Liu et al. [Liu and Wu,
2002] ont montré que le module d’élasticité augmente avec l’augmentation de la frac-
tion massique des nanoplaquettes d’argile, mais l’amplitude de croissance diminue à
des teneurs en argile élevées. Dans la Figure I.7 on distingue deux phases d’évolu-
tion du module d’élasticité, une phase de croissance rapide en fonction de la fraction
volumique (0 à 7%) et une phase de ralentissement de la croissance (7 à 10%).

Figure I.7 – Effet du taux de la charge d’argile sur le module de traction de nano-
composites (NPA). [Mittal, 2007].
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En général, à une fraction massique inférieure à 5%, les nanoplaquettes d’ar-
gile peuvent être distribuées uniformément dans la matrice polymère. Au delà de
ce pourcentage, les propriétés tendent à se dégrader. ce problème est souvent relié
à la difficulté d’obtenir une bonne distribution des nanoparticules d’argile quand
les fractions massiques sont importantes. Ceci est dû à l’importante tendance des
nanoplaquettes d’argile à être empilées à partir d’une certaine concentration, ce qui
conduit à la formation de défauts. Nous citons dans ce qui suit quelques uns des nom-
breux travaux existants dans la littérature dans lesquels les propriétés mécaniques
tendent à se dégrader pour d’importantes fractions volumiques de nanoplaquettes
d’argile.

Zerda et al. [Zerda and Lesser, 2001] ont mené une investigation sur l’influence
du chargement en nanoplaquettes d’argile sur les propriétés mécaniques d’un nano-
composite Époxy/MMT intercalé. La Figure I.8 montre une augmentation marginale
du module de Young d’à peu près 1.4 fois avec une fraction massique de 12% (8%
en fraction volumique) de nanoplaquettes. Cependant, la résistance à la traction di-
minue d’environ 0.3 fois pour la même fraction massique des nanoplaquettes ce qui
laisse croire que la morphologie intercalée n’améliore pas de manière significative les
propriétés mécaniques du nanocomposite.

Figure I.8 – Résultats de calcul des propriétés élastiques : (a) Module d’élasticité,
(b) La contrainte maximale du nanocomposite Epoxy-argile intercalé en fonction de
la fraction massique en argile [Zerda and Lesser, 2001].

Les mêmes résultats ont été démontrés par [Chang and An, 2002] pour un nano-
composite à matrice polyuréthane renforcé par des nanoplaquettes d’argile comme
le montre la Figure I.9. La diminution du module élasticité attribuée à l’empilement
des nanoplaquettes au niveau du point critique de plaquettes d’argile.
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Figure I.9 – Résultats de calcul du module d’élasticité du nanocomposite de polyuré-
thane en fonction de la teneur en argile [Chang and An, 2002].

Bharadwaj [Bharadwaj, 2001] a montré que le module d’élasticité diminue lorsque
la teneur en argile augmente. En effet, une teneur en argile supérieure à une valeur
seuil, provoque une diminution ou une stabilisation du module de Young. Ce phé-
nomène peut être attribué à la formation d’agrégats de plaquettes d’argile dans le
polymère qui provoque une diminution de la rigidité du nanocomposite [Alexandre
and Dubois, 2000].

Il convient aussi de souligner que dans le cas des nanocomposites à renforts pla-
quettaires, c’est la structure exfoliée qui offre les meilleures propriétés mécaniques.
Ayres et al. [Ayres et al., 2006] ont étudié l’effet du type de la microstructure du nano-
composite sur ses propriétés macroscopiques. Les courbes de contrainte-déformation
de polymère pur et et des quatre types de nanocomposites d’argile sont montrées
dans la Figure I.10, les matériaux étudiés sont :
— Polyurethane (PUD) (Courbe a)
— Nanocomposite (PUD/MMT) avec une structure exfoliée. (Courbe b)
— Nanocomposite (PUD/Bragel) avec une structure intercalée . (Courbe c)
— Nanocomposite (PUD/Argel) avec une structure intercalée (Courbe d)
— Nanocomposite (PUD/Volclay) avec une structure partiellement intercalée et

partiellement exfoliée (Courbe e)
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Figure I.10 – Effet du taux de la charge d’argile sur le module de traction de nano-
composites (NPA) [Ayres et al., 2006].

La meilleure valeur du module d’élasticité obtenue pour le nanocomposite (PUD/MMT)
par rapport aux autres nanocomposites peut être attribuée à la plus grande surface
interfaciale entre la montmorillonite et la matrice de polyuréthane comme indiqué
dans le tableau I.3.

Matériau Module de Young (MPa) Contrainte maximale (MPa)
PUD 24 33

(PUD/MMT) 133 14
(PUD/Bragel) 49 13
(PUD/Bragel) 51 17
(PUD/Volclay) 83 18

Tableau I.3 – Propriétés mécaniques du polyurethane et de ces nanocomposites [Ayres
et al., 2006] .

L’addition des nanoplaquettes d’argile dans une matrice polymère contribue à
augmenter également la résistance à la traction par rapport à celle du matériau po-
lymère pur. Nous pouvons citer entre autres, les travaux de Cauvin et al. [Cauvin
et al., 2010] sur la réponse en traction uni-axiale d’un nanocomposite à base Polypro-
pylène renforcé par des nanoplaquettes d’argile de Montmorillonite (PP/MMT) qui
a une microstructure du type partiellement intercalée et partiellement exfoliée. Les
résultats de la caractérisation mécanique ont permis de mettre en évidence le pou-
voir renforçant des nano plaquettes qui, globalement améliorent significativement
les propriétés mécaniques comparativement à la matrice. Compte tenu des fractions
massiques des nano plaquettes, cette amélioration est très marquée pour le module
de Young et la limite élastique (Figure I.11).
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Figure I.11 – Comportement sous sollicitation de traction du Polypropylène et des
différents nanocomposites (PP/MMT) [Cauvin et al., 2010] .

En effet, avec une fraction massique en MMT de moins de 6%, le nanocomposite
à un module de Young de plus de deux fois supérieur à celui de la matrice PP et
une contrainte seuil presque 2,5 fois plus élevée comme le montre la Figure I.12.

Figure I.12 – Limite élastique du nanocomposite (PP/MMT) en fonction de la frac-
tion massique de MMT [Cauvin et al., 2010].

Shelley et al. [Shelley et al., 2001] ont constaté une amélioration de 175% de la
limite d’élasticité accompagnée d’une augmentation de 200% du module d’élasticité
pour un nanocomposite de nylon 6 (PA6) contenant des nanoplaquettes d’argile avec
une fraction massique de 6%. Dans une autre étude, Liu et Wu. [Liu and Wu, 2002]
ont étudié la performance mécanique des nanocomposites (PA66/MMT), en utilisant
de l’argile intercalée avec la matrice. Les résultats montrent que la limite élastique
augmente rapidement de 78MPa pour la matrice (PA66) jusqu’à 98MPa pour le
nanocomposites (PA66/MMT).
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I.2 Les matériaux composites hybrides

I.2.1 Introduction
La recherche et les innovations dans le domaine de la science et du génie des

matériaux ont permis de développer de nouveaux matériaux innovants et multifonc-
tionnels qui prennent une grande importance dans plusieurs secteurs industriels.
Comme il a été évoqué dans la section précédente, les nanocomposites obtenus par
l’incorporation de divers nanorenforts (particules, nanotubes et plaquettes d’argile)
dans différents systèmes matriciels sont largement utilisés pour obtenir de bonnes
propriétés mécaniques avec un gain de masse et de nombreuses autres propriétés
essentielles telles que la conductivité thermique et les propriétés de barrière aux gaz.
Bien que certaines nano-charges tels que les nanotubes de carbone (CNT) et les
nano-argiles (MMT) possèdent des propriétés mécaniques plus élevées par rapport
aux matériaux composites classiques comme les fibres de verre ou de carbone, la
limitation d’atteindre des fractions volumiques élevées de ces nano-charges dans les
composites ne leur permet pas d’atteindre des propriétés mécaniques et thermiques
similaires à celles des composites conventionnels renforcés par des fibres.
À des fractions volumiques élevées, les nano-charges sont extrêmement difficiles à
disperser au sein de la matrice et tentent de former des empilements, cela conduit à la
formation des vides et des défauts dans les composites. Pour cette raison, l’approche
la plus simple pour obtenir des performances élevées avec des propriétés multifonc-
tionnelles est de développer des composites hybrides qui combinent les deux types
de renforts conventionnels et des micro ou des nano-charges.
En plus de leurs contributions individuelles, ces renforts à deux échelles peuvent éga-
lement avoir des effets synergiques. En effet, la combinaison de renforts à partir de
différentes échelles de longueur (macro, micro ou nano) conduit au développement
d’une nouvelle classe de matériaux composites, généralement, appelés les composites
hybrides [Wang et al., 2011].

I.2.2 Définition
Les composites hybrides sont définis comme des matériaux composites avancés

contenant trois ou quatre composants : une matrice, un renfort et des micro ou
nano-charges. En principe, ce sont des composites composés de différents types de
renforts imprégnés dans un système matriciel. Pour des applications avancées, les
plus courants sont des composites à plusieurs échelles contenant un renfort conven-
tionnel telles que les fibres de verre ou de carbone et des micro ou nanocharges.
Rana et al. [Rana et al., 2009] fournissent une illustration schématique d’un com-
posite conventionnel constitué d’une matrice, des fibres et d’un matériau hybride
comporte aussi une matrice, des fibres et micro et ou nanocharges (Figure I.13).
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Figure I.13 – Concept du composite avancé [Rana et al., 2009].

Globalement, on peut noter qu’un composite est dit hybride quand il est constitué
de trois phases :

i) La matrice : elle a pour rôle d’assurer la cohésion de la structure, elle trans-
fère également les charges entre les renforts, tout en les maintenant dans leur
position et leur orientation. Enfin, elle protège le composite des agressions ex-
térieures et donne la forme désirée au produit final. Il existe plusieurs types de
matrices : les matrices polymériques, les matrices métalliques et les matrices
céramiques. Les matrices polymères sont les plus utilisées, elles sont soit des
résines thermodurcissables (TD) ou thermoplastiques (TP). Le Tableau I.5
présente les propriétés physiques et mécaniques des résines les plus employées
actuellement [Boisse, 2017].

Matrice ρ(Kg
m3 ) E(MPa) λ( W

m.k
) ν

Epoxy 1200 4 500 0.2 0.4
Polypropylène (PP) 900 1760 0.30 0.35
Polyamide (PA) 1 100 2 000 0.2 0.30
Polyétheline (PEHD) 910 2000 0.55 0.2

Tableau I.4 – Propriétés physiques moyennes des polymères [Boisse, 2017].
.

ii) Les Renforts : ils apportent aux matériaux composites leurs performances
mécaniques et thermiques. Un renfort est réalisé par l’assemblage de fibres
(ou filaments) sous forme de mâts ou sous forme de tissus. Ces fibres peuvent
être courtes (quelques centimètres ou fractions de millimètre) ou longues et
sont essentiellement en verre, carbone, ou aramide (Kevlar).
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L’assemblage des fibres peut être :
— Unidirectionnel : fibres unidirectionnelles, orientées suivant une même

direction de l’espace ; (Figure I.14.a)
— Bidirectionnel : surfaces tissées (tissus)(Figure I.14.b), ou non tissées

(mats) (Figure I.14.c) ;
— Tridimensionnel : volumes constitués par des fibres orientées suivant les

3 directions de l’espace (Figure I.14.d).

(a)

(c)

(b)

(d)

Figure I.14 – Les différentes architectures des fibres, (a) Fibres unidirectionnelles,
(b) mat, (c) tissus et (d) tissage tridimensionnel [Celle, 2006]

Le Tableau I.5 présente les caractéristiques physiques et mécaniques de cer-
tains renforts fréquemment utilisés dans le domaine industriel des composites
[Boisse, 2017], [Hao et al., 2015].

Renforts ρ (Kg
m3 ) E||(MPa) λ( W

m.k
) ν

Verre E 2600 74000 1 0.25
Verre R 2500 86000 0.74 0.2
Carbone HM 1800 390000 6.3 0.35
Carbone HR 1750 230000 40 0.3
Carbone HR(IM7) 1780 276000 15 0.3

Tableau I.5 – Propriétés physiques et mécaniques des fibres [Boisse, 2017], [Hao
et al., 2015].

iii) Les charges : selon les dimensions, on classe les charges suivant deux groupes :
(a) les micro-charges lorsque la charge présente au moins une dimension de
taille micrométrique (de 1 à 100µm), (b) les nano-charges lorsque la charge
présente une dimension de taille nanométrique (de 1 à 100 nm environ).
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Comme il a été évoqué dans la première partie, les propriétés des compo-
sites changent considérablement quand la taille des charges se rapproche du
nanomètre. Elles bénéficient d’une surface spécifique plus grande, ceci leur
permet d’atteindre pour un taux de charges équivalent en comparaison avec
les charges micrométriques des propriétés plus élevées, généralement elles sont
utilisées avec des taux massiques de l’ordre de 2 à 10% [Anoukou, 2012].

I.2.3 Pourquoi les micro et les nano-particules ?
La première motivation de la combinaison des particules nano ou micrométriques

dans les matériaux composites avancés est sans doute l’intégration des fonctions spé-
cifiques (mécanique, thermique, électrique, optique), ([Parveen et al., 2015], [Chi-
sholm et al., 2005], [Hussain et al., 1996], [Clozza and Naudin, 1987]).
Elles apportent de nombreuses améliorations et/ou modifications au composite telles
que :
— Amélioration des propriétés mécaniques : carbone graphite, oxyde de magné-

sium, carbonate de calcium et les nanotubes de carbone.
— Réduction des dilatations thermiques et du retrait : farine de bois, acéto-

butyrate de cellulose, sables de silices ;
— Amélioration de la conductivité thermique : oxyde de zinc, de béryllium, par-

ticules métalliques (aluminium ou de cuivre), nanotubes de carbone et les
nano-argiles.

— Amélioration de la conductivité électrique : le carbone, les nanotubes de car-
bone, les poudres métalliques (Argent, cuivre, Aluminium, nickel).

— Modification des propriétés magnétiques : nickel, ferrite de baryum ;
— Amélioration du comportement feu/fumées : charges ignifugeantes tels que le

trihydrate d’aluminium (ATH).
Cette partie de la revue bibliographique porte sur l’incorporation des charges mi-
crométriques. Le but étant d’étudier leurs effets sur la conductivité thermique d’un
système composites à fibres.

I.2.4 Élaboration des composites à résine chargée
Il y a plusieurs techniques de mise en oeuvre des matériaux composites. Ces

techniques peuvent être classées en deux grandes catégories : les procédés par voie
sèche et les procédés par voie humide [Celle, 2006].
(i) Les procédés par voie sèche (pré-imprégné) : Dans ce procédé, les pièces

(les nappes) sont des semi-produits composites contenant déjà des fibres noyées
dans une résine solide. Il consiste à déposer successivement des nappes selon les
orientations voulues jusqu’au remplissage total du moule. Ensuite, le moule fait
subir un cycle de température et pression afin de terminer la polymérisation
de la matrice qui joue le rôle de liaison.
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La Figure I.15 illustre un exemple d’élaboration d’un composite par le procédé
par voie sèche. Globalement, l’ensemble du dispositif est composé d’une pièce
compactée par l’intermédiaire d’un sac étanche disposé sur un moule rigide.
Afin de réguler le trop plein de résine et la bonne répartition du vide sur
le produit, différents tissus d’environnements sont utilisés. Le tout est placé
dans un four à pression atmosphérique. Ces procédés permettent une excellente
maîtrise des propriétés géométriques de la pièce, une répartition homogène des
fibres et un contrôle très précis la fraction volumique de fibres. En revanche,
les coûts liés à l’utilisation de ces procédés sont élevés (notamment les coûts
de main d’oeuvre, de stockage, de matières premières, etc.).

Figure I.15 – Procédé par voie sèche [Williams et al., 1996]

(ii) Les procédés par voie humide (Liquid Composite Molding (LCM)) :
Les procédés par voie humide sont connus, plus souvent, sous l’acronyme an-
glais LCM (Liquide composite moulding). Dans ce procédé, la résine est ame-
née à imprégner les préformes. Le mélange est réalisé, dans ce cas, au cours
de la phase de mise en oeuvre de la pièce composite. Il existe deux grandes
familles de procédés LCM : les procédés d’infiltration par injection de résine
(RTM) et les procédés d’infusion de résine où la résine est introduite dans le
moule sous vide.
Les procédés par injection RTM sont, aujourd’hui, bien maitrisés et largement
utilisés pour la fabrication de petites pièces, mais ils restent difficiles à mettre
en oeuvre pour des pièces de grande taille, particulièrement, en raison du temps
nécessaire à la résine pour remplir le moule. En effet, la résine peut commencer
à se polymériser avant le remplissage total du moule. La Figure I.16 montre le
principe du procédé RTM, il consiste à remplir l’empreinte d’un moule rigide
et fermé par injection de résine en un point. Les procédés d’infusion de résine
sont développés afin de résoudre les problèmes de remplissage liés au procédé
RTM et ses dérivées pour la fabrication de pièces de grandes dimensions. Dans
le cadre du présent travail, nous nous limiterons au procédé par injection et
plus particulièrement au procédé RTM (Resin Transfer Molding).

- 24 -



Chapitre I Étude bibliographique

Figure I.16 – Procédé (RTM) : Resin Tranfer Molding [Barbero, 2010]

Il ya plusieurs travaux qui traitent de la réalisation des composites à résine chargée
([Stantschev et al., 2005], [Nordlund et al., 2007], [El Sawi et al., 2010] et [Haji and
Saouab, 2015]). Parmi les techniques possibles pour l’intégration des micro ou nano-
charges dans les composites à fibres longues, on trouve la technique (RTM). C’est
le procédé d’élaboration le plus utilisé, car il est facile à mettre en oeuvre, sachant
que la dispersion et la suspension des charges dans la matrice peuvent être correc-
tement contrôlées. La difficulté rencontrée se résume dans l’incapacité d’obtenir une
distribution homogène des charges dans l’ensemble.
El Sawi et al. [El Sawi et al., 2010] se sont intéressés à la mise en forme des com-
posites constitués de fibres de carbone (UD) et d’une résine Epoxy chargée avec des
nanotubes de carbone avec une fraction massique de 0.4% utilisant le procédé RTM
(Figure I.17).

Figure I.17 – Illustration de l’injection de la résine chargée en NTC avec une fraction
massique de 0,4% à travers des plis unidirectionnels de fibres de carbone par le
procédé RTM. [El Sawi et al., 2010]

Pendant la phase de mise en forme, ils ont rencontré des difficultés pour imprégner
les NTC dans les milieux fibreux. Des observations microscopiques ont confirmé
l’absence totale des NTC entre les plis du composite (Figure I.18). Ils ont conclu
que cette difficulté de mise en forme est attribuée à la perméabilité des fibres et à
la taille des agglomérats.
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Figure I.18 – Image obtenue par le MEB montre l’absence des NTCs dans le stratifié
[El Sawi et al., 2010]

Hassar et al. [Hassar et al., 2011] ont proposé une étude pour caractériser l’effi-
cacité de blindage électromagnétique des matériaux composites chargés en noir de
carbone. Ils ont traité, dans un premier temps, la problématique de la diffusion de
la résine chargée lors de la mise en oeuvre avec le procédé RTM. Ils ont constaté
d’importantes hétérogénéités de distribution des particules de noir de carbone dans
la préforme. La Figure I.19 montre que les charges se bloquent sur la surface de la
préforme et bouchent la porosité entre les fibres. Les auteurs ont proposé des tech-
niques expérimentales afin de permettre la réalisation d’une dispersion régulière des
charges de noir entre les fibres.

(a) (b)
Figure I.19 – Fabrication de composites- : (a) Blocage de noir de carbone dans la
préforme et (b) le procédé (RTM) [Hassar et al., 2011]

Haji et al. [Haji and Saouab, 2015] ont réalisé une étude de modélisation de
l’écoulement d’une résine chargée en miro-particules "suspension" en utilisant des
outils de simulation numérique, afin de mieux contrôler l’injection de suspension
dans un milieu fibreux lors de la technique mise en forme par le procédé RTM.
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Les auteurs ont utilisé une approche de simulation numérique pour décrire l’écou-
lement de suspension à travers un milieu fibreux en tenant compte de la double
échelle de porosité. D’une part, à travers les mèches de fibres (Macro-pores) et,
d’autre part, entre les canaux de ses mèches (Micro-pores). Le modèle global dans
ce sens comprend un modèle d’écoulement aux échelles microscopique et macrosco-
pique et celui du transport de la masse de particules solides. Le travail s’appuie sur
une modélisation du type (Stokes-Darcy) pour décrire l’écoulement à ces différentes
échelles. Les résultats des simulations montrent que la distribution homogène des
particules dans le milieu fibreux est difficile à réaliser. Ce phénomène est affecté aux
propriétés physiques de la suspension et à celles du milieu filtrant qui influent sur
la dynamique des particules. Il est à montrer qu’une partie de notre travail s’appuie
sur ces résultats numériques pour évaluer la performance thermique de ce composite.

En résumé, on peut dire que la mise en forme des composites à résine chargée
utilisant le procédé RTM conduit à des distributions hétérogènes des particules. Il
présente une densité de particules élevée dans certaines régions du composite et faible
dans d’autres. Cette variation de la distribution des particules donne des propriétés
et des fonctionnalités non uniformes du matériau. Dans ces conditions, l’effet sur les
propriétés thermiques du composite n’est probablement pas négligeable.

- 27 -



Chapitre I Étude bibliographique

Partie 2 : Modélisation mécanique et thermique des
matériaux composites

I.3 Modélisation numérique des nanocomposites
Généralement, il existe trois différentes techniques pour caractériser le comporte-

ment des composites : (i) les approches expérimentales (ii) les méthodes analytiques
basées sur les théories des bornes et modèles micromécaniques et (iii) les méthodes
numériques basées sur la technique de volume élémentaire représentatif (VER) cou-
plée avec la méthode des éléments finis (MEF).
Les modèles analytiques peuvent traiter les effets des propriétés des constituants
(matrice/renfort) et les effets factoriels de la géométrie, de la fraction volumique, de
l’orientation et du rapport d’aspect des renforts sur les propriétés mécaniques des
composites. Ces modèles sont extrêmement utiles car ils permettent d’évaluer rapi-
dement les facteurs clés pour contrôler le comportement élastique des composites.
Mais ils ne peuvent pas correctement prédire les propriétés mécaniques élastiques,
leur précision étant basée sur des hypothèses plus ou moins appropriées [Moumen
et al., 2015].
Des tentatives ont été réalisées avec un succès limité pour utiliser certains modèles
micromécaniques disponibles dans la littérature tels que le modèle Halpin-Tsai (HT)
[Affdl and Kardos, 1976], le modèle Mori-Tanaka (MT) [Mori and Tanaka, 1973] et
les bornes analytiques de Voigt [Voigt, 1889] et Reuss [Reuss, 1929] pour estimer les
propriétés élastiques des nanocomposites (NPA) ([Brune and Bicerano, 2002], [Luo
and Daniel, 2003], [Stretz et al., 2005], [Mortazavi et al., 2013] et [Zare, 2016]).
Malgré les développements avancés utilisés pour la fabrication des nanocomposites,
il est toujours très difficile de contrôler l’influence de la taille des nanoparticules, la
forme des nanoparticules et leurs distributions sur le comportement macroscopique
de NPA. Pour cela, certains travaux confrontent les données expérimentales avec
des méthodes numériques et analytiques pour déterminer les effets des paramètres
morphologiques. Le comportement élastique est alors déterminé par l’application
des méthodes numériques. Cette section fournit une revue bibliographique sur les
méthodes de modélisation numérique qui ont été développées pour explorer les pro-
priétés mécaniques des NPA.
Pour la caractérisation numérique, la technique de modélisation ou de l’homogénéi-
sation basée sur le VER et la MEF est introduite dans de nombreuses situations pour
estimer les propriétés effectives des nanocomposites. À titre d’exemple, on peut citer
les travaux de Fornes et Paul. [Fornes and Paul, 2003], Sheng et al. [Sheng et al.,
2004], Hbaieb et al. [Hbaieb et al., 2007], Spencer at al. [Spencer et al., 2008], Mes-
bah et al. [Mesbah et al., 2009], Figiel et Buckley. [Figiel and Buckley, 2009], Dong
et Bhattacharyya. [Dong and Bhattacharyya, 2010], et Pahlavanpour et al. [Pahla-
vanpour et al., 2014].
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Sheng et al. [Sheng et al., 2004] ont utilisé des microstructures alignées en 2D
combinées avec le modèle de MT et la MEF pour prédire la rigidité d’un NPA. Un
modèle, basé sur une distribution périodique typique pour les NPA, est représenté
par la Figure I.20, les particules ont été supposées alignées et isotropes avec des
distributions partiellement intercalées et partiellement exfoliées.

(a)

Figure I.20 – Modèle de VER du nanocomposites (Nylon6/Argile) avec une distri-
bution périodique des particules d’argile [Sheng et al., 2004]

L’évolution macroscopique du module élasticité relatif E11
Em

(composite, matrice)
en fonction de la fraction volumique des plaquettes d’argile est présentée dans la
Figure I.21. Le degré de variation tend à augmenter avec l’augmentation du rapport
de forme ζ = l

t
et de la fraction volumique des particules. Néanmoins, les résultats

de simulation et les solutions du modèle analytique de MT présentent des tendances
similaires. D’autre part, le modèle de MT surestime clairement le module élastique.

Figure I.21 – Comparaison entre le modèle de Mori-Tanaka et les calculs par EF
[Sheng et al., 2004]
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Habib et al. [Hbaieb et al., 2007] ont développé des modèles EF de nanocompo-
sites NPA en 2D et 3D avec des particules alignées et orientées de manière aléatoire
pour déterminer les propriétés élastiques de ce matériau comme le montre la Figure
I.22. Le module de Young effectif a été calculé pour des particules aléatoires et ali-
gnées. Les résultats de simulation sont confrontés au modèle de MT. Les auteurs
ont conclu que le modèle de MT n’a pas prédit la rigidité du NPA avec précision,
comme le montre la Figure I.23.

(a) (b)

Figure I.22 – Modèle des VERs, (a) Modèle aléatoire en 2D et (b) Modèle aléatoire
en 3D [Hbaieb et al., 2007]

Il ont constaté aussi que les résultats de calcul en 2D sont constamment inférieurs
aux résultats de calcul en 3D. (Figure I.23).

Figure I.23 – Comparaison entre le modèle de Mori-Tanaka et les simulations par
EF [Hbaieb et al., 2007]

Spencer et al. [Spencer et al., 2008] ont proposé une approche pour construire
un modèle de VER en 2D simple avec des particules réparties aléatoirement comme
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le montre la Figure I.24, pour prédire la résistance en traction des nanocomposites
(Epoxy-argile) exfoliés. L’approche comprend trois étapes : (a) représenter les par-
ticules en utilisant des segments de droite sans largeur, (b) remplir les segments de
ligne à la largeur souhaitée et (c) maillage du VER.

(a) (b) (c)

Figure I.24 – Trois étapes pour construire un modèle de VER en 2D contenant des
particules aléatoirement distribuées [Spencer et al., 2008].

Dong et Bhattacharyya [Dong and Bhattacharyya, 2010] ont prédit le module
d’élasticité des NPA, en utilisant une technique numérique basée sur la cartographie
des microstructures réelles en 2D (Figure I.25).

(a) (b)
Figure I.25 – Exemple d’une technique de la cartographie d’une image réelle de na-
nocomposites (NPA) avec une teneur en argile de 5% : (a) image originale de la
région représentative et (b) maillage par éléments finis [Dong and Bhattacharyya,
2010]

Les résultats ont été vérifiés par la comparaison des résultats numériques aux
données expérimentales et aux modèles des composites classiques de HT et Hui-Shia.
Les résultats montrent que les simulations numériques fournissent une grande capa-
cité pour prédire le module d’élasticité des nanocomposites par rapport aux modèles
théoriques classiques (Figure I.26)
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Figure I.26 – Module d’élasticité d’un nanocomposite (PP/Argile), Comparaison
entre le modèle de Halpin Tsai, les résultats expérimentales et simulation [Dong
and Bhattacharyya, 2010]

Mesbah et al. [Mesbah et al., 2009] ont effectué une analyse de calculs par EF
pour fournir une prédiction du module d’élasticité des NPA contenant trois phases
(Matrice, plaquette d’argile et l’interphase). Les simulations ont été effectuées par
l’application des conditions de contraintes planes bidimensionnelles. Les volumes
élémentaires représentatifs typiques utilisés sont présentés dans la Figure I.27. Les
plaquettes d’argile ont été considérées comme des particules de type rectangulaire
ayant une longueur et une épaisseur uniforme.

(a) (b)

Figure I.27 – Les VERs comprenant : (a) des particules unidirectionnelles et (b) des
particules orientées de manière aléatoire [Mesbah et al., 2009].

Les résultats de simulation sont comparés aux prédictions des modèles analy-
tiques développés pour les deux cas de morphologies. Les résultats montrent qu’il
y’a une bonne corrélation entre les calculs par EF et les prédictions des modèles
analytiques, dans les deux types de morphologie comme le montre la Figure I.28.
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Pour les nanocomposites avec des particules orientées aléatoirement, les résultats
de calcul par EF surestiment légèrement les résultats analytiques pour les fractions
volumiques supérieures à 6%.

Figure I.28 – Module de Young normalisé E11
Em

du nanocomposite (PA/MMT), com-
paraison entre les modèles analytiques et les calculs par EF [Mesbah et al., 2009]

Récemment, Pahlavanpour et al. [Pahlavanpour et al., 2014] ont évalué la per-
formance des modèles micromécaniques couramment utilisés pour prédire les pro-
priétés élastiques de nanocomposites à l’aide des simulations numériques basées sur
la MEF(Figure I.29).

Figure I.29 – VER périodique avec des particules en forme de disques alignés [Pah-
lavanpour et al., 2014]
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Les résultats de comparaison entre les simulations et les modèles analytiques
montrent que le modèle de MT est la méthode la plus fiable à utiliser pour les
gammes possibles de contraste de rigidité, rapport d’aspect et de fraction volumique.
Le modèle de Lilens et al. [Lielens et al., 1998] donne une meilleure prédiction par
rapport au modèle de MT à des fractions volumiques élevées lorsque le contraste
de rigidité entre la particule effective et le polymère est également élevé. Le schéma
auto-cohérent SC surestime le module du Young axial de nanocomposite pour tous
les cas étudiés, (Figure I.30).

Figure I.30 – Module d’élasticité de nanocomposite, comparaison entre les méthodes
de calcul par EF et les modèle analytiques de MT,Lilens et SC [Pahlavanpour et al.,
2014]

I.4 Modélisation du comportement thermique des
composites hybrides

Les composites renforcés par des fibres ”FibreReinforcedComposite” (FRC)
sont reconnus pour avoir d’excellentes propriétés physiques suivant la direction lon-
gitudinale, tandis que dans la direction transversale, les propriétés sont principale-
ment supportées et dominées par la matrice polymère [Chung, 2010].
Du fais de leur faible conductivité thermique, les composites FRC sont donc limi-
tés pour des fonctions de gestion thermique tels que les bords d’attaque des ailes
d’avions, les systèmes d’admission ou d’échappement pour les moteurs à turbine
à gaz, les enceintes des pompes hydrauliques [Schuster et al., 2009], les matériaux
d’emballage de l’électronique,[Lu and Xu, 1997] et [Wong and Bollampally, 1999].
Dans de nombreux cas, la chaleur interne doit être dissipée effectivement par ces
systèmes et une conductivité thermique élevée est nécessaire. D’où l’utilisation de
matériaux composites avancés dans ces applications [Karkri et al., 2014].
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En effet, l’ajout de particules conductrices de la chaleur dans les polymères au
cours du processus de moulage par le procédé d’injection RTM semble être une bonne
méthode pour obtenir un composite conducteur de la chaleur. Diverses charges ther-
miquement conductrices, comme les particules de cuivre [Tekce et al., 2007], le ni-
trure d’aluminium (AlN), le carbure de silicium (SIC), le nitrure de bore (BN) [Lee
et al., 2006] et les nanotubes de carbone [Bagchi and Nomura, 2006] sont étudiées
pour déterminer leurs effets sur la conductivité thermique macroscopique du com-
posite. Il s’avère que la conductivité thermique des matériaux composites augmente
lorsque la teneur en charges sélectionnées augmente. Les composites chargés de par-
ticules thermo-conductrices font l’objet de recherches de plus en plus importantes
du fait de leur vaste gamme d’applications [Marconnet et al., 2011]. Les Figures
I.31 et I.32 montrent des diagrammes de la conductivité thermique transversale des
divers matériaux composites issus de la littérature ([Zweben, 2006], [Zweben, 2005]
et [Youngblood et al., 2002]. Les composites représentés ont deux ou plusieurs ma-
tériaux constitutifs. Les points noirs représentent le polymère, les points bleus sont
des composites de polymères renforcées par des charges. Les points rouges sont des
composites renforcés par des fibres. Les points verts sont des composites de trois
matériaux différents. On peut constater que la conductivité thermique des systèmes
composites (matrice/fibres/charges) est plus élevée que celle des autres matériaux.

Figure I.31 – Conductivité thermique des composites selon [Zimmer, 2009]
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Figure I.32 – Conductivité thermique des composites selon [Zimmer, 2009]

En général, deux techniques sont utilisées pour caractériser le comportement
thermique des matériaux composites : les estimations analytiques ou les méthodes
numériques basées sur les méthodes par éléments finis.
Les plus importants estimations analytiques sont [Garnett, 1904], [Bruggeman, 1935],
[Affdl and Kardos, 1976], [Nielsen, 1973], [Rayleigh, 1892] et [Agari and Uno, 1986].
Récemment, de nombreuses recherches ont été menées sur la modélisation du com-
portement thermique des composites à FRC renforcés avec des nano et microparti-
cules. Particulièrement, on peut citer les travaux de [Sharp et al., 2008], [Han et al.,
2008], [Yamamoto et al., 2009], [Zimmer.M and J, 2012], [Srinivasan et al., 2016] et
[Wang et al., 2014].
Zimmer et al. [Zimmer.M and J, 2012] ont étudié les effets des nanoparticules sphé-
riques combinées avec des fibres de carbone sur la conductivité thermique transver-
sale des composites polymères pour quatre fractions massiques de nanoparticules
(20, 30, 40, 50%) comme illustré dans la Figure I.34. a, b, c et d. Une bonne concor-
dance entre les données expérimentales et les calculs de simulation est illustrée par
la Figure I.34.e.
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e

Eeperimental

Simualtion

Figure I.33 – VERs de composites (Epoxy/Fibres de carbone/Al) avec différentes
fraction massique en particules d’Al : (a) 20%, (b) 30%, (c) 40%, (d) 50% et (e)
conductivité thermique des composites (Al/Fibre/Epoxy) [Zimmer.M and J, 2012]

Il a été trouvé que les modèles micromécaniques sont assez puissants pour repro-
duire les résultats expérimentaux comme le montre la Figure I.34

Figure I.34 – Résultats de la conductivité thermique du composite (Al/Fibre/Epoxy)
[Zimmer.M and J, 2012]

Srinivasan et al. [Srinivasan et al., 2016] ont étudié la conductivité thermique
d’un composite (Carbone/Époxy) chargé par des particules de diamant sphériques et
elliptiques. Ils ont proposé une analyse par éléments finis pour prédire la conductivité
thermique macroscopique, en se basant sur les caractéristiques de la microstructure
tells que le rapport d’aspect, la fraction volumique des charges, l’interaction entre
les charges et les fibres de carbone et la dispersion des charges (Figure I.35).
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(a) (b)
Figure I.35 – VER des composites (carbone/Époxy), (a) charges sphériques avec une
fraction massique de 40% et (b) charges ellipsoïdales avec une fraction massique de
30% [Srinivasan et al., 2016]

Les résultats montrent que la conductivité thermique transversale est améliorée,
grâce à l’interaction entre les fibres de carbone et les chemins conducteurs de la
chaleur crés par les charges de poudre de diamant (ellipsoïdale et sphérique) comme
le montre la Figure I.36.

(a) (b)
Figure I.36 – Résultats de simulation, (a) Distribution du flux de chaleur dans le
(VER) avec une fraction massique de 40% et (b) Résultats de la conductivité ther-
mique [Srinivasan et al., 2016]

On peut observer que les résultats obtenus par le biais des modèles analytiques
sont représentatifs des résultats obtenus par simulation numérique pour des fractions
massiques de particules de diamant inférieurs à 10%, comme le montre la Figure I.37.
Au delà de cette fraction, une divergence des résultats est observée. On remarque
aussi qu’au delà d’une fraction massique de 50%, les valeurs obtenues en terme de
conductivité thermique pour les particules sphériques et ellipsoïdales sont confon-
dues, de ce fait au delà de cette fraction massique, il n’y a pas d’effet de forme de
particules sur la conductivité thermique.
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Figure I.37 – La conductivité thermique du composite [Srinivasan et al., 2016]

Récemment, Wang et al. [Wang et al., 2014] ont proposé une étude expérimen-
tale pour améliorer la conductivité thermique transversale des composites stratifiés à
fibres de carbone et de polymère d’époxy en incluant une combinaison de particules
d’argent à l’échelle manométrique et à l’échelle microscopique. La Figure I.38.(a)
,(b) ,(c) et (d), illustre les conceptions des différentes microstructures des compo-
sites étudiés. La Figure I.38.(e) montre les morphologies en coupe transversale du
composite hybride.

(a) (b)

(c) (d)

(e)

Figure I.38 – Microstructures des composites étudiés : (a) le composite sans charges,
(b) le composite chargé en particules d’argent microscopiques, (c) le composite chargé
en micro et nano particules, (d) le composite chargé en nano particules d’argent(e)
microstructures réelle [Wang et al., 2014]

La Figure I.39 montre les conductivités thermiques de différents échantillons de
composite pour différentes valeurs de température de 22 à 150 C0. La conductivité
thermique de l’échantillon du composite Carbone/Époxy augmente légèrement avec
l’ajout de microparticules, cette augmentation devient plus significative lorsque des
nanoparticules d’argent sont ajoutées.
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Et enfin, nous pouvons observer un gain en termes du conductivité thermique
bien plus significatif quand les deux types de particules sont ajoutées simultanément,
La conductivité thermique augmente à 6.62 W

mK
, comme illustré dans la Figure I.39.

(a)

(b)

(c)

(d)

Figure I.39 – Conductivité des échantillons du composite (a) échantillon du compo-
site sans charges, (b) le composite chargé en particules d’argent microscopiques, (c)
le composite chargé en nano particules d’argent, (d) le composite chargé en micro et
nano particules d’argent [Wang et al., 2014]

I.5 Synthèse
Le but de ce chapitre est d’illustrer l’influence de la variation des différents para-

mètres géométriques sur le comportement macroscopique des NPA. Globalement, il
ressort de la littérature que les paramètres clés ayant une influence sur le comporte-
ment en régime élastique sont : la fraction volumique des nanoplaquettes, le rapport
de forme, le type de la microstructure ainsi que les propriétés des constituants. Ce
qui nous a conforté dans notre choix d’établir une étude paramétrique pour étudier
les propriétés mécaniques d’un nanocomposite à base PP/MMT en faisant varier
les paramètres cités par le biais de l’homogénéisation numérique. C’est l’objectif du
Chapitre 3. Nous avons ensuite mené une recherche bibliographique sur la distribu-
tion des micro et nano-particules dans les composites unidirectionnels (UD) via la
méthode RTM, il à été trouvé que la distribution de ces particules est toujours hété-
rogène, ce qui est préjudiciable à la conductivité thermique. Une étude sera menée
dans ce sens dans le Chapitre 4.
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Chapitre II

Homogénéisation numérique des
composites et des nanocomposites

Résumé

Dans ce chapitre, les théories de base de l’homogénéisation concernant les ma-
tériaux cités préalablement sont mises en avant. Nous évoquons également l’aspect
multi-échelle de ces théories, les conditions aux limites qui permettent de déterminer
les propriétés effectives des matériaux hétérogènes par le biais des méthodes d’ho-
mogénéisation numérique. Nous présentons aussi la méthodologie et les approches
générales des modèles de changement d’échelle et leurs conditions d’application pour
la description des milieux hétérogènes aléatoires. Nous nous concentrons principale-
ment sur toutes les informations que l’on puisse extraire par ces modèles à l’échelle
macroscopique et à l’échelle microscopique.
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II.1 Introduction
Tous les matériaux utilisés au quotidien sont hétérogènes. A titre d’exemple, on

trouve les biomatériaux, les alliages métalliques polycristallins, les milieux poreux,
les matériaux composites renforcés par des billes ou des fibres et les polymères ren-
forcés par des nanorenforts comme le montre la Figure II.1. On souhaite connaître
les propriétés mécaniques du matériau hétérogène. L’opération qui permet de relier
l’échelle des hétérogénéités à l’échelle macroscopique s’appelle l’homogénéisation ou
la méthode de changement d’échelles. La méthode d’homogénéisation a pour objectif
de construire un modèle de comportement du matériau homogène équivalent à une
échelle donnée (par exemple l’échelle macroscopique), à partir de la connaissance de
la microstructure dans une échelle inférieure (par exemple l’échelle microscopique).
L’homogénéisation peut également permettre de concevoir de nouveaux matériaux
plus performants (par exemple à la fois plus légers et rigides, ou plus légers et résis-
tants), en jouant sur la morphologie et les matériaux constituants. Le comportement
effectif mécanique et thermique de ces matériaux dépend fortement de la taille, la
forme, des propriétés physiques et de la distribution spatiale des constituants [Jeulin,
2001] et [Torquato, 1991]. Il est donc très important d’introduire l’information mi-
crostructurale dans la modélisation du comportement macroscopique des matériaux
hétérogènes.

L'os

Bois

Nano-sphèresNano-sphères

Poudres de 
Ti-6Al-4V 

Composite à fibres 

Ni-Mg

Figure II.1 – Exemples des matériaux hétérogènes
.

.
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II.2 Classification des techniques d’homogénéisa-
tion

Généralement, nous distinguons deux types d’approches pour l’homogénéisation :
les approches analytiques et les approches numériques.

II.2.1 Les méthodes analytiques
Les méthodes analytiques sont proposées initialement pour les composites dont

le comportement est élastique linéaire. Pour une étude théorique plus approfon-
die sur l’homogénéisation analytique linéaire et non linéaire, on peut se référer aux
travaux de [Hill, 1952], [Paul, 1960],[Beran, 1968], [Sanchez-Palencia, 1974], [Ben-
soussen and Papanicolaou, 1978], [Nemat-Nasser and Hori, 1993],[Bornert Michel,
2010] et [Torquato, 1991]. Ces approches fournissent des bornes et des estimations
pour déterminer les propriétés effectives. Les bornes supérieure et inférieure per-
mettent d’encadrer les propriétés d’un matériau hétérogène (voir l’annexe pour les
expressions mathématiques). Les estimations théoriques permettent d’évaluer les
propriétés effectives d’un matériau hétérogène. Ces méthodes sont basées sur les
progrès relatifs à l’homogénéisation des matériaux hétérogènes basés sur la théorie
d’Eshelby.

II.2.2 Les méthodes numériques
Dans ces dernières années, les méthodes d’homogénéisation numériques suscitent

un intérêt plus important de la part de la communauté scientifique que les méthodes
analytiques, mais elles requièrent des ressources informatiques et des temps de cal-
culs plus élevés. Elles sont principalement basées sur la méthode des éléments finis.
Ces méthodes sont proposées essentiellement où des calculs numériques à différentes
échelles sont effectués pour déterminer les propriétés effectives d’un matériau hété-
rogène avec précision. Ces méthodes sont subdivisées en deux classes : les méthodes
intégrées et les méthodes séquentielles, pour plus de détails sur ces méthodes, voir
[Kaddouri et al., 2016].

II.3 Principes de l’homogénéisation
Le but des approches par changement d’échelles est d’établir un lien entre le

comportement macroscopique des matériaux et leur état microstructural en passant
de l’échelle des hétérogénéités à l’échelle macroscopique. Dans le cas des microstruc-
tures aléatoires et selon [Bornert Michel, 2010], la méthodologie d’homogénéisation
nécessite trois séries d’opération : représentation, localisation et homogénéisation.
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II.3.1 Représentation
L’objectif de cette étape est de disposer d’une description à l’échelle microsco-

pique du matériau étudié. Pour ce faire, il est nécessaire de considérer un volume
élémentaire représentatif (V ER) de volume V et de frontière ∂V en respectant les
conditions de séparation d’échelles, d << l << L,voir [Di Paola, 2010] :

VER

MHE

Structure

Figure II.2 – Les différentes échelles du matériau hétérogène, voir [Di Paola, 2010]

— La taille d des hétérogénéités ;
— La taille l du V ER ;
— La taille L de la structure à étudier.

Cette représentation du V ER consiste alors à définir les différentes phases suppo-
sées homogènes, notamment leur forme, leur orientation, leur fraction volumique
et leur répartition spatiale et à décrire leurs lois de comportement (mécanique ou
thermique).

II.3.1.1 Elasticité linéaire

La loi de comportement élastique linéaire locale qui relie les contraintes locales σ
aux déformations locales ε pour chaque phase ph est donnée par :

(σij)ph = (cijkl)ph(εkl)ph (II.1)

et
(εij)ph = (sijkl)ph(σkl)ph (II.2)
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avec
(cijkl)ph = (sijkl)−1

ph (II.3)

où (σij)ph et (εij)ph représentent respectivement les tenseurs de contraintes et de
déformations locales de chaque phase ph.

Les matrices (cijkl)ph et (sijkl)ph sont respectivement les tenseurs de rigidité et
de souplesse de chaque phase ph.

II.3.1.2 Conductivité thermique

Dans ce cas, si on considère gi et qi les vecteurs gradients de température et du
flux de chaleur de chaque phase respectivement, le comportement local en thermique
linéaire stationnaire d’un matériau hétérogène s’écrit :

(qi)ph = −(λij)ph(gj)ph (II.4)

et

(gi)ph = −(ρij)ph(qj)ph (II.5)

Le tenseur de conductivité thermique λij et le tenseur de résistivité thermique
ρij sont inverses l’un de l’autre :

λik.ρkj = Iij (II.6)

II.3.2 Localisation
Dans cette deuxième étape, les relations entre les grandeurs microscopiques et ma-
croscopiques sont obtenues par la résolution d’un problème posé sur le contour du
V ER.

II.3.2.1 Elasticité linéaire

En élasticité linéaire, on formule un problème soit en déformations homogènes (sol-
licitation homogène en déformation), soit en contraintes homogènes (sollicitation
homogène en contrainte) au contour du V ER.
En général, la moyenne sur les déformations est donnée par :

< εij >ph= (Aijkl)phEkl (II.7)

où (Aijkl)ph désigne le tenseur de localisation des déformations de la phase ph.

avec :

< εij >ph=
1
Vph

∫
Vph

(εij)phdV (II.8)

Pour le cas de sollicitation homogène en contrainte, la moyenne sur les contraintes

est donnée par :
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< σij >ph= (Bijkl)phΣkl (II.9)

où (Bijkl)ph désigne le tenseur d’ordre 4 de concentration des contraintes.
avec :

< σij >ph=
1
Vph

∫
Vph

(σij)phdV (II.10)

II.3.2.2 Conductivité thermique

Pour la conductivité thermique, le champ de vecteur gradient thermique < gi >ph

qui est relié au vecteur gradient de température homogène Gi imposé est donné par :

< gi >ph=< ∇T >ph= (aij)phGj (II.11)

La relation reliant les moyennes de flux de chaleur locaux de chaque phase <
qi >ph au vecteur flux de chaleur macroscopique Qi imposé s’écrit :

< qi >ph= (bij)phQj (II.12)

où aij et bij sont les tenseurs de localisation du gradient de température et de
concentration des flux de chaleur respectivement.

II.3.3 Homogénéisation
Cette dernière étape consiste à identifier le comportement effectif macroscopique

équivalent à partir de l’étape précédente. Pour cela, il faut introduire la condition
de Hill-Mandel.

II.3.4 Condition de macrohomogénéité de HILL
La condition de Hill-Mandel [Hill, 1963] ou condition de macrohomogénéité est

probablement le principe le plus important utilisé en homogénéisation. Il joue un rôle
fondamental dans la description mathématique des modèles constitutifs à plusieurs
échelles. Il s’agit d’un théorème de la moyenne énergétique, basé sur des arguments
physiques, il établit que la variation locale du travail macroscopique est égal à la
moyenne volumique de la variation de travail sur le V ER (Figure II.3).
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(a) (b)
Figure II.3 – VER avec les fluctuations des Champs, (a) microscopiques et (b)
moyennes [Gross and Seelig, 2001]

En élasticité linéaire, la condition de HILL s’écrit :

1
2 < εijσij >= 1

2EijΣij (II.13)

cela est assuré par l’égalité :

< εij >= Eij et < σij >= Σij (II.14)

Dans le cas de la conductivité thermique équivalente et par analogie au comporte-
ment élastique, la condition de HILL est donnée comme suit :

< −qi∇T >= QiGi (II.15)

ce qui est assuré par :

< qi >= Qi et < ∇T >= Gi (II.16)

II.3.4.1 Elasticité linéaire

Le tenseur moyen des contraintes sur le V ER est exprimé par :

< σij >=
N∑

ph=1
Pph < σij >ph (II.17)

De même, le tenseur moyen des déformations sur le V ER est exprimé par :

< εij >=
N∑

ph=1
Pph < εij >ph (II.18)
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II.3.4.2 Conductivité thermique

Le comportement thermique homogénéisé peut être exprimé par des relations
linéaires entre le vecteur de chaleur et le vecteur gradient thermique macroscopique.
Dans le cas du vecteur gradient thermique homogène imposé au contour du V ER,
ce comportement est donné par :

< gi >=< ∇T >=
N∑

ph=1
Pph < gi >ph (II.19)

et le tenseur moyen des flux de chaleur sur le V ER par :

< qi >=
N∑

ph=1
Pph < qi >ph (II.20)

II.3.5 Les Conditions aux limites
Dans les techniques d’homogénéisation numérique, il est nécessaire de définir

des conditions aux limites aux frontières ∂V du V ER qui nous permettent de pré-
dire correctement la réponse de simulation à partir de laquelle nous déterminons les
propriétés effectives du matériau hétérogène. Les conditions aux limites qui sont ap-
plicables aux procédures d’homogénéisation, à savoir celles qui répondent au critère
énergétique de Hill, proposées dans la littérature sont discutées, voir ([Zaoui, 2000]
et [Bornert Michel, 2010]).
Trois types de conditions aux limites sont également utilisées dans les approches
d’homogénéisations numériques : (i) les conditions homogènes sur le contour en
déformation (KUBC), (ii) les conditions homogènes sur le contour en contraintes
(SUBC) et les (iii) conditions périodiques (PBC). D’une façon analogue, (i) les
conditions aux limites du gradient de température homogène sur le contour (UGT ),
(ii) les conditions aux limites du flux de chaleur homogène sur le contour (UHF )
et (iii) les conditions aux limites périodiques (CLP ) sont définis pour le cas des
propriétés thermiques.

II.3.5.1 Elasticité linéaire

Pour obtenir les propriétés élastiques effectives, on utilise trois types de condi-
tions aux limites.
(i) Conditions homogènes sur le contour en déformation (KUBC)

Dans ce cas, on impose sur les noeuds de la surface extérieure ∂V du volume
V la condition aux limites suivante :

ui = Eij.xj ∀ x ε ∂V
Eij =< εij >= 1

V

∫
εijdV

V

(II.21)
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où Eij est un tenseur symétrique du second ordre qui représente la moyenne
des déformations locales.
Le tenseur des contraintes macroscopiques est alors obtenu par la moyenne des
contraintes locales dans tout le volume V :

Σij =< σij >= 1
V

∫
V

σij dV (II.22)

(ii) Conditions homogènes sur le contour en contraintes (SUBC)

Dans ce cas, on prescrit sur la surface extérieure ∂V la condition aux limites
suivante :

σij.n = Σij.n ∀ x ε ∂V
Σij =< σij >= 1

V

∫
σijdV

V

(II.23)

où Σij est un tenseur du second ordre qui correspond à la moyenne des contraintes
locales dans le volume. Le tenseur des déformations macroscopiques est alors
obtenu par la moyenne des déformations locales dans tout le volume V :

Eij =< εij >= 1
V

∫
V

εijdV (II.24)

(iii) Conditions aux limites Périodiques (PBC)

Dans ce type de conditions aux limites, on peut distinguer une approche en
déformations et une approche en contraintes.
Dans le cas d’approche en déformation, on applique sur tous les noeuds de la
surface extérieure ∂V du volume V un déplacement u qui s’écrit à partir du
tenseur des déformations homogénéisées E et d’une fluctuation périodique vper
par :


ui = Eij.xj + vper ∀ x ε ∂V
Eij =< εij >= 1

V

∫
εijdV

V

(II.25)

Dans le cas d’approche en contraintes, on applique sur tous les noeuds de la
surface extérieure ∂V du volume V un vecteur de contrainte σ.n qui s’écrit à
partir du tenseur des contraintes homogénéisé Σij et d’une fluctuation pério-
dique σper par :

σij.n = Σij.n+ σper ∀ x ε ∂V
Σij =< σij >= 1

V

∫
σijdV

V

(II.26)
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II.3.5.2 Conductivité thermique

En générale, la conductivité thermique dans les matériaux hétérogènes est décrit
par la loi de Fourier, comme suit :

q = −λ.∇T (II.27)

avec : λ est la conductivité thermique, q est le flux de chaleur, T la température et
∇T est le vecteur gradient de température.

(i) Conditions aux limites du gradient de température homogène sur le
contour (UGT )

On applique sur le volume extérieur ∂V du volume V un gradient de tempé-
rature ∇T qui correspond à la moyenne des gradients locaux dans le volume,
ainsi : 

T = Gi.xi ∀ x ε ∂V
Gi =< ∇T >= 1

V

∫
V
∇TdV

(II.28)

où Gi est un tenseur d’ordre 1 constant indépendant de x. Le vecteur flux
macroscopique est alors obtenu par la moyenne des flux locaux dans tout le
volume V :

Qi =< qi >= 1
V

∫
V

qi.dV (II.29)

(ii) Conditions aux limites du flux de chaleur homogène sur le contour
(UHF )
Dans ce cas, on applique sur le volume extérieur ∂V du volume V un flux de
chaleur Qi correspondant à la moyenne des flux locaux qi dans le volume par :


qi.n = Qi.xi ∀ xi ε ∂V
Qi =< qi >= 1

V

∫
qidV

V

(II.30)

Le vecteur gradient de température macroscopique Gi est alors obtenu par la
moyenne des gradients locaux gi :

Gi =< gi >=< ∇T >= 1
V

∫
V

∇T.dV (II.31)

(iii) Conditions aux limites Périodiques (PBC)
Dans ce cas, la température prend la forme :

T = Gi.xi + t ∀ xi ε ∂V
Gi =< ∇T >= 1

V

∫
V
∇TdV

(II.32)
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où la fluctuation t de la température est périodique.

II.3.5.3 Propriétés apparentes et effectives

Elasticité linéaire
A partir des conditions aux limites décrites précédemment, les déformations et les
contraintes locales vérifient les relations :

Eij =< εij > (II.33)

et
Σij =< σij > (II.34)

Par conséquent, les tenseurs Aijkl et Bijkl présentent les propriétés suivantes :

N∑
ph=1

Pph(Aijkl)ph = Iijkl (II.35)

et
N∑

ph=1
Pph(Bijkl)ph = Iijkl (II.36)

où Iijkl est le tenseur unité d’ordre 4.
La relation constitutive pour le matériau hétérogène est donnée par :

< σij >= Capp
ijkl < εkl > (II.37)

D’après les équations II.1, II.7 et II.17 on a :

N∑
ph=1

Pph < σij >ph= Capp
ijkl < εkl >

⇔
N∑

ph=1
Pph(cijkl)ph < εkl >ph= Capp

ijklEkl

⇔
N∑

ph=1
Pph(cijmn)ph(Amnkl)phEkl = Capp

ijklEkl

⇒ Capp
ijkl =

N∑
ph=1

Pph(cijmn)ph(Amnkl)ph (II.38)
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où Capp
ijmnet S

app
ijkl sont respectivement les tenseurs apparents d’élasticité et de

souplesse pour un volume V .
On obtient ainsi le tenseur de rigidité équivalent Capp

ijkl exprimé en fonction des
tenseurs de rigidité (Cijkl)ph et des tenseurs de localisation (Amnkl)ph de la déforma-
tion dans chaque phase ph.

Dans le cas d’un milieu hétérogène constitué de N phases de type inclusions
noyées dans la matrice , et grâce à l’égalité sur la moyenne des tenseurs de localisation
II.35 et II.36, les tenseurs apparents d’élasticité et de souplesse, peuvent êtres écrits,
en notant m l’indice de la phase constituant la matrice par :

Capp
ijkl = (Cijkl)m +

N∑
ph=1

Pph((Cijmn)ph − (Cijmn)m)(Amnkl)ph (II.39)

et
Sappijkl = (Sijkl)m +

N∑
ph=1

Pph((Sijmn)ph − (Sijmn)m)(Bmnkl)ph (II.40)

Les Figures II.4 et II.5 résument le processus d’homogénéisation suivant les deux
types de condition aux limites homogènes en déformations et en contraintes.

Figure II.4 – Schéma d’homogénéisation pour les condition aux limites de déforma-
tion homogènes.

Figure II.5 – Schéma d’homogénéisation pour les condition aux limites de contraintes
homogènes.
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Il a été démontré que les résultats apparents diffèrent d’une condition aux limites
à l’autre, mais convergent avec l’augmentation de la taille du V E en se rapprochant
de la taille du V ER ([Kanit et al., 2003],[Qi, 2006],[Kari et al., 2007] et [Mous-
saddy, 2013]). Il est démontré aussi que les conditions homogènes KUBC et SUBC
fournissent un encadrement du comportement apparent [Huet, 1991] exprimé par :

Sapp−1
ijklΣ

≤ Ceff
ijkl ≤ Capp

ijklE
(II.41)

et que les conditions aux limites périodiques (CLP ) donnent une meilleure esti-
mation des propriétés apparentes par rapport aux conditions homogènes KUBC,
SUBC ([Hazanov and Huet, 1994] ; [Kanit et al., 2003]) donnée par :

Sapp−1
ijklΣ

≤ Sapp−1
ijklΣper

≤ Ceff
ijkl ≤ Capp

ijklEper
≤ Capp

ijklE
(II.42)

Lorsque le V ER est suffisamment grand (Figure II.6), les propriétés apparentes
du matériau hétérogène ne dépendent plus du type de conditions aux limites et
coïncident avec les propriétés effectives [Sab, 1992].

Sapp−1
ijklΣ

= Sapp−1
ijklΣper

= Ceff
ijkl = Capp

ijklEper
= Capp

ijklE
(II.43)

Figure II.6 – La convergence des propriétés apparentes vers la valeur effective en
fonction de la croissance de la taille de V E, sous différentes conditions aux limites
[Kaddouri et al., 2016]

Conductivité thermique

Par analogie avec l’élasticité et à partir des conditions aux limites décrites pré-
cédemment, le flux de chaleur et le gradient de température locaux vérifient les
relations :
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Gi =< gi >=< ∇T > (II.44)

et

Qi =< qi > (II.45)

La relation constitutive pour le matériau hétérogène est donnée par :

< qi >= −λappij < gi > (II.46)

D’après les équations II.4, II.11 et II.20, on aura :

N∑
ph=1

Pph < qi >ph= −λappij < gi >

⇔
N∑

ph=1
Pph(λij)ph < gi >ph= λappij Gi

⇔
N∑

ph=1
Pph(λin)ph(anj)phGj = λappij Gj

⇒ λappij =
N∑

ph=1
Pph(λin)ph(anj)ph (II.47)

On obtient le tenseur de la conductivité thermique équivalente λappij qui s’exprime
en fonction des conductivités thermiques (λij)ph et des tenseurs de localisation (aij)ph
de chaque phase. Dans le cas particulier d’un milieu hétérogène constitué de n phases
en inclusions noyées dans une matrice dominante, les tenseurs apparents de conduc-
tivité et de résistivité thermiques peuvent être écrits, en notant m l’indice de la
phase constituant la matrice par :

λappij = (λij)m +
N∑

ph=1
Pph((λij)ph − (λij)m)(amn)ph (II.48)

et

ρappij = (ρij)m +
N∑

ph=1
Pph((ρijmn)ph − (ρijmn)m)(bmnkl)ph (II.49)

et ceci pour les problèmes UGT et UHF respectivement. Les Figures II.4 et II.5
résument le processus d’homogénéisation suivant les deux types de condition aux
limites
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Figure II.7 – Schéma d’homogénéisation pour les conditions aux limites du gradient
de température homogènes.

Figure II.8 – Schéma d’homogénéisation pour les conditions aux limites du flux de
chaleur homogènes.

Selon la condition aux limites imposée, le tenseur de conductivité apparent peut
être défini par :

λappijG
=< λim.amj > (II.50)

et

λapp−1
ijQ

=< ρim.bmj > (II.51)

Là encore, sur un volume hétérogène V , en faisant un calcul pour chaque condi-
tion aux limites, on peut encadrer la conductivité thermique effective par les conduc-
tivités apparentes associées à chaque condition aux limites.

ρapp−1
ijQ

≤ ρapp−1
ijQper

≤ λeffij ≤ λappijGper
≤ λappijG

(II.52)

Les conductivités apparentes sont égales à la conductivité effective lorsque le
volume V est assez grand.

ρapp−1
ijQ

= ρapp−1
ijQper

= λeffij = λappijGper
= λappijG

(II.53)
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Valeurs des conditions aux limites

Cette partie consiste à présenter les méthodologies de calcul des coefficients élas-
tiques apparents (kapp, µapp) et thermiques λapp. Pour la détermination des coeffi-
cients de compressibilité kapp et de cisaillement µapp sur le volume V et pour résoudre
les problèmes micromécaniques dans le cas des conditions aux limites KUBC et
PBC, les deux tenseurs des déformations macroscopiques Ek

ij et E
µ
ij sont appliqués

comme suit :

Ek
ij =


1
3 0 0
0 1

3 0
0 0 1

3

 (II.54)

et

Eµ
ij =


0 1

2 0
1
2 0 0
0 0 0

 (II.55)

Les expressions du module de compressibilité kapp et du module de cisaillement
µapp sont données par [Kanit et al., 2003] comme suit :

kapp =< σij > Ek
ij = 1

3trace < σij > (II.56)

µapp =< σij > Eµ
ij = trace < σij > (II.57)

Pour le cas de la condition aux limites SUBC, on impose :

Ek
ij =


1 0 0
0 1 0
0 0 1

 (II.58)

et

Eµ
ij =


0 1 0
1 0 0
0 0 0

 (II.59)

dans ce cas, le module de compressibilité kapp et le module de cisaillement µapp
définies par [Kanit et al., 2003] peuvent être définis comme suit :

1
kapp

= Ek
ij < εij >= trace < εij > (II.60)

1
µapp

= Eµ
ij < εij >= 2 < ε12 > (II.61)
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Pour le cas des propriétés effectives isotropes, les gradient de température et de
flux de température sont donnés par :

Gi = (111)T (II.62)

et

Qi = (111)T (II.63)

Ainsi la conductivités thermiques apparentes peuvent être déterminées par :

λapp = 1
3trace < qi > (II.64)

λapp−1 = 1
3trace < ∇T > (II.65)

II.3.6 Modèles analytiques de changement d’échelles
Cette section est consacrée à la présentation des modèles théoriques de change-

ment d’echelles destinés à l’estimation des propriétés effectives d’un matériau hété-
rogène dérivés de la solution du problème de l’inclusion hétérogène d’Eshelby. Nous
commençons par la présentation de la solution du problème de l’inclusion hétérogéne
d’Eshelby, suivi des différents modèles qui en sont derivés, entre autres : la solution
diluée, la méthode Auto-cohérente et le modèle de Mori-Tanaka.

II.3.6.1 Modèles dérivés du problème de l’inclusion d’Eshelby

Avant de définir les différents modèles analytiques cités dans cette partie, une
étape fondamentale dans la détermination des modules globaux est la solution du
problème impliquant une inclusion noyée dans une phase de matrice infinie soumise
à des conditions de déformation uniforme à de grandes distances de l’inclusion est
expliquée. Dans le cas spécifique d’une inclusion ellipsoïdale, le principe d’inclu-
sion équivalent d’Eshelby constitue un critère fondamental pour la détermination
du champ élastique dans l’inclusion. Á partir de cette solution pour l’inclusion ellip-
soïdale, de nombreux cas spéciaux tels que la sphère, le cylindre elliptique, le sphé-
roïde,etc., peuvent être dérivés. Le résultat d’Eshelby [Eshelby, 1957] montre que si
une inclusion ellipsoïdale homogène élastique (C’est-à-dire une inclusion constituée
du même matériau que la matrice) dans une matrice infinie est soumise à une dé-
formation homogène libre εl, le champ de déformation résultant dans l’inclusion est
uniforme et peut être décrit par :

< ε >= SE : εl (II.66)
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Si on considère une inclusion de rigidité Cph plongée dans une matrice infinie de
rigidité Cm, l’expression de la matrice de localisation dans l’hétérogénéité sera :

Aph = (I + SE : C−1
m : (Cph − Cm))−1 (II.67)

où SE est le tenseur d’ordre 4 appelé tenseur d’Eshelby, dépendant des propriétés
mécaniques de la matrice Cm et de la forme de l’inclusion.

Donc le comportement apparent est obtenu grâce à l’équation II.39 devient :

Capp
ijkl = (Cijkl)m +

N∑
ph=1

Pph((Cijmn)ph − (Cijmn)m) (Amnkl)ph (II.68)

II.3.6.2 Approximation diluée

On considère un matériau constitué des hétérogénéités élastiques linéaires qui
occupent des domaines de même forme (phase 2, caractérisée par un tenseur d’élas-
ticité Ci), noyée dans une matrice élastique linéaire homogène (phase 1, caractérisée
par un tenseur d’élasticité Cm). On suppose également que la fraction volumique en
inclusions est suffisamment faible de telle sorte que :

N∑
i=1
Pi = 1− Pm � 1 (II.69)

Pour simplifier ce problème, on estime la moyenne de la déformation dans chaque
inclusion par celle qui s’établit dans une inclusion (phase 2) noyée dans une matrice
soumise à une déformation macroscopique homogène Eij à l’infini (Figure II.9).

Figure II.9 – Schéma d’approximation diluée

Cette définition correspond exactement au problème de l’inhomogénéité d’Eshelby.
La moyenne du tenseur de localisation dans l’inclusion est donnée par :

Aph = (I + SEph : C−1
m : (Cph − Cm))−1 (II.70)

On définie le comportement élastique homogénéisé effectif par :

Capp
ijkl = (Cijkl)m +

N∑
ph=1

Pph((Cijmn)ph − (Cijmn)m) (Amnkl)ph (II.71)
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Dans le cas d’un composite contenant des inclusions sphériques dispersées d’une fa-
çon aléatoire avec une fraction volumique Pi, et lorsque les constituants sont linéaires
élastiques isotropes, les coefficients de compressibilité k et de cisaillement µ effectifs
sont donnés par :

kdl = km + Pi
(ki − km)(3km + 4µm)

(3ki + 4µm) (II.72)

µdl

µm
= 1−

15Pi(1− µi
µm

)(1− νm)
7− 5νm + 2(4− 5νm) µi

µm

(II.73)

avec m l’indice attribué à la matrice et i à l’inclusion.

II.3.6.3 schéma auto-cohérent

Le schéma a été introduit par [Hershey, 1954] pour les matériaux polycristallins
et reformulé par [Hill, 1965] pour les matériaux comportant des inclusions ellipsoï-
dales. Le principe du schéma autocohérent consiste à supposer que chaque inclusion
ellipsoïdale noyée dans un milieu infini possédant les caractéristiques du matériau
homogénéisé recherché.

Figure II.10 – Schéma auto-cohérent.

Par conséquent, d’après l’équation II.67, le tenseur de localisation de chaque
phase ph est exprimé par :

Aph = [I + SEph : (CAC)−1 : (Cph − CAC)]−1 (II.74)

L’estimation autocohérente du tenseur d’élasticité macroscopique s’obtient en résol-
vant l’équation suivante :

CAC =
N∑

ph=1
PphCph : [I + SEph : (CAC)−1 : (Cph − CAC)]−1 (II.75)

Cette formule homogénéisée correspondante au schéma autocohérent est une équa-
tion implicite, elle est résolus numériquement par le calcul itératif.
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Pour un composite à 2 phases, avec des inclusions sphériques,le schéma auto-
cohérent (AC) fournit les expressions implicites suivantes pour les modules effectifs
de compressibilité et de cisaillement, respectivement [Aboudi, 1991] comme suit :

kAC = km + Pi
(ki − km)(3kAC + 4µAC)

(3ki + 4µAC) (II.76)

µAC = µm + Pi(µi − µm) 15(1− νAC)
µAC(7− 5νAC) + 2(4− 5νAC)µi

(II.77)

Après quelques longues manipulations, [Christensen and Lo, 1979] et [Herve and
Zaoui, 1995] ont obtenu, les modules élastiques effectifs de compressibilité et de
cisaillement par :

kAC = k1(µ1 + k2) + µ1P (k2 − k1)
(µ1 + k2) + P (k1 − k2) (II.78)

µAC = µ1(1 + P

µm
µi−µm + km+ 7

3µm

(2km+ 8
3µm)(1− P )

) (II.79)

II.3.6.4 Mori-Tanaka (1973)

La méthode de Mori-Tanaka ([Mori and Tanaka, 1973] ; [Benveniste, 1987]) s’ap-
plique à des milieux hétérogènes constitués d’inclusions noyées dans une matrice.
Cette méthode inclut certains effets d’interaction entre les inclusions.
Le principe de cette méthode consiste à considérer pour chaque famille d’inclusions
une inclusion ellipsoïdale unique équivalente dans la phase matrice infinie, en suppo-
sant que cette inclusion est soumise à l’infini à un champ de déformation homogène
εm. Ceci est illustré par la Figure II.11 qui montre que le problème à résoudre, selon
cette méthode, est celui d’une seule inclusion équivalente dans un volume important
V et soumis aux conditions de déformation homogène εm.

Figure II.11 – Schéma de Mori-Tanaka

La déformation de chaque inclusion est alors reliée à la déformation moyenne de
la matrice par des "pseudo-tenseurs de localisation" Tph équation II.80, solution du
problème de l’hétérogénéité :

εph = Tph : εm (II.80)
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On en déduit le tenseur de localisation de chaque phase par :

Aph = Tph :
(∑

PphTph
)−1

(II.81)

L’estimation de Mori-Tanaka du tenseur d’élasticité macroscopique aura pour
expression :

CMT = Cm +
N∑

ph=1
Pph(Cph − Cm) : Tph :

(∑
PphTph

)−1
(II.82)

Dans le cas particulier des inclusions sphériques noyées dans une matrice iso-
trope, le module de compressibilité macroscopique kMT et le module de cisaillement
macroscopique µMT sont définis par les relations suivantes :

kMT = km + .
Pi(ki − km)km

(1−Pi)(ki−km)3km
(3.ki+4µm) + km

(II.83)

µMT = µm + .
Pi(µi − µm)µm

(1− Pi)(µi − µm) 6(km+2µm)
5(3.km+4µm) + µm

(II.84)

Dans le cas de particules infiniment rigides, les estimations de Mori-Tanaka coïn-
cident avec les bornes inférieures d’Hashin-Shtrikman.

II.3.7 Modélisation analytique de la rigidité des nanocom-
posites

Pour expliquer les propriétés mécaniques des nanocomposites à matrice poly-
mère, les modèles micromécaniques les plus populaires sont : le modèles de Mori-
Tanaka [Mori and Tanaka, 1973], Halpin-Tsai [Affdl and Kardos, 1976], modèle de
Hui-sheia [Hui and Shia, 1998] et le modèle de Wang et Pyrz [Wang and Pyrz, 2004].
Ces modèles considèrent généralement le rapport de forme, la fraction volumique et
l’orientation des nanorenforts dans la matrice.

II.3.7.1 Modèle de Halpin-Tsai

L’équation la plus utilisée et la plus simple pour calculer les constantes élastiques
d’un composite à fibres courtes unidirectionnelles est donnée par Halpin et Tsai
[Affdl and Kardos, 1976] (Figure II.12). Ce modèle a été dérivé par des modèles
auto-cohérents de Hermans [Chow and Hermans, 1969] et Hill [Hill, 1965].
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Figure II.12 – schéma d’un composite unidirectionnel à fibres courtes

ce modèle présente la seule théorie qui donne des prédictions de toutes les
constantes élastiques pour de larges gammes de fractions volumiques et de rapports
de forme.
Elle peuvent être exprimées sous forme d’une courte expression facilement utilisable :

Ec
Em

= 1 + ζηPi
1− ηPi

, η =
Ef
Em
− 1

Ef
Em

+ 1
(II.85)

où : Ec, Ef et Em sont les modules de Young des composites, des renforts et
de la matrice, respectivement. Pi est la fraction volumique des nanocharges et ζ est
un paramètre de forme dépendant de la géométrie des renforts et de la direction
de chargement (Tableau II.1). Des efforts ont été faits avec un certain succès pour
utiliser ce modèle pour estimer les modules élastiques des nanocomposites à renforts
nanoplaquettes (Figure II.13).

Figure II.13 – Caractéristiques géométriques des renforts [Fornes and Paul, 2003].
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Direction de chargement Moudule d’élasticité Paramètre géométrique ζ
Fibres Plaquettes Fibres Plaquettes

1 E11 = E|| E11 = E‖ 2(l/d) 2(l/t)
2 E22 = E⊥ E22 = E‖ 2 2(l/t)
3 E33 = E⊥ E33 = E⊥ 2 2(l/t)

Tableau II.1 – Des représentations pour calculer la rigidité des composites avec les
renforts de fibres et de plaquettes par le modèle de Halpin-Tsai [Fornes and Paul,
2003] .

II.3.7.2 Modèle de Hui-Shia

Ce modèle est développé pour prédire le module d’élasticité des composites in-
cluant des nanocharges plaquettaires et fibrillaires alignées unidirectionnelles avec
l’hypothèse de la simple liaison interfaciale entre la matrice polymère et les nano-
charges. Les formules de module d’élasticité sont données par :

EL = Em

[
1− Pi

ξ

]−1

(II.86)

ET = Em

[
1− Pi

4 (1
ξ

+ 3
ξ + Λ)

]−1

(II.87)

avec :
ξ = Pi + Em

Ef − Em
+ 3(1− Pi)

[
(1− g) ζ2 − g

2
ζ2 − 1

]
(II.88)

Λ = (1− Pi)
[

3(ζ2 + 0.25)g − 2ζ2

ζ2 − 1

]−1

(II.89)

g =


ζ

(ζ2−1)3/2

[
ζ
√
ζ2 − 1− cosh−1 ζ

]
ζ ≥ 1

ζ

(1−ζ2)3/2

[
−ζ
√

1− ζ2 + cos−1 ζ
]
ζ ≤ 1

(II.90)

où : ζ est le rapport d’aspect des nano-charge, ζ = L
D

pour les nanotubes, ζ = L
t

pour les nanoplaquettes.

II.3.7.3 Modèle de Wang-Pyrz (W-P modèle)

Pour un matériau composite composé d’une matrice isotrope et des sphéroïdes
isotropes transversalement orientés, Qiu et Weng. [Qiu and Weng, 1990] et Chen
et al. [Chen, 1992] ont déterminé les formules globales des modules élastiques de
compressibilité et de cisaillement en utilisant la méthode de Mori-Tanaka. Wang et
Pyrz. [Wang and Pyrz, 2004] ont encore donné les formules finales des deux modules
effectifs isotropes comme suit :
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k = km+km
Piϕ

1− ϕ(1− α) (II.91)

µ = µm+µm
Piψ

1− ϕ(1− β) (II.92)

Les expressions de ϕ, α,ψ et β sont données dans l’annexe. En faisant varier le
rapport d’aspect, les sphéroïdes oblats peuvent être proches de la forme des pla-
quettes, et les sphéroïdes allongés peuvent être proches des fibres.

II.4 Estimations analytiques des propriétés ther-
miques[Dirrenberger, 2012]

De nombreux modèles analytiques permettent la détermination de la conductivité
thermique effective λeff en fonction des conductivités thermiques des constituants
et de leurs fractions volumiques.

Dans le cas d’un matériau biphasé de type matrice inclusion, de conductivités
thermiques λ1et λph de la matrice et de l’inclusion respectivement, les modèles les
plus courament utilisés sont présentés dans ce qui suit.

II.4.1 Modèles analytiques de changement d’échelles
II.4.1.1 Problème de l’inclusion d’Eshelby

Par analogie à l’élasticité, la solution du problème d’inhomogénéité d’Eshelby
constitue une platforme pour la construction des différents schémas d’estimation de
la conductivité thermique effective.

II.4.1.2 Schéma des distributions diluées

Dans ce cas, la fraction volumique est considérée faible et les interactions entre
les différentes hétérogénéités (phases) ne sont pas prises en compte. En conséquence,
le tenseur de concentration moyen de chaque phase ph est donné par :

aph =< [I + (λph − λ1).Hph]−1 > (II.93)

où Hi est le tenseur de HILL.
L’estimation des vecteurs de la conductivité thermique homogène sera exprimée

par :

λdl = λ1 +
N∑

ph=2
Pph(λph − λ1).aph (II.94)

- 65 -



Chapitre II Homogénéisation numérique des composites et des nanocomposites

II.4.1.3 Modèle auto-cohérent

Dans cette méthode, pour tenir compte de l’interaction entre les constituants du
milieu hétérogène, on suppose que le milieu entourant chaque inclusion est un milieu
infini possédant les caractéristiques du matériau homogénéisé recherché.

En supposant que le milieu équivalent soit soumis au gradient thermique homo-
gène au contour, on obtient :

< ∇T >ph= aACph .E (II.95)

avec
aACph =<

[
I + (λph − λAC).HAC

ph

]−1
> (II.96)

l’estimation des vecteurs de la conductivité thermique homogène est exprimée par :

λAC = λ1 +
N∑

ph=2
Pph (λph − λ1) .aACph (II.97)

II.4.1.4 Schéma de Mori-Tanaka

Pour tenir compte de l’interaction des inclusions, le schéma de Mori-Tanaka [Mori
and Tanaka, 1973] est utilisé. Le principe de ce schéma est de considérer l’inhomo-
généité ellipsoïdale immergée dans la matrice soumise à un gradient thermique fictif
G0.

La solution du problème de l’inhomogénéité permet d’écrire :

< ∇T >m= G0 (II.98)

< ∇T >ph= aphG
0 (II.99)

et en prenant en compte la valeur moyenne < ∇T >= G, on obtient la relation
entre G0 et G

G0 = aMT
int G (II.100)

avec :

aMT
int =

1−
N∑

ph=2
Pph

 .I +
N∑

ph=2
Pph.aph

−1

(II.101)

Des équations II.99 et II.100, on obtient le tenseur de localisation de la phase ph
comme :

aMT
ph = aph.a

MT
int (II.102)

où aMT
ph est le tenseur de localisation de Mori-Tanaka aph est le tenseur de localisation

de chaque phase aMT
int est le tenseur de localisation de Mori-Tanaka Intermédiaire.
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L’estimation des vecteurs de la conductivité thermique homogène est exprimée par :

λMT = λ1 +
N∑

ph=2
.Pph (λph − λ1) .aph

1−
N∑

ph=2
Pph

 .I +
N∑

ph=2
Pph.aph

−1

(II.103)

II.4.2 Estimations théoriques
Les estimations les plus utlisées dans la littérature, dans le domaine de la conduc-

tivité thermique, sont explicitement présentées dans ce qui suit

II.4.2.1 Estimation de Maxwell -Garnett

J.C Maxwell [Maxwell Garnett, 1904] a donné une approximation de la conduc-
tivité thermique effective d’une seule inclusion sphérique intégrée dans une matrice
infinie. Sur la base de ce résultat, JC Maxwell-Garnett a proposé une extension de
d-dimension à i inclusions sphériques de conductivité λi et de fraction volumique P
dans une matrice infinie de conductivité λm, en supposant aucune interaction entre
les inclusions .

Ainsi, par superposition de la contribution de chaque inclusion, il en résulte :

λMG − λm
λMG + (d− 1)λm

= P i
V ( λi − λm
λi + (d− 1)λm

) (II.104)

qui peut être écrite comme suit pour d = 3

λMG = λm
λi(1 + 2Pi)− λm(2Pi − 2)
λm(2 + Pi) + λi(1− Pi)

(II.105)

et pour d = 2

λMG = λm
(λi + λm) + Pi(λi − λm)
(λm + λi)− Pi(λi − λm) (II.106)

En effet, les équations II.104 et II.105 coïncident avec les limites optimales
Hashin-Shtrikman qui sont introduites dans l’annexe B.2.2. Comme l’estimation de
Maxwell-Garnett ne tient pas compte de l’interaction entre les particules, sa validité
est limitée à de petites fractions volumiques.

II.4.2.2 Modèle auto-cohérent de Bruggeman

Bruggeman a proposé dans [Bruggeman, 1935] un modèle auto-cohérent destiné
à déterminer la conductivité effective λHC sur un support constitué de n particules
sphériques de différentes conductivités λj et de j volume fractions volumiques Pj :

N∑
ph=1

Pph
λph − λAC

λph + (d− 1)λAC = 0 (II.107)

Dans le cas d’un matériau biphasé à d dimensions, la solution de l’équation II.107
sera :
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λAC =
α +

√
α2 + 4(d− 1)λ1λ2

2(d− 1) (II.108)

avec
α = λ1(d.P1 − 1) + λ2(d.P2 − 1) (II.109)

L’équation auto-cohérente a été étendue au cas à d dimensions d’une distribution
d’inclusions sphériques de conductivités λi et de fractions volumiques Pi diluées dans
une matrice de conductivité λm :

Pi(λi − λAC)
d.λAC

+ (1− Pi)(λm − λAC)
λm + (d− 1)λAC = 0 (II.110)

Comme toutes les phases sont traitées de manière identique dans cette estimation
auto-cohérente, son utilisation pour les composites fortement contrastés n’est pas
recommandée.

Pour le cas d’un matériau biphasé à deux dimensions, le modèle auto-cohérent
est solution de l’équation :

λm − λAC

λm + 2λACPm + λi − λAC

λi + 2λACPi = 0 (II.111)

II.4.2.3 Modèle de Woodside

Pour les matériaux hététrogènes triphasés, Woodside et Messmer. [Woodside and
Messmer, 1961] ont proposé un modèle ńquadratique parallèleż (QP) pour détermi-
ner la conductivité effective :

λW = λ
1
2
mPm + λ

1
2
1 P1 + λ

1
2
2 P2 (II.112)

II.5 Synthèse
Le but de ce chapitre est de recenser les différents principes d’homogénéisation.

La notion de volume élémentaire représentatif est introduite, nous nous sommes
aussi attardés sur les conditions aux limites dans le cadre de l’homogénéisation. Les
modèles analytiques utilisés dans le cadre de l’homogénéisation des nanocomposites
et des matériaux composites multi-phasiques ont aussi été recensés dans ce chapitre.
Cette synthèse bibliographique sera utilisée à bon escient dans les deux prochains
chapitres de cette thèse.
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Chapitre III

Modélisation numérique du
comportement mécanique des
nanocomposites Polymère/Argile

Résumé

Ce chapitre vise à décrire la méthodologie de l’homogénéisation numérique pour
déterminer les propriétés élastiques effectives d’un nanocomposite Polypropylène
/ Argile (PP/Argile). On se base sur trois étapes nécessaires : la description de la
microstructure du nanaocomposite, le maillage de la microstructure en deux dimen-
sions (2D) et les calculs numériques. Cette partie est consacrée aux microstructures
virtuelles biphasiques, comportant une seule forme de particules distribuées et orien-
tées aléatoirement dans une matrice. Pour prendre en compte l’effet de la forme des
particules sur les propriétés élastiqus effectives, quatre différents rapports de forme
ζ sont traités, ζ = 5, ζ = 10, ζ = 20 et ζ = 40. La fraction volumique est un autre
paramètre important qui a une influence directe sur le comportement élastique effec-
tif. Dans ce travail, trois fractions volumiques sont utilisées à savoir P=4.5%, P=6%
et P=10%.
Dans ce chapitre, l’effet de répartition, du rapport d’aspect, le nombre des particules
et aussi le type de conditions aux limites sur les propriétés élastiques effectives du
nanocomposite PP/Argile est présenté. La taille du volume élémentaire représentatif
VER des microstructures et leurs propriétés élastiques effectives sont comparées et
liées au nombre de particules. L’ensemble des résultats des modules élastiques effec-
tifs estimés par simulation est confronté à celui obtenu par les modèles analytiques
et les données expérimentales issues de la littérature.
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III.1 Objectif
Dans ce chapitre, une étude des propriétés mécaniques d’un nanocomposite NPA

est développée en utilisant une technique d’homogénéisation numérique. Nous simu-
lons le comportement du nanocomposite en créant et en analysant des VERs. Dans
cette étude, nous utilisons des données expérimentales issues de la littérature [Dong
and Bhattacharyya, 2010].

III.2 Présentation du nanocomposite
Le matériau considéré dans la présente étude est un nanocomposite à matrice de

propylène PP renforcée par des nanoplaquettes d’argile. Les propriétés de ce dernier
sont utilisées afin de mener une étude numérique par la méthode des EF. Pour ce
faire, une connaissance détaillée de la microstructure de ce matériau est requise, les
détails des propriétés mécaniques et microstructurales de ce matériau sont disponible
dans [Dong and Bhattacharyya, 2010].

III.2.1 Préparation des échantillons du nanocomposite
Expérimentalement, les échantillons des nanocomposites peuvent être analy-

sée suivant deux techniques, la première étant la diffraction des rayons X (DRX)
et la seconde par le biais d’un microscope électronique en transmission (MET)
(voir l’Annexe). La Figure III.1 montre une éprouvette de traction de type altère,
et donne les détails de préparation d’un échantillon pour les observations des micro-
structures du nanocomposite PP/MMT en vue de mieux cerner la distribution des
nano plaquettes d’argile [Dong and Bhattacharyya, 2010].

Figure III.1 – Procédure de préparation d’un échantillon d’observation à partir d’une
éprouvette de traction [Dong and Bhattacharyya, 2010]
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Dans un premier temps une portion d’échantillon (B) est prise de l’aire cen-
trale de l’éprouvette de traction (A). Alors, les surfaces supérieure et inférieure de
l’échantillon (B) sont supprimées pour garder une portion (C) comme un échantillon
représentatif du nanocomposite pour la procédure MET. Finalement, la portion (C)
est découpée au niveau de la partie supérieure pour préparer l’échantillon final. La
Figure III.2 montre les mirostructures du nanocomposite PP/MMT obtenues par le
MET. Il est clair que la coexistence (intercalée et exfoliée) est visible à partir d’une
fraction massique des nano-argiles de 5%. Alors que l’augmentation du nombre de
plaquettes empilées fait que l’empilement devient inévitablement plus épais pour des
fractions massiques plus élevées de 8% et 10%, comme illustré sur les Figures III.2.c
et III.2.d.

Figure III.2 – Microstructures du nanocomposite PP/MMT obtenues par
le MET pour différentes fractions massiques :(a) 3%, (b) 5%, (c) 8% et (d) 10%
[Dong and Bhattacharyya, 2010]
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III.2.1.1 Propriétés des matériaux

Dans tous les calculs, nous supposons que la matrice et les particules d’argile
sont isotropes et sont linéairement élastiques. En plus, on suppose que les particules
sont parfaitement liées à la matrice, cela signifie que l’interface n’est pas prise en
considération. Les modules de compressibilité (km, ki) et de cisaillement (µm, µi) de
la matrice et des particules d’argile du nanocomposite biphasé à deux dimensions
sont exprimés en fonction des modules d’Young E et du coefficient de Poisson ν des
deux phases par :

kj = Ej
2(1 + νj)(1− 2νj)

, µj = Ej
2(1 + νj)

, j = m, i (III.1)

Les propriétés physiques, le module de Young E, le coefficient de Poisson ν, le module
de compressibilité k et le module de cisaillement µ de la matrice et des particules
d’argile utilisés dans les simulations numériques, sont donnés dans le Tableau III.1.

ν E (MPa) k (MPa) µ (MPa) ω(g/cm3)
Matrice (PP) 0.35 1760 2173 652 0.9

Particules d’argile (MMT) 0.26 43800 39931 19167 1.8

Tableau III.1 – Propriétés physiques de nanocomposites (PP/MMT) selon [Kim
et al., 2007] et [Sheng et al., 2004].

III.2.2 Génération de de la Morphologie du nanocomposite
À partir des observations citées préalablement, des morphologies semblables ont

été reconstruites numériquement en utilisant un algorithme mis en oeuvre dans le
logiciel Matlab basé sur le processus aléatoire de Poisson, comme le montre la Figure
III.3.b.

(a) (b)

Figure III.3 – Exemple de microstructure du nanocomposite(PP/MMT) étudiée : (a)
Région représentative originale d’une image réelle obtenue selon [Dong and Bhatta-
charyya, 2010], (b) Microstructure virtuelle
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L’idée consiste à intégrer des points de façon aléatoire dans un plan 2D selon une
loi de Poisson, ces points représentent le centre Mi de chaque nanoplaquette comme
illustré dans la Figure III.4.a. La Figure III.4.b montre un exemple de modèle géo-
métrique généré à l’aide de cet outil. Dans cet algorithme, la position d’une première
particule est tirée aléatoirement. La particule est considérée comme un rectangle de
rapport de forme ζ = l/t, où l et t sont respectivement la longueur et l’épaisseur
de la particule. La position de la deuxième particule est ensuite générée aléatoire-
ment. Des boucles de vérification permettent de confirmer que la seconde particule
n’entre pas en contact avec la première en imposant une distance de répulsion d. Les
particules suivantes sont ajoutées en suivant la même méthode jusqu’à atteindre la
fraction volumique désirée comme le montre l’organigramme présenté dans la Figure
III.4.c.

(a) (b)

Position de 
la Particule 

(Xi,Yi),θi

(c)

Figure III.4 – Génération de microstructures du nanocomposite (PP/MMT) étu-
diées : (a) Les centres aléatoires de poisson ,(b) Microstructure virtuelle et (c) Or-
ganigramme de l’algorithme
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Dans cette étude, la fraction volumique maximale des nanoplaquettes d’argile ne
dépasse pas 10%. Nous avons considéré que la phase 2 est une matrice englobant la
phase 1 représentant des plaquettes d’argile, avec :

P1 = P (III.2)

et
P2 = 1− P (III.3)

P1 et P2 sont les fractions volumiques de la phase 1 et la phase 2. Les morphologies
des plaquettes d’argile de montmorillonite (MMT) sont réalisées avec différentes
valeurs de rapports d’aspect : ζ = 5, ζ = 10, ζ = 20 et ζ = 40, intégrées dans
la matrice avec différentes fractions volumiques : P = 4.5%, P = 6% et P = 10%
( Figures III.5 et III.6 ).

(a) (b) (c)

Figure III.5 – Exemples de microstructures étudiées pour une fraction volumique
P=6% et un rapport de forme ζ=20 : (a) 30 nanoplaquettes, (b) 50 nanoplaquettes
et (c) 100 nanoplaquettes

(a) (b) (c)

Figure III.6 – Exemples de microstructures étudiées pour une fraction volumique
P=10% et un rapport de forme ζ=40 : (a) 30 nanoplaquettes, (b) 50 nanoplaquettes
et (c) 100 nanoplaquettes
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Il doit être également noté que pour établir une caractérisation réaliste du com-
portement des nanocomposites polymère/argile, il est impératif de prendre en consi-
dération certains paramètres clés : le nombre de couches de silicate par agrégat,
l’espacement entre les nanoplaquettes, les propriétés élastiques et la fraction volu-
mique de l’interphase.

III.2.3 Maillage de la microstructure
Dans cette étude, une technique de discrétisation uniforme des microstructures

appelée méthode des éléments multiphasés développée par Lippman et al. [Lippmann
et al., 1997] est utilisée. Cette méthode a été largement utilisée pour le maillage des
images réelles et virtuelles par plusieurs auteurs dont [Kanit et al., 2003], [Khdir
et al., 2013], [El-Moumen et al., 2013] et [Kaddouri et al., 2016]. Elle consiste à
superposer une grille de maillage régulière, (Figure III.7.a) sur l’image de la micro-
structure étudiée, (Figure III.7.b). La microstructure obtenue (Figure III.7.c) est
utilisée pour attribuer la propriété de la phase propre à chaque point d’intégration
de ce maillage régulier en fonction de la couleur du pixel sous-jacent. Il est à noter
que l’élément utilisé ici est un élément fini quadratique à 8 neouds avec 9 points
d’intégration.

(a) (b)

(c)

Figure III.7 – (a) Maillage régulier de densité 100x100, (b) microstructure à 100
nanoplaquettes, P = 10% et ζ = 40 et (c) Microstructure maillée avec 250000 EF .
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La détermination des propriétés apparentes avec une bonne précision nécessite
une densité du maillage optimale, celle ci est définie comme étant le nombre d’élé-
ments finis nécessaire pour mailler une microstructure (VER) du nanocomposite.
Dans ce but, une microstructure spécifique en particules d’argile aléatoires est consi-
dérée. Le nombre et la géométrie des particules de la microstructure sont inchangés,
mais différentes résolutions de maillage sont utilisées. La Figure III.8 montre les
résultats de calcul des propriétés élastiques macroscopiques en fonction du nombre
d’éléments finis utilisés pour chaque résolution de maillage. Le nombre de neouds
augmente de 341 (maillage contient 100 éléments), à 251001, (maillage contient
250000 éléments), en gardant la même image contenant 100 particules occupant
10% de la surface totale.

Figure III.8 – Évolution du coefficient de compressibilité k en fonction de la densité
de maillage

L’évolution du module de compressibilité apparent kapp en fonction du nombre
d’éléments finis sont présentés dans le Tableau III.2.

Taille 252 452 602 902 2002 3002 4002 5002

Kapp(MPa) 2592 2551 2523 2500 2489 2470 2469 2468

Tableau III.2 – Résultats de calcul du module de compressibilité macroscopique pour
le nombre d’éléments finis choisi

Il est clair que le nombre d’ EFs qui assure la convergence globale des propriétés
effectives et autour de 90000 éléments. Avec cette densité de maillage on atteint une
précision de 1%. Dans la suite de nos calculs, nous considérons cette densité avec les
deux types de conditions aux limites.
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III.3 Propriétés élastiques effectives
Dans cette partie, les fluctuations des propriétés mécaniques macroscopiques de

nanocomposites sont étudiées. Pour des propriétés constitutives et une fraction vo-
lumique données, plusieurs tailles du volume, nommées réalisations, ont été créées
pour les microstructures de nanocomposite à particules d’argile exfoliées/intercalées.
L’ensemble des volumes élémentaires est caractérisé par deux grandeurs : la taille du
volume élémentaire N (nombre de particules) et le nombre de réalisations par chaque
volume élémentaire n. La Figure III.9 montre un exemple des différentes réalisations
dans chaque volume, ces volumes sont différenciés au niveau de la distribution des
particules.

Figure III.9 – Exemples de réalisations n envisagées pour étudier l’effet de la distri-
bution des particules pour un rapport d’aspect de ζ = 40 et une fraction volumique
de P = 10% : (a) N = 30, (b) N = 50 et (c) N = 100 nanoplaquettes

Le nombre de réalisations nr considéré pour chaque taille de volume contenant
N particules, est donné dans le Tableau III.3.

N 10 30 50 100 150 200
nr 100 60 50 40 30 20

Tableau III.3 – Nombre de réalisations utilisées pour chaque nombre fixe de nano-
plaquettes.
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On note que pour les petits volumes, un nombre important de réalisations est
nécessaire pour obtenir une convergence acceptable. Au contraire pour les grands
volumes, quelques réalisations sont suffisantes pour représenter la totalité du V ER.
Le coefficient de compression apparent kapp et le coefficient de cisaillement appa-
rent µapp sont déterminés pour chaque réalisation avec deux types de conditions aux
limites, les conditions de déformations homogènes au contour (KUBC) et les condi-
tions de périodicité (PBC). L’ensemble des résultats obtenus pour les propriétés
apparentes et effectives du nanocomposite (PP/MMT) en fonction de la taille du
volume (ou d’une façon équivalente le nombre des particules d’argile N) de chaque
fraction volumique et pour différents rapport de forme sont présentés dans les Fi-
gures III.11 à III.15.
Il apparaît que pour les deux conditions aux limites périodiques (PBC) et déforma-
tions homogènes au contour (KUBC), l’erreur diminue quand le nombre de parti-
cules augmente, et tend vers zéro pour les grands volumes. Donc une réalisation pour
des volumes plus grands que le V ER est suffisante pour décrire le comportement
élastique effective du nanocomposite.
Il apparaît également aussi que la distribution des particules n’a pas une influence
sur les propriétés élastiques des volumes plus grands que 50 particules pour différents
rapports d’aspect. Dans nos résultats, la taille du VER typique est de l’ordre de 100
plaquettes. Les mêmes résultats sont montrés par [Spencer et al., 2008] pour des
nanocomposites aléatoires renforcés par des nanoplaquettes d’argile. Il faut noter
que cette taille est suffisante pour donner une bonne représentation statistique du
matériau nanocomposite [Hbaieb et al., 2007].
— Propriétés élastiques pour la fraction volumique P = 4.5%

Figure III.10 – Coefficient de compressibilité apparent kapp en fonction du nombre
de particules pour / P = 4, 5%
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Figure III.11 – Coefficient de cisaillement apparent µapp en fonction du nombre de
particules pour P = 4, 5%

— Propriétés élastiques pour la fraction volumique P = 6%

Figure III.12 – Coefficient de compressibilité apparent kapp en fonction du nombre
de particules pour P = 6%

- 80 -



Chapitre III Modélisation numérique du comportement mécanique des nanocomposites Polymère/Argile

Figure III.13 – Coefficient de cisaillement apparent µapp en fonction du nombre de
particules pour P = 6%

— Propriétés élastiques pour la fraction volumique P = 10%

Figure III.14 – Coefficient de compressibilité apparent kapp en fonction du nombre
de particules pour P = 10%
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Figure III.15 – Coefficient de cisaillement apparent µapp en fonction du nombre de
particules pour P = 10%

Les résultats de simulation numérique de keff et µeff trouvés pour les grandes tailles
de volume pour chaque valeur de rapport de forme, sont listés dans les Tableaux III.4,
III.5, III.6 et III.7, et comparés à ceux obtenus par les méthodes analytiques telles
que les bornes de Voigt et Reuss (V et R), les bornes de Hashin-Shtrinkman (HS+

et HS−) et l’estimation auto-cohérente généralisée(GSC).

ζ P (%) Propriété R HS− GSC εr(%) FES HS+ V

5

4.5 keff 2269 2296 2296 2.31 2349 2805 3872
µeff 681 699 699 3 720 961 1485

6 keff 2304 2340 2340 2.95 2409 3023 4438
µeff 692 716 716 4.33 747 1068 1763

10 keff 2400 2463 2463 4.55 2575 3629 8949
µeff 722 763 764 6.15 811 1365 2503

Tableau III.4 – Comparaison entre les résultats numériques et les différents modèles
analytiques pour ζ=5. L’erreur est calculée entre GSC et les résultats de simulations
numériques.
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ζ P (%) Propriété R HS− GSC εr(%) FES HS+ V

10

4.5 keff 2270 2296 2296 4.18 2392 2805 3872
µeff 681 699 699 5.72 739 961 1485

6 keff 2304 2340 2340 6.07 2482 3023 4438
µeff 692 716 716 8.80 779 1068 1763

10 keff 2400 2463 2463 8.97 2684 3629 8949
µeff 722 763 764 14.67 873 1365 2503

Tableau III.5 – Comparaison entre les résultats numériques et les différents modèles
analytiques pour ζ=10. L’erreur est calculée entre GSC et les résultats de simulations
numériques

ζ P (%) Propriété R HS− GSC εr(%) FES HS+ V

20

4.5 keff 2270 2296 2296 7.01 2457 2805 3872
µeff 681 699 699 9.16 763 961 1485

6 keff 2304 2340 2340 8.80 2546 3023 4438
µeff 692 716 716 12.99 809 1068 1763

10 keff 2400 2463 2463 12.51 3629 3629 8949
µeff 722 763 764 17.28 896 1365 2503

Tableau III.6 – Comparaison entre les résultats numériques et les différents modèles
analytiques pour ζ=20. L’erreur est calculée entre GSC et les résultats de simulations
numériques.

ζ P (%) Propriété R HS− GSC εr(%) FES HS+ V

40

4.5 keff 2270 2296 2296 10.19 2530 2805 3872
µeff 681 699 699 13.45 793 961 1485

6 keff 2304 2340 2340 12.65 2636 3023 4438
µeff 692 716 716 15.92 830 1068 1763

10 keff 2400 2463 2463 18.51 2919 3629 8949
µeff 722 763 764 18.46 905 1365 2503

Tableau III.7 – Comparaison entre les résultats numériques et les différents modèles
analytiques pour ζ=40. L’erreur est calculée entre GSC et les résultats de simulations
numériques.

On constate que les différents valeurs de simulations de chaque rapport de forme
sont bien situés entre les bornes de HS.
Dans le cas de faibles rapports de forme ζ = 5, il apparaît clairement que les esti-
mations fournies par les schémas d’approximation sont très proches aux résultats de
simulation par EF . Pour un rapport de forme plus grand que 5, un écart commence
à croître entre les résultats numériques et les résultats analytiques. L’estimation
Auto-Cohérente a surestimé légèrement les propriétés élastiques des nanocompo-
sites. L’erreur augmente à 18% pour un rapport de forme de 40 avec une fraction
volumique de 10%.
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Les Figures III.16 à III.21, illustrent un exemple des microstructures de nano-
composites sollicitées une première fois à la déformation uniforme (KUBC) et une
deuxième fois à la déformation périodique (PBC), pour calculer le module de com-
pressibilité et le module de cisaillement. Ces Figures montrent la distribution locale
des modules élastiques ainsi que la déformation macroscopique des microstructures
par apport à l’état initial de la géométrie.

(a) (b)

Figure III.16 – Exemple de mirostructures sollicitée à la déformation uniforme
KUBC pour le cas P = 4.5% et ζ = 40 : (a) Traction, (b) Cisaillement

(a) (b)

Figure III.17 – Exemple de mirostructures sollicitée à la déformation périodique PBC
pour le cas P = 4.5% et ζ = 40 : (a) Traction, (b) Cisaillement
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(a) (b)

Figure III.18 – Exemple de mirostructures sollicitée à la déformation uniforme
KUBC pour le cas P = 6% et ζ = 40 : (a) Traction, (b) Cisaillement

(a) (b)

Figure III.19 – Exemple de mirostructures sollicitée à la déformation périodique PBC
pour le cas P = 6% et ζ = 40 : (a) Traction, (b) Cisaillement
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(a) (b)

Figure III.20 – Exemple de mirostructures sollicitée à la déformation uniforme
KUBC pour le cas P = 10% et ζ = 40 : (a) Traction, (b) Cisaillement

(a) (b)

Figure III.21 – Exemple de mirostructures sollicitée à la déformation périodique PBC
pour le cas P = 10% et ζ = 40 : (a) Traction, (b) Cisaillement
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III.4 Validation de l’approche numérique
L’objectif de cette section est de présenter une confrontation entre les résultats

numériques, analytiques et expérimentaux des modules élastiques effectifs.
Puisque la fraction volumique est un paramètre très important, il est nécessaire
d’établir une relation quantitative entre le la fraction massique et la fraction vo-
lumique, pour comparer correctement les résultats des simulations avec ceux des
données expérimentales. La fraction volumique est déterminée à partir de la densité
de la matrice ρ2, la fraction massique et la densité des particules d’argile (ρ1,ω1)
comme suit :

P1 =
ω1
ρ1

ω1
ρ1

+ 1−ω1
ρ2

(III.4)

Les résultats numériques sont obtenus en utilisant la technique d’homogénéisa-
tion et celle analytique par l’ensemble des modèles micromécaniques. Les modèles
micromécaniques les plus importants sont les bornes de VR, HS et le modèle de HT.
Le modèle de HT prend généralement en considération la fraction volumique et le
rapport d’aspect de particules à l’intérieur de la matrice. Le Tableau III.8 présente
les valeurs du module d’élasticité expérimental, en fonction de la fraction massique
des particules, d’après la littérature [Dong and Bhattacharyya, 2010].

ωf P ζ EExperimental (MPa)
0 0 0 1760

0.03 0.015 10 1790
0.05 0.026 5<ζ<10 2043
0.085 0.042 '5 2131
0.1 0.053 <5 2097

Tableau III.8 – Valeurs du module d’élasticité expérimental de nanocomposites
PP/MMT [Dong and Bhattacharyya, 2010].

III.4.1 Prédiction numérique du module d’élasticité des na-
nocomposites

La même méthodologie utilisée dans la dernière section d’homogénéisation nu-
mérique des deux modules de compressibilité et de cisaillement est utilisée dans cette
partie pour déterminer le module d’élasticité. Les deux modules numériques de com-
pressibilité et de cisaillement sont déterminées pour différentes fractions volumiques
et pour différents rapport d’aspects des particules d’argile. Le module d’élasticité et
le coefficient de poisson effectifs des nanocomposites PP/MMT sont calculés selon
les relations d’isotropie en 2D indiquées par[Miller, 1969].

Eeff = 4
1

keff
+ 1

µeff

νeff = keff − µeff

keff + µeff
(III.5)
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Les Tableaux III.9, III.10, III.11 et III.12, présentent l’ensemble des résultats numé-
riques obtenu et leur confrontation aux résultats des modèles micromécaniques.

ζ P (%) Eeff (MPa)
R HS− FES εr(%) HT HS+ V

5
4.5 1840 2143 2205 1.5 2165 2863 3854
6 1868 2192 2280 1.13 2306 3157 4552
10 1984 2329 2467 8.73 2703 3967 6414

Tableau III.9 – Comparaison entre les résultats numériques et les différents modèles
analytiques pour ζ = 5. L’erreur est calculée entre le modéle de (HT ) et les résultats
de simulations numériques.

ζ P (%) Eeff (MPa)
R HS− FES εr(%) HT HS+ V

10
4.5 1840 2143 2257 5.92 2399 2863 3854
6 1868 2192 2371 9.54 2621 3157 4552
10 1984 2329 2605 19.6 3240 3967 6414

Tableau III.10 – Comparaison entre les résultats numériques et les différents modèles
analytiques pour ζ = 10. L’erreur est calculée entre le modéle de (HT ) et les résultats
de simulations numériques.

ζ P (% Eeff (MPa)
R HS− FES εr(%) HT HS+ V

20
4.5 1840 2143 2328 14.25 2715 2863 3854
6 1868 2192 2455 19.38 3045 3157 4552
10 1984 2329 2738 30.74 3953 3967 6414

Tableau III.11 – Comparaison entre les résultats numériques et les différents modèles
analytiques pour ζ = 20. L’erreur est calculée entre le modéle de (HT ) et les résultats
de simulations numériques.

ζ P (%) Eeff (MPa)
R HS− FES εr(%) HT HS+ V

40
4.5 1840 2143 2416 20.94 3056 2863 3854
6 1868 2192 2526 27.88 3498 3157 4552
10 1984 2329 2763 41.28 4705 3967 6414

Tableau III.12 – Comparaison entre les résultats numériques et les différents modèles
analytiques pour ζ = 40. L’erreur est calculée entre le modéle de (HT ) et les résultats
de simulations numériques.
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La Figure III.22 illustre une comparaison entre les résultats obtenus par simu-
lation numérique pour différents rapports de forme (ζ = 5 à ζ = 40) et les résultats
expérimentaux disponibles dans la littérature [Dong and Bhattacharyya, 2010]. Pour
de faibles fractions volumiques, nous pouvons constater que les résultats obtenus
concordent bien avec les résultats expérimentales et que le rapport de forme ne joue
pas un grand rôle dans cette variation. Au delà d’une fraction volumique de 4%
de renforcement, nous pouvons constater une divergence des résultats numériques
relativement à l’expérimental. Cette divergence est d’autant plus grande quand la
fraction volumique des nanoplaquettes augmente. Ceci peut être dû à l’empilement
des plaquettes d’argile qui contribue à la création des agrégats et de ce fait une
baisse du module élastique, voir [Hbaieb et al., 2007].

Figure III.22 – Résultats de calcul de module d’élasticité : Comparaison entre les
résultats expérimentaux et numériques

Comme représenté sur la Figure III.23, le modèle de HT surestime le module
d’élasticité comparativement aux résultats obtenus par simulation numériques ce
qui peut être justifié par la prise en compte du cas unidirectionnelle (UD) pour
ce modèle où les renforts sont dispersés suivant la direction de sollicitation ce qui
donne naturellement des propriétés élastiques supérieurs. Dans le cas des petits
rapports d’aspect ζ = 5 à ζ = 10, le modèle HT donne une prédiction raisonnable
du module d’élasticité. Les résultats du modèle de HT sont bien situés entre les deux
bornes supérieure et inférieure du HS, mais dans le cas d’un rapport élevé ζ = 40,
les résultats divergent en dehors les bornes du HS.

- 89 -



Chapitre III Modélisation numérique du comportement mécanique des nanocomposites Polymère/Argile

Figure III.23 – Résultats de calcul du module d’élasticité : Confrontation des résultats
expérimentaux, numériques et analytiques

III.5 Synthèse
Dans ce chapitre nous avons présenté une confrontation entre les résultats nu-

mériques, expérimentales et analytiques des échantillons représentant des nanocom-
posites PP/Argile. L’homogénéisation numérique est traité par la méthode des élé-
ments finis basée sur le VER et comparée aux modèles analytiques classiques et aux
données expérimentales. Plusieurs micorstructures du nanocomposite PP/Argile ont
été créées en fonction du rapport d’aspect de particules allant de ζ = 5 à ζ = 40
pour différentes fractions volumiques. Le maillage des micorstructures est obtenu en
utilisant la méthode des éléments multi-phasés.

La validité des résultats obtenus repose principalement sur l’hypothèse selon
laquelle les micorstructures sont statistiquement représentatives et que le nombre
d’éléments utilisés est suffisant pour obtenir une bonne convergence des propriétés
macroscopiques. Ces conditions ont été réalisées en étudiant la densité du maillage.
Il semble qu ’il y a une petite différence (εr = 0, 01%) entre les résultats obtenus pour
les différentes micorstructures. Deux conditions aux limites différentes, les conditions
de déformations homogènes au contour (KUBC) et les conditions de périodicité
(PBC) ont été imposées afin d’évaluer l’effet de ces conditions sur les microstructures
de nanocomposites PP/Argile. Il apparaît que les propriétés globales calculées sur
le volume contenant 50 particules sont indépendantes des conditions aux limites.
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L’influence de la forme a été mise en évidence par la comparaison des résultats
numériques effectuées sur les micorstructures à différents rapports d’aspect. Il ap-
paraît que le rapport d’aspect a une grande influence sur les module d’élasticité,
surtout dans le cas des fractions volumiques de nanoplaquettes élevées.

La confrontation des résultats numériques à ceux de certains modèles analytiques
utilisés (comme les bornes de VR et HS et le modèle de HT et des approches expé-
rimentales est présentée. Globalement, dans le cas des petites fractions volumiques
et des petits rapports de forme, tous les modèles analytiques fournissent de bonnes
approximations pour les différentes configurations étudiées. Mais, lorsque le rapport
d’aspect et/ou les fractions volumiques des particules deviennent importants, les
bornes de VR et le modèle de HT divergent par rapport aux résultats expérimen-
taux et les résultats de simulation par éléments finis. Cette étude montre que les
modèles analytiques peuvent estimer correctement les propriétés mécaniques effec-
tives de nanocomposites à base d’argile PP/Argile, sauf les cas des grandes fractions
volumiques et les rapports d’aspect supérieurs à ζ = 10.
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Chapitre IV

Modélisation des propriétés
thermiques d’un composite
hybride

Résumé

Dans ce chapitre, nous proposons une approche originale permettant de cou-
pler la technique de mise en oeuvre par le procédé RTM (Resin Transfer Molding)
et la détermination des propriétés thermiques effectives d’un composite stratifié
(Carbone/Époxy) chargé par des particules métalliques et céramiques. Cette ap-
proche est basée sur trois étapes principales,(i) une simulation numérique de l’écou-
lement et de la filtration des suspensions, (ii) une optimisation du procédé et (iii) une
évaluation des propriétés thermiques effectives du composite. La technique d’homo-
généisation numériques avec une méthode par éléments finis est utilisée pour explorer
le potentiel des particules sphériques afin d’améliorer la conductivité thermique du
composite stratifié (Carbone/Époxy).
Les résultats ont montré que l’incorporation de particules métalliques ou céramiques
au composite stratifié conduit à une augmentation importante de leur conductivité
thermique macroscopique. Cette approche a conduit à proposer un modèle thermique
qui prédit la conductivité thermique du composite sur la base des caractéristiques de
la microstructure tel que le rapport d’aspect et la fraction volumique des particules.
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IV.1 Objectif
Dans ce chapitre, une approche originale est proposée pour associer le procédé

d’élaboration du composite par la technique RTM aux propriétés thermiques effec-
tives. Cette approche repose sur trois étapes principales :
— Une simulation numérique de l’écoulement et de la filtration des suspensions.
— Une optimisation du procédé.
— Une évaluation des propriétés thermiques effectives du composite produit.

La première étape prédit la distribution finale des particules dans le composite, la
deuxième étape est proposée pour optimiser la distribution des particules et l’étape
finale détermine les propriétés thermiques effectives du composite. La Figure IV.1
montre les étapes principales de l’approche POP (Process-Optimization-Properties)
qui consiste à relier le procédé de moulage par transfert de résine et les propriétés
thermiques effectives du composite chargé en particules.

Figure IV.1 – Les trois principales étapes de l’approche, processus, optimisation et
propriétés

Ce travail fait partie d’une approche globale d’optimisation structurale en termes
de conductivité thermique des composites à double renfort (Fibre + Particules), en
se basant sur les résultats des simulations de la répartition des particules obtenus
dans les travaux de [Haji and Saouab, 2015]. La conductivité thermique effective
d’un composite (Carbone/Epoxy) chargé en particules métalliques et céramiques
est étudiée.
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Une analyse par éléments finis est réalisée afin de connaître la relation entre la
conductivité thermique effective du composite et les paramètres de la microstructure.
Une modélisation tridimensionnelle est utilisée pour simuler la microstructure du
matériau composite avec différentes valeurs de conductivité thermique des particules
pour une fraction volumique de 10%.

IV.2 Modélisation de l’écoulement et de la filtra-
tion des suspensions

Une simulation numérique de l’écoulement de la suspension (résine/particules)
à travers un milieu fibreux prenant en compte la double échelle de porosité dans
le procédé RTM est utilisée. Pendant l’écoulement, une forte interaction entre le
mouvement des particules et l’écoulement du fluide s’effectue à la paroi du milieu
poreux. Le couplage de Stokes-Darcy est utilisé pour décrire l’écoulement de la résine.
Un modèle de fluide pour décrire le flux de suspension, un modèle de filtration pour
décrire la capture de particules et un modèle solide pour la dynamique des particules
de masse ont été utilisés. Le modèle solide est également utilisé pour identifier la
rétention des particules.

IV.2.1 Modélisation de filtration de suspension
IV.2.1.1 Écoulement dans les milieux fibreux

Dans le procédé RTM, on utilise fréquemment des renforts textiles avec des
préformes de fibres de haute densité pour améliorer les propriétés mécaniques des
composites. Au niveau de la microstructure de ces tissus, on retrouve deux types de
pores de tailles différentes : un micro-pore qui est un petit espace entre les filaments
individuels des fibres, et un macro-pore qui est un grand espace ouvert entre les
fibres. La modélisation de l’écoulement repose sur l’emploi de la loi de Darcy dans
les micropores et sur l’équation de Stokes dans les macrospores [Phelan and Wise,
1996], [Lekakou et al., 2006].

U = K

µ
∇P (IV.1)

−∇P + µ∇2U + ρg = 0 (IV.2)

Où : P, U, K, g, ρ et µ sont respectivement la pression, la vitesse, la perméabilité du
milieu, l’intensité de la pesanteur, la densité du fluide et la viscosité de la suspension.
Ces deux équations décrivent respectivement l’écoulement dans les micropores et
dans les macro-pores.
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IV.2.1.2 Dynamique de la masse des particules

Pendant l’injection de suspension, les particules en mouvement sont transportées
par l’écoulement. L’approche de modélisation de la dynamique de masse des parti-
cules dans cette étude est basée sur deux équations : l’équation de mouvement des
particules et sur le mouvement du mélange de particules et de fluide, [Chohra et al.,
2006] et [Steggall-Murphy et al., 2010].

∂U

∂t
+ U∇up = 1

ρp
∇P + F − kT

Vp0ρP
Ur (IV.3)

∂UP
∂t

= U∇U = 1
ρ
∇P + F (IV.4)

uP , ρp, Ur, Vp0 sont respectivement la vitesse de la particule , la densité, la vitesse
relative et la fraction volumique des particules. kT est la fonction de traînée, F
représente les forces agissant sur la particule, ρ est la densité moyenne, Ur est la
vitesse relative et U est la vitesse d’écoulement moyenne.

IV.2.1.3 Modélisation de la filtration

La compréhension de la théorie de la filtration nécessite la définition précise de
différentes variables qui seront employées lors de la modélisation. Considérons alors
un milieu filtrant constitué de fibres dont les valeurs initiales de la perméabilité, de
la porosité et de la fraction volumique de fibres sont : KF , ε0, Vf . Et également,
une suspension (mélange de résine et particules) de concentration initiale Vp0 et de
viscosité initiale µ0, qui dépend de la nature du fluide et des particules, et de Vp0 .
Pendant l’écoulement, une partie des particules en suspension est piégée à l’intérieur
du renfort. La fraction volumique de ces particules est appelée la rétention σ. Le filtre
est constitué de fibres et de particules piégées. De la même manière, une partie du
liquide en suspension mobile est piégée entre les particules retenues ou entre les
particules retenues et le filtre. La fraction volumique de ce liquide piégé peut être
quantifiée par le terme (β − 1)σ avec β ≥ 1 (Figure IV.2). Nous négligeons alors le
volume du liquide piégé, par conséquent la relation entre la porosité ε des milieux
fibreux et la rétention σ peut être écrite [Erdal et al., 1999] :

σ = ε0 − ε (IV.5)
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Figure IV.2 – Illustration pour décrire la filtration dans les milieux fibreux selon
[Haji and Saouab, 2015]

Afin de modéliser la rétention des particules à travers les milieux fibreux, nous
utilisons une approche directe pour prédire le volume sur un élément de petit volume
d’un milieu fibreux [Haji and Saouab, 2015] :

σ = VStopé

VTotal
(IV.6)

VStopé est le volume de particules stoppées dans le dv et VTotal est le volume total.
Pour la modélisation de dispersion des particules dans l’écoulement laminaire de sus-
pension à travers le milieu fibreux, nous utilisons une approche basée sur l’équation
de transport par advection/diffusion [12] qui résulte de l’équation de continuité :

∂C

∂t
= D∇2C − U∇C − Udeposit∇C (IV.7)

Cette équation prédit la variation du taux de concentration ∂C
∂t

en tenant compte
de l’effet de la diffusion D∇2C, l’advection U∇C et le dépôtUdeposit∇C. D est le
coefficient de diffusion et Udeposit et la vitesse de dépôt.
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IV.2.2 Lois de comportement des matériaux
Nous nous intéressons à l’évolution au cours de l’injection de deux quantités :

la viscosité de la suspension et la perméabilité du filtre. Le comportement de la
suspension pendant le flux peut être newtonien, non newtonien ou les deux à la fois.
Le modèle empirique de Carreau utilisé dans cette étude tient compte de ces deux
comportements. Ce modèle prédit l’évolution de la viscosité µ en fonction du taux
de cisaillement γ� [Carreau, 1972] :

µ− µ∞
µ0 − µ∞

= 1
(1 + (λγ�)a) 1−n

a

(IV.8)

Où : la constante a est considérée égale à 2, µ∞ est la viscosité à une vitesse de
cisaillement très élevée et 1

λ
est le gradient de vitesse à partir duquel apparaît le

comportement rhéofluidifiant. L’exposant 1−n traduit la rapidité de la décroissance
de la viscosité.
En considérant le système de filtrage comme la superposition de deux sous-systèmes,
la préforme fibreuse et les particules retenues. La perméabilité du filtre est donnée
par la moyenne des deux sous-systèmes en parallèle [Lefevre et al., 2009] :

1
K

= 1
KF

+ 1
kd

(IV.9)

Dans cette approche basée sur une analogie électrique, le système est considéré
comme la superposition de deux sous systèmes : les fibres seules, caractérisées par
la perméabilité KF supposée constante, et les particules retenues caractérisées par
la perméabilité du dépôt kd qui évolue au cours du temps.
Son évolution peut être décrite par la formule de Kozeny-Carman généralement utili-
sée pour décrire la perméabilité et généralement utilisée pour décrire la perméabilité
du dépôt kd de particules :

kd =
3
εd dd

2

36kck (1− εd)2 (IV.10)

avec εd, kck et dd présentent respectivement : la porosité du dépôt, la constante de
Kozeny et le diamètre moyen des particules.

IV.3 Couplage numérique écoulement et filtration
Pendant l’injection des particules remplies par la résines chargées de particules à

travers le milieu fibreux, un couplage fort est créé entre l’écoulement de suspension et
la filtration des particules. Le modèle proposé tient compte de ce couplage comme le
montre la Figure IV.3, la vitesse d’écoulement dépend de la vitesse de la suspension,
de la porosité et de la perméabilité du milieu.
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Figure IV.3 – Couplage numérique entre l’écoulement et la filtration

IV.3.1 Conditions initiales et aux limites
— Les conditions initiales

Initialement à un temps t = 0 nous imposons à tout point du milieu fibreux :
— Une porosité ε(x, 0) = ε0 = 0.49.
— une perméabilité des fibres KF = 1.17181 ∗ 10−11mm2

— Une fraction volumique des particules Vp0(x, 0) = 0.
— Une viscosité de la matrice en Epoxy µ0 = 0.1P

s
.

— une rétention σ(x, 0) = 0 et une pression P (x, 0) = 0.
— Les conditions aux limites

Les conditions appliquées pendant l’injection sont :
— Une fraction volumique des particules Vp0(x0, t) = Vp0 .
— Un débit Q(x0, t) = Qinj(t) ou une pression d’injection P (x0, t) = Pinj(t).
— Des conditions explicites sont appliquées aux parois dp

dn
= 0 (n normal à la

paroi).

IV.3.2 Simulation et optimisation de l’injection
Dans cette partie, l’étude de l’écoulement de la résine chargée de particules est

modélisée sur un VER d’un milieu fibreux. Les constituants utilisés sont : une résine
en epoxy, un renfort de fibres de carbone et des particules sphériques métalliques ou
céramiques. L’architecture du VER (milieu fibreux) avant l’injection est présentée
dans la Figure IV.4.
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Figure IV.4 – Représentation d’un milieu poreux à double échelle avec des fils ellip-
tiques.

Il se compose d’une mèche au centre entourée par quatre demi-mèches dans le
coin. Toutes les mèches sont considérées de forme elliptique. La taille du domaine de
calcul est de 3X2mm2, les dimensions des axes majeur et secondaire de la mèche sont
respectivement 1.32x0.25mm2. La densité du maillage est 300x200 avec des éléments
finis quadrangulaires. Le seuil d’injection est positionné sur la face supérieure des
milieux poreux à double échelle (Figure IV.4).
Différentes simulations ont été réalisées pour analyser l’influence de la taille du seuil
d’injection sur la distribution des particules obtenues à la fin de l’injection. Le cas
le plus favorable donnant une meilleure répartition homogène des particules dans
le milieu fibreux est retenu, ce qui est une injection sur toute la surface d’entrée
(Figure IV.4). Dans cette application, une suspension de particules est injectée avec
une fraction volumique initiale de Vp0 = 10% ayant un diamètre de d = 40µm dans
les milieux fibreux, à un gradient de pression δP = 103Pa entre l’entrée et la sortie.
Au seuil d’injection et à chaque 0.02s, nous injectons des particules progressivement
d’une façon aléatoire jusqu’à atteindre le nombre total de particules.

IV.4 Résultats de la simulation de l’injection des
suspensions chargées

Les résultats des simulations montrent que la distribution des particules dans
le milieu fibreux est difficile à réaliser. Les propriétés physiques de la suspension et
celles du milieu filtrant influent sur la dynamique des particules.
Il existe deux modes d’interaction, une interaction (fluide/structure) entre la sus-
pension et le milieu fibreux et une interaction (solide/structure) entre les particules
et les fibres. En Tenant compte des deux interactions, le résultat est une réduction
de la vitesse d’écoulement. Les particules se déplacent plus lentement que le fluide
et peuvent s’accumuler sur les fibres.

- 100 -



Chapitre IV Modélisation des propriétés thermiques d’un composite hybride

La combinaison de tous ces aspects physiques influence de manière significative
sur l’écoulement et en particulier la distribution des particules dans la préforme.
Dans le cas d’une injection en petite section, placée au centre de la surface d’entrée,
la distribution des particules et les mécanismes impliqués dans l’écoulement de la sus-
pension montrent que les particules suivent la ligne de courant perpendiculairement
à la source d’injection et sont retenues par le premier filtre sur leur trajectoire. On
remarque que la majorité des particules sont accumulées dans le faisceau de la fibre
centrale et que les particules en mouvement sont minoritaires comme illustré dans
la Figure IV.5. Avec une quantité significative de particules retenues, cela crée un
déséquilibre de la structure et conduit à une non-uniformité dans le matériau. Dans
ces conditions, l’effet sur les propriétés thermiques du composite n’est probablement
pas négligeable.

(a) (b)

Figure IV.5 – Résultats finale de distribution des particules dans le milieu fibreux
selon [Haji and Saouab, 2015] : (a) Visuel 2D, (b) Visuel 3D montre la distribution
hétérogène des particules dans le milieu fibreux

La Figure IV.6 présente le cas de la simulation d’une injection réalisée sur toute
la surface d’entrée.

(a) (b)

Figure IV.6 – Cinétique du front de résine chargé de particules (Injection sur toute
la surface d’entrée)
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Globalement, on constate qu’il ya une bonne répartition des particules à travers
toute la préforme. En outre, les particules suivent la ligne d’écoulement sans aucun
décalage par rapport au déplacement relatif du fluide. Dans ce cas, la dynamique
d’écoulement de la suspension a varié selon la nouvelle distribution des particules.
En considérant ces résultats, on peut déduire que l’injection source de suspension
peut avoir une influence significative sur le l’écoulement et en particulier sur la
distribution des particules dans le milieu filtrant qui constitue ici un élément majeur
au niveau du procédé.

IV.5 Approche d’homogénéisation numérique
Dans cette partie, une étude se basant sur l’homogénéisation numérique en uti-

lisant la méthode des EF à été proposée afin de présenter les différents mécanismes
de conduction de la chaleur et de déterminer la conductivité thermique effective du
composite à double renforts (Fibres+Particules).

IV.5.1 Représentation de la microstructure
Dans cette étude, la génération de la microstructure du VER se fait en utilisant

des algorithmes de la morphologie mathématique par la combinaison de plusieurs
processus de poisson de type "hard core" (boules dure), conditionnés par l’implan-
tation figée des ellipses. La microstructure du composite étudié est constituée d’une
matrice renforcée par une séquence de fibres périodiques (réseau hexagonal) avec
une fraction volumique de 53% et des particules sphériques avec une fraction volu-
mique de 10%. Dans cette configuration, les particules sont bien dispersées et elles
ont toutes le même diamètre (d = 40µm). On note aussi que les particules ne se
touchent pas et ne touchent pas les fibres, comme indiqué dans la Figure IV.7.

(a) (b)

Figure IV.7 – La morphologie finale de composites à la fin du processus d’injection,
(a) la microstructure en 2D et (b) la microstructure en 3D
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IV.5.2 Comportement thermique des matériaux
Dans le cadre de l’homogénéisation numérique, nous cherchons à déterminer les

propriétés thermiques effectives du composite. Pour les calculs thermiques, toutes
les phases, la matrice, les fibres et les particules sont considérées comme des solides
isotropes homogènes et présentent une conductivité thermique linéaire. Différentes
valeurs de la conductivité thermique des matériaux métalliques et céramiques sont
attribuées aux particules. Les propriétés physiques affectées à chaque phase sont
données dans le Tableau IV.1.

Matériaux λ( W
m.k

) Fraction volumique (%)

Cas 1 Epoxy 0.2 47
Fibre de carbone 15 53

Cas 2
Epoxy 0.2 37

Fibre de carbone 15 53
Particles 64-400 10

Tableau IV.1 – Conductivités thermiques des matériaux constitutifs utilisés en calcul
numérique [Zimmer, 2009] et [Chung, 2001].

IV.5.3 Maillage 3D des microstructures
L’utilisation des méthodes numériques pour la résolution du problème thermique

nécessite une discrétisation géométrique de la microstructure. Dans cette partie un
maillage tridimensionnel de la microstructure est réalisé en utilisant la même tech-
nique que celle utilisée pour mailler les microstructures bidimensionnelles du nano-
composite (Technique d’éléments à phases multiples) citée dans la section III.2.3.
Dans cette méthode les propriétés thermiques de chaque phase sont attribuées aux
points d’intégration des éléments. Le maillage volumique du composite est réalisé
suivant les deux étapes suivantes :
— Maillage surfacique ;
— Maillage volumique.

Dans un premier temps, une grille de maillage surfacique est réalisée en utilisant
un outil de conception assisté par ordinateur (Zmaster), comme le montre la Figure
IV.7.a. Pour prendre en compte la taille du maillage une grille de maillage de 300 EF
en longueur et 200 EF en largeur. Environ 60000 éléments finis carrés de type C2D8
ont été créés. Ensuite cette grille de maillage bidimensionnelle est transformée en un
maillage volumique 3D avec une extension de 200 EF, au total on a 12000000 EF
quadratiques de type C3D27, comme illustre la Figure IV.8.b.
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(a)

(b)

Figure IV.8 – Grilles de maillage : (a) 2D et (b) 3D

Au final, le maillage 3D est superposé sur l’image de la microstructure 3D, comme
illustré dans les deux Figures IV.9.a et IV.9.b.

(a)
(b)

Figure IV.9 – Maillage de la microstructure du composite, (a) Visuelle 2D et (b)
Visuelle 3D
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IV.5.4 Estimation de la conductivité thermique effective
IV.5.4.1 Calcul en conduction thermique

On rappelle ici que tous les éléments et toutes les notations de l’homogénéisation
numérique nécessaires pour déterminer la conductivité thermique effective expliquée
dans la section II.3.5.2 sont utilisées. Dans le cas d’homogénéisation thermique, nous
adoptons ici la loi de comportement thermique linéaire de Fourier, elle est exprimée
par :

q = −λ.∇T (IV.11)

Afin de pouvoir déterminer la conductivité thermique effective du composite nous
avons défini des conditions aux limites périodiques (PBC) sur les limites du volume
élémentaire ∂V comme suit :

T = Gi.xi + t ∀ xi ε ∂V
Gi =< ∇T >= 1

V

∫
V
∇TdV

(IV.12)

où la fluctuation t de la température est périodique.

IV.5.5 Homogénéisation numérique
Dans cette section, la conductivité thermique effective du composite(Epoxy /Car-

bone/particules) à la fin de l’injection est estimée. Pour ce but, tous les calculs ont
été menés pour différents cas du composite avec différentes configurations : la pre-
mière correspond à la microstructure du composite Epoxy/Carbone sans particules,
la deuxième se rapporte à la microstructure du composite ayant une distribution
homogène des particules (Structure optimisée) présentée dans la Figure IV.7.

IV.5.5.1 Conductivité thermique du composite Carbone/Epoxy

Dans ce premier cas, le composite de base (Fibre/Matrice) sans aucune amélio-
ration est étudié. ce composite est constitué des fibres de carbone avec une fraction
volumique de 53% et de résine Epoxy, comme le montre la Figure IV.10.

Figure IV.10 – Microstructure de composites (Carbone/Epoxy) sans particules
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Le Tableau IV.11 montre la conductivité thermique anisotrope du composite(Carbone
/Epoxy).

Matériaux λ( W
m.k

)
Direction Uniaxiale (UD) 8.13

Première direction trensversale 0.25
Dexième direction trensversale 4.5
Composite (Carbone/Epoxy) 4.25

Tableau IV.2 – Valeurs de conductivité thermique de composites (Carbone/Epoxy)

Les résultats de calcul par EF montrent que le composite Epoxy/Carbone four-
nit une conductivité thermique effective uni-axiale plus élevée que celle dans les
directions transversales. Il est a noter que dans le cas des composites à fibres unidi-
rectionnelles (UD), les propriétés thermiques sont plus importantes le long de leur
direction axiale. Cependant, dans les directions transversales les propriétés sont plus
faibles, car La conductivité thermique transversale est largement dominée par la ma-
trice [Zimmer.M and J, 2012]. La Figure IV.11 présente les résultats de la simulation
de flux de chaleur à travers le composite sans particules. Cette Figure montre que la
majeure partie de la chaleur est transportée à travers la direction axiale des fibres
de carbone.

Figure IV.11 – Distribution totale du flux de chaleur à travers le composite
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IV.5.6 Conductivité thermique du composite chargé en par-
ticules

Dans ce cas, l’effet d’ajout des microparticules sur la conductivité thermique
macroscopique du composite Carbone/Epoxy est étudié, (Figure IV.7). Pour ce faire,
différents types de particules sont choisies comme le montre le Tableau IV.3. Les
résultats en termes de conductivité thermiques effectives et leur comparaison aux
réponses données par les modèles théoriques sont aussi présentés.

Matériaux λp(W/mk) λeff (MPa)
Séries Bruggeman Simulation Woodside Parallèle

Sn 64 1,87 8,41 10,19 3,02 13,93
MO 142 1,88 9,02 17,62 3,41 27,07
Al 210 1,88 9,24 24,17 3,67 20,95
Cu 398 1,88 9,49 42,35 4,21 44

Matériaux λp(W/mk) λeff (W/mk)
Séries Bruggeman Simulation Woodside Parallèle

Al2O3 30 1,88 4,78 7.20 2,77 10
MgO 45 1,89 7,80 8.42 2,89 12.22
BeO 260 1,89 9,33 28.99 3,83 31.57
AlNI 320 1,89 9,41 34.77 4 36.97

Tableau IV.3 – Comparaison entre les résultats numériques et les modèles analytiques

La Figure IV.12 présente l’évolution de la conductivité thermique effective λeff
obtenue à partir des modèles analytiques et de la simulation en fonction des dif-
férentes valeurs de la conductivité thermique des particules λp. Il semble que la
conductivité thermique du composite (Carbone/Epoxy) augmente avec l’ajout des
particules. Nous observons ainsi que les modèles des couches en série et en parallèle
sous-estiment ou surestiment complètement les résultats de simulation. Ces modèles
permettent néanmoins de définir les bornes supérieure et inférieure que peut at-
teindre la conductivité thermique effective.
Nous constatons également que jusqu’à une conductivité thermique de 15 W

mK
, (la

conductivité thermique des fibres de carbone), les modèles de Bruggeman [Brugge-
man, 1935], Woodside [Woodside and Messmer, 1961] et la simulation numérique
donnent la même évolution. À partir de cette valeur, les modèles de Bruggeman et
de Woodside sous-estiment les résultats de la conductivité thermique par rapport
aux simulations numériques. La divergence étant de plus en plus importante au fur
et à mesure que la conductivité thermique des particules augmente.
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Figure IV.12 – Résultats de la conductivité thermique effective en terme de la conduc-
tivité thermique des particules

Nous pouvons également souligner que malgré le fait que les modèles analytiques
sous-estiment les résultats numériques, leur utilisation reste intéressante. En effet,
la plupart de ces modèles analytiques est développée autour d’un modèle de parti-
cules parfaitement sphériques. Dans ce cas de figure, il s’agit d’un composite hybride
constitué de particules sphériques et de fibres unidirectionnelles avec une base ellip-
tique.
Les distributions locales de la conductivité thermique dans le VER pour une fraction
volumique de 10% sont montrées à la Figure IV.13.

Figure IV.13 – Distribution totale du flux de chaleur à travers le composite renforcé
par les particules
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Nous pouvons constater que la majeure partie de la conductivité est dominée
par les particules. Cette configuration met en évidence l’intérêt de l’ajout des par-
ticules conductrices de la chaleur, en vue d’améliorer les propriétés thermiques du
composite.

IV.5.7 Modélisation mathématique
D’après les résultats précédemment obtenus, la mise en oeuvre d’un modèle ana-

lytique pouvant prédire la conductivité thermique du composite à double renforts
(Fibre/particules) est de rigueur. Ce modèle permettra de relier la conductivité ther-
mique effective aux propriétés thermiques et géométriques des constituants. Pour
cela, nous présentons l’évolution de la conductivité thermique effective normalisée
en fonction de la conductivité thermique normalisée des particules, comme le pré-
sente la Figure IV.14.

Figure IV.14 – Évolution de la conductivité thermique normalisée

Á partir des résultats obtenus, nous pouvons constater que la relation entre la
conductivité thermique effective et celle des particules est linéaire, nous pouvons
de ce fait, établir un modèle analytique pouvant décrire l’évolution d’une de ces
grandeurs en fonction de l’autre. À titre d’exemple pour une fraction volumique des
particules de 10% il est donné par :

λeff

λc
= 1 + 0.099λP

λc
(IV.13)
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L’équation IV.13 permet de prédire les grandeurs de la conductivité thermique
effective du composite à double renforts. Elle peut être réécrite comme suit :

λeff = λc + ζVP0λP (IV.14)

L’équation reformulée donnée par IV.14 permet ainsi de déterminer la conducti-
vité thermique du composite sans particules ainsi que celle des particules en prenant
en considération la fraction volumique de ces dernières ainsi que leur rapport de
forme ζ. Ce coefficient prend en compte le rapport d’aspect des particules de ren-
fort, aux fins de la présente étude, nous avons supposé que ζ = 1.

IV.6 Synthèse
Dans cette étude, nous avons développé un calcul global pour effectuer un cou-

plage entre le procédé de moulage RTM et les propriétés thermiques effectives d’un
composite carbone/époxy renforcé par des particules. Ces particules peuvent amélio-
rer les propriétés thermiques des composites. Une méthodologie originale est propo-
sée en établissant une chaîne robuste Process-Optimization-Properties (POP) selon
trois étapes principales. La première étape consiste à simuler une filtration et un
écoulement de suspension (particules-résine) dans un milieu fibreux à double échelle.
Elle permet de prédire la distribution finale des particules dans le composite à la fin
de l’injection. Dans la deuxième étape, il est proposé d’identifier le scénario d’injec-
tion pour atteindre une répartition optimisée des particules. L’objectif principal est
d’optimiser les propriétés thermiques du composite. Enfin, l’homogénéisation numé-
rique conduit à la détermination de la conductivité thermique effective en tenant
compte de la conductivité thermique de chaque phase du composite carbone, époxy
et particules. L’influence de la conductivité thermique a été étudiée en utilisant
différents matériaux concernant la conductivité des particules. Il est important de
noter que les résultats montrent une relation linéaire entre la conductivité thermique
effective du composite et la conductivité thermique des particules. Cette relation à
grand intérêt tout en prédisant la conductivité thermique effective du composite en
connaissant la conductivité thermique du composite sans particules, la conductivité
thermique, la fraction volumique et le rapport d’aspect des particules.
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Conclusions générales et
perspectives

Conclusions générales
Le but de ce travail est d’étudier les propriétés effectives mécanique et thermique

d’un nanocomposite Polymère/Argile et d’un composite hybride Polymère/fibres
/particules par le biais de l’homogénéisation numérique. Ce travail nous a mené à
différentes conclusions qui peuvent être énumérées comme suit :

Concernant l’étude du comportement mécanique
du nanocomposite Polymère/Argile

Nous avons exploité les données issues des travaux de Dong et Bhattacharyya.
[Dong and Bhattacharyya, 2010]. La modélisation géométrique du nanocomposite
est faite en utilisant des images virtuelles générées via le processus de poisson s’ins-
pirant des images réelles. Cette partie nous à permis de déterminer la taille optimale
du VER du nanocomposite polymère/Argile en prenant en compte tous les para-
mètres impliqués dans l’étude.
L’étude a montre que les résultats sont indépendants du type des conditions aux li-
mites utilisées pour tous les cas de figures pour, un volume contenant 50 particules.
Nous constatons aussi que le module d’Young effectif augmente proportionnelle-
ment au rapport d’aspect ; cette augmentation est d’autant plus significative dans le
cas des grandes fractions volumiques. La comparaison avec les modèles analytiques
montre que le modèle de HT peut estimer les propriétés mécaniques effectives de na-
nocomposites à base d’argile PP/Argile, sauf le cas des grandes fractions volumiques
et les rapports d’aspect.

Concernant l’étude du comportement thermique
du composite hybride
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Conclusions et perspectives

L’investigation s’inscrit dans une chaîne globale de couplage procédé-propriétés.
La modélisation géométrique s’inspire des résultats numériques traitant le procédé
d’injection du polymère-particules en se basant sur un couplage fluide/solide. Les
résultats de la simulation de l’injection montrent que la distribution de la suspen-
sion des charges dans la matrice peut être correctement contrôlée. La difficulté ren-
contrée réside dans l’incapacité à obtenir une distribution homogène des charges
dans le milieu fibreux. Du point de vue numérique, une étude d’homogénéisation
thermique a été proposée pour étudier l’influence de la conductivité thermique des
particules sur la conductivité thermique macroscopique du composite à fibre unidi-
rectionnelle Carbone/Époxy. Cette modélisation numérique a permis de mettre en
avant l’importance de la distribution homogène des particules dans l’ensemble du
volume élémentaire. Les résultats obtenus ont montré que la conductivité thermique
du composite Carbone/Époxy augmente avec l’ajout des particules. Les résultats
obtenus numériquement divergent de ceux obtenus par les modèles analytiques. En
effet, ces modèles sont développés à la base d’un modèle qui considère la sphéricité
des particules comme nous avons pu le voir dans la littérature. Ce qui nous a poussés
à proposer un modèle qui permet de prédire la conductivité thermique du composite
en se basant sur les informations de la microstructure.

Perspectives
A l’issue de cette thèse, plusieurs pistes de perspectives restent ouvertes à la fois

sur les plans numérique et expérimentale :

Sur le plan numérique
On peut envisager, comme perspective d’étudier les mécanismes d’endommage-

ment des nanocomposites polymère/argile. On peut également envisager une étude
d’homogénéisation simplifiée en deux étapes pour un composite à trois phases.

Sur le plan expérimentale
On peut concevoir une analyse expérimentale du procédé d’élaboration d’un com-

posite hybride qui devra permettre de valider la modélisation numérique proposée
dans la présente étude.
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Annexe A

Techniques de fabrication et de
caractérisation des
nanocomposites

La fabrication des nanocomposites consiste en une procédure de mélange et dis-
persion des nanocharges dans la résine, il existe plusieurs procédures adéquates dont
on distingue trois courants majeurs permettant d’obtenir des nanocomposites à
structure intercalée/exfoliée : la polymérisation in-situ, le mélange en solution et
l’intercalation à l’état fondu.

A.1 Mélange en solution
Cette méthode d’élaboration repose sur la capacité de gonflement de l’argile pour

assurer la possibilité de disperser les feuillets d’argile en utilisant un solvant dans
lequel le polymère est soluble (Figure A.1). La première étape consiste à dissoudre le
polymère dans un solvant avant l’addition de l’argile, ensuite l’argile est gonflée par
la solution polymère/solvant et enfin le nanocomposite est obtenu après élimination
du solvant par évaporation.
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Figure A.1 – Schéma de l’élaboration de nanocomposites par mélange en solution
[.J-M and Lefebvre.J-M, 2007]

A.2 Polymérisation in situ
Le principe de cette méthode consiste à effectuer la polymérisation directement

entre les feuillets d’argile (FigureA.2). L’argile est tout d’abord gonflé par le mono-
mère, puis la polymérisation est amorcée à l’intérieur des galeries formées par les
feuillets d’argile, indifféremment soit par chauffage, irradiation ou encore par diffu-
sion d’un amorceur fixé préalablement sur l’argile. Cette méthode d’élaboration a
été réalisée pour la première fois par l’équipe de Toyota Central Research Laborato-
ries pour la synthèse des nanocomposites (NPA) ([Kojima et al., 1993],[Usuki et al.,
2005]).

Figure A.2 – Schéma représentant l’élaboration de nanocomposites par mélange à
l’état fondu [.J-M and Lefebvre.J-M, 2007]
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A.3 Intercalation à l’état fondu
Le principe de cette technique repose sur le mélange de la matrice polymère à

l’état fondu avec l’argile modifiée ou non. Cette méthode peut conduire à l’obtention
d’une structure intercalée ou exfoliée du nanocomposite polymère/argile. Cela est
conditionné par la bonne mobilité des chaînes du polymère dans l’espace interfoliaire
et la bonne interaction entre la matrice polymère et les particules (Figure A.3.a). Le
grand intérêt de cette méthode est de s’affranchir de l’utilisation d’un solvant et de
permettre l’utilisation des techniques de mise en oeuvre classiques des polymères. De
par sa simplicité et sa rentabilité, cette méthode a la préférence du milieu industriel.
Les phénomènes d’intercalation et d’exfoliation de l’argile sont réalisés par les défor-
mations de cisaillement appliquées par la matrice fondue sur les argiles suivant deux
processus physiques : la diffusion des chaines polymères dans l’espace interfoliaire et
l’application des contraintes de cisaillement (FigureA.3.b, c et d).

Figure A.3 – Schéma représentant l’élaboration de nanocomposites par polymérisa-
tion in situ [.J-M and Lefebvre.J-M, 2007]
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A.4 Techniques de caractérisation de la structure
des nanocomposites

La caractérisation structurale des nanocomposites est une étape nécessaire, pour
bien comprendre la relation qui existe entre la structure et les propriétés des na-
nocomposites. La taille des particules, leurs orientations et ainsi leurs répartitions
spatiales dans la matrice polymère sont des paramètres caractéristiques de la struc-
ture du nanocomposite.

Deux techniques courantes, notamment l’analyse par diffraction des rayons X
(DRX) (Figure A.4.a) et la microscopie électronique en transmission (MET) (Fi-
gure A.4.b), sont largement utilisées pour caractériser la microstructure du nano-
composite ainsi que l’argile pure ou l’argile organique pure. Les argiles et les argiles
organiques présentent un pic caractéristique dans l’analyse de (DRX) en raison de
leurs structures stratifiées régulières. Le pic est indicatif de la séparation des pla-
quettes ou de l’espacement d dans la structure d’argile.
On utilise la largeur du pic à la moitié de la hauteur maximale et de la position de
pic (2θ) dans les spectres (DRX) pour calculer l’espace entre les couches par la loi
de Bragg :

sin(θ) = nλ

d
(A.1)

Où λ est la longueur d’onde du rayonnement X utilisé dans les expériences de dif-
fraction, d est l’espace entre les couches dans le réseau d’argile et θ est l’angle de
diffraction mesuré.

Toute modification de l’espacement d entre les couches d’argiles par l’intercala-
tion du polymère provoque le changement de position de la largeur et d’intensité du
pic caractéristique dans les spectres (DRX). Selon la loi de Bragg, l’augmentation
de l’espacement d résulte de l’élargissement et du décalage du pic. En surveillant la
position 2θ, la forme et l’intensité du pic caractéristique pour déterminer le degré
d’intercalation ou d’exfoliation. Par exemple, la Figure A.4.b montre les diagrammes
de (DRX) d’argile organique pure ainsi que leurs nanocomposites (Polymère/Argile).
Les nanocomposites (Polymère/Argile) montrent des pics de diffraction décalés vers
des degrés de 2θ inférieurs au pic de l’argile organique pure, ce qui indique une aug-
mentation de l’espacement des couches d’argile dues à l’intercalation ou exfoliation
de polymère [Paul and Robeson, 2008].
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(a)

(b)

Figure A.4 – Caractérisation des différentes structures des nanocomposites de (NPA)
par : (a) (MET) et (b) (DRX) [Paul and Robeson, 2008].

A.4.1 Autres propriétés des nanocomposites

A.4.2 Propriétés de retard au feu
Traditionnellement, l’inflammabilité a été obtenue soit en utilisant des polymères

retardatrices intrinsèquement ignifuges, tels que des polymères fluorés ou du PVC,
ou en incorporant des agents ignifugeants (FRse), tels que le trihydrate d’alumi-
nium, hydroxyde de magnésium. Toutefois, ces (FRse) présentent des inconvénients
importants. Par exemple, le trihydrate d’aluminium et l’hydroxyde de magnésium
doivent être appliqués à des charges très élevées pour être efficaces, ce qui entraîne
une densité élevée et un manque de souplesse des produits finaux, ainsi que de
faibles propriétés mécaniques et des problèmes de mélange. D’autre part, l’addition
de ces produits antifeu classiques représente un surcoût important et ne répond
plus aux normes internationales environnementales [Beyer, 2002]. Le cône calori-
mètre est la méthode la plus efficace pour déterminer les propriétés au feu. Les
paramètres mesurés sont le taux de chaleur libérée (HRR : Heat Rate Release) , la
chaleur de combustion (Hc), la production de monoxyde de carbone et de fumée
(SEA :Specific Extinction Area). Le (HRR) est considéré comme la variable la plus
importante qui caractérise un feu [Zanetti et al., 2004].
La stabilité thermique des nanocomposites (NPA) est analysée et comparée à celle
du polymère pur sous diverses conditions oxydantes (air) ou non oxydantes (gaz
inertes). En général, les nanocomposites (NPA) sont thermiquement plus stables
que les polymères purs ( [Ray and Bousmina, 2005], [Wang et al., 2002]).
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C’est l’incorporation de silicates lamellaires dans la matrice pure qui conduit à
la réduction significative non négligeable de la résistance au feu. Kashiwagi et al
[Kashiwagi et al., 2004] ont montré l’efficacité de la MMT (partiellement exfoliée
et intercalée) sur la réduction de l’inflammabilité d’une matrice de PA6. D’après la
Figure A.5.a, on peut constater que les nanocomposites ont la particularité d’at-
teindre un taux maximum de la chaleur libérée à un temps supérieur à celui de la
matrice pure. Les faibles valeurs du taux de chaleur libérée par les nanocomposites
comparativement à la matrice pure sont le signe d’une meilleure résistance au feu.
Ils ont remarqué que la courbe du taux de la masse perdue de chaque échantillon
est proportionnelle à la courbe du taux de chaleur libérée (Figure A.5.b,).

(a) (b)

Figure A.5 – Effets de la teneur en argile sur le : (a) Taux de la chaleur libérée et
(b) Taux de la masse perdue de PA6. [Kashiwagi et al., 2004]

La Figure A.6 illustre le processus de pyrolyse d’un polyamide 6 et de son na-
nocomposite chargé en nanoplaquettes d’argile avec des fractions massiques de 2%
et 5%. La série des images numérisées, acquises à un intervalle de temps constant.
Cette expérience montre que, pour un temps de 400s, moment où la perte de masse
du nanocomposite devient plus faible comparée à la matrice pure (Figure A.5.b),
près de 50% de la surface de (PA6/MMT) se recouvre d’un résidu carboné. La me-
sure de température de la surface indique que cette couche carbonée joue un rôle
d’isolation. La formation de cette couche carbonée est donc le phénomène clé qui
contrôle le taux de perte de masse.
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Figure A.6 – Images vidéo sélectionnées à 100, 200 et 400s dans l’azote à 50kW/m2
[Kashiwagi et al., 2004]

A.4.3 Propriétés de barrière aux gaz
L’un des effets les plus considérables des argiles sur les propriétés de la matrice

polymère est l’amélioration des propriétés de barrière à l’humidité et aux gaz et à la
perméabilité à l’eau. L’incorporation des plaquettes inorganiques avec des propor-
tions suffisantes augmentent les propriétés des barrières des polymères en créant des
chemins tortueux qui retardent la diffusion des molécules de gaz à travers la matrice
polymère, comme le présente la Figure A.7, [Lange and Wyser, 2003] et [Yano et al.,
1993].

Figure A.7 – Tortuosité du chemin de diffusion [Yano et al., 1993]
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Le facteur de tortuosité est défini comme le rapport de la distance réelle,d̄, dans
laquelle la molécule diffusive doit se déplacer et orienter à la distance la plus courte
d qu’il se déplacerait en l’absence de barrières (épaisseur du film polymère). Il est
exprimé en termes de longueur L, de largeur W et de la fraction volumique des
feuilles d’argile Pi comme :

τ = d̄

d
= 1 + Pi

L

2W (A.2)

Ce facteur est affecté par le rapport d’aspect de l’argile dispersée dans la matrice.
L’augmentation de la longueur latérale de la feuille d’argile ainsi que l’augmentation
du degré d’exfoliation ou de dispersion provoquent une augmentation plus impor-
tante de la barrière dans la matrice polymère [Ray and Okamoto, 2003].
Selon le modèle proposé par Nielsen, l’effet de la tortuosité sur la perméabilité peut
à son tour s’exprimer comme suit :

KPCN

Kp
= 1− Pi

τ
(A.3)

Où KPCN et Kp représentent la perméabilité du nanocomposite et du polymère pur,
respectivement.
De nombreuses études rapportées dans la littérature se sont concentrées sur les pro-
priétés de perméabilité et de barrière des nanocomposites contre l’eau, les gaz et les
vapeurs. [Messersmith and Giannelis, 1995] ont étudié la perméabilité des liquides
et des gaz d’un nanocomposite à renfort d’argile. Ils ont observé que la perméabi-
lité à l’eau dans les nanocomposites est considérablement réduite par rapport au
polymère pur. Zeng et al. [Ke and Yongping, 2005] ont testé la perméabilité d’un
nanocomposite (PET/MMT) au gaz d’oxygènes O2. Comme il est démontré dans la
Figure A.8, une petite quantité d’argile réduit efficacement la perméabilité de PET.
Lorsque la teneur en MMT a atteint une fraction massique de 3%, la pénétration à
O2 a été réduite à la moitié de celle du PET pur.

Figure A.8 – La perméabilité à l’O2 du nanocomposite (PET/o-MMT) [Ke and Yong-
ping, 2005]
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Encadrement analytique

B.1 Encadrement des propriétés mécaniques

B.1.1 Bornes du premier ordre
Voigt [Voigt, 1889] et Reuss [Reuss, 1929] ont proposé des approximations simples

pour déterminer les propriétés élastiques effectives des matériaux hétérogènes qui ont
été la base d’un résultat primaire de Hill [Hill, 1952].
Les hypothèses de Voigt et Reuss ont une interprétation physique comme étant
illustrée dans la Figure B.1. L’approche de Voigt est exacte pour différents matériaux
étant connectés en parallèle par rapport à la charge appliquée.

Figure B.1 – Interprétation géométrique des bornes de premier ordre, (a) Voigt et
(b) Reuss

Le modèle Reuss est exact pour les différents matériaux étant connectés en série.
— Borne supérieure de Voigt

La borne de V oigt, correspond à l’hypothèse que les tenseurs de déformation moyens
de l’inclusion et de la matrice sont égaux à la déformation moyenne imposée Eij :

< εij(x) >= Eij (B.1)

Le tenseur de localisation de la déformation est réduit partout au tenseur unité :

Aij(x) = Iij (B.2)
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Nous concluons l’expression du tenseur de rigidité équivalent qui conduit à la
représentation de la borne supérieure de Voigt (ou de la règle des mélanges) suivante :

CV oigt
ijkl =

N∑
ph=1

Pph(cijkl)ph (B.3)

En élasticité isotrope, la borne de V oigt correspond aux relations des modules de
compressibilité K et de cisaillement µ suivantes :

kvoigt =
N∑

ph=1
Pph.kph (B.4)

µvoigt =
N∑

ph=1
Pph.µph (B.5)

Pour un matériau biphasé de type matrice-inclusion, ces expressions se réduisent
à :

kvoigt = Pm.km + Pi.ki (B.6)

µvoigt = Pm.µm + Pi.µi (B.7)

— Borne inférieure de Reuss

La borne de Reuss [Reuss, 1929] est l’hypothèse en contrainte qui considère que celle
ci est constante dans toutes les phases et est égale à la contrainte macroscopique
imposée σij.

< σij(x) >= Σij (B.8)

Le tenseur de localisation de contrainte est réduit partout au tenseur unité :

Bijkl(x) = Iijkl (B.9)

Donc, l’expression qui conduit à la représentation du tenseur des souplesses équi-
valent sera :

SV oigtijkl =
N∑

ph=1
Pph(cijkl)−1

ph (B.10)

En élasticité isotrope, La borne de Reuss correspond aux relations suivantes :

1
kReuss

=
N∑

ph=1
Pph.

1
kph

(B.11)

1
µReuss

=
N∑

ph=1
Pph.

1
µph

(B.12)

Pour un matériau biphasé de type matrice-inclusion, ces expressions se réduisent
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à :
kReuss = kmki

Pikm + Pmki
(B.13)

µReuss = µmµi
Piµm + Pmµi

(B.14)

B.1.2 Bornes du second ordre [Dirrenberger, 2012]
Dans le cas où la répartition des phases est supposée isotrope au sein du ma-

tériau, il existe des bornes plus resserrées que les bornes de Voigt et Reuss dites
bornes d’Hashin-Shtrikman [Hashin and Shtrikman, 1963]. Le schéma de Hashin-
Shtrikman-Walpole (H.S.W ) est le même que pour la méthode Auto-Cohérente où
le matériau homogène équivalent entourant les différents constituants est remplacé
par un matériau de comparaison (Figure B.2). Si le matériau de comparaison est
plus "dur", on retrouve la borne supérieure de la rigidité du composite, par contre,
si le matériau de comparaison est plus "souple", on aboutit à la borne inférieure de
la rigidité du composite.

Figure B.2 – Assemblage de sphères ou de cylindres dans un composite selon Hashin,
la matrice est représentée en blanc et la phase dispersée en noir [Bornert, 1996]

Pour un matériau multiphasé et si le module le plus faible prend l’indice 1 et
le plus fort prend l’indice n (On suppose donc que kN−1 ≤ kN et µN−1 ≤ µN) les
bornes de Hashin-Shtrikman sont définies par :
— Le module de compressibilité k :

kHS− = k1 + B1

1 + α1B1
(B.15)

kHS+ = kN + BN

1 + αNBN

(B.16)

où α1, αN , B1 et BN sont exprimés par :

α1 = − 3
3k1 + 4µ1

(B.17)
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αN = − 3
3kN + 4µN

(B.18)

et

B1 =
N∑

ph=2

Pph
1

kph−k1
− α1

(B.19)

BN =
N∑

ph=1

Pph
1

kph−kN
− αN

(B.20)

avec Pph la fraction volumique de la phase.
On obtient l’encadrement suivant pour le module de compressibilité kH homogé-

néisé :

kHS− ≤ kH ≤ kHS+ (B.21)

— Le module de cisaillement µ :

µHS− = µ1 + 1
2( D1

1 + β1D1
) (B.22)

µHS+ = µN + 1
2( DN

1 + βND1
) (B.23)

avec β1, βN , D1 et DN exprimés par :

β1 = − 3(k1 + 2µ1)
5µ1(3k1 + 4µ1) (B.24)

βN = − 3(kN + 2µN)
5µN(3kN + 4µN) (B.25)

D1 =
N∑

ph=2

Pph
1

2(µph−µ1) − β1
(B.26)

DN =
N−1∑
ph=1

Pph
1

2(µph−µN ) − βN
(B.27)

On obtient l’encadrement suivant pour le module de cisaillement homogénéisé
µH :

µHS− ≤ µH ≤ µHS+ (B.28)

Pour le cas d’un matériau biphasé à 3 dimensions, les deux modules sont exprimés
par :
— le module de compressibilité :

kHS− = 1
Pi

(ki+
4µi
3 )

+ .Pm
(.km+ 4.µm

3 )

− 4µi
3 (B.29)
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kHS+ = 1
Pi

(ki+ 4
3µi

) + .Pm
(.km+ 4.

3µm
)
− 4µi

3 (B.30)

— le module de cisaillement :
µHS− = µm.+

Pi
1

(µi−µm) + 2(km+2.µm).Pm
5µm(.km+ 4

3 .µm)

(B.31)

µHS+ = µi.+
Pm

1
(µm−µi) + 2(ki+2.µi).Pi

5.µi(ki+ 4
3 .µi)

(B.32)

et pour le cas 2 dimensions, les deux modules sont exprimés par :
— le module de compressibilité :

kHS− = km.+
Pi

1
(ki−km) + 3.Pm

(3.km+4.µm)
(B.33)

kHS+ = ki.+
Pm

1
(km−ki) + 3.Pi

(3.ki+4.µi)
(B.34)

— le module de cisaillement :
µHS− = µm.+

Pi
1

(µi−µm) + 6(Km+2.µm).Pm
5µm(3.km+4.µm)

(B.35)

µHS+ = µi.+
Pm

1
(µm−µi) + 6(Ki+2.µi).Pi

5.µi(3.ki+4.µi)

(B.36)

B.2 Encadrements analytiques des propriétés ther-
miques

B.2.1 Bornes d’ordre 1
Si les informations concernant la fraction volumique sont disponibles, leur utili-

sation permet l’obtention des bornes de Wiener [Wiener, 1912]. Elles correspondent
respectivement à la moyenne géomètrique et arithmétique des conductivités λj des
phases j pondérées par les fractions volumiques Pj tel que :

λWiener+ =
N∑

ph=1
PPhλph (B.37)

1
λWiener−

=
N∑

ph=1

1
Pphλph

Les expressions d’un matériau biphasé sont données par :

λWiener+ = P1λ1 + P2λ2 (B.38)

λWiener− = λ1λ2

P1λ2 + P2λ1
(B.39)
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La propriété effective est alors comprise entre :

λWiener− ≤ λH ≤ λWiener+ (B.40)

B.2.2 Bornes d’ordre 2
Hashin et shtrikman [Hashin and Shtrikman, 1962] proposent un encadre-

ment du second ordre plus performant des propriétés d’un matériau multiphasé.
Pour un matériau isotrope à d dimensions et constitué de N phases isotropes où λph
sont les conductivités thermiques et si la conductivité la plus basse est notée λ1 et
la plus haute par λN alors les expressions de la borne supérieure λHS+ et la borne
inférieure λHS−sont données par :

λHS− = (
N∑

ph=2
Pph(α1 + λph)−1)−1 − α1 (B.41)

λHS+ = (
N∑

ph=1
Pph(αN + λph)−1)−1 − αn (B.42)

avec α1et αN données par :

α1 = P1λ1 + Pphλph −
P1Pph(λph − λ1)2

λphP1 + λ1Pph + (d− 1)λ1
(B.43)

αN = Pphλph + PNλN −
PphPN(λN − λph)2

λNPph + λphPN + (d− 1)λph
(B.44)

où Pph est la fraction volumique de la phase ph.
la conductivité thermique effective est alors bornée par :

λHS− ≤ λH ≤ λHS+ (B.45)

Pour un matériau biphasé à 3 dimensions les expressions des bornes sont données
par :

λHS− = λ1 + P2
1

λ2−λ1
+ P1

3λ1

(B.46)

λHS− = λ2 + P1
1

λ1−λ2
+ P2

3λ2

(B.47)

Dans le cas 2 dimensions, il suffit de remplacer le 3 dans les expressions précédentes
par un 2 pour obtenir :

λHS− = λ1 + P2
1

λ2−λ1
+ P1

2λ1

(B.48)

λHS− = λ2 + P1
1

λ1−λ2
+ P2

2λ2

(B.49)
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B.3 Formules liées au module général [Wang and
Pyrz, 2004]

α = 1
3Tiijj = F1

F2
(B.50)

β = 1
5

(
Tijij −

1
3Tiijj

)
= 1

5

( 2
F3

+ 2
F4

+ F5 − F1

F2

)
(B.51)

ϕ = 1
3F2

(2F6A1 + 6F6B1 + F7A2 + 3F7B2) (B.52)

ψ = 1
5F2

(2F8A1 + F9A2 + 2F6B1 + F7B2) + 2
5

(
A3

F4
+ A4

F3

)
− ϕ

5 (B.53)

F1 = D1 +D2 (B.54)

D1 = 1 + 1
3

[1
2 (1−R) (3f + 9θ − 4) + 2R (1− θ)

]
A1 (B.55)

D2 = 1
3 [(1−R) (2 + 3f) +R (2− θ)]A2 + 1

3 [(3− 4R) (3θ − 2)R (B1 −B2)]
(B.56)

F2 = E1 + E2 + E3 (B.57)

E1 = 1 + 1
2 (1−R) (f + 3θ)A1 + [(1−R) (1 + f) +R (1− θ)]A2 (B.58)

E2 = (3− 4R) [θB1 + (1− θ)B2] + 1
2 (3− 4R) (B.59)

E3. =
[
f + θ −R

(
f − θ + 2θ2

)]
(A1A2 + A1B2 + 2B1A2) (B.60)

F3 = 1 +
[
1−

(
f + 3

2θ
)

+R (f + θ)
]
A4 (B.61)

F4 = 1 + 0.25 [(f + 3θ) +R (f + θ)]A3 (B.62)

F5 = H1 +H2 +H3 (B.63)

H1 = 2 + 1
2 (1−R) (f + 3θ)A1 (B.64)

H2 = [(1−R) (1 + f) +R (1− θ)]A2 (B.65)

H3 = (3− 4R) [θB1 + (1− θ)B2] (B.66)
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F6 = 1 + 1
2 [(1−R) (2 + 3f) +R (2− θ)]A2 + 1

2 (3− 4R) (2− 3θ)B2 (B.67)

F7 = 1 + 1
2 [(1−R) (3f + 9θ − 4) + 4R (1− θ)]A1 + (3− 4R) (3θ − 2)B1 (B.68)

F8 = 1 + [(1−R) (1 + f) +R (1− θ)]A2 + (3− 4R) (1− θ)B2 (B.69)

F9 = 1 + 1
2 (1−R) (f + 3θ)A1 + θ (3− 4R)B1 (B.70)

Les constantesR, Ai (i = 1, 2, 3, 4) etBi (i = 1, 2) sont liées aux constantes élastiques
de la matrice et aux renforts (Sphéroïdales) isotropes transversales.

R = 3µm
2km + 4µm

(B.71)

A1 = kf − lf
µm

− 1, A2 = nf − lf
2µm

A3 = mf

µm
− 11 A4 = pf

µm
− 1 (B.72)

B1 = 2kf + lf
9Km

− 2kf − 2lf
6µm

, B2 = nf + 2lf
9Km

− nf − lf
6µm

(B.73)

où k, n, m, p et l sont les notations adoptées par Hill [Hill, 1964]. Ils peuvent être
exprimés par des composants du tenseur de rigidité comme :

k = 1
2 (C2222 − C2233) , n = C1111, m = 1

2 (C2222 − C2233) , p = C1212, l = C1122

(B.74)
Pour un matériau isotrope, les constantes ci-dessus sont donnés comme suit :

k = K + 1
3µ, n = K + 4

3µ, m = p = µ, l = K − 2
3µ (B.75)

f =


ζ2

1−ζ2 (3θ − 2) , ζ = c
a
< 1 pour une sphéroide oblate a2 = a3 = a > a1 = c

ζ2

ζ2−1 (2− 3θ) , ζ = c
a
> 1 pour une sphéroide prolate a1 = a < a2 = a3 = c

(B.76)

θ =


ζ2

(1−ζ2)
3
2

{
cos−1 ζ − ζ (1− ζ2)

1
2

}
pour sphéroide oblate

ζ2

(ζ2−1) 3
2

{
ζ (ζ2 − 1)

1
2 − cosh−1 ζ

}
pour sphéroide prolate

(B.77)
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