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Modélisation basée images du comportement thermomécanique de composite C/C

Les composites C/C sont principalement utilisés dans les applications à très haute température et
notamment dans le domaine du spatial. Savoir concevoir ces matériaux est essentiel pour améliorer
leurs performances et diminuer les coûts de production. Ce mémoire présente le développement d’un
modèle multiéchelle basé images du comportement thermomécanique d’un composite C/C à renfort 3D
aiguilleté. L’utilisation de méthodes classiques ne permet pas de décrire correctement cette architecture
très complexe. La méthode CEPI (Computing Effective Properties using Images) présentée s’appuie
d’une part sur les propriétés des constituants, dont certaines ont été caractérisées au laboratoire, et
d’autre part sur l’architecture de ces matériaux, qui a été obtenue à partir d’une image tomographique.
Les propriétés mesurées des constituants ont été directement utilisées dans un modèle microscopique
de fil idéal, le modèle macroscopique étant lui directement basé sur l’image de tomographie. Les
paramètres des calculs aux différentes échelles ont ensuite été étudiés et discutés pour en déterminer
l’influence et permettre de valider certaines hypothèses. La comparaison des résultats numériques et
expérimentaux a enfin permis de valider la méthode CEPI sur le comportement mécanique linéaire
et de mettre en avant les principaux axes d’améliorations pour le comportement en dilatation des ces
composites.

Mots-clés : modélisation ; composites ; carbone/carbone ; approche multiéchelle ; tomographie.

———————————

Image-based modeling of the thermomechanical behavior of a C/C composite

C/C composites are used in very high temperature applications, especially in space activities. The
ability to design these materials is essential in order to enhance their performances and lower their
production costs. This work introduces an images-based multiscale modeling of the thermomechanical
behavior of a C/C needled composites. Standard methods cannot describe this very complex architec-
ture. The CEPI model (Computing Effective Properties using Images) is based on one hand on the
components properties, some of them having been characterized in the laboratory, and on the other
hand on the architecture of the material which is directly obtained using tomography images. The
components properties were used on a microscopic model of an idealistic yarn, while the macroscopic
model was based on the CT scan data itself. The influence of the internal parameters of the method was
studied and discussed, and allowed validating some hypotheses. Finally, the comparison between the
numerical and experimental results validates the CEPI model on the linear mechanical behavior and
stressed the key axes of improvement for the thermal expansion behavior of these composites.

Keywords : modeling ; composites ; carbon/carbon ; multiscale approach ; tomography.
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Introduction

Les matériaux composites sont issus de l’association d’au moins deux constituants distincts. Depuis
longtemps ils permettent de répondre à de nombreuses problématiques. La diversité de la nature
des constituants va permettre de réaliser des matériaux qui peuvent être considérés "sur-mesure". Ils
permettent alors des gains de poids ou de taille à performances équivalentes, mais également une
utilisation dans des conditions extrêmes. Les différentes architectures que présentent ces matériaux
vont cependant rendre très compliquées leurs compréhension et utilisation. Grâce à leurs performances
ils ont été rapidement utilisés sur des applications de haute technicité avec l’appui de modèles empi-
riques afin d’en décrire le comportement. Cependant, les manques de connaissances sur ces matériaux
et leur conception entraînent des sur-dimensionnements qui peuvent coûter très cher. Toutefois les
développements des outils informatiques au cours de ces dernières années ont permis la mise en place
de modèles numériques permettant de prévoir et comprendre le comportement de ces matériaux, et
donc d’améliorer le rapport performances/prix.

Les problématiques des domaines du spatial et de l’aéronautique sont d’allier performances et
coûts de production. La possibilité de concevoir des matériaux sur mesure, à partir de constituants
optimaux, a permis de répondre à ces défis technologiques. Grâce à la diversité des constituants qui
peuvent être utilisés lors de la conception des matériaux composites, ils peuvent être employés dans
des domaines de contraintes ou de températures extrêmes. De plus, ils présentent l’avantage d’avoir
des densités beaucoup plus faibles que les alliages métalliques qui sont communément utilisés, ce qui
permet un allègement des structures, améliorant significativement les performances. Dans le domaine
du spatial, Safran a rapidement développé différents types de composites pour répondre aux divers
besoins qu’ils ont rencontré.

Ces travaux de thèse abordent un de ces domaines en particulier : la conception des composites
qui sont utilisés au niveau des parties dites chaudes des tuyères des fusées Ariane. Ils doivent être
capables de supporter des températures extrêmes, allant à plus de 3000◦C pendant plusieurs minutes.
Ces matériaux sont généralement des composites Carbone/Carbone (C/C), constitués d’un renfort en
fibres de carbone infiltrées par une matrice de pyrocarbone. Le choix de l’élément Carbone est motivé
par sa très bonne tenue aux hautes températures, qui repose sur d’excellentes propriétés thermomé-
caniques. Un des critères dimmensionnants de ces matériaux, outre les modules élastiques et leurs
comportements d’endommagement et de rupture, est la dilatation thermique. Il faut en effet être capable
de prévoir le comportement de ces pièces de structure afin d’anticiper d’éventuelles modifications
d’ordre thermomécanique, pouvant entraîner des surcontraintes sur les pièces voisines. Au départ basé
sur des études empiriques, le dimensionnement de ces pièces se fait maintenant de façon numérique.
Des modèles numériques et logiciels de calcul de structure permettent de dimensionner une pièce
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vis-à-vis d’efforts mécaniques précis mais ne traitent pas toujours de la dilatation thermique de ces
matériaux ; de plus, l’architecture fibreuse très particulière examinée ici (dite : "3D aiguilletée") est
complexe à considérer dans les modèles existants.

L’objectif de ces travaux de thèse est donc d’étudier le comportement en dilatation thermique de
ces matériaux composites Carbone/Carbone à renfort 3D aiguilletés à travers le développement d’une
modélisation multi-niveau basée images. À terme, l’objectif est de développer des outils numériques
permettant de capter l’architecture complexe de ces matériaux à partir d’images de tomographies. À
partir des informations obtenues par un traitement approprié de ces images, des calculs par éléments
finis peuvent être réalisés afin d’obtenir une estimation du comportement thermomécanique de ces
matériaux. En parallèle à ces développements numériques, les constituants doivent être caractérisés à
l’aide d’un moyen d’essais spécifique présent au laboratoire.

La première partie du mémoire s’attache à présenter le matériau étudié de l’échelle macroscopique
à microscopique. Le Chapitre 1 le présente en détail et récapitule les données issues de la littérature
sur son comportement thermomécanique. Une description précise des différentes problématiques
rencontrées y est également exposée. Afin d’étudier le comportement microscopique des constituants,
un moyen de caractérisation monofilamentaire en température a été utilisé et fait l’objet d’étude du
Chapitre 2. Il comprend une première étape de validation sur une fibre de Carbone industrielle dont
les propriétés sont disponibles dans la littérature, ainsi qu’une étude de la fibre issue du matériau étudié.
La fin de ce chapitre est consacrée à la réalisation de microcomposites avec des dépôts de pyrocarbone
afin d’obtenir les propriétés de la matrice. L’ensemble des propriétés obtenues expérimentalement
serviront par la suite de données d’entrée pour les modèles numériques.

La seconde partie du mémoire présente la démarche multi-niveaux qui a été mise en place au
cours de la thèse, ainsi que les différents outils numériques développés. Le Chapitre 3 est une brève
introduction à cette seconde partie. Il présente les prévisions du comportement thermomécanique
obtenues à partir de modèles simples qui soulignent l’importance de l’architecture matériau et justifie
le développement d’une approche basée images qui permet de capturer cette architecture. Les choix
de modélisation sont ensuite exposés dans le Chapitre 4. Il développe l’étude de la relation entre
niveau de gris de l’image tomographique et propriétés thermomécaniques. Des calculs à l’échelle
microscopique permettent de discuter de l’influence des micro-hétérogénéités présentes, et de faire
une comparaison entre le comportement d’un fil réel et celui d’un fil idéal. Dans une seconde partie
de ce chapitre, les outils numériques permettant de calculer les directions d’une image sont présentés.
L’influence des paramètres de calcul sur la qualité des résultats est discutée. Cela permet de fixer
une résolution maximale à partir de laquelle les images présentent suffisamment d’informations pour
obtenir une description précise du matériau. Cette contrainte de résolution impose alors de travailler
sur des images aux dimensions importantes. Le Chapitre 5 développe une méthode multi-niveaux
(CEPI : Computing Effective Properties using Images) qui a permis de répondre à cette problématique
de taille. L’influence des paramètres de calcul spécifiques à cette méthode sur la qualité des résultats y
est étudiée. La démarche multi-niveaux est enfin validée en la comparant à des calculs éléments finis
directs sur des volumes de taille plus raisonnable.
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Enfin la dernière partie est consacrée aux résultats obtenus en utilisant la méthode CEPI sur les
différents matériaux à disposition. Le Chapitre 6 expose la comparaison des résultats numériques
et expérimentaux. La méthode CEPI a été utilisée sur l’ensemble des échantillons à disposition et
ces résultats sont comparés à des résultats expérimentaux tirés de la littérature ou encore à des essais
réalisés au laboratoire. Une étude présente ensuite l’influence de chacune des propriétés microscopiques
sur le comportement macroscopique, soulignant l’importance de bien caractériser certains constituants.
Enfin le Chapitre 7 exploite les résultats des directions obtenues par traitement d’image afin de fournir
des informations sur la structure des différents matériaux. Cela permet notamment de comprendre
des différences de comportement thermomécanique, mais également de livrer des renseignements
permettant d’améliorer la production de ces composites C/C.
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Première partie

Matériau et constituants
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Chapitre 1

Matériau

Ce premier chapitre présente quelques généralités sur les composites Carbone/Carbone, puis sur
celui qui sera étudié au cours de ces travaux de recherches. Le comportement thermomécanique a
été étudié sous différents aspects ainsi que l’importance de la dilatation de ces composites pour leurs
applications.

1.1 Généralités

Les premiers composites Carbone/Carbone ont été développés par les américains pour répondre
aux problématiques de rentrées atmosphériques pour le projet Apollo de la NASA. Par la suite, fort de
leurs résistances aux hautes températures, ils ont été introduits sur les systèmes de freinage de l’aviation
militaire ainsi que sur les lanceurs des missiles et fusées (Figure 1.1). Ce n’est que plus tard qu’ils furent
introduits dans le domaine de l’aéronautique civile, utilisés notamment sur les systèmes de freinage.
Les études sur les composites C/C se sont alors multipliées pour différentes raisons. La principale
d’entre elles est que ces matériaux ont un coût de fabrication élevé mais les champs d’utilisations sont
quant à eux très vastes. C’est pour cela que les principales études ont traité de la compréhension de ces
composites aux différentes échelles d’un point de vue expérimental mais également sur la réduction
des coûts de production. Comme son nom l’indique, le composite C/C est constitué d’une préforme en
fibre de carbone, densifiée par une matrice de carbone.

FIGURE 1.1 – Col de tuyère et divergent en composite Carbone/Carbone ([28])
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MATÉRIAU

1.1.1 Les préformes fibreuses

Les renforts fibreux jouent un rôle de premier ordre sur les propriétés thermomécaniques obtenues
au cours de la conception d’un matériau composite. Les préformes textiles suivent un arrangement bien
précis qui est élaboré en fonction de l’application qui est visée pour le composite ([28],[83]). Il existe
différentes structures de préforme, allant du simple tissage 2D aux formes plus complexes telle que des
"4D"(Figure 1.2).

FIGURE 1.2 – Exemple des principaux renforts fibreux 2D et préformes 3D ([83])

La complexité de ces préformes va permettre de pallier à des contraintes de dimensionnement
mécanique ou thermique rencontrées par les industriels notamment.

Dans le cas de composites C/C, le renfort est constitué de fibres de carbone. Il existe de nombreuses
familles de fibres de carbone (Tableau 1.1), allant des faibles modules(50GPa) à des fibres très haut
module (>600GPa), ou encore des fibres à la section bien ronde et régulière à des fibres aux formes
plus exotiques. Les fibres de carbone présentent de nombreux avantages pour les matériaux composites
([41]) :

- grande résistance à la fatigue et à la déformation
- faible masse volumique
- bonne conductivité électrique et thermique (hormis les fibres ex-rayonne)
- grande résistance à l’usure

TABLE 1.1 – Différentes familles de fibre de carbone
Fabricant Nom Module (GPa)

Allongement à rupture
(%)

Toray
T300 230 1,5

T800 S 294 2,0
M40 392 0,7

Hexcel AS-4 228 1,8
IM-9 290 2,1

Mitsubishi Rayon AS 30 206 1,5
SR 40 475 0,9

Kureha Chemical T101 F 33 2,4
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1.1.2 Matrice de pyrocarbone

Le carbone ne présente pas de phase liquide à pression atmosphérique. Pour déposer une matrice
de carbone autour de la préforme fibreuse il existe principalement deux méthodes. La première est
d’effectuer une pyrolyse de résine, ou de brais, après qu’elle ait été infiltrée sous forme liquide dans la
préforme. La seconde méthode permet de déposer du pyrocarbone par dépôt chimique en phase gazeuse.
Les deux principaux procédés sont décrits dans la section suivante (1.1.3). Les pyrocarbones obtenus
par ces méthodes sont qualifiés de turbostratique ([77]). Certains d’entre eux possèdent une structure
dite lamellaire où chaque couche graphitique est empilée parallèlement à la surface de dépôt avec un
désordre de rotation autour de la normale à cette surface. Il existe plusieurs types de microstructure, ou
de familles de pyrocarbone, qui varient suivant le degré d’anisotropie du matériau ([7], [79], [80]) :

* isotrope
* laminaire sombre
* laminaire lisse
* laminaire régénéré
* laminaire rugueux

C’est ce dernier qui est recherché dans les matériaux composites, car il présente le degré d’aniso-
tropie le plus élevé et les meilleurs propriétés thermomécaniques. Il est également possible de traiter
thermiquement les matrices de pyrocarbone. Vis-à-vis de leur réponse à ce traitement, liée à leur degré
d’anisotropie, les pyrocarbones peuvent être séparés en deux classes : les pyrocarbones graphitables
(tendres) ou non graphitables (durs).

Toutes ces propriétés structurales vont avoir un effet non négligeable autant sur les propriétés méca-
niques que thermiques des pyrocarbones. De même que les températures de traitement thermique, les
températures d’utilisation des composites vont entrainer des remaniements aux différentes échelles, ce
qui va de nouveau modifier les propriétés.

1.1.3 Procédés de densification : voie gaz

Les deux principaux procédés d’élaboration des matériaux composite à matrice céramique, ou
carbone, sont la CVI (Chemical V apor Infiltration) et la CVD (Chemical V apor Deposition).
Le procédé de CVD est gouverné par deux phénomènes physico-chimique que sont le transport de
masse et de chaleur et les réactions chimiques ([61]). Le transport des précurseurs gazeux vers la zone
réactionnelle se fait pas convection et diffusion et peuvent alors subir des réactions homogènes. Ensuite
le transport jusqu’au substrat se fait par diffusion, et au contact les réactions hétérogènes mènent à la
formation de dépôts.

Le procédé de CVI fait intervenir les même processus de réactions physico-chimique que la CVD.
La différence intervient au voisinage du substrat où un phénomène d’infiltration apparait. Le gaz vient
alors pénétrer au coeur de la préforme et déposer par réaction chimique un dépôt solide. Les taux de
comblement de la porosité sont alors plus importants que dans des procédés CVD. Plusieurs paramètres
permettent d’optimiser le procédé de CVI. Il existe donc plusieurs variantes du procédé ([11],[3]). Les
procédés de CVI ont ensuite été développés, notamment par les industriels, et optimisés pour être
utilisés dans la conception de pièces mécaniques de grande dimension.
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1.2 Présentation du matériau étudié

Cette section présente le matériau qui est étudié au cours des ces travaux de thèse. La première
partie décrit le procédé de fabrication du composite. La seconde présente les résultats de la littérature
sur le comportement mécanique obtenus sur un matériau similaire, enfin le comportement thermique
est étudié dans la dernière partie.
Comme il a été abordé au début de ce chapitre, les matériaux composite Carbone/Carbone sont princi-
palement réservés pour des applications à haute ou très haute température. Le matériau présenté est
utilisé pour les cols de tuyère et divergents de la fusée Ariane 5. Ce sont des pièces qui atteignent très
facilement des températures extrêmes au delà de 2000◦C.

1.2.1 Procédé de fabrication du composite

Le matériau qui est étudié est un composite 3D Carbone/Carbone ([38]). Il est composé de fibres
de carbone,ex-PAN, de 7µm qui ont des propriétés proches de celle de la Panex33 du fabricant Zoltek.
Ces fibres forment ensuite des torons de 250µm environ. Le tissage fait à partir de ces fils est constitué
de plans de satin de 8 (~y,~z). La superposition de ces plans est ensuite maintenue par un aiguilletage sui-
vant l’axe ~x. L’aiguilletage est une méthode de liaison mécanique entre les différentes nappes de tissage.
L’objectif de cette méthode est de transférer des fils des plans de tissage dans la troisième direction pour
les lier entre eux et donc assurer un maintien mécanique. Le tissage est ensuite traité thermiquement à
une température supérieure à la température de fabrication des fibres, et inférieure à celle d’utilisation,
avant d’être densifié par un procédé voie gazeuse : Chemical Vapor Infiltration(CV I)(1.1.3). La pré-
forme subit un premier cycle d’infiltration avant d’être retraité thermiquement, suivi d’une seconde
étape d’inflitration. Les gaz précurseurs se décomposent alors pour former des couches de pyrocarbone
Laminaire Rugueux (LR) qui viennent se déposer de façon concentrique autour des fibres de carbone.
La densité finale du matériau est comprise entre 1600-1900 kg/m3 et comprend entre 12% et 15% de
porosité (Figure 1.3).

1.2.2 Comportement mécanique du composite C/C

De par la diversité des applications des composite C/C, ainsi que par leur complexité à toutes les
échelles, ces matériaux vont avoir des comportements thermomécaniques différents en fonction des
applications visées. Ce sont alors les paramètres d’élaboration qui vont permettre cette diversité des
résultats thermomécanique.

Comportement mécanique à température ambiante

Le comportement mécanique des composites C/C à température ambiante a été étudié au cours
de différents travaux de recherches. La fabrication à haute température modifiant les propriétés des
constituants, les liaisons fibre/matrice et les modes de rupture (Figure 1.4), il est difficile de prévoir le
comportement de ces matériaux composites [23].
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FIGURE 1.3 – Tomographie d’un échantillon de Carbone/Carbone avec les axes d’orientation

FIGURE 1.4 – Représentation schématique des modes de rupture en fonction de la température de
traitement thermique du composite ([23])
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Se dégagent alors quatre principaux paramètres influençant le comportement mécanique de ces
composites. Le premier est le module donné par la pente à l’origine, prenant en compte l’endom-
magement initial et de l’état de liaison fibre/matrice (Figure 1.5). Ensuite, la contrainte à rupture du
composite est principalement liée à celle des fibres, influencée par le Traitement thermique Haute
Température (THT) appliqué au cours de la conception du matériau. La déformation résiduelle est quant
à elle causée par la présence de fissures, à l’état initial du matériau, qui ne se referment pas [72]. Enfin
la chute du module au cours des cycles de charge/décharge caractérise la variable d’endommagement
du composite [44].

FIGURE 1.5 – Courbe de contrainte déformation cyclée d’un C/C aiguilleté [72]

Pour décrire le comportement de ces matériaux composites, il est également important de détailler
les différents modes d’endommagement qu’ils peuvent rencontrer. Les principaux modes d’endomma-
gement sont présentés par O. Siron [72] au cours de ses travaux de recherches (Figure 1.6).
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1.2 Présentation du matériau étudié

FIGURE 1.6 – Mode d’endommagement sous sollicitation de traction uniaxiale [72]

Le mode (a) représente la fissuration intra-fil, qui est préférentiellement retrouvée sur les fils trans-
verses du matériau, et se propage en particulier en suivant l’anisotropie du matériau et par la porosité.
Le mode (b) est la fissuration matricielle inter-fils et se développe proche des cas de croisements de fils,
et reste dictée par la porosité présente autour des fils. Enfin le dernier mode d’endommagement (c) est
la macro-fissuration. La contrainte à rupture est donc liée à celle de la fibre de carbone, tandis que les
déformations résiduelles sont à relier à la fissuration matricielle.

Comportement mécanique à haute température

De nombreux paramètres influencent le comportement d’un composite C/C à haute température :
— les propriétés des constituants fibre/matrice en température
— l’interface fibre/matrice peut également être modifiée par la température
— les contraintes thermiques résiduelles
Les principaux résultats obtenus [44] montrent que la contrainte et la déformation à rupture aug-

mentent avec la température d’élaboration. De plus la température d’essai vient également modifier la
déformation résiduelle du composite. Au delà de 2000◦C, un phénomène de fluage apparait et ajoute
un paramètre influant sur le comportement mécanique : la vitesse de sollicitation. Les familles de
fissures (Figure 1.6) sont les mêmes qu’à température ambiante, seules leurs fréquences d’apparition
sont modifiées par la température d’essai et par la nature des constituants. Enfin, l’étude en température
montre que le comportement des composites est fortement lié à celui des fibres de carbone (Figure 1.7).
Le comportement mécanique à haute température des composites C/C est alors étroitement lié à celui
des ses constituants.
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FIGURE 1.7 – Evolution de la contrainte à rupture en fonction de la température sur 4 matériaux C/C et
des fibres de Carbone bruts [44]

1.2.3 Propriétés thermiques d’un composite C/C

Les trois principales propriétés thermiques étudiées pour caractériser les composites C/C sont la
conductivité(1.8), la diffusivité et la dilatation thermique. Ces propriétés vont dépendre de nombreux
paramètres tels que la nature des constituants, leurs traitements thermiques, la microstructure ou encore
le procédé de fabrication du composite. Par exemple, un composite C/C élaboré par CVI va avoir
une diffusivité thermique bien plus importante que celui de la fibre seule qui constitue le renfort
([76],[23])(Figure 1.8).

FIGURE 1.8 – (a) Dépendance en température de la conductivité thermique de différents composites
C/C (b)Effet du traitement thermique haute température (THT) sur la conductivité thermique ([23])

Cependant le paramètre le plus important sur les composites C/C est la dilatation thermique. En
effet, ces composites étant principalement conçus pour répondre à des problématiques de résistance
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aux fortes températures, la dilatation de ces composites va devoir être étudiée pour comprendre leurs
réponses à ces sollicitations afin de les dimensionner. De même que pour la conductivité thermique, le
coefficient de dilatation du composite va principalement dépendre de la nature des constituants, du
traitement thermique appliqué au composite et du procédé de fabrication (Figure 1.9).

FIGURE 1.9 – Coefficient de dilatation thermique d’un feutre de carbone élaboré par CVD en fonction
de la température pour différents taux de fibre ([23])

1.2.4 Porosité du matériau

Cette dernière partie présente l’étude du réseau de porosité du matériau. D’après les données qui
ont été fournies par l’industriel, les matériaux fournis présentent des taux de porosité tous différents.
Ces données sont complétées par des mesures de pycnométrie hélium. Le principe de cet essai est de
remplir de gaz une cuve, de volume parfaitement connu, à l’intérieur de laquelle est placé l’échantillon.
Le volume de porosité est alors déterminé en soustrayant au volume géométrique le volume réel. Le
Tableau 1.2 résume tous les résultats obtenus.

TABLE 1.2 – Résumé des taux de porosité obtenus sur les différents échantillons
Échantillon A B C D E
Porosité (%) 21,2 17,1 14,8 10,6 13,8

Malgré le fait que les matériaux suivent la même procédure de fabrication, les taux de porosité sont
tous différents. Cela n’influence que très peu leur comportement thermomécanique. Par exemple, le
module de Young suivant l’axe ~x des matériaux A, D et E présentent le même module (Chapitre 7).

Afin d’affiner nos connaissances sur les porosités et en vue du développement d’une méthode basée
image, des essais de porosimètre à mercure ont été réalisés au laboratoire. Le principe est d’infiltrer
du mercure à différentes pressions pour déterminer les différentes tailles de pores de l’échantillon. La
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Figure 1.10 présente les résultats obtenus sur 5 échantillons issus d’un même matériau (A).

FIGURE 1.10 – Mesure d’infiltrabilité en fonction de la taille des porosités par porosimétrie mercure
sur 5 échantillons d’un même matériau

Ces courbes montrent que la majorité de la porosité est de la macro-porosité avec des tailles de
pores supérieur 10µm, et ceux pour les quatres échantillons. De plus, la porosité intrafil, inférieure à 0.1
µm, ne représente qu’une faible partie de la porosité des échantillons. Ces résultats auront notamment
de l’importance pour les calculs aux différentes échelles.

1.3 Problématique

Grâce à leurs propriétés, les composites C/C sont donc utilisés comme boucliers thermiques pour
les rentrées atmosphériques ou encore pour des pièces telles que les tuyères ou divergents. Le principal
problème reste leur dimensionnement qui est critique dans certaines occasions. Pour cela, il est très
important de comprendre le comportement thermomécanique de ces composites. De nombreux para-
mètres rentrent en jeu, tels que l’arrangement du renfort fibreux, la nature du pyrocarbone, le taux de
densification ou encore la nature des constituants.

Cette problématique a été rencontrée au cours de tests de dilatation menés par l’industriel sur différents
matériaux à leur disposition. En effet, certains ont présenté des différences de densité mais des compor-
tements similaires en dilatation, ou inversement des similitudes de densité mais des écarts de dilatation.
Dans le Tableau (1.3), le matériau A a une densité beaucoup plus faible que celle du matériau E, qui
ont pourtant des dilatations proches suivant y. Ou encore le matériau B a une densité proche de celle du
matériau D, cependant il y a une différence de dilatation non négligeable et notamment à 1500◦C. Ce
sont ces dispersions dans les résultats de dilatation qui ont poussé la problématique de comprendre le
comportement thermomécanique du composite C/C et notamment la dilatation de celui-ci.
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TABLE 1.3 – Densité et dilatation des composites C/C étudiés au cours de ces travaux
Matériau A B C D E
Densité 1,65 1,78 1,79 1,75 1,73

Dilatation y
(%)

1000◦C 0,16 0,17 0,18 0,15 0,16
1500◦C 0,34 0,36 0,37 0,32 0,33

Afin d’étudier ce matériau, plusieurs démarches ont été envisagées couplées à différentes approches
numériques. Même s’il existe de nombreuses méthodes pour modéliser les matériaux composites
([40], [81], [13]), la complexité qui est introduite par l’aiguilletage a contraint le développement d’une
modélisation basée image, qui diffère d’une modélisation de type "matériaux virtuels". Ensuite, pour
tout modèle on a besoin de données d’entrée, en l’occurence les données fibres matrice qui ne sont pas
toutes disponibles dans la littérature ou alors pas en température. Pour cela, elles vont être caractérisées
expérimentalement et celles qui ne pourront pas être obtenues seront issues de la bibliographie. Cela
permettra alors de comparer les différents matériaux à disposition et de mieux en comprendre le
comportement thermomécanique.
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Chapitre 2

Caractérisation des constituants

Ce premier chapitre est consacré à la caractérisation des constituants du matériau composite
étudié. La première partie est une présentation de l’état de l’art sur les fibres de carbone et sur la
matrice de pyrocarbone. S’ensuit une présentation du moyen de caractérisation monofilamentaire. Les
deux parties suivantes sont consacrées aux résultats obtenus sur les constituants du composite, et sont
suivies d’une conclusion présentant les propriétés qui seront utilisées ultérieurement.

2.1 État de l’art

Cette première partie présente un état de l’art sur différentes fibres de carbone, leurs structures, leurs
procédés de fabrication, en détaillant la fibre commerciale proche de celle utilisée dans le composite et
ses propriétés thermomécaniques. Dans un second temps, la matrice de pyrocarbone est présentée de
manière générale, suivi des différentes méthodes de dépôts de pyrocarbone, d’une étude de la structure
de ces pyrocarbones et enfin de leurs propriétés thermomécaniques.

2.1.1 Les fibres de carbone

Généralités

La première fibre de carbone a été inventée et produite par T. Edison en 1879. Mais ce n’est que
dans les années 1970 que les fibres de carbone ont commencé à être commercialisées pour répondre
à un cahier des charges structural, et notamment sur les matériaux composites. De nos jours il existe
trois grandes familles de fibres de carbone qui sont directement nommées en fonction des précurseurs
utilisés pour les produire :

o ex-cellulose
o ex-brai
o ex-Polyacrylonitrile (PAN)

Au cours de ces dernières années la consommation de ces fibres a été multipliée par un facteur 10.
Leurs excellentes propriétés mécaniques et leur très faible densité expliquent alors leur utilisation dans
des applications diverses et variées ([20]), comme par exemple :

o club de golf afin d’améliorer la précision et la légèreté
o cadre de vélo, alliance de légèreté et rigidité
o prothèses externes dont la légèreté permet de soulager les patients
o etc ...

29



CARACTÉRISATION DES CONSTITUANTS

Cependant la principale application des fibres de carbone se situe dans les secteurs industriels de
l’aéronautique et du spatial. L’utilisation de pièces en matériaux composites, qui allègent les structures,
entraine une forte augmentation de la demande en fibres de carbone (Figure 2.1).

FIGURE 2.1 – Évolution de la demande aéronautique en fibre de carbone et du ratio de composite dans
les structures des avions ([20])

Les fibres ex-cellulose sont principalement utilisées pour leurs propriétés d’isolant thermique,
tandis que les fibres ex-brai ont des modules très élevés et une bonne résistance mécanique (E= 400-
950 GPa, σr= 2000-3000 MPa). Enfin les fibres ex-PAN, qui sont à l’heure actuelle les fibres les
plus vendues dans le monde, présentent une très haute résistance mécanique (E= 150-300 GPa, σr=
3000-7000 MPa). Ce sont ces propriétés et leur prix qui en font les fibres les plus utilisées dans de
très nombreux domaines d’applications ([21]). La suite de l’état de l’art va s’attacher à présenter les
fibres ex-PAN qui sont employées dans le matériau de la thèse.

Procédé de fabrication des fibres ex-PAN

Le procédé de fabrication de fibres de carbone ex-PAN se déroule en cinq étapes distinctes (Fi-
gure 2.2). À partir de la fibre PAN, la première phase est l’oxydation du précuseur. Cette réaction
est fortement exothermique et permet une réticulation du précurseur. Le traitement apporté étant
effectué en continu, il est primordial de maintenir une tension appropriée. La seconde étape est la
carbonisation. Elle permet le passage du précurseur polymère à un matériau carboné, avec le départ
des diverses molécules contenant des éléments autre que le carbone (oxygène, azote,...). Cela entraîne
les premières modifications de la micro-structure des plans de carbone. Ce réarrangement conditionne
directement les propriétés mécaniques des fibres produites. Un paramètre qui vient modifier les pro-
priétés thermo-mécaniques des fibres est la température de carbonisation appliquée. À cette étape, la
fibre "carbonisée" est constituée d’au moins 90% de carbone, de moins de 10% d’azote et d’environ
1% d’oxygène et d’hydrogène. Les fibres obtenues sont alors dites de "Haute Résistance" (HR) ou de
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module intermédiaire (IM). L’étape suivante est la graphitisation : elle permet d’obtenir une structure
plus compacte et plus dense avec une meilleure organisation du carbone. Il en résulte alors des fibres
qui sont qualifiées de "Haut Module". Vient ensuite l’étape de traitement de surface de la fibre. En
effet, ces fibres de carbone sont principalement utilisées comme renforts des matériaux composites ;
or, le principe même du matériau composite repose sur l’adhérence entre les fibres et la matrice. Des
traitements de surface ont été mis au point pour améliorer cette interface entre constituants. Il existe
différents procédés physiques ou chimiques, comme par exemple la croissance de nanotube ([90]),
qui permettent de modifier l’état de surface des fibres et créer une rugosité permettant une meilleure
accroche de la matrice. Enfin la dernière étape est l’ensimage des fibres. Il consiste à appliquer un
agent de liason afin de s’assurer la cohésion entre les filaments, diminuer l’abrasion et faciliter les
manipulations. Cet agent ne doit pas modifier les propriétés thermo-mécaniques des fibres et il doit être
adapté à leur utilisation par la suite.

FIGURE 2.2 – Principe du procédé de fabrication des fibres de carbone ex-PAN ([20])

La fibre Zoltek Panex33

Le renfort du matériau composite étudié au cours de cette thèse est constitué de fibres issues
d’un process de fabrication similaire à celui de la Panex33. Cette fibre est commercialisée par la
filiale Zoltek du groupe japonais Toray. Les données du constructeur sont indiquées Tableau 2.1.
Ces fibres ont été étudiées au cours de différents travaux de thèse et articles ([68], [66],[64], [59],
[58]). Ces articles présentent le comportement mécanique (module de Young) à l’ambiante et en
température mais également les coefficients de dilatation thermique de la fibre dans les sens axial et ra-
dial. Ce sont les données qui serviront de point de comparaison pour valider le moyen de caractérisation.
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TABLE 2.1 – Propriétés de la fibre de Panex 33 (Zoltek)
Panex 33 [43] [64] [67] [58]

Module de Young
(GPa) 228 230 300 230

Contrainte à rupture
(MPa) 3800 2400 2100 -

Densité (g.cm−3) 1,81 1,76 1,81 1,81
Diamètre (µm) 7,2 7,0 7,0 7,0

Le comportement mécanique des fibres a été étudié au cours de la thèse de C. Sauder ([66]). La
Figure 2.3-a présente l’évolution du module de Young de la fibre Panex 33 en fonction de la température
d’essai. Une dizaine d’essais ont été réalisés par palier de température pour moyenner les résultats qui
sont relativement dispersés. Les fibres ont également été étudiées en fonction des traitements à haute
température appliqués. On voit alors le module de Young augmenter en fonction de la température de
THT tandis que l’allongement et la contrainte à rupture vont augmenter à 1600◦C puis diminuer pour
un traitement à 2200◦C (Figure 2.3-b).

(a) Évolution du module de Young de fibres de
carbone en fonction de la température d’essai

(b) Évolution des courbes de contrainte-
déformation en fonction du THT

FIGURE 2.3 – Évolution des propriétés de la fibre Panex33 ([67],[68])

Le comportement en dilatation de la fibre Panex33 a été étudié au cours de la thèse de C. Pradere
([59],[58]). La Figure 2.4 présente les coefficients de dilatation en fonction de la température et ce
pour différentes température de THT (1600◦C et 2200◦C). Le comportement dans l’axe de la fibre
se décrit par une première partie de contraction jusqu’à 700K et elle vient ensuite se dilater. Dans le
sens transverse, la fibre ne se contracte pas à basse température mais se dilate bien de façon continue,
et présente jusqu’à un rapport 4 avec la dilatation longitudinale. Il est également notable que la
température de traitement de la fibre vient diminuer sa dilatation le long de son axe, tandis qu’elle vient
l’augmenter dans le sens transverse.

32



2.1 État de l’art

FIGURE 2.4 – Évolution des coefficients de dilatation longitudinale et transverse de la fibre de Panex
33 pour plusieurs températures de traitement thermique ([58])

Le reste des propriétés sont issues de la littérature ([1][43] [2][55] [3][47] [4][68] [5][59]) sur les
fibres ex-PAN. Toutes ces propriétés sont présentées dans le tableau 2.2 suivant.

TABLE 2.2 – Propriétés issues de la littérature des fibres ex-PAN à température ambiante, 1000◦C et
1500◦C. (1)[43] (2)[55] (3)[47] (4)[68] (5)[59]

El
(GPa)

Et
(GPa)

Glt
(GPa)

Gtt
(GPa) νlt νtt

αl
(10−6K−1)

αt
(10−6K−1)

Ta 231 (1) 20 (2) 27,3 (3) - 0,25 [3] 0,30 (3) - -
1000◦C 210 (4) 20 (2) - - - - 1,10 (5) 0,35 (5)
1500◦C 185 (4) - - - - - 1,30 (5) 0,80 (5)

2.1.2 La matrice de PyroCarbone

Généralités

Les principales généralités ont été présentées dans le chapitre précédent. Il faut cependant rappeler
qu’il existe plusieurs types de pyrocarbone regroupés en plusieurs familles ([56], [79], [7], [80]) :

o isotrope
o laminaire sombre
o laminaire lisse
o laminaire régénéré
o laminaire rugueux
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Dans l’optique de ces travaux de thèse les principales études portent sur les pyrocarbones laminaire
lisse et rugueux, ce dernier étant en majorité présent dans le composite final.

Procédés d’élaboration par voie gaz

Les gaz précurseurs sont des hydrocarbures, éventuellement dilués dans de l’hydrogène. Lors-
qu’ils sont chauffés, ils vont se craquer, c’est à dire former de nouvelles espèces suite à une rupture
des molécules initiales produisant des radicaux, lesquels se recombinent ensuite. L’ensemble de ces
radicaux et molécules est suceptible de réagir avec une surface pour laisser un dépôt carboné et des
sous-produits plus légers : on parle de dépôt chimique à partir de la phase vapeur (CVD). Le procédé
de CVD est gouverné par deux phénomènes physico-chimiques qui sont le transport de masse et les
réactions chimiques ([61]). Le transport des précurseurs gazeux vers la zone réactionnelle se fait par
convection et diffusion, ils peuvent alors subir des réactions homogènes. Ensuite le transport jusqu’au
substrat se fait par diffusion et, au contact, les réactions hétérogènes mènent à la formation de dépôts
(Figure 2.5).

FIGURE 2.5 – Principaux phénomènes physico-chimiques en CVD/CVI ([61])

Le procédé de CVI fait intervenir les mêmes processus physico-chimiques que la CVD. La diffé-
rence intervient au voisinage du substrat qui est poreux ; c’est une préforme fibreuse tissée ou non. Le
gaz vient pénétrer au coeur de la préforme et donner par réaction chimique un dépôt solide qui vient
combler la porosité.Il existe plusieurs variantes du procédé (Figure 2.6) ([82], [11],[3]). Les procédés
de CVI ont été développés, industrialisés et optimisés pour être utilisés dans la conception de pièces en
composite C/C de grande dimension.
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FIGURE 2.6 – Différentes variantes du procédé de CVI ([61])

La méthode de base est la CVI thermique isotherme-isobare (I − CV I). Les préformes fibreuses
sont placées au centre d’un réacteur maintenu à basse pression, afin de favoriser la diffusion des gaz
dans la préforme fibreuse, et à une température élevée. Le problème est que les taux de comblement
obtenus ne sont pas optimaux, ce qui a amené au développement d’autres méthodes. L’une d’entre
elles est la CV I à gradient de température avec un côté chaud favorisant la réaction et un côté froid par
lequel on peut approvisionner en gaz précurseurs. Une autre variante de la CV I est la CV I "forcée", à
gradient de pression. En appliquant un gradient de pression, le précurseur se retrouve forcé à traverser
le milieu fibreux, ce qui améliore alors le comblement de la préforme. Enfin une dernière méthode
est de maintenir la préforme au coeur d’un précurseur liquide maintenu à sa température d’ébullition
("Kalamazoo"), ce qui correspond à une variante de CVI à gradient thermique.

La nature du pyrocarbone obtenu dépend des différents paramètres de contrôle d’élaboration et notam-
ment de la maturation de la phase gazeuse, du débit de gaz, de la pression ou encore de la température.
Cette maturation représente la progression du craquage ou reformage des hydrocarbures, qui vont
dans un premier temps former des espèces très légères puis de plus en plus lourdes. Les matrices de
pyrocarbone ont alors des structures différentes à toutes les échelles. Les propriétés thermomécaniques
dépendent principalement de ces structures.

Structure des pyrocarbones

Chaque type de pyrocarbone ayant des propriétés structurelles distinctes les unes des autres, il
existe plusieurs outils permettant de les différencier :

o spectrométrie Raman
o diffraction des rayons X
o microscopie optique en lumière polarisée
o microscopie électronique à balayage
o microscopie électronique en transmission
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Toutes ces méthodes sont complémentaires et permettent d’obtenir des éléments caractéristiques des
pyrocarbones tels que l’angle d’extinction (Ae), la longueur de cohérence perpendiculaire (Lc) ou
encore la distance intercouche (d002) ([82]). L’angle d’extinction permet de quantifier l’anisotropie
du matériau. Il est obtenu en microscopie optique en lumière polarisée ; on fait tourner l’analyseur, à
partir d’une position "croisée", jusqu’à ce qu’il n’y ait plus que deux zones d’extinctions. Plus l’angle
d’extinction est élevé, plus l’anisotropie du pyrocarbone est élevée. Par exemple, pour un monocristal
de graphite, l’angle d’extinction est de 30◦ ([6],[82]). La longueur de cohérence est quant à elle reliée
directement à la quantité de défauts intercouches.

FIGURE 2.7 – PyC laminaire rugueux (LR), régénéré (LRe), lisse (LL) et sombre (LS) en Microscopie
Optique sous Lumière Polarisée avec les polariseur et analyseur croisés ([7], [82])

Les différents pyrocarbones de basse température qu’il est possible d’obtenir sont présentés sur
la Figure 2.7 ([7], [82]). Sous lumière polarisée ils présentent d’importantes différences structurales
facilement observables en microscopie optique. Le pyrocarbone Laminaire Rugueux (LR) est très
anisotrope et les différentes croissances de colonnes expliquent leurs structures et la forme très irré-
gulière de la croix de Malte obtenue en microscopie optique en lumière polarisée. Le pyrocarbone
Laminaire Lisse (LL) est moins anisotrope et présente peu de croissances colonnaires. De plus, la croix
de Malte présente de minces colonnes très lisses ([52]). Enfin le pyrocarbone Laminaire Régénéré a été
découvert plus tard que les autres (2002). En effet il présente un fort taux d’anisotropie comme le py-
rocarbone LR, mais la croix de Malte observée est similaire à celle obtenue sur un pyrocarbone LL ([5]).

La diffraction des rayons X renseigne principalement sur trois paramètres caractérisant la struc-
ture du pyrocarbone : les longueurs apparentes de cohérence La et Lc et d002. Ils sont calculés à partir
des courbes obtenus et de formules simplifiés ([85]) qui utilisent la largeur de la bande à mi-hauteur
du pic 002(Lc) et 10 (La). La spectroscopie Raman quant à elle donne accès à trois informations
principalement : La, Ra et la largeur de la bande D a mi-hauteur (FWHMD). Ces informations
sont issues de l’étude des spectres et notamment des bandes G et D, et fournissent des informations
structurales et texturales ([82]).

Toutes les caractéristiques structurales sont décrites dans le Tableau 2.3.

Comportement mécanique

Il est impossible de concevoir des éprouvettes de pyrocarbone pur permettant de tester leur com-
portement thermomécanique. Il existe alors principalement deux méthodes permettant d’obtenir les
propriétés des différents dépôts : les essais de nanoindentation et les microcomposites.
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TABLE 2.3 – Récapitulation de divers paramètres structuraux sur les différents pyrocarbones ([82])
Type de pyrocarbone LR LL LRe LS Isotrope

Angle d’extinction (Ae) [15◦-23◦] [10◦-14◦] [15◦-23◦] [5◦-10◦] [0◦-5◦]
Ratio d’anisotropie

Raman (Ra) [5,5-10] [4-5,5] [5,5-10] [4-4,5] <4

FWHMD(cm−1) [80-100] [110-160] [150-200] [110-140] [50-200]
d002(nm) 0,345 0,349 0,345 0,350 -
Lc(nm) [5-7] [2-4] [2,5-6] <3 <2
La(nm) [4-6] [2-4] [2,5-5] <3 <2

ρ (g.cm−3) [2,10-2,20] [1,90-2,00] [2,05-2,15] [1,70-1,90] [1,70-1,90]
Graphitable ? Oui Non Oui Non Non

Au cours d’un essai de nanoindentation, une pointe (appelé indenteur) est enfoncée dans le maté-
riau et mesure en continu la charge appliquée et l’enfoncement dans le matériau. Un nanoindenteur
permet des mesures de quelques dizaines de micronewtons à des centaines de millinewtons et ceci
avec une précision au micronewton. La pointe de l’indenteur étant de l’ordre du nanomètre, il est
possible d’appliquer ces essais sur des zones très précises des matériaux, comme par exemple dans la
matrice d’un composite C/C ([85], [82]). Cet essai est principalement utilisé pour déterminer la dureté
du matériau, ou encore dans le cadre de la mécanique linéaire, d’en déterminer son module de Young.

La seconde méthode, adoptée au cours de cette thèse, est l’utilisation de microcomposites. Ils sont
constitués d’une fibre, dont les propriétés sont parfaitement connues, autour de laquelle la matrice
est déposée. L’essai est ensuite réalisé sur le microcomposite et en inversant la loi des mélanges il
est possible de déterminer les propriétés de la matrice. Au cours de ses travaux de thèse, C. Sauder
a conçu des microcomposites pour déterminer les propriétés de trois matrices distinctes laminaires
(lisse, rugueux et régénéré) ([65]). Comme il a été indiqué dans la section précédente, la structure
des pyrocarbones a une incidence non négligeable sur leurs propriétés. Une augmentation du module
élastique est observée avec une augmentation du degré d’anisotropie de la matrice. De même le traite-
ment thermique haute température oblige le pyrocarbone à se réorganiser de manière plus ordonnée et
donc plus anisotrope ; cela vient alors augmenter le module élastique dans le sens des plans de graphène.

Le pyrocarbone laminaire lisse a un comportement linéaire à température ambiante, et n’est pas
affecté par le traitement thermique qui lui est appliqué. Traitée à haute température, la matrice conserve
un comportement linéaire jusqu’à 1600◦C ; au delà de cette température, des déformations non linéaires
apparaissent ([65]). Le comportement du pyrocarbone laminaire rugueux est différent. Sur des micro-
composites traités à haute température, les essais à températures ambiante montre un comportement
non linéaire, avec un fléchissement de la courbe contrainte/déformation avant rupture. Plus l’essai est
réalisé à haute température plus cet effet est important ([65]). Enfin le pyrocarbone Laminaire Régénéré
(LRe) a un comportement proche de celui du pyrocarbone Laminaire Rugueux, à la différence que le
traitement thermique vient améliorer les propriétés mécaniques de la matrice ([65]). Le Tableau 2.4
présente les modules de Young déterminés sur les différentes matrices. Il est important de noter égale-
ment qu’il n’y a pas eu de caractérisation des coefficients de dilatation axial ou radial des matrices de
pyrocarbones.

Le pyrocarbone laminaire rugueux a la structure qui présente les meilleures propriétés thermomé-
caniques pour répondre aux attentes du composite C/C étudié. Le peu de données bibliographiques
impose de déterminer expérimentalement les propriétés de la matrice du matériau.
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TABLE 2.4 – Évolution du module de Young longitudinal de matrices de pyrocarbone laminaire lisse
(LL), rugueux (LR) et régénéré (LRe) en fonction de la température de traitement thermique ([65])

GPa LL LR LRe
Avant THT 54 115 205

THT 1600◦C 54 115 ∼245
THT 2200◦C 53 95 >360

2.2 Moyen de caractérisation monofilamentaire

2.2.1 Présentation du moyen

Bibliographie

Le besoin de données d’entrée pour les modèles numériques a entraîné le développement de moyens
de caractérisation spécifiques. Pour déterminer une partie des propriétés qui sont utilisées dans les
codes de calcul, des dispositifs de caractérisation sur monofilament ont été developpés au Laboratoire
des Composites ThermoStructuraux (LCTS). Le premier a été mis en place par C. Sauder ([68]). Il
a permis de déterminer les propriétés thermomécaniques de différentes fibres de carbone et de les
comparer aux données industrielles. Il a également obtenu les propriétés mécaniques à l’ambiante de
matrices élaborées suivant différents procédés. Puis le moyen a été modifié pour permettre d’effectuer
des caractérisations thermiques sur fibres au cours de la thèse de C. Pradère ([59]).

En 2006, le laboratoire a investi dans la conception d’un dispositif regroupant les principes de mesures
de ces travaux de recherches. G. Grandclaudon a alors développé le système qui va être présenté par
la suite ([29]). Le Tableau 2.5 présente les différents types de mesures qu’il est possible d’effectuer
avec ce dispositif, les marges d’erreur, les différentes études de répétabilité et reproductibilité. Tous les
résultats ont été comparés à ceux de C. Sauder et C. Pradere.

TABLE 2.5 – Récapitulatif des mesures effectuées sur le dispositif de caractérisation monofilamentaire
([29])

Validation
littérature

Erreur de
mesure

Étude de la
répétabilité

Étude de la
reproductibilité

Essais couplés
thermo-mécanique

Mécanique E, σr, εr Oui <5 % Non Non Non
Diamètre Φ - <0,05 µm Oui - -

Coefficient de
dilatation longitudinale αl

Oui 5 % Oui Oui -

Coefficient de
dilatation transverse αt

- - - - -

Résistivité électrique ρe Oui 5 % Oui Oui Non
Capacité calorifique Cp Oui 5-10 % Oui Non Non
Diffusivité thermique

longitudinale aL
Oui 5-10 % Oui Non Non
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Généralités

Le moyen de caractérisation utilisé au cours de ces travaux de recherche est donc le dispositif
monté par G. Grandclaudon. Il permet de déterminer quelques caractéristiques mécaniques telles
que le module de Young longitudinal, la contrainte et déformation à rupture. Il permet également de
mesurer le diamètre des fibres/microcomposites étudiés, mais également de déterminer les coefficients
de dilatation axial et radial. Il est aussi possible de déterminer la résistivité électique, la capacité
calorifique et la diffusivité thermique.

Pour caractériser les fibres et microcomposites, le moyen est équipé de nombreux dispositifs permettant
ces différentes mesures, tel que des capteurs d’effort ou de pression, un contrôleur de déplacement, une
alimentation électrique ou encore un laser (Figure 2.8).
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(a) Présentation du moyen

(b) Schéma de principe simplifié du moyen

FIGURE 2.8 – Moyen de caractérisation monofilamentaire développé par G. Grandclaudon ([29])
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Par la suite, seules les caractéristiques mécaniques et thermomécaniques seront étudiées. Le dispo-
sitif n’ayant pas servi pendant 5 ans, il a dû être démonté et remonté entièrement pour en comprendre
le fonctionnement et ainsi remettre en service les différents modules. Les modifications qui ont été
apportées au dispositif sont présentées sur le Tableau 2.6. De plus, l’ensemble des programmes qui ont
été écrits lors de la conception de ce dispositif ont été étudiés pour comprendre leur fonctionnement et
modifiés pour optimiser les caractérisations.

TABLE 2.6 – Synthèse des différentes modifications apportées au dispositif de caractérisation monofila-
mentaire

Système Problèmes identifiés Corrections apportées

Capteur d’effort
Capteur non reconnu

et instable
Branchement, calibration
et vérification du capteur

Capteur CMOS
et Traitement des données

CMOS non reconnu
et traitement des données impossible

Remise en route et création
de programmes python

pour le traitement des données

Enceinte sous vide
Fissuration de l’enceinte dû au

système de fixation

Conception d’un nouveau
dispositif de serrage et

changement du matériel défectueux
Maintien sous

contrainte Instabilité du programme Création d’un nouveau programme

Dispositifs communs à toutes les mesures

Il y a certains systèmes qui sont communs à toutes les mesures. Le premier de ces systèmes est
celui permettant de maintenir la fibre entre deux mors. La fibre est collée sur des méplats usinés sur
des supports en graphite cylindriques. Ces plots en graphite sont ensuite vissés pour les maintenir dans
le système de maintien. Deux conducteurs en or viennent ensuite assurer le contact entre les cables
d’alimentation et les plots en graphite pour permettre au courant de passer à travers la fibre et donc de
la chauffer par effet joule.

Ensuite, une cage permettant de faire le vide, ou de mettre la fibre sous gaz neutre, descend au-
tour du système de serrage décrit précédemment. Un serre-joint vient alors assurer l’étanchéité du
dispositif. Une fois la fibre isolée de l’extérieur, une pompe à vide primaire permet de descendre
la pression à 10−3 mbar. Dans un second temps, la pompe à vide secondaire permet d’obtenir une
pression de 10−5 mbar. Ce vide permet entre autres d’empêcher l’oxydation des fibres lors des essais
en température.

Un système qu’il est obligatoire de mettre en fonctionnement est la carte d’acquisition. Sur cette
carte sont reliés le capteur de force permettant d’obtenir l’effort appliqué sur la fibre en temps réel,
mais également un pyromètre bi-chromatique permettant d’obtenir la température de la fibre. Il est
possible d’appliquer différents filtres pour obtenir des valeurs moins bruitées. Cette carte est reliée à
l’ordinateur qui permet d’acquérir en instantané les valeurs lues par la carte.

Le dernier dispositif commun aux différentes mesures est l’asservissement en température de la
fibre. Pour cela, une fibre est installée dans le dispositif et mise sous vide. Un programme permet
alors de contrôler le courant envoyé dans la fibre, qui au delà d’une certaine température, déclenche
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un pyromètre. Celui-ci étant relié à la carte d’acquisition, il est alors possible de tracer une courbe de
courant/température qui est ensuite utilisée pour piloter en température les différents essais. Afin de
déterminer les paramètres qui influencent ces courbes d’étalonnage plusieurs essais ont été réalisés. Il
s’avère que ces courbes sont entièrement similaires dès lors que les fibres sont issues du même lot de
fabrication. Cela a alors permis de faire réaliser cette courbe une seule fois par type de fibre testée.

2.2.2 Les différents principes de mesure

Diamètre

Le diamètre d’une fibre ou d’un microcomposite est mesuré par diffraction laser. Un faisceau est
envoyé par un générateur, dévié par un chemin optique pour atteindre la fibre à l’intérieur de la cage à
vide et ainsi créer une figure de diffraction sur un écran. Pour déterminer le diamètre de l’objet qui
diffracte le laser, il faut mesurer la distance i entre les deux premiers minima de cette figure, et la
distance D de la fibre à l’écran (Équation 2.1).

d =
2Dλ

i
(2.1)

Avec λ la longueur d’onde du laser.

Sur le premier dispositif de C. Sauder la mesure entre les minima se faisait "à la main". Pour éviter
cette source d’imprécision, le nouveau dispositif a été équipé de capteurs C-MOS (Figure 2.9-a) placés
à une distance fixe de la fibre et l’utilisateur vient positionner les minima de la figure de diffraction
au centre des capteurs C-MOS. Une fois la mesure lancée, le programme vient enregistrer l’intensité
lumineuse en chaque pixel du capteur C-MOS. Enfin, un programme Python vient recréer la figure
de diffraction et ajuste un sinus cardinal pour déterminer le diamètre de l’objet fixé entre les mors
(Figure 2.9-b).
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(a) Chemin optique du laser et projection de la figure de diffraction sur les capteurs C-MOS
([29])

(b) Figure de diffraction obtenue pour une fibre de carbone

FIGURE 2.9 – Présentation des mesures de diamètre sur le moyen de caractérisation thermomécanique
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Une hypothèse qui est implicite au cours de ces mesures est que la fibre qui est analysée est
entièrement circulaire. C’est une hypothèse très forte car elle rentre en compte dans toutes les mesures
qui seront faites par la suite : calcul du module de Young, coefficients de dilatation axial et radial. Pour
vérifier que cette hypothèse est correcte, les profils de différentes fibres ont été réalisés. L’utilisation de
moteurs rotatif à pas angulaires variables ont permis de mettre en rotation la fibre. Les profils de deux
fibres de carbones issues de fabrication différentes sont présentés sur la Figure 2.10 suivante.

(a) Fibre de Panex 33

(b) Fibre de Sigrafil

FIGURE 2.10 – Profils obtenus pour deux fibres de carbones distinctes

La première fibre, qui va permettre de valider les résultats obtenus par le moyen de caractérisation,
est pratiquement circulaire tandis que la seconde fibre présente une forme dite de "haricot". Dans le cas
de fibre comme celle-ci il n’est pas possible de déterminer la surface de la fibre à l’aide du moyen de
caractérisation. Il faut alors réaliser des mesures de surface à partir de clichés obtenu par microscopie
type MEB. Dans le cadre de nos travaux, les fibres de Panex 33 ainsi que les fibres issues du matériau
présentent des profils circulaires.

Module de Young longitudinal

Pour déterminer le module de Young, le contrôleur de déplacement pilote le mors supérieur pour
appliquer une traction sur la fibre. La vitesse de déformation est calculée à partir de la longueur initiale
de la fibre. En rentrant le diamètre initial de la fibre, la contrainte est calculée à chaque déplacement. Il

44



2.2 Moyen de caractérisation monofilamentaire

est alors possible de tracer les courbes contrainte/déformation et obtenir le comportement mécanique
de la fibre (Figure 2.11).

FIGURE 2.11 – Courbe contrainte-déformation pour une fibre Panex 33 à température ambiante et à
1200◦C

Pour assurer la validité et la fiabilité des résultats, un calcul de complaisance a été effectué sur le
dispositif. Des tractions ont été réalisées sur des fibres de Panex 33 avec différentes longueurs de jauge.
L’inverse de la courbe F = f(∆L) renseigne sur la complaisance totale Ct du dispositif.

FIGURE 2.12 – Calcul de la complaisance du dispositif de caractérisation monofilamentaire

L’ordonnée à l’origine de la courbe Ct = f(L0/A0), avec L0 la longueur de jauge et A0 la surface
de la fibre, correspond à la complaisance du dipositif (Figure 2.12). Il faut cependant noter que cette
complaisance a été calculée pour des fibres de carbone et qu’il est fort probable qu’elle dépende de
la rigidité de l’échantillon qui est testé. Dans le cadre de nos travaux, et notamment pour les essais
sur microcomposites, cette complaisance ne sera pas recalculée, par manque d’éprouvettes à disposition.
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Coefficient de dilatation longitudinal

Pour déterminer le coefficient de dilatation longitudinale, il est nécessaire de déterminer l’allon-
gement de la fibre à chaque palier de température. Dans un premier temps la fibre est tendue pour
déterminer la longueur initiale. Elle est ensuite chauffée et pour chaque température le contrôleur de
déplacement vient tirer sur la fibre pour appliquer une contrainte constante (Figure 2.13). Une fois
stabilisée, il est possible de déterminer la nouvelle longueur de la fibre, et son coefficient de dilatation
peut être calculé (Équation 2.2).

αL =
1

L0

∆L(T )

∆T
(2.2)

Avec L(T ) la longueur de la fibre à la température T et L0 la longueur initiale de la fibre.

FIGURE 2.13 – Principe de mesure de l’élongation d’une fibre

Coefficient de dilatation transverse

Le principe de mesure du coefficient de dilatation transverse est basé sur l’évolution du diamètre
de la fibre en fonction de la température d’étude. On rappelle ici que l’on fait toujours l’hypothèse que
la fibre est ronde. Pour cela la fibre est maintenue sous contrainte constante tout au long de l’essai.
Elle est ensuite chauffée par paliers de température et le diamètre est mesuré à chacun d’entre eux
par diffraction laser (Figure 2.9). Une fois le diamètre déterminé à chacun de ces paliers, l’équation
suivante (2.3) permet d’obtenir le coefficient de dilatation transverse de la fibre. La Figure 2.14 présente
l’évolution du diamètre entre une température T et T+∆T.

αT =
1

∆T

d(T )− d(T0)

d(T0)
(2.3)

Avec d(T ) le diamètre de la fibre à la température T et d(T0) le diamètre de la fibre à température
ambiante.
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FIGURE 2.14 – Dilatation transverse d’une fibre entre une température T et ∆T ([29])

Cette formule 2.3 est principalement exploitable car la fibre est maintenue à une contrainte constante,
ce qui permet de dissocier l’effet de la dilatation axiale sur la dilatation radiale.

2.2.3 Validation sur la fibre de Panex33

La fibre de carbone qui a servi de point de comparaison est la Panex 33 commercialisée par Zoltek
du groupe japonais Toray. Comme vu précédemment, elle a été étudiée au cours de précédent travaux
par C. Sauder et C. Pradere ([59], [58], [66]). Les fibres, brute et traitée au delà de la température de
fabrication de la fibre, ont été testée pour obtenir le comportement thermomécanique.

Comportement mécanique

Les fibres de Panex 33 sont fabriquées autour de 1100◦C. Des tractions ont été réalisées à tempéra-
ture ambiante et à 1200◦C pour comparer les résultats à ceux obtenus par C. Sauder. Le Tableau 2.7
résume les résultats obtenus et ceux de la bibliographie. Les module de Young et contrainte à rupture
sont proches (< 10% d’écart) tandis que la déformation à rupture est plus importante sur le moyen
de mesure actuel. À 1200◦C le module de Young et la contrainte à rupture diminuent tandis que la
déformation à rupture augmente. La Figure 2.15 illustre ces résultats.
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TABLE 2.7 – Propriétés en traction des fibres de carbone Panex 33 sans THT

Température (◦C) Nombre d’essais
E (GPa)

(écart-type)
σr (MPa)
(écart-type)

εr (%)
(écart-type)

25 (Mesuré) 16 211(13) 2744 (791) 1,31 (0,33)
25

([66]) 25 230 (12) 2420 (500) 0,71 (0,14)

25
([43]) NC 228 3800 NC

1200 (Mesuré) 4 197 (15) 2222 (382) 1,6 (0,19)
1200
([66]) 20 224 (1) 2401 (540) 0,86 (0,18)

FIGURE 2.15 – À gauche, résultats obtenus au cours de la thèse, à droite résultats obtenus par C. Sauder
[66]

Les essais ont ensuite été réalisés jusqu’à 1600◦C sur des fibres traitées à cette même température.
La Figure 2.16 présente la comparaison des résultats obtenus. Tout d’abord, à température ambiante,
la fibre de carbone voit son module de Young augmenter grâce au traitement thermique qui vient
réorganiser les plans de carbone. Ensuite, le comportement élastique linéaire fragile est bien conservé
jusqu’à 1400◦C, avec une augmentation de l’allongement à rupture. Enfin à 1600◦C, le comportement
devient ductile avec une chute de la rigidité et une augmentation de l’allongement à rupture.
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(a) Résultats obtenus au cours de ce travail (b) Résultats obtenus par C. Sauder [66]

FIGURE 2.16 – Tractions réalisées sur fibres Panex 33 traitées au delà de la température de fabrication
et testées de Ta à 1600◦C

La partie mécanique du dispositif permet d’obtenir des résultats semblables à ceux obtenus en
2002 par C. Sauder sur une fibre identique. Les différentes modifications apportées au moyen de
caractérisation n’ont donc pas modifié les résultats obtenus.

Dilatation longitudinale

Les courbes de dilatation spécifique qui permettront la comparaison avec celles obtenues sur le
dispositif actuel sont issues des travaux de Pradere en 2008 ([58]). Ils ont caractérisé le comportement
de différentes fibres de carbone dont la fibre de Panex 33.

Les premiers résultats ont été obtenus sur la fibre brute, c’est à dire sans traitement thermique. La
Figure 2.17 présente la comparaison des résultats de la bibliographie et les résultats obtenus sur le
dispositif de caractérisation après modifications.
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FIGURE 2.17 – Déformation longitudinale de fibres Panex 33 brutes

Comme dans la littérature, la fibre de carbone présente une première partie de contraction avant
200◦C puis se dilate au delà. Les deux courbes présentent des comportements similaires. Les mêmes
observations peuvent être faites sur la Figure 2.18 qui présente l’évolution du coefficient de dilatation
axial en fonction de la température. En comparaison avec les données issues de la bibliographie,
on obtient, en moyenne, le même comportement. Il faut cependant noter des barres d’erreurs non
négligeables, qui peuvent s’expliquer par les faibles distances qui sont mesurées ici, inférieures au µm,
ainsi que par le fait que les fibres qui sont testées ne sont pas traitées thermiquement et donc sont très
sensibles à l’effet de la température.

FIGURE 2.18 – Coefficient de dilatation longitudinale de fibres Panex 33 brutes
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Après avoir caractérisé la fibre de Panex 33 brute, un lot a été traité thermiquement à 1600◦C et
les mêmes essais de dilatation longitudinale ont été réalisés. Les résultats obtenus ont très vite montré
une limitation du système de mesure pour les hautes températures. En effet, le programme demandant
beaucoup de temps de stabilisation par palier de température, un phénomène de fluage apparaissait
au cours du temps et était notamment visible à haute température. Les mêmes essais ont alors été
réalisés en commencant à haute température puis en la diminuant. Les résultats sont alors nettement
plus proches des résultats bibliographiques. Les coefficients de dilatation longitudinale de la fibre de
Panex 33 sont présentés Figure 2.19 et sont en adéquation avec ceux obtenus par C. Pradère ([59],
[58]). À noter que les incertitudes de mesures à basse températures sont nettement plus élevées qu’à
haute température. Contrairement à précédemment, ces fibres sont traitées thermiquement et donc
la principale expliquation à de tels écarts se situent principalement par les faibles distances qui sont
mesurées et qui restent proches de ce que peut réaliser le controleur de déplacement. Ces différents
résultats et observations viennent donc valider le dispositif de caractérisation pour les coefficients de
dilatation longitudinale.

FIGURE 2.19 – Coefficients de dilatation axiale de fibres de Panex 33 traitées à 1600◦C

Dilatation transverse

Les résultats issus de la dilatation transverse des fibres de Panex 33 sont également en accord
avec la bibliographie (Figure 2.20-a). La déformation radiale est toujours positive et augmente avec la
température d’essai. De même, sur les fibres traitées thermiquement, les résultats concordent avec ceux
de la bibliographie (Figure 2.20-b).
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(a) Fibre de Panex 33 non traitée

(b) Fibre de Panex 33 traitée 1600◦C

FIGURE 2.20 – Coefficients de dilatation spécifique radiale de fibre de Panex 33
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Les résultats obtenus sur la fibre de Panex 33 sont en adéquation avec la bibliographie, et ce pour
les trois propriétés thermomécaniques qui sont mesurées. Ces résultats attestent donc de la validation
du dipositif et des modifications apportées.

2.3 La fibre ex-PAN issue de préforme Novoltex R©

2.3.1 Introduction

Le moyen de caractérisation est validé et permet d’obtenir des informations sur le comportement
des constituants de notre matériau. La fibre de carbone qui est étudiée dans cette section est issue
d’un processus de fabrication propre à l’industriel. N’étant pas disponible dans un format classique
de bobine ou autre, elle est extraite directement d’une préforme fibreuse non densifiée. Cette étape
d’extraction doit être réalisée délicatement pour ne pas dégrader les fibres et altérer les caractérisations
effectuées sur le moyen présenté précédemment (2.2.1). Le tableau 2.3.1 présente le nombre de mesures
de chaque type et à chaque température qui ont été réalisées. A noter qu’il y a eu très peu de mesures
de par la complexité du processus d’extraction des fibres.

TABLE 2.8 – Nombre d’essais de divers types réalisés à diverses températures
Mesure Traction Dilatation

Températures d’étude 25◦C 1000◦C 1200◦C 1400◦C 1600◦C Axiale Radiale
Nombre de fibres

étudiées 21 6 5 5 4 8 7

2.3.2 Comportement mécanique

Les principaux résultats obtenus sont exposés dans le tableau 2.9. Ils présentent l’évolution du
module de Young, de la contrainte à rupture et de la déformation à rupture en fonction de la température.
Même si trop peu de mesures ont été réalisées pour avoir une bonne fiabilité statistique des résultats, il
est quand même possible d’émettre certaines hypothèses. La figure 2.21 présente l’évolution du rapport
E/E0 en fonction de la température. Comme pour la fibre Panex 33, il y a décroissance du module
en fonction de la température. À noter que les mesures à 1400◦C présentent une grande dispersion,
autant sur la mesure du module de Young que sur les contraintes à rupture. La figure 2.22 présente
quant à elle l’évolution des courbes contrainte-déformation en fonction de la température de la fibre. Le
tableau 2.9 illustre que l’augmentation de la température entraîne une augmentation de la déformation
à rupture et probablement de la contrainte à rupture même s’il faudrait vérifier sur un plus grand
nombre d’échantillon . Ces conclusions sont similaires à celles exposées sur la fibre Panex 33, qui a un
comportement proche de la fibre étudiée ici.
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TABLE 2.9 – Évolution des propriétés de la fibre issue de préforme Novoltex R©issue de la préforme en
fonction de la température. Valeurs et entre parenthèse écart-type sur les mesures.

Température (◦C)
[Nombre de mesures] E (GPa) σ (MPa) ε (%)

25 [21] 231 (15) 895 (398) 0,36 (0,16)
1000 [6] 204 (15) 1065 (317) 0,55 (0,12)
1200 [5] 178 (18) 882 (283) 0,77 (0,07)
1400 [5] 205 (38) 1402 (568) 0,79 (0,15)
1600 [4] 155 (8) 1126 (69) 0,83 (0,07)

FIGURE 2.21 – Évolution du rapport entre le module mesuré à la température T et le module à
température ambiante
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FIGURE 2.22 – Courbe contrainte-déformation pour trois température (25◦C, 1000◦C, 1600◦C)

2.3.3 Dilatation thermique axiale et radiale

Des essais sur une quinzaine de fibres ont permis d’obtenir le comportement en dilatation longitu-
dinale et radiale. Les mesures ont été réalisées entre la température ambiante jusqu’à près de 1600◦C.

FIGURE 2.23 – Évolution du coefficient de dilatation longitudinale jusqu’à 1600◦C de la fibre Novoltex.

Les premiers essais ont été réalisés en dilatation longitudinale. La Figure 2.24 montre que pour des
températures inférieures à 900K, les mesures sont dispersées. Cela provient du fait que les déplacements
qui sont impliqués pour de telles températures sont très faibles, entraînant alors beaucoup de bruits dans
les mesures. De même que pour la fibre Panex 33, il y a une première partie de contraction de la fibre
de carbone en dessous de 400◦C. Ensuite la fibre semble se dilater de façon linéaire avec la température.
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FIGURE 2.24 – Évolution du coefficient de dilatation radiale de la fibre jusqu’à 1600◦C

Le coefficient de dilatation radiale semble avoir une faible dépendance à la température, même si
les résultats sont dispersés (Figure 2.24). Cela peut être expliqué par la précision que demandent les
mesures de diamètre, qui pourrait être améliorée en modifiant les capteurs CCD. De plus, la dispersion
naturelle des fibres de carbone implique de grands écarts dans les résultats expérimentaux. À cela se
rajoutent des effets de fluage qui ne sont pas encore pris en compte dans le dispositif expérimental.

2.4 La matrice de pyrocarbone

2.4.1 Introduction

La matrice infiltrée dans les composites C/C étudiés est une matrice de pyrocarbone. En connaître
les propriétés thermomécaniques est un élément indispensable à la modélisation du comportement
du matériau. Pour déterminer ces propriétés, plusieurs méthodes ont été envisagées et la solution du
micro-composite a été retenue. Le principe d’un microcomposite est de venir déposer la matrice de
pyrocarbone sur une fibre dont les propriétés sont parfaitement connues. Par une identification inverse
basée sur la loi des mélanges, connaissant les propriétés de la fibre et celles du microcomposite, il est
alors possible d’estimer celles de la matrice.

La première partie expose le principe de la préparation des microcomposites et la seconde présente
les différents moyens de caractérisation utilisés pour déterminer la structure des microcomposites.
Enfin, les deux parties suivantes présentent les résultats obtenus sur le comportement thermomécanique
des microcomposites et de la matrice de pyrocarbone et les comparaisons avec la littérature.
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2.4.2 Élaboration de micro-composite

Cage de diffusion

L’objectif de cette étude est de caractériser le pyrocarbone de type Laminaire Rugueux (LR) qui
est présent dans le composite C/C. Malheureusement ce type de pyrocarbone ne se dépose que sous
certaines conditions. En fait, il est très facile de déposer du pyrocarbone LR au sein d’une préforme de
carbone, mais il est nettement plus complexe de le faire sur une fibre unitaire. Ceci est dû au fait que le
dépôt de ce type textural nécessite un grand rapport surface/volume (S/V) ([7]). Il faut donc concevoir
un appareillage permettant de réaliser ce dépôt.

Le principe qui a été retenu est celui de la "cage de diffusion" : une fibre de carbone est maintenue
tendue au milieu d’une préforme C/C. Le choix de la fibre utilisée a été principalement motivé par
ses propriétés mécaniques. La fibre de carbone XN05 a un module de Young d’environ 50GPa et des
propriétés thermiques qui ont été déterminées expérimentalement dans la littérature. Elle a un diamètre
de 10µm et une section circulaire qui facilite les mesures et diminue l’incertitude. Plusieurs problèmes
sont apparus : la fibre ne doit pas être en contact avec la préforme, elle doit être maintenue en tension
et le volume libre autout de la fibre de carbone doit être le plus petit possible. La dernière condition
s’est révélée être le challenge le plus complexe. Pour maintenir la fibre tendue et sans contact avec
la préforme, elle a été disposée dans des fentes au milieu de deux feuille de Papyex (papier graphite)
(Figure 2.25), la plus grande difficulté reposant alors sur les dimensions de ces emplacements.

Pour obtenir la configuration optimale, différents types de montage ont été testés, avec différentes
dimensions de fentes et largeurs de préformes carbone (Figure 2.25).

FIGURE 2.25 – Différents montages de cage de diffusion avec un tube en silice et au coeur d’une
préforme
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Une fois les cages de diffusion fabriquées, elles ont été infiltrées soit en passager dans les fours
industriels soit dans des fours de densification présents au laboratoire.

Cycle d’infiltration

L’élaboration s’est faite par voie gaz, comme décrit en 2.1.2. Principalement deux cycles d’I-CVI
ont été utilisés pour infiltrer les cages de diffusion : un cycle de densification industriel et un cycle
réalisé au laboratoire.

Dans le premier, les préformes ont été placées dans les fours industriels au milieu d’autres pré-
formes de carbone. Le cycle dure plusieurs centaines d’heures et peut parfois être interrompu pour
écroûter les préformes afin de réouvrir les pores et améliorer l’infiltration de la préforme.

Le second type de cycle I-CVI a été réalisé au laboratoire par Arnaud Delehouzé avec les conditions
d’infiltration suivantes :

o Température : 1000◦C
o Précurseur : Propanol
o Pression : 15 mbar
o Durée : 2600 min

Il a été réalisé sur différentes architectures de préformes carbone pour tester les prototypes qui
ont été envoyés par la suite chez l’industriel. Les vitesses de dépôt étant relativement faibles ( 0,05
µm/heure), la durée choisie de l’essai a dû être la plus longue possible pour que le pyrocarbone déposé
soit caractérisable.

2.4.3 Caractérisations structurales

Une fois les différents dépôts réalisés, ils doivent être caractérisés pour déterminer leurs microstruc-
tures et la nature du pyrocarbone. Il existe pour cela de nombreuses méthodes (2.1.2). La première est
la Microscopie Optique sous Lumière Polarisée (MOLP) qui permet grâce au polariseur et à l’analyseur,
de déterminer un angle d’extinction. Cet angle d’extinction est un des éléments caractérisant la structure
du pyrocarbone ([82],[26]). Il existe ensuite d’autres analyses qui peuvent être réalisées pour déterminer
des paramètres tels que le rapport d’anisotropie (Ra) et la largeur de bande D de Raman (FWHMD)
ou encore les longueurs de cohérence (La et Lc) ou la distance intercouche (d002) obtenus en DRX.
Les principales techniques qui ont été utilisées au cours de ces travaux sont la microscopie optique, le
microscope électronique à balayage et la diffraction des rayons X. Toutes ces techniques sont décrites
dans les sections suivantes.

Microscopie Optique en lumière polarisée et microscope électronique à balayage

Le dispositif que nous avons utilisé est le résultat d’une amélioration récente de la technique tradi-
tionnelle due à A. Gillard ([26]). Elle se base sur la prise de plusieurs micrographies de la même zone
suivant différents angles du polariseur et de l’analyseur. Elle permet, grâce à un traitement informatisé,
d’obtenir de façon quantitative et résolue en espace des cartographies de taux d’anisotropie optique, ou
bien d’angle d’extinction, ces deux quantités étant reliées l’une à l’autre.
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Les différentes images obtenues après traitement sont présentées Figure 2.26. La première image est
la micrographie de base. La seconde image présente l’angle d’extinction de l’image Ae. La Figure 2.26
illustre les directions de la matrice en chaque pixel. Tout d’abord, deux couches de pyrocarbone sont
observées, elles correspondent aux deux cycles d’infiltration que subit le matériau composite. De plus,
le pyrocarbone au centre subit une graphitisation et devrait donc avoir un angle d’extinction beaucoup
plus élevé, ce qui n’est pas le cas sur les images obtenues. L’explication la plus probable est qu’avec
les méthodes de polissage classique il n’est pas possible d’obtenir une précision suffisante ; au cours
du polissage les plans de graphène du centre, plus rigides, semblent se "coucher" et donc fausser les
résultats obtenus.

(a) Micrographie à 0.04 µm (b) Angle d’extinction en chaque pixel

(c) Orientation du pyrocarbone (d) Échelle en ni-
veau de gris de
l’angle d’extinction

(e) Échelle de cou-
leur en fonction de
l’orientation calcu-
lée

FIGURE 2.26 – Microscopie optique sur un échantillon issu d’un composite de col de tuyère produit
par Herakles ([26])

La méthode ayant été validée sur des pyrocarbones représentatifs, elle a été appliquée sur tous les
micro-composites élaborés au laboratoire et dans les fours industriels. Tous ont un dépôt de pyrocarbone
laminaire lisse (Figure 2.27) autour de la fibre de XN05.
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(a) Micrographie à 0.04 µm (b) Taux d’anisotropie calculé en chaque pixel

(c) Orientation du pyrocarbone (d) Échelle en ni-
veau de gris de
l’angle d’extinction

(e) Échelle de cou-
leur en fonction de
l’orientation calcu-
lée

FIGURE 2.27 – Outils d’analyse de la nature d’un pyrocarbone sur un microcomposite élaboré dans
une cage de diffusion

Les angles d’extinction qui ont été mesurés sont présentés dans le Tableau 2.10 suivant. Les valeurs,
de 9 à 12◦, sont caractéristiques du Laminaire Lisse (LL).

TABLE 2.10 – Angle d’extinction en ◦ en fonction des échantillons
Échantillon 3 4 5 6 7 8
Ae (◦) 11 12 10 11 10 9

Afin d’obtenir une autre validation sur la microstructure de la matrice de pyrocarbone déposée, des
images MEB ont été réalisées pour obtenir des images de plus haute résolution et permettant de conclure
sur la nature des pyrocarbones. Certains clichés sont présentés Figure 2.28 et les microcomposites
présentés sont issus de deux cages de diffusion distinctes. La texture du pyrocarbone laminaire lisse est
bien mise en évidence au travers de ces clichés MEB.
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FIGURE 2.28 – Clichés MEB des microcomposites issus de l’élaboration dans les fours industriels

Diffraction des rayons X

Pour compléter les résultats obtenus en MOLP, des analyses de DRX ont été réalisées sur tous
les microcomposites issus des cages de diffusion. La Figure 2.29 présente les résultats obtenus. Pour
une longueur de cohérence supérieure à 5nm la matrice se rapproche d’une structure de pyrocarbone
laminaire rugueux. Les résultats obtenus en diffraction des rayons X corroborent ceux obtenus en
microscopie optique sous lumière polarisée étant donné que toutes les longueurs de cohérence, exceptée
une qui n’a pu être caractérisée thermomécaniquement, présentent une longueur inférieure à 5nm.

FIGURE 2.29 – Longueur de cohérence Lc mesurée des micro-composites

La Figure 2.30 présente les résultats obtenus sur les microcomposites élaborés. Cela conclut bien
que toutes les structures caractérisées sont du pyrocarbone Laminaire Lisse.
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FIGURE 2.30 – Longueur de cohérence Lc en fonction de l’angle d’extinction Ae

2.4.4 Comportement thermomécanique

L’élaboration de microcomposites étant très complexe, il y a eu peu d’échantillons réalisés. Le
tableau 2.11 présente le nombre de microcomposites étudiés en fonction de la mesure réalisée et de la
température d’étude. Une majorité d’entre eux a été testé mécaniquement sans aller jusqu’à rupture ;
Le reste a été testé en dilatation, en attendant de nouveaux échantillons. Il faut ici rappeler que dans les
essais réalisés, la complaisance qui est appliquée correspond à celle calculée sur fibre. Or, les deux
échantillons testés n’ont pas la même rigidité, cependant contraint par le faible nombre d’échantillons
à disposition, il a été décidé de continuer à appliquer la même complaisance.

TABLE 2.11 – Résumé des mesures réalisées sur microcomposite
Essai Température Nombre de microcomposites étudiés

Traction
25 ◦C 6

1000 ◦C 4
1500 ◦C 3

Dilatation longitudinale 1000-1500 ◦C 5
Dilatation transverse 1000-1500 ◦C 4

La fibre de XN05 sur laquelle les dépôts de pyrocarbone ont été réalisé, a un module de Young
de 50 GPa et des coefficient de dilatation calculés à partir des résultats obtenus par C. Sauder ([68]).
Les microcomposites présentent également un taux volumique de matrice très élevé ( 90%). Le faible
nombre de mesures n’est pas suffisant pour établir le comportement thermomécanique complet de la
matrice de pyrocarbone. Cependant, elles ont permis d’obtenir certaines valeurs indispensable pour la
modélisation et les différents codes de calcul.
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Traction

Le comportement en traction de la matrice de pyrocarbone a été obtenu à partir d’un peu plus d’une
dizaine de microcomposites. Le principe des mesures sur microcomposites est le même que celui sur
fibres. Les résultats alors obtenus sur microcomposites sont ensuite utilisés pour obtenir ceux de la
matrice. En faisant l’hypothèse que la liaison fibre/matrice est parfaite, il est possible d’utiliser la loi
des mélanges pour approximer le module de Young longitudinal (Équation 2.4) ([17]).

EPyC =
Eµ − EfVf

1− Vf
(2.4)

Avec f les données de la fibre utilisée dans le microcomposite et µ les données mesurées sur le
microcomposite.

Le tableau 2.12 présente les résultats obtenus sur les microcomposites et sur la matrice de pyro-
carbone.

TABLE 2.12 – Résultats obtenus sur les microcomposites et pyrocarbone Laminaire Lisse à 25◦C,
1000◦C et 1500◦C

Traction
Eµcompo (écart-type)

(GPa)
EPyC (écart-type)

(GPa)
EPyCSauder (écart-type)

(GPa)
25 ◦C 102 (20) 106 (21) 54 (1)

1000 ◦C 111 (15) 116 (16) -
1500 ◦C 73 (4) 75 (5) -

Il faut rappeler que le pyrocarbone qui est testé ici est un pyrocarbone Laminaire Lisse. D’après
les résultats de C. Sauder ([65]) le module de Young d’un tel pyrocarbone est relativement faible
(Tableau 2.12). Or d’après ce que l’on observe, on a un comportement qui est plus proche d’un
pyrocarbone Laminaire Rugueux. Il peut alors y avoir deux explications : le dépôt de pyrocarbone
n’est pas homogène tout le long de la surface, ou alors, ce qui est bien plus probable, l’effet de la
complaisance joue un rôle de premier ordre sur les essais sur microcomposites. La seconde observation
est la présence d’une rigidification à 1000◦C du microcomposite avant que le module ne chute à
1500◦C. On suppose qu’il y a une réorganisation des plans de carbone de la matrice. N’ayant pas
d’autres résultats à disposition sur le comportement mécanique des pyrocarbones, les résultats présentés
serviront de données d’entrée pour la matrice de pyrocarbone des modèles.

Dilatation axiale

Comme abordé précédemment (Tableau 2.11), seulement cinq microcomposites ont pu être testés
pour déterminer le comportement en dilatation axiale. La première étape est donc d’obtenir la déforma-
tion axiale des microcomposites. Une fois celle-ci obtenue et connaissant les taux de fibre et matrice du
microcomposite, il est possible d’approximer le coefficient de dilatation longitudinale du pyrocarbone
(Figure 2.31-(a)) en utilisant la loi des mélanges (Équation 2.5)([17],[1]).

αPyC =
αµ(VfEf + VmEm)− αfVfEf

VmEm
(2.5)
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L’utilisation d’une telle formule demande cependant d’être très attentifs aux hypothèses que l’on
réalise. En 2012, Tsukrov et al. ([78]) ont mis en place un modèle analytique pour le comportement
d’une fibre entourée de N couches de matrices. Ils ont alors relié le comportement thermomécanique du
microcomposite à ceux des différents constituants. La formule précédente que l’on présente est donc
une simplification de la formule analytique, puisqu’elle ne prend pas en compte l’effet du coefficient
de Poisson et de l’anisotropie de la matrice. Cependant, dans le cas de la dilatation axiale, le rapport
des rigidités entre matrice et fibre est tel que l’effet du couplage entre les dilatations axiale et radiale
est négligeable.

FIGURE 2.31 – Coefficient de dilatation thermique longitudinale du pyrocarbone LL en fonction de la
température jusqu’à 1800K

La Figure 2.31 présente le comportement longitudinal du pyrocarbone laminaire lisse en fonction
de la température. On peut donc déterminer les coefficients de dilatation qui seront utilisés par la
suite dans les modélisations aux différentes températures. Au vu de ces courbes, le comportement en
dilatation axiale semble linéaire avec la température d’essai. Cependant un plus grand nombre d’essais
doivent être réalisés pour confirmer ces différentes observations.

Dilatation radiale

Les résultats en dilatation radiale ont été encore plus difficiles à obtenir. Le peu d’échantillons
à disposition et les besoins en précision de la mesure de diamètre ont seulement permis de tester
quatre microcomposites. Dans un premier temps les déformations transverses sur microcomposites
ont été mesurées à partir de la variation de diamètre obtenue sur les capteurs CCD. Les coefficients de
dilatation radiale de la matrice ont alors été approximés à partir de l’équation 2.6 ([17],[1]) suivante :

αPyC =
αµ − αfVf

Vm
(2.6)

Avec αµ le coefficient de dilatation transverse du microcomposite, αf le coefficient de dilatation
transverse de la fibre et V le taux de fibre ou de matrice.
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La Figure 2.32 présente alors l’évolution du comportement en dilatation radiale d’un pyrocarbone
Laminaire Lisse.

FIGURE 2.32 – Coefficient de dilatation thermique transverse du pyrocarbone LL en fonction de la
température jusqu’à 1700K

Il faut donc ici être très précautionneux avec les résultats obtenus. La première observation est que
le coefficient de dilatation radiale du pyrocarbone obtenu est nettement inférieur (environ 3x moindre)
à ce que l’on peut trouver dans la littérature ([24]). De plus, l’utilisation de cette formule implique
de nombreuses hypothèses. La principale d’entre elles est que l’on ne tient pas compte du couplage
mécanique entre fibre et matrice vu que l’on suppose que la liaison entre les deux constituants est
parfaite.

Pour affiner les résultats obtenus, il aurait tout d’abord été nécessaire de réaliser un plus grand
nombre d’essais, ce qui n’a pu être réalisé par manque d’échantillons et de temps pour en concevoir de
nouveaux. De plus, il aurait fallu mesurer la complaisance pour des échantillons aussi rigides que les
microcomposites. Ensuite, l’utilisation d’un modèle numérique de microcomposite aurait pu permettre
de faire du "Reverse Engineering" afin d’obtenir les données de la matrice de façon plus précise
plutôt que d’utiliser une formule simplifiée. Cependant, au vue du peu de données disponibles sur le
comportement en dilatation des pyrocarbones en température, il a été décidé d’utiliser les résultats
obtenus pour servir de données d’entrée de la matrice dans les modèles numériques.

2.5 Conclusions

La première partie a permis de présenter le moyen de caractérisation ainsi que quelques-unes des
modifications apportées pour répondre aux divers problèmes rencontrés. Les résultats obtenus sur
la fibre Panex 33 ont permis de valider le dispositif en comparant avec la littérature. Les résultats
mécaniques montrent une augmentation du module de Young grâce au traitement thermique des fibres.
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Ils montrent également qu’au delà de 1400◦C, le comportement devient ductile avec un module tangeant
plus faible et une augmentation de l’allongement à rupture. Concernant la dilatation des fibres de
Panex33, elle présente une faible contraction à basse température en axial avant de dilater, tandis qu’elle
est positive en radial. Le moyen de caractérisation a alors été utilisé pour caractériser les propriétés
thermomécaniques de la fibre issue de la préforme, ou encore de microcomposites.

Pour cela, des fibres ont été extraites d’une préforme fibreuse tissée non densifiée fournie par l’indus-
triel. Elles ont ensuite été caractérisées en traction à l’ambiante et en température, ainsi qu’en dilatation
axiale et radiale. Une des observations est que ce type de fibre présente des caractéristiques très proches
de celles de la fibre de carbone Panex 33 présentée précedemment. C’est pour cela que les propriétés
qui n’ont pu être déterminées expérimentalement seront tirées de l’étude de bibliographie sur la fibre
de Panex 33. Le tableau 2.13 présente les propriétés obtenues sur le moyen et qui serviront de données
d’entrée pour les modèles numériques.

Enfin la dernière partie a tout d’abord permis de mettre en évidence la nature du pyrocarbone déposé
sur les microcomposites élaborés aussi bien en laboratoire que dans les fours industriels et ensuite de
caractériser le comportement des microcomposites obtenus et donc de la matrice de pyrocarbone. Il
est tout d’abord important de noter qu’il y a une différence de structure entre le pyrocarbone obtenu
sur microcomposite et celui observé dans le matériau. La matrice du matériau est de type Laminaire
Rugueux tandis que les microcomposites sont constitués de Laminaire Lisse. Deux hypothèses ont
été émises pour expliquer la différence de structure obtenus entre les deux pyrocarbones. La première
est que la cage de diffusion n’était pas fermée hermétiquement. Cela aurait entraîné le passage du
précurseur par des chemins préférentiels, diminuant nettement les temps de maturation, paramètre
primordial dans l’obtention d’un pyrocarbone Laminaire Rugueux. La seconde hypothèse, est que
l’espace libre autour de la fibre est trop important, ce qui entraînerait un appauvrissement trop important
en phase gazeuse autour de la fibre. Malheureusement le temps n’a permis que tard de confirmer la
seconde hypothèse. Des microcomposites ont été obtenus avec du pyrocarbone laminaire rugueux,
mais n’ont pu être caractérisés thermomécaniquement. Cependant, n’ayant que très peu de données
dans la bibliographie sur les pyrocarbones, les données d’entrées du modèle seront issues des résultats
de caractérisation sur les microcomposites caractérisés.

Les caractérisations ont alors permis de déterminer une partie des propriétés du pyrocarbone dé-
posé au sein des différentes cages de diffusions. Le module de Young longitudinal du pyrocarbone a été
déterminé de la température ambiante jusqu’à des températures de 1500◦C. De même les coefficients
de dilatation axiale ou radiale ont été obtenus jusqu’à 1500◦C. Il faut cependant rappeler que les
mesures ont été réalisées sur un nombre restreint d’échantillons et qu’un plus grand nombre d’essais
permettrait d’affiner le comportement thermomécanique du pyrocarbone en fonction de la structure de
celui-ci. De plus l’utilisation de modèles plus complexes permettraient une amélioration des résultats
obtenus en minimisant les hypothèses que l’on fait. L’ensemble des données obtenues sont présentées
dans le tableau 2.13 suivant, et comme pour la fibre, les données manquantes sont issues de la littérature.
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TABLE 2.13 – Propriétés de la fibre et de la matrice de pyrocarbone utilisées dans le modèle numérique

Température
El

(GPa)
Et

(GPa) νlt νtt
Glt

(GPa)
Gtt

(GPa)
αl

(106K−1)
αt

(106K−1)

Fibre 1000◦C 210 15 0.02 0.25 15 6 0.8 5.8
1500◦C 170 15 0.02 0.25 15 6 1.02 8.33

Matrice 1000◦C 116 10 0.24 0.3 3.3 40 1.91 8.2
1500◦C 75 10 0.24 0.3 3.3 40 2.82 8.9
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Deuxième partie

Calcul des propriétés effectives d’un
composite
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Chapitre 3

Vers une approche basée images

Ce chapitre présente l’utilisation de modèles simples sur le matériau d’étude. Ces modèles sont
ensuite complexifiés afin de rajouter l’architecture du composite afin d’améliorer les résultats obtenus.
Les résultats obtenus par ces différents modèles étant très éloignés du comportement réel du matériau,
une nouvelle approche a alors été envisagée pour répondre aux différents problèmes rencontrés.

3.1 Méthodes élastiques générales

Il existe de nombreuses méthodes permettant d’encadrer les propriétés élastiques effectives d’un
matériau. Ces bornes sont plus ou moins proches des résultats expérimentaux et numériques. Voigt
et Reuss ont développé ces premiers modèles permettant d’encadrer les résultats élastiques pour un
composite bi-phasique avec des constituants supposés isotropes ([84], [62]). En 1952, Hill a proposé
de nouvelles approximations en effectuant les moyennes arithmétiques (Équation 3.1) et géométriques
(Équation 3.2), des bornes de Voigt et Reuss, afin d’améliorer la précision de l’estimation du module
d’un composite :

〈Mari〉 =
(M∗V +M∗R)

2
(3.1)

〈Mgeo〉 =
√

(M∗V M
∗
R) (3.2)

Enfin en 1963, Hill généralisa les bornes de Voigt et Reuss pour un composite constitué de n phases
isotropes ([33]) :

M∗R = (
n∑
i=1

νi
Mi

)−1 6M∗ 6
n∑
i=1

νi Mi = M∗V (3.3)

avec Mi, le module de la phase i, M∗, le module déterminé expérimentalement, νi le taux de la phase i
et enfin V et R les contractions de Voigt et Reuss.

Ces différentes bornes ont été étudiées afin d’encadrer les résultats obtenus expérimentalement, mais
également pour les comparer aux futurs résultats numériques. Pour rappel, seules les propriétés dans
le plan (~x,~y) du tissage ont été obtenues expérimentalement au cours des travaux d’O. Siron ([72]).
Sachant que les matériaux que l’on étudie sont poreux ( 15 % de porosité macroscopique), la borne
inférieure, de Reuss, est nulle (Équation 3.3). On va maintenant se concentrer sur la borne supérieure,
de Voigt, qui a été calculée telle que :
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C =

2∑
i=0

νiCi(~x, ~y, ~z) = νxCx(~x, ~y, ~z) + νyCy(~x, ~y, ~z) + νzCz(~x, ~y, ~z) (3.4)

avec νi qui représente le taux de fils dans chaque direction du matériaux et Ci la rigidité du fil moyen
dans la direction i.

Le tableau 3.1 présente les bornes de Voigt obtenues à partir des taux de fils fournis par l’indus-
triel (41 %, 41% et 3%) suivant les directions (~x, ~y, ~z), l’approximation de Hill ([32]), basée sur la
moyenne arithmétique, ainsi que les résultats obtenus expérimentalement sur un matériau identique
suivant les directions du tissu (~x, ~y).

TABLE 3.1 – Comparaison des bornes de Voigt aux résultats expérimentaux
Ex

(GPa)
Ey

(GPa)
Voigt 63,1 66,5
Hill 31,6 33,3

Expérimental ([71]) 33,0 ±2 22,2±0,5

Les bornes de Voigt (3.4) sont nettement supérieures aux résultats expérimentaux autant suivant
la direction ~x que ~y. Cependant les taux qui sont fournis par l’industriel sont des taux théoriques. Ils
ne prennent pas en compte l’embuvage qui peut apparaitre au cours de la phase de tissage ou encore
moins la réorganisation des fils qui se produit lors de la phase d’aiguilletage. Par exemple, dans le cas
des fils de trame, qui sont tissés autour des fils de chaine, une partie de ces fils est orientée suivant la
direction ~z (Figure 3.1) (Résultats détaillés dans le Chapitre 7).

FIGURE 3.1 – Déviation des directions au cours d’un tissage : (en jaune) fraction des fils orientés
suivant ~y (en bleu) fraction des fils déviés suivant la direction ~z

Une autre conclusion qui ressort de cette étude est que la méthode de calcul de la moyenne arith-
metique de Hill ne permet pas une approximation suffisament représentative pour rester sur un modèle
aussi simple. Les simples taux de fils dans chaque direction ne suffisent donc pas pour décrire le
comportement du matériau. Il faut alors rajouter un niveau de détail dans les modèles pour avoir de
meilleures approximations et une meilleure compréhension du matériau.
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3.2 Ajout de l’architecture du matériau dans des modèles simples

3.2 Ajout de l’architecture du matériau dans des modèles simples

Une des informations qui n’a pas été prise en compte dans les modèles précédents est l’architecture
mésoscopique du composite lui même. En effet, l’arrangement des fils au sein du composite se présente
comme une information capitale pour comprendre et modéliser le comportement mécanique d’un
composite tissé, ayant une architecture complexe. Plusieurs problèmes se posent sur comment prendre
en compte cet arrangement. Une solution qui a été envisagée est la réalisation de modèles dits mo-
saïques. Ces modèles sont étudiés depuis de nombreuses années et permettent d’intégrer l’arrangement
des fils dans les calculs élastiques ([36], [51]). On y réalise alors des calculs d’homogénéisation avec
différentes méthodes suivant les axes de sollicitation (Figure 3.2). Il a enfin été montré, dans le cas de
tissages simples, qu’elles prédisent des résultats similaires à des modèles complexes et approximent
correctement les résultats expérimentaux ([10]).

FIGURE 3.2 – Modèle mosaique de [37] d’un volume élémentaire représentatif d’un composite tissé

On a alors réalisé des modèles similaires, en incorporant l’arrangement de notre matériau. Ils sont
représentés par un assemblage de plis de fils ~x, ~y, ~z, en série ou en parallèle, associés à de la porosité.
La Figure 3.3 présente les assemblages en 2D utilisés pour décrire notre matériau suivant les deux
directions de sollicitation ~x et ~y. Ils ont été construits à partir d’observations faites sur les images de
tomographie (Figure 3.4). Elles ont notamment mis en avant que les fils ~x sont ceux autour desquels on
retrouve principalement la porosité.

73



VERS UNE APPROCHE BASÉE IMAGES

(a) Modèle pour les sollicitations suivant ~x

(b) Modèle pour les sollicitations suivant ~y

FIGURE 3.3 – Modèles pour décrire le matériau étudié en introduisant l’arrangement spatial des fils (a)
suivant ~x (b) suivant ~y

FIGURE 3.4 – Arrangement des fils dans le matériau dans le plan (~y,~z)
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3.3 Tomographies pour la méthode basée images

Les modules équivalents de ces modèles sont ensuite déterminés. Ils sont calculés dans les di-
rections ~x et ~y, avec les taux directionnels de fils fournis par l’industriel. Ils sont ensuite comparés
aux bornes de Voigt, aux approximations de Hill ou encore aux résultats expérimentaux. Les modules
obtenus sont résumés dans le Tableau 3.2 suivant :

TABLE 3.2 – Comparaison des résultats obtenus avec les différents modèles mosaïques avec les modules
de Voigt et Hill et les résultats expérimentaux (Siron)

Ex
(GPa)

Ey
(GPa)

Voigt 63,1 66,6
Hill 31,6 33,3

Modèle mosaïque 30,8 66,6
Expérimental ([71]) 33,0 ±2 22,2±0,5

Tout d’abord, les résultats obtenus suivant l’axe ~x sont nettement inférieurs aux bornes de Voigt
calculées précédement et plus proches des résultats expérimentaux. Le modèle mosaïque que l’on a
utilisé, décrit Figure 3.3-a, permet une estimation correcte du module du composite dans cette direction.
Concernant la direction ~y, on retrouve exactement la borne supérieure de Voigt. En effet, dans ce sens
de sollicitation, toutes les phases sont paralèlles, et donc leurs contributions sont simplement ajoutées,
pondérées par le taux de chaque phase orientée. On retrouve alors exactement la formule de Voigt
(3.4). Ces modèles mosaïques permettent donc une meilleure estimation du comportement suivant
certaines directions, mais demandent plus d’informations pour déterminer le comportement élastique
du matériau.

3.3 Tomographies pour la méthode basée images

Les résultats obtenus à l’aide des différents modèles présentés précédemment ont permis de tirer de
nombreuses conclusions. Tout d’abord, une description utilisant simplement les taux de fils dans chaque
direction n’est pas suffisant pour décrire le comportement du matériau. L’ajout d’une structure par le
biais des modèles mosaïques permet alors d’améliorer les résultats obtenus. On y décrit globalement le
positionnement des différents fils les uns par rapport aux autres. Cependant, même si le comportement
mécanique est mieux décrit, il n’en est pas de même concernant la dilatation.

Pour obtenir un niveau de détail suffisant pour répondre à ces problématiques, il faut alors dévelop-
per des modèles beaucoup plus complexes, qui soient capables de représenter au mieux la structure
de la préforme du matériau, et notamment de la phase d’aiguilletage. Sachant qu’il n’est pas encore
possible de recréer numériquement un matériau aussi complexe qu’un tissé aiguilleté, une approche
basée image a alors été envisagée. L’objectif de cette méthode est de partir d’une image de tomographie
d’un échantillon de matériau, de calculer les propriétés effectives à partir de modèles numériques basée
sur les images et de comparer aux résultats expérimentaux.
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La tomographie est une technique d’imagerie qui a été principalement developpée dans les années
30 pour le domaine de l’imagerie médicale. Le principe même de la tomographie est de reconstituer
le volume d’un objet à partir de différentes mesures réalisées dans différentes directions. Une fois
les données acquises, il faut les traiter à l’aide d’algorithmes de reconstruction qui peuvent être aussi
importants que l’acquisition elle-même ([34], [16], [25]). Ce principe est aussi utilisé dans divers
domaines tels que la géophysique pour déterminer précisément la localisation des sources de pétrole
(Tomographie sismique), ou encore pour mesurer la perméabilité des roches à travers lesquelles creuser
pour les atteindre (Tomographie à rayons X). Plus récemment, l’amélioration des résolutions obtenues
en tomographie ont mené à son utilisation dans le domaine des sciences des matériaux. Cette technique
permet d’obtenir des images très précises des matériaux, et notamment dans le cas des matériaux
composites, afin de mieux en comprendre la structure une fois le matériau réalisé ou dans d’autres cas
avant insertion de la matrice pour une meilleure représentation de la préforme.

La grande diversité des techniques de tomographie repose sur la manière dont sont réalisées ces
mesures. Par exemple, l’IRM, qui est une méthode commune dans la médecine actuelle, fonctionne sur
le phénomène de résonance magnétique nucléaire ([8]). Dans le cas d’une tomographie en cohérence
optique, c’est une onde lumineuse qui est diffusée dans le matériau et les données sont analysées à
l’aide d’une technique interférométrique à faible cohérence. Dans notre cas, c’est la µ-tomographie à
rayons X en transmission qui est utilisée. On réalise une série de radiographies X à 360◦ autour de
l’objet. Une fois toutes les images obtenues, l’image 3D de l’objet est reconstruite numériquement,
grâce par exemple à un algorithme de retroprojection filtrée dit de Feldkamp([22], [88]).

Le tomographe qui a été utilisé au cours de cette thèse est un Phoenix v|tome|x, développé par GE
Measurement. Dans ce tomographe, l’échantillon est fixé à un support situé entre la source des rayons
X et le capteur. Au cours de l’acquisition, l’échantillon va tourner sur lui même à 360◦ pour obtenir les
projections suivant différentes directions. L’appareillage permet d’obtenir des images d’une résolution
de 1µm à quelques dizaines de µm. Les images qui seront utilisées pour la suite des travaux ont une
résolution de 5µm (Firgure 3.5), ce qui est un compromis acceptable entre qualité d’image et volume
de données. Les échantillons qui ont été analysés ont un diamètre de 7mm pour une longueur de 30mm.
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FIGURE 3.5 – Exemple d’un extrait de tomographie obtenue sur un des matériau étudié

L’information principale à disposition dans l’étude d’une image de tomographie est le niveau de
gris, qui est compris entre 0 et 255 une fois retravaillée. C’est à partir de cette information que l’on
doit construire le modèle numérique. Pour cela, il va falloir dans un premier temps faire le lien entre ce
niveau de gris et des propriétés matériau. Ensuite afin d’obtenir les informations de tissage, primordiale
d’après les études précédentes, l’anisotropie de l’image, qui correspond aux variations de niveaux de
gris, va être étudiée.

3.4 Conclusions

Les principaux résultats obtenus sur des modélisations basiques de matériaux composites ne permet
pas d’obtenir correctement le comportement thermomécanique de celui-ci. En effet, s’appuyer simple-
ment sur les taux directionnels des préformes ne permet pas d’obtenir le comportement d’un matériau
composite. Les résultats commencent cependant à s’affiner quand on rajoute de l’information comme
l’arrangement spatial du matériau par exemple. Dans l’étude des modèles mosaïques, l’apport de
l’arrangement mésoscopique des fils permet d’obtenir une meilleure compréhension du comportement
matériau. Enfin la présentation des images de tomographie met en avant l’avantage de représenter le
plus fidèlement possible le matériau. L’information de niveau de gris à disposition va permettre de faire
le lien entre les voxels et des propriétés matériaux, mais également de mettre en avant la texture du
matériau. C’est donc sur l’étude de ces deux informations que le Chapitre 4) suivant va se focaliser.
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Chapitre 4

De l’image à la modélisation

Le chapitre précédent a mis en avant l’importance de l’approche basée image. L’utilisation
d’images de tomographie doit permettre dans un premier temps de relier l’information numérique
(les niveaux de gris) à l’information matériau (propriétés thermomécaniques). Pour cela, une pre-
mière étude va être réalisée pour permettre de dissocier les voxels de matière des voxels de porosité.
Ensuite différentes études vont être réalisées à l’échelle microscopique pour relier les propriétés
thermomécaniques des constituants aux niveaux de gris de l’image. Ensuite, à l’échelle mésosco-
pique/macroscopique, différentes méthodes vont être utilisées pour déterminer la texturation des
matériaux étudiés. Cela permettra alors d’orienter les propriétés déterminées précédemment pour les
calculs de propriétés effectives.

4.1 Relation entre niveau de gris et propriétés thermomécaniques

4.1.1 Segmentation de la porosité

La première étape du travail d’analyse des images consiste à détecter la porosité dans le matériau
composite afin de séparer les différentes phases du matériau. De plus, il faut assurer que la porosité
numérique corresponde à la porosité expérimentale.

Dans un premier temps, les taux de porosité des échantillons qui ont été tomographiés ont égale-
ment été déterminés expérimentalement. Les différents matériaux ont été principalement étudiés à
l’aide d’un pycnomètre à Hélium. Les résultats sont présentés dans le Tableau 4.1.

TABLE 4.1 – Résultats de porosité sur les différents matériaux étudiés
Matériau A B C D E

Taux de porosité (%) 21,2 17,1 14,8 10,5 13,8

On remarque de grandes disparités entre les différents échantillons. Afin d’affiner les résultats, une
pénétration au mercure a été réalisée sur plusieurs échantillons du même matériau afin de déterminer la
distribution des tailles des pores dans un composite C/C. À noter que la porosité mercure ne renseigne
que sur la porosité ouverte. La Figure 4.1 présente les résultats obtenus.
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FIGURE 4.1 – Distribution des tailles de pores du matériau A, obtenue par pénétration de mercure,
pour 4 échantillons différents. La partie grisée représente ce qui n’est pas visible sur une image de
tomographie.

On remarque que la majorité de la porosité est macroscopique (5-100 µm) et que la porosité
intra-fil (0.05-5 µm) représente moins de 5% de la porosité totale des échantillons. Sur cette Figure, la
partie grisée correspond à ce qui est en dessous de la résolution des images de tomographie. D’après
les résultats de pénétration mercure, il est donc possible de détecter une majorité de l’information de
porosité à partir des images.

La porosité déterminée expérimentalement ne prend en compte que la porosité ouverte des échantillons.
Cependant, une segmentation par niveaux de gris permet de déterminer la porosité totale d’une image,
sans distinguer si la porosité est accessible ou non. Un simple algorithme de "remplissage" récursif
a été mis un point afin de les distinguer. On part des voxels de porosité présents au bord de l’image
que l’on propage aux voxels de porosité voisin. La Figure 4.2 présente les résultats obtenus sur un
des matériau étudié. On peut alors déterminer le niveau de gris permettant de faire correspondre les
porosités ouvertes expérimentale et numérique.
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(a) Histogramme d’une image de tomographie du matériau

(b) Évolution des porosités totale et ouverte en fonction du niveau de gris du seuil
choisi

(c) Segmentation de la porosité sur une tranche de matériau

FIGURE 4.2 – Étude de la segmentation de la porosité
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En observant la Figure 4.2, on remarque que la porosité se trouve essentiellement autour des fils de
chaîne, et ce pour l’ensemble des matériaux. De plus, on observe également qu’il n’y a que très peu de
porosité fermée dans le matériau. Cette segmentation permet dans la suite des calculs, de distinguer les
voxels de matière, dont les propriétés vont être orientées, des voxels de porosité.

4.1.2 Comparaison des échelles

Maintenant qu’il est possible de distinguer les deux types de voxels, il faut s’intéresser aux proprié-
tés qui vont leurs être affectées. Pour répondre à cette question il faut descendre d’une échelle d’étude.
La Figure 4.3 présente la comparaison entre une micrographie à 0,04 µm et une tomographie à 10 µm.

(a) Image de micrographie à 0,04 µm (b) Image de tomographie à 10 µm

(c) Superposition des fibres repérées en mi-
crographie sur la tomographie

FIGURE 4.3 – Comparaison d’une micrographie et d’une tomographie

Les voxels de la tomographie ne sont pas suffisamment précis pour décrire la microstructure des
fils qui composent le matériau. En effet, en observant la Figure 4.3-c, pour un même niveau de gris
de tomographie, on a la présence ou non d’une fibre. De même, les hétérogénéités microscopiques ne
sont pas visibles à l’échelle de la tomographie. Une des solutions qui ont été envisagées pour résoudre
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ce problème d’échelle est alors de travailler à plus haute résolution ([19], [50]), avec par exemple des
tomographies d’une résolution de 0,9 µm, comme le présente la Figure 4.4. La tomographie HD serait
dans un premier temps segmentée en fibre/matrice/porosité, et les propriétés de chaque phases seraient
associées aux voxels correspondant.

FIGURE 4.4 – Tomographie à 0,9 µm d’un fil du matériau de référence

Cependant, pour analyser un volume représentatif, la contrainte devient alors l’importante quantité
de données à traiter impliquant des temps de calculs beaucoup trop importants. Par exemple, le maillage
d’un échantillon de 4x8x4 mm comprendrait environ 128 milliards d’éléments, ce qui est actuellement
techniquement irréalisable au laboratoire. La solution qui a alors été étudiée est d’utiliser les propriétés
d’un fil représentatif du matériau.

4.1.3 Micrographie

Pour visualiser les fils, leurs constitutions, leurs formes ou encore leurs arrangements, il faut obtenir
des images à l’échelle microscopique. Les principaux moyens qui sont utilisés pour obtenir ce genre
d’images sont les microscopes. On y retrouve les microscopes optiques qui permettent d’atteindre
des résolutions de quelques microns à quelques centièmes de microns. Mais également des moyens
plus complexes tels que les microscopes électroniques à balayage, qui permettent de descendre à des
résolutions de l’ordre du nanomètre, ou encore les microscopes électroniques en transmission qui
permettent d’obtenir des images d’une résolution du dixième de nanomètre.

Dans le cadre des travaux qui ont été réalisés au laboratoire pour étudier l’échelle microscopique,
un microscope optique sous lumière polarisée a été utilisé. La lumière polarisée a notamment permis
de caractériser la structure des carbones étudiés. En effet, comme vu précédemment (2.4.3), le degrés
d’anisotropie d’un carbone peut être déterminé à partir de la polarisation du rayon incident ([26].
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L’utilité de ce moyen était donc double : déterminer la structure de la matrice du matériau, mais
également obtenir des images de haute résolution des fils qui le constituent. La résolution des images
qui ont alors été réalisées est de 0,04µm.

FIGURE 4.5 – Image de micrographie à 0,04 µm d’un fil dans le sens ~y du matériau

4.1.4 Cas d’un fil réel

On a tout d’abord étudié les fils des différents matériaux afin de déterminer s’ils présentent des
architectures différentes. Pour cela, des micrographies ont été réalisées sur cinq fils distincts, dans
chaque direction de la préforme, et ce pour les trois principaux matériaux (A-B-C) (Figure 4.6).
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(a) Fil ~x

(b) Fil ~y

(c) Fil ~z

FIGURE 4.6 – Micrographies des fils dans chaque direction du composite pour le matériau de référence
(A)
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La première observation est qu’il y a peu de différence entre les différents matériaux sur la forme
des fils. Cependant, les fils des directions ~x et ~y ont des formes similaires et régulières. De plus, ils sont
très souvent entourées de porosités. Cela est probablement dû au process de fabrication du matériau
et notamment de la double infiltration. Les fils d’aigulletage ~z ont des formes plus complexes et
irrégulières. Ces formes bien particulières sont probablement la conséquence de la phase d’aiguilletage.
On rappelle qu’au cours de cette étape, les fils de tissage (~x, ~y) sont transférés dans la direction ~z.
C’est donc un processus très contraignant, qui implique beaucoup de variations dans la forme mais
également dans la constitution de ces fils.

4.1.5 Segmentation et composition des fils des matériaux

La composition des fils a ensuite été étudiée. Pour cela, les fils ont été segmentés manuellement pour
séparer les différentes phases : fibre, matrice et porosité (Figure 4.7). Cela a permis dans un premier
temps d’obtenir la composition de ces fils et, par la suite, de réaliser des calculs thermomécaniques
(Partie 4.1.6). Les résultats de composition sont présentés dans le Tableau 4.2.

(a) Micrographie de deux fils ~x (b) Image après segmentation

FIGURE 4.7 – Segmentation d’une micrographie pour différencier les différentes phases (blanc : fibre,
noir : pores, gris : matrice)
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TABLE 4.2 – Étude de la composition des fils de différents matériaux en fonction de l’orientation des
fils

Matériau Direction
Taux (écart-type)

(%)
Fibre Matrice Porosité

A
~x 30 (3,2) 67 (3,5) 3 (1,1)
~y 34 (2,6) 64 (2,9) 2 (0,5)
~z 27 (4,1) 71 (4,2) 2 (0,8)

B
~x 29 (2,9) 68 (2,7) 3 (0,4)
~y 32 (2,4) 65 (1,9) 3 (0,8)
~z 23 (2,7) 75 (2,5) 2 (0,6)

C
~x 28 (3,5) 69 (4,4) 3 (1,0)
~y 30 (3,8) 68 (3,8) 2 (0,5)
~z 24 (1,7) 72 (3,0) 4 (2,4)

La distinction entre les fils ~x, ~y et les fils ~z qui a été faite précédemment se remarque également
en terme de composition. Il y a en effet une faible distinction entre les fils de tissage et d’aiguilletage,
avec des taux de matrice légèrement plus élevés dans les fils d’aiguilletage. Au cours de la phase
d’aiguilletage par transfert, les fils qui se forment sont moins denses, les porosités sont donc plus
accessibles, et la densification y est donc plus facile. Si maintenant on observe les résultats obtenus sur
les 45 micrographies, et qu’on compare donc les différents matériaux, il y a très peu d’écart, en terme de
constitution. Il semblerait donc que les différences de propriétés thermomécaniques obtenues à l’échelle
macroscopique, ne soient pas directement liées à la morphologie des fils à l’échelle microscopique.

4.1.6 Calcul d’homogénisation sur fils segmentés

Afin de déterminer l’influence de ces écarts de constitution sur les propriétés thermomécaniques à
l’échelle macroscopique, des calculs d’homogénéisation ont été réalisés sur les micrographies. Des
calculs similaires ont déjà été réalisés sur fils segmentés pour des matériaux Carbone/Époxy ([89]).
En 2013, un stage, réalisé par Paul Engerand, a également porté sur la modélisation à l’échelle micro-
scopique de fils réels. Ces travaux ont montré que les propriétés mécaniques des fils homogénéisés
dépendent uniquement de leurs compositions (Figure 4.8-a). Cette conclusion ne s’appliquent cepen-
dant pas au comportement en dilatation thermique. Pour un même taux de fibre, les coefficients de
dilatation homogénéisés sont différents (Figure 4.8-b). On est donc reparti de ces travaux et de ces
conclusions pour approfondir les résultats obtenus.
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(a) Évolution des coefficients du tenseur de rigidité en fonction du taux de fibre

(b) Évolution des coefficients de dilatation en fonction du taux de fibre

FIGURE 4.8 – Étude des propriétés de fils homogénéisés en fonction de leur composition

La Figure 4.9 présente les différentes étapes de construction des modèles numériques pour cette
étude. L’image segmentée est tout d’abord découpée pour en extraire une forme régulière (Figure 4.9-
a/b). Cette surface est alors extraite et labellisée afin de construire le maillage permettant les calculs
éléments finis (Figure 4.9-c). Enfin, on attribue à chaque élément du maillage un set de propriétés
fibre/matrice, déterminées dans le chapitre 2, ainsi qu’une direction. La fibre, isotrope transverse, est
orientée orthogonalement au plan de l’image. La matrice est quant à elle orientée de façon concentrique
par rapport aux fibres les plus proches et en prenant en compte les plus proches voisines ([13]).
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(a) Détection de la plus grande sur-
face à l’intérieur du fil

(b) Extraction du coeur du fil (c) Orientation de la matrice entre 0
et 360◦

FIGURE 4.9 – Démarche d’extraction à partir des micrographies des fils des matériaux

Une fois le maillage réalisé, les 6 cas de chargements classiques de traction/cisaillement permettent
de déterminer le tenseur de rigidité complet. Par exemple, la Figure 4.10 présente un cas de traction
uniaxiale dans la direction ~x avec des conditions aux limites périodiques mixtes. Le tenseur de dilatation
est déterminé à partir des déformations obtenues en appliquant une élévation de température (100◦C)
et en imposant une déformation macroscopique nulle aux bords du maillage ([60], [87]).

FIGURE 4.10 – Déplacements dans le cas d’une traction suivant l’axe ~x

Ces différentes étapes ont été automatisées et les calculs ont alors été réalisés sur l’ensemble
des micrographies segmentées. Le Tableau 4.3 présente les modules de Young et les coefficients de
dilatation d’un fil homogène dans chacune des directions et pour trois des matériaux étudiés.
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TABLE 4.3 – Propriétés thermomécaniques sur les différents fils extraits des trois directions de la
préforme, pour trois matériaux différents.

Matériau
Direction

du fil
Ex

(GPa)
Ey

(GPa)
Ez

(GPa)
ax

(e−6K−1)
ay

(e−6K−1)
az

(e−6K−1)

A
~x 15,1 (0,2) 15,4 (0,7) 143,9 (2,7) 4,36 (0,07) 4,35 (0,05) 1,32 (0,05)
~y 16,0 (0,6) 15,7 (0,7) 149,0 (6,5) 4,34 (0,06) 4,32 (0,07) 1,28 (0,00)
~z 15,1 (0,6) 13,7 (2,4) 141,9 (6,5) 4,33 (0,09) 4,42 (0,09) 1,35 (0,08)

B
~x 15,0 (0,3) 14,7 (0,6) 143,3 (6,3) 4,33 (0,04) 4,34 (0,05) 1,31 (0,07)
~y 14,7 (1,2) 14,8 (1,1) 147,9 (5,9) 4,34 (0,06) 4,34 (0,06) 1,25 (0,06)
~z 15,0 (0,8) 14,5 (1,7) 137,4 (5,4) 4,23 (0,05) 4,31 (0,05) 1,41 (0,06)

C
~x 13,7 (0,3) 13,7 (2,15) 142,2 (1,9) 4,35 (0,15) 4,13 (0,12) 1,32 (0,03)
~y 15,5 (0,3) 15,3 (0,4) 148,1 (4,2) 4,41 (0,07) 4,36 (0,07) 1,27 (0,05)
~z 12,5 (3,6) 13,5 (1,9) 137,3 (3,6) 4,35 (0,13) 4,37 (0,13) 1,36 (0,03)

Ce tableau ne présente que de très faibles variations des propriétés des fils dans chacune des
directions mais également entre les différents matériaux. Cela permet de tirer plusieurs conclusions. La
première est que les variations que l’on observe en terme de constitution des fils n’a pratiquement au-
cune influence sur les propriétés thermomécaniques calculées. Dans un second temps, on peut observer
l’effet de la microporosité sur ces propriétés. Les fils ayant les taux de microporosité les plus élevés ont
longiquement les propriétés élastiques les plus faibles. Cependant, ces porosités n’influencent que très
peu les coefficients de dilatation obtenus. C’est une conclusion qui diffère de ce qui avait été obtenu
en 2013 par Paul Engerand, qui mettait en avant l’importance de la microporosité sur les coefficients
de dilatation. D’après les résultats obtenus, il s’avère que cette influence est négligeable avec des
variations inférieures à 5%.

Pour mieux comprendre les mécanismes qui sont mis en jeu au cours d’un essai de dilatation, les
champs de déplacements obtenus au cours du cas de chargement correspondant ont été analysés. Ils
sont présentés dans la Figure 4.11 suivante.
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FIGURE 4.11 – Déplacements dans le cas d’une dilatation

Les déplacements sont principalement localisés autour de la micro-porosité au coeur de l’image.
Le matériau a alors tendance à se dilater vers l’intérieur des porosités. Cependant cet effet est très
localisé puisqu’il se dissipe au delà des 40 premiers µm. Si l’on remplace cette porosité par de la
matrice (Tableau 4.4) les résultats sont équivalents. L’influence de la micro-porosité est donc localisée
et son effet est très rapidement absorbé par les premières fibres.

TABLE 4.4 – Propriétés thermomécanique des fils homogénéisés avec porosité et en remplaçant la
porosité par de la matrice

Ex
(GPa)

Ey
(GPa)

Ez
(GPa)

ax
(e−6K−1)

ay
(e−6K−1)

az
(e−6K−1)

Avec porosité 12,7 16,2 147,9 4,22 4,50 1,26
Sans porosité 17,0 18,4 151,4 4,53 4,19 1,28

Cette conclusion s’est révélée très importante car la microporosité était pressentie comme un
élément très important à prendre en compte pour décrire le comportement thermomécanique du
composite. Or les matériaux présentent un très faible taux de microporosité ouverte, couplé à l’effet
très localisé sur la dilatation, cette microporosité n’a pas été incorporée dans les modèles numériques
pour la suite.

4.1.7 Modélisation d’un fil idéal

La section précédente a permis d’observer l’effet de la composition, et notamment de la microporo-
sité, des fils sur les propriétés thermomécaniques. Il a alors été décidé de négliger les hétérogénéités à
l’échelle microscopique, et donc un modèle de fil idéal a été mis en place. L’objectif ici est d’obtenir
les propriétés d’un fil idéal qui vont être injectées à l’échelle supérieure. Des méthodes équivalentes
ont déjà été utilisées dans la littérature pour déterminer les propriétés d’un fil équivalent ([60]). Un
maillage du modèle proposé ici est présenté sur la Figure 4.12.

91



DE L’IMAGE À LA MODÉLISATION

FIGURE 4.12 – Maillage d’un modèle de fil idéal

Ce modèle de fil idéal a été construit de façon a être entièrement périodique. Il est constitué
d’une fibre au centre ainsi que de quart de fibres dans chaque coin du maillage. Le reste des élé-
ments du maillage correspondent à de la matrice qui est orientée de façon concentrique aux fibres les
plus proches. En appliquant des conditions aux limites périodiques (PBC) pour réaliser les calculs
d’homogénéisation, on obtient les propriétés thermomécanique d’un fil idéal. Ce modèle est donc
simplifié au maximum : il ne prend en compte aucune hétérogénéité du matériau réel telle que la micro-
porosité ou encore la variation d’épaisseur de matrice que l’on peut observer sur la Figure 4.13 suivante.

FIGURE 4.13 – Variation d’épaisseur de matrice au coeur d’un fil

4.1.8 Calcul d’homogénisation sur fil idéal

Afin de valider les hypothèses faites précédemment, plusieurs maillages ont été générés, contenant
des taux de fibres différents. Le Tableau 4.5 présente les propriétés thermomécaniques obtenues sur les
fils réels ayant le plus fort et le plus faible taux de fibres. Ils sont alors comparés aux résultats obtenus
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avec le modèle de fil idéal avec les même taux de fibres.

TABLE 4.5 – Propriétés de fil réels et idéaux pour différents taux de fibres

Fil
Ex

(GPa)
Ey

(GPa)
Ez

(GPa)
ax

(e−6K−1)
ay

(e−6K−1)
az

(e−6K−1)

Réel
τf min

(23,8 %) 17,7 17,7 135 4,11 3,78 1,45

τf max
(34,7 %) 18,0 18,0 149 4,18 3,89 1,31

Idéal
τf min

(23,8 %) 18,2 18,2 136 4,13 3,79 1,44

τf max
(34,7 %) 18,5 18,5 149 4,17 3,86 1,30

On rappelle que la direction ~z correspond à la direction de la fibre du modèle de fil idéal (Fi-
gure 4.12). L’objectif est de comparer les propriétés thermomécaniques obtenues à partir des microgra-
phies et celles obtenues sur le modèle de fil idéal. À taux de fibre équivalents on observe que le modèle
et le calcul basé image permettent d’obtenir pratiquement les mêmes résultats. Cela confirme une
fois de plus que les hétérogénéités qui sont présentes à l’échelle microscopique sont négligeables sur
les propriétés thermomécaniques obtenues. Cependant, il faut également prendre en compte que l’on
travaille en mécanique élastique et donc que ces conclusions ne seraient probablement plus valables si
l’on s’intéresse à de la mécanique non-linéaire.

Cette étude permet donc de justifier et de valider le modèle de fil idéal qui a été mis en place
pour approximer les propriétés thermomécaniques qui serviront de données d’entrée pour l’échelle
macroscopique. On est donc capable maintenant de faire le lien entre le niveau de gris d’une image et
les propriétés thermomécaniques qui vont être assignées à l’élément correspondant.

4.2 Tomographie et texturation des matériaux

Cette section présente les méthodologies mises en place pour détecter les orientations dans une
image. La première partie présente une courte introduction sur le traitement d’image, ainsi qu’un
résumé de l’état de l’art sur la texturation de matériaux. Ensuite, les différents outils sur le calcul des
directions sont introduits. Enfin la dernière partie présente l’influence de paramètres de calcul sur les
résultats obtenus.

4.2.1 Texturation dans les matériaux

Traitement d’images

Le traitement d’images est une série d’opérations de calcul mathématique appliquées, souvent
de façon informatisée, à une image, considérée comme une matrice de valeurs numériques 2D ou
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3D ([9]). Par exemple, dans notre cas, les images de départ sont des tableaux de données 2D ou 3D
de valeurs discrètes entre 0 et 255. Cela permet d’obtenir des informations très variées, comme des
mesures quantitatives, ou bien pour détecter des textures ou des objets, etc ... Cela permet également de
transformer les images. Pour cela, il existe de nombreux opérateurs tels que la convolution, le seuillage,
la sous résolution, la morphologie mathématique, etc... ([39], [27], [63])

Un exemple de traitement d’images régulièrement appliqué est la convolution par un filtre (Équa-
tion 4.1.

(F ∗ I)(u) =

∫
wf

F (v)I(u+ v)dv (4.1)

Avec wf la taille du filtre, F le masque du filtre et I l’image étudiée.

Les filtres permettent de faire ressortir des informations très importantes dans une image, que ce
soit en améliorant sa qualité (réduction du bruit) ou alors en détectant les contours. Par exemple, il
existe de nombreux filtres permettant de réaliser cette détection de contour (Sobel, Prewitt, Canny, ...).
Ces filtres, associés à d’autres outils, permettent également de faire de la détection d’objets dans des
images ou encore des vidéos.

Texturation dans les matériaux

Le traitement d’images est utilisé depuis quelques années pour la compréhension et la modélisation
des matériaux composites. Ces travaux se situent entre l’échelle nanoscopique et l’échelle macrosco-
pique.

Le premier exemple correspond aux travaux de J.P. Da Costa ([15],[14]) qui portent sur la nano-
structure des matériaux carbonés, tels que les pyrocarbones. L’objectif est de déterminer l’orientation
des plans de graphène à partir d’image HRTEM d’une résolution de quelques Angstrom. Le gradient
est tout d’abord calculé en faisant la convolution de l’image avec un filtre gaussien (Équation 4.1). Il
permet ensuite de calculer le tenseur de structure ([70], [9], [30]) (Équation 4.2) qui fait ressortir la
texturation dans une image, mais qui permet également de détecter les contours d’une image.

S(u) =
〈
∇I(u).∇tI(u)

〉
wf

(4.2)

Avec u (=(ux, uy, uz)) la position étudiée, I(u) l’image étudiée, wf le volume, centré sur u, sur lequel
on intègre les calculs et enfin 〈x.x〉 correspond à l’opérateur "moyenne".

Une fois le tenseur de structure calculé, il est diagonalisé afin d’en calculer les valeurs propres et
les vecteurs propres associés. Quand on observe une image en niveau de gris, le minimum de variation
entre voxels représente la direction supposée. Donc si l’on cherche la direction d’un voxel, on va
chercher le vecteur associé au minimum de variation et donc à la valeur propre la plus faible. Cette
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méthode a tout d’abord été validée sur des matériaux virtuels avant d’être utilisée sur de vraies images
HRTEM (Figure 4.14). Les statistiques faites sur les directions calculées mettent en avant les différentes
textures que présentent les pyrocarbones à l’échelle nanoscopique ([15]).

FIGURE 4.14 – Exemple de calcul des directions sur des images HRTEM de trois pyrocarbones (LRe,
LR, LL) et une fibre de carbone ([15])

À une échelle supérieure, les travaux de S. Dietrich ([18]) permettent de déterminer l’orientation
d’une préforme fibreuse de composite C/C avant densification. La préforme étudiée est un empilement
de couches unidirectionnelles (0◦, 0◦, 90◦, 90◦) séparées par des feutres et le tout est faiblement ai-
guilleté pour renforcer la structure. Les images étudiées sont des micro-tomographies d’une résolution
de 1,83 µm. La première étape est d’utiliser un filtre de diffusion anisotrope qui permet d’améliorer
le contraste au bord des fibres de l’image ([42]). Cela permet de faciliter la segmentation par niveaux
de gris des fibres dans l’image. La Figure 4.15-a présente la répartition des directions et met en avant
la structure du matériau composite avec les couches unidirectionnelles à 0◦ et 90◦, séparées par des
feutres. La Figure 4.15-b présente la répartition des directions pour chaque couche du matériau.
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(a) Répartition des différentes
couches du composite (UD/Feutre)

(b) Répartition des directions pour chaque couche du compo-
site (UD1/Feutre/UD2)

FIGURE 4.15 – Résultats de détection d’orientations pour une "préforme 2D" de matériau composite
C/C ([18])

Toujours à l’échelle du composite, les travaux de I. Straumit ([75]) ont également permis une
meilleure quantification de la structure et de la texture des matériaux. Il a développé une méthode
appelée "voxel model", qu’il a appliquée sur un matériau composite carbone/époxy. Le but de ces
travaux est d’utiliser le tenseur de structure, ([70], [9]), initialement utilisé pour la détection de contour,
la segmentation ou encore la quantification de l’anisotropie, pour calculer les orientations dans un
matériau à l’échelle macroscopique et en 3D. Le tenseur de structure en 3D est défini par l’équation
4.3.

S(p) =

∫
wf

S
′
(r)dr (4.3)
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Dans cette étude, la fenêtre d’intégration wf a été choisie cubique : ∀(x, y, z)/(|x − px| ≤
wrx , |y − py| ≤ wry , |z − pz| ≤ wrz) et wrx = wry = wrz , P = (Px, Py, Pz) est la position du voxel
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étudié. Une étude a été menée sur l’effet de la taille de la fenêtre d’intégration (w(u)) sur les résultats
de directions et est présentée sur la Figure 4.16 suivante.

FIGURE 4.16 – Déviation entre la direction calculée et la direction d’un matériau unidirectionnel en
fonction de la taille de la fenêtre d’intégration et pour différentes résolutions ([75])

Elle a établi qu’il existe une taille limite au-dessus de laquelle l’erreur standard ne varie plus
puisque l’on observe une convergence des résultats. Cela permet alors de fixer une taille de la fenêtre
d’intégration maximale qui est déterminée en fonction de la qualité de l’image. I. Straumit a également
discuté du degré d’anisotropie de l’image (Eq-4.5) :

β =

 1− λ1

λ3
si λ3 > 0

0 si λ3 = 0

(4.5)

avec β l’anisotropie locale et λ1 6 λ2 6 λ3 les valeurs propres du tenseur de structure diagonalisé.
Dans le cadre de ces travaux, cette grandeur lui permet de séparer les fils de la préforme et la matrice
comme le présente la Figure 4.17. À noter également que c’est un très bon indicateur de confiance pour
les résultats de direction. D’après la Formule 4.5 plus l’écart entre les valeurs propres est important, on
a donc un grand contraste de niveau de gris, plus la direction est bien définie, plus le degré d’anisotropie
est proche de 1. Au contraire, plus les valeurs propres vont être proches, plus la direction principale est
difficile à faire ressortir, plus le degré d’anisotropie est proche de 0.
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(a) Image étudié de µ-tomographie (b) Image segmentée en utilisant l’anisotropie lo-
cale et les niveaux de gris

(c) Histogramme de l’anisotropie en fonction du niveau de gris du matériau
étudié

FIGURE 4.17 – Résultats de segmentation sur une µ-tomographie du matériau étudié ([75])
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Enfin, P. Pinter a résumé différentes méthodes permettant de calculer les orientations à partir d’une
image ([57]). La première est d’appliquer un filtre gaussien anisotrope par convolution, la seconde
est le calcul de la matrice Hessienne, qui correspond à la dérivée seconde de l’image et enfin, la
dernière méthode est le tenseur de structure décrit précédemment. Il a ensuite appliqué l’ensemble de
ces méthodes à une image de tomographie de haute résolution de 2048x2048 pixels. Le Tableau 4.6
présente l’évolution angulaire entre la direction simulée dans une image synthétique et la direction
calculée avec les différents algorithmes.

TABLE 4.6 – Évolution de l’écart angulaire entre une direction simulée et la direction calculée pour
deux diamètres de fibre et à l’aide de différentes méthodes ([57])

Method df = 10 px df = 5 px
Anisotropic Gaussian Filter 8,19◦ 8,48◦

Hessian Matrix 10,31◦ 10,31◦

Structure Tensor 1,68◦ 2,18◦

Il y a très peu d’effet du diamètre de l’objet détecté sur la détection d’orientation. Par contre, on
observe de bien meilleurs résultats de direction en utilisant le tenseur de structure qu’avec les autres
méthodes de détection.

Une dernière technique, un peu en marge de ce qui a été exposé jusqu’à présent, a été dévelop-
pée pour détecter les orientations d’une préforme fibreuse tomographiée à haute résolution. Les travaux
d’O. Coindreau ([12]) ont permis de mettre en place une méthode de détection de directions à partir
d’une opération de segmentation arbitraire, suivie d’une exploration de l’image par des marcheurs
aléatoires pour déterminer un tenseur de pseudo-diffusion permettant à son tour de remonter aux
orientations des corps fibreux. L’avantage de cette méthode est qu’elle a pu être appliquée à des
matériaux très complexes. L’inconvénient est par contre le temps de calcul, les marches aléatoires étant
très longues à exécuter.

Pour les besoins de l’étude menée ici, qui concerne les composites 3D aiguilletés à structure très
complexe, les outils de O. Coindreau ne sont pas adaptés car trop lourds pour manipuler le volume de
données de nos échantillons. Il a donc été choisi de partir sur des outils plus traditionnels basés sur le
tenseur de structure qui présentent de bons résultats, même s’ils ont été principalement utilisés pour
étudier des structures simples.

4.2.2 Démarche de calcul des directions d’une image de tomographie

La démarche de traitement d’image est présentée sur la Figure 4.18 suivante. Dans un premier
temps, l’image est sous-résolue afin de diminuer le volume de données à traiter (Section 4.2.3). A partir
de cette image, le gradient de l’image, ou encore sa dérivée, est calculée (Section 4.2.2). Ensuite, le
tenseur de structure, permettant d’obtenir les directions de l’image, est calculé sur un volume d’inté-
gration qui est étudié par la suite (Section 4.2.3). À partir de ce tenseur de structure, il est possible de
traiter les deux informations qui en découlent. Dans un premier temps les valeurs propres permettent de

99



DE L’IMAGE À LA MODÉLISATION

calculer une anisotropie locale (Section 4.2.2), tandis que les vecteurs directeurs qui leurs sont associés
permettent d’obtenir les directions de l’image (Section 4.2.2).

FIGURE 4.18 – Présentation de la démarche de traitement d’images pour obtenir la texture du matériau.

Calcul du gradient de l’image

Le calcul du gradient est la première étape de ces calculs de directions. Il permet par la suite de
calculer le tenseur de structure (S).

Le gradient résulte de la convolution de l’image par un masque bien défini et aux propriétés choisies par
l’utilisateur. C’est une opération discrète réalisée en chaque voxel de l’image. Le gradient est calculé
tel que le présente l’Équation 4.6 sachant que la convolution discrète est définie par l’Équation 4.7.

G(x, y, z) = (Mx ∗ I,My ∗ I,Mz ∗ I) (4.6)

(M ∗ I)(x, y, z) =
∑
i∈Ω

∑
j∈Ω

∑
k∈Ω

I(x, y, z) M(x− i, y − j, z − k) (4.7)

avec G le gradient de l’image, (x, y, z) la position du voxel étudié, M le masque utilisé, (Mx,
My, Mz) correspond au masque orienté dans les directions (~x, ~y, ~z), I est l’image de µ-tomographie
et enfin Ω l’espace de convolution de l’image qui est lié à la taille du masque. Les composantes du
masque M sont décrites à la Figure 4.19.
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FIGURE 4.19 – Masque de C. Mulat ([49]) pour la détection d’objets fibreux dans une image de
µ-tomographie. (a) Positionnement des masques. Poids associé à chaque voxel dans le plan centré sur
(b) O1 (c) O2.

Des calculs ont été effectués en utilisant pour M(x,y,z) des masques classiques tels que les masques
de Sobel ou de Prewitt. Pour améliorer nos résultats, le masque G3D10 de C. Mulat a été utilisé
(Figure 4.19). Il a été montré que ce masque est optimal pour la détection de fibres de gros diamètre
([49]). Les résultats se présentent sous la forme de trois images scalaires, de la même taille que l’image
de base, qui stockent les composantes du gradient dans chaque direction de l’image (~x, ~y, ~z).

Détection de la direction locale des fils

Les différentes méthodes pour déterminer les orientations d’une image ont été discutées dans la
partie 4.2.1. Les deux principales méthodes (Matrice Hessienne et tenseur de Structure) ont été testées,
et les résultats obtenus étant en adéquation avec ceux de P. Pinter ([57]), la suite des travaux se sont
donc focalisés sur le tenseur de structure. Cette méthode implique d’étudier les variations de niveau
de gris sur un volume autour de chaque voxel. Cela permet de prendre en compte le voisinage du
voxel étudié, et donc de capturer l’effet de la texturation sur un volume local (Eq 4.3). La Figure 4.20
présente les résultats de direction obtenus à l’aide de cette méthode sur un des matériaux étudiés et
projetés dans deux plans différents.
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(a) Directions suivant le sens chaine (~x) (b) Directions suivant le sens trame (~y)

FIGURE 4.20 – Exemple de détection de directions sur une image de tomographie d’un matériau C/C à
une résolution de 10 µm. En rouge, les voxels orientés dans le sens des fils de l’image étudiée, et les
autres couleurs représentent les voxels qui appartiennent à des fils orthogonaux.

Les résultats de direction sont stockés de la même manière que le gradient, trois images qui
contiennent chacune des composantes des vecteurs propres des voxels de l’image. Pour obtenir une
meilleure visualisation, ces données ont été compilées dans un seul fichier, qui une fois interprété par
Paraview, permet de tracer les vecteurs directeurs de tous les voxels. La Figure 4.20 précédente est
une visualisation des résultats obtenus, projetés sur les tranches de tomographie correspondantes. Pour
améliorer la visualisation, on peut définir la direction que l’on veut observer, cela va rajouter un code
couleur qui indique en rouge les vecteurs qui sont dans cette direction et en bleu ceux qui en sont le
plus éloignés. Ces résultats de visualisation sont très satisfaisants car on observe bien les différents fils
de tissage, tout comme les fils d’aiguilletage.

La principale problématique qui a motivé la démarche basée image était d’obtenir la meilleure
représentation possible du matériau et d’être suffisament précis pour faire ressortir l’arrangement
des fils. Au vu des résultats obtenus sur la Figure 4.20 on peut conclure que ce second objectif de
modélisation a été atteint.

Anisotropie

Avant d’étudier l’influence des différents paramètres de calcul, l’anisotropie de l’image a été
étudiée. C’est un indicateur qui permet d’évaluer les résultats des calculs de directions ; elle se calcule
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facilement à partir de la formule (4.5) ([74]). Comme présenté précédemment, cette formulation permet
d’évaluer l’écart entre les valeurs propres minimale et maximale. Si elles sont bien distinctes alors le
rapport est faible et donc l’anisotropie maximale. Dans le cas contraire, où les directions sont proches
et donc les valeurs propres proches, elle est proche de 0. La Figure 4.21 présente les résultats obtenus
comparés à la tranche de matériau correspondant.

FIGURE 4.21 – Image de l’anisotropie (gauche) et d’une tranche tomographique du matériau (droite).
En blanc les zones fortement anisotropes et en noir les zones faiblement anisotropes.

La Figure 4.21 montre que les zones qui présentent une forte anisotropie (zones entourées en rouge
par exemple) se situent principalement au niveau des zones de fort gradient de niveau de gris. Les
directions sont donc mieux calculées dans les zones de porosités qui présentent ces variations de niveau
de gris.

4.2.3 Influence des paramètres de calculs

Volume d’intégration

Dans toute la démarche de calcul des orientations de l’image, un seul paramètre de calcul intervient :
la taille de la fenêtre d’intégration (wr) du tenseur de structure. Dans un premier temps pour mettre en
évidence l’importance de cette dimension, des calculs ont été réalisés avec différents volumes d’inté-
gration. La Figure 4.22 présente l’évolution des résultats obtenus pour différents volumes d’intégration.
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FIGURE 4.22 – Évolution des résultats de directions en fonction de la fenêtre d’intégration (wr) dans le
sens chaine (haut) et dans le sens trame (bas).

La première observation que l’on peut faire est qu’à faible volume d’intégration (wr = 3 voxels) le
coeur du fil n’est pas orienté dans la même direction que les fils du matériau (Figure 4.22-gauche). A
contrario, prendre une taille d’intégration trop grande (wr = 51 voxels) conduit à un mélange entre les
fils de tissage et d’aiguilletage (Figure 4.22-droite). Il existe donc une taille de fenêtre optimale pour
réaliser les calculs de directions.

Pour déterminer la taille optimale de volume d’intégration (wr) pour le calcul des directions, un fil
~x unidirectionnel a été extrait d’une tomographie et les directions ont été calculées sur ce fil en utilisant
différentes tailles de fenêtre d’intégration (wr). La Figure 4.23-a représente l’écart moyen entre la
direction ~x et la direction calculée pour les différentes tailles de fenêtre d’intégration. La Figure 4.23-b
présente le fil de tissage extrait du matériau. Les Figures 4.23-c/d présente les directions obtenues avec
des ksize de 3 et 25 voxels.
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(a) Évolution de l’écart angulaire entre la moyenne des directions calculées et la direction
théorique en fonction de la taille du support (wr).

(b) Tomographie d’un fil unidirectionnel (c) Directions calculées avec un faible volume
d’intégration (wr=3 voxels) (d) Directions calculées avec un volume optimal (wr=25
voxels)

FIGURE 4.23 – Convergence des résultats de direction en fonction du volume d’intégration. La couleur
est associée à la direction du fil étudié, rouge le voxel est orienté dans le sens du fil, bleu le voxel est
orienté orthogonalement au fil.
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L’allure de la courbe (Figure 4.23-a) montre une convergence des résultats lorsque la fenêtre
d’intégration s’élargit. À partir d’un volume de 25 voxels de côté, l’écart entre la direction calculée et
l’axe ~x se stabilise et est inférieur à 10◦. Cet écart est lié au fait que le fil a été extrait manuellement de
la tomographie, il n’est donc pas exactement suivant l’axe ~x et dévie légèrement de l’axe ~x théorique.
On remarque que les calculs réalisés à faible volume d’intégration ne permettent pas d’estimer correc-
tement les directions du fil. En effet, certains voxels peuvent orientés orthogonalement à l’axe du fil
(Figure 4.23-c). Les calculs réalisés en utilisant la valeur de wr déterminée avec la courbe précédente
sont présentés sur la Figure 4.23-d. Ils sont bien plus précis et cela pour l’ensemble des voxels de
l’image étudiée.

Afin de visualiser plus précisemment les résultats obtenus à l’aide de la taille de fenêtre optimale,
un des échantillons tomographiés a été découpé et la surface polie a été micrographiée à une résolution
de 0,04 µm. Après avoir retrouvé cette surface précisemment dans la tomographie de l’échantillon, les
résultats de directions y ont été superposés pour une meilleure visualisation. Ils sont présentés sur la
Figure 4.24

FIGURE 4.24 – Superposition des résultats de direction avec la fenêtre d’intégration optimisée sur une
coupe micrographique du matériau et micrographie de base.

S’est alors posée la question : pourquoi cette taille de fenêtre ? Est-elle reliée à une gradeur phy-
sique ou bien à la résolution de l’image ? J.P. Da Costa a mis en avant l’importance de cette fenêtre
d’intégration au cours de ses travaux ([15]) et l’a rattachée à une caractéristique morphologique du
matériau étudié. Au cours de ses travaux, il a pu la relier à la structure des pyrocarbones qu’il a étudié
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avec des images HRTEM . Dans son cas, la taille de la fenêtre d’intégration permet d’estimer la
longueur de cohérence des différents dépôts. Il a ensuite comparé ces longueurs de cohérence aux
résultats expérimentaux en diffraction des rayons X afin de valider ses hypothèses.

Dans le cadre de nos travaux, cette taille de 25 voxels semble être reliée à une dimension caractéris-
tique des fils. Le Tableau 4.7 présente les diamètres moyens mesurés sur des fils de chaque direction de
la préforme et pour trois matériaux d’études.

TABLE 4.7 – Diamètres moyens (et écart-type) mesurés dans chaque direction sur trois matériaux
différents

Taille de fil Écart-type
Voxels µm µm

x 27,7 272 43,5
y 25,5 250 47,4
z 29,8 292 75,2

Moyenne 27,7 271 55,4

En moyenne, les fils font entre 250 et 300µm de diamètre. Les tomographies ont une résolution de
10µm après sous résolution. La taille de fenêtre d’intégration optimale semble donc directement liée à
la grandeur physique qui doit être détectée au cours des calculs de directions. Cette dimension de 25
voxels est donc nécessaire pour déterminer l’orientation des fils de la préforme du matériau.

Influence de la sous-résolution

Afin de terminer la mise en place des modèles basés image, il reste un paramètre primordial qui n’a
pas encore été discuté : la résolution de l’image étudiée. Dans le cadre de ces travaux, les images de
tomographie étudiées ont une résolution de 5µm. Cela représente alors un volume de 1500x2000x1500
voxels soit autant d’éléments si le maillage est représentatif à l’échelle 1 du matériau. Ce volume de
calcul étant trop important, les images ont tout d’abord été sous résolues par 2. On rappelle que la
sous-résolution est une opération mathématique visant à compresser les données en les moyennant.
La question qui s’est alors posée est celle de l’influence de cette étape sous-résolution sur la qualité
des résultats de direction obtenus. Pour cela les directions ont été calculées sur une image ayant une
résolution de 10µm, puis sur la même image mais sous-résolue 2, 4 ou encore 8 fois. La Figure 4.25
(haut) présente les images sur lesquelles ont été réalisés les calculs, avec des résolutions de gauche à
droite de 10µm, 20µm, 40µm et 80µm. Les images en dessous correspondent aux calculs de directions
réalisés sur les images correspondantes.
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FIGURE 4.25 – Évolution de la qualité des images de tomographies (haut) et des résultats de direction
(bas) en fonction de la sous résolution

La première observation est qu’il y a une réelle baisse de la qualité des images qui sont traitées.
Cette diminution influence directement les résultats de direction présentés en dessous. En comparant
les images de directions, on remarque tout d’abord que l’on retrouve globalement les mêmes directions
que celles obtenues à partir de l’image de base. Cependant, on note également qu’il y a quand même
une perte d’informations non négligeable dans des zones particulièrement complexes telles que les
zones de croisement de fils.

L’étape suivante a alors été de quantifier l’erreur qui est commise au cours d’une sous-résolution.
Pour cela, un opérateur a été mis en place pour calculer l’écart angulaire entre les directions obtenues
sur une image sous-résolue (D(I)) (Eq 4.8) et la moyenne des directions (D(I)) qui ont été calculées à
partir de l’image de base (Eq 4.9). La Figure 4.26 présente les histogrammes des écarts angulaire avec
les images sous-résolues par 2, 4 et 8.

D(I) = D(

∫
Ω
IdΩ) (4.8)

D(I) =

∫
Ω

D(I)dΩ (4.9)

Avec D l’opérateur de calcul des directions, Ω le domaine d’intégration, qui est ici le volume de l’image
(I).
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FIGURE 4.26 – Histogramme des erreurs angulaires par rapport à l’image à 10 µm pour les différentes
sous résolutions (4.25).

Comme vu précédemment, la qualité de l’image est primordiale pour la pertinence des calculs de
directions. Pour une image moyennée par 2, 90% des voxels présentent un écart inférieur à 20◦ avec
les directions de base. Cependant pour une sous-résolution plus importante, il y a étalement de cet
histogramme, qui implique un plus fort écart angulaire entre les résultats obtenus sur les deux images.
On peut donc conclure, que plus on sous-résout une image plus on vient rajouter une erreur numérique
dans les calculs de directions, ce qui permet une fois de plus de souligner l’importance de la qualité de
l’image. Cependant, cela ne permet pas de conclure sur la qualité minimale requise de l’image qui va
être utilisée pour les calculs de directions. Pour cela, un paramètre d’erreur angulaire global a été mis
en place et calculé à partir des résultats précédents. La formulation de cette erreur est présentée sur
l’équation Eq 4.10.

Errα =
1

Ω

∫
Ω
τv(α) . dα (4.10)

avec Errα l’erreur moyenne angulaire, Ω le domaine d’intégration, ici entre 0 et 90◦ et τv le nombre
de voxel à chaque pas d’écart angulaire.

Dans le cas des sous-résolutions successives, on obtient des erreurs angulaires de 4,8◦, 9,9◦ et
13,1◦ pour les sous-résolutions respectives de 2,4 et 8. On note une rapide dégradation des résultats de
directions, même si elle ne semble pas directement liée au facteur de sous-résolution. Cependant, la
résolution de l’image est directement liée à l’objet que l’on cherche à détecter. Dans la démarche basée
image proposée, la dimension caractéristique principale est la taille du fil du matériau ( 250/300 µm).
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Or d’après l’étude sur la sous-résolution, afin de détecter correctement la structure formée par ces fils,
il faut une résolution minimale de 20 µm, ce qui représente 1/10me de la dimension des fils. On peut
alors directement relier la qualité de l’image nécessaire, et donc la résolution minimale, à l’objet qui
doit être analysé dans la tomographie.

4.3 Conclusions

Les conclusions du chapitre précédent ont permis de mettre en avant l’intérêt de l’utilisation d’une
approche basée image pour permettre la représentation la plus proche du matériau. Ce chapitre était
consacré à la présentation des différents outils qui ont été mis en place pour permettre les simulations
qui seront présentées dans le chapitre suivant (Chapitre 5). La première étape a été de mettre en place
un outil de segmentation permettant de distinguer la porosité dans l’image, et qu’elle corresponde aux
données expérimentales. Ensuite, il a été montré qu’il n’existe pas de relation directe entre niveau de
gris et constituants, et que la composition des fils est très proche dans toutes les directions, et ce pour
tous les matériaux. Il a alors été décidé de construire un modèle numérique simple, basée sur le taux de
fibre du matériau, pour calculer les propriétés thermomécaniques qui vont être utilisées en données
d’entrée des modèles macroscopiques. Afin de valider cette démarche, les propriétés obtenues ont été
comparées à des propriétés obtenues directement à partir d’image de microscopie, et présentent les
mêmes résultats. Ces études ont également permis de souligner l’influence de la microporosité qui
n’agit que très localement sur la dilatation thermique.

Enfin, la dynamique observable sur l’image a permis de déterminer le second élément indispen-
sable pour réaliser les calculs numériques à partir de l’image de tomographie. Dans le Chapitre 3,
l’importance de la structure du matériau étudié a été mis en évidence. Pour obtenir cette structure, des
outils de calculs de directions ont été développés afin de calculer en chaque élément de l’image la
direction de celui-ci vis à vis du comportement de ses voisins. L’étude d’un des paramètres de calcul
de ces directions a permis de mettre en avant une conclusion très importante sur l’étude d’images de
tomographies. La taille de la fenêtre d’intégration, qui est le seul paramètre de calcul de ses directions,
se trouve être directement liée à la dimension caractéristique de l’objet que l’on cherche à détecter, soit
les fils du matériau dans notre cas. De plus, on a également relié la résolution maximale requise au
diamètre des fils de l’image. En effet, afin que les résultats de directions soient exploitables et suffisam-
ment précis pour les simulations numériques, il faut que la résolution soit au maximum équivalent au
dixième du diamètre du fil (20 µm) que l’on cherche à détecter dans l’image. C’est une conclusion très
importante car elle fixe directement les dimensions des images qui vont être utilisées en simulation
numérique. D’après cette résolution, les images représentent des domaines d’environ 500x1000x500
voxels, soit environ 250 millions d’éléments hexaédriques.
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Chapitre 5

Calculs de propriétés effectives à partir
des images analysées et des données des
constituants

Ce chapitre va tout d’abord présenter la démarche qui va permettre de relier l’image de tomogra-
phie à des modèles numériques. Modèles qui permettront ensuite de réaliser les calculs des propriétés
thermomécaniques des différents matériaux. Ensuite, les différents paramètres de calculs seront étudiés
afin de vérifier s’ils influencent les résultats obtenus. Et enfin les propriétés obtenues avec la démarche
mise en place seront comparées avec une méthode par transformée de Fourier.

5.1 Présentation de la démarche

L’objectif de la démarche mise en place est d’obtenir les propriétés thermomécaniques d’un com-
posite à partir d’image de tomographies. Afin de simplifier la suite des explications, cette méthode sera
nommée CEPI (Computation of Effective Properties using Images).

Le Chapitre 4 précédent a mis en place certaines contraintes, et la principale concerne la réso-
lution de l’image nécessaire pour les calculs de directions. On rappelle qu’elle a été fixée à 20 µm
maximum, cela correspond alors à une image de 500x1000x500 voxels, soit 250 millions d’éléments.
Cela représente alors une vraie contrainte, aussi bien en espace mémoire qu’en temps de calcul. Pour
réaliser les calculs d’homogénéisation à l’échelle macroscopique, deux méthodes ont été envisagées,
chacune d’entre elles présentant des avantages et des inconvénients. La première est la méthode par
transformée de Fourier ([48], [45], [46], [86]). Un des avantages de cette méthode est le faible temps de
calcul en comparaison avec d’autres méthodes. Elle permet alors de travailler sur de plus gros volumes
de données. Cependant, elle impose des conditions aux limites périodiques qui peuvent parfois faire
apparaitre des phénomènes d’oscillation de Helmoltz. De plus, une des perspectives de la thèse qui a
été très vite envisagée était l’ajout d’interface entre les différents fils, ce qui n’est pas une spécialité du
calcul par FFT. L’autre méthode envisagée est le calcul par éléments finis. Elle est utilisée à toutes les
échelles de modélisation, régulièrement développée et améliorée ; c’est un moyen fiable de faire des
calculs d’homogénéisation. Cependant, cette méthode est limitée dans le volume de données qu’elle
peut traiter, et elle peut être longue.
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CONSTITUANTS

Le choix s’est finalement porté sur les calculs éléments finis. Le premier argument est que le code
développé par l’ingénieur calcul du laboratoire est performant et notamment dans la gestion d’un très
grand nombre d’éléments n’ayant pas les mêmes propriétés. Le second argument, et le principal, est la
possibilité d’intégrer, rapidement, des interfaces entre éléments pour la suite des travaux.

Afin d’implémenter les calculs par élément finis, il a fallu résoudre le problème du volume de
données à traiter. Il peut très vite être conséquent si on travaille sur des images à haute résolution,
avec par exemple dans notre cas 500x1000x500 voxels soit environ 250 millions d’éléments à 10
µm de résolution. Étant donné que nous ne disposons pas de moyens permettant de réaliser de tels
calculs au laboratoire, on s’est alors inspiré de la décomposition de domaines ([69], [4]). L’objectif de
cette méthode est de trouver une solution efficace sur des domaines très complexes. Pour résoudre ce
problème qui engendre un trop grand nombre de données à traiter, il est décomposé en sous-problèmes
qui vont être résolus conjointement. Dans notre cas, les domaines ne vont pas être liés les uns aux
autres, on va simplement rajouter une échelle mésoscopique de calcul, ce qui peut s’apparenter à de la
sous-structuration.

La démarche de modélisation CEPI se déroule en 4 étapes. La première consiste en l’extraction
d’une partie de la tomographie de l’échantillon. Il faut un volume suffisament important pour être
représentatif de l’échantillon, mais pas trop pour avoir des temps de calcul raisonnables. La Figure 5.1
présente une tomographie complète et l’extraction réalisée d’un volume de 400x800x400.

(a) Tomographie d’un échantillon à 10µm (b) Image extraite de la tomographie de
base, à la même résolution

FIGURE 5.1 – Extraction d’un volume de calcul représentatif du matériau étudié

L’échelle mésoscopique est alors introduite pour réaliser les calculs sur des volumes raisonnables
et transmettre les propriétés obtenues à l’échelle supérieure. L’image extraite est donc découpée en
sous-image cubiques, de côté n, ainsi que le présente la Figure 5.2-b. La taille de sous-image est un
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5.1 Présentation de la démarche

des paramètres de calcul qui sera étudié par la suite, puisqu’il est possible qu’il modifie les résultats
obtenus. A noter que les images de directions sont également décomposées pour permettre d’orienter
les propriétés de chaque voxel.

(a) Image de 500x1000x500 voxels (b) Image découpée en sous images de 50 voxels de côté

FIGURE 5.2 – Division d’une image extraite en sous-images cubique

Les propriétés thermomécaniques de chaque sous-image (Figure 5.3-a) sont ensuite déterminées.
Pour cela on va dans un premier temps créer un maillage à partir de la sous-image étudiée, chaque
voxel représentant un élément fini hexaédrique du maillage. Les résultats de seuillage de porosité sont
réutilisés ici afin de séparer les éléments du maillage qui ont un niveau de gris supérieur au seuil,
qui vont se voir attribuer des propriétés de type "matériau", tandis que les autres voxels auront des
propriétés de type "porosité". Les propriétés "porosité" sont négligeables mais ne sont pas nulles afin
de permettre la convergence des calculs d’homogénéisation. Les propriétés sont ensuite orientées en
fonction de la direction des fils de la sous-image (Figure 5.3-b). L’ensemble des données à disposition,
les calculs éléments-finis peuvent être réalisés afin d’obtenir les propriétés thermomécaniques de
chaque sous-image. De part, le fait que l’ensemble des sous-images sont indépendantes n’ayant pas de
recouvrement, il est alors possible de réaliser l’ensemble des calculs en parallèle. Cela représente un
réel gain de temps, puisque le temps de calcul est directement divisé par le nombre de processus qui
peuvent être lancés simultanément, soit environ 50 fois au laboratoire.
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(a) Sous-image de 50x50x50 voxels (b) Directions obtenues pour la sous-image
correspondante

FIGURE 5.3 – Sous-image extraite et directions associées

Une fois tous les calculs réalisés, un maillage (Figure 5.4-b) est reconstruit basé sur l’image extraite
et découpée en sous images (Figure 5.4-a). Les éléments du maillage ne sont donc plus les voxels mais
les sous-images étudiées précédemment. On attribue alors les propriétés obtenues à l’étape précédente,
aux nouveaux éléments du maillage. Le comportement thermomécanique effectif du matériau compo-
site à l’échelle macroscopique est alors déterminé, Figure 5.1-b.

(a) Image décomposée en sous-
images

(b) Maillage correspondant

FIGURE 5.4 – Création du maillage à l’échelle macroscopique

En 1990, des décompositions de domaines similaires ont été testées pour approximer le com-
portement mécanique linéaire d’un composite ([35]). Le calcul était alors effectué sur chacune des
sous images, et la moyenne des propriétés de chacun des sous-domaines était comparée aux résultats
expérimentaux. Cela permettait une première approche du comportement mécanique d’un composite.
Les résultats de cette méthode sont présentés dans le Tableau 5.1.
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5.2 Étude des paramètres de calcul

TABLE 5.1 – Résumé des résultats obtenus avec les modèles mosaïques, la moyenne des sous-domaines
et les résultats expérimentaux

Ex
(GPa)

Ey
(GPa)

αy
(e−6K−1)

Modèle mosaïque 30,8 66,6 -
Moyenne des sous domaines 32,0 25,4 3,48

Expérimental 33,0 22,2 1,90

On remarque que l’on obtient une bien meilleure approximation des composantes élastiques en
prenant simplement les moyennes des sous domaines. Cela renforce une fois de plus le fait que le
comportement est décrit principalement dans les taux de phases ainsi que dans l’architecture du renfort
du composite. Cepandant, même si l’écart à l’expérimental diminue pour les modules de Young,
les résultats de dilatation sont très loin de ce qui a été obtenu expérimentalement. En moyennant
les coefficients de dilatation des sous-domaines on obtient pratiquement un facteur deux entre les
deux. Il semble donc que l’architecture du composite a une importance qui influence encore plus le
comportement en dilatation du matériau composite.

La démarche CEPI a donc permis de déterminer les propriétés thermomécaniques de matériaux
composites à partir d’images de tomographies. Il faut cependant tester les différents paramètres de
calcul afin de s’assurer qu’ils n’influencent pas la méthode mise en place, et ensuite valider la démarche
de calcul en la comparant à des démarches plus directes.

5.2 Étude des paramètres de calcul

Au cours de la mise en place de la démarche de calcul, on a définit principalement deux paramètres
de calculs qui pourraient influencer les résultats obtenus. Le premier apparait au cours de la subdivision
de la tomographie en sous-images. On peut en effet s’interroger sur l’effet de ce paramètre, n, sur les
propriétés thermomécanique obtenues si on choisit des sous-images de 10 voxels de côté ou bien de 100
voxels de côté. Le second correspond aux conditions aux limites qui sont choisies pour la résolution
des équations.

5.2.1 Étude de l’influence de la taille des sous-images

Dans un premier temps on va donc s’intéresser à la taille de sous-image choisie. Pour cela, des
calculs ont été réalisés sur une image de 3203 voxels. Elle a été subdivisée en sous-images de 8,
16 et 32 voxels de côté. Les propriétés thermomécaniques de l’image ont été calculées en utilisant
la démarche présentée précédement, avec chacune de ces subdivisions. La Figure 5.5 présente les
propriétés thermomécaniques en fonction de la taille des sous-images, suivant les axes ~x, ~y et ~z du
matériau.
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CALCULS DE PROPRIÉTÉS EFFECTIVES À PARTIR DES IMAGES ANALYSÉES ET DES DONNÉES DES
CONSTITUANTS
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FIGURE 5.5 – Évolution des propriétés thermomécaniques dans les axes du matériau en fonction de la
taille des sous-images. Avec FEM pour le calcul élément-fini, MD pour méthode CEPI développée et
Sub indique le nombre de voxel de côté des sous-images.

La première observation réalisée à partir de ces résultats, est que la taille des sous-images n’in-
fluence pas les résultats numériques. Outre le fait que c’est un résultat qui permet de valider la
consistance de la méthode, elle apporte une réelle réponse du comportement du matériau vis à vis du
choix de modélisation. Tant que la taille de sous-image permet de représenter localement un fil et son
environnement proche, les résultats thermomécaniques ne sont pas influencés. Pour la suite des calculs
numériques, elle a été fixé autour de 25 voxels, soit la taille d’un fil du matériau. Cela permet un bon
compromis pour optimiser les temps de calculs. En effet, diminuer n augmente le nombre de calculs à
réaliser mais qui sont peu coûteux en temps de calcul, alors que l’augmenter augmente le temps que va
prendre chaque calcul mais diminuer le nombre total de calculs.

5.2.2 Étude des conditions aux limites

Il existe principalement 4 conditions aux limites qui sont appliquées lors de calculs d’homogenéisa-
tion. On peut tout d’abord travailler en déplacements (KUBC) ou en déformation (SUBC) uniformes
(Eq 5.1, Eq 5.2), ou bien avec des conditions périodiques (PBC) (Eq 5.3), ou enfin des conditions
périodiques mixtes uniformes (PMUBC) (Eq 5.4).

u(x) = ε0 x ∀x ∈ Γ (5.1)

t(x) = σ0 n ∀x ∈ Γ (5.2)

u(xl) = u(xr) ∀(xl, xr) ∈ (Γl,Γr) (5.3)

(u(x)− ε0 x).(t(x)− σ0 n) = 0 ∀x ∈ Γ (5.4)

Avec u, t, n et x respectivement les vecteurs de déplacement, traction, normal et position, r right, l
left. Γ représente les contours du domaine d’étude.
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5.2 Étude des paramètres de calcul

En 1994 ([31], Hazanov a permis de comparer les conditions de déplacement et déformation uniforme
((KUBC),(SUBC)), ainsi que les conditions périodiques mixtes (MUBC). Il a pu alors déterminer que
les premières conditions permettent d’encadrer les résultats obtenus à l’aide de (MUBC). En 2008
([54]), Pahr a également étudié ces différentes conditions aux limites, notamment afin de déterminer
l’influence qu’elles peuvent avoir sur les résultats numériques. Ces principales conclusions sont que
les conditions de déplacements uniformes (KUBC) fournissent toujours une surestimation du résultat,
notamment lorsqu’elles sont appliquées à de petits volumes. De plus, les conditions périodiques mixtes
(PMUBC) semblent fournir les meilleurs résultats, comme le montre la Figure 5.6.

FIGURE 5.6 – Erreur sur les modules de Young (gauche), les modules de cisaillement (centre) et les
coefficients de Poisson (droite) (BVTV représente la fraction volumique d’os)

Pour les calculs numériques réalisés au cours de la démarche CEPI, trois conditions aux limites
ont été testées : KUBC, PBC, PMUBC. Tout d’abord, concernant les conditions aux limites de dépla-
cements uniformes (KUBC), on a très vite redémontré la surestimation obtenue par [54] avec parfois
des modules surestimés de plus de 50%. Pour la suite de l’étude des conditions aux limites seules les
conditions périodiques et mixtes ont été étudiées.

Afin d’étudier l’effet de ces conditions sur les résultats, un volume de 1283 voxels a été utilisé.
Un premier calcul éléments finis sur le volume complet a été réalisé afin de comparer les résultats
obtenus avec ceux de la méthode CEPI avec des sous-images de 16 voxels de côté. Ensuite, la méthode
CEPI (Partie 5.1) a été utilisée pour réaliser les calculs d’homogénéisation. Sachant qu’il y a des calculs
d’homogénéisation aux échelles mésoscopique et macroscopique, les différentes combinaisons de
conditions aux limites ont alors été testées (ex : PMUBCmeso/PMUBCmacro ou PBCmeso/PMUBCmacro,
...). La Figure 5.7 présente les résultats obtenus pour le comportement élastique et en dilatation de
l’image, pour les différentes combinaisons de conditions aux limites possibles.
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FIGURE 5.7 – Évolution du comportement thermomécanique en fonction des différentes combinaisons
de conditions aux limites utilisées
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5.3 Comparaison avec des calculs pleine échelle

Quel que soit le jeu de condition aux limites qui est utilisé, les résultats présentent moins de 5%
d’écart avec les résultats d’un calcul complet direct. Les conditions aux limites n’ont donc que très peu
d’influence sur les propriétés thermomécaniques déterminées numériquement. La taille des sous-images
étant une fois de plus proche de la taille des fils du matériau, les sous-images peuvent être assimilées à
des motifs représentatifs du matériau. Cela permet d’obtenir des résultats équivalents en utilisant des
conditions périodiques classiques.

Cette étude a donc permis de démontrer l’indépendance des résultats en fonction des différentes
conditions aux limites qui sont utilisées. Par souci de performances numériques et par temps de calcul,
la suite des calculs ont été réalisés en utilisant des conditions périodiques mixtes (PMUBC). En 2008,
Pahr a également réalisé des tests de performances sur les différentes conditions aux limites ([53])
et a mis en avant la diminution des temps de calcul et de l’espace mémoire grâce à l’utilisation des
conditions de calculs périodiques mixtes uniformes (PMUBC).

5.3 Comparaison avec des calculs pleine échelle

Après avoir vérifier que la démarche de calcul est insensible aux conditions aux limites ainsi qu’à la
taille de sous-image, il est nécessaire de valider la démarche de calcul en la comparant à des méthodes
directes. Des calculs d’homogénéisation ont été réalisés, sur une image de taille raisonnable (1283

voxels), à l’aide d’un calcul éléments finis sur l’image complète puis comparés avec ceux obtenus par
la méthode développée. La Figure 5.8 présente la comparaison des résultats obtenus avec ces deux
méthodes.
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FIGURE 5.8 – Comparaison des résultats obtenus directement et avec la méthode développée

Les deux méthodes produisent des résultats équivalents. Les propriétés élastiques obtenues sont
similaires même si on constate de faibles écarts sur les modules de Young. Il en est de même concernant
la thermique ; en effet les coefficients de dilatation sont équivalents entre les deux méthodes obtenues
et ce dans les trois directions du matériau. Cela permet tout de même de mettre en avant une conclusion
très importante pour l’interprétation des résultats et pour la compréhension du comportement du
matériau.
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La similitude des résultats obtenus à l’aide des deux méthodes permet d’exposer la différence
majeure entre les deux méthodes. La décomposition de domaines, réalisée telle que présentée dans
la démarche de calcul, ne permet pas de représenter ce qui se passe thermomécaniquement entre les
sous-images, car elles sont calculées indépendamment. Cette perte d’information n’influence donc
pas les propriétés obtenues, ce qui signifie que les interactions entre sous-images ne jouent pas de
rôle au premier ordre sur les propriétés du matériau. La principale explication qui en ressort est que
l’ensemble de l’information nécessaire à la compréhension du comportement du composite se situe
dans l’architecture du matériau. Cependant, plus le matériau va être complexe, plus la description de
celui-ci va devoir être précise. L’approche basée image permet une fois de plus de répondre à cette
problématique.

Afin de compléter cette étude, qui était limitée par la méthode de calcul à des volumes restreints,
une méthode d’homogénéisation par Transformée de Fourier a été développée au laboratoire par G.
Couégnat. L’objectif d’une telle étude est une fois de plus de valider la démarche CEPI par rapport
à des calculs sur des images plus importantes et à une méthode différente. Elle a été appliquée sur
des images de 2563 voxels. La comparaison des résultats obtenus par FFT avec ceux obtenus par la
démarche développée est présentée sur la Figure 5.9.
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FIGURE 5.9 – Comparaison des résultats obtenus en FFT et avec la méthode développée

De même que pour le calcul éléments finis direct, les résultats obtenus sont équivalents aussi bien
en élastique qu’en thermique, avec des écarts, sur les modules de Young et les coefficients de dilatation,
inférieurs à 5%.

5.4 Conclusions

Ce chapitre a permis de présenter la méthode (CEPI) qui a été développée au cours de ces travaux
de thèse. Elle a ensuite été validée à différents niveaux. Tout d’abord en testant l’influence de la taille
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5.4 Conclusions

des sous-images qui est choisie, mais également l’importance du choix des conditions aux limites. Il a
été montré que la première ne modifie pas les résultats obtenus, quelle que soit la taille de sous-images.
Pour la suite, elle a été choisie de façon à optimiser les temps de calcul. Ensuite les conditions aux
limites ne modifient pas non plus les résultats obtenus. Les conditions aux limites Périodiques Mixtes
Uniformes (PMUBC) ont été également choisies pour optimiser les temps de calcul.

Cette démarche de calcul (CEPI) a ensuite été comparée avec une méthode éléments finis directe,
ainsi qu’à une résolution par Transformée de Fourrier. Cette comparaison a montré que les résultats
obtenus sont très proches. Donc, la perte d’informations qui est induite par la sous-structuration au
cours de la démarche de calcul, n’a pas d’influence sur les propriétés thermomécaniques obtenues.
Cela permet de souligner l’importance de la structure du matériau. Elle doit être suffisamment précise
pour décrire, à l’échelle du fil de l’image, la structure du matériau composite étudié.
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Troisième partie

Exploitation de la méthode : application
industrielle
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Chapitre 6

Application du modèle et comparaison
expérimentale

L’objectif de ce chapitre est de comparer les résultats obtenus expérimentalement à ceux obtenus
numériquement à partir de la méthode développée au cours de ces travaux de thèse. Tout d’abord un des
échantillons fournis par l’industriel va être présenté, puis les résultats obtenus expérimentalement vont
être exposés. Enfin ils vont être comparés aux résultats obtenus numériquement pour un échantillon puis
pour l’ensemble des échantillons fournis. Enfin, une étude de sensibilité a été menée pour déterminer
les propriétés des constituants qui influencent le plus les propriétés macroscopiques.

6.1 Étude expérimentale

6.1.1 Échantillon étudié

L’échantillon qui est étudié dans ce chapitre est issu du matériau (A) présenté dans la première
partie (Chapitre 1). C’est un pion cylindrique de 3cm de haut et de 0.7 cm de diamètre comme le
présente la Figure 6.1 suivante. Il a été usiné tel que la hauteur de l’échantillon corresponde avec la
direction ~y du matériau. L’objectif de ce chapitre étant de comparer les résultats numériques à des
résultats expérimentaux. N’ayant que très peu d’information sur le comportement thermomécanique du
matériau, les caractérisations ont été réalisées au laboratoire ou bien sont issues de la littérature.
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APPLICATION DU MODÈLE ET COMPARAISON EXPÉRIMENTALE

FIGURE 6.1 – Échantillon de l’étude de comparaison entre résultats numérique et expérimentaux

Les essais de TMA (ThermoMecanical Analysis) ont été réalisés au laboratoire, sur un moyen
n’acceptant que de petits échantillons et ne supportant pas des températures au delà de 1200◦C. Le
protocole permettant de réaliser les mesures est décrit dans la partie 6.1.2 suivante. Des caractérisations
ont également été réalisées par l’industriel sur des échantillons de taille plus importante, ce qui permet
de diminuer l’erreur de mesure. Les composites C/C étant spécialement conçus afin de limiter leurs
dilatations, les mesures qui doivent être réalisées sont très minutieuses et sensibles. L’ensemble de ces
données permettront ensuite de les comparer aux résultats obtenus numériquement.

D’un point de vue mécanique, le composite n’a pas pu être testé au laboratoire. Cependant, des
études précédentes ont été menées au laboratoire sur le comportement mécanique d’un matériau si-
milaire ([72]). Le matériau qui est décrit est constitué de fibres de carbone aux propriétés isotropes
transverses similaires à celle de notre matériau, ainsi que d’une matrice de pyrocarbone déposée par
CVI suivi de traitements thermiques haute température. Le tissage du composite y est ensuite décrit
comme un satin de huit, équilibré en taux de fils dans les directions ~x, ~y, et aiguilleté dans la direction
~z. Les principaux essais mécanique qui ont été réalisés à cette époque sont des essais de traction,
à l’ambiante, suivant les axes de tissage ~x, ~y, ainsi qu’un essai de cisaillement dans ce plan. À ces
résultats s’ajoutent les quelques résultats qui ont été fournis par le partenaire industriel en début de
thèse, principalement à l’ambiante.
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6.1 Étude expérimentale

6.1.2 Méthode

Essais de TMA

Le comportement en dilatation de l’échantillon a été caractérisé par des essais de dilatation TMA,
réalisés au laboratoire. Pour cela, l’échantillon étudié a été découpé afin de réaliser trois cubes de moins
d’un cm de côté, dimension maximale de la chambre de mesure. Ils ont ensuite été polis de façon à ce
que les faces dans la direction de mesure soit les plus planes et parallèles possibles. Une fois installé
dans l’appareil, un palpeur vient se poser sur l’échantillon dans l’axe dont on cherche à caractériser
le coefficient de dilatation. L’enceinte est ensuite refermée, puis mise sous vide, ou sous atmosphère
neutre. Une fois le régime stationnaire atteint, la chambre est portée en température, par un chauffage
inductif, avec une rampe de 5◦C/min. Les déplacements du palpeur sont alors enregistrés en fonction
de la température de l’emplacement de l’échantillon. La température est, quant à elle, controlée par un
thermocouple. Une fois que la température maximale du cycle est atteinte, l’appareil se stabilise et
réalise un palier d’une durée déterminée (de quelques minutes à plusieurs heures), puis effectue une
rampe afin de redescendre à 20◦C. Plusieurs cycles peuvent être réalisés. Cela permet de déterminer
si l’échantillon subit des déformations résiduelles, ce qui entrainerait un écart entre les différentes
courbes de déplacement.

Essais mécanique

Concernant le comportement mécanique, la méthodologie industrielle n’a pas été communiquée.
Cependant, les essais réalisés par O. Siron sont entièrement décrits dans sa thèse ([72]) ou encore au
travers de divers articles ([71], [73]). Les dimensions des éprouvettes testées sont spécifiées, aussi bien
en traction uniaxial que pour les essais de cisaillement. Pour ces essais, le placement des jauges de
déformations est également indiqué. L’ensemble de ces dimensions sont présentées dans la Figure 6.2.
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APPLICATION DU MODÈLE ET COMPARAISON EXPÉRIMENTALE

(a) Éprouvette pour une traction uniaxiale (b) Éprouvette de cisaillement

(c) Positionnement des jauges de traction pour les essais
de cisaillement

FIGURE 6.2 – Présentation des essais réalisés par O. Siron ([71]) au cours de sa thèse

Plus de 20 échantillons ont alors été caractérisés et la moitié polie de façon à observer les méca-
nismes d’endommagement du matériau. Les essais de traction uniaxiale ont été réalisés à une vitesse
de déformation constante de 0,5% min−1. L’allongement a alors été mesuré par extensomètre posé sur
la face et le côté de l’éprouvette. Des cycles de chargement/déchargement ont également été réalisés,
ainsi qu’un suivi par émission acoustique. Les essais de cisaillement suivent la norme Iosipescu (ISO
20506 :2005). L’éprouvette est entaillée des deux côtés, puis mise sous contrainte. Une zone de ci-
saillement apparaît alors entre les deux entailles. Cette zone est alors équipée de jauge de déformation
pour remonter à différents paramètres, dont le module de cisaillement qui est également déterminé
numériquement.

6.1.3 Résultats

Résultats de dilatation

Les essais de TMA ont été réalisés suivant les trois directions du tissage du composite. La Figure 6.3
présente les résultats des essais de dilatation réalisés au laboratoire sur un échantillon.
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6.1 Étude expérimentale

FIGURE 6.3 – Résultats de déformations en fonction de la température suivant les 3 axes matériau

Le Tableau 6.1 présente les résultats expérimentaux de dilatation spécifique, fournis par l’industriel,
à des températures de 1000◦C et 1500◦C et les résultats des essais TMA à 1000◦C.

TABLE 6.1 – Résumé des résultats expérimentaux de dilatation spécifique à 1000◦C et 1500◦C
Dilatation spécifique (%) αx αy αz

Industriel 1000◦C 0,28 0,16 0,09
1500◦C - 0,34 -

Essais TMA 1000◦C 0,19 0,14 0,06

En comparant ces résultats à une température de 1000◦C, il y a un écart non négligeable, suivant
la direction ~x, entre les résultats expérimentaux obtenus au laboratoire et ceux reçu de l’industriel.
Après discussions, il semblerait que les protocoles expérimentaux ne soient pas les mêmes. En effet, la
taille de l’échantillon qui est passé en TMA au laboratoire est relativement petite (' 7mm). Au vue
de l’ordre de grandeur des déformations qui sont mesurées, la dimension de l’échantillon de base est
relativement importante. Or les dimensions de la chambre qui contient l’échantillon sont très petites.
Cela entraine par conséquent une augmentation de l’incertitude de mesure et cela se répercute d’autant
plus sur la précision des résultats obtenus. Étant donnée que les résultats industriel sont moins sensibles
à cette incertitude de mesure, ils serviront à comparer avec les résultats numériques.
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Résultats mécaniques

Les résultats obtenus, à Température Ambiante (TA), par O. Siron au cours de sa thèse sur un
matériau similaire sont également présentés dans l’article ([71]). L’objectif étant de fournir des données
macroscopiques pour valider la méthode CEPI sur le comportement mécanique élastique linéaire, et
donc s’intéresser aux modules élastiques et en cisaillement. De plus, ce matériau ayant été caracté-
risé par l’industriel, un module expérimental a pu être exploité. Ces résultats sont résumés dans le
Tableau 6.2.

TABLE 6.2 – Résumé des résultats obtenus par O. Siron au cours de ces travaux ([72], [71], [73]), et
d’un résultat industriel

Ex
(GPa)

Ey
(GPa)

Gxy
(GPa)

O. Siron 33 ± 2 22,2 ± 0,5 5,8 ± 0,2
Industriel 37 ± 13 - -

Les modules de Young expérimentaux sont de 33 GPa dans l’axe ~x, de 22 GPa dans l’axe ~y du
matériau et avec un module de cisaillement de 6 GPa dans le plan du tissage. Du côté des résultats
industriels qui ont été fournis, seul le module suivant l’axe ~x du matériau a été communiqué et est
d’environ 37 GPa, avec un écart type relativement élevé. Les données O. Siron vont donc permettre
la comparaison avec l’approche basée images, permettant un plus grand nombre de comparaison
expérimental.

6.2 Comparaison avec les résultats numériques

Pour réaliser les calculs numériques, l’échantillon a tout d’abord été tomographié. L’image a ensuite
été sous résolue par 2, pour obtenir une résolution finale de 10µm, afin de limiter le volume d’étude.
L’image qui en a alors été extraite représente un volume de 400x800x400 voxels et a été traitée à l’aide
de la méthode (CEPI) développée au cours de ces travaux de thèse.

6.2.1 Comportement élastique

La comparaison des résultats obtenus numériquement au laboratoire et expérimentalement, sont
résumés dans le Tableau 6.3.
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6.2 Comparaison avec les résultats numériques

TABLE 6.3 – Résumé des résultats numériques et expérimentaux, en mécanique linéaire élastique, à
température ambiante

Elastique (Ta)
Ex

(GPa)
Ey

(GPa)
Ez

(GPa)
Gxy

(GPa)
Gyz

(GPa)
Gxz

(GPa)

Numerique 31,8 20,8 13,8 6,60 4,12 4,79
Experimental 33 ± 2 22,2 ± 0,5 - 5,8 ± 0,2 - -

Deux conclusions peuvent être tirées de ces résultats. La première concerne le comportement mé-
canique linéaire. Il y a très peu d’écart entre le résultat expérimental et celui obtenu numériquemnent.
La seconde est que le comportement mécanique est directement lié aux taux de phases des constituants,
ainsi qu’à l’arrangement des fils. En effet, les modules sont bien inférieurs aux bornes énergétique de
Voigt déterminées au Chapitre 3. De plus, les modules diminuent suivant les directions ~x puis ~y puis ~z.
Ce qui correspond aux taux volumiques de fibre dans chaque direction du matériau. Au cours de la
fabrication du tissage, les directions ~x et ~y des nappes sont pratiquement équilibrées. Puis, au cours de
la phase d’aiguilletage, une partie des fils de ce plan sont transférés dans la direction ~z. Cela peut donc
expliquer cette classification ~x puis ~y puis ~z.

Cette première comparaison entre expérimental et numérique permet de valider la démarche de
modélisation mise en place du comportement mécanique linéaire élastique d’un matériau à partir d’une
image de tomographie. Donc, s’il est possible d’obtenir une image de tomographie d’un matériau
suffisamment précise pour obtenir la structure par analyse d’image, il est alors possible de prévoir le
comportement mécanique linéaire de celui-ci.

6.2.2 Comportement en dilatation

Cette partie est maintenant consacrée à la validation de la modélisation du comportement en
dilatation à partir du modèle (CEPI) développé. Le Tableau 6.4 présente les résultats numériques et
expérimentaux obtenus à 1000◦C et 1500◦C, dans les principales directions du tissage matériau.

TABLE 6.4 – Résumé des résultats expérimentaux et numériques de dilatation spécifique à 1000◦C et
1500◦C

Dilatation spécifique (%) ~x ~y ~z

Numérique 1000◦C 0,37 0,28 0,21
1500◦C 0,69 0,55 0,43

Expérimental 1000◦C 0,28 0,16 0,09
1500◦C - 0,34 -

Les résultats sont encore trop éloignés pour être représentatifs du comportement réel du matériau.
Même s’ils sont encore loin des résultats expérimentaux, ils restent des observations positives : telles
que la décroissance qui est respectée suivant les différentes directions ainsi que l’écart entre les dilata-
tions spécifiques de chaque direction, qui sont proches de celles obtenues expérimentalement.
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Même si les résultats numériques sont encourageants, il reste un certains nombre de points à éclair-
cir et d’hypothèses à remettre en question. Il faut rappeler que des hypothèses telles que les conditions
aux limites, la taille des sous-images, sont à écarter ayant été discutées précédemment (Partie 5.2). La
première hypothèse concerne l’aspect linéaire du comportement du matériau. Actuellement le code
ne prend aucun aspect de non-linéarité en compte, et c’est une des premières pistes d’amélioration
de celui-ci. Une première solution peut également être l’ajout d’interfaces entre les différents fils du
composite ou encore l’ajout d’une interface dans le modèle de fil idéal à l’échelle microscopique. Ce
sont actuellement ces non-linéarités qui présentent le principal axe de développement de la démarche
CEPI.

6.3 Influence des propriétés des constituants

Ce qui peut également expliquer de tels écarts sur les coefficients de dilatation, et qui n’a pas encore
été discuté pour le moment sont les données d’entrée des modèles. Pour cela, une étude de sensibilité
a été réalisée pour déterminer l’influence des propriétés fibre/matrice sur les résultats numériques.
Cela illustre l’importance de chaque paramètre sur les calculs numériques. Pour cela, un coefficient
de sensibilité normalisé a été mis en place et il a été calculé de la façon suivante. Les propriétés
fibre/matrice ont été modifiées une à une, et pour chacune d’elles, les variations macroscopiques ont
été calculées. La Formule 6.1 présente le calcul du coefficient de sensibilité normalisé qui représente le
rapport des deux variations (micro/macro). La Figure 6.4 présente l’évolution de ce coefficient sur les
propriétés élastiques et thermiques, en fonction des différents paramètres d’entrée.

Cn(p) =
Variation des proprietes matriau

Variation d′une propriete d′un constituants
(6.1)

Avec p le paramètre qui est modifié, et les n propriétés du fil qui sont alors influencés.
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6.3 Influence des propriétés des constituants

(a) Variation élastique

(b) Variation thermique

FIGURE 6.4 – Coefficient normalisé de sensibilité (Équation 6.1) sur les modules de Young et les
coefficients de dilatation à l’échelle macroscopique en fonction des paramètres d’entrée du modèle
microscopique sur fil idéal

133



APPLICATION DU MODÈLE ET COMPARAISON EXPÉRIMENTALE

Les indices t et l font référence aux directions longitudinal et transverse et x, y et z aux directions
du matériau. L’ensemble des résultats présentés sur la Figure 6.4 découle directement de l’arrangement
mésoscopique du matériau. En effet, l’influence des paramètres fibre/matrice est toujours liés aux
taux de fils des directions étudiées. Par exemple, concernant le comportement thermomécanique du
matériau, le module de Young suivant la direction ~x est fortement lié aux modules longitudinaux de la
fibre et de la matrice. En revenant à la fabrication de la préforme du matériau, le taux de fils dans cette
direction est le plus fort, suivi par l’autre direction de tissage (~y) puis par la direction d’aiguilletage. Si
le module longitudinal de la fibre varie, la première direction qui est modifiée par ce changement est la
direction dans laquelle le taux de fibre est le plus élevé. De même, lors du processus d’infiltration de la
matrice de pyrocarbone, la matrice est déposée concentriquement autour des fibres. Or les modules
longitudinaux de la matrice sont donc orientées d’une part le long des fibres et d’autre part sur la
circonférence du dépôt. Il est donc logique qu’ils influencent le comportement dans la direction ~x du
composite.

Cette relation entre propriétés des constituants et taux volumique de fibre se retrouve une nouvelle
fois sur l’étude des paramètres dans la direction transverse. Si le module transverse de la fibre est
modifié, c’est la direction perpendiculaire aux directions principales qui est principalement influencée.
Enfin, cette relation se vérifie également dans l’influence des paramètres sur la dilatation du matériau.
Le taux de fibre suivant ~x étant le plus important, si le coefficient de dilatation longitudinal est modifié,
celui du matériau est alors directement impacté. Et il en est de même pour la direction transverse.
L’ensemble de ces remarques souligne l’importance des caractérisations qui ont été réalisés. En l’état
actuel, le modèle est uniquement impacté par la structure du matériau, ce qui explique cette relation
directe entre propriétés et taux de fibres volumique.

Cependant, ces graphiques contiennent d’autres informations. Tout d’abord concernant le compor-
tement mécanique, il est beaucoup plus sensible au comportement de la matrice qu’à celui de la fibre.
Cela est d’autant plus marquant pour la dilatation du matériau. Elle semble être uniquement pilotée par
les coefficients de dilatation de la matrice, tandis que l’influence de ceux de la fibre est faible. Enfin, il
y a un effet bien plus prononcé des propriétés de la matrice sur les coefficients de dilatation que sur
le comportement mécanique du matériau, ce qui soulève l’importance de connaître particulièrement
précisemment ces données d’entrée.

6.4 Résultats obtenus sur l’ensemble des échantillons

Maintenant que l’ensemble des paramètres qui influencent les résultats numérique ont été discutés,
il est possible d’afficher les résultats sur la totalité des échantillons à disposition. Tout d’abord, on
retrouve 5 familles d’échantillons provenant de 2 types de pièce de tuyère. Pour chaque matériau, un
certain nombre d’éprouvettes étaient à diposition, et au vue de la simplicité de la démarche CEPI, il a
été décidé de réaliser les calculs numériques sur la totalité des échantillons à diposition. Le Tableau 6.5
présente les modules de Young suivant la direction ~x fournit par l’industriel, les dilatations spécifiques
expérimentales suivant ~y à 1000◦C et 1500◦C et enfin les dilatations thermiques obtenues numérique-
ment aux mêmes températures suivant les différentes directions.
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6.4 Résultats obtenus sur l’ensemble des échantillons

TABLE 6.5 – Résumé des résultats expérimentaux et numériques pour l’ensemble des échantillons
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Plusieurs observations peuvent être réalisées en observant ce tableau. Tout d’abord concernant les
résultats expérimentaux, les matériaux présentent tous des taux de porosités différents. Cela signifie
donc que le taux de porosité ne semble pas être un élément indispensable pour dissocier les échantillons
et il n’influence pas au premier ordre le comportement en dilatation du matériau. Cela se remarque
notamment en comparant les résultats obtenus sur les matériaux C et E qui ont des taux de porosité
proches mais des propriétés thermomécaniques différentes.

Le comportement mécanique ayant été validé auparavant (Partie 6.2.1), seuls les résultats en
dilatation vont être discutés. La première observation est que les résultats de dilatation spécifique sur
un même matériau peuvent être dispersés en fonction de l’échantillon étudié. Cela révèle une certaine
dispersion matériau qui peut ne pas être souhaitée. Cela peut également provenir des échantillons qui
sont testés, d’où ils ont été prélevés, du moyen de caractérisation utilisé, ou encore que la taille de
l’échantillon n’est pas suffisante pour être représentative du matériau. Le problème est que l’écart
entre échantillons d’un même matériau est du même ordre de grandeur que celui qui détermine si un
matériau est en défaut ou non. Par exemple, pour les dilatations du matériau C, deux éprouvettes (1 et
3) présentent une dilatation bien supérieure à la troisième (2). La dispersion qui était jusqu’alors uni-
quement discutée entre les différents matériaux, se retrouve maintenant discutée entre les échantillons
d’un même matériau. Pour finir, il faut quand même noter que les deux matériaux qui dilatent le plus
semblent également présenter un comportement mécanique légèrement plus faible.

Tout d’abord, les résultats obtenus numériquement ne permettent pas de dissocier les différents
matériaux. Afin de comparer tous les échantillons entre eux, seuls les résultats obtenus suivant la direc-
tion ~y, seule direction dont les données expérimentales ont été fournies sur tous les échantillons, vont
être étudiés. La Partie 6.2.2 a permis d’observer des différences entre expérimentation et numérique,
sur un échantillon, qui sont non négligeables. Cela peut maintenant être observé sur l’ensemble des
échantillons à disposition. La Figure 6.5 permet d’illustrer cet écart entre données expérimentales et
numériques.
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6.4 Résultats obtenus sur l’ensemble des échantillons

(a) Dilatation spécifique à 1000◦C

(b) Dilatation spécifique à 1500◦C

FIGURE 6.5 – Comparaison des dilatations spécifiques aux différentes températures d’étude pour
l’ensemble des échantillons à disposition. Les lettres indiquent le matériau et le numéro l’échantillon
étudié.
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6.5 Conclusions

Pour conclure sur ce chapitre, il a tout d’abord permis de mettre en place les différents protocoles
expérimentaux qui ont été utilisés sur certains des matériaux fournis, ou encore présenter les résultats
obtenus sur des matériaux similaires. Ces résultats ont ensuite été comparés, sur un échantillon, avec les
propriétés thermomécaniques obtenues numériquement. Cela a permis dans un premier temps de valider
le comportement mécanique du composite. Ce qui souligne une fois de plus qu’il est principalement
décrit par les taux de fils qui le constituent ainsi que par l’architecture mésoscopique que la démarche
basée image permet de retranscrire de manière précise. Cependant le comportement en dilatation reste
éloigné de celui déterminé expérimentalement. Cela permet d’affirmer que celui-ci est également
influencé par d’autres phénomènes physiques qui ne sont pas pris en compte actuellement.

Différentes hypothèses ont alors été formulées, l’une d’entre elles était l’importance des données
d’entrée des modèles numériques. Une étude de sensibilité réalisée sur ces paramètres a alors permis
de mettre en avant les rôles prépondérants que jouent les coefficients de dilatation longitudinal et
transverse de la matrice sur le comportement thermomécanique. Il a cependant été montré au cours du
Chapitre 2 que ce sont les données les plus délicates à obtenir. Cette étude a une nouvelle fois permis
de mettre en avant la relation qu’il existe entre l’architecture et le comportement thermomécanique du
matériau.

Enfin, l’ensemble des propriétés thermomécaniques obtenues numériquement ont été présentées et
discutées. Elles mettent une fois de plus en avant l’absence de phénomènes physiques permettant de
modéliser le comportement en dilatation du matériau. Dans l’état actuel de modélisation, les seules don-
nées fournies par la démarche basée images développée ne suffisent pas pour décrire le comportement
thermomécanique des matériaux composites. C’est pour cela que l’ajout de phénomènes physiques tels
que des interfaces entre les différents fils du composite, ou encore l’ajout de mécanique non-linéaire,
peuvent jouer des rôles de premier ordre sur le comportement en dilatation du composite.
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Chapitre 7

Lien entre morphologie et propriétés
matériaux

L’objectif de ce chapitre est d’exploiter les données issues du traitement d’image afin d’obtenir
des caractérisations sur la morphologie des différents matériaux. En effet, même si les propriétés
thermomécaniques obtenues numériquement sont encore éloignées des résultats expérimentaux, il
est peut-être possible de mettre en avant des différences dans la constitution et la morphologie des
différents échantillons. Pour cela différents outils, basés sur les résultats de directions, ont été mis en
place et sont présentés ici. Les résultats obtenus sont alors exposés et discutés à la fin de ce chapitre.

7.1 Présentation des outils mis en place

Il faut rappeler que l’objectif même de la démarche basée image est d’obtenir une description
précise de la structure du matériau composite. C’est donc dans cette idée que les outils de morphologie
ont été mis en place. Comment exploiter les données issues des calculs de directions afin d’obtenir
des outils statistiques permettant de décrire les matériaux ? Cette partie se consacre donc à la mise en
place de ces outils tandis que la suivante exposera les résultats obtenus sur l’ensemble des échantillons
matériaux.

7.1.1 Distribution des orientations en 3D

Une simple superposition des vecteurs directeurs sur des images de tomographies des matériaux a
permis d’apprécier qualitativement la qualité des résultats obtenus. Cependant, aucune quantification
de ces résultats n’a pu être réalisée. L’objectif de ce premier outil est donc de mettre en place une
visualisation complète de ces résultats.

Pour cela, les directions calculées ont été projetées sur une sphère dite pavée, comme le présente la
Figure 7.1. La couleur représente la densité de voxels orientés dans la direction de chaque surface de
la sphère. À noter qu’avec le pavage utilisé, la résolution angulaire est de 7 à 8◦ ([2]). La Figure 7.1
compare les résultats obtenus sur deux matériaux différents.
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(a) Mat C (b) Mat B

FIGURE 7.1 – Représentation en 3D des résultats des directions pour deux matériaux

Il est alors possible d’observer des variations sur la position des axes principaux, sur les densités
obtenues dans chaque direction ou encore sur la dispersion des résultats. Ce sont ces différents para-
mètres qui vont être déterminés quantitativement afin de caractériser les matériaux.

7.1.2 Décadrage des échantillons

Le premier opérateur permet de calculer le décadrage des échantillons. Le décadrage représente,
par définition, le biais entre la direction théorique des fibres et celle observée sur les images de tomo-
graphies. La Figure 7.2 permet en effet de mettre en avant ce décadrage sur un échantillon matériau.

FIGURE 7.2 – Présentation des angles de décadrage sur un matériau composite

En observant ces résultats, il semble que la direction ~y du matériau soit désaxée. Ce décadrage
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7.1 Présentation des outils mis en place

provient d’une part de l’embuvage (~y est la direction de trame) et d’autre part des modifications qui
apparaissent au cours de la phase d’aiguilletage du matériau. Pour obtenir cet angle de décadrage, on a
créé un paramètre angulaire. Ce paramètre permet de définir un cône d’angle α, de sommet le centre de
la sphère et qui est orienté suivant l’axe qui est étudié. La Figure 7.3 présente les surfaces utilisées pour
un angle d’ouverture α fixé à 30◦ autour de chacun des axes. Cette valeur permet de capter la majorité
de l’information tout en présentant un écart angulaire, par rapport aux directions matériau, faible.

FIGURE 7.3 – Présentation des surfaces utilisées avec un angle au sommet de 30◦

Pour déterminer cet angle de décadrage, l’élément de surface contenant la plus grande densité à
l’intérieur du cône est déterminé. Une fois cette surface définie, l’angle entre le centre de celle-ci et
l’axe théorique, ~x, ~y ou ~z, est calculé (Figure 7.2). Le Tableau 7.1 présente les résultats de décadrage
obtenus sur deux échantillons à titre d’exemple.

TABLE 7.1 – Angles de décadrage calculés entre l’axe des ~x et les autres directions matériau à partir
des représentations 3D des directions avec un angle d’ouverture de 30◦

Mat C Mat A

Décadrage (◦) y [0 ;99] [0 ;105,5]
z [0 ;98] [0 ;99]

L’axe ~x qui est le sens chaîne du tissu, a permis de réorienter les tomographies dans les axes de
l’industriel et de corriger les biais dus à l’installation dans le tomographe des échantillons. Comme
observé sur les images de tomographie, les directions ~y et ~z présentent des décadrages non négligeables.
Ce premier outil va donc permettre de quantifier, avec une précision d’environ 7◦, le décadrage qui
existe dans les matériaux. Il faut cependant souligner qu’une telle précision peut être relativement faible
en fonction des matériaux qui sont étudiés. Un axe d’amélioration de cet outil serait d’en améliorer sa
précision en diminuant la taille des surfaces du pavage numérique.
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7.1.3 Taux directionnel

Le second de ces opérateurs calcule ce qui a été appelé un taux directionnel. En observant les
représentations 3D des directions (Figure 7.1), deux matériaux qui présentent les mêmes propriétés
thermomécaniques, ne présentent pas forcément les mêmes distributions d’orientations. Pour mieux
quantifier cette information, le nombre de voxels qui sont orientés dans une des directions principales et
qui sont compris dans le cône défini précédemment, sont comptés. Rapporté au nombre de voxels total,
cela représente ce qui a été appelé le taux directionnel. Le Tableau 7.2 présente les taux directionnels
pour deux matériaux différents, suivant les axes principaux ~x, ~y et ~z.

TABLE 7.2 – Taux directionnels obtenus pour deux matériaux différents avec un angle d’ouverture de
30◦

Mat A Mat C

Taux directionnel (%)
x 39 35
y 19 16
z 8,5 9,6

Plusieurs observations peuvent être réalisées à partir de ce simple tableau. La première concerne la
somme des taux directionnels qui est différente entre les deux matériaux présentés (66,5% et 60,6%).
Cet écart s’explique d’une part par le choix des cônes de 30◦, qui filtrent les voxels ayant un écart
trop important par rapport aux directions du matériau, et d’autre part par une architecture de base qui
semble mieux organisée dans certains échantillons que dans d’autres. C’est ainsi qu’est introduite la
notion de "désordre". Ce pourcentage va être une indication supplémentaire sur la morphologie des
matériaux et va permettre de comparer les différents échantillons.

La seconde observation est sur le déséquilibre des taux directionnels suivant ~x et ~y, et notam-
ment sur les faibles taux y. Lors de la fabrication de la préforme fibreuse, les taux de fils ~x et ~y sont
pratiquement équilibrés, comme le montre la Figure 1.2-a du Chapitre 1. Or les taux directionnels
calculés sont nettement distincts. Même si ces deux quantités ne sont pas directement comparables,
elles sont étroitement liées. De par la conception de la préforme fibreuse, il est possible que des voxels
appartenant aux fils de trame orientés suivant ~y aient une direction calculée suivant ~z : dans les zones
d’embuvage de ces fils, une partie des voxels ont parfois une composante plus forte suivant la direction
z. Par conséquent, ils sont statistiquement comptés avec le taux directionnel z. Ceci explique en partie
le fort déséquilibre entre les directions de tissage, ainsi que le fort taux directionnel z.

Enfin, alors que le processus d’aiguilletage est identique pour tous les matériaux présentés, leurs
taux directionnels suivant cet axe sont différents. Cela peut donc s’expliquer d’une part par un embu-
vage plus important du tissage comme vu précédemment, et d’autre part par le processus d’aiguilletage
qui ne modifierait pas les préformes fibreuses de façon identique. Malheureusement, pour tester ces
hypothèses il aurait fallu pouvoir travailler sur des matériaux "sur-mesures" aux propriétés morpho-
logiques parfaitement controlées. Cet outil permet tout de même de fournir des informations plus
poussées sur l’architecture fibreuse des matériaux.
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7.1.4 Dispersion des résultats

Enfin la dernière exploitation qui a pu être réalisée sur les résultats de directions est l’étude de la
dispersion autour des axes principaux. En effet, l’étalement des directions autour des axes matériau
est un paramètre qui peut être quantifié et peut renseigner sur la structure du matériau. Pour cela, en
utilisant toujours le paramètre angulaire, les densités de toutes les surfaces à l’intérieur de celui-ci sont
déterminées. La distribution des orientations est alors recréée à l’aide d’une loi normale, qui semble
représenter au mieux les résultats observés. Une fois l’identification de la courbe gaussienne effectuée,
les paramètres d’étalement dans le plan orthogonal à la direction choisie sont obtenus. Les résultats
sur deux échantillons sont présentés sur le Tableau 7.3 suivant. L’étude a uniquement porté sur les
directions ~x et ~y, car les résultats dans la troisième direction sont nettement plus dispersés et ne suivent
donc pas de loi particulière.

TABLE 7.3 – Dispersion des résultats de directions pour deux éprouvettes
Direction étudiée Étalement Mat C Mat A

Direction ~x suivant ~y 0,22 0,21
suivant ~z 0,23 0,23

Direction ~y suivant ~x 0,29 0,27
suivant ~z 0,44 0,33

Tout d’abord les résultats obtenus autour de la direction ~x sont similaires. Cela s’explique par le fait
que cette direction représente le sens chaîne du matériau et ne subit pratiquement pas de variations au
cours du processus de fabrication du matériau. Cependant en regardant les résultats obtenus autour de
la direction ~y, des écarts non négligeables apparaissent rapidement entre les échantillons. La Figure 7.4
présente la comparaison de l’étalement autour des directions ~x et ~y. Cela met en avant des différences
de conception des matériaux qui sont probablement dues à la phase d’aiguilletage.

(a) Étalement autour de la direction ~x (b) Étalement autour de la direction ~y

FIGURE 7.4 – Dispersion des résultats de directions du matériau C dans les deux directions de tissage
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7.2 Comparaison morphologique des échantillons

Les outils présentés Section 7.1 ont alors été utilisés sur l’ensemble des échantillons à disposition.
Le Tableau 7.4 présente les différentes caractéristiques morphologiques obtenues.

De nombreuses observations peuvent être réalisées à partir de ce tableau riche en informations. Tout
d’abord l’étude des taux directionnels est très complexe et il faut être très prudent sur l’interprétation
des résultats obtenus. Il faut rappeler que le taux directionnel quantifie le nombre de voxels dans une
direction et non le taux de fils dans celle-ci. Pour la suite des discussions, le matériau C a été retiré
des résultats exploités, car il présente des résultats expérimentaux trop dispersés. La toute première
observation est que le volume d’information "Total" qui est obtenu par cet outil n’est pas le même
pour tous. En effet, l’écart entre un matériau A dont 66% de la matière est détectée et un matériau
B qui présente un total de seulement 61% implique que les 5% d’information manquante présente
un écart angulaire par rapport aux directions matériau supérieur à 30◦. Cela permet donc d’illustrer
une certaine "désorganisation" au sein du matériau. Cependant il n’y a pas de corrélation directe
entre la dilatation spécifique suivant ~y des matériaux et cette désorganisation comme le montre la
Figure 7.5. Cela souligne que la désorganisation n’influence pas au premier ordre le comportement
thermomécanique de ces composites.

FIGURE 7.5 – Corrélation entre la dilatation spécifique des matériaux suivant ~y et leur désorganisation

En étudiant maintenant les taux directionnels suivant chaque direction, il est possible d’émettre
certaines hypothèses. Tout d’abord, la Figure 7.6 permet de mettre en avant une relation entre la somme
des taux directionnels de tissage et le taux directionnel d’aiguilletage. Cela est cohérent avec le principe
de fabrication des matériaux puisqu’au cours de la phase d’aiguilletage, les fils de tissage sont transférés
dans la troisième direction.
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FIGURE 7.6 – Corrélation entre la somme des taux directionnels de tissage en fonction de celui
d’aiguilletage

La dilatation thermique a ensuite été étudiée en fonction de ces différents taux directionnels, et
une hypothèse a été mise en avant. La Figure 7.7-c présente l’évolution de la dilatation spécifique
suivant ~y en fonction du taux directionnel z. Même s’il existe une certaine dispersion, il semble qu’il
y ait une réelle corrélation entre ces deux grandeurs. La direction ~z aurait donc une influence de
premier ordre sur le comportement thermomécanique de ces matériaux, ce qui met en avant deux
paramètres de fabrication que sont l’embuvage des fils ~y au cours de la phase de tissage, ainsi que le
taux d’aiguilletage. Cette conclusion n’est pas forcément évidente : l’étude de sensibilité présentée
dans le Chapitre 6 a mis en avant que la donnée d’entrée ayant le plus d’influence sur la dilatation est le
coefficient de dilatation transverse de la matrice. Il était donc attendu que les directions ~x et ~z orientées
transversalement à ~y influencent la dilatation suivant y. L’outil descriptif présenté ici démontre que
c’est en fait la direction ~z qui a le plus d’influence, comme le montre la Figure 7.7. Malheureusement
pour étayer cette hypothèse il aurait fallu avoir accès à un plus grand nombre d’échantillons ou de
matériaux à tester.
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(a) Taux directionnel ~x (b) Taux directionnel ~y

(c) Taux directionnel ~z

FIGURE 7.7 – Dilatation spécifique suivant ~y en fonction des différents taux directionnels

Concernant les angles de décadrage obtenus, l’ensemble des matériaux présente de légères dé-
viations dans les directions ~y et ~z, la direction ~x ayant été utilisée pour aligner les tomographies.
Cependant cela ne semble pas avoir d’influence sur leurs comportements thermomécaniques. Il faut
tout de même être critique de ces résultats et notamment vis-à-vis de la précision des résultats obtenus.
L’écart angulaire de 7◦ est relativement important pour ces matériaux au VER plutôt faible, un axe
d’amélioration important de cet outil serait donc de diminuer la taille du pavage, en diminuant ainsi cet
écart angulaire.

Enfin, les résultats de dispersion autour des directions de tissage ne présentent pas non plus d’in-
fluence de premier ordre sur les propriétés matériaux. Autour de la direction ~y l’étalement est plus
important suivant ~z que suivant ~x. Cela semble cohérent avec les procédés d’aiguilletage, ainsi qu’avec
l’embuvage induit par le tissage de la préforme fibreuse. Les zones de transition entre les fils ~y et ~z sont
beaucoup plus dispersées qu’au niveau des croisements de fils ~x et ~y, comme le montre la Figure 7.8.
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FIGURE 7.8 – Étude des croisements de fils du matériau
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TABLE 7.4 – Résumé des résultats morphologiques sur les différents échantillons
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7.3 Conclusions

7.3 Conclusions

L’objectif de ce chapitre était de fournir des informations plus précises sur la structure des matériaux
composites étudiés et de voir l’influence qu’elles peuvent avoir sur le comportement thermomécanique.
Il a permis dans un premier temps de présenter une nouvelle représentation 3D des résultats de direction,
ainsi que différents outils statistiques. Le premier d’entre eux, le décadrage, permet de déterminer
le biais entre les directions théoriques et réelles du matériau. Ensuite, le taux directionnel permet de
quantifier le taux de voxels dans les directions principales du matériau. Il permet de mettre en avant
une certaine désorganisation dans la structure des différents matériaux. Il y a également de légères
différences dans les taux directionnels et une des principales hypothèses présentées relie la dilatation
thermique suivant ~y au taux directionnel z, directement influencé par des paramètres de fabrication
du matériau. Enfin, le dernier outil permet de mettre en avant la dispersion des directions autour des
axes matériau. Ces trois paramètres fournissent des renseignements sur la structure des matériaux,
mais un plus grand nombre d’échantillons aurait été nécessaire pour valider l’ensemble des résultats et
conclusions obtenues.
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Conclusion générale

L’objectif principal de la thèse était de développer une démarche multi-niveaux permettant d’étudier
le comportement thermomécanique des composites C/C à renfort 3D aiguilleté. De par la complexité
de la texture de ces matériaux, les approches classiques, telles que l’utilisation de matériaux virtuels
représentatifs, n’ont pas pu être utilisées. Ici, une méthode originale basée images a été développée
et permet de fournir des informations sur l’architecture de chaque matériau. En parallèle à ces déve-
loppements numériques, des caractérisations microscopiques et macroscopiques ont été réalisées au
laboratoire. Les premières ont permis de fournir des données d’entrée pour les modèles numériques,
tandis que les secondes ont été comparées aux résultats numériques finaux afin de valider la démarche
et notamment la pertinence des informations fournies par les images de tomographies.

Comme dans toute modélisation, la première, et principale, question à se poser concerne les don-
nées d’entrée des modèles numériques ; or, ayant fait le choix d’une démarche multiéchelle, il était
nécessaire d’avoir des données à l’échelle microscopique. La première partie de cette thèse a permis de
fournir des résultats expérimentaux à cette échelle sur des constituants très peu caractérisés dans la
littérature. Le moyen de caractérisation présent au laboratoire a été remis en fonctionnement et validé
sur une fibre de Panex 33 en comparant les résultats obtenus à ceux présents dans la littérature. La fibre
extraite de la préforme a ensuite été étudiée et présente des propriétés similaires à celle de la Panex 33,
notamment concernant les coefficients de dilatation. Dans l’axe de la fibre, elle présente une contraction
thermique aux faibles températures ; d’abord négatif, le coefficient de dilatation augmente ensuite
linéairement avec la température et redevient positif aux températures plus élevées. Suivant sa direction
radiale, le coefficient de dilatation semble plus constant malgré une certaine dispersion des mesures.
Concernant les propriétés de la matrice, le premier objectif était de déposer du pyrocarbone Laminaire
Rugueux sur des monofilaments aux propriétés thermomécaniques connues. Malheureusement ce
type de pyrocarbone se dépose dans des conditions bien précises qu’il a fallu déterminer pour ce
type de configuration, et donc les dépôts de Laminaire Rugueux ont été obtenus trop tard pour être
caractérisés. Les caractérisations ont donc été réalisées sur pyrocarbone Laminaire Lisse. Ces mesures
sont conformes à ce qui a pu être réalisé dans le passé au laboratoire. Les coefficients de dilatation
de la matrice, très peu décrits dans la littérature, sont nettement plus importants que ceux des fibres
de carbone à température identique. Augmentant linéairement avec la température dans les directions
axiales des plans de graphène, le coefficient de dilatation est plus stable dans la direction transverse.
L’ensemble de ces résultats expérimentaux a permis de fournir des données d’entrée pour des calculs
d’homogénéisation partant de l’échelle microscopique vers l’échelle mésoscopique.

Après avoir démontré l’importance de développer une modélisation basée images, la seconde
partie du manuscrit a décrit l’ensemble des outils numériques. Différentes hypothèses de calcul ont été
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étudiées et validées, tout comme la démarche qui a été comparée à des méthodes plus classiques. La
première des hypothèses qui a été justifiée est l’utilisation d’un modèle de fil idéal pour représenter
l’ensemble des fils des matériaux. Cela a notamment permis de mieux comprendre l’influence des
micro-hétérogénéités à cette échelle. La dilatation autour des micro-porosités est très rapidement
absorbée par les premières fibres qui les entourent, n’influençant que très peu l’échelle macroscopique,
tout comme les zones contenant des dépôts plus épais de pyrocarbone. Un des principaux apports de ces
travaux de thèse a été le développement des outils de traitement d’image de tomographies. GENDIR
calcule les directions de la texture à l’intérieur d’une image en se basant sur les gradients des niveaux
de gris dans un volume donné. La taille de celui-ci est directement liée à la taille caractéristique de
l’élément à détecter : ici les fils du matériau. Enfin, la démarche de calcul CEPI a été développée. Elle
présente un enchaînement d’outils numériques permettant de calculer des propriétés macroscopiques à
partir d’images de tomographie et des calculs de directions précédents. Les résultats thermomécaniques
obtenus sont cependant mitigés. Le comportement mécanique linéaire à température ambiante est
similaire à celui obtenu numériquement, ce qui a permis de démontrer l’intérêt de la connaissance de
l’architecture du matériau étudié. En revanche les coefficients de dilatation obtenus par calculs sont
beaucoup plus élevés que ceux mesurés, ce qui a soulevé de nombreuses interrogations qui seront
abordées dans les perspectives de ces travaux. À souligner que les outils numériques développés
ont déjà été réutilisés, au laboratoire et chez l’industriel, sur des matériaux similaires ou totalement
différents, pour des travaux sur d’autres sujets de recherche.

Enfin la dernière partie présente l’utilisation de la démarche CEPI développée. La première étape a
été de valider la méthode de calcul vis-à-vis de résultats expérimentaux. Pour cela des caractérisations
macroscopiques de dilatation ont été réalisées au laboratoire dans les trois axes du matériau. Le compor-
tement mécanique était déjà connu expérimentalement grâce à de précédentes caractérisations réalisées
au laboratoire qui ont donc servi de points de comparaison aux calculs. Les principaux résultats ont
montré que les modules d’élasticité calculés correspondent bien aux résultats expérimentaux, avec des
écarts inférieurs à 15%, alors que les dilatations thermiques obtenues sont nettement supérieures aux
données expérimentales. Ensuite, l’influence de tous les paramètres microscopiques a été déterminée
au travers de coefficients de sensibilité normalisés. Ils ont permis de souligner une nouvelle fois le rôle
crucial que joue la matrice dans le comportement en dilatation du matériau. L’exploitation des résultats
de directions ont quant à eux permis de fournir de nombreux renseignements sur l’architecture des
différents matériaux. Les paramètres qui ont été étudiés sont le décadrage dans les axes du matériau
(c’est-à-dire la différence angulaire entre les trois axes principaux du matériau et du repère orthogonal),
les taux directionnels quantifiant la proportion volumique de voxels dans chaque direction principale
et enfin la dispersion des orientations autour des axes principaux. Ces informations architecturales
importantes permettent aux industriels de mieux connaître leurs matériaux et donc d’en perfectionner
la conception. Il faut tout de même souligner qu’un début de réponse à la problématique industrielle a
pu être émis : d’après les résultats obtenus, il semble que la dilatation spécifique dans la direction ~y soit
directement reliée au taux directionnel z, et donc à des paramètres de fabrication tels que l’embuvage
des fils ~y ou encore au procédé d’aiguilletage. Seulement pour valider cette hypothèse, il aurait fallu
avoir accès à un plus grand nombre d’échantillon et/ou de matériaux à tester.

Au cours de ces travaux de thèse, de nombreuses hypothèses simplificatrices et approximations
ont dû être émises. Certaines d’entre elles ont pu être validées : conditions aux limites pour les calculs
de thermoélasticité, taille des sous-images, prise en compte des micro-hétérogénéités. D’autres en



revanche méritent d’être remises en question. Les premières d’entre elles concernent le moyen de carac-
térisation monofilamentaire et le traitement des résultats obtenus sur microcomposites. Le dispositif est
majoritairement constitué d’équipements très sensibles, qui peuvent parfois entraîner des instabilités
dans les résultats obtenus. Même si les dispositifs de pilotage ont été améliorés au cours et après la
thèse, des caractérisations sur un plus grand nombre de fibres, de types plus variées, permettraient
de s’assurer davantage de la fiabilité des résultats, ou alors de mieux en fixer les conditions de fonc-
tionnement. Concernant les microcomposites, il faut tout d’abord souligner qu’ils sont nettement plus
rigides que les fibres de carbone étudiées, ce qui pose la question de la complaisance du dispositif qui
dépend de la rigidité de l’échantillon caractérisé. Par ailleurs, l’utilisation de la loi des mélanges pour
obtenir les propriétés de la matrice implique un certain nombre d’hypothèses qui ne sont pas toujours
vérifiées. Depuis la fin des travaux de cette thèse, une modélisation de microcomposite numérique a été
développée : elle permet maintenant d’obtenir les propriétés du dépôt de pyrocarbone à partir de celles
du microcomposite, s’affranchissant des hypothèses précédentes.

D’un point de vue numérique, l’écart important entre les dilatations numériques et expérimentales
a imposé de remettre en question chacune des hypothèses formulées afin de permettre l’amélioration
des codes de calcul pour la suite. Une des hypothèses qui a rapidement été mise en avant concerne les
interfaces inter-fils. En effet, actuellement les codes de calcul ne tiennent pas compte des interactions
qui peuvent exister entre les différents fils du matériaux, que l’on peut assimiler à des contacts frottants.
Cette hypothèse a été testée dernièrement dans les travaux d’une thèse s’inscrivant dans la continuité
de celle-ci. L’ajout de telles interfaces dans des modèles mosaïques complexes a permis de diminuer
drastiquement les coefficients de dilatation numériques, se rapprochant alors des résultats expéri-
mentaux. De plus, l’hypothèse de "fil idéal" néglige totalement l’influence des micro-hétérogénéités.
Même s’il a été démontré que les microporosités absorbent une partie des dilatations grâce à une étude
menée à une échelle très locale ; il faudrait se questionner sur l’effet de celles-ci sur l’ensemble du
matériau, cependant les calculs nécessiteraient des moyens qui ne sont actuellement pas disponibles au
laboratoire. Ces deux derniers points apporteraient une réelle avancée aux codes de calcul qui ont été
développés au cours de ces travaux de thèse, mais surtout à la modélisation et à la compréhension de
matériaux composites en général.
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Modélisation basée images du comportement thermomécanique de composite C/C

Les composites C/C sont principalement utilisés dans les applications à très haute température et
notamment dans le domaine du spatial. Savoir concevoir ces matériaux est essentiel pour améliorer
leurs performances et diminuer les coûts de production. Ce mémoire présente le développement d’un
modèle multiéchelle basé images du comportement thermomécanique d’un composite C/C à renfort 3D
aiguilleté. L’utilisation de méthodes classiques ne permet pas de décrire correctement cette architecture
très complexe. La méthode CEPI (Computing Effective Properties using Images) présentée s’appuie
d’une part sur les propriétés des constituants, dont certaines ont été caractérisées au laboratoire, et
d’autre part sur l’architecture de ces matériaux, qui a été obtenue à partir d’une image tomographique.
Les propriétés mesurées des constituants ont été directement utilisées dans un modèle microscopique
de fil idéal, le modèle macroscopique étant lui directement basé sur l’image de tomographie. Les
paramètres des calculs aux différentes échelles ont ensuite été étudiés et discutés pour en déterminer
l’influence et permettre de valider certaines hypothèses. La comparaison des résultats numériques et
expérimentaux a enfin permis de valider la méthode CEPI sur le comportement mécanique linéaire
et de mettre en avant les principaux axes d’améliorations pour le comportement en dilatation des ces
composites.

Mots-clés : modélisation ; composites ; carbone/carbone ; approche multiéchelle ; tomographie.

———————————

Image-based modeling of the thermomechanical behavior of a C/C composite

C/C composites are used in very high temperature applications, especially in space activities. The
ability to design these materials is essential in order to enhance their performances and lower their
production costs. This work introduces an images-based multiscale modeling of the thermomechanical
behavior of a C/C needled composites. Standard methods cannot describe this very complex architec-
ture. The CEPI model (Computing Effective Properties using Images) is based on one hand on the
components properties, some of them having been characterized in the laboratory, and on the other
hand on the architecture of the material which is directly obtained using tomography images. The
components properties were used on a microscopic model of an idealistic yarn, while the macroscopic
model was based on the CT scan data itself. The influence of the internal parameters of the method was
studied and discussed, and allowed validating some hypotheses. Finally, the comparison between the
numerical and experimental results validates the CEPI model on the linear mechanical behavior and
stressed the key axes of improvement for the thermal expansion behavior of these composites.

Keywords : modeling ; composites ; carbon/carbon ; multiscale approach ; tomography.
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