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« La science n’a pas de patrie, parce que le savoir est le patrimoine de l’humanité, le flambeau
qui éclaire le monde. »

« Science knows no country, because knowledge belongs to humanity, and is the torch which
illuminates the world. »

Louis Pasteur
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Résumé
Docteur en Mécanique de l’Université de Bordeaux

Caractérisation et modélisation du comportement thermomécanique de
composites à matrice céramique renforcés par des fibres courtes

par Yasmin LEGERSTEE

Les composites à matrice céramique (CMC) possèdent des propriétés très intéressantes à
haute température, si bien que l’on peut envisager leur emploi dans les moteurs d’avions
civils. En effet, remplacer certaines pièces métalliques par une solution céramique permet
d’augmenter la température dans le moteur, et ainsi améliorer son rendement. Les CMC
sont généralement renforcés par une préforme textile tissée, mais ce type de renfort n’est
pas adapté aux pièces de faibles dimensions ou de géométries complexes, d’où le dévelop-
pement de CMC renforcés par des fibres courtes. L’objectif de la thèse est de comprendre les
relations entre microstructure et propriétés du matériau afin d’optimiser son comportement
mécanique. On cherchera notamment, par la caractérisation et la modélisation, à évaluer
l’influence des constituants et des paramètres procédés sur les caractéristiques mécaniques,
et à mettre en évidence les principaux mécanismes d’endommagement sous sollicitation
thermomécanique.

Mots-clés : CMC, modélisation, caractérisation, matériau virtuel, czm, fibres courtes,
endommagement
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Abstract
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Characterization and modelling of the thermomechanical behavior of short-fiber
reinforced CMC

by Yasmin LEGERSTEE

Ceramic matrix composites (CMC) are known to show interesting properties under high
temperatures, hence their application in civil aircrafts’ engines. Indeed, replacing metallic
components by CMC allow for higher engine operating temperatures, thus leading to hi-
gher engine efficiency. CMC are usually reinforced by woven textile preforms, which are not
adapted to small or geometrically complex components, hence the development of short-
fiber reinforced CMC. The aim of this PhD thesis is to understand relations between mi-
crostructure and material properties in order to optimize its mechanical behavior. The main
aspects of this PhD thesis are the determination of the impact of constituents and processing
parameters on the material’s mechanical characteristics, and to highlight its main damage
mechanisms under thermomechanical loading.

Keywords : CMC, modelization, characterization, virtual material, czm, short fibers,
damage
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Introduction

Contexte de l’étude

Parmi les défis actuels du monde aéronautique, la baisse de la consommation de
carburant et des émissions de gaz polluants est un objectif majeur des industriels
du secteur. Avant de produire un avion « zéro émission » en 2050 via l’utilisation de
biocarburants, puis l’avion hybride avant la propulsion électrique, des innovations
au niveau des moteurs (moteur LEAP par exemple) ou de la structure des avions
ont déjà permis de réduire de 12 à 15% les émissions de CO2 (figure I.1).

FIGURE I.1 – Réduction de la consommation de carburant selon les gé-
nérations d’avions depuis 1970 et objectifs de réduction d’ici à 2030

([DM16])

Actuellement, les efforts se concentrent, entre autres, sur la diminution de la
masse de l’avion et sur l’amélioration du rendement moteur à travers l’augmen-
tation de la température des gaz chauds. Cependant, les alliages métalliques utilisés
pour le moment ne sont pas adaptés aux températures visées qui se situent au-delà
de 1300 ◦C. Les motoristes tels que SAFRAN ou General Electric (GE) s’intéressent
donc tout particulièrement aux matériaux céramiques qui présentent des caractéris-
tiques permettant de répondre aux problématiques évoquées plus tôt ([Gra13]). En
effet, ces matériaux sont de faible densité, présentent une rigidité et une contrainte
à rupture élevées, leur conférant ainsi d’excellentes propriétés spécifiques, tel que
l’on peut le voir dans le diagramme d’Ashby (figure I.2a). Cependant, c’est surtout
pour leur qualité réfractaire que les céramiques sont particulièrement adaptées à cet
usage : leurs propriétés ne se dégradent pas à haute température, comme le montre
la figure I.2b. Ainsi, cette catégorie de matériaux semble bien adaptée pour rem-
placer des pièces en alliage métallique actuellement employées dans les moteurs
aéronautiques.
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(A) (B)

FIGURE I.2 – Diagrammes d’Ashby. a : module de Young spécifique et
contrainte maximale spécifique. b : contrainte maximale et température

maximale d’usage

Présentation générale des CMC et justification industrielle
du choix des fibres courtes

Avant de présenter les composites à matrice céramique (CMC), il est important
de commencer par définir ce qu’est une céramique. Selon [EPS19] il s’agit de ma-
tériaux inorganiques constitués d’une combinaison d’éléments métalliques et non-
métalliques. Les matériaux céramiques sont caractérisés par les fortes liaisons chi-
miques entre leurs constituants, qui expliquent leurs propriétés si particulières :
température de fusion élevée, forte rigidité mais faibles ductilité et ténacité, comme
cité plus haut.

Nous nous intéressons ici aux céramiques techniques, que l’on peut classer comme
suit :

— les céramiques oxydes : alumine, oxydes de zirconium, etc.
— les céramiques non-oxydes : carbone, carbure, borure, nitrure, intermétal-

liques (céramiques composées d’atomes de silicium et de métaux tels que
le tungstène, le titane, le magnésium... ), etc.

Les applications de ces matériaux sont nombreuses : batteries, combustibles nu-
cléaires, semi-conducteurs, prothèses, ou encore boucliers thermiques. Cependant,
leur principal désavantage est leur importante fragilité : le moindre défaut sert d’ini-
tiateur de fissure dont la propagation provoque la rupture catastrophique du maté-
riau.

Une solution pour limiter cette propagation consiste en l’ajout de renforts, créant
ainsi des composites à matrice céramique ou CMC. Les CMC sont donc des ma-
tériaux multiphasés, constitués d’une matrice, de renforts et d’une interphase. La
matrice est en général un oxyde, un non-oxyde ou du carbone, dont le but est d’as-
surer l’intégrité du matériau, de transférer les efforts aux renforts, et de contribuer
aux propriétés physiques, chimiques et mécaniques globales. Le comportement à
rupture dépend par ailleurs très fortement de la microstructure de la matrice. Les
fibres utilisées dans les CMC sont faites de matériaux inorganiques minéraux. On
en distingue trois types : les fibres de carbone, les fibres de carbure de silicium, et les
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fibres oxydes (principalement alumine, basalte et mullite). Quant à l’interphase, il
s’agit d’une fine couche intermédiaire entre la fibre et la matrice qui empêche la rup-
ture catastrophique du matériau au-delà de son domaine élastique en permettant la
déviation de fissures matricielles. Le défi majeur des CMC repose toutefois sur ce
point : ajouter des renforts dont la rigidité est proche de celle de la matrice pour la-
quelle un défaut constitue un potentiel site de départ d’endommagement (d’autant
plus que l’écart entre les coefficients de dilatation thermique des différentes phases
constitutives du CMC créent des contraintes résiduelles dans le matériau au vu des
méthodes de fabrication à haute température) sans fragiliser un matériau que l’on
cherche, au contraire, à renforcer ([Cha98]). Plusieurs particularités sont toutefois ici
à prendre en compte du fait de la nature des céramiques :

— Déjà, contrairement aux composites à matrice organique (CMO) où le rapport
entre les modules de Young des fibres et de la matrice est élevé, ce dernier
est souvent proche de l’unité, ce qui fait que la répartition des chargements
entre la matrice et les renforts est très différente entre ces deux familles de
composites.

— Ensuite, la faible ductilité de la matrice, les températures de fabrication éle-
vées, et l’écart entre les coefficients de dilatation thermiques des constituants
induisent des contraintes résiduelles dans le matériau, dont l’impact sur les
performances des CMC peut être important.

— Enfin, la compatibilité chimique entre les constituants ne peut être négli-
gée. En effet, des réactions au niveau des interfaces fibre/matrice peuvent
avoir des conséquences dommageables pour le matériau dans son ensemble
([Hwa96])

Typiquement, les fibres continues représentent le meilleur compromis, et sont
notamment utilisées sous forme de renforts textiles dont le rôle de déviateurs de
fissures surpasse leur potentiel à concentrer des contraintes. En 2015, SAFRAN a par
exemple certifié l’utilisation d’un cône d’échappement en CMC tissé SiC/SiC, et
des pièces fixes de la partie chaude de son moteur LEAP, développé conjointement
avec GE, sont également fabriquées en CMC. La NASA développe également des
pièces en CMC pour ses barrières environnementales (EBC), ou encore ses tuyères
d’éjection ([Gar15]).

Les CMC étudiés dans le cadre de cette thèse ont été conçus pour une applica-
tion dans des turbines haute pression de moteurs aéronautiques de SAFRAN, plus
spécifiquement pour remplacer les aubes de turbines métalliques (figure I.3). Ces
pièces sont de petite taille et ont une géométrie particulière, si bien que les CMC
tissés sont ici peu adaptés, d’où l’idée d’utiliser des fibres courtes comme renforts
dans ce cas de figure. On souhaite alors que ces pièces CMC-FC présentent des pro-
priétés proches de CMC tissés de composition similaire, à savoir une forte rigidité
(≈ 400 GPa), une contrainte à rupture aussi élevée que possible, et une déformation
maximale d’au moins 0,2%.

Cette solution fibres courtes est déjà employée et étudiée dans le cas de compo-
sites à matrice organique (CMO) et à matrice métallique (CMM) ([FLM09], [Tve90])
pour des applications dans l’industrie des transports ou encore dans la construc-
tion. [FLM09] présente les CMO à fibres courtes comme des matériaux dont la fa-
brication est relativement aisée et peu coûteuse (typiquement fabriqués par mou-
lage par injection), et ayant des propriétés mécaniques supérieures à celles d’une
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matrice polymère seule. On leur attribue par exemple une rigidité plus élevée, une
meilleure résistance à la rupture et, pour la plupart des matrices polymères, une plus
forte ténacité. Différents paramètres pouvant jouer sur le comportement des CMO
à fibres courtes ont été identifiés, parmi lesquels le taux volumique de fibres, la dis-
tribution d’orientation ou de facteur de forme des fibres, ou encore les propriétés
des constituants, notamment les propriétés interfaciales. Par ailleurs, les propriétés
mécaniques des CMO à fibres courtes dépendent en grande partie de la capacité
des renforts à reprendre les charges transférées par la matrice lorsqu’elle est solli-
citée, principe qui va guider les efforts de conception de ces matériaux. Quant aux
CMM renforcés par des fibres courtes, ces mêmes paramètres matériau et procédé
influencent les propriétés du composite global, et l’ajout de renforts discontinus per-
met notamment d’améliorer la résistance en traction et la tenue au fluage des ma-
tériaux métalliques ([Gar12]). Enfin, la littérature autour des CMC à fibres courtes
se concentre principalement autour de leur élaboration et la fabrication de pièces
([ZH06], [YLH08], [Kre08]), mais fournit peu de données concernant leurs proprié-
tés mécaniques.

Ainsi, alors que les fibres courtes ont déjà fait leurs preuves dans les CMO ou
les CMM, la nature même des céramiques implique des différences notables sur le
comportement des CMC à fibres courtes (CMC-FC), à commencer par la fragilité in-
hérente aux céramiques : la balance renfort/initiateur de contrainte est plus difficile
à équilibrer avec des fibres courtes. La question se pose alors de savoir si les fibres
courtes suffisent à défragiliser la matrice et dans quelle mesure il serait possible de
les implémenter dans une turbine haute pression d’un turboréacteur.

FIGURE I.3 – Schéma d’un moteur d’avion et position de la turbine
haute pression

Objectifs et plan de la thèse

Ces travaux de thèse vont ainsi chercher à répondre à cette interrogation. Nous
tâcherons ici de comprendre les relations entre la structure de ces matériaux si sin-
guliers et leurs propriétés thermomécaniques grâce à la caractérisation mécanique
et la modélisation. Nous évaluerons l’influence des choix matériaux et procédés tels
que la nature des fibres et de la matrice, la présence d’interphase et les propriétés
interfaciales, le taux volumique de fibres, leur facteur de forme et orientation sur les
propriétés des CMC-FC. L’objectif de la thèse est de proposer une méthodologie per-
mettant de simuler le comportement thermomécanique de CMC-FC en fonction de
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facteurs variés afin de, si possible, proposer une définition numérique d’un CMC-
FC optimal. Pour ce faire, deux axes d’étude complémentaires sont envisagés.

Tout d’abord, l’axe expérimental sera détaillé dans le Chapitre 1. Après une pré-
sentation des différents lots de CMC-FC étudiés, nous commencerons par caractéri-
ser la morphologie de ces matériaux afin d’analyser leur homogénéité et leur santé
matière. Cet examen sera ensuite approfondi par l’analyse statistique d’images de
tomographies dans le but d’obtenir des informations de distributions de géométrie
et d’orientation des fibres. Enfin, des essais mécaniques seront réalisés dans le but
de mesurer les propriétés des différents constituants et leur impact sur le comporte-
ment du CMC-FC, autant dans le domaine linéaire que celui de l’endommagement.

En plus d’aider à la compréhension des différents mécanismes d’endommage-
ment présents dans ces matériaux, ces informations permettront d’alimenter et de
valider les modèles numériques qui seront construits par la suite. Le Chapitre 2 dé-
crit les différents modèles numériques mis en place, avec en premier lieu la construc-
tion de matériaux virtuels statistiquement représentatifs de la morphologie du ma-
tériau réel à l’échelle microscopique. Seront ensuite exposés les modèles élastiques
linéaires, ainsi que les modèles d’endommagement pour chacune des phases consti-
tutives du CMC-FC. Une fois ces modèles validés, des simulations seront réalisées
et présentées dans le Chapitre 3. Nous examinerons dans un premier temps les ef-
fets des paramètres matériaux et procédé sur les propriétés élastiques des CMC-FC,
puis nous chercherons à analyser et expliquer les différents mécanismes d’endom-
magement des CMC-FC, en étudiant notamment les facteurs pouvant entrer en jeu.
Enfin, une fois ces facteurs identifiés, des études paramétriques seront menées, dans
le but de déterminer le CMC-FC optimal selon le cahier des charges attendu.
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Ce premier chapitre est dédié à la présentation des travaux expérimentaux réalisés lors
de cette thèse, en commençant par la description des différents lots de matériaux étudiés et
l’explication du choix des constituants et des attentes quant à ces choix (partie 1.1). Une
première étude morphologique sera menée avant d’être approfondie en partie 1.2 par une
analyse statistique. Les distributions de longueur et de diamètre de fibre seront étudiées, puis
l’homogénéité des CMC-FC sera examinée par échantillonnage de tomographies, d’abord
en termes de taux volumique de fibres, puis de distribution d’orientation. Enfin, la partie
1.3 détaille la campagne d’essais mécaniques réalisée dans le but de mesurer les propriétés
des CMC-FC et comprendre expérimentalement les effets de différents paramètres sur le
comportement du matériau. L’objectif global de cette partie est d’alimenter les modèles qui
seront construits par la suite, et d’obtenir les informations permettant de les valider.

1.1 Présentation des lots de matériau étudiés

1.1.1 Composition et élaboration des CMC-FC analysés

Au cours de cette thèse sont étudiés trois différents lots d’éprouvettes de CMC-
FC. Leur composition est similaire, à savoir une matrice intermétallique, des fibres
SiC Hi-Nicalon S (HNS) de NGS Advanced Fibers, et la présence ou non d’inter-
phase pyrocarbone (PyC) et de charges particulaires SiC (cf figure 1.1), mais chaque
lot présente des variations de cette composition-type. Les raisons pour ces évolu-
tions seront expliquées au fur et à mesure dans le manuscrit.

FIGURE 1.1 – Morphologie-type d’un des CMC-FC étudiés, observée
au MEB

Le premier lot, que nous appellerons dorénavant Lot 1, contient des éprouvettes
constituées de :

— une matrice TiSi2 ou MoSi2
— 0, 15, 30 ou 45% volumique de fibres Hi-Nicalon S
— de 0, 5, 10 ou 15% volumique de charges SiC
— la moitié des éprouvettes contiennent une interphase PyC
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Le deuxième lot, noté Lot 2, apporte des changements notables au niveau de la com-
position de la matrice. Elle se base en effet sur une solution solide MoSi2 + TiSi2. Ce
lot peut être divisé en quatre déclinaisons :

— M1 : matrice seule : mélange MoSi2 + TiSi2
— M2 : matrice chargée : mélange MoSi2 + TiSi2 + particules SiC
— M3 : matrice M1 avec fibres HNS
— M4 : matrice M2 avec fibres HNS

Quant au dernier lot, le Lot 3, il n’est composé que d’échantillons de type M3 du lot
précédent, auxquels on a ajouté une interphase PyC.

Tous ces échantillons sont issus de disques fabriqués par spark plasma sintering,
ou SPS. [Mam02] explique qu’il s’agit d’une technique de fabrication des céramiques
techniques où un courant électrique pulsé est utilisé en combinaison d’un chauf-
fage rapide et une pression élevée pour fritter des poudres céramiques rapidement,
comme résumé par la figure 1.2. Les décharges électriques génèrent un plasma qui
facilite l’élimination d’une éventuelle couche d’oxyde et autres impuretés à la sur-
face des poudres, et contribuent avec une haute pression à aider à la diffusion entre
les particules de poudre. En effet, sous l’effet du courant, des étincelles se forment
à la surface des particules et chauffent très fortement les surfaces de contact, si bien
que les transferts thermiques se font de manière plus efficace qu’avec le seul effet
Joule d’un procédé de frittage plus classique. De plus, le champ électrique aide à la
diffusion des ions. Cette méthode de fabrication permet alors l’augmentation de la
diffusion aux joints de grains et favorise le transfert de matière et le grossissement
des grains ([NS03]). Ainsi, outre une meilleure cinétique de frittage favorable à une
industrialisation rapide et moins coûteuse du procédé, cette méthode présente éga-
lement l’avantage d’être particulièrement adaptée aux CMC-FC ([Ber98]). Cepen-
dant, les difficultés reposent sur l’homogénéité de la poudre afin d’éviter les agglo-
mérats, mais aussi sur l’optimisation des paramètres du procédé de fabrication (ten-
sion, intensité du courant, temps de chauffe, température, pression, etc) permettant
une densification optimale du matériau et minimisant les contraintes résiduelles.
Enfin, ce procédé induit dans la pièce une orientation préférentielle des fibres du
fait de l’application d’une pression. Ce dernier point pourrait être un facteur impor-
tant dans le dimensionnement des pièces en CMC-FC, ce que nous aborderons en
parties 1.2 et 3.3.
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FIGURE 1.2 – Schéma de la méthode spark plasma sintering ([Ken10]).
La compression se fait selon l’axe z.

1.1.2 Justification industrielle du choix des constituants

Le choix des constituants peut s’expliquer en grande partie par l’application fi-
nale prévue pour ces matériaux CMC-FC et exposée en Introduction, mais égale-
ment par un souci d’industrialisation du procédé de fabrication à grande échelle et
à bas coût.

Selon [Sau95], un composé intermétallique se définit par l’association chimique
de plusieurs métaux et métalloïdes. Les siliciures tels que le TiSi2 et le MoSi2 sont
une famille particulière d’intermétalliques présentant plusieurs propriétés intéres-
santes pour l’application haute température des CMC-FC étudiés ici, notamment
une excellente tenue aux hautes températures ainsi qu’une bonne résistance à l’oxy-
dation à haute température ([Sha92]). Dans le cas précis du MoSi2, il s’agit en plus
d’un matériau très rigide à l’ambiante (EMoSi2 ≈ 450 GPa) et de faible ténacité, ce
dernier point confortant l’idée d’inclure des renforts fibreux. De plus, bien que pré-
sentant un comportement fragile à température ambiante, ce matériau transitionne
vers un comportement ductile autour de 900 ◦C ([Pet95]) d’où l’importance d’amé-
liorer le comportement en fluage de ce matériau, ici encore en ajoutant des renforts
par exemple ([Sad+92]). Le MoSi2 semble ainsi être un bon candidat pour consti-
tuer la matrice d’un CMC-FC, mais présente un désavantage conséquent : à faible
température (entre 350 ◦C et 550 ◦C), le MoSi2 est sujet à un phénomène de « peste »
due à l’oxydation sous air, dégradant considérablement le matériau de différentes
façons, allant de la formation de fissures à la désagrégation, comme le montre la
figure 1.3 ci-dessous ([CN93]). C’est pour pallier cette « peste » que du TiSi2 a été ad-
joint au MoSi2 par la formation d’une solution solide, constitutive des matrices des
lots 2 et 3. En effet, selon les travaux de [FR04], le TiSi2 présente également une ex-
cellente résistance à l’oxydation, une bonne rigidité (≈ 250 GPa à l’ambiante), et une
bonne résistance au fluage, mais aussi une faible ténacité en-dessous de sa tempéra-
ture de transition fragile-ductile. Cependant, cette nouvelle formulation ne permet
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pas de diminuer suffisamment l’écart entre les coefficients de dilatation thermique
des deux phases constitutives du composite (voir tableau 1.1), ce qui, comme évo-
qué dans l’Introduction, induit des contraintes résiduelles dans le matériau pouvant
mener à la formation de microfissures.

FIGURE 1.3 – Evolution des effets de la peste du MoSi2 observée par
[CN93]. a) : état initial ; puis après oxydation 23 h sous 400 ◦C (b) ; 23 h
sous 450 ◦C (c) ; 21 h sous 500 ◦C (d) ; 70 h sous 550 ◦C (e) ; 100 h sous

600 ◦C (f) ; et 20 h sous 675 ◦C

Matériau CET à Tamb
(×10−6 K−1)

CET à T = 1573 K
(×10−6 K−1)

MoSi2 6,8 8,7
TiSi2 11,0 11,2
SiC matrice 1,5 4,9
SiC HNS 3,0 4,8

TABLE 1.1 – Coefficients de dilatation thermique (CET) des différents
constituants, [Tou+75], [Bue+14]

Parmi les différentes catégories de renforts céramiques l’on distingue les fibres
non-oxyde et les fibres oxydes ([Kre08]). Ces dernières, bien que par définition ré-
sistantes à l’oxydation, font état d’une faible résistance au fluage. C’est pour cela
que la deuxième catégorie des fibres non-oxyde, telles que les fibres carbone ou SiC,
est plus usitée dans les CMC haute température. Ces fibres sont toutefois limitées
par leur résistance à l’oxydation, d’où le développement de fibres SiC particulières
qui corrigent ce défaut, telles que les fibres de la famille Nicalon. Le choix des fibres
Hi-Nicalon S comme renforts pour ces CMC-FC s’explique par leur rigidité très éle-
vée (≈ 420 GPa), mais surtout leur excellente tenue aux hautes températures (stabi-
lité chimique, résistance au fluage, résistance à l’oxydation) qui en fait un matériau
bien adapté pour renforcer des CMC pour des applications à très haute température
([Ich00]).
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Enfin, comme énoncé par [Kre08], la différence majeure entre les CMC et d’autres
types de composites repose sur le fait qu’au cours du chargement, la matrice fra-
gile s’endommage en premier. C’est pour cette raison qu’il est important de ra-
lentir et dévier la propagation de fissures aux interfaces en affaiblissant la liaison
fibre/matrice. Pour ce faire, les fibres sont enrobées d’une interphase jouant le rôle
de fusible mécanique, présentant le plus souvent une structure stratifiée tels que le
nitrure de bore (BN) ou le pyrocarbone (PyC).

1.1.3 Caractérisation morphologique : observation de la santé ma-
tière et évolutions entre les différents lots

Les différents lots de CMC-FC ont tous été observés au microscope optique Ni-
kon ME600L afin d’étudier la santé matière et d’avoir un premier aperçu de l’homo-
généité des matériaux.

La figure 1.4 ci-dessous rassemble des micrographies d’échantillons issus du Lot
1. Les micrographies 1.4a et 1.4b montrent notamment les défauts de densification
déjà présents dans la matrice seule, autant pour le TiSi2 que pour le MoSi2, mais
les micrographies 1.4c et 1.4d sont les plus remarquables. En effet, on peut obser-
ver sur 1.4c une forte hétérogénéité au niveau du taux de renforts, mais surtout
une très forte fissuration matricielle et la présence de nombreuses porosités. Ces
porosités se retrouvent également en 1.4d, où l’on peut aussi souligner la présence
de paquets de fibres. En parallèle de ces observations, des mesures de module de
Young ont été réalisées sur ces échantillons par ping test et doublées par des essais
de résonnance ultrasonore, qui ont révélé des valeurs bien inférieures à ce qui était
attendu : en moyenne autour de 70 GPa pour les échantillons de CMC-FC à matrice
TiSi2 et 175 GPa pour ceux constitués d’une matrice MoSi2. Les analyses morpholo-
giques permettent de justifier qualitativement ces faibles valeurs, et il a été conclu
par l’industriel que ces soucis étaient dûs à de mauvais paramètres d’élaboration
du matériau que nous n’expliciterons pas ici. Ceci explique pourquoi nous nous
intéresserons que très peu à ce lot au cours de cette étude, en y faisant mention
principalement à des fins de comparaison.
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(A) TiSi2 seul (B) MoSi2 seul

(C) TiSi2 seul + 15% HNS + PyC (D) MoSi2 seul + 15% HNS + PyC

FIGURE 1.4 – Micrographies de différents échantillons issus du Lot 1

Nous nous concentrerons ainsi principalement sur les lots 2 et 3 de CMC-FC
pour les essais mécaniques et en tant que base pour les modèles numériques. Sur
la figure 1.5 ci-dessous sont représentées des micrographies d’échantillons du Lot 2.
On remarque en premier lieu une bien meilleure densification des matériaux ainsi
que l’absence de fissures matricielles. On observe tout de même sur les échantillons
constitués d’une matrice type M2 de nombreux amas de particules SiC (1.5b, 1.5d,
1.6) qui pourraient constituer des défauts majeurs dans ces CMC. De plus, ces pre-
mières analyses semblent indiquer que la répartition des fibres est plus homogène
dans les échantillons du lot 2 par rapport au lot 1. Cependant, la figure 1.7 montre
l’attaque des fibres par la matrice, en l’absence d’interphase. Les propriétés d’inter-
face s’en trouvent modifiées, ce qui peut impacter le rôle de fusible mécanique de
ces dernières. Cet effet sera étudié plus en détail lors des essais mécaniques de la
partie 1.3 et des simulations. Enfin, la figure 1.8 montre que les échantillons du lot 3
présentent à nouveau des fissures matricielles, bien que dans une moindre mesure
que pour le lot 1. Lors des essais mécaniques et des simulations, il sera donc im-
portant de tenter de comprendre les effets de l’ajout d’interphase d’une part, et de
l’endommagement matriciel initial d’autre part.
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(A) M1 (B) M2

(C) M3 (D) M4

FIGURE 1.5 – Micrographies de différents échantillons issus du Lot 2

FIGURE 1.6 – Amas de particules
SiC, observé au MEB

FIGURE 1.7 – Attaque des fibres
par la matrice, observé au MEB



Chapitre 1. Caractérisation expérimentale des CMC fibres courtes 15

FIGURE 1.8 – Micrographie d’un échantillon issu du Lot 3

Ces études morphologiques ont permis de mettre en lumière différents éléments
à étudier plus en détail expérimentalement et numériquement afin d’en connaître
l’influence sur les mécanismes d’endommagement des CMC-FC. Tout d’abord, l’ho-
mogénéité des matériaux semble représenter un paramètre important pour l’en-
dommagement. En effet, une fissure matricielle se formant dans une zone contenant
peu de renforts risque de ne pas être suffisamment ralentie et ainsi mener à la ruine
du matériau. Ensuite, la préfissuration matricielle pourrait soit impacter négative-
ment le matériau dans le sens où il serait moins rigide, mais à l’inverse la matrice
accumulerait moins d’énergie élastique à dissiper aux interfaces, ce qui rendrait les
CMC-FC moins fragiles. Toutes les micrographies réalisées au microscope optique
illustrent l’orientation préférentielle des fibres dues au procédé SPS, dont il a été fait
mention en Introduction. Nous pouvons aussi y voir une distribution de diamètres
de fibres. Ainsi, afin de rendre compte de ces différents aspects dans les modèles
numériques, l’homogénéité des matériaux, l’orientation des fibres mais aussi leur
géométrie seront analysés statistiquement, tandis que le rôle de la fissuration matri-
cielle sera étudié ultérieurement une fois les modèles numériques établis.

1.2 Analyse statistique de la morphologie des matériaux

L’étude morphologique menée dans la partie précédente est ici approfondie par
des analyses statistiques. Le but est d’obtenir des informations statistiques précises
sur les distributions de taux volumique de renforts, d’orientation, de longueur et de
diamètre de fibres afin de construire un jumeau numérique sous forme de matériau
virtuel aussi proche que possible du matériau réel, pour étudier les effets de ces
distributions sur les propriétés mécaniques des CMC-FC.
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1.2.1 Mesure de l’homogénéité des matériaux en termes de taux
volumique de fibres par binarisation de tomographies et mé-
thode de bootstrapping

Nous avons remarqué à l’aide des micrographies une évolution dans l’homogé-
néité globale des CMC-FC en termes de taux volumique de renforts, mais également
qu’il subsiste des hétérogénéités locales dans le matériau. Afin de les mesurer et les
comparer, nous étudierons des tomographies réalisées par SAFRAN Ceramics avec
une résolution de 1 µm px−1 dans le cas du Lot 1, et à l’ESRF à Grenoble dans le cas
du Lot 2 (compositions M3 et M4 uniquement) avec une résolution de 0.7 µm px−1,
le Lot 3 n’ayant pas été tomographié.

FIGURE 1.9 – Binarisation d’un extrait à
cœur de la tomographie M3

Dans un premier temps, les tomogra-
phies sont binarisées à l’aide du logi-
ciel FIJI ([Sch+12]), en appliquant un
seuillage des niveaux de gris par mé-
thode Otsu ([Ots79]). On obtient ainsi
une image binaire avec les fibres d’une
part, et la matrice d’autre part (figure 1.9
ci-contre). Nous ne chercherons pas ici à
segmenter les fibres, c’est-à-dire à iden-
tifier les unités élémentaires, car nous
avons seulement besoin de compter les
voxels appartenant aux fibres et ceux
constituant la matrice afin de mesurer
un taux volumique de renforts

Toutefois, nous ne contenterons pas de déterminer le taux volumique de fibres
de la cellule tomographiée complète. En effet, le but de cette analyse statistique est
d’obtenir une mesure de l’hétérogénéité des CMC-FC, d’où la nécessité de calculer
des distributions de taux volumiques. De plus, le choix de la taille x de la cellule
de tomographie considérée a également un impact sur la mesure de la distribution,
et les différences ainsi déterminées peuvent fournir des informations supplémen-
taires sur les hétérogénéités locales. Par conséquent, nous effectuerons ces analyses
statistiques par méthode de bootstrapping : une technique de rééchantillonnage qui
présente l’avantage de pouvoir calculer différents paramètres statistiques à partir
d’un seul jeu de données, illustrée en figure 1.10. Dans notre cas, cela veut dire qu’il
est inutile de réaliser plusieurs tomographies d’échantillons différents d’une même
composition dans le but de déterminer une distribution de l’orientation ou du taux
de renforts, ce qui serait peu pratique et long à mettre en oeuvre, mais de ne se baser
que sur une seule tomographie qui sera ainsi rééchantillonnée. Une fois la taille des
sous-volumes et le nombre d’échantillons choisis, la tomographie est divisée selon
ces paramètres, chaque sous-volume (cubique) étant sélectionné au hasard dans la
pile d’images initiale constituant la tomographie. Sur chacun de ces sous-volumes
est déterminé le taux de renforts par seuillage tel que décrit plus haut. La distri-
bution du taux de renforts est ensuite tracée sous forme d’histogramme, puis la
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moyenne et l’écart-type sont déterminés pour chaque taille de sous-image considé-
rée.

FIGURE 1.10 – Schéma de la méthode de bootstrapping employée pour
l’analyse statistique de la morphologie des matériaux

La figure 1.11 ci-dessous illustre l’évolution dans l’homogénéité en taux de fibres
des CMC-FC entre le Lot 1 et le Lot 2 observée qualitativement dans la partie 1.1.3.
Cette distribution a été obtenue avec 1000 tirages aléatoires de cellules de 100 µm de
côté issues d’un extrait à coeur de la tomographie de 1 mm de côté. On peut y voir
que l’écart à la moyenne est plus faible pour les matériaux du Lot 2, ce qui va dans
le sens des observations micrographiques. Cette amélioration a été obtenue grâce
à l’optimisation du mélange des poudres. La figure 1.12 montre que la moyenne
des taux volumiques de fibres des extraits de l’échantillon correspond au taux vo-
lumique moyen de l’échantillon complet. Elle met aussi en avant la dépendance de
cette distribution à la taille de cellule, due aux hétérogénéités locales. En effet, plus
une cellule est petite, plus il est possible qu’elle ne contienne que de la matrice ou,
à l’inverse, des fibres, ce qui explique la plus forte dispersion des résultats pour
les cellules de petite taille. Afin de tenir compte de ces hétérogénéités dans le mo-
dèle numérique, on peut soit générer une cellule du jumeau numérique de grande
taille puis sélectionner au hasard des extraits de ce jumeau, reprenant le principe du
bootstrapping, soit générer directement plusieurs jumeaux numériques d’une taille
donnée. La deuxième méthode a été retenue ici, car une des exigences du modèle re-
pose sur la périodicité des cellules numériques, ce qui sera plus amplement détaillé
dans le Chapitre 2.
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(A) Distribution des taux de renforts
dans une cellule de 100 µm de côté d’un
échantillon du lot 1 (TiSi2 + 15% HNS +

PyC)

(B) Distribution des taux de renforts dans
une cellule de 100 µm de côté d’un échan-

tillon M3 du lot 2

(C) Distribution des taux de renforts dans
une cellule de 100 µm de côté d’un échan-

tillon M4 du lot 2

FIGURE 1.11 – Comparaison de la distribution du taux volumique de
fibres entre les lots 1 et 2
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(A) Composition M3 (B) Composition M4

FIGURE 1.12 – Evolution des taux de renforts en fonction de la taille
de cellule (résolution : 0.7 µm px−1). Pour chaque taille de cellule, 1000

tirages aléatoires sont effectués.

1.2.2 Détermination des distributions de longueurs et de diamètres
des fibres

Nous poursuivons cette étude statistique des CMC-FC par l’analyse de la distri-
bution de géométrie des fibres. En effet, nous avons pu voir sur les micrographies
qu’il existe des disparités dans le diamètre des fibres d’une part. D’autre part, ces
fibres courtes résultant du broyage de fils de Hi-Nicalon S puis d’un revêtement de
PyC dans un lit fluidisé ([Man21]), leur longueur ne sera pas identique. Ces dispa-
rités dans le facteur de forme peuvent altérer la capacité des renforts à dévier les
fissures matricielles, d’où l’intérêt d’intégrer une distribution de facteurs de forme
dans le jumeau numérique. Dans ce but, deux solutions sont envisageables.

La première consiste en l’analyse des tomographies déjà étudiées dans le cas de
l’étude des distributions de taux volumique de fibres et sur la segmentation des ren-
forts. Bien que l’on puisse songer à segmenter manuellement, ce procédé est diffici-
lement répétable et peut s’avérer fastidieux, ce qui explique pourquoi l’automatisa-
tion par algorithme de poursuite paraît plus intéressante. Cette technique, employée
notamment en biologie pour la segmentation de filaments de protéines ([Rig+12]),
ou de microtubules de cellules embryonnaires ([Web+12]) par exemple, peut tout
à fait être adaptée à l’étude de matériaux composites, comme dans le cas de CMO
renforcés par des fibres de verre ([BW17]). L’implémentation de cet algorithme se
fait en deux étapes :

1. une étape de template matching, détaillée plus explicitement en section 1.2.3.2,
qui calcule une cartographie des coefficients de corrélation mesurant la simi-
larité entre le motif élémentaire choisi et la tomographie, et une cartographie
de l’orientation de ces motifs.

2. l’algorithme de poursuite, illustré par la figure 1.13. Une fonction de simi-
larité S(x, x0) est calculée à partir des deux cartographies de l’étape précé-
dente, qui évalue la probabilité que deux voxels voisins appartiennent à la
phase des renforts. L’algorithme commence par le voxel xi correspondant au
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coefficient de corrélation le plus élevé, puis construit des cônes de recherche
dans la direction donnée par la cartographie des orientations dans lequel on
recherche le voxel xi+1 donnant la plus grande valeur de similarité calculée
par la fonction S.

FIGURE 1.13 – Représentation du fonctionnement de l’algorithme de
poursuite ([Rig+12]). A gauche : cône de recherche. A droite : schéma

du tracé de la ligne moyenne de la géométrie considérée

La seconde méthode se base sur l’analyse automatisée d’images statiques ([Wil08])
pour compter et analyser les fibres, soit avant leur intégration dans le CMC, soit
après, en attaquant la matrice. Celles-ci sont dispersées sur une platine d’observa-
tion en verre, et sont photographiées individuellement puis analysées. Cette tech-
nique présente l’avantage de ne pas avoir besoin de faire l’hypothèse que les parti-
cules analysées sont quasi-sphériques tel que dans le cas de la diffractométrie laser
([Ma+00]), ce qui peut fausser les résultats dans le cas de particules plus allongées
telles que des fibres courtes. De plus, grâce à la puissance de calcul des ordinateurs
actuels, on peut étudier une grande quantité de fibres dans un temps raisonnable
et ainsi calculer plus précisément la distribution. Nous ferons le choix pragmatique
d’employer cette approche. Les résultats des mesures sont rassemblés dans les ta-
bleaux 1.2 et 1.3 suivants.

dmin (µm) 8,50
dmax (µm) 53,30
dmoy (µm) 16,66
dstdev (µm) 3,80

TABLE 1.2 – Distri-
bution de diamètres

de fibres

lmin (µm) 24,41
lmax (µm) 2271,60
lmoy (µm) 152,20
lstdev (µm) 120,26

TABLE 1.3 – Distri-
bution de longueurs

de fibres

On remarque une dispersion relativement importante des diamètres de fibres
autour de la moyenne, tout comme pour la longueur des fibres. Nous étudierons en
détail les effets éventuels de ces différences dans la surface d’interface disponible
autour de chaque fibre pour dévier les fissures matricielles à l’aide des simulations
afin de savoir quel cas serait le plus favorable entre une uniformisation idéale de la
géométrie des renforts ou, à l’inverse, si une distribution permettrait une meilleure
défragilisation du matériau. En effet, dans le cas où les diamètres sont identiques,
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n fibres de longueur l ont une surface d’interface plus grande qu’une seule fibre de
longueur n × l (n ∈ N, n > 1), ce qui est bien sûr également le cas si on augmente le
diamètre (à longueur identique), ou pour une fibre dont le diamètre et la longueur
sont supérieurs à la moyenne. On peut ainsi aisément comprendre que ces distribu-
tions peuvent avoir un rôle important dans l’endommagement des CMC-FC.

1.2.3 Mesure des distributions d’orientation des fibres

1.2.3.1 Présentation des objectifs et principes du calcul du tenseur d’orientation

Le dernier paramètre morphologique pouvant affecter les propriétés mécaniques
des CMC-FC est l’orientation des fibres, que l’on sait ici influencée par le procédé
de fabrication SPS qui tend à favoriser une orientation isotrope transverse. [Fu96]
et [FLM09] ont montré que l’orientation des fibres, induite par la méthode de fa-
brication, a une influence sur le comportement des CMO à fibres courtes. On peut
par exemple citer le moulage par injection à l’origine d’un effet coeur-peau observé
dans ces matériaux. Quant aux CMM à fibres courtes, [BEH02] indique que l’orienta-
tion des fibres par rapport à la direction de la sollicitation modifierait leur capacité
à reprendre le chargement. On peut ainsi légitimement penser que la distribution
d’orientation des fibres courtes auraient une influence sur les propriétés élastiques
et l’endommagement des CMC-FC. Cette section se consacre ainsi au développe-
ment d’outils permettant de calculer la distribution d’orientation des fibres à partir
d’images de tomographie.

On peut définir l’orientation des fibres courtes de deux manières ([AT87]) :
— soit en connaissant la fonction de distribution d’orientation ψ(θ, ϕ), qui per-

met de définir la probabilité de trouver une fibre telle que θ ∈ [θ1, θ1 + dθ] et
ϕ ∈ [ϕ1, ϕ1 + dϕ] :

P(θ1 ≤ θ ≤ θ1 + dθ, ϕ1 ≤ ϕ ≤ ϕ1 + dϕ) = ψ(θ1, ϕ1) sin θ1dθdϕ (1.1)

— soit en associant à chaque fibre un vecteur orientation unitaire p. On peut
ainsi noter la fonction de distribution d’orientation ψ(p). Le vecteur p peut
s’exprimer à partir des angles d’Euler θ et ϕ (voir figure 1.14, équation 1.2).
On peut ensuite déterminer le tenseur orientation d’ordre 4, noté A4 et de
coefficients Aijkl, mais aussi le tenseur d’ordre 2, noté A2 et de coefficients
Aij, à des fins de visualisation (équation 1.3).
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FIGURE 1.14 – Définition de p en fonction des angles d’Euler


p1 = sin θ cos ϕ
p2 = sin θ sin ϕ
p3 = cos θ

(1.2)

Aijkl =
∮

pi pj pk plψ(p)dp (1.3a)

Aij =
∮

pi pjψ(p)dp (1.3b)

Il existe diverses méthodes de calcul de l’orientation de fibres. On peut tout
d’abord citer l’étude par ellipsométrie ([Lee+02]), où l’empreinte elliptique sur la
section de matériau étudiée est analysée afin d’en déduire les angles θ et ϕ. Une
micrographie de la section ou une image issue d’une tomographie est d’abord seg-
mentée afin d’ajuster une ellipse sur chaque fibre identifiée. Les coordonnées des
axes de cette ellipse (cf figure 1.15) permettent de calculer celles du vecteur p (équa-
tion 1.4) puis les coefficients du tenseur orientation avec l’équation 1.3.
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FIGURE 1.15 – Empreinte elliptique d’une fibre ([Lee+02])



m =
√
(x3 − x4)2 + (y3 − y4)2

X = x2 − x1

Y = y2 − y1

M =
√

X2 + Y2

sin ϕ =
X
M

cos ϕ =
Y
M

sin θ =
m
M

| cos θ| =

√
1 − m2

M2

(1.4)

Toutefois, cette méthode présente deux principales limitations ([SLW14], [Kar+20]).
Tout d’abord, deux fibres dont les angles d’Euler valent (ϕ1, θ1) et (ϕ1, π− θ1) auront
la même empreinte, on peut donc perdre certaines informations d’orientation. En-
fin, plus une fibre est perpendiculaire à la section observée, plus l’incertitude de me-
sure sera importante. Par ailleurs, l’ellipsométrie s’avère peu pratique pour l’analyse
d’échantillons de grande taille. Ces désavantages affectent bien sûr notre capacité à
déterminer précisément une distribution d’orientation, et découlent de l’utilisation
d’images bidimensionnelles pour décrire une géométrie tridimensionnelle. Ainsi,
étudier directement les images tridimensionnelles de tomographie semble être une
solution évidente. Nous nous intéresserons notamment ici aux méthodes tenseur
de structure ([Kra+10], [Kar+20], [SLW14], [PDW15], [Pin+18], [Sem+20]) et template
matching ([Rig+12], [Pad12], [Lew95], [BH01]).



Chapitre 1. Caractérisation expérimentale des CMC fibres courtes 24

1.2.3.2 Calcul du tenseur d’orientation par l’analyse de tomographies

Concernant la méthode tenseur de structure, la tomographie est représentée par
une fonction de niveaux de gris tridimensionnelle J(x, y, z). On commence par cal-
culer les gradients de niveaux de gris dans les trois directions (figure 1.16). Le ten-
seur de structure se définit ensuite par :

S(q) =
∫

W(q)
S′(r)dr, S′(r) = S′(x, y, z) =



(
∂J
∂x

)2 ∂J
∂x

∂J
∂y

∂J
∂x

∂J
∂z(

∂J
∂y

)2 ∂J
∂y

∂J
∂z

sym
(

∂J
∂z

)2


(1.5)

où q est le vecteur au centre de la fenêtre d’intégration W(q). On définit également
un paramètre k qui caractérise la taille de cette fenêtre d’intégration, dont le volume
vaut ainsi 2k + 1. Le vecteur r représente le point d’où sont échantillonnées les déri-
vées partielles de l’équation 1.5.

FIGURE 1.16 – Calcul des gradients de niveaux de gris dans les trois
directions. A gauche : Extrait de la visualisation d’un matériau virtuel

test isotrope. A droite : Gradients de niveaux de gris selon x, y, z.

La décomposition en vecteurs propres du tenseur de structure donne pour vec-
teurs propres v1, v2, v3 et valeurs propres λ1, λ2, λ3 à partir desquels est déduite
l’orientation principale dans la fenêtre d’intégration. En effet, le vecteur propre cor-
respondant à la plus petite valeur propre correspond à la direction selon laquelle la
microstructure présente le moins de variabilité et donc à l’orientation locale. Ainsi,
connaissant le vecteur directeur pour chaque voxel, on peut en déduire les coeffi-
cients du tenseur d’orientation d’ordre 4.

La méthode template matching, déjà mentionnée dans la section 1.2.2 est une autre
méthode de calcul de tenseur d’orientation. Un motif élémentaire, ou template, est
d’abord défini, soit dans notre cas un cylindre dont le diamètre et la longueur (en
pixels) sont adaptés aux fibres dans la tomographie. Ensuite, plusieurs familles de
motifs sont créées à partir du motif initial selon une discrétisation angulaire spé-
cifique de la sphère unité. Pour cette discrétisation, une première approximation
consiste à représenter la sphère unité par un polyèdre régulier convexe, comme un
icosaèdre, puis subdiviser chaque face et normaliser les points obtenus pour qu’ils
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soient situés sur la sphère initiale, et recommencer le procédé autant de fois que
nécessaire. On peut également se servir d’une discrétisation basée sur les travaux
de Rob Womersley ([Wom18]), les ensembles de points ainsi générés présentant des
géométries intéressantes notamment pour des applications telles que l’intégration
numérique sur une sphère. On fait ensuite parcourir la tomographie aux différentes
familles de motifs, et on utilise un algorithme de corrélation d’images, plus particu-
lièrement un algorithme de fast-NCC ou corrélation croisée normalisée rapide. On
cherchera de cette manière à déterminer le motif orienté ayant le coefficient de corré-
lation le plus élevé (figure 1.17b). Pour chaque voxel, on retient le motif permettant
d’obtenir le coefficient de corrélation maximal, et l’on considère que la direction de
la fibre est celle du motif correspondant (figure 1.17c).

(A) Extrait de la visualisation
d’un matériau virtuel test iso-

trope

(B) Coefficient de corrélation (C) Indice du vecteur de la
discrétisation de la sphère
unité correspondant au coef-
ficient de corrélation de plus

élevé

FIGURE 1.17 – Calcul du tenseur d’orientation par template matching

Ces deux démarches ont été testées sur des cellules virtuelles dont le tenseur
d’orientation était connu afin de les comparer et pour déterminer la meilleure so-
lution. La construction de ce matériau virtuel sera expliquée au chapitre 2. Le ta-
bleau 1.5 donne les valeurs des coefficients du tenseur d’orientation d’ordre 4 du
matériau virtuel et ceux calculés par les méthodes tenseur de structure et template
matching ainsi que l’écart avec le tenseur initial. Par souci de clarté, seuls les termes
diagonaux sont représentés en utilisant une notation de Voigt modifiée (tableau 1.4).

11 −→ 1
22 −→ 2
33 −→ 3
12 −→ 4
23 −→ 5
13 −→ 6

TABLE 1.4 – Notation de Voigt modifiée
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Composante du tenseur
d’orientation d’ordre 4 A11 A22 A33 A44 A55 A66

Matériau virtuel 0,221 0,176 0,118 0,106 0,069 0,068
Tenseur de structure 0,210 0,177 0,142 0,097 0,071 0,067
Template matching 0,228 0,186 0,140 0,090 0,068 0,065

TABLE 1.5 – Tableau comparatif des tenseurs de structure initial et ob-
tenus par template matching et méthode tenseur de structure

Les méthodes tenseur de structure et template matching donnent des résultats très
similaires. Les tenseurs d’orientation d’ordre 4 obtenus sont également proches du
tenseur d’orientation du matériau virtuel test, mais on peut noter un léger écart
entre la consigne et la valeur mesurée du coefficient hors plan (A33) probablement
dû aux effets de bords inhérents à chacune des deux méthodes. Néanmoins, cette
imprécision étant suffisamment modérée, elle a été jugée acceptable pour l’appli-
cation envisagée dans le cadre de cette thèse, notamment au vu des résultats de
simulation présentés au Chapitre 3 quant aux effets de l’orientation des renforts sur
la réponse mécanique. En outre, étant donné la similarité des résultats obtenus par
ces deux procédés, le choix de l’un d’entre eux reposera essentiellement sur la pré-
férence du lecteur, notamment par la rapidité ou la simplicité de mise en oeuvre de
chacune des techniques. Ainsi, la méthode tenseur de structure sera ici retenue, bien
que le template matching puisse tout-à-fait s’y substituer.

1.2.3.3 Analyse statistique de l’orientation des fibres par méthode tenseur de
structure et bootstrapping

Nous avons montré l’efficacité de la méthode tenseur de structure pour mesurer
l’orientation des fibres dans une tomographie artificielle de CMC-FC virtuel. Cette
technique est maintenant appliquée à l’étude statistique de l’orientation des renforts
dans le matériau CMC-FC réel par bootstrapping. Comme dans le cas de l’analyse
statistique des taux volumiques de fibres, nous commençons par comparer l’homo-
généité en termes d’orientation entre des échantillons des lots 1 (figure 1.18) et 2
(figures 1.19 et 1.20), en calculant ici les tenseurs d’orientation de 1000 cellules de
100 µm de côté prises au hasard dans la tomographie initiale. Pour plus de clarté,
seront ici représentés les termes diagonaux Aii du tenseur d’orientation d’ordre 2.
Les indices (1, 2, 3) correspondent aux directions (x, y, z) de la tomographie, où z est
l’axe de compression du procédé SPS. Ces mesures confirment tout d’abord l’isotro-
pie transverse des CMC-FC, avec A11 ≈ A22 > A33. Ensuite, de la même manière
que pour le taux volumique de fibres, on observe une diminution de l’écart à la
moyenne dans les distributions d’orientation selon les trois axes entre le Lot 1 et le
Lot 2, ce qui suggère une meilleure homogénéité pour les échantillons du Lot 2. La
figure 1.21 montre également l’isotropie transverse des CMC-FC du Lot 2, bien que
moins marquée dans le cas de l’échantillon M3 analysé. Cette figure met aussi en
évidence la dépendance de ces observations à la taille du maillage, mais la moyenne
des orientations des différents tirages correspond ici aussi à l’orientation moyenne
de l’échantillon global, comme relevé dans le cas des taux volumiques de renforts
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(section 1.2.1). Ces informations nous permettront de vérifier que les tirages de ma-
tériaux virtuels réalisés sont bien représentatifs des statistiques morphologiques du
matériau réel. Les simulations permettront en outre de comprendre l’influence de
ces états d’orientation sur le comportement des matériaux.

(A) A11 (B) A22

(C) A33

FIGURE 1.18 – Distribution d’orientation obtenue en analysant 1000
échantillons de tomographie de 100 µm de côté d’un échantillon du lot

1 (TiSi2 + 15% HNS + PyC)
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(A) A11 (B) A22

(C) A33

FIGURE 1.19 – Distribution d’orientation obtenue en analysant 1000
échantillons de tomographie de 100 µm de côté d’un échantillon M3

du lot 2
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(A) A11 (B) A22

(C) A33

FIGURE 1.20 – Distribution d’orientation obtenue en analysant 1000
échantillons de tomographie de 100 µm de côté d’un échantillon M4

du lot 2

(A) Composition M3 (B) Composition M4

FIGURE 1.21 – Evolution des termes diagonaux des tenseurs d’orien-
tation d’ordre 2 en fonction de la taille de cellule (résolution :
0.7 µm px−1). Pour chaque taille de cellule, 1000 tirages aléatoires sont

effectués.
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Nous disposons ainsi, grâce à l’étude qualitative des micrographies optiques et
MEB de la section 1.1.3 et à l’analyse statistique de la morphologie des CMC-FC
de la section 1.2, d’une importante base de données morphologiques concernant les
matériaux examinés. Ces données permettront la construction de matériaux virtuels
statistiquement représentatifs du matériau réel permettant d’explorer en détail les
effets de la morphologie et des hétérogénéités du matériau sur les propriétés des
CMC-FC par la modélisation et la simulation. Les études par bootstrapping du taux
volumique de renforts et de l’orientation ont par ailleurs montré que la moyenne
des propriétés mesurées sur les différents tirages correspond à la propriété moyenne
sur l’échantillon global. Ceci justifie alors le choix de générer plusieurs cellules vir-
tuelles de petite taille à partir de ces valeurs moyennes globales, plutôt qu’une seule
grande cellule virtuelle, pour l’analyse du comportement de ces matériaux virtuels.
Enfin, l’étude de la santé matière permet aussi de mettre en évidence des paramètres
matériau et procédé à même d’influencer les propriétés du matériau CMC-FC, ce
qui doit être approfondi par des mesures expérimentales via des essais mécaniques
présentés dans la partie 1.3 suivante.

1.3 Essais mécaniques : étude expérimentale de l’influence
des paramètres matériau et procédé sur le compor-
tement des CMC-FC

Les objectifs de cette campagne d’essais mécaniques sont multiples. En effet, il
s’agit d’une part de comprendre expérimentalement l’influence des paramètres ma-
tériau et procédé sur les propriétés des CMC-FC et leur tenue à l’endommagement.
D’autre part ces données alimenteront les modèles numériques, et permettront éga-
lement leur validation en vérifiant notamment que les modèles construits sont ef-
fectivement capables de rendre compte des différents mécanismes observés expéri-
mentalement. Notons que ces essais ont été menés sur des échantillons des lots 2 et 3
car il n’a pas été jugé pertinent de baser les modèles numériques sur les échantillons
du lot 1 vu leurs défauts.

1.3.1 Caractérisation des propriétés matricielles et interfaciales par
indentation

Le premier aspect de cette campagne expérimentale repose sur des essais d’in-
dentation. Dans un premier temps, la rigidité des échantillons de matrice seule est
mesurée par indentation Vickers. L’attention sera ensuite longuement portée sur la
détermination des propriétés interfaciales dont l’importance pour le caractère en-
dommageable des CMC-FC est indéniable.

1.3.1.1 Mesure des propriétés matricielles : indentation Vickers

Nous avons tout d’abord cherché à déterminer les propriétés mécaniques des
échantillons de matrice seule par indentation Vickers, notamment le module de
Young et la ténacité, dans le but d’établir une base de données matricielles pour
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les modèles numériques. La caractérisation de la ténacité par indentation Vickers
repose sur la mesure de la longueur des fissures aux sommets d’une empreinte réa-
lisée par une pointe d’indenteur de type Vickers sur un matériau avec une charge
donnée (voir schéma de la figure 1.22).

FIGURE 1.22 – Schéma d’une empreinte Vickers ([MF99])

On peut ensuite relier cette longueur c = ℓ+ a à la ténacité du matériau par la
formule 1.6 ([Ans+81]) :

KIc = 0, 016
(

E
H

) 1
2
(

P

c
3
2

)
(1.6)

où H =
0, 5P

a2 est la dureté du matériau, P le chargement appliqué et E le module
élastique mesuré grâce à la méthode Oliver-Pharr ([OP92]).

Ces essais Vickers n’ont pu être menés que sur un échantillon poli miroir de com-
position M1, où une cinquantaine d’indentations a été réalisée, car les composites
M3 et M4 sont peu adaptés à ce type d’essais du fait de la présence des inclusions,
explication que l’on peut étendre aux matériaux M2 du fait des nombreux paquets
de particules. Les essais ont été réalisés avec des niveaux de charge de 10 à 25 mN.
Les résultats obtenus sont rassemblés dans le tableau 1.6 suivant.
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Propriété Valeur

E (GPa) 359 ± 17

H (GPa) 14, 7 ± 1, 1

KIc (MPa m0,5) 2, 42 ± 0, 9

TABLE 1.6 – Pro-
priétés matricielles
mesurées par inden-

tation Vickers

Composition E (GPa)

M1 321,1

M2 331,8

M3 263,3

M4 323,1

TABLE 1.7 – Mo-
dules de Young
d’échantillons du
Lot 2 mesurés par

ping-test

Afin de pallier la difficulté de mener des essais Vickers sur les autres composi-
tions, des essais de ping-test complémentaires ont été réalisés (cf tableau 1.7). Ces
résultats seront également comparés à ceux obtenus lors des essais de flexion, mais
on peut déjà relever quelques points notables. Tout d’abord, le module de Young de
la matrice estimé par indentation (359 GPa) est supérieur à celui mesuré par ping-
test (321.1 GPa, cf M1, tableau 1.7). Mais le fait principal à noter ici est qu’il apparaît
que l’ajout de fibres plus rigides que la matrice assouplit le CMC-FC, contrairement
à ce qui est attendu en appliquant une loi des mélanges E = EmVm + E f Vf . Bien que
des fissures matricielles n’aient pas été relevées dans les échantillons du lot 2 dans
le cadre des analyses morphologiques, cet écart pourrait s’expliquer par la présence
d’un endommagement matriciel diffus dû aux contraintes résiduelles.

1.3.1.2 Détermination des propriétés interfaciales

Comme rapporté en section 1.1.2, l’état de l’art insiste sur l’importance capitale
des propriétés interfaciales dans le ralentissement de la propagation des fissures
matricielles dans les CMC ([LS91]). C’est pourquoi il est nécessaire de connaître
précisément ces données matériaux afin notamment de vérifier qu’elles sont com-
patibles avec le rôle de fusible mécanique essentiel à cette catégorie de matériau et,
si ce n’est pas le cas, de savoir optimiser ce paramètre en choisissant un matériau
d’interphase adapté. Des essais de push-out, tels que décrits par [CG01], ont par
conséquent été réalisés sur des échantillons minces issus des lots 2 et 3, d’abord à
l’aide d’un nano-indenteur. On peut alors déterminer la contrainte normale de dé-
cohésion σd

n et la contrainte de cisaillement interfacial τ à partir de la limite élastique
Fd et de la force Fg nécessaire à la décohésion (figure 1.23 et équation 1.7). Cepen-
dant, la charge maximale de l’indenteur avait été atteinte dans les deux cas, sans
observer de push-out ni sur la courbe d’essai ni sur l’échantillon. Une seconde ten-
tative a été envisagée en utilisant cette fois un micro-indenteur, toujours adapté à la
morphologie du matériau, et pouvant atteindre des niveaux de charges plus élevés.
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FIGURE 1.23 – Courbe force-déplacement typique d’un essai de push-
out ([Bue+14])

σd
n =

Fd
πr2 (1.7a)

τ =
Fg

2πrl
(1.7b)

où l est la longueur de la fibre, qui correspond ici à l’épaisseur de l’échantillon (e =
89 µm)

Sur l’échantillon sans interphase, les courbes force-déplacement obtenues, re-
présentées en figure 1.25, semblent montrer la présence de push-out. En revanche,
l’observation au MEB des sites d’indentation n’a pas permis de retrouver de fibres
décohérées. En outre, la matrice a été sévèrement abîmée sur la face d’indentation
et la face opposée (figure 1.24), ce qui suggère que les courbes et les valeurs de
contraintes de cisaillement déterminées représentent une mesure de l’endommage-
ment de la matrice autour du site d’indentation. Si ces données ne sont donc pas ex-
ploitables pour la mise en place d’un modèle numérique, elles mettent néanmoins la
lumière sur l’incapacité d’une fibre non enrobée de faire figure de fusible mécanique
pour ces matériaux CMC-FC.
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FIGURE 1.24 – Endommagement matriciel sur les deux faces du même
site d’indentation, observé au MEB

FIGURE 1.25 – Courbes force-déplacement obtenues lors de la cam-
pagne d’essais de push-out par micro-indentation sur un échantillon

M3 sans interphase (Lot 2)

Du push-out a néanmoins pu être observé sur l’échantillon contenant une inter-
phase PyC (Lot 3) comme en atteste la figure 1.26. Seul deux sites d’indentation y
sont représentés, mais le déchaussement a été observé sur la totalité de la quinzaine
de fibres testées, sur une longueur de 5 µm à 10 µm environ. On peut également y
observer de l’endommagement matriciel, mais ces fissures sont déviées aux inter-
phases qui joueraient donc correctement leur rôle en ralentissant la propagation de
l’endommagement, ce qui n’est pas le cas des échantillons sans interphase comme
montré au paragraphe précédent. Toutefois, cet endommagement matriciel assez
marqué semble être à l’origine de la très forte dispersion des résultats de l’essai tel
qu’en témoignent les courbes tracées en figure 1.27. Il a tout de même été possible
de déterminer une contrainte de cisaillement interfacial τ = 172 ± 56 MPa à partir
de certains des essais réalisés, mais la très faible précision des résultats rend l’inté-
gration de cette donnée dans le modèle numérique discutable.
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FIGURE 1.26 – Déchaussement de fibres au niveau de deux sites d’in-
dentation, échantillon M3 + PyC du lot 3

FIGURE 1.27 – Courbes force-déplacement obtenues lors de la cam-
pagne d’essais de push-out par micro-indentation sur un échantillon

M3 + PyC (Lot 3)

Afin de malgré tout alimenter les modèles numériques en valeurs de propriétés
interfaciales réalistes pour des CMC et permettant d’observer des mécanismes de
décohésion fibre/matrice, nous baserons ces informations sur des calculs de pro-
priétés du BN, un matériau également très usité pour l’enrobage de fibres céra-
miques pour des CMC (cf section 1.1.2). Ces calculs ont été menés au LCTS à partir
des travaux de [Del19] sur la relation entre la microstructure et l’épaisseur d’une
interphase BN (dans notre cas, ei = 600 nm) et ses propriétés mécaniques. Ces tra-
vaux sont notamment basés sur le modèle Marshall et Oliver qui permet de tenir
compte des effets de glissement et de décohésion. Le tableau 1.8 rassemble ainsi une
première estimation de propriétés interfaciales remplissant ces critères.
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Propriété Valeur

σ0i (MPa) 107
Gcinter f (J/m2) 5,87

TABLE 1.8 – Première estimation de propriétés interfaciales permettant
la décohésion fibre/matrice

Rappelons toutefois que l’un des objectifs des modèles numériques qui seront
construits dans le cadre de cette thèse est de pouvoir réaliser des études paramé-
triques dans le but de proposer une formulation optimisée des CMC-FC. Un seul
jeu de propriétés interfaciales n’est donc pas suffisant ni intéressant. La connais-
sance d’un intervalle de propriétés pour lequel la décohésion fibre/matrice serait
possible est donc ici requise. Concernant la contrainte maximale, [Pom03] propose
un abaque donnant les conditions de décohésion en connaissant les propriétés de
la matrice et des fibres (figure 1.28). La construction de cet abaque s’est faite dans
l’hypothèse d’une fissure au voisinage d’une fibre longue dans un matériau unidi-
rectionnel, mais nous l’appliquerons ici au cas d’une fibre courte en première ap-
proximation.

FIGURE 1.28 – Abaque des conditions de décohésion ([Pom03])

On peut en premier lieu vérifier que les propriétés interfaciales calculées et résu-
mées dans le tableau 1.8 sont effectivement compatibles avec la décohésion, étant
donné le module de Young des fibres E f = 420 GPa, leur contrainte à rupture
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σf = 3, 5 GPa ([MO06]), et le module de Young de la matrice Em = 359 GPa me-
suré précédemment par indentation Vickers. Dans ces conditions, la résistance en
traction de l’interphase devrait être inférieure à 1.404 GPa pour permettre la déco-
hésion fibre/matrice. Cette valeur élevée s’explique toutefois par le fait que l’ap-
proche de [Pom03] est une approche en contrainte seule qui ne prend donc pas en
compte l’aspect énergétique de l’endommagement interfacial, et car elle fait l’hypo-
thèse que la fissure matricielle est placée à une distance particulière de l’interface.
Cette méthode est donc sujette à caution, mais peut être employée pour une pre-
mière approximation. En conséquence, la contrainte calculée plus haut semble donc
compatible avec le mécanisme de décohésion indispensable à un bon ralentissement
de l’endommagement des CMC-FC, et nous disposons à présent d’un moyen de
vérifier que les intervalles d’étude paramétrique autour de cette grandeur sont pa-
reillement conformes.

Afin de vérifier l’adéquation du taux de restitution d’énergie avec la décohé-
sion, nous pouvons réaliser une succincte étude analytique du taux de restitution
d’énergie interfacial g0 nécessaire pour dissiper aux interfaces l’intégralité de l’éner-
gie élastique stockée dans la matrice. Soit un échantillon cubique de matériau CMC-
FC de côté L composé d’une matrice de rigidité Em et de contrainte à rupture σm et
dont le taux volumique de fibres, de rayon r et de longueur l, est v f . Notons que
nous choisissons d’utiliser la contrainte matricielle dans cette première approche,
bien que le mécanisme réel fait intervenir des fissures matricielles qui s’amorcent à
partir d’un défaut et donc pour une contrainte plus faible. Supposons ensuite que
toutes les fibres contribuent à la reprise du chargement. L’énergie stockée dans la
matrice vaut alors :

G = g × L3où g =
σ2

m
2Em

(1.8)

Cette énergie G doit être dissipée par une surface Σ d’interface. On sait que le taux
volumique de fibres s’exprime par v f = Vf /V = nπr2l/L3. On a alors le nombre de
fibres n = v f L3/πr2l. La surface totale d’interface disponible s’écrit alors :

Σ = n × 2πrl =
2v f L3

r
(1.9)

Le taux de restitution d’énergie nécessaire aux interfaces équivaut ainsi à :

G = g0 × Σ ⇒ g0 =
G
Σ

=
gr

2v f
(1.10)

En prenant l’exemple d’un CMC-FC théorique tel que Em = 400 GPa, σm = 200
MPa (soit l’équivalent des propriétés d’un MoSi2 monolithique fabriqué par SPS
([Shi+02]) car nous n’avons pas pu déterminer de contrainte à rupture pour la ma-
trice M1 seule, voir section 1.3.2), constitué de 15% de fibres SiC de 8 µm de rayon,
proche de la moyenne de la distribution mesurée en section 1.2.2. Dans ces condi-
tions, le taux de restitution d’énergie interfacial nécessaire g0 s’élève à 1.3 J/m2.
La valeur calculée précédemment serait donc elle aussi adaptée à la décohésion
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fibre/matrice et pourra par la suite constituer une des propriétés d’un « matériau-
zéro » servant de base aux études numériques afin de bien comprendre les différents
mécanismes en jeu dans l’endommagement des CMC-FC.

Nous disposons par conséquent d’informations matricielles et interfaciales à four-
nir aux modèles numériques, obtenues expérimentalement ou estimées à l’aide d’abaques
ou de calculs analytiques. Nous avons également montré grâce aux essais de push-
out que la présence d’une interphase semble indispensable pour permettre la dévia-
tion de fissures matricielles aux interfaces, ralentir la propagation de l’endommage-
ment et, subséquemment, la ruine du CMC-FC. Afin de corroborer ces observations,
des essais de flexion et de flexion entaillée ont été envisagés pour comprendre l’im-
pact de ces données matériau sur la tenue en flexion et la ténacité des CMC-FC.

1.3.2 Etude du comportement mécanique à l’ambiante par essais
de flexion

Les essais de flexion à l’ambiante ont pour but de mesurer les propriétés élas-
tiques des différents CMC-FC étudiés et de déterminer leur comportement méca-
nique à l’ambiante en fonction de leur composition, en analysant spécifiquement le
caractère endommageable de ces matériaux.

1.3.2.1 Mise en place des essais de flexion : instrumentation et algorithme de
corrélation d’images BEAM-DIC

Les essais de flexion ont été réalisés sur des éprouvettes de dimension 40× 5× 3
mm3 sur une machine de traction MTS 4/M sur laquelle est fixé un montage de
flexion quatre points (figure 1.29a), avec un écart entre les appuis intérieurs Li de
18 mm et les appuis extérieurs Le de 34 mm. La vitesse de déplacement de la tra-
verse est de 0.1 mm min−1. Notons qu’il a été fait le choix d’essais de flexion quatre
points car, contrairement aux essais de flexion trois points, il n’y a pas d’appui au
niveau de la zone de rupture, ce qui peut endommager précocement l’éprouvette et
fausser les résultats en provoquant une ruine plus rapide du matériau, mais aussi
car l’absence d’efforts tranchants dans la zone située entre les appuis intérieurs per-
met une propagation plus stable de la fissure principale.

Les barreaux sont mouchetés à l’aide d’aérosols de peinture acrylique mate blanche
et noire, après avoir poli les faces sur lesquelles se situent les appuis pour assurer
un contact optimal de ces derniers avec l’éprouvette, dans le but de générer un mo-
tif permettant de mesurer les champs de déplacement par corrélation d’images et
pouvoir ainsi analyser la déformation de l’éprouvette au cours du chargement. Les
images sont prises à l’aide d’une caméra ZWO ASI1600MM équipée d’un objec-
tif télécentrique, et d’un éclairage annulaire assurant un éclairage uniforme (figure
1.29c). Enfin, un capteur d’émission acoustique vient compléter l’instrumentation
des essais en détectant l’endommagement des éprouvettes au cours de la sollicita-
tion. Le montage complet est représenté en figure 1.29b.
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(A) Montage de flexion quatre points (B) Mise en place de la mesure par corrélation
d’images

(C) Barreau moucheté observé au travers d’un
objectif télécentrique

FIGURE 1.29 – Mise en place d’un essai de flexion quatre points

Concernant la corrélation d’images, le choix de son emploi pour l’instrumenta-
tion de nos essais repose en grande partie sur la nécessité de s’affranchir des effets
de complaisance de la machine de traction utilisée. Son principe repose sur la me-
sure des déplacements de motifs entre une image prise à un instant t de l’essai et
une image de référence afin d’en déduire les variations globales et locales du champ
de déplacement. Comme chaque image a été prise dans des conditions identiques,
on suppose que toute différence entre deux images est exclusivement dûe au dépla-
cement. On commence par sélectionner une région d’intérêt (ROI : Region Of Inter-
est) dans l’image, elle même ensuite subdivisée en sous-images composées chacune
d’un certain nombre de pixels et de niveaux de gris associés contenant un motif
supposé unique. On applique sur chaque sous-image un algorithme de corrélation
croisée, ce qui permet d’y associer un déplacement en cherchant à maximiser le co-
efficient de corrélation pour chaque zone, et par conséquent d’estimer le champ de
déplacement à la surface de l’éprouvette considérée. On peut donc comprendre que
le choix de la taille de ces sous-images est importante, mais si cette dernière est trop
petite une dépendance au bruit peut apparaître. Afin de maximiser la précision des
résultats, une approche plus globale peut être envisagée, telle que l’approche inté-
grée BEAM-DIC proposée par [Lep11]. Les calculs de CIN ont été réalisés avec le
logiciel « Kintsugi » développé au LCTS.
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L’approche BEAM-DIC fait l’hypothèse d’une cinématique de poutre dans la
zone de l’éprouvette située entre les appuis intérieurs. Le champ de déplacement
global y est décomposé à partir de cinq degrés de liberté, à savoir la courbure, la
rotation, le déplacement vertical et les déformations et déplacements horizontaux
apportant une déformation homogène permettant un éventuel décalage vertical de
l’axe neutre. Cette méthode permet la mesure précise des champs de déplacement
et de déformation, même de faible amplitude, tout en réduisant le bruit sans perte
d’information, ce qui est confirmé par la faible valeur de l’erreur de corrélation tout
au long de l’essai. La figure 1.30 ci-dessous compare les champs de déformation
obtenus par une corrélation d’images classique et par BEAM-DIC pour un essai de
flexion quatre points. La réduction du bruit y est très marquée, et l’erreur de corré-
lation mesurée à 0,5% environ.

FIGURE 1.30 – Comparaison entre la corrélation d’images classique (en
haut) et la corrélation d’images intégrée (en bas), déformation axiale

ϵxx

1.3.2.2 Campagne d’essais de flexion à température ambiante sur échantillons
des lots 2 et 3

Les essais de flexion quatre points ont été réalisés sur deux barreaux de compo-
sition M4 du Lot 2, ainsi que sur quatre barreaux du Lot 3. Les autres compositions
du Lot 2 n’ont pas été testées en flexion quatre points car, au vu du petit nombre
de barreaux disponibles, la priorité a été donnée aux essais de flexion entaillée. Les
courbes de contrainte-déformation de ces essais de flexion, exploitées via CIN, sont
représentées sur la figure 1.31. On observe d’abord, pour les échantillons du Lot 2,
des déformations à rupture très faibles et un comportement linéaire élastique jus-
qu’à la rupture, ce qui souligne le caractère fragile de ces matériaux. En revanche, le
comportement des échantillons du Lot 3 paraît plus intéressant à première vue. En
effet, on remarque que la perte de rigidité y est importante. La réponse non linéaire
est d’ailleurs plus marquée sur la face en traction que sur la face en compression,
et cette dissymétrie suggère un déplacement de la ligne moyenne de la poutre vers
la face en traction, ce qui indiquerait que le matériau s’endommage plus en traction
qu’en compression. De plus, l’émission acoustique détecte de premiers endomma-
gements presque en début de chargement, contrairement aux échantillons du Lot
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2. Ceci semble confirmer le fait que les CMC-FC du Lot 3 présenteraient un com-
portement plus endommageable. Par ailleurs, alors que la rupture des barreaux du
Lot 2 était catastrophique, les deux portions de tous les barreaux du Lot 3 restaient
maintenus par un ligament au niveau de la face en compression, ce qui suggère
un certain ralentissement de la propagation de fissure non observé dans le cas des
CMC-FC sans interphase.

FIGURE 1.31 – Comparaison des courbes contrainte-déformation pour
les faces en traction et en compression en flexion quatre points mesu-

rées par BEAM-DIC entre échantillons des lots 2 et 3

Cependant, il ne faut pas oublier que l’ajout d’une interphase PyC n’est pas la
seule différence notoire entre les matériaux des lots 2 et 3. En effet, les études mor-
phologiques avaient montré la présence d’endommagement matriciel diffus sous
forme de microfissures dans les échantillons du lot 3, le module élastique des échan-
tillons du Lot 3 (≈ 150 GPa) étant environ deux fois inférieur à celui du Lot 2 (≈
300 GPa) (voir tableau 1.9, où pour l’échantillon M3 du Lot 2, la valeur fournie est
celle obtenue par ping-test, car ces éprouvettes n’ont pas été testées en flexion quatre
points pour privilégier la flexion entaillée au vu de la faible quantité disponible).
Notons également que pour l’échantillon M4 du Lot 2, le module élastique mesuré
par flexion est très similaire à celui mesuré par ping-test (respectivement 319 GPa
et 323 GPa), ce qui valide en partie l’analyse faite par CIN. On peut difficilement
savoir si les différences de comportement observées entre ces deux lots de CMC-FC
proviennent principalement de la présence d’interphase ou de l’endommagement
matriciel initial, ou d’une combinaison des deux. En effet, l’endommagement ma-
triciel diffus implique moins d’énergie élastique stockée par la matrice, donc moins
d’énergie à dissiper aux interfaces qui peuvent ainsi correctement jouer le rôle de
fusibles mécaniques. Nous reviendrons sur cette interrogation lors des simulations
numériques du Chapitre 3.
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Echantillon Module de Young (GPa)

M3 (lot 2, ping test) 263,3
M3-1 (lot 3) 141
M3-2 (lot 3) 136
M3-3 (lot 3) 130
M3-4 (lot 3) 125

TABLE 1.9 – Comparaison des modules de Young de différents échan-
tillons de CMC-FC mesurés par essai de flexion

1.3.3 Analyse expérimentale de la ténacité des CMC-FC et leur scé-
nario d’endommagement par essais de flexion entaillée

Pour rappel, le but principal de l’ajout de renforts dans une matrice céramique
est d’améliorer la ténacité de ces matériaux grâce à différents mécanismes permet-
tant de ralentir l’endommagement tels que la décohésion fibre/matrice ou le pon-
tage. Un objectif de cette campagne d’essais de flexion entaillée est donc de mesurer
la ténacité des différents CMC-FC étudiés afin de vérifier si les fibres courtes intro-
duites dans la matrice permettent bien de la défragiliser en freinant la propagation
de fissures et donc d’augmenter la ténacité du matériau.

1.3.3.1 Préparation des essais de flexion entaillée : conception d’une machine
réalisant des entailles fines et de façon répétable

Il existe différente manières de déterminer la ténacité d’un matériau. Nous avons
déjà discuté de la mesure par indentation dans la section 1.3.1 de la ténacité d’un
échantillon de matrice seule type M1, mais avons également précisé que ce type
d’essais n’est pas adapté à l’étude des matériaux composites de par la présence
des fibres qui ne permet pas de mesurer correctement les fissures aux sommets
de l’empreinte générée par la pointe de l’indenteur. De plus, les valeurs obtenues
ainsi tendent à surestimer la valeur réelle de la ténacité ([SRH05]). Une seconde mé-
thode également très usitée dans le domaine des céramiques est la flexion entaillée,
ou SENB (Single Edge Notched Beam), qui consiste à réaliser une entaille d’une
longueur donnée dans un échantillon afin d’initier une fissure au niveau de cette
entaille et en déduire la ténacité. Toutefois, cette technique présente une subtilité
notable, à savoir que les résultats dépendent de la géométrie de l’entaille. En effet,
[DGD96] et [FWT08] montrent que le rayon de fond d’entaille a un impact sur la
ténacité mesurée (figure 1.32). Il est donc important que le rayon de fond d’entaille
soit aussi petit que possible, ce qui permet par ailleurs de se rapprocher au mieux
d’une fissure réelle et de s’assurer qu’une seule fissure parte du fond de l’entaille
pour ne pas surestimer la ténacité.
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FIGURE 1.32 – Influence du rayon de fond d’entaille sur la mesure de
la ténacité, [FWT08]

On peut alors réaliser une entaille en V, ou SEVNB, de différentes façons. Par
exemple, [TA14] et [Ort+22] proposent d’utiliser l’ablation au laser pulsé ultra-court
(UPLA) mais cette méthode semble complexe à mettre en oeuvre. Une seconde op-
tion serait de réaliser une entaille à l’aide d’une lame de rasoir et de liquide dia-
manté, que l’on peut effectuer au fond d’une pré-entaille faite à l’aide d’une scie à
fil ou d’une tronçonneuse à disque. Les travaux de [Küb99] ont ainsi montré que
cette méthode était à la fois pratique à employer et efficace, donnant des résultats
cohérents malgré des différences dans la préparation des échantillons. Nous avons
toutefois souhaité vouloir rendre cette méthode de préparation plus régulière et ré-
pétable à travers la construction d’un dispositif dédié.

De telles machines avaient déjà été conçues dans le cadre d’études de la ténacité
de céramiques monolithiques par [FWT08] ou encore par [Rib+13] et ont permis de
caractériser avec précision la ténacité de ces matériaux en assurant la préparation
répétable d’entailles très fines, le rayon de fond d’entaille ρ pouvant atteindre 5 µm
selon le grain du liquide ou de la pâte diamanté(e) utilisé(e). L’entailleuse automa-
tique conçue durant cette thèse s’inspire de ces travaux, et est présentée en figure
1.33. La lame de rasoir est fixée à un porte-lame, lui-même fixé à une platine de
déplacement verticale sur laquelle peuvent être déposées des masses fournissant la
force nécessaire à la réalisation de l’entaille par l’action de la gravité. Une vis micro-
métrique permet de mesurer avec précision la profondeur de l’entaille. L’échantillon
est maintenu en place dans le porte-échantillon à l’aide de blocs de fixation et im-
mergé dans un bain de liquide diamanté. Le mouvement de va-et-vient est guidé
par une glissière formée à partir d’une platine de déplacement utilisée dans le do-
maine de l’optique, afin d’assurer la rigidité de la liaison glissière, et est actionné par
un moteur à courant continu alimenté en 24 V maximum, la tension fournie étant ré-
glable afin de contrôler la vitesse du moteur. Les platines et les masses sont en acier,
le support moteur et le système de transmission bielle-manivelle imprimés en 3D,
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respectivement à base d’ABS et de CPE+, tandis que toutes les autres pièces ont été
usinées dans un alliage d’aluminium AU4G.

FIGURE 1.33 – Description de l’entailleuse automatique

Les éprouvettes de flexion entaillées, de dimension 40 × 5 × 3 mm3 pour les
échantillons du lot 2, et 40 × 5 × 2 mm3 pour ceux du lot 3 car les disques de ma-
tériau dont ils sont issus sont plus petits, sont donc préparés comme suit. Après
avoir poli les faces où seront placés les appuis, une pré-entaille est réalisée à l’aide
d’une scie à fil de 170 µm de diamètre, d’une longueur de 0, 25 × h, avec h la hau-
teur de l’éprouvette. Une seconde entaille est ensuite pratiquée avec l’entailleuse
jusqu’à ce que la longueur totale de l’entaille mesure 0, 3 × h. Bien qu’une profon-
deur d’entaille de 0, 5 × h soit plus courante pour la flexion entaillée, des réserves
ont été émises quant à notre capacité à suivre la propagation de fissure dans des
CMC-FC fragiles (comme ont pu le montrer les essais de flexion) avec une entaille
trop grande. Quant à la longueur de l’entaille finale, ces dispositions assurent que la
condition énoncée par [DSD97] soit vérifiée, à savoir que la longueur totale de l’en-
taille doit être au moins supérieure au rayon de la pré-entaille afin de s’affranchir
de sa zone d’endommagement, ou process-zone. Le rayon de fond d’entaille moyen
obtenu grâce à l’entailleuse automatique se situe autour de 15 µm (figure 1.34). No-
tons enfin que tandis que les appuis se situent sur les faces 40 × 5 mm dans le cas
des essais de flexion, ceux-ci seront sur les faces 40 × 3 ou 40 × 2 pour les essais de
flexion entaillée afin d’avoir une meilleure résolution spatiale pour le suivi de fis-
sure. Une face 40 × 5 est alors mouchetée pour la CIN. Le barreau est ensuite placé
dans le montage de flexion quatre points de la figure 1.29a, dans la configuration
schématisée par la figure 1.35.
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FIGURE 1.34 – Exemple d’entaille réalisée par l’entailleuse sur un
échantillon de composition M3 observée au microscope numérique

Keyence. Le rayon de fond d’entaille mesure ici 17.43 µm

FIGURE 1.35 – Schéma d’un essai de flexion entaillée

1.3.3.2 Mise en place du calcul de la ténacité par corrélation d’images

Il existe plusieurs méthodes de calcul de la ténacité des matériaux CMC. On peut
d’abord penser aux essais d’indentation Vickers, mais nous avons vu que ces der-
niers sont peu adaptés au matériaux composites. [HB19] propose un montage de
flexion permettant d’observer in situ la propagation de la fissure principale sous
un microscope optique tout au long de la sollicitation, la reliant ensuite au facteur
d’intensité de contrainte en mode I, KI , puis à la ténacité. [RRH09b] et [Lep11] dé-
crivent quant à eux une approche basée sur la corrélation d’images pour mesurer les
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champs de déplacement en pointe de fissure au cours de l’essai de flexion à l’aide
d’une projection sur les séries de Williams. Nous avons fait le choix de cette mé-
thode de caractérisation de la ténacité par CIN car son implémentation paraissait ici
plus rapide et logique à mettre en oeuvre, le montage de CIN des essais de flexion
étant déjà disponible et efficace.

Les séries de Williams sont des expressions analytiques du champ de déplace-
ment autour d’une fissure droite semi-infinie dans un milieu 2D élastique linéaire
isotrope et homogène ([Wil57]). Dans un repère complexe z = reiθ ayant pour ori-
gine la pointe de fissure (figure 1.36), les déplacements en mode I et II sont décrits
par l’équation 1.11.

FIGURE 1.36 – Repère associé à une fissure en 2D

ϕI
n(z) = ϕI
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avec v(z) le champ de déplacement et κ la constante de Kolossov (κ = (3 − ν)/(1 +
ν) en contraintes planes, κ = 3 − 4ν en déformations planes). Les champs d’ordre
n = 1 sont proportionnels aux solutions analytiques de déplacements proposées par
Westergaard ([Wes39], [Duo77]) au voisinage du front d’une fissure située dans un
domaine infini en 2D (équation 1.12, avec µ le module de cisaillement et u1, u2 les
composantes du champ de déplacement).
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L’amplitude α
j
1, j = (I, I I) des champs d’ordre n = 1 est alors proportionnelle aux

facteurs d’intensité de contrainte en mode I et II :
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αI
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Toutefois, cette technique présente deux sources d’imprécisions, à savoir un biais
lié au choix de la région d’intérêt et de la localisation de la pointe de fissure, et un
autre lié au choix du maillage. Ce dernier point peut parfois induire une grande
variabilité de la valeur de la ténacité ainsi obtenue si le maillage n’est pas adapté.
Quant au positionnement de la pointe de fissure, [RRH09a] propose une première
solution en se basant sur le terme d’ordre n = −1 de la décomposition en séries
de Williams pour estimer partiellement l’emplacement du front de fissuration, pro-
cédé ensuite repris et approfondi par [BS22] par un algorithme utilisant les termes
d’ordre n = −1 de la décomposition en série de Williams pour automatiquement
déterminer la position et l’orientation de la fissure par une approche de minimisa-
tion d’une fonction-objectif. Nous avons cependant choisi de reprendre la méthode
explicitée par [Lep11], en corrigeant l’orientation de la fissure en plus de sa position.
On cherche alors à minimiser l’écart entre le champ de déplacement calculé par CIN
et le champ projeté par la méthode des moindres carrés. On peut ensuite localiser la
pointe de fissure une fois que cet algorithme d’optimisation a convergé.

Concrètement, une région d’intérêt est d’abord choisie autour de la pointe de
fissure puis maillée (figure 1.37), sa position initiale étant dans un premier temps
estimée manuellement. Le champ de déplacement y est calculé par CIN, ainsi que
sa projection sur les séries de Williams (figure 1.38).

FIGURE 1.37 – Maillage appliqué à la pointe de fissure et repère image
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FIGURE 1.38 – Calcul du champ de déplacement. Gauche : déplace-
ment selon y. Droite : déplacement selon x

On optimise ensuite la position et l’orientation de la pointe de fissure par la mé-
thode présentée plus haut. Dans le cas des matériaux fragiles du Lot 2, la position
optimale de la pointe de fissure reste proche de l’entaille initiale (figure 1.39). En
revanche, dans le cas des matériaux endommageables du Lot 3, la CIN telle que cal-
culée à la position initiale montre une discontinuité du champ de déplacement selon
x due à la process zone (figure 1.40). La localisation se trouve en fait plus éloignée de
l’entaille initiale, sans pour autant que l’on observe de fissure, ce qui suggère la pré-
sence d’endommagement diffus au sein du matériau (figure 1.41). On estime alors
ici la ténacité dans le cas où l’effet de la process zone est assimilé à un décalage d’une
fissure élastique équivalente (figure 1.42). Une fois que la localisation de la pointe
de fissure est déterminée, la ténacité est déduite à partir de l’identification des coef-
ficients α

j
n.
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FIGURE 1.39 – Champ de déplacement et projection sur les séries de
Williams pour un échantillon du Lot 2 (fragile). Haut : composante se-
lon y. Bas : composante selon x. Gauche : champ de déplacement dé-
terminé par CIN. Droite : projection du champ de déplacement sur les
séries de Williams. Le cercle blanc indique la localisation de la pointe

de fissure.

FIGURE 1.40 – Discontinuité du champ de déplacement horizontal due
à la process zone pour un échantillon du Lot 3 (endommageable)
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FIGURE 1.41 – Champ de déplacement et projection sur les séries de
Williams pour le même échantillon que la figure 1.40, après optimisa-

tion de la position de la pointe de fissure

FIGURE 1.42 – Schéma représentant une fissure élastique équivalente à
une process zone liée à l’endommagement

1.3.3.3 Réalisation de la campagne d’essais de flexion entaillée à température
ambiante sur échantillons des lots 2 et 3

Les essais de flexion entaillée ont été menés sur deux échantillons de composi-
tion M2, deux échantillons de composition M3, cinq échantillons de composition M4
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et quatre échantillons du Lot 3. Les échantillons de composition M1 n’ont malheu-
reusement pas pu être testés, car leur fragilité importante rendait difficile la réalisa-
tion de l’entaille sans provoquer de rupture prématurée. L’écart entre les appuis et
la vitesse de déplacement de la traverse sont identiques à ceux des essais de flexion
décrits précédemment.

(A) Courbes force-déplacement brutes machine
obtenues par flexion entaillée des barreaux du

Lot 2

(B) Courbes force-déplacement brutes machine
obtenues par flexion entaillée des barreaux du

Lot 3

FIGURE 1.43 – Courbes force-déplacement brutes machine issues des
essais de flexion entaillée sur les CMC-FC étudiés

Après analyse des courbes de réponse obtenues, représentées sur la figure 1.43,
des remarques similaires à celles émises dans le cadre des essais de flexion quatre
points sans entaille peuvent être faites. On retrouve en effet le comportement fragile
des matériaux du Lot 2 et vraisemblablement endommageable des matériaux du Lot
3, sans pour autant pouvoir distinguer les effets d’une matrice pré-endommagée et
de l’interphase sur cette perte de rigidité. Si on s’intéresse maintenant à la ténacité,
les valeurs rassemblées dans le tableau 1.10 ci-dessous, estimées dans un premier
temps par MLER (équation 1.14, [MF99]) puis calculées par CIN, semblent indiquer
un très léger effet défragilisant de l’ajout de fibres sans interphase, sans pour autant
que l’on parvienne à atteindre des valeurs plus caractéristiques de CMC plus per-
formants. On rappelle que la ténacité de la matrice seule, mesurée par indentation
Vickers, vaut 2, 42 ± 0, 9 MPa m0.5 et serait surestimée d’après [SRH05].

KIc = YIσ
√

lnotch (1.14a)
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3P (Le − Li)

2eh2 (1.14b)
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avec e l’épaisseur du barreau, P la force appliquée, α = lnotch/h, β = 1 − α.



Chapitre 1. Caractérisation expérimentale des CMC fibres courtes 52

Echantillon M2-1 M2-2 M3-1 M3-2 M4-1 M4-2 M4-3 M4-4 M4-5

KIc (MLER) 2,38 3,08 2,93 2,86 3,19 3,48 3,45 3,36 3,42
KIc (CIN) 2,40 2,84 3,87 4,09 3,87 3,75 3,50 3,58 4,40

TABLE 1.10 – Ténacité (MPa m0.5) estimée par MLER et calculée par
CIN (Lot 2)

Quant à la ténacité des matériaux du Lot 3, cette dernière a également été appro-
chée dans un premier temps par MLER à partir de la longueur de la fissure élastique
équivalente mesurée par CIN, puis calculée par CIN (tableau 1.11). L’application de
la MLER est bien sûr discutable dans le cas des matériaux endommageables du Lot
3, mais permet tout de même de déterminer un ordre de grandeur de la ténacité de
ces CMC-FC.

Echantillon M3PyC-1 M3PyC-2 M3PyC-3 M3PyC-4

KIc (MLER) (MPa m0.5) 3,87 4,09 3,94 4,25
KIc (CIN) (MPa m0.5) 5,20 5,26 6,32 5,60

TABLE 1.11 – Ténacité (MPa m0.5) estimée par MLER et calculée par
CIN (Lot 3)

On observe en premier lieu que les deux méthodes de calcul de la ténacité donnent
des résultats comparables dans le cas des CMC-FC fragiles du Lot 2, avec cependant
un écart plus important dans le cas des échantillons M3. Cette différence pourrait
être un signe d’un comportement quasi-fragile, mais l’absence de perte de rigidité
sur les courbes de réponse, ainsi que l’étude des faciès de rupture présentée plus
loin, suggèrent que ce caractère endommageable est plutôt négligeable. Quant aux
échantillons du Lot 3, l’écart entre les valeurs de la ténacité mesurées avec la MLER
et par CIN sont plus marquées.

On peut en effet définir d’après [Lep11] un facteur d’intensité dit « statique », Kσ
I ,

représentant l’intensité du champ de contrainte en pointe de fissure :

Kσ
I = lim

r→0

√
2πrσ22 (1.15)

et un facteur d’intensité dit « cinématique », Ku
I , représentant quant à lui l’intensité

du champ de déplacement en pointe de fissure :

Ku
I = lim

r→0

µ

κ + 1

√
2π

r
u2 (1.16)

Ces deux définitions sont identiques dans le cas d’un matériau élastique isotrope.
En revanche, pour un matériau endommagé, la valeur de Ku

I sera supérieure à celle
de Kσ

I car pour une même valeur de contrainte, le déplacement correspondant en
pointe de fissure sera nécessairement plus grand que pour le matériau sain. Ici, l’es-
timation obtenue à partir de l’équation 1.14, correspond au facteur d’intensité « sta-
tique » Kσ

I , tandis que celle déterminée par CIN correspond au facteur d’intensité
« cinématique » Ku

I , ce qui explique l’écart des mesures observé dans le tableau 1.11.
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Il serait possible d’estimer Kσ
I à partir des mesures par CIN en intégrant la loi de

comportement endommageable du matériau, identifiée sur l’essai de flexion quatre
points en figure 1.31 par exemple. On pourrait alors convertir le champ de déplace-
ment en un champ de contrainte et ainsi déterminer Kσ

I par projection de ce champ
de contrainte sur une base adaptée.

Les essais de flexion sur barreau entaillé confirment le caractère fragile des CMC-
FC sans interphase. En effet, malgré des valeurs de ténacité légèrement supérieures
pour les échantillons M3 et M4 par rapport aux échantillons sans fibres courtes (M1
et M2), le gain est négligeable. Les ténacités mesurées restent du même ordre de
grandeur que pour une céramique monolithique. Pour les CMC-FC du Lot 3 (avec
interphase), la ténacité apparente (≈ 4-5 MPa m0.5) est certes légèrement améliorée
par rapport à celle des échantillons M3 du Lot 2 (≈ 3 MPa m0.5), mais reste très
inférieure à la ténacité espérée pour un CMC défragilisé (KIc > 10 MPa m0.5, [DL96],
[Oka95]). De plus, pour ces matériaux, il est difficile de statuer sur le rôle seul de
l’interphase à cause de l’endommagement matriciel initial. Toutefois, une analyse
complémentaire des faciès de rupture post-essais pourrait permettre de mettre la
lumière sur la présence ou non de mécanismes cruciaux de défragilisation et leur
nature.

1.3.4 Endommagement des CMC-FC : analyse de fractographies

Afin de compléter les observations du comportement mécanique issues de l’ana-
lyse des courbes de réponse en flexion et flexion entaillée et pour tenter de mieux
comprendre expérimentalement l’influence de différents paramètres matériau sur le
scénario d’endommagement des CMC-FC, un étude de fractographies est ici menée.

FIGURE 1.44 – Faciès de rupture d’un échantillon de composition M1
observé au MEB
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FIGURE 1.45 – Faciès de rupture d’un échantillon de composition M2
observé au MEB

FIGURE 1.46 – Faciès de rupture d’un échantillon de composition M3
observé au MEB
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FIGURE 1.47 – Faciès de rupture d’un échantillon de composition M4
observé au MEB

En premier lieu, nous pouvons constater sur les figures représentant le faciès de
rupture des échantillons de matrice seule M1 et M2 (figures 1.44 et 1.45) que, comme
attendu de céramiques monolithiques, le faciès en question est typique d’un com-
portement hautement fragile. Aucun obstacle ne ralentit la propagation de la fissure
principale. En revanche, le relief légèrement plus accidenté du faciès de rupture des
échantillons de composites M3 et M4 (sans interphase) représentés en figures 1.46
et 1.47 respectivement semble suggérer une certaine influence des fibres courtes sur
la propagation de la fissure. Cependant, si l’on regarde plus précisément au niveau
des renforts, la fissure principale n’a clairement pas été déviée aux interfaces. Le mé-
canisme dissipatif principal étant absent de ces CMC-FC, celà explique leur grande
fragilité et faible ténacité.
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(A) (B)

FIGURE 1.48 – Faciès de rupture d’un échantillon de composition M3
avec PyC observé au MEB

L’analyse du faciès de rupture des échantillons contenant une interphase PyC
(figure 1.48) confirment l’importance capitale de l’interphase dans les mécanismes
d’endomagemment des CMC-FC. On remarque en effet que les fibres sur le chemin
de fissuration sont bien décohérées de la matrice grâce à des propriétés interfaciales
adéquates. Le principal mécanisme de dissipation d’énergie qu’est la décohésion
fibre/matrice est donc bien présent ici, mais les faibles longueurs de décohésion
suggèrent que l’interphase reste tout de même trop forte et ne permettrait pas de
suffisamment dissiper l’énergie de fissuration matricielle dans l’état actuel.

1.4 Conclusion de l’étude expérimentale

L’étude expérimentale des CMC-FC fournit une base de données morphologiques
et mécaniques pour la compréhension des mécanismes d’endommagement des CMC-
FC, la construction et la validation des modèles numériques puis les simulations. La
caractérisation des distributions de géométries des renforts discontinus et de taux
volumique de fibres, en plus de quantifier les hétérogénéités matériau, permettra
une fois intégrée aux modèles numériques de s’assurer que les jumeaux numériques
ainsi générés soient statistiquement représentatifs du matériau réel. La construction
d’outils de mesure de l’orientation des fibres sur des images de tomographie par
calcul du tenseur de structure et par template matching permet d’approfondir notre
connaissance de la morphologie des CMC-FC, et la prise en compte de ces infor-
mations dans les modèles numériques permettront non seulement de décrire numé-
riquement le matériau réel avec plus de précision, mais également de caractériser
l’éventuel impact de l’orientation des fibres, imposée par la méthode de fabrication
SPS, sur les propriétés des composites et possiblement déterminer des pistes d’opti-
misation en ce sens.

Les essais mécaniques, en plus d’approvisionner les futures simulations en don-
nées matériau, ont également mis en avant l’importance primordiale de la présence
d’interphase, confirmée par les essais de push-out et les fractographies, afin que les
fibres courtes puissent dissiper l’énergie stockée par la matrice. Toutefois, on ne peut
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toujours pas conclure sur l’efficacité globale du rajout de renforts discontinus enro-
bés sur la défragilisation des céramiques. En effet, bien que l’on observe la présence
de décohésions fibre/matrice, principal mécanisme dissipatif, les investigations ex-
périmentales n’ont pas permis d’identifier clairement si le comportement visible-
ment endommageable des CMC-FC avec interphase est effectivement dû principale-
ment à l’interphase susmentionnée, ou à l’endommagement initial de la matrice qui,
par conséquent, stocke moins d’énergie à dissiper ensuite aux interfaces. Il s’agit ici
d’une interrogation à laquelle seule la simulation pourra apporter des éléments de
réponse, puisque nous ne disposons pas d’échantillons de CMC-FC avec PyC dont
la matrice n’est pas endommagée.

Pour conclure, bien que le matériau réel servira effectivement de base pour l’ana-
lyse numérique, il est nécessaire de s’en détacher à un certain degré pour mener une
étude approfondie intéressante tant d’un point de vue académique qu’industriel. Le
tout en proposant à l’industriel une caractérisation précise de l’influence des diffé-
rents paramètres matériau en jeu sur lesquels il pourrait agir, pour in fine le guider
dans sa conception d’un matériau optimal selon son cahier des charges.
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Le deuxième chapitre de ce manuscrit est consacré à la mise en place des modèles nu-
mériques de CMC-FC. A la suite d’une présentation des avantages, difficultés et objec-
tifs de la modélisation seront explicités différents aspects de la construction de modèles à
l’échelle microscopique. Nous commencerons par discuter de la génération de jumeaux vir-
tuels statistiquement représentatifs des matériaux réels à travers l’implémentation d’un al-
gorithme Random Sequential Adsorption (RSA) agrémenté des modifications nécessaires à
la prise en compte des différents descripteurs morphologiques mesurés expérimentalement.
Nous expliquerons ensuite comment sera modélisé le comportement élastique d’une part,
et d’autre part, quels modèles seront retenus pour décrire l’endommagement des différents
constituants. Après validation de ces différents modèles numériques pour vérifier notam-
ment que la physique des CMC-FC et si les différents mécanismes d’endommagement sont
bien représentés et retranscrits numériquement, ces modèles pourront être utilisés pour la
réalisation de campagnes de simulations numériques, qui feront l’objet du Chapitre 3.

2.1 Présentation des objectifs de la modélisation et ses
difficultés

2.1.1 Intérêts et objectifs de la modélisation des CMC-FC

La simulation numérique basée sur des modèles robustes permet de saisir et pré-
voir le comportement des matériaux selon des paramètres variés tout en réduisant
le besoin en grandes quantités d’échantillons de plusieurs itérations de matériaux
pour des études purement expérimentales qui, sans chercher à dénigrer leur intérêt
scientifique, peuvent fortement augmenter les coûts et la durée de développement.
La modélisation permet en particulier d’identifier les leviers d’optimisation pour
peu que la physique des matériaux ou structures soit correctement représentée, et
pourrait ainsi faciliter la définition d’un matériau optimal.

Ces travaux de thèse s’inscrivent dans cette optique, l’aspect modélisation ayant
ici pour objectif de comprendre et prédire le comportement thermomécanique d’un
CMC à fibres courtes en fonction des différents paramètres matériau et procédé,
dans le but de chercher à en optimiser la constitution pour respecter au mieux le
cahier des charges défini par l’industriel. Ce modèle doit donc être capable de dé-
peindre correctement la morphologie matériau réel, notamment sous la forme d’un
matériau virtuel statistiquement représentatif, mais aussi de décrire la physique de
l’endommagement du matériau en se basant sur les données expérimentales ac-
quises au cours des essais mécaniques de la partie 1.3.

2.1.2 Difficultés de la modélisation liées aux problématiques de
changement d’échelle

Outre le souci du choix de la méthode de modélisation et des lois d’endommage-
ment, le défi principal de la modélisation des CMC-FC repose sur la problématique
de changement d’échelle (figure 2.1). Compte tenu des dimensions caractéristiques
des constituants (de l’ordre de 10 µm de diamètre, 150-250 µm de long), les calculs
de propriétés effectives et les simulations de comportement ne pourront être menés
à l’échelle micro/méso que sur des cellules statistiquement représentatives (VESR)
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de quelques dizaines de fibres. D’autre part, les dimensions des pièces en CMC-FC
envisagées sont trop grandes par rapport à la taille des VESR pour pouvoir être
complétement traitées à l’échelle mésoscopique, mais trop faibles pour obtenir une
séparation suffisante entre échelle méso et échelle macro. Ceci limite l’utilisation di-
recte de modèles homogénéisés moyens. Ce qui pose d’autant plus problème que
les pièces sont soumises à des chargements potentiellement localisés, ou présentant
des gradients prononcés par rapport aux tailles caractéristiques de la pièce.

FIGURE 2.1 – Visualisation des différentes échelles à considérer dans la
modélisation des CMC-FC

La mise en place de ponts méso-macro dans le cas d’échelles non-séparables
est un problème ouvert, même si des solutions ont été proposées ([FK10], [LR11]).
L’idée principale qui ressort de la littérature est de ne procéder au calcul des pro-
priétés apparentes que sur un volume compatible avec la discrétisation du pro-
blème macroscopique. On obtient ainsi des propriétés apparentes qui peuvent va-
rier en fonction de la taille considérée (des propriétés d’un des constituants élémen-
taires pour une taille très petite, à celle du matériau homogène pour les tailles très
grandes) et de la position dans la microstructure ou dans la pièce. Cette approche
peut également être vue comme une approche de filtrage des propriétés locales (mi-
croscopiques ou mésoscopiques) du matériau à une échelle compatible avec celle
du modèle à l’échelle supérieure ([YB14]). Dans le cas spécifique des CMC, cette
approche avait été appliquée au LCTS dans le cas de pièces de faible épaisseur
([Dup13]), et plus récemment pour établir des ponts micro-méso ([Maz18]) et méso-
macro pour des pièces tissées 3D complexes ([Bén19]).

Pour que ces changements d’échelle puissent également être utilisés pour la si-
mulation de l’endommagement à l’échelle macro, la taille d’approximation doit être
à la fois suffisante pour décrire correctement les interactions entre les hétérogénéités
matériaux et les gradients de chargement – ce qui est nécessaire pour appréhender
l’amorçage des endommagements – mais également pour reproduire fidèlement les
transferts et les reports de charges induits pour les ruptures locales. Cela permet-
trait de rendre compte fidèlement de l’effet de taille sur la ténacité apparente du
matériau, avec une transition d’un comportement fragile à une échelle très locale
à un comportement quasi-fragile à plus grande échelle ([Baz04], [LB12]). Pour des
matériaux céramiques architecturés, il a en effet été montré qu’un simple modèle de
type maillon faible sous-estimait drastiquement la ténacité aux échelles supérieures
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([Gen+13]), et qu’il était nécessaire, et suffisant, de rendre compte, au moins de ma-
nière approchée, des mécanismes de report de charge à une échelle intermédiaire
([Gen+14]).

Il faudrait donc pouvoir définir une échelle de description qui permette à la fois
de décrire au moins de manière approchée la micro- ou méso-structure du maté-
riau et ses possibles variabilités, de résoudre correctement les gradients de char-
gement à l’échelle de la pièce, et de capturer les interactions entre microstructure,
chargement et endommagement. Le récent développement d’un modèle macro en-
richi de la description mésoscopique sous-jacente du matériau ([Bén19]) a permis
de reproduire de manière très satisfaisante l’amorçage et la propagation de l’en-
dommagement d’une pièce de jonction tissée 3D sollicitée en flexion/cisaillement,
cas où les interactions architecture/chargement sont particulièrement exacerbées.
Cette approche devrait donc pouvoir être adaptée au cas des CMC-FC soumis à des
gradients de chargement. Toutefois, cette thèse se concentrera sur la mise en place
des modèles à l’échelle microscopique car la compréhension complète des méca-
nismes d’endommagement des CMC-FC à cette échelle demande un certain niveau
de précision et, par conséquent, nécessite un certain temps. La problématique de
changement d’échelle pourra néanmoins faire l’objet d’un futur approfondissement
des modèles.

2.2 Construction d’un modèle matériau virtuel à l’échelle
microscopique

2.2.1 Choix de la méthode de génération de VER

Deux principales voies peuvent être envisagées pour la génération de modèles
numériques représentatifs des matériaux CMC-FC, ou VER ou Volume Elémentaire
Représentatif, à savoir une approche basée images ou une approche matériau vir-
tuel.

L’approche basée images nécessite évidemment de disposer d’une image du ma-
tériau, typiquement par tomographie ou microscopie. Cette image doit ensuite être
convertie en un support numérique adapté aux techniques de simulations choisies,
à l’aide de logiciels comme FIJI ([Sch+12]) ou Avizo. Même si des méthodes de si-
mulations thermomécaniques permettent de travailler directement sur des images,
par exemple des méthodes dites FFT ([MS98], [Mül15]), une segmentation et une la-
bélisation de l’image initiale est toujours nécessaire afin d’attribuer correctement les
propriétés des constituants et de définir un repère matériau local dans le cas de pro-
priétés anisotropes. Quelle que soit la méthode de segmentation retenue (morpho-
logie mathématique ([Her+16]) ou reconnaissance de motifs ([Rig+12], [Web+12])),
cela requiert des images de résolution suffisante afin de pouvoir distinguer les fibres
de la matrice. Ce besoin en résolution se fait alors au détriment de la taille de la zone
imagée qui peut ne pas être représentative du matériau.

Quant à la voie « matériau virtuel », cette approche est classiquement utilisée
dans le cadre de l’homogénéisation par exemple et a été mise en oeuvre au LCTS
initialement pour les CMC à renforts tissés ([Cou08], [Cou+12]). L’intérêt d’une telle
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approche est clair : explorer l’influence de paramètres structuraux sans avoir à fabri-
quer effectivement le matériau et ne retenir que certains aspects du matériau réel et
donc de pouvoir découpler les effets de telle ou telle particularité microstructurale.
En contrepartie, ces approches nécessitent de disposer de descripteurs morpholo-
giques et statistiques suffisamment pertinents pour approcher le matériau réel, ce
que nous avons établi au Chapitre 1, et d’algorithmes de synthèse qui soient adap-
tés. Dans le cas particulier des CMC-FC, les modèles devront a minima respecter le
taux de fibres moyen, ainsi que les orientations préférentielles du renfort ([AT87]), si
la distribution des renforts n’est pas parfaitement isotrope. Concernant la génération
proprement dite des modèles, des méthodes de synthèse de type random sequen-
tial adsorption (RSA) sont tout à fait appropriées ([Tor02]). Nous ferons ici le choix
de la génération de matériaux virtuels par algorithme RSA, car cette méthode fait
preuve d’une grande flexibilité dans le choix des paramètres morphologiques, ce qui
permet ensuite d’étudier précisément les effets d’une large gamme de descripteurs
morphologiques sur les propriétés des CMC-FC.

2.2.2 Génération de cellules virtuelles par algorithme RSA

2.2.2.1 Principe de l’algorithme RSA

La génération de cellules virtuelles par algorithme RSA ([ZQG16], [IPP08], [Ber+07])
dans sa première formulation, où les fibres courtes sont représentées par des cy-
lindres identiques, peut être divisée en plusieurs étapes :

1. Définition des paramètres de la géométrie des cylindres (fibres).

2. Définition au hasard d’un segment par ses extrémités (deux points ou un
point et un vecteur), candidat potentiel pour une fibre courte.

3. Recherche des éventuelles intersections entre le segment placé et les segments
déjà existants : si un point du segment est situé à une distance inférieure au
diamètre d’une fibre (une tolérance peut être rajoutée pour tenir compte des
limitations du maillage) d’un point d’un des segments existants, il est rejeté
et on réitère l’opération à l’étape précédente.

4. Si le segment est retenu, on calcule le volume associé au cylindre dont il est
l’axe principal et on ajoute ce volume au volume total de renforts déjà placés.

5. A la fin de chaque itération, le volume de renforts déjà placés est comparé
au volume défini à la première étape. L’algorithme continue jusqu’à ce que le
taux de renforts souhaité soit atteint, ou que le nombre de tentatives excède
un paramètre défini au préalable.

6. Création de la géométrie et du maillage, ici avec GMSH ([GR09]).

Cette implémentation « basique » permet déjà de tenir compte de la géométrie
des fibres, du taux volumique de fibres et d’une orientation préférentielle, que l’on
peut décider isotrope, isotrope transverse ou unidirectionnelle sans avoir encore de
moyen de la contrôler précisément pour représenter un tenseur d’orientation pré-
défini. On rajoutera toutefois à cette version initiale de l’algorithme RSA une étape
supplémentaire entre les étapes 2 et 3 permettant d’assurer la périodicité du VER
afin d’éviter les effets de bords et de s’assurer que le taux volumique de renforts du
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VER corresponde à la valeur de consigne. Une fois un emplacement pour une fibre
candidate désigné aléatoirement, 26 autres fibres dites « miroirs » sont alors pla-
cées selon les 3 dimensions de l’espace tridimensionnel, ce qui impose au passage
une condition sur la valeur du côté du VER qui doit être supérieure à la longueur
d’une fibre pour éviter l’interpénétration des miroirs. Il s’agira ensuite, pour chaque
cylindre et sa liste de miroirs, de vérifier qu’il n’y a aucune intersection avec l’en-
semble des miroirs des renforts déjà placés. S’il n’y a pas intersection, le point et le
vecteur directeur de chaque miroir inscrit ou intersectant le cube élémentaire sont
stockés dans des listes, et on réitère en reprenant l’algorithme décrit plus haut. Cette
version de l’algorithme RSA servira de base pour la suite des développements, pré-
sentée en section 2.2.3. La figure 2.2 schématise ainsi le fonctionnement de la géné-
ration de cellules virtuelles périodiques par RSA modifié, dont on peut en voir un
exemple sur la figure 2.3.

FIGURE 2.2 – Schéma de l’algorithme RSA dans sa version de base,
avec prise en compte de la périodicité
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FIGURE 2.3 – Exemple de cellule virtuelle générée par algorithme RSA
modifié et vérification de la périodicité

2.2.2.2 Limitations de l’algorithme RSA : augmentation artificielle du taux volu-
mique de fibres

La génération de VER par algorithme RSA présente toutefois une limitation géo-
métrique notable, en ce que le taux de remplissage maximal Φmax (ici, le taux volu-
mique de fibres v f ) pour une répartition aléatoire de fibres cylindriques diminue à
mesure que le facteur de forme f des fibres augmente ([EG86]) :

Φmax =
4
f

(2.1)

ou, pour de faibles valeurs du facteur de forme f ( f < 10) :

Φmax =
4
f

 1

1 +
1
f

 (2.2)

Ainsi pour un facteur de forme moyen de f ≈ 15 tel que mesuré expérimen-
talement sur les échantillons de CMC-FC, le taux de remplissage maximal serait
Φmax ≈ 20 %, ce qui limite considérablement l’intervalle d’étude pour cette pro-
priété morphologique lors des futures campagnes de simulations paramétriques.
Il est cependant important de noter qu’il s’agit ici d’une manifestation numérique
d’un phénomène physique, cette limitation n’est donc pas inhérente à l’algorithme
RSA en lui-même.

Plusieurs solutions ont été envisagées pour augmenter le taux de remplissage
maximal de cellules virtuelles générées par RSA. La première, proposée par [SCK15],
repose sur le principe de la dynamique moléculaire. L’ensemble des fibres est d’abord
placé sans tenir compte des intersections puis, pour chaque couple de fibres qui s’in-
tersecte on associe une force et un point d’application de cette force selon le type
d’intersection. On prendra également soin d’intégrer un amortissement au système
afin de garantir un état stable de relaxation de ce dernier, soit sous la forme d’une
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viscosité, soit à partir de considérations thermomécaniques issues du domaine de
la dynamique moléculaire. Il s’agira alors de résoudre numériquement un système
d’équations différentielles afin de déterminer la position des fibres à l’état relaxé.
Toutefois, cette méthode n’a pas été retenue ici car les nombreuses exceptions géo-
métriques en rendaient l’implémentation relativement complexe.

La seconde solution se base quant à elle sur un principe de compression-relaxation,
et a déjà été implémentée au LCTS par [Cou+13] dans le cadre de CMC tissés. Un
VER est d’abord généré par RSA, puis compressé pour atteindre le taux volumique
de fibres souhaité, mais implique forcément l’interpénétration des fibres entre elles
qu’il faut détecter et résoudre. Nous choisissons cependant d’utiliser le même algo-
rithme de détection des collisions que pour l’algorithme RSA : les fibres, certes cylin-
driques dans le VER, sont représentées par des sphérocylindres lors de la recherche
des intersections. Bien que cela pourrait affecter le taux de remplissage maximal,
cela limite le nombre d’exceptions géométriques à prendre en compte dans l’in-
tersection de deux cylindres et facilite alors grandement l’implémentation de cette
technique. On applique donc une force de contact normale en fonction de la distance
d’interpénétration entre deux fibres, ainsi qu’une viscosité pour la même raison que
dans la méthode précédemment décrite. Enfin, on résout numériquement les nou-
velles positions des fibres à partir de la deuxième loi de Newton. Néanmoins, des
réserves ont été exprimées quant à la capacité de cette approche de maintenir la pé-
riodicité des VER générés et, après quelques essais, le taux de remplissage n’a été
augmenté que de quelques pourcents sans que nous sachions l’origine du problème.
En outre, par manque de temps et parce que les matériaux réels n’étaient pas pré-
vus de dépasser 20% volumiques de fibres à cette date, l’augmentation artificielle
des taux de remplissage maximum a été mise de côté malgré la réduction de l’inter-
valle d’étude, et pourra constituer une future piste d’amélioration.

Nous disposons ainsi d’une base algorithmique de génération de cellules vir-
tuelles représentatives du matériau réel. La géométrie des renforts est prise en compte,
leur orientation préférentielle (de façon approchée) ainsi que le taux volumique de
fibres dans les limites géométriques inhérentes à cette méthode. Toutefois, afin de
tenir compte des effets des hétérogénéités locales du matériau, des données sta-
tistiques sur sa morphologie doivent pouvoir être intégrées à la génération de ce
jumeau numérique. Cet algorithme doit donc être modifié afin de construire des
volumes élémentaires statistiquement représentatifs du matériau réel (VESR).

2.2.3 Modification de l’algorithme de génération de cellules vir-
tuelles : prise en compte des distributions morphologiques

2.2.3.1 Prise en compte des distribution de diamètre et de longueur de fibres

Nous avons vu que les VER générés jusqu’à présent sont constitués de fibres
(cylindres) de même rayon et de même longueur, dont l’orientation ne peut pas être
donnée de façon précise mais suit une orientation préférentielle globale. Afin que
ces VER soient statistiquement représentatifs du matériau réel, il est nécessaire d’y
intégrer les données de distributions de longueur, diamètre et orientation détermi-
nées en section 1.2.
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La prise en compte des distributions de géométrie de fibres dans la génération de
VER par RSA est aisée. Connaissant la moyenne µ̄ et l’écart-type σd de cette distribu-
tion, il suffit ensuite de réaliser n f tirages aléatoires de longueurs ou de diamètres
suivant une loi normale de paramètres (µ̄, σd) où n f est le nombre de fibres que
l’on souhaite placer dans le VER. On obtient alors deux listes de n f diamètres et
longueurs respectivement. Le diamètre et la longueur de la ième fibre placée dans
le VER seront alors le ième élément de ces listes. Le schéma représenté en figure 2.4
résume par conséquent le fonctionnement de ce nouvel algorithme de génération de
VER.

FIGURE 2.4 – Schéma de l’algorithme RSA amélioré, avec prise en
compte des distributions de longueur et diamètre de fibre
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2.2.3.2 Intégration au matériau virtuel des distributions d’orientation

En revanche, l’intégration des données d’orientation s’avère être moins évidente.
On pourrait tenter d’approcher la fonction de distribution d’orientation à partir du
tenseur d’orientation d’ordre 4 selon une décomposition dans une base orthogonale
de fonctions de p (défini en section 1.2.3.1) donnée par [AT87] :

ψ(p) =
1

4π
+

15
8π

bij fij(p) +
315
32π

bijkl fijkl(p) + . . . (2.3)

où bij et bijkl sont les parties déviatoriques des tenseurs d’orientation d’ordre 2 et 4
respectivement :

bij = aij −
1
3

δij (2.4a)

bijkl = aijkl −
1
3
(
δijakl + δikajl + δilajk + δjkail + δjlaik + δklaij

)
+

1
35
(
δijδkl + δikδjl + δilδjk

)
(2.4b)

où δij est le symbole de Kronecker, et fij(p), fijkl(p) des bases de tenseurs, fonction
de p :

bij = pi pj −
1
3

δij (2.5a)

bijkl = pi pj pk pl −
1
3
(
δij pk pl + δik pj pl + δil pj pk + δjk pi pl + δjl pi pk + δkl pi pj

)
+

1
35
(
δijδkl + δikδjl + δilδjk

)
(2.5b)

Seulement, une fois la fonction de distribution d’orientation ainsi approchée, le
tirage aléatoire de couples d’angles (θ, ϕ) suivant cette distribution peut être com-
plexe à implémenter. Nous avons donc sélectionné une autre approche, qui ne néces-
site pas la connaissance de la fonction de distribution d’orientation, et qui consiste
en la résolution d’un problème d’optimisation pour échantillonner cette fonction.
Tout d’abord, n f couples d’angles (θ, ϕ) sont tirés au hasard, puis un tenseur d’ordre
4, que nous noterons Arandom, est déduit avec les équations 1.2 et 1.3. Nous cherche-
rons alors à minimiser la fonction objectif définie par :

fobj = ∥Arandom − Atarget∥ =

√√√√ 6

∑
i,j=1

(
Arandomij − Atargetij

)2
(2.6)

Les n f couples (θ, ϕ) initiaux sont alors modifiés, et la liste des n f vecteurs di-
recteurs correspondants est déterminée. On applique ensuite la même méthode que
pour la prise en compte des distributions de diamètre et de longueur de fibres, c’est-
à-dire que pour chaque tirage d’une nouvelle fibre, on lui associe un vecteur de
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cette liste. La version complète de l’algorithme de génération de VESR est résumée
ci-dessous, avec un exemple de cellule virtuelle donné en figure 2.6.

FIGURE 2.5 – Algorithme complet de génération de VESR
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FIGURE 2.6 – Cellule virtuelle statistiquement représentative du maté-
riau réel

Les développements présentés dans cette section permettent de générer des cel-
lules élémentaires de matériaux virtuels statistiquement représentatifs de CMC-FC
réels grâce aux données récoltées lors de l’analyse statistique de la morphologie
de ces matériaux. Sont ainsi pris en compte la géométrie des fibres, le taux volu-
mique de fibres ainsi que leur orientation précise. Nous pourrons donc faire varier
ces différents facteurs lors de simulations paramétriques, mais en veillant aux limi-
tations géométriques dont souffre l’algorithme RSA, et en prenant soin de respecter
la condition imposée par la périodicité. A cet effet, des biais doivent notamment être
introduits dans la distribution de longueurs qui doit être tronquée pour exclure les
fibres qui seraient plus longues que la taille de la cellule. Ce biais peut toutefois être
négligé et les VER générés restent statistiquement représentatifs si l’on prend garde
à ce que cette troncature n’affecte qu’une très faible population de fibres.

Cette description fine du matériau à l’échelle microscopique permet de com-
prendre précisément les mécanismes en jeu dans le comportement des CMC-FC à
cette échelle au travers des interactions entre fibres, notamment les phénomènes de
report de charge, mais aussi de suivre précisément la formation et la propagation
de l’endommagement en fonction de paramètres morphologiques dans un premier
temps, puis des propriétés des constituants une fois les lois d’endommagement éta-
blies (cf section 2.4).
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2.3 Propriétés thermomécaniques dans le domaine élas-
tique : méthodes d’homogénéisation

Cette section présente la mise en place de modèles élastiques linéaires permet-
tant de déterminer l’influence des différents paramètres matériau sur les propriétés
élastiques des CMC-FC par méthode d’homogénéisation. Deux approches complé-
mentaires sont ici envisagées, une approche en champ moyen et l’autre en champ
complet, puis comparées et validées avant d’être employées dans le cadre de cam-
pagnes de simulations dans le domaine élastique, présentées dans le Chapitre 3.

2.3.1 Introduction aux méthodes d’homogénéisation

L’enjeu est de savoir déterminer l’échelle pertinente la plus fine où se jouent
les propriétés mécaniques considérées, y décrire les microstructures et mécanismes
actifs pour parvenir finalement au niveau macroscopique ([BBG01]). En élasticité
linéaire, les méthodes d’homogénéisation sont des outils qui se prêtent particuliè-
rement bien à cet exercice dans le cadre des matériaux composites, tant CMO que
CMM ou CMC, car elles permettent d’estimer un comportement macroscopique ho-
mogène à partir de l’analyse de l’hétérogénéité du matériau composite. Le principe
de l’homogénéisation est de déterminer les champs macroscopiques en calculant
la moyenne sur le volume des champs microscopiques. Il existe deux familles de
méthodes d’homogénéisation : l’homogénéisation en champ moyen, et l’homogé-
néisation en champ complet.

Dans le cadre des théories en champ moyen, on a une connaissance partielle de la
microstructure que l’on prend en compte de manière approchée. A cet effet, on peut
utiliser des modèles analytiques, comme les méthodes d’Eshelby ([Esh57]), de Mori-
Tanaka ([MT73]) ou encore de Halpin-Tsai ([HK76]), et les méthodes basées sur la
détermination de bornes. La détermination des bornes consiste à déterminer l’inter-
valle où se situent les propriétés effectives du matériau. On retrouve ainsi les bornes
dites du premier ordre, ou bornes de Voigt et Reuss ([BBG01]), et des bornes du se-
cond ordre, ou bornes de Hashin-Shtrikman ([HS62], [HS63]), plus strictes que les
précédentes. L’avantage des bornes du second ordre est que l’on peut étendre leur
application à des matériaux anisotropes, ou présentant des comportements non li-
néaires ([TW92]). Cependant, au vu des hypothèses qui seront énoncées par la suite,
nous nous limiterons aux bornes de Voigt et Reuss pour cette étude dans le domaine
élastique linéaire.

Les méthodes d’homogénéisation en champ complet ([Mül15]) sont utilisées dans
les cas où la microstructure est plus complexe, lorsqu’on a une connaissance com-
plète de la microstructure que l’on peut représenter explicitement. Le champ local
dans le volume élémentaire représentatif étudié est déterminé par un calcul élé-
ments finis ou FFT, et le choix des conditions aux limites est très important. Ici,
l’implémentation de cette approche repose sur le modèle matériau virtuel décrit à la
section précédente.

Tout au long de cette section, nous considérerons le domaine élastique linéaire,
et ferons l’hypothèse que tous les constituants sont isotropes.
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2.3.2 Homogénéisation en champ moyen : modèle analytique basé
sur la théorie d’Eshelby

Pour cette première méthode d’homogénéisation, le but est de résoudre des pro-
blèmes d’inclusions ellipsoïdales homogènes noyées dans un milieu infini. Nous
traiterons ici dans un premier cas les problèmes d’inclusion d’Eshelby, qui décou-
leront ensuite sur une description des problèmes d’inhomogénéités d’Eshelby. Des
approximations seront ensuite effectuées afin de tenir compte de façon approchée
des interactions entre fibres d’une part, et des effets de l’orientation d’autre part.

Eshelby considère le problème mécanique suivant (figure 2.7) : soit un milieu
infini homogène élastique linéaire M, caractérisé par un tenseur de rigidité C, sans
symétrie matérielle particulière, occupant le volume V. On supposera la contrainte
nulle en tout point de M. Supposons maintenant un domaine I inclus dans M, et
dont le volume VI est petit devant V. Ce matériau I subit une transformation phy-
sique (changement de phase, dilatation thermique, etc . . .) qui, s’il n’était pas inclus
dans M, conduirait à un changement de forme ou de taille. Le domaine M \ I n’est
pas soumis à cette transformation et l’interface ∂I entre I et M \ I, de normale n, est
supposée parfaite ([BBG01]).

FIGURE 2.7 – Le problème d’Eshelby

Le domaine situé autour de l’inclusion I l’empêche de se déformer librement, il y
a donc incompatibilité de déformation. Le compromis qui s’impose correspond alors
à un état d’équilibre dans lequel l’inclusion s’est déformée (différent de l’état de
déformation libre), mais le milieu M \ I se déforme également. Les contraintes dans
cet état final sont non nulles dans l’inclusion et dans le milieu infini. Cependant,
comme I ≪ M, à l’infini le milieu n’est pas perturbé par la transformation de I et
reste dans son état à contrainte et déformation nulles.

Ainsi, selon Eshelby, si l’inclusion I est ellipsoïdale et si la transformation qu’elle
subit induit une déformation libre homogène dans I, notée ϵt, alors l’état d’équilibre
est tel que la déformation finale ϵI dans l’inclusion est homogène. Les équations de
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ce problème sont :
ϵ C.A. dans M et ϵ tend vers 0 loin de I
σ = C : ϵ dans M \ I et σ = C : (ϵ − ϵt) dans I
σ S.A.dans M

(2.7)

où ϵ C.A. (cinématiquement admissible) signifie :

∃u continu sur M | 2ϵ = grad(u) +T grad(u) dans I ∪ M \ I,

et σ S.A. (statiquement admissible) signifie :

div(σ) = 0 dans I ∪ M \ I et σ · n continu sur ∂I

On peut ainsi définir un tenseur d’ordre 4 noté E, appelé tenseur d’Eshelby, tel que

ϵI = E : ϵt (2.8)

Le tenseur d’Eshelby dépend du tenseur de rigidité C du milieu infini et du
facteur de forme de l’inclusion. Par construction, le tenseur d’Eshelby vérifie les
symétries mineures Eijkl = Ejikl = Eijlk mais pas les symétries majeures : Eijkl ̸= Eklij.
La résolution exacte des équations du problème permet de calculer E, ce qui est
possible analytiquement dans des cas simples (voir Annexe A).

L’équation de comportement dans I, σ = C : (ϵ − ϵt) peut être réécrite comme
suit :

σ = C : ϵ + τ avec τ = −C : ϵt (2.9)

Le tenseur d’ordre deux τ est symétrique et a la dimension d’une contrainte.
On l’appelle tenseur de polarisation ou eigenstress. τ correspond à la contrainte qui
apparaîtrait dans l’inclusion après sa transformation si on bloquait complètement
sa déformation (ϵ = 0). On peut ainsi exprimer la solution d’Eshelby en fonction de
la polarisation plutôt que de la déformation libre :

ϵI = −P : τ avec P = E : S (2.10)

où S est le tenseur des souplesses du milieu M, et P est le tenseur de Hill.

On peut aussi utiliser la solution d’Eshelby pour décrire d’autres situations, tel
que le problème d’Eshelby inhomogène. Le problème est identique au problème
d’inclusions d’Eshelby, à ceci près que l’inclusion ellispoïdale présente une inho-
mogénéité de modules d’élasticité : le tenseur des modules vaut C1 = C + ∆C1.
Sans chargement, le système est dans son état relaxé. Si, comme précédemment, le
matériau constituant le domaine I subit une transformation caractérisée par une po-
larisation τ qui, en l’absence du matériau constituant le milieu M \ I conduirait à
une déformation libre homogène ϵt = −S1 : τ (S1 étant le tenseur des souplesses du
milieu I), il y aura encore incompatibilité des déformations, d’où l’état mécanique
non relâché caractérisé par le système d’équations suivant :
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
ϵ C.A. dans M et ϵ tend vers 0 loin de I
σ = C : ϵ dans M \ I et σ = C1 : ϵ + τ dans I
σ S.A. dans M

(2.11)

On se ramène à l’équation 2.7 en réécrivant le comportement de l’inclusion sous
la forme σ = C : ϵ + τ′ avec τ′ = τ + ∆C1 : ϵ. En supposant que la polarisation τ′

est homogène, on peut appliquer la solution d’Eshelby. On peut ensuite calculer la
contrainte homogène dans l’inclusion en fonction de la déformation libre.

Les méthodes d’approximations présentées ci-après ont pour but de proposer
une valeur approchée du tenseur des rigidités effectives. Tout d’abord, on peut citer
les approximations de Voigt et Reuss. L’approximation de Voigt consiste à supposer
les déformations uniformes dans un domaine M. Le tenseur des rigidités effectives
sera approchée par :

CV = ⟨C⟩ (2.12)

Le tenseur des rigidités de Voigt CV est une estimation par excès du tenseur des
rigidités effectives.

L’approximation de Reuss, quant à elle, consiste à supposer les contraintes uni-
formes dans M. Le tenseur des souplesses effectives sera approchée par :

SR = ⟨S⟩ (2.13)

Le tenseur des souplesses de Reuss SR est une estimation par excès du tenseur des
souplesses effectives.

Les bornes de Voigt et Reuss sont des bornes énergétiques : les modules d’élasti-
cité calculés ne peuvent pas dépasser ces bornes, et si c’est le cas, il s’agit un bon
moyen de prouver que le modèle comporte une erreur. Elles donnent aussi une
bonne première approximation du module réel.

Une autre méthode d’approximation du tenseur des rigidités effectif consiste en
l’approximation diluée. On suppose que les inclusions ellipsoïdales de demi-axes
a1, a2 et a3 sont dans une configuration diluée dans la matrice, c’est-à-dire que le
taux de renforts est si faible (inférieur à 1%), que les interactions entre inclusions
sont négligeables. On peut ainsi exprimer le tenseur des rigidités effectif :

Ce f f = C + v f (C1 − C) : Adil (2.14a)

avec : Adil = [I + E : S : (C1 − C)]−1 (2.14b)

Cependant, le matériau étudié présente un taux de renforts bien supérieur au
domaine d’application de cette approximation. Il faut donc affiner le modèle en uti-
lisant une approximation plus adaptée. Mori et Tanaka ([MT73]) proposent une ap-
proximation du champ effectif basée sur la solution d’Eshelby élastique pour une
inhomogénéité isotrope dans un milieu infini (isotrope), prenant en compte les in-
teractions entre ces inhomogénéités de manière approchée : le milieu de comparai-
son devient l’ensemble constitué de la matrice et des autres inhomogénéités. Cette
approximation permet ainsi de s’affranchir de la limite de l’approximation diluée,
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et fonctionne pour des taux de renforts que l’on trouve classiquement dans des ma-
tériaux composites. Le tenseur des rigidités effectif s’exprime donc comme suit :

Ce f f = C + v f (C1 − C) : AMT (2.15a)

avec : AMT = Adil : [(1 − v f )I + v f Adil]−1 (2.15b)

La théorie d’Eshelby et l’approximation de Mori-Tanaka constituent la base du
modèle analytique, appelé par la suite modèle de Mori-Tanaka. Cependant, on ne
peut pour le moment qu’étudier un matériau unidirectionnel, l’orientation des in-
clusions (fibres) n’étant pas encore prise en compte. C’est pour cette raison qu’une
étape supplémentaire est nécessaire au modèle.

Advani et Tucker ([AT87]) ont prouvé que l’on peut déduire d’une analyse uni-
directionnelle les propriétés d’un matériau composite à fibres courtes dont les orien-
tations de fibres sont connues, sous réserve que l’on ait au minimum une symétrie
transverse de l’unidirectionnel, ce qui est le cas ici. Lorsqu’une phase introduit de
l’anisotropie, le moyennage doit prendre en compte l’orientation de cette phase. Les
propriétés du composite sont prises comme étant la moyenne de ces propriétés uni-
directionnelles dans toutes les directions, pondérée par la fonction de distribution
d’orientation. Advani et Tucker qualifient ce procédé d’ orientation averaging.

Soit T un tenseur d’ordre 4 (typiquement un tenseur des rigidités) isotrope trans-
verse dans la direction p. Il peut donc s’écrire sous la forme suivante :

Tijkl(p) = B1(pi pj pk pl)
+B2(pi pjδkl + pk plδij)
+B3(pi pkδjl + pi plδjk + pj plδik + pj pkδil)
+B4(δijδkl) + B5(δikδjl + δilδjk)

(2.16)

La moyenne d’orientation du tenseur T s’écrit :

⟨Tijkl(p)⟩ = B1Aijkl
+B2(Aijδkl + Aklδij)
+B3(Aikδjl + Ailδjk + Ajlδik + Ajkδil)
+B4(δijδkl) + B5(δikδjl + δilδjk)

(2.17)

Les Bi sont des scalaires que l’ont appellera coefficients d’Advani et qui dépendent
des cinq composantes indépendantes d’un tenseur isotrope transverse. Dans le cas
du tenseur des ridigités, ces coefficients s’expriment comme suit :

B1 = C11 + C22 − 2C12 − 4C66
B2 = C12 − C23
B3 = C66 +

1
2(C23 − C22)

B4 = C23
B5 = 1

2(C22 − C23)

(2.18)

Ainsi, à partir du tenseur des rigidités effectif calculé avec l’approximation de
Mori-Tanaka, on exprime les propriétés du matériau unidirectionnel servant de base
à la méthode d’Advani, permettant de rajouter la dernière étape du modèle : la
prise en compte de l’orientation préférentielle des renforts. Le modèle établi jus-
qu’ici prend donc en compte le type de matrice et de fibres, facteur de forme (si
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inclusion ellipsoïdale), le taux de renforts, et l’orientation des fibres. Toutefois, ce
modèle ne prend pas en compte l’influence de la présence d’une interphase. Même
s’il est possible d’en tenir compte dans un modèle analytique de type Eschelby, il
est préférable d’utiliser des calculs éléments finis. De plus, ce modèle analytique ne
prend pas non plus en compte les distributions de géométrie des renforts, contrai-
rement au modèle matériaux virtuel.

2.3.3 Homogénéisation en champ complet : modèle matériau vir-
tuel et homogénéisation par éléments finis

Nous nous baserons ici sur les cellules de matériau virtuel générées à partir de
l’algorithme présenté précédemment. Par rapport au modèle analytique, les mêmes
paramètres pourront être pris en compte, avec toutefois la prise en compte addi-
tionnelle des distributions de diamètre et longueur de fibres, et l’interphase sera ici
modélisée par des éléments d’interface de rigidité équivalente Ki =

Ei
ei

, où ei corres-
pond à l’épaisseur de l’interphase et Ei à son module de Young.

Il s’agit dans un premier temps de déterminer les conditions aux limites à ap-
pliquer. Ces dernières doivent respecter les conditions de Hill ([Hil63]), qui ga-
rantissent la conservation de l’énergie de déformation. Par ailleurs, les conditions
de Hill contiennent les conditions nécessaires et suffisantes pour assurer l’équiva-
lence entre les définitions énergétique et mécanique des propriétés des matériaux
([PZ08]).

⟨σ : ϵ⟩ = ⟨σ⟩ : ⟨ϵ⟩ (2.19)

Ces conditions sont également appelées « condition de macrohomogénéité de Hill »
et assurent l’égalité du travail macroscopique (⟨σ⟩ : ⟨ϵ⟩) et du travail microsco-
pique (⟨σ : ϵ⟩). On peut généraliser les conditions de Hill aux matériaux hétérogènes
comme suit, en appliquant le théorème de Gauss ([Haz99]) :

⟨σ : ϵ⟩ − ⟨σ⟩ : ⟨ϵ⟩ = 0 ⇔
∫

Γv
(t(x)− ⟨σ⟩n) · (u(x)− ⟨ϵ⟩x) dΓv = 0 (2.20)

en notant t le vecteur contrainte, u le vecteur déplacement, n la normale, x la posi-
tion, et Γv le contour du volume élémentaire. Dans le cas d’un domaine hétérogène
fini, ces conditions nécessitent que le domaine soit sollicité d’une façon spécifique
le long de son contour. D’après [HA95], trois différents types de conditions aux li-
mites permettent de satisfaire ces conditions, chacune menant à une approximation
différente du tenseur des rigidités apparent :

— les conditions KUBC (Kinematic Uniform Boundary Condition)

u(x) = ϵ0x ∀x ∈ Γv (2.21)

— les conditions SUBC (Static Uniform Boundary Condition)

t(x) = σ0n ∀x ∈ Γv (2.22)
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— les conditions MUBC (Mixed Uniform Boundary Condition)

(t(x)− σ0n) · (u(x)− ϵ0x) = 0 ∀x ∈ Γv (2.23)

où σ0 et ϵ0 sont respectivement la contrainte uniforme et la déformation uniforme
respectivement. [HH94] ont montré que le tenseur de rigidité apparent déterminé
avec les conditions MUBC ainsi que le tenseur de rigidité effectif étaient bornés par
les tenseurs de rigidité apparents déterminés avec les conditions SUBC et KUBC.
Par ailleurs, les conditions PBC (Periodic Boundary Conditions), qui peuvent être
utilisées dans le cas de microstructures et maillages périodiques d’après [Suq87] et
[Ant95], ont l’avantage de permettre le calcul du tenseur des rigidités effectif exact,
et non de façon approchée comme les conditions aux limites présentées plus haut.
[PZ08] propose alors des conditions aux limites appelées PMUBC (Periodic com-
patible Mixed Uniform Boundary Condition) qui, dans le cas d’un matériau ortho-
trope, sont équivalentes aux conditions PBC et permettent par conséquent de déter-
miner le tenseur des rigidités effectif. Notons toutefois que les conditions PMUBC
ne constituent pas un « jeu de conditions aux limites » au sens de [GCB09], mais
sont adaptées aux calculs d’homogénéisation. Ce sont donc ces conditions que nous
choisissons d’implémenter ici. L’implémentation détaillée des conditions PMUBC
est donnée en Annexe B. Concrètement, les sollicitations appliquées pour ces cal-
culs d’homogénéisation en champ complet sont alors six cas de chargement linéai-
rement indépendants : trois déformations uniaxiales unitaires (DUU) selon x, y et
z, et trois cisaillements unitaires dans les plans (x,y), (y,z) et (x,z). Nous pouvons
ensuite récupérer la moyenne volumique du tenseur des contraintes et du tenseur
des déformations pour en déduire le tenseur des rigidités :

⟨σ⟩ = Ce f f ⟨ϵ⟩ (2.24a)

Par exemple : ϵ = {1, 0, 0, 0, 0, 0} ⇒ ⟨σ11⟩ = C11 (2.24b)

2.3.4 Comparaison et validation des modèles élastiques linéaires

Dans un premier temps, afin de valider les modèles élastiques linéaires construits,
nous vérifierons que les résultats sont bien inclus dans les bornes énergétiques de
Voigt et Reuss. Notons que cette étape de vérification a été réalisée en considérant
un matériau CMC-FC fictif tel que Em = 200 GPa et E f = 320 GPa, le coefficient de
Poisson des constituants vaut ν = 0, 2, et les tenseurs d’orientation d’ordre 4 sont
identiques pour l’étape orientation averaging et pour la cellule virtuelle. Pour chaque
taux de renforts considéré dans le cas des calculs EF, les simulations sont réalisées
sur une dizaine de VESR contenant une trentaine de fibres (une étude de conver-
gence vis-à-vis de la taille de cellule sera présentée au Chapitre 3). Les modules
élastiques obtenus, issus de la matrice de rigidité calculée par homogénéisation avec
conditions aux limites PMUBC, sont moyennés sur la dizaine de réalisations consi-
dérées. La figure 2.8 rassemble les résultats obtenus pour les modules élastiques de
ce CMC-FC fictif selon les trois directions de l’espace en fonction du taux de ren-
forts, pour les modèles analytique et matériau virtuel, ainsi que les bornes de Voigt
et Reuss.
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(A) Ex

(B) Ey

(C) Ez

FIGURE 2.8 – Comparaison des modèles analytique et matériau virtuel
et vérification de leur cohérence énergétique

On observe en premier lieu que les résultats analytiques et ceux issus de l’ho-
mogénéisation du matériau virtuel par éléments finis sont inclus dans les bornes
de Voigt et Reuss, ce qui garantit leur cohérence d’un point de vue énergétique.
De plus, les modèles analytique et matériau virtuel donnent des résultats très simi-
laires. On notera toutefois que l’écart entre les modules élastiques déterminés par
ces deux approches pour un taux de renforts autour de 20% est dû à la difficulté
qu’éprouve le modèle matériau virtuel à atteindre ce taux de remplissage pour les
raisons géométriques explicitées plus haut. Ces modèles semblent par conséquent
être valables pour l’étude des propriétés élastiques des CMC-FC. Nous choisirons
de nous baser uniquement sur le modèle matériau virtuel car construit pour être re-
présentatif du matériau réel, contrairement aux méthodes analytiques qui n’en sont
que des approximations. On peut également ainsi mieux comprendre les effets des
différents paramètres sur les propriétés du matériau et les mécanismes en jeu grâce
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au niveau de détail permis par la description fine du matériau virtuel, avec en par-
ticulier une prise en compte plus aisée des effets de l’interphase sur les propriétés
élastiques linéaires. Enfin, bien que nous ayons pu utiliser ces modèles pour tenter
de comprendre les effets d’un endommagement initial de la matrice sur les proprié-
tés élastiques en modélisant par exemple les fissures matricielles par des inclusions
penny-shape constituées de vide, cette approche n’est clairement pas adaptée à une
étude précise des phénomènes non-linéaires : il est nécessaire de mettre en place
des modèles spécifiques d’endommagement, que nous présenterons dans la section
suivante.

2.4 Mise en place des modèles d’endommagement

2.4.1 Introduction à la modélisation de l’endommagement

Les modèles d’endommagement sont nombreux, si bien que le choix du modèle
le plus adapté peut d’avérer ardu. On peut par exemple citer des modèles repré-
sentant la fissuration de façon discrète, comme des méthodes de dédoublement de
nœuds permettant par exemple de faire propager les fissures ([PCL11]). Ces mo-
dèles sont cependant très dépendants du maillage, à moins de raffiner précisément
ce dernier en pointe de fissure ([BBC03], [CRF13]), causant toutefois une augmen-
tation drastique du nombre de degrés de libertés, ce qui n’est pas souhaitable au
vu de la quantité de simulations nécessaires qui doivent par conséquent être réali-
sées dans un délai raisonnable. On peut alors chercher à estimer la position de la
pointe de fissure avec un critère couplé ([Leg02]), puis la propagation de cette fis-
sure correspondra au chemin de fissuration permettant de minimiser l’énergie de la
structure étudiée. Néanmoins, bien que cette approche ait été utilisée pour décrire la
microfissuration dans les CMC ([Li+18]), elle peut difficilement être adaptée à notre
choix de modélisation à l’échelle microscopique par VESR du fait des très nombreux
calculs qui seront requis. Il en est de même pour les approches permettant de dis-
crétiser la fissuration avec des éléments cohésifs ([HMP76]), particulièrement adap-
tées pour modéliser des endommagements localisés à des endroits connus, mais qui
peuvent assouplir considérablement le modèle d’une part, et dépendent également
fortement du maillage pour le chemin de fissuration d’autre part.

Les approches par éléments finis enrichis présentent l’avantage de ne pas avoir
à représenter explicitement la fissuration. Celles basées sur la méthode de parti-
tion de l’unité ([MB96]), telles que le XFEM ([MB02]) ou le GFEM ([SCB01]), dont le
principe consiste à enrichir un élément fini à travers la représentation des discon-
tinuités dues à l’endommagement grâce à des fonctions d’enrichissement, peuvent
représenter les fissures au prix de degrés de liberté supplémentaires aux noeuds du
maillage. D’autres méthodes par éléments finis enrichis, EFEM ([Llo+16], [DOL18])
ou AFEM ([Moh13], [YN15]) proposent un enrichissement au niveau de l’élément,
et non aux noeuds. L’élément est divisé en domaines distincts connectés par une
loi cohésive qui décrit la discontinuité, et son équilibre mécanique est déterminé
en tenant compte de la rigidité de chaque domaine. L’avantage ici est alors que le
nombre de degrés de liberté ne change pas au fur et à mesure du développement de
la fissuration. [Ess17] a cependant montré une certaine dépendance au maillage de



Chapitre 2. Construction des modèles numériques 79

ces méthodes. De plus, l’implémentation en 3D de ces approches ne se fait pas sans
erreurs de convergence dans les logiciels de calculs commerciaux tels qu’Abaqus, ce
qui empêche leur emploi dans le cadre de ces travaux.

Enfin, on peut également choisir de modéliser l’endommagement des éléments
finis de façon continue. C’est d’ailleurs le choix qui sera fait lors de cette étude, en
s’inscrivant dans la continuité des travaux de [Maz18] et [Bén19]. Les fissures ne
sont pas représentées explicitement ni par un champ discontinu, mais la rigidité
de l’élément en lui-même est dégradée au cours de l’endommagement du matériau
([LC78]) : une fois un état de contrainte/déformation suffisant pour amorcer l’en-
dommagement du matériau, un matériau équivalent de plus faible rigidité lui est
substitué, permettant de vérifier l’équilibre mécanique de l’élément. Cette rigidité
endommagée est déduite de la rigidité initiale, qui est dégradée avec une variable
d’endommagement D.

Afin de mettre en place un modèle d’endommagement continu, trois compo-
santes sont nécessaires :

1. un critère d’amorçage de l’endommagement traduisant le mécanisme à mo-
déliser

2. une description de la perte progressive de rigidité par l’introduction de va-
riables d’endommagement

3. les lois d’évolution de ces variables d’endommagement
Ces modèles d’endommagement continu présentent l’avantage majeur d’être

simples à implémenter dans un logiciel de calcul EF classique tel qu’Abaqus. Tou-
tefois, ils souffrent d’une certaine dépendance au maillage ([Baz83]), et l’énergie
dissipée tend à diminuer au fur et à mesure que le maillage se raffine. Il faut alors
régulariser le modèle afin de s’assurer que l’élément, une fois rompu, ait dissipé une
énergie compatible avec sa taille et les propriétés à rupture du matériau représenté
en introduisant une longueur interne caractéristique de la taille de la bande de lo-
calisation. Nous choisissons ici d’utiliser la théorie de bande de fissuration (crack
band), introduite par [Baz83], pour assurer une dissipation d’énergie adéquate via
l’ajout d’une longueur caractéristique comme la taille de l’élément. Le problème de
contrainte/déformation devient alors un problème de contrainte/ouverture, comme
c’est le cas pour les modèles de zones cohésives, ce qui permet d’introduire natu-
rellement un taux de restitution d’énergie critique Gc comme paramètre matériau
supplémentaire.

2.4.2 Choix des modèles d’endommagement des différents consti-
tuants

2.4.2.1 Modèle d’endommagement matriciel

Nous représentons l’endommagement matriciel à l’aide d’une loi d’endomma-
gement quasi-fragile bilinéaire continue schématisée par la figure 2.9, avec un cri-
tère en contrainte maximale : l’endommagement de l’élément s’active une fois la
contrainte maximale σmax atteinte, puis on lui associe un repère de fissuration (I, I I, I I I)
correspondant au repère des contraintes principales. L’endommagement est régula-
risé en déplacement équivalent δeq = Lcϵ, où Lc est la longueur caractéristique de
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l’élément, afin d’éviter que l’énergie dissipée ne diminue avec la taille de l’élément.
La variable d’endommagement D est initialement nulle, puis croissante (caractère
irréversible de l’endommagement) telle que :

D =
δ

f
eq

(
δeq − δ0

eq

)
δeq

(
δ

f
eq − δ0

eq

) (2.25)

où :
— δeq est le déplacement normalisé équivalent à l’instant t
— δ0

eq est le déplacement normalisé équivalent à l’amorçage de l’endommage-
ment

— δ
f
eq est le déplacement normalisé équivalent à rupture de l’élément, calculé à

partir du taux de restitution d’énergie critique, ou énergie de rupture, Gc =
1
2 Fδ

f
eq

FIGURE 2.9 – Schématisation de la loi d’endommagement matriciel sé-
lectionnée ([Bén19]). A : Schéma de la fissure matricielle à modéliser.

B : Evolution des paramètres du modèle dans la direction I

On recalcule la valeur de la variable d’endommagement à chaque incrément, et le
tenseur des rigidités C de l’élément sera alors dégradé dans le repère de fissuration
(I, I I, I I I) tel que :

Cendo =



dC11 dC12 dC13 0 0 0
C22 dC23 0 0 0

C33 0 0 0√
dC44 0 0

sym
√

dC55 0
C66


(I,I I,I I I)

(2.26)

en notant, pour cette équation, d = 1−D selon le formalisme de Murakami ([Mur88]).
Comme on ne considère qu’une seule variable d’endommagement, les directions I I
et I I I ne sont pas affectées.
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2.4.2.2 Modèle d’endommagement des fibres

Initialement, les fibres étaient considérées élastiques linéaires. Cependant, pour
plus de précision sur le scénario d’endommagement des CMC-FC et pour mieux
comprendre l’influence des différents paramètres étudiés sur les mécanismes en jeu
dans ces matériaux particuliers, une loi d’endommagement similaire à celle appli-
quée aux éléments matriciels est utilisée pour les fibres. En revanche, leur nature de
monofilament fragile requiert une étape de correction des propriétés selon la taille
de jauge, ou la longueur de la fibre considérée, appelée Weibull scaling ([MO06]). La
valeur moyenne de la contrainte à rupture s’exprime alors par :

σ̄ = σs

(
S
S0

)−
1
m Γ

(
1 +

1
m

)
(2.27)

où σs et m sont les paramètres de Weibull associés au Hi-Nicalon S valant σs =
3.5 GPa et m = 6, 1 ; S0 est une unité de surface arbitraire, S = πdl la surface d’une
fibre proportionnelle à la taille de jauge l, et Γ(z) la fonction telle que :

Γ(z) =
∫ ∞

0
tz−1e−t dt, ∀z ∈ C tel que ℜ(z) > 0 (2.28)

Cette correction permet alors d’appliquer les propriétés adaptées à la taille des
fibres courtes considérées. Notons toutefois que, dans le cas d’une distribution de
longueurs et de rayon, seule la moyenne de ces distributions sera prise en compte
dans ce calcul pour éviter la création de multiples familles de matériau type « fibre »
dans les simulations numériques.

2.4.2.3 Modèle d’endommagement interfacial

[CGS97] propose deux pistes envisageables pour représenter l’endommagement
interfacial. La première consiste à représenter l’interphase par des éléments volu-
miques associés à une loi d’endommagement continue. Cependant, un tel choix de
modélisation ajouterait un nombre considérable de degrés de liberté dans notre cas
au vu de la faible épaisseur des interphases par rapport aux autres dimensions en
jeu (quelques centaines de nm) et n’est donc pas réalisable ici. Nous avons donc fait
le choix de la seconde approche qui reprend le principe des modèles de zones co-
hésives (CZM) tels qu’introduits par [Tve90], et leur nature de modèles régularisés
rend d’autant plus adaptée leur application dans ces travaux. Des éléments d’épais-
seur nulle sont alors insérés entre les éléments constitutifs des fibres et ceux de la
matrice. La loi de vecteur contrainte/séparation retenue est une loi bilinéaire décou-
plée similaire au modèle de Cox ([YC05]) schématisée par la figure 2.10b. On note σi
les efforts cohésifs et δi les déplacements des lèvres de la fissure, où (n, t, s) repré-
sentent respectivement la direction normale et les deux directions tangentielles. La
loi d’endommagement peut être décrite à partir de trois paramètres :

— Ki la rigidité de l’élément d’interface
— Gi

c l’énergie dissipée, équivalente à l’aire sous la courbe de vecteur contrainte-
séparation

— σi
0 la contrainte maximale avant l’initiation de l’endommagement

Quand les efforts cohésifs sont maximaux, l’ouverture de la fissure s’écrit alors :
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δi
0 =

σi
0

Ki
(2.29)

et le saut de déplacement lors de la séparation complète s’exprime par :

δi
c =

2Gi
c

σi
0

(2.30)

A chaque incrément, les déplacements des bords de la fissure sont comparés
à l’ouverture de la fissure et au saut de déplacement après séparation complète.
Lorsque δi = δi

0, la rigidité Ki de l’élément est dégradée d’un facteur Di corres-
pondant à la variable d’endommagement qui, tout comme pour l’endommagement
des éléments matriciels, est initialement nulle puis ne peut que croître, représentant
le caractère irréversible de l’endommagement. Cette variable d’endommagement
s’écrit :

Di =
δi

c
(
δi − δi

0
)

δi
(
δi

c − δi
0
) (2.31)

Dans le repère local de l’élément cohésif, les contraintes à chaque incrément sont
évaluées à : σn

σt
σs

 =

(1 − Dn)Kn 0 0
0 (1 − Dt)Kt 0
0 0 (1 − Ds)Ks

δn
δt
δs

 (2.32)

(A)

(B)

FIGURE 2.10 – Modèle d’endommagement interfacial. Gauche :
schématisation de la prise en compte des frottements sur un élé-
ment ([AS06]). Droite : loi bilinéaire d’endommagement sélectionnée

([Maz18])

Cependant, ce modèle ne prend pas en compte les phénomènes de frottements
aux interfaces intervenant dans le matériau lors de la décohésion fibre/matrice et
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permettant également la dissipation de l’énergie de fissuration. L’approche propo-
sée par [AS06] permet d’introduire cette notion de frottement sans assouplir la struc-
ture, et présente l’avantage de découpler les effets du frottement et ceux de l’endom-
magement, permettant alors de choisir la loi d’endommagement et la loi de frotte-
ment appliquées. Ces avantages justifient notre choix d’implémenter ce modèle, en
sélectionnant comme loi d’endommagement celle présentée plus haut et comme loi
de frottement une loi de type frottement de Coulomb. En principe, l’élément cohésif
est subdivisé en une partie non endommagée et une partie endommagée sur laquelle
s’applique le frottement (voir schéma figure 2.10a). On introduit alors un paramètre
additionnel au modèle, noté µ f , qui correspond ainsi au coefficient de frottement
appliqué aux interfaces. Toutefois, la mesure précise de ce coefficient de frottement
dans le cas des matériaux étudiés ici s’avère compliquée, notamment à cause de la
forte dispersion des résultats d’essais d’indentation. Une valeur arbitraire à donc été
choisie telle que µ f = 0, 3.

2.4.3 Validation de la physique des modèles

Au vu de la réalité des matériaux CMC-FC actuels, la validation des modèles
d’endommagement par l’expérimental peut s’avérer complexe. Toutefois, il reste
possible d’y vérifier la présence de phénomènes dissipatifs classiques tels que la
décohésion fibre/matrice ou des mécanismes de pontage, et de comparer les ob-
servations numériques aux fractographies afin de s’assurer qualitativement que la
physique des modèles représente correctement celle du matériau réel. Précisons que
tous les calculs réalisés ici utilisent des conditions aux limites PMUBC, tout comme
les simulations qui seront présentées dans le chapitre suivant.

Prenons l’exemple d’une cellule virtuelle unidirectionnelle avec interphase, avec
un chargement unitaire dans la direction des fibres. Les données utilisées pour ce
calcul sont rassemblées dans le tableau 2.1. Les propriétés de la matrice sont celles
mesurées expérimentalement sur le matériau M1, celles de l’interphase correspondent
aux calculs effectués sur une interphase BN (section 1.3), et celles des fibres déduites
des propriétés du Hi-Nicalon S avec Weibull scaling ([MO06], ([Sha+06])), dans le cas
de fibres cylindriques identiques de 12 µm de diamètre et 180 µm de longueur. Le
coefficient de Poisson des différents constituants est tel que ν = 0, 2. La figure 2.11
ci-dessous représente la valeur de la variable d’endommagement en fin de charge-
ment dans la cellule virtuelle, où les éléments en rouge correspondent aux éléments
rompus (D = 1).
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Propriété Valeur

Em (GPa) 359
σm (MPa) 200
KIcm (MPa m0.5) 2,42

E f (GPa) 420
σf (GPa) 9,16
KIc f (MPa m0.5) 1,74

σ0i (MPa) 107
Gcinter f (J/m2) 5,87
µ f 0,3

TABLE 2.1 – Propriétés du matériau virtuel test

FIGURE 2.11 – Endommagement d’une cellule unidirectionnelle avec
chargement unitaire dans la direction des fibres. En haut à gauche :
cellule complète en vue 3D. En bas à gauche : cellule complète, face
(x, y). En haut à droite : endommagement interfacial en vue 3D. En bas

à droite : vue 3D du chemin de fissuration

Si l’on regarde le chemin de la fissuration, on observe des phénomènes de pon-
tage et de déviation de fissure aux interphases caractéristiques des mécanismes dis-
sipatifs classiques des CMC. De plus, en examinant l’endommagement interfacial,
on retrouve non seulement de la décohésion fibre/matrice nécessaire à l’augmen-
tation de la ténacité des matériaux CMC, mais également des déchaussements de
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portions de fibres courtes telles qu’observées expérimentalement au MEB sur le fa-
ciès de rupture représenté en figure 1.48b.

D’ailleurs, les faciès de rupture numérique et expérimentaux sont très similaires.
Lors d’une autre simulation, cette fois sur un matériau virtuel isotrope transverse
avec chargement unitaire dans le plan d’isotropie (les propriétés matériau appli-
quées restant les mêmes que celles du tableau 2.1), le faciès de rupture est com-
parable à celui obtenu après essai de flexion 4 points sur un échantillon du Lot 3,
observé au MEB (figure 2.12). On retrouve dans les deux cas des fibres décohérées,
majoritairement orientées selon le plan de fissuration principale.

(A)
(B)

FIGURE 2.12 – Comparaison de faciès de rupture numérique et expéri-
mental

Ces choix de modélisation de l’endommagement semblent ainsi capables de rendre
compte qualitativement de la physique des matériaux CMC-FC réels. Leur applica-
tion dans le cadre de simulations numériques devrait ainsi nous permettre d’une
part de comprendre précisément les différents mécanismes d’endommagement en
jeu dans les CMC-FC et comment les différents paramètre matériau peuvent influen-
cer cet endommagement, et d’autre part de prédire le comportement d’un CMC-FC
en fonction de paramètres morphologiques et des propriétés de ses constituants.

2.5 Conclusions sur la constitution des modèles numé-
riques

Les modèles développés dans le cadre de l’étude des propriétés thermoméca-
niques de CMC-FC pour ces travaux sont basés sur la génération de cellules vir-
tuelles statistiquement représentatives du matériau réel. Ces VESR permettent de
tenir compte de la morphologie de ces matériaux avec une grande précision, tout en
permettant une grande souplesse nécessaire aux études paramétriques qui seront
réalisées par la suite.

Dans le domaine élastique linéaire, l’approche par homogénéisation en champ
complet, via des calculs éléments finis sur ces cellules virtuelles, permet de prédire
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les propriétés élastiques des CMC-FC en fonction de la géométrie et du taux de
fibres, et des propriétés élastiques des constituants. Cette approche a pu être validée
grâce à des comparaisons avec un modèle analytique.

Enfin, nous avons fait le choix pragmatique de rester dans la continuité des
travaux de [Maz18] et [Bén19] en choisissant de modéliser l’endommagement par
des lois d’endommagement continues. L’utilisation des modèles de zones cohésives
pour l’endommagement des éléments d’interface est agrémenté d’une prise en compte
des frottements grâce au modèle d’Alfano. Ces modèles ont ensuite été comparés à
l’expérimental : ils sont capables de représenter fidèlement la physique de l’endom-
magement des matériaux CMC-FC et rendent compte des différents mécanismes
dissipatifs typiques des matériaux composites à matrice céramique. Bien qu’il au-
rait été préférable de valider quantitativement ces modèles d’endommagement à
l’aide d’essais expérimentaux, nous ne disposions pas d’éprouvettes adaptées à cette
démarche. Toutefois, la validation qualitative menée ici indique que les modèles
construits sont suffisamment satisfaisants pour permettre une étude paramétrique
de l’endommagement des CMC-FC par la simulation, qui est détaillée au chapitre
suivant.
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Ce chapitre se consacre à l’exploitation des modèles construits et validés au chapitre pré-
cédent, dans le domaine élastique linéaire d’une part et du point de vue de l’endommagement
d’autre part. L’objectif des campagnes de simulations est d’analyser précisément l’influence
des paramètres morphologiques et des propriétés des constituants sur les mécanismes d’en-
dommagement des CMC-FC et sur les propriétés mécaniques du composite. Ensuite, l’en-
semble de ces données permettra de déterminer si la défragilisation des céramiques par l’in-
corporation de renforts fibreux discontinus est suffisante pour justifier leur emploi pour une
application dans des turbines de moteurs aéronautiques en proposant un matériau optimisé
à cet usage et des pistes d’amélioration.

3.1 Influence des paramètres morphologiques et maté-
riau sur les propriétés élastiques

Nous aborderons dans cette section l’étude des propriétés élastiques des CMC-
FC en fonction des différents descripteurs morphologiques mesurés expérimentale-
ment, à savoir le facteur de forme des fibres, le taux volumique de renforts ainsi que
l’orientation des fibres, et les propriétés élastiques des constituants. Seuls les effets
de la matrice et de l’interphase seront ici analysés, l’industriel préférant conserver
la fibre Hi-Nicalon S pour les renforts fibreux. Nous nous baserons principalement
sur des résultats obtenus par homogénéisation éléments finis du modèle matériau
virtuel, bien que quelques résultats issus du modèle analytique seront fournis à titre
de comparaison.

3.1.1 Etude préliminaire de convergence des modules élastiques
en fonction de la taille de cellules

Avant de se lancer dans les campagnes de simulation dans le domaine élastique,
un étude de convergence est nécessaire afin de déterminer la taille de cellule vir-
tuelle qui minimise la variabilité des résultats, mais aussi le temps de calcul néces-
saire. La taille du VESR dépend du facteur de forme des fibres, du taux volumique
de fibres et du nombre de fibres modélisées dans la cellule. Le but de cette étude
préliminaire est alors de connaître, à propriétés des constituants, taux volumique de
fibres et facteur de forme moyen fixés, le nombre idéal de fibres à modéliser.
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(A) Etude de convergence : modules d’élasticité
en fonction du nombre de fibres

(B) Etude de convergence : temps de calcul en
fonction du nombre de fibres

FIGURE 3.1 – Etude de convergence dans le domaine élastique

Les courbes représentées en figure 3.1 ont été tracées pour un CMC virtuel tel
que Em = 200 GPa, 10% de renforts HNS cylindriques courts de facteur de forme
moyen f = 15 avec E f =320 GPa, ν = 0, 2, pour une orientation isotrope. La figure
3.1a indique qu’une trentaine de fibres suffit pour avoir des résultats convenables
via le modèle matériau virtuel. D’autres calculs de convergence pour un taux de
renforts différent (5% et 15%) et une orientation préférentielle différente confirment
cette affirmation. De plus, cette valeur permet également d’assurer des temps de
calcul raisonnables (figure 3.1b). Les simulations élastiques basées sur la génération
de VESR seront donc réalisées dans cette configuration. Par ailleurs, il a été noté que
l’homogénéisation par calculs EF dépendait peu du maillage, tant que la courbure
de la face latérale des fibres cylindriques reste correctement discrétisée.

3.1.2 Influence de la morphologie des CMC-FC sur les propriétés
élastiques

Dans un premier temps, nous étudions l’effet des paramètres morphologiques
sur les propriétés élastiques des CMC-FC de type M3. Pour rappel, ces matériaux
sont composés d’une matrice constituée d’un mélange MoSi2+TiSi2 et de fibres HNS.
La figure 3.2 ci-dessous trace l’évolution des modules d’élasticité en fonction du taux
volumique de fibres et du facteur de forme des renforts pour une distribution iso-
trope transverse, les propriétés élastiques des constituants étant fixées (tableau 2.1).
Le tableau 3.1 montre quant à lui les modules d’élasticité calculés en fonction de
l’orientation préférentielle des fibres. Trois cas d’orientation sont considérés : iso-
trope, isotrope transverse dans le plan (x,y) tel que mesuré sur la tomographie d’un
échantillon de matériau M3, et unidirectionnel selon l’axe x.
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(A) Sensibilité des propriétés élastiques au taux
volumique de fibres et comparaison avec les ré-
sultats analytiques pour Ex (ceux pour Ey et Ez

étant presque confondus avec Ex).

(B) Sensibilité des propriétés élastiques au fac-
teur de forme des fibres pour deux taux volu-

miques de fibres v f = 5% et v f = 10%

FIGURE 3.2 – Sensibilité des propriétés élastiques de CMC-FC au taux
volumique de fibres et à leur facteur de forme

Orientation Ex (GPa) Ey (GPa) Ez (GPa)

Isotrope 366,7 366,7 366,7
Isotrope transverse 367,1 367,2 367,1
Unidirectionnel 367,1 366,5 366,5

TABLE 3.1 – Sensibilité des propriétés élastiques de CMC-FC à l’orien-
tation préférentielle des fibres

Si l’on compare les résultats de la figure 3.2a avec la loi des mélanges ou le mo-
dèle analytique présenté en section 2.3.2, l’augmentation des modules élastiques
avec le taux volumique de fibres est une évidence. Précisons tout de même que la
légère inflexion des résultats obtenus n’est pas un signe d’un début de plateau à
partir d’un taux volumique de 20%, mais s’explique par la difficulté de générer un
VESR dont le taux volumique de fibres obtenu correspond à la consigne donnée si
cette dernière se situe autour de la limite de remplissage de l’algorithme RSA. En re-
vanche, le facteur de forme a un effet beaucoup plus limité (figure 3.2b). Quant aux
effets de l’orientation, l’écart entre les modules pour les différents cas d’orientation
est négligeable, malgré un écart initial des rigidités plus marqué entre la matrice et
les fibres. Ceci suggère que, dans le domaine élastique linéaire, il n’est pas nécessaire
de chercher à optimiser les propriétés du matériau CMC-FC à travers l’optimisation
de l’orientation de ses renforts d’une part, et d’autre part que l’anisotropie induite
par le procédé de fabrication par SPS ne porte pas préjudice aux propriétés élas-
tiques des CMC-FC.
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3.1.3 Propriétés élastiques des CMC-FC en fonction de celles de
leurs constituants

Nous nous intéressons ici plus spécifiquement à l’étude de l’influence des pro-
priétés matricielles et des propriétés interfaciales sur les propriétés élastiques des
CMC-FC. Pour l’étude de l’effet des propriétés matricielles, nous considérerons un
matériau virtuel isotrope transverse (le tenseur d’orientation d’ordre 4 étant me-
suré sur une tomographie d’un échantillon de matériau M3) constitué de 15% fibres
HNS, sans interphase, et faisons varier la rigidité de la matrice dans un intervalle
contenant les propriétés de matrices céramiques classiques, tous les autres para-
mètres étant fixés. Concernant l’effet de l’ajout d’une interphase sur les propriétés
élastiques, nous comparerons deux cellules virtuelles isotropes transverses consti-
tuées d’une matrice M1 et de fibres HNS, l’une présentant une interphase type BN
de rigidité Ei = 15 GPa et de 600 nm d’épaisseur, et l’autre sans interphase. Ensuite,
une cartographie est réalisée afin de comparer l’impact des propriétés matricielles et
interfaciales sur les propriétés élastiques du composite (seules les rigidités de la ma-
trice et de l’interphase varient, la morphologie du VER et les propriétés élastiques
restantes étant fixées).

FIGURE 3.3 – Effet des propriétés matricielles sur les propriétés élas-
tiques de CMC-FC

Module d’élasticité Ex (GPa) Ey (GPa) Ez (GPa)

Sans interphase 367,1 367,2 367,1
Avec interphase 358,8 357,8 358,4

TABLE 3.2 – Effet de l’interphase sur les propriétés élastiques d’un
CMC-FC
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FIGURE 3.4 – Cartographie de l’influence des propriétés matricielles et
interfaciales sur les propriétés élastiques de CMC-FC

Ici encore, les résultats présentés en figure 3.3 correspondent à ce qui est at-
tendu : une matrice plus rigide ne peut qu’augmenter la rigidité du composite. En
ce qui concerne l’effet de l’interphase, les différences de modules entre les cellules
virtuelles avec et sans interphase sont limitées (< 10 GPa). Cela signifie que l’inter-
phase n’assouplit pas outre mesure le système. Cela confirme également que l’ajout
d’une interphase ne permet pas de justifier à elle seule la baisse importante des mo-
dules constatée entre les échantillons de constitution M3 du Lot 2 et les échantillons
du Lot 3. Le tableau 3.2 et les cartographies de la figure 3.4 vont également dans ce
sens en montrant que même des propriétés d’interphase dégradées dans le cas où
matrice et interphase ne seraient pas correctement liées ou, à l’inverse, très fortes,
n’expliquent pas la chute des modules d’élasticité observée expérimentalement, et
que la seule dégradation de la matrice peut être la cause de la différence des mo-
dules.

Cette étude succincte dans le domaine élastique semble montrer que seules les
propriétés matricielles et le taux volumique de fibres ont un rôle important sur les
propriétés des CMC-FC. Cependant, étendre ces observations à l’endommagement
serait une conclusion bien trop hâtive et erronée, puisque bien d’autres mécanismes
peuvent entrer en jeu dans le cadre de ce phénomène non linéaire. La suite de ce
chapitre se concentre alors sur une étude beaucoup plus poussée des effets de ces
différents paramètres sur l’endommagement du matériau pour pouvoir conclure
sur l’adéquation de l’emploi des CMC-FC pour l’application souhaitée par SAFRAN
Ceramics et éventuellement proposer, par une approche inverse, la définition d’un
matériau CMC-FC optimal vis-à-vis de l’utilisation envisagée.



Chapitre 3. Simulations dans les domaines élastique et endommageable du
comportement mécanique de CMC-FC 93

3.2 Calculs d’endommagement préliminaires aux études
de sensibilité

Bien que la rigidité des CMC-FC soit une propriétés importante au vu de l’ap-
plication souhaitée, l’intérêt principal de cette étude réside dans l’analyse de l’en-
dommagement des CMC-FC, plus spécifiquement sur la question de la capacité des
renforts fibreux discontinus à défragiliser le matériau. Nous aborderons dans cette
section l’exploration numérique du comportement endommageable des CMC-FC à
travers l’étude précise des mécanismes en jeu. Cette analyse servira ensuite à la mise
en place des études de sensibilité de l’endommagement des CMC-FC par rapport à
différents facteurs, ce que nous présenterons à la section suivante.

3.2.1 Etude de convergence dans le domaine endommageable

Au vu du nombre conséquent de calculs prévus pour réaliser les études paramé-
triques, une phase d’optimisation est nécessaire afin de réduire la durée de chaque
calcul à environ deux heures sur six coeurs d’une machine de calcul AMD Ryzen
Threadripper 3970X 3.7 GHz, 256 GB RAM, NVIDIA Quadro RTX6000 (24 GB) uti-
lisée pour tous les calculs d’endommagement. Les pistes d’amélioration reposent
sur la taille de la cellule virtuelle, contrôlée notamment par le nombre de fibres re-
présentées, ainsi que la finesse du maillage, généré par GMSH puis optimisé via
l’outil mmg3d ([Dob12]). Sur ce dernier point, bien que le modèle d’endommage-
ment soit régularisé par la longueur caractéristique de l’élément afin de dissiper la
bonne quantité d’énergie, une inquiétude subsiste quant à la localisation des endom-
magements. En effet, sur un maillage plus grossier, les éléments matriciels rompus
pourraient inclure des zones de matrice qui ne seraient peut-être pas endommagés
dans le cas d’un maillage plus fin, ce qui pourrait probablement influer sur la ré-
ponse de la cellule virtuelle à la sollicitation. Ici, la finesse du maillage est contrôlée
à travers le paramètre -hgrad de mmg3d, qui règle le rapport de longueur entre deux
bords d’éléments adjacents.

Cette étude de convergence a été réalisée à partir de deux cellules matériau
virtuel de matrice M1, 15% de fibres HNS et interphase type BN, reconstruites à
partir du même tenseur d’orientation d’ordre 4, l’une contenant 50 fibres (soit un
VESR d’environ 200 µm de côté), l’autre contenant 100 fibres (soit un VESR d’envi-
ron 300 µm de côté). Le choix de prendre 50 fibres comme valeur minimale se base
sur les travaux de [Li+16] donnant l’erreur d’approximation du tenseur d’orienta-
tion d’ordre 4 lors de la reconstruction de VER à partir des données d’orientation en
fonction du nombre de fibres représentées dans le VER. Les cellules virtuelles géné-
rées ont ensuite été maillées de deux manières, un maillage fin (hgrad = 1,3) et un
maillage plus grossier (hgrad = 2). A titre d’indication, une comparaison du nombre
de noeuds de calcul est donnée dans le tableau 3.3 ci-dessous.
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Nombre de fibres Maillage fin Maillage grossier

50 ≈ 75000 ≈ 54000
100 ≈ 195000 ≈ 134000

TABLE 3.3 – Nombre de noeuds de calcul en fonction du nombre de
fibres représentées et de la finesse du maillage

FIGURE 3.5 – Sensibilité à la taille de cellule et à la taille du maillage des
courbes contrainte-déformation d’un VESR soumis à une déformation

uniaxiale

FIGURE 3.6 – Comparaison des chemins de fissuration obtenus pour
un maillage fin (gauche) et un maillage grossier (droite) sur un VESR

soumis à une déformation uniaxiale

On remarque à première vue que les courbes de réponse des cellules de 50 fibres
et 100 fibres données en figure 3.5 se confondent, peu importe le maillage choisi.
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Notons au passage que la contrainte est calculée à partir de la force de réaction aux
noeuds sur la face normale au chargement, et il en sera de même pour toutes les si-
mulations de l’endommagement de CMC-FC qui suivront. Ensuite, le maillage plus
grossier induit une légère différence dans la discrétisation de la courbe de réponse,
les incréments de chargement étant gérés par le logiciel de calcul EF. La visualisation
de la simulation montre de légères disparités dans le chemin de fissuration (figure
3.6), ce qui était attendu, mais qui semblent peu affecter les courbes de réponse.
Ainsi, nous pouvons optimiser les temps de calculs en se basant sur des cellules de
plus petite taille mais représentant tout de même suffisamment de fibres pour cor-
rectement échantillonner les différentes distributions morphologiques, et avec un
maillage plus grossier sans pour autant risquer de pertes majeures d’informations
sur l’endommagement des CMC-FC. Sauf mention contraire, toutes les simulations
suivantes seront menées sur des cellules contenant 50 fibres avec un maillage adapté
(hgrad = 2). Un maillage EF typique est illustré figure 3.7.

FIGURE 3.7 – Maillage EF typique utilisé pour les simulations

3.2.2 Analyse numérique du scénario d’endommagement

Avant d’entreprendre une campagne de simulations de sensibilité de l’endom-
magement des CMC-FC aux paramètres matériau et procédé, il est capital de com-
prendre avec précision le scénario d’endommagement de ces matériaux afin de pro-
poser des suggestions d’axes d’étude pour envisager une optimisation de cet en-
dommagement. Nous nous sommes gardés d’effectuer cette étude uniquement à
partir d’observations expérimentales car les matériaux à notre disposition n’étaient
pas suffisamment adaptés à une telle analyse. En revanche, la robustesse du mo-
dèle numérique d’endommagement permet d’utiliser l’outil numérique pour exa-
miner l’endommagement de VESR et conclure sur le scénario d’endommagement
des CMC-FC réels dans diverses situations. Les figures 3.8a à 3.8c montrent un cas-
type d’endommagement d’un VESR au cours du chargement, obtenu lors de la dé-
formation uniaxiale unitaire selon l’axe x d’un VESR virtuel constitué d’une matrice
type M1, de 15% de fibres HNS et d’une interphase type BN (plus précisément,
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les propriétés matériau appliquées ici sont les mêmes que celles présentées dans le
tableau 2.1), selon une vue 3D, un plan de coupe normal au plan de fissuration prin-
cipale, un autre dans le plan de fissuration principale, puis une vue 3D des éléments
d’interface seuls.

(A) Apparition des premiers endommagements

(B) Propagation de l’endommagement dans le VESR

FIGURE 3.8 – Evolution de l’endommagement d’un VESR au cours du
chargement
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(C) Rupture du VESR

FIGURE 3.8 – Evolution de l’endommagement d’un VESR au cours du
chargement (suite)

L’endommagement est initié en bout de fibres, puis se propage dans la matrice
jusqu’à rencontrer une autre fibre. La fissure est alors déviée à l’interface fibre-
matrice. Une fois la fibre décohérée, la propagation de l’endommagement matri-
ciel reprend. Ce scénario se répète jusqu’à la rupture totale du VESR (figure 3.8),
ou jusqu’à ce que l’énergie de fissuration totale ait été entièrement dissipée aux in-
terphases dans le cas d’un CMC-FC optimal. Un schéma récapitulatif en 2D de ce
scénario d’endommagement des CMC-FC est représenté en figure 3.9. Par souci de
clarté, une seule fissure y est représentée. Toutefois, nous verrons dans la suite de ce
manuscrit que le scénario décrit ici correspond à un cas idéal, et dépend de la mor-
phologie du matériau (géométrie des renforts, hétérogénéités, . . .) et des propriétés
interfaciales.
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FIGURE 3.9 – Schéma récapitulatif du scénario d’endommagement des
CMC-FC dans un cas idéal
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3.2.3 Mise en place des études de sensibilité dans le domaine en-
dommageable

D’après l’étude numérique du scénario d’endommagement, les fibres courtes
joueraient alors le double rôle de renfort et de défaut, ce qui représente ainsi une
particularité des CMC-FC et une difficulté supplémentaire dans le dimensionne-
ment de ces matériaux. En effet, il faut s’assurer que le caractère défragilisant des
fibres courtes surpasse leur propension à concentrer les contraintes et à initier l’en-
dommagement. On peut par exemple envisager de réduire le nombre de bouts de
fibres en faisant varier le taux volumique de fibres et le facteur de forme des renforts
discontinus. On peut toutefois déjà voir apparaître un possible compromis ici, dans
le sens où la réduction du nombre de défauts est clairement nécessaire pour une té-
nacité suffisante des CMC-FC, mais qu’il faut aussi une quantité suffisante de fibres
et donc d’interphase pour défragiliser la matrice.

Le scénario d’endommagement numérique montre également que l’orientation
des fibres par rapport au chargement appliqué aurait un effet sur l’endommage-
ment, alors que ce paramètre paraissait peu important dans le domaine élastique
linéaire. La figure 3.10 représente l’évolution au cours de la sollicitation de la va-
riable d’endommagement D des éléments d’interface en fonction de l’angle entre
leur normale et la direction du chargement. On remarque alors que les éléments
d’interface dont la normale est colinéaire à la direction de chargement s’endom-
magent en premier, tandis que les éléments dont la normale est orthogonale à la
direction de chargement sont peu sollicités. Cette analyse confirme que l’étude des
effets de l’orientation sur l’endommagement est pertinente dans le cas des CMC-FC,
malgré le faible impact de ce paramètre sur les propriétés élastiques.
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(A)

(B)

(C)

FIGURE 3.10 – Evolution au cours de la sollicitation de l’endommage-
ment moyen des éléments d’interface en fonction de l’orientation de

leur normale par rapport à la direction de chargement (x)
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Cette analyse numérique de l’endommagement interfacial fait également remon-
ter une autre problématique majeure, à savoir l’adaptation des propriétés interfa-
ciales. La figure 3.11 compare l’endommagement et les faciès de rupture numériques
d’un même VESR soumis au même chargement, avec puis sans interphase. Les pro-
priétés mécaniques des constituants utilisées pour ces calculs sont rappelées dans
le tableau 3.4, le coefficient de Poisson des constituants ν valant 0,2, et la contrainte
à rupture ayant dans ce cas été déterminée pour les VESR à partir des moyennes
des distributions de diamètres et longueurs de fibres données en section 1.2.2 et
rappelées ici : dmoy = 16.66 µm, lmoy = 152.20 µm. Notons par ailleurs que les pro-
priétés interfaciales indiquées ont été appliquées dans le cas de la simulation avec
interphase. Cette dernière n’a pas été modélisée pour la simulation sans interphase.

Propriété Valeur

Em (GPa) 359
σm (MPa) 200
KIcm (MPa m0.5) 2,42

E f (GPa) 420
σf (GPa) 9,41
KIc f (MPa m0.5) 1,74

σ0i (MPa) 107
Gcinter f (J/m2) 5,87
µ f 0,3

TABLE 3.4 – Propriétés du matériau virtuel test
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(A) Avec interphase

(B) Sans interphase

FIGURE 3.11 – Comparaison de l’endommagement d’un VESR avec et
sans interphase. Gauche : endommagement matriciel. Centre : endom-

magement interfacial. Droite : faciès de rupture.

On observe, alors que l’endommagement part dans les deux cas des extrémités
des fibres comme décrit dans la section précédente, que le scénario d’endommage-
ment est bien différent dans le cas d’un VESR sans interphase : une fois arrivées
au niveau d’une fibre, les fissures matricielles ne sont en aucun cas déviées, mais
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les fibres sont rompues, si bien que le matériau CMC-FC, multiphasé par défini-
tion, devient équivalent à une céramique monolithique en présentant une rupture
catastrophique fragile, comme le montre le faciès de rupture numérique en figure
3.11b. En outre, la présence seule d’une interphase ne suffit pas à assurer la défra-
gilisation optimale d’un CMC-FC, puisque dans le cas de propriétés interfaciales
insuffisantes, les simulations numériques montrent que l’interphase s’endommage
avant la matrice. Cet endommagement interfacial prématuré est défavorable à la
dissipation suffisante de l’énergie de fissuration matricielle aux interphases qui ne
peuvent donc pas remplir correctement leur rôle de fusible mécanique.

Par ailleurs, pour assurer la bonne dissipation de l’énergie de fissuration matri-
cielle, la maximisation de la surface « active » d’interphase semble essentielle, tout
comme la probabilité qu’une fissure matricielle rencontre une fibre sur son chemin
de propagation. Cette optimisation passe notamment par la maximisation de la sur-
face spécifique d’interphase, donc du facteur de forme et du nombre de fibres pré-
sentes dans le volume, et de l’homogénéité du matériau dans le cas de la probabilité
de trouver une fibre dans le chemin de fissuration. On voit encore ici apparaître le
paradoxe des CMC-FC quant au double rôle défaut/renfort des fibres. Une étude
combinée des effets de la géométrie des fibres, de la densité de fibres (gérée ici à
travers le facteur de forme du minicomposite), et de l’interphase sur l’endommage-
ment, à taux volumique de fibres constant est alors envisagée dans le but de mieux
appréhender ce paradoxe. Pour ce faire, la génération de cellules virtuelles à facteur
de forme de fibres élevé est nécessaire. Les VESR générés par RSA n’étant pas adap-
tés, nous générons un ensemble de minicomposites virtuels unitaires, unidirection-
nels et périodiques, tels que schématisés par la figure 3.12, soumis à une déforma-
tion uniaxiale longitudinale. Ces minicomposites ne sont certes pas statistiquement
représentatifs du matériau réel, mais sont un support plus adaptés à l’étude numé-
rique de l’impact de facteurs de forme élevés. Les propriétés matériau utilisées pour
ces simulations sont celles indiquées dans le tableau 3.4, en adaptant la valeur de σf
en fonction de la géométrie des fibres pour chaque minicomposite.
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FIGURE 3.12 – Schéma des cellules virtuelles unitaires générées pour
l’étude combinée

Nous proposons ici une première analyse des scénarii d’endommagement de ces
minicomposites virtuels dans le cas où les propriétés interfaciales sont identiques
pour toutes les cellules unitaires. L’étude détaillée des effets des propriétés d’inter-
phases combinés au facteur de forme des fibres, pour une densité de fibres élevée
uniquement sera explicitée en section 3.3, le cas inverse de cellules à faible densité
(c’est-à-dire où la probabilité qu’une fissure rencontre une fibre est faible) n’étant
dans ce cas pas pertinent. Les figures 3.13 à 3.15 représentent la valeur de la variable
d’endommagement D des éléments matriciels et interfaciaux au moment de la rup-
ture. De plus, afin de faciliter la visualisation des différentes phases du matériau, un
schéma du minicomposite est représenté pour chaque cas considéré (cf figure 3.12).
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(A) Cartographie des variables d’endommagement matriciel et interfacial pour un mini-
composite tel que f = 15, pour une densité de fibres élevée. En haut, seule la matrice est
représentée. Sur la coupe du bas, les fibres sont retirées permettant de voir l’endommage-

ment de l’interface et d’estimer une longueur de décohésion ldec ≈ 80 µm

(B) Cartographie des variables d’endommagement matriciel et interfacial pour un mini-
composite tel que f = 15, pour une densité de fibres faible

(C) Comparaison des courbes de
contrainte/déformation entre deux minicompo-

sites dense et non dense en fibres

FIGURE 3.13 – Comparaison de l’effet de la densité de fibres sur l’en-
dommagement d’un minicomposite virtuel
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(A) Cartographie des variables d’endommagement matriciel et interfacial pour un mini-
composite tel que f = 15, pour une densité de fibres élevée. ldec ≈ 80 µm

(B) Cartographie des variables d’endommagement matriciel et interfacial pour un mini-
composite tel que f = 5, pour une densité et un nombre de fibres élevés. ldec ≈ 35 µm

(C) Comparaison des courbes de
contrainte/déformation entre un minicomposite
tel que f = 15 et un minicomposite contenant plus de

fibres et tel que f = 5

FIGURE 3.14 – Comparaison de l’effet du nombre de fibres sur l’en-
dommagement d’un minicomposite virtuel



Chapitre 3. Simulations dans les domaines élastique et endommageable du
comportement mécanique de CMC-FC 107

(A) Cartographie des variables d’endommagement matriciel et interfacial pour un mini-
composite tel que f = 15, pour une densité de fibres élevée. ldec ≈ 80 µm

(B) Cartographie des variables d’endommagement matriciel et interfacial pour un mini-
composite tel que f = 50, pour une densité de fibres élevée. ldec ≈ 50 µm

(C) Comparaison des courbes de
contrainte/déformation entre deux minicompo-
sites à densité de fibres élevées mais deux facteurs de

forme différents (nombre de fibres identique)

FIGURE 3.15 – Comparaison de l’effet du facteur de forme sur l’endom-
magement d’un minicomposite virtuel
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Tout d’abord, la figure 3.13 met en évidence l’importance de la probabilité qu’une
fissure matricielle trouve une fibre dans son chemin de propagation : contrairement
à la cellule de la figure 3.13a, la fissure principale du minicomposite virtuel, partie
d’une extrémité de fibre, n’a pas rencontré de fibre dans son parcours, donc aucune
dissipation d’énergie n’a pu avoir lieu. La fissure étant alors purement matricielle, ce
minicomposite présente une rupture fragile catastrophique, comme l’indique égale-
ment la courbe de réponse tracée en figure 3.13c.

Ensuite, le raisonnement derrière la comparaison donnée en figure 3.14 est le sui-
vant : nous avons vu qu’augmenter le nombre de fibres dans un volume fixé aug-
mente à la fois le nombre d’extrémités de fibres initiateurs de l’endommagement,
la surface d’interphase disponible pour dissiper l’énergie de fissuration matricielle,
et la probabilité que cette fissure rencontre une fibre sur son chemin ; nous avons
donc pris un même minicomposite mais avons dans un cas « sectionné » les fibres
en trois portions identiques de fibres (figure 3.14b), dans le but de faire varier le
nombre de fibres sans en faire varier le volume total. On obtient alors bien plus de
sites de départ d’endommagement en figure 3.14b qu’en figure 3.14a, mais l’éner-
gie de la fissuration principale a pu être dissipée au niveau de plus de fibres, donc
d’une plus grande surface d’interphase, ce qui se traduit par une petite amélioration
de l’endommageabilité du minicomposite, comme le montre la figure 3.14c où l’on
relève une légère augmentation de l’allongement et de la contrainte à rupture.

En parallèle, nous avons également comparé les réponses de deux minicompo-
sites présentant la même densité de fibres, les mêmes nombre et taux volumique de
fibres, et les mêmes propriétés des constituants, mais un facteur de forme différent
(figure 3.15). Il apparaît alors que, même si la surface spécifique d’interphase est
bien supérieure, cette dernière n’est pas utilisée de façon optimale si les propriétés
d’interphase ne sont pas adaptées. Il semblerait alors qu’à propriétés interfaciales
fixées, un facteur de forme plus faible serait plus avantageux, ce que suggèrent les
courbes de réponse de la figure 3.15c. Ce phénomène peut sembler contre-intuitif,
mais une piste d’explication pourrait se trouver d’un point de vue énergétique. En
effet, une fissure interfaciale se propage en mode mixte avec une mixité modale
qui augmente : l’énergie de fissuration augmente avec la mixité, ce qui peut être
la raison de la bifurcation dans la matrice. [Poi07] a montré, dans le cas d’un mi-
nicomposite unidirectionnel à fibres longues, que la ténacité interfaciale maximale
nécessaire à la décohésion dépend des propriétés matricielles et interfaciales, no-
tamment du rapport des modules élastiques et du rapport des taux de restitution
d’énergie adimensionnés. [Cha11] indique, toujours dans le cas de minicomposites
unidirectionnels à fibres longues, que la longueur caractéristique de décohésion l f
dépend de la contrainte maximale de cisaillement τ de l’interphase, la contrainte
maximale σf de la fibre ainsi que son rayon r f tel que l f = r f σf /2τ. [KFP21] fait
également mention d’un facteur de forme critique de la fibre permettant de maximi-
ser la reprise du chargement par cette dernière que l’on peut exprimer comme suit :
fcritique = σf /2τ, cette fois dans le cadre de CMC à fibres courtes. On peut également
mentionner l’effet Poisson qui, dans le cas d’une cellule UD avec chargement longi-
tudinal, a tendance a refermer les fissures se propageant le long de l’interphase. Des
recherches supplémentaires sur ce sujet sont cependant nécessaires afin d’extrapo-
ler ces résultats au cas des fibres courtes, le manque de temps n’ayant pas permis
de s’y pencher avec attention durant cette thèse. On peut néanmoins s’assurer que



Chapitre 3. Simulations dans les domaines élastique et endommageable du
comportement mécanique de CMC-FC 109

le facteur de forme des fibres soit au moins égal à fcritique pour des propriétés d’in-
terphase données. Cela permet de fixer une longueur minimale de fibre courte pour
espérer exploiter au mieux le matériau d’interphase choisi.

Enfin, nous souhaitons également identifier l’effet des propriétés matricielles
sur la réponse à l’endommagement. Une étude préliminaire est alors réalisée avant
l’étude paramétrique détaillée de la section suivante, notamment dans le but d’ana-
lyser la réponse en flexion des échantillons du Lot 3. Pour simuler une matrice initia-
lement endommagée, nous avons diminué ses propriétés élastiques initiales (Em =
150 GPa) et comparé les résultats à ceux d’un VESR à matrice « saine », avec et sans
interphase, pour confronter leur influence sur l’endommagement de ces VESR. Les
courbes de réponse sont rassemblées en figure 3.16. On trouve alors que le caractère
endommageable est plus marqué dans le cas matrice endommagée avec interphase
que dans le cas matrice saine avec interphase, ce qui suggère que les propriétés
matricielles seraient un levier d’optimisation plus important que l’interphase. Cette
simulation donne également une réponse aux questionnements soulevés par les es-
sais de flexion et flexion entaillée sur le Lot 3, à savoir que les différences notables
observées par rapport aux échantillons du Lot 2 sont principalement dues à l’en-
dommagement diffus initial de la matrice.

FIGURE 3.16 – Comparaison des effets de l’interphase et de l’endom-
magement initial de la matrice sur la réponse à l’endommagement d’un

VESR soumis à une déformation uniaxiale

Ces études préliminaires ont ainsi permis de mettre en évidence plusieurs le-
viers d’optimisation qui pourraient jouer sur l’endommagement des CMC-FC, cer-
tains liés à la morphologie du matériau, d’autres aux propriétés des constituants. Il
apparaît clairement que des compromis seront à réaliser dans ces deux axes, notam-
ment pour tenter de minimiser le rôle de défaut que peuvent jouer les renforts ou
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pour pouvoir dissiper l’énergie de fissuration tout en s’assurant que les propriétés
nécessaires pour les constituants soient réalistes et industrialisables.

3.3 Etudes de sensibilité : effets des paramètres mor-
phologiques et matériau sur l’endommagement des
CMC-FC

Grâce aux études préliminaires décrites précédemment, nous avons identifié les
paramètres suivants pour les études de sensibilité :

— le taux volumique de fibres
— le facteur de forme des fibres
— l’orientation des fibres
— les propriétés matricielles
— les propriétés interfaciales

L’objectif est ici de mener des calculs dans une gamme de paramètres accessibles
afin d’en identifier le gain sur le comportement du matériau. Les intervalles d’étude
des taux volumiques et du facteur de forme dans le cas des VESR est limité (voir
section 2.2.2), mais nous utiliserons également les minicomposites virtuels présen-
tés en section 3.2.3 pour étudier en détail les effets d’une plus large gamme de fac-
teurs de forme. Quant aux effets de l’orientation, nous considérerons, comme dans
le cas de l’étude dans le domaine élastique linéaire, trois cas distincts : unidirec-
tionnel, isotrope transverse (avec une distribution d’orientation telle que mesurée
expérimentalement par analyse de tomographie), et isotrope. Dans le cas unidirec-
tionnel, nous envisagerons plusieurs cas de chargement : l’un dans la direction des
fibres, l’autre dans la direction transverse. Il en est de même pour les VESR isotropes
transverses, où l’on comparera un chargement dans le plan d’isotropie transverse à
un chargement selon l’axe d’isotropie. Ces VESR dédiés à l’étude paramétrique de
l’endommagement sont par ailleurs basés sur un matériau virtuel « zéro » constitué
d’une matrice type M1, de fibres HNS et d’une interphase type BN (tableau 3.4).
Enfin, les intervalles d’étude des propriétés des constituants tiendront compte des
propriétés de matériaux typiquement utilisés dans la fabrication des CMC, avec tou-
tefois quelques valeurs plus exploratoires.

Les grandeurs que nous analyserons lors des études de sensibilité doivent d’une
part être facilement extraites des résultats de simulations de façon automatisée,
d’autre part permettre de proposer une mesure du caractère endommageable du
VESR, et ce peu importe l’allure de la courbe de réponse, fortement variable. De
plus, nous n’étudierons que la partie de la courbe située avant le point de contrainte
maximale car des erreurs de calcul peuvent altérer la fin de courbe, dues notam-
ment aux tentatives du logiciel de calculs éléments finis de continuer à rompre des
éléments malgré la ruine du VESR, ce qui l’empêche de converger. La contrainte
maximale σmax et la déformation à la contrainte maximale ϵmax, que nous assimi-
lerons ici à une déformation à rupture, semblent alors représenter deux candidats
triviaux pour les grandeurs d’intérêt, mais ne permettent pas à eux seuls de quanti-
fier une éventuelle perte de rigidité caractéristique d’un comportement quasi-fragile



Chapitre 3. Simulations dans les domaines élastique et endommageable du
comportement mécanique de CMC-FC 111

de CMC. Un descripteur classique de cette perte de rigidité serait la limite d’élasti-
cité à 0,2%, mais est difficile à appliquer ici, d’une part car la déformation à rupture
des VESR étudiés est bien trop faible, d’autre part parce que son calcul n’est pas
aisément automatisable, même en adaptant le seuil de la limite d’élasticité. Il a donc
fallu créer de nouveaux descripteurs, dont un schéma explicatif est représenté en
figure 3.17. Pour mesurer la partie de la courbe correspondant à la perte de rigidité,
nous déterminons d’abord l’incrément de calcul à partir duquel apparaissent les
premiers endommagements, noté D sur le schéma ci-dessous, qui correspond ici au
moment où le VESR subit une perte de rigidité supérieure à 1% de sa rigidité initiale.
Ce point permet ensuite de calculer les écarts relatifs de déformation ∆ϵ/ϵmax et de
contrainte ∆σ/σmax entre l’apparition de l’endommagement et la rupture. Ces des-
cripteurs sont nuls si le VESR rompt de manière fragile, et permettent de donner une
estimation de la perte de rigidité subie par le matériau virtuel, tout en étant adap-
tés à l’étude de réponses d’allures variées. Cependant, ces grandeurs ne sont pas à
prendre de façon absolue, et servent principalement à une optique de comparaison.

FIGURE 3.17 – Descripteurs de la perte de rigidité

3.3.1 Sensibilité de l’endommagement des CMC-FC aux paramètres
morphologiques

Dans cette sous-partie, nous présenterons les résultats d’études de sensibilité de
l’endommagement des CMC-FC aux paramètres morphologiques sélectionnés à la
section précédente : le taux volumique de fibres, le facteur de forme et l’orientation
préférentielle des fibres.
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3.3.1.1 Sensibilité au taux volumique de fibres

Dans un premier temps, il paraît intuitif que l’ajout de renforts devrait permettre
d’obtenir un matériau plus performant, ce que nous avons notamment pu voir dans
le domaine élastique, or nous avons déjà mis en évidence le double rôle des fibres
courtes qui sont à la fois des défauts et des renforts. Cette étude de sensibilité au taux
volumique de fibres est réalisée dans les limites imposées par l’algorithme RSA, sur
une dizaine de VESR pour chaque valeur du taux volumique de renforts considé-
rée pour en déterminer une moyenne statistique. Sur ces calculs, seul le taux volu-
mique de fibres varie, tous les autres paramètres mentionnés au début de la section
3.3 sont fixés. Les propriétés matériau utilisées pour cette étude sont celles présen-
tées dans le tableau 3.4. La figure 3.18 ci-dessous montre les courbes de réponse
obtenues, et le tableau 3.5 en résume les principaux résultats, soit les valeurs des
grandeurs d’intérêt choisies. A première vue, l’ajout de renforts ne change que très
peu la contrainte maximale et la déformation à contrainte maximale. En revanche, il
semblerait qu’il y ait une transition au niveau de la perte de rigidité mesurée par les
écarts de contrainte et de déformation entre 5% et 10% de renforts, sans pour autant
qu’il y ait de différence significative au-delà de 10%. Il se pourrait ainsi qu’il ne soit
ni nécessaire ni avantageux d’avoir un taux de renforts plus élevé puisque l’apport
sur la tenue à l’endommagement serait minime voire négligeable, mais il faudrait
pouvoir générer des cellules aux taux plus élevés pour confirmer cette hypothèse.

FIGURE 3.18 – Sensibilité au taux volumique de fibres de la réponse à
l’endommagement de VESR soumis à une déformation uniaxiale
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v f (%) 5 10 15 20

σmax (MPa) 211 ± 9 207 ± 2 205 ± 2 201 ± 2
ϵmax (%) 0, 058 ± 0, 001 0, 060 ± 0, 002 0, 061 ± 0, 002 0, 062 ± 0, 002
∆σ/σmax (%) 9, 2 ± 0, 3 26, 4 ± 5, 2 31, 4 ± 4, 5 29, 6 ± 5, 3
∆ϵ/ϵmax (%) 15, 3 ± 0, 8 34, 4 ± 6, 2 40, 3 ± 4, 4 40, 2 ± 6, 0

TABLE 3.5 – Résumé des valeurs calculées des grandeurs d’intérêt choi-
sies en fonction du taux volumique de fibres

3.3.1.2 Sensibilité au facteur de forme des fibres

L’analyse qui suit, portant sur la sensibilité de l’endommagement des CMC-FC
au facteur de forme des fibres qui le composent, est ici menée sur des VESR, et non
sur les cellules unitaires de la section 3.2.3, car nous avons voulu dans un premier
temps réaliser cette étude sur un jumeau numérique du matériau réel pour pou-
voir conclure sur les propriétés des CMC-FC réels en limitant les possibles biais
introduits par le modèle unitaire. En revanche, cette décision a considérablement
amoindri l’amplitude de l’intervalle d’étude, si bien que de faibles taux volumiques
de fibres ont dû être considérés pour ne pas réduire l’intérêt de l’analyse. Toute-
fois, deux familles de VESR ont été étudiées, l’une présentant un taux volumique
de fibres inférieur au seuil déterminé lors de l’étude de sensibilité aux taux volu-
miques (v f = 5%), l’autre présentant un taux volumique de fibres supérieur à ce
seuil (v f = 10%) pour tenter d’identifier un éventuel effet du passage de ce seuil en
combinaison avec une variabilité des facteurs de forme sur l’endommagement du
matériau. Pour chaque simulation, seul le facteur de forme varie, tous les autres pa-
ramètres sont fixés, et les propriétés matériau sont ceux donnés dans le tableau 3.4.
Les résultats de cette étude paramétrique sont représentés en figure 3.19, et résu-
més dans les tableaux 3.6. Pour les deux familles de VESR, on remarque que l’aug-
mentation du facteur de forme n’a pas d’impact significatif sur l’endommagement.
En effet, les contraintes maximales et déformations à contrainte maximale restent
inchangées, la seule différence venant de la mesure de la partie de la courbe cor-
respondant à la perte de rigidité, mais cette dernière semble plus impactée par le
changement de taux volumique entre les deux familles de VESR considérées. Ces
observations semblent suggérer que le taux volumique de fibres serait un facteur
plus important à prendre en compte que le facteur de forme, mais d’une part nous
avons vu précédemment qu’une fois un certain seuil passé, cette grandeur n’aurait
qu’un effet moindre sur l’endommagement des CMC-FC, et d’autre part l’intervalle
d’étude des facteurs de forme est restreint. Il faudrait pouvoir étudier l’effet de fac-
teurs de forme bien plus élevés sur ces VESR pour en tirer des conclusions plus
pertinentes sur le matériau réel.
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(A) Sensibilité au facteur de forme des fibres,
pour v f = 5 %, de la réponse à l’endommage-
ment de VESR soumis à une déformation uni-

axiale

(B) Sensibilité au facteur de forme des fibres,
pour v f = 10 %, de la réponse à l’endomma-
gement de VESR soumis à une déformation uni-

axiale

FIGURE 3.19 – Comparaison des courbes contrainte-déformation issues
de l’étude de sensibilité au facteur de forme des fibres de l’endomma-

gement de VESR soumis à une déformation uniaxiale

f 5 10 15 20 25

σmax (MPa) 214 ± 0, 8 213 ± 0, 8 213 ± 0, 8 212 ± 0, 4 212 ± 0, 8
ϵmax (%) 0, 058 ± 0, 001 0, 058 ± 0, 006 0, 058 ± 0, 007 0, 057 ± 0, 003 0, 057 ± 0, 006
∆σ/σmax (%) 27, 7 ± 11, 7 12, 0 ± 7, 6 9, 4 ± 0, 1 9, 2 ± 0, 2 3, 7 ± 0, 3
∆ϵ/ϵmax (%) 32, 7 ± 11, 8 17, 3 ± 7, 3 14, 8 ± 1, 0 14, 2 ± 0, 5 8, 3 ± 0, 9

(A) Résumé des valeurs calculées des grandeurs d’intérêt choisies en fonction du facteur de
forme des fibres pour v f = 5%

f 5 10 15

σmax (MPa) 209 ± 0, 9 209 ± 1, 1 209 ± 0, 8
ϵmax (%) 0, 060 ± 0, 002 0, 060 ± 0, 002 0, 061 ± 0, 001
∆σ/σmax (%) 34, 7 ± 2, 8 32, 4 ± 4, 3 42, 8 ± 6, 1
∆ϵ/ϵmax (%) 43, 0 ± 1, 4 40, 0 ± 4, 9 40, 8 ± 4, 4

(B) Résumé des valeurs calculées des grandeurs d’intérêt choisies en fonction du facteur de
forme des fibres pour v f = 10%

TABLE 3.6 – Résumé des valeurs calculées des grandeurs d’intérêt choi-
sies en fonction du facteur de forme des fibres autour du seuil de taux

volumique identifié

3.3.1.3 Sensibilité à l’orientation préférentielle des fibres

Enfin, le dernier aspect de cette analyse paramétrique de la morphologie des
CMC-FC consiste en l’étude des effets d’une orientation préférentielle des fibres sur
l’endommagement du matériau. Dans cette étude, des VESR sont générés avec les
propriétés morphologiques et matériau d’une composition type M3 (propriétés ma-
tériau du tableau 3.4, distributions morphologiques mesurées au Chapitre 1), mais
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les cas d’orientation considérés sont les suivants : isotrope, isotrope transverse (ten-
seur d’orientation issu de l’analyse de tomographies) avec sollicitation selon l’axe
puis dans le plan, et unidirectionnel avec sollicitation longitudinale puis transver-
sale. On remarque alors, sur les courbes représentées en figure 3.20 et résumées par
le tableau 3.7, que l’orientation semble avoir un léger effet sur la contrainte maxi-
male mesurée, avec notamment le cas idéal unidirectionnel avec chargement dans
le sens des fibres qui permet par ailleurs une petite amélioration de la déformation
à contrainte maximale, et le pire cas étant la cellule unidirectionnelle avec charge-
ment transverse. Ces cellules unidirectionnelles sont pour les CMC-FC ce qui se
rapproche le plus du cas des fibres longues, ce qui explique que l’on retrouve ces
comportements selon la direction du chargement. Cependant, si l’on se concentre
sur la mesure de la perte de rigidité, l’impact global de l’orientation préférentielles
sur l’endommagement reste tout de même relativement limité, si bien que tenter
une optimisation matériau via l’orientation de ses fibres courtes ne permettrait pro-
bablement pas d’amélioration significative au niveau de son endommageabilité.

FIGURE 3.20 – Comparaison des courbes contrainte-déformation issues
de l’étude de sensibilité à l’orientation préférentielle des fibres de l’en-

dommagement de VESR soumis à une déformation uniaxiale
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Orientation Isotrope
Isotrope

transverse
(axe)

Isotrope
transverse

(plan)

UD
(longitudinal)

UD
(transverse)

σmax (MPa) 203 ± 2 197 ± 2 204 ± 2 222 ± 1 182 ± 3
ϵmax (%) 0, 061 ± 0, 002 0, 060 ± 0, 002 0, 060 ± 0, 002 0, 073 ± 0, 002 0, 056 ± 0, 002
∆σ/ϵmax (%) 31, 2 ± 4, 4 31, 9 ± 0, 6 30, 1 ± 4, 6 36, 8 ± 0, 1 27, 3 ± 1, 1
∆ϵ/ϵmax (%) 40, 3 ± 4, 3 42, 0 ± 1, 1 39, 1 ± 4, 0 51, 9 ± 3, 2 38, 2 ± 2, 2

TABLE 3.7 – Résumé des valeurs calculées des grandeurs d’intérêt choi-
sies en fonction de l’orientation préférentielle des fibres

3.3.2 Sensibilité de l’endommagement des CMC-FC aux proprié-
tés des constituants

L’optimisation des CMC-FC par leurs paramètres morphologiques ne semble
pas pouvoir apporter d’amélioration notable, du moins dans les intervalles considé-
rés. L’optimisation des propriétés des constituants paraît être la voie à suivre. Nous
avons vu expérimentalement et numériquement que les propriétés des interphases
jouent un rôle majeur sur la capacité des fibres de dévier les fissures matricielles,
mais aussi que l’état de la matrice contribue au comportement du CMC-FC. Nous
allons donc ici nous concentrer sur l’étude des propriétés interfaciales et matricielles,
mais aussi proposer une étude combinée détaillée des effets du facteur de forme et
des propriétés d’interphase au vu des observations de la section 3.2.3.

3.3.2.1 Sensibilité aux propriétés matricielles

Concernant l’étude paramétrique portant sur les propriétés matricielles, nous
analyserons les effets du module de Young de la matrice et de sa contrainte à rup-
ture. Comme indiqué précédemment, les intervalles d’étude sont centrés autour de
propriétés typiques de différentes céramiques, avec toutefois quelques valeurs plus
exploratoires. Tous les autres paramètres (morphologie et propriétés des fibres et de
l’interphase) sont fixés. Pour chaque couple module élastique-contrainte à rupture
de la matrice, une dizaine de VESR est générée puis les résultats moyennés. Les
cartographies des grandeurs d’intérêt en fonction des propriétés matricielles sont
données en figure 3.21.
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(A) σmax (MPa) (B) ϵmax (%)

(C) ∆σ/σmax (%) (D) ∆ϵ/ϵmax (%)

FIGURE 3.21 – Cartes de sensibilité aux propriétés matricielles de l’en-
dommagement de VESR de CMC-FC soumis à une déformation uni-

axiale

Il apparaît à première vue que les zones des cartographies où les propriétés se-
raient plus intéressantes pour l’industriel ne se superposent pas entre les différentes
grandeurs considérées. Un compromis est alors clairement nécessaire lors de l’opti-
misation des matériaux. Ces cartographies confirment que pour favoriser le carac-
tère endommageable des CMC-FC, ces derniers doivent être constitués d’une ma-
trice de faible rigidité, contrairement à ce qui est actuellement envisagé. Comme
nous l’avons déjà expliqué plus tôt, ceci est dû au fait qu’une matrice moins rigide
stocke une plus petite quantité d’énergie élastique, ce qui fait alors que l’interphase
doit dissiper moins d’énergie et remplirait davantage donc son rôle de fusible méca-
nique. Il semblerait alors qu’une matrice peu rigide, voire préalablement microfissu-
rée (E≈ 200 GPa), puisse être un bon compromis. Concernant la contrainte à rupture
de la matrice, l’idéal serait une matrice atteignant une contrainte à rupture élevée,
ce qui permettrait de se rapprocher des 0,2% de déformation maximale souhaités.
Les céramiques monolithiques présentant un allongement à rupture très faible, la
difficulté réside alors dans la définition d’une telle matrice.
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3.3.2.2 Sensibilité aux propriétés interfaciales

L’étude paramétrique des propriétés d’interphase sur l’endommagement pré-
sentée ci-après a pour but de quantifier l’effet du choix du matériau d’interphase
sur les propriétés d’un CMC-FC. Nous nous intéressons d’abord aux seuls effets de
l’interphase, en analysant l’influence de sa contrainte maximale et son taux de res-
titution d’énergie sur l’endommagement d’un VESR constitué d’une matrice type
M1 et de 15% de fibres HNS, présentant également des distributions morpholo-
giques telles que mesurées expérimentalement. Ici également, pour chaque couple
contrainte à rupture-taux de restitution d’énergie de l’interphase, une dizaine de
VESR est générée puis les résultats moyennés. Les cartographies ainsi obtenues sont
rassemblées dans la figure 3.22 ci-dessous. Ici encore, un compromis sera nécessaire.
En effet, si l’on regarde uniquement la contrainte maximale, il faudrait plutôt cher-
cher une interphase dont la contrainte à rupture est élevée, alors que l’inverse per-
mettrait une meilleure déformation à contrainte maximale. En revanche, toutes les
cartographies s’accordent sur le fait qu’une interphase au taux de restitution d’éner-
gie trop faible n’est pas efficace, puis qu’elle s’endommage avant même l’arrivée
d’une fissure matricielle. Enfin, si l’on se concentre sur la mesure de la perte de ri-
gidité on peut observer trois zones distinctes : l’une correspondant à une interphase
de faible contrainte maximale et dont le taux de restitution d’énergie est inférieur
à 7 J/m2 où la perte de rigidité serait plus marquée, indiquant potentiellement un
comportement plus endommageable du VESR, une autre pour des taux de restitu-
tion d’énergie similaires mais une contrainte maximale supérieure à 110 MPa où, à
l’inverse, on se rapprocherait d’un comportement très fragile, et une dernière zone
correspondant à des taux de restitution d’énergie plus élevés, difficilement attei-
gnables par des interphases réelles. Les propriétés interfaciales « idéales » semblent
alors se situer autour de Gc ≈ 5 J/m2 et σmax ≤ 100 MPa, mais on voit ici encore que
même avec des propriétés interfaciales optimisées, la déformation maximale reste
très faible.
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(A) σmax (MPa) (B) ϵmax (%)

(C) ∆σ/σmax (%) (D) ∆ϵ/ϵmax (%)

FIGURE 3.22 – Cartes de sensibilité aux propriétés interfaciales de l’en-
dommagement de VESR de CMC-FC soumis à une déformation uni-

axiale

Enfin, les figures 3.23 et 3.24 ci-après montrent les cartographies obtenues lors
de l’étude combinée des effets du facteur de forme des fibres et des propriétés d’in-
terphase sur des cellules unidirectionnelles (section 3.2.3) soumises à une déforma-
tion uniaxiale longitudinale. On peut alors constater en premier lieu et de façon
plus visuelle l’importance de l’adaptation des propriétés interfaciales en fonction
du facteur de forme des fibres courtes. Il en ressort également qu’un petit facteur de
forme apporterait de meilleures propriétés matériau, et qu’à l’inverse un facteur de
forme trop élevé (fibres millimétriques ou centimétriques) ne permettrait pas une
défragilisation suffisante de la matrice à moins d’utiliser une interphase aux pro-
priétés irréalistes, dans le cas des fibres courtes. Enfin, ces graphes semblent mettre
en évidence un facteur de forme critique, comme il été mentionné en section 3.2.3,
autour de f = 10, qui serait un compromis permettant de maximiser la tenue à l’en-
dommagement du minicomposite unitaire en assurant une quantité suffisante de
surface spécifique d’interface pour permettre la bonne dissipation de l’énergie de
fissuration. Toutefois, les simulations sur VESR n’ont pas fait ressortir de facteur de
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forme critique, mais ont à l’inverse montré que ce paramètre ne semblait pas avoir
de grand impact sur les propriétés du matériau. Cette contradiction peut s’expliquer
par le fait que les VESR prennent en compte les interactions entre fibres de façon plus
exacte. Les minicomposites unitaires sont une très forte simplification du problème,
ils ont été générés dans le but d’isoler certaines mécanismes et omettent de nom-
breux paramètres, ce qui explique d’ailleurs pourquoi ils n’ont pas été utilisés tout
au long de ces travaux de thèse. En revanche, les questionnements soulevés par ces
simulations sur minicomposite mériteraient plus de temps de réflexion et pourraient
faire l’objet de recherches ultérieures, tant numériquement qu’expérimentalement,
pour par exemple quantifier précisément la relation propriétés interfaciales/facteur
de forme dans le cas des fibres courtes.

(A) σmax (MPa) (B) ϵmax (%)

(C) ∆σ/σmax (%) (D) ∆ϵ/ϵmax (%)

FIGURE 3.23 – Cartes de sensibilité au facteur de forme et à la
contrainte maximale de l’interphase de l’endommagement de mini-
composites CMC-FC unitaires soumis à une déformation uniaxiale lon-

gitudinale
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(A) σmax (MPa) (B) ϵmax (%)

(C) ∆σ/σmax (%) (D) ∆ϵ/ϵmax (%)

FIGURE 3.24 – Cartes de sensibilité au facteur de forme et au taux de
restitution d’énergie de l’endommagement de minicomposites CMC-

FC unitaires soumis à une déformation uniaxiale longitudinale

3.4 Conclusions sur l’analyse numérique des proprié-
tés mécaniques des CMC-FC

Les simulations numériques réalisées dans le cadre de ce travail de thèse ont per-
mis de mettre en évidence quelques pistes pour une optimisation matériau. Dans le
domaine élastique, il est apparu que le taux volumique de fibres et les propriétés
matricielles étaient les deux principaux paramètres permettant d’améliorer les pro-
priétés élastiques des CMC-FC. Cependant, dans le cadre des simulations de l’en-
dommagement, l’analyse numérique du scénario d’endommagement a mis en évi-
dence plus de paramètres qui semblaient pouvoir impacter la tenue à l’endommage-
ment, outre les deux facteurs sus-mentionnés : l’orientation préférentielle des fibres,
le facteur de forme et les propriétés interfaciales. En revanche, il est apparu que,
toujours dans le domaine non linéaire, les paramètres morphologiques auraient une
influence moindre sur l’endommagement dans les intervalles considérés, là où les
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propriétés matricielles représentent encore un important levier d’optimisation. Tou-
tefois, il apparaît plutôt qu’une matrice de faible rigidité, mais dont la contrainte à
rupture est élevée, serait plus profitable à l’endommageabilité des CMC-FC. Néan-
moins, il ne faut pas pour autant négliger l’importance de l’interphase dont l’ab-
sence mène à un comportement matériau fortement fragile, tout comme l’inadéqua-
tion de ses propriétés avec le facteur de forme des fibres, mais surtout avec leur rôle
de fusible mécanique.

Toutes les courbes de réponse issues des simulations d’endommagement sur
VESR sont représentées sur la figure 3.25. Le graphe de la figure 3.25b rassemble
toutes les simulations menées sur un VESR à matrice rigide type M1. On peut alors
aisément en déduire qu’aucune modification des paramètres morphologiques ou
interfaciaux ne permet de défragilisation suffisante des CMC-FC, suggérant que
la voie matrice rigide ne peut mener qu’à des matériaux fragiles, ou du moins
très insuffisamment endommageables, ne permettant pas de satisfaire le cahier des
charges. En effet, une matrice rigide stocke par conséquent beaucoup d’énergie qui
doit être dissipée aux interphases, or nous avons vu que seuls 10% de toute la sur-
face disponible d’interphase intervient dans la dissipation de cette énergie de fissu-
ration par les fibres courtes, qui en plus jouent également le rôle de défauts, rendant
d’autant plus complexe l’action du mécanisme de décohésion fibre/matrice dans
la défragilisation déjà peu efficace des CMC-FC. Cependant, la figure 3.25c montre
qu’il serait possible d’obtenir un comportement matériau plus proche des exigences
du cahier des charges à condition d’optimiser la matrice, ce qui est d’autant plus
flagrant si l’on compare ces courbes avec celles obtenues dans le cas d’une matrice
rigide (figure 3.25a).

S’il faut alors émettre une recommandation basée sur ces résultats, il convien-
drait davantage de s’orienter vers des CMC-FC à matrice peu rigide et à contrainte
à rupture aussi élevée que possible pour des matériaux céramiques, le tout avec une
interphase adéquate. Par ailleurs, les caractéristiques morphologiques ne semblent
pas affecter significativement la tenue à l’endommagement ou les propriétés élas-
tiques. D’une part, cela peut représenter un frein à la définition d’un matériau idéal
en fonction de la sollicitation de la pièce. D’autre part, cela signifie également qu’il
ne serait pas nécessaire de chercher à optimiser ces facteurs lors de la fabrication.
Toutefois, quelques réserves subsistent quant à l’emploi de fibres discontinues dont
le facteur de forme est élevé tant que les questions soulevées par l’étude des mi-
nicomposites unitaires virtuels n’ont pas été intégralement répondues par des re-
cherches plus poussées. De plus, rappelons que les contraintes résiduelles n’ont pas
été prises en compte dans cette étude, alors que leur impact sur l’endommagement
des CMC-FC peut difficilement être ignoré (préfissuration diffuse de la matrice,
phénomène dissipatif supplémentaire aux interphases dû aux frottements, . . .), et
devront alors faire l’objet d’études ultérieures.
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(A) Ensemble des courbes
contrainte/déformation issues des simula-

tions d’endommagement

(B) Courbes contrainte/déformation issues
des simulations d’endommagement, sans les
courbes issues de l’étude paramétrique sur les

propriétés matricielles

(C) Courbes contrainte/déformation issues de
l’étude paramétrique sur les propriétés matri-

cielles

FIGURE 3.25 – Comparaison des courbes de réponse obtenues lors des
campagnes de simulations paramétriques de l’endommagement
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Conclusion

Rappel des objectifs

L’emploi de pièces fabriquées à partir de composites à matrice céramique dans
les moteurs aéronautiques a pour but de permettre l’augmentation de la tempé-
rature de fonctionnement du moteur et, par conséquent, d’en améliorer le rende-
ment, ce qui revient à faire des économies de carburant et contribue à la réduction
des émissions de gaz polluants. Toutefois, la fabrication de pièces de petite taille
et de géométrie particulière comme des aubes de turbine à haute pression à partir
de CMC textiles classiques s’avère complexe, d’où la formulation de CMC à fibres
courtes.

L’objectif de ces travaux de thèse était de proposer une méthodologie permet-
tant de comprendre et prédire le comportement thermomécanique de ces CMC-FC
à travers des études expérimentales sur plusieurs lots d’échantillons, ainsi que la
modélisation et la simulation numérique. L’avantage de cette démarche repose sur
la réduction des coûts de développements qui auraient été nécessaires dans le cas
d’une étude purement expérimentale, si tant est que les modèles développés soient
capables de rendre compte de la physique des différents mécanismes en jeu, ce qui
représente la principale difficulté de cette approche numérique. Le but est alors de
créer une boucle de rétroaction, où l’étude expérimentale permet de mettre en place
des modèles, dont l’exploitation fournirait ensuite une compréhension suffisante
des mécanismes d’endommagement en jeu pour conclure de la capacité du matériau
envisagé à satisfaire les exigences du cahier des charges et éventuellement proposer
des pistes d’optimisation.

Discussion sur la méthodologie proposée et les résultats
obtenus

Caractérisation expérimentale des CMC-FC

Le premier axe d’étude de ces travaux est l’analyse expérimentale des CMC-
FC, dans le but de comprendre le comportement de ces matériaux et d’en établir
notamment le scénario d’endommagement. On cherche alors à décrire précisément
leur morphologie et les hétérogénéités du matériau en termes de taux volumique
ou d’orientation des fibres dans le but de créer un jumeau numérique statistique-
ment représentatif du matériau réel. Ce VESR doit ensuite servir de base à l’étude
numérique de ces matériaux à travers des modèles alimentés par les données expé-
rimentales obtenues.
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L’étude de la morphologie des CMC-FC, plus spécifiquement l’orientation et le
facteur de forme des fibres courtes qui les constituent ainsi que le taux volumique de
renforts, mais également l’analyse des hétérogénéités morphologiques nécessitent
un degré de précision relativement élevé si l’on souhaite construire un jumeau nu-
mérique aussi fidèle que possible au matériau réel, et statistiquement représentatif.
L’examen numérique d’images de tomographies a alors paru comme la solution
la plus adaptée, mais nécessite une résolution suffisamment élevée pour limiter la
perte d’informations, d’où l’utilisation du synchrotron de l’ESRF Grenoble. Deux
outils d’analyse ont ainsi été développés dans le but d’extraire de ces images tri-
dimensionnelles un tenseur d’orientation d’ordre 4, nécessaires et suffisants au vu
du l’ordre des tenseurs de rigidité. Le premier outil se base sur le calcul des gra-
dients de niveaux de gris pour déterminer un tenseur de structure à partir duquel
est déduit le tenseur d’orientation, l’autre sur la corrélation d’images croisées entre
des familles de motifs représentant les fibres dans plusieurs directions et la tomo-
graphie, l’orientation des fibres correspondant alors à l’orientation de la famille de
motif au coefficient de corrélation le plus élevé. Ces deux méthodes donnent des
résultats similaires, mais la méthode tenseur de structure a été retenue par préfé-
rence de l’auteur. Concernant l’étude des taux volumiques, une simple binarisation
des images de tomographie suffit. Les hétérogénéités morphologiques ont été me-
surées grâce à une technique d’échantillonnage statistique, qui a permis d’obtenir
les distributions de propriétés morphologiques en fonction de la taille de cellule
considérée. Quant à l’étude de la géométrie des fibres, il existe des méthodes basées
sur l’analyse de tomographies, mais nécessitant la segmentation des fibres ou le dé-
veloppement d’outils supplémentaires et donc du temps que nous avons préféré
allouer au développement des modèles. Des méthodes de comptage ont donc été
employées, sans perte de précision. Ces informations détaillées sont à la base de la
génération de matériaux virtuels statistiquement représentatifs des matériaux réels
qui seront utilisés lors des simulations et permettent de tenir compte de leurs effets
dans les simulations élastiques ou d’endommagement.

Les essais mécaniques ont permis de caractériser le comportement des CMC-FC
et de mesurer expérimentalement l’influence des constituants sur leurs propriétés.
Dans un premier temps, des essais d’indentation Vickers ont donné une mesure de
la rigidité de la matrice seule. Ensuite, les essais de push-out ont souligné l’impor-
tance de la présence d’une interphase pour défragiliser les CMC-FC au travers de
la décohésion fibre/matrice, sans pour autant permettre de mesurer précisément les
propriétés d’interface à cause de l’endommagement de la matrice lors de l’essai et
de l’importante variabilité des résultats qui s’en est suivie. Toutefois, des propriétés
interfaciales permettant la décohésion, basées sur une interphase BN, ont tout de
même pu être estimées à partir des travaux de [Del19] et de l’abaque de [Pom03].
Enfin, les essais de flexion quatre points et de flexion entaillée ont été réalisés dans
le but d’étudier le comportement mécanique des CMC-FC, ainsi que leur ténacité
dans le cas des essais de flexion entaillée pour lesquels une machine entailleuse a
été conçue afin de réaliser des entailles répétables et aussi fines que possibles pour
ne pas surestimer les résultats. Les essais sont instrumentés par de la corrélation
d’images numériques intégrée, où l’hypothèse d’une cinématique de poutre rendent
possible une réduction du bruit de mesure des champs de déplacement sans perte
de précision. La ténacité est ensuite estimée par MLER dans un premier temps puis



Conclusion 126

par corrélation d’images grâce à des projections du champ de déplacement sur les
séries de Williams. Pour des matériaux endommageables, la définition des facteurs
d’intensité de contrainte n’est pas unique. Les valeurs estimées par MLER et par
CIN intégrée sont différentes et correspondent respectivement au facteur d’inten-
sité « statique » et « cinématique ». Toutefois, les ordres de grandeurs obtenus dans
le cas des échantillons multifissurés ont tout de même permis de conclure sur la
faible défragilisation des CMC-FC étudiés. Il a également été observé lors des essais
de caractérisation que l’interphase joue un rôle majeur dans le ralentissement de
propagation de fissures. Ces essais ont également soulevé la question du rôle de la
matrice, ou plus précisément de sa rigidité voire d’un endommagement initial dif-
fus, sur l’endommagement des CMC-FC, où seule la simulation peut apporter un
élément de réponse au vu des échantillons de matériau disponibles. Par ailleurs, ces
essais suggèrent que pour des CMC-FC denses mais sans interphase, l’ajout seul de
fibres courtes ne permet pas une défragilisation suffisante de la matrice. Le poten-
tiel effet bénéfique d’une interphase ne pourra être vérifié expérimentalement que
lorsqu’un matériau sans endommagement initial sera disponible.

Mise en place des modèles numériques

La deuxième partie de ce mémoire a traité de la mise en place des modèles numé-
riques, tant dans le domaine élastique linéaire que dans le domaine plus complexe
de l’endommagement, dans le but de simuler le comportement des CMC-FC selon
des paramètres variés. Cette thèse s’est concentrée sur la modélisation à l’échelle
microscopique, étant donné la précision nécessaire à la connaissance complète des
mécanismes d’endommagement propres aux CMC-FC.

Les choix de modélisation retenus pour ces travaux se basent en très grande ma-
jorité sur la construction de jumeaux numériques statistiquement représentatifs du
matériau réel, ou VESR. La génération de ces cellules de matériau virtuel repose
sur l’algorithme RSA, modifié par la suite pour assurer la périodicité des cellules
générées, puis pour intégrer les différentes distributions mesurées dans la partie ex-
périmentale. Cet algorithme est toutefois sujet à une limitation géométrique du taux
de remplissage maximal en fonction du facteur de forme des fibres dans le cas d’une
orientation aléatoire des fibres, ce qui réduit alors l’intervalle d’étude des taux vo-
lumiques mais également des facteurs de forme. Cependant, les cellules virtuelles
ainsi générées tiennent compte de nombreux paramètres morphologiques (taux vo-
lumique de renforts, géométrie des fibres, facteur de forme des fibres, orientation
préférentielle) et de leurs distributions statistiques, et peuvent alors être considé-
rées comme statistiquement représentatives des CMC-FC réels.

Dans le domaine élastique linéaire, ces VESR sont utilisés dans le cadre de l’étude
des propriétés élastiques par homogénéisation en champ complet. Le champ local
est ici déterminé à l’aide de calculs éléments finis, avec des conditions aux limites
PMUBC afin de garantir le respect des conditions de Hill. Six cas de chargement
unitaires linéairement indépendants sont alors considérés, ce qui permet ensuite de
remonter au tenseur de rigidité du VESR et d’en déduire les propriétés élastiques. En
parallèle, un modèle analytique basé sur la théorie d’Eshelby est également mis en
place, rentrant dans la catégorie des méthodes d’homogénéisation en champ moyen.
A travers différentes approximations des champs effectifs, ces méthodes donnent
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une estimation des propriétés élastiques des CMC-FC, en tenant compte des para-
mètres morphologiques de façon approchée. De plus, l’orientation des fibres peut
être intégrée au modèle analytique grâce à la technique d’orientation averaging. Ces
deux modèles ont ensuite été comparés et ont montré des résultats similaires, tout
en s’inscrivant dans les limites des bornes énergétiques de Voigt et Reuss, ce qui
illustre à travers un cas représentatif la validité de l’approche choisie de modélisa-
tion des propriétés élastiques par homogénéisation en champ complet sur VESR.

La démarche de modélisation de l’endommagement s’inscrit quant à elle dans
la continuité des travaux de [Maz18] et [Bén19] sur des CMC tissés, qui ont été
adaptés aux CMC-FC. C’est alors le choix pragmatique des lois d’endommagement
continues qui a été retenu pour ces travaux. Nous représentons l’endommagement
matriciel par une loi d’endommagement quasi-fragile bilinéaire continue avec un
critère en contrainte maximale. Ce modèle est par ailleurs régularisé en déplacement
équivalent par la taille de l’élément pour dissiper la bonne quantité d’énergie. On in-
troduit la variable d’endommagement D, initialement nulle, qui ne peut que croître
au cours du chargement, ce qui représente le caractère irréversible de l’endomma-
gement. Cette variable d’endommagement est évaluée à chaque incrément, et la ri-
gidité de l’élément dégradée en fonction de la valeur de cette variable. Cette loi
d’endommagement est reprise pour modéliser l’endommagement des fibres, avec
cependant une étape supplémentaire de correction Weibull (Weibull scaling) pour
adapter les propriétés des fibres à leur géométrie. Enfin, nous avons sélectionné une
approche CZM pour modéliser l’endommagement des éléments d’interface. Des élé-
ments d’épaisseur nulle sont insérés entre les éléments volumiques des fibres et ceux
de la matrice, et la loi de vecteur contrainte/séparation retenue est une loi bilinéaire
découplée. Une prise en compte des effets de frottement est proposée en se basant
sur le modèle Alfano avec une loi de frottement de Coulomb. Afin de valider ces mo-
dèles, des résultats de simulation ont été comparés à l’expérimental. La physique de
l’endommagement des CMC-FC numérique et réel ainsi que les faciès de rupture
étant très proches, il est alors apparu que ces modèles sont bien capables de rendre
compte de l’endommagement des matériaux réels.

Campagnes de simulations numériques dans les domaines élastique
linéaire et endommageable

Les modèles construits ayant été validés, des campagnes de simulations peuvent
alors être réalisées pour connaître l’influence des paramètres morphologiques et des
propriétés des constituants sur le comportement thermomécanique des CMC-FC.
Ces simulations ont fait l’objet de la troisième et dernière partie de ce manuscrit.

Les simulations dans le domaine élastique linéaire ont confirmé le rôle attendu
des propriétés matricielles et du taux volumique de fibres sur les propriétés élas-
tiques des CMC-FC. En revanche, il apparaît que les propriétés interfaciales, ainsi
que le facteur de forme des fibres et leur orientation préférentielle ont un effet négli-
geable. Cependant, l’étude préliminaire du scénario d’endommagement numérique
indique que ces facteurs joueraient tous une rôle potentiellement capital dans la te-
nue à l’endommagement des CMC-FC. En effet, nous avons d’abord mis la lumière
sur une particularité des CMC-FC qu’est le rôle dual des fibres courtes qui sont à la
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fois des défauts et des renforts, puisque l’endommagement matriciel s’initie en bout
de fibre pour ensuite se propager vers d’autres fibres. On voit également l’impor-
tance d’une bonne homogénéité dans la répartition des fibres, puisque la déviation
efficace d’une fissure dépend de si une fibre se trouve dans son chemin de propa-
gation. La balance défaut/renfort, ainsi que la probabilité qu’une fibre se trouve
sur le chemin de fissuration, sont contrôlés notamment par le taux volumique et
le facteur de forme des fibres. De plus, l’endommagement des éléments d’interface
semble dépendre de leur orientation par rapport à la direction du chargement. En-
suite, bien que l’on ait confirmé numériquement la nécessité d’une interphase pour
la défragilisation, dont seulement 10% environ de la surface totale disponible est uti-
lisée d’après les simulations, les propriétés matricielles semblent avoir un effet plus
important sur l’endommageabilité des CMC-FC. En effet, une matrice plus souple
peut stocker moins d’énergie, qui est alors plus aisément dissipée aux interphases.
Enfin, la problématique de l’adaptation des propriétés d’interphase au facteur de
forme des fibres courtes a été soulevée lors de l’étude de minicomposites unitaires
virtuels, tout comme l’existence d’une longueur critique de décohésion en fonction
de ces paramètres d’où découlerait le fait qu’un facteur de forme trop élevé ne serait
pas bénéfique à la tenue à l’endommagement des CMC-FC car il serait plus simple
de dissiper l’énergie dans la matrice que de continuer à décohérer la fibre au-delà
de cette longueur. Cette observation va à l’encontre de ce qui est attendu en se ba-
sant par exemple sur le cas des CMC tissés. Des approfondissements futurs seront
nécessaires pour comprendre ou invalider ces observations.

Les campagnes de simulation de l’endommagement ont cependant montré que,
dans les intervalles d’étude considérés, les paramètres morphologiques n’avaient
que très peu d’influence sur l’endommagement des CMC-FC. Les propriétés d’inter-
phase auraient un rôle plus important, mais le principal levier d’optimisation serait
les propriétés matricielles. Le développement d’une matrice moins rigide, mais dont
la contrainte à rupture serait aussi élevée que possible, pourrait ainsi être la voie à
suivre pour concevoir des matériaux CMC-FC endommageables, s’approchant des
exigences du cahier des charges. Toutefois, développer une telle matrice céramique
s’avère complexe voire impossible vu le faible allongement à rupture propre aux
céramiques monolithiques, si bien que l’on peut envisager un compromis en accep-
tant une préfissuration diffuse de la matrice. Il apparaît également clair au vu des
résultats, et d’après les hypothèses de modélisation choisies, qu’une matrice rigide
ne peut être suffisamment défragilisée par des fibres courtes, malgré l’optimisation
des propriétés interfaciales ou de la morphologie des renforts, bien que ce dernier
point ne semble pouvoir apporter que des améliorations négligeables.

Perspectives

Suggestions d’approfondissements de la démarche proposée

La méthodologie décrite dans ce manuscrit peut tout à fait être reproduite pour
l’étude d’autres matériaux multiphasés à fibres courtes, moyennant les adaptations
aux modèles nécessaires pour tenir compte des spécificités de l’endommagement
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des différents matériaux. Toutefois, quelques pistes d’améliorations peuvent être
envisagées.

Tout d’abord, on peut considérer d’élargir l’intervalle d’étude du taux volu-
mique de fibres en reprenant l’algorithme de compression-relaxation mentionné à
la section 2.2.2.2. [TBH15] compare plusieurs algorithmes de génération de VER et
les taux de remplissage maximaux atteignables, et indique qu’une modification de
l’algorithme RSA où les fibres les plus longues de la distribution de longueur sont
placées en premier. La combinaison de ces deux moyens pourrait permettre d’étu-
dier les effets de taux volumiques bien plus élevés qu’actuellement, ce qui pourrait
potentiellement permettre d’observer un plus grand impact sur l’endommagement
des CMC-FC. En revanche, la génération de VESR à fibres millimétriques voire cen-
timétriques à partir de l’algorithme RSA semble complexe. On pourrait alors en-
visager l’implémentation d’un algorithme de type Monte Carlo, mais les temps de
calcul nécessaires à la génération de multiples VESR pour une étude statistique s’en
retrouveraient fortement augmentés. Enfin, l’analyse des effets d’hétérogénéités lo-
cales telles que des paquets de fibres pourrait également être intéressant, notamment
parce qu’à taux volumique élevé, des paquets de fibres ont tendance à se former
dans une distribution isotrope des renforts.

Les simulations sur minicomposites unitaires unidirectionnels à fibres courtes
ont suscité quelques interrogations auxquelles il serait judicieux de répondre, le
temps n’ayant pas permis une telle entreprise lors de ces travaux. En effet, les ob-
servations effectuées semblent indiquer qu’un facteur de forme élevé serait préjudi-
ciable dans le cadre des fibres courtes, ce qui irait à l’encontre de ce que l’on pourrait
attendre connaissant les caractéristiques des CMC tissés pour lesquels la littérature
est bien plus fournie. On peut ainsi envisager, une fois le procédé de fabrication des
CMC-FC parfaitement maîtrisé, de former de tels minicomposites pour une étude
expérimentale. De futurs travaux pourraient alors s’intéresser à la mesure expéri-
mentale et numérique de cette longueur critique de décohésion et en proposer une
définition à partir des propriétés de l’interphase et d’autres paramètres qui pour-
ront être identifiés de cette façon, en reprenant par exemple les travaux de [Poi07],
[Cha11] et [Cor14].

Ensuite, comme évoqué en section 3.2.3, il serait pertinent d’étudier les effets des
contraintes résiduelles sur l’endommagement des CMC-FC. Cette démarche dont
le principe est, pour rappel, de simuler le refroidissement d’un VESR à partir de
la température de SPS, a été initiée durant la thèse mais n’a malheureusement pas
abouti. A terme, l’intégration de cette information aux modèles pourrait permettre
d’analyser l’influence d’un endommagement matriciel diffus initial sur l’endomma-
gement, mais aussi modifier le comportement des interphases via une augmenta-
tion de la dissipation d’énergie par frottement grâce aux contraintes radiales ainsi
introduites dans les fibres. Par ailleurs, ces travaux se sont concentrés sur les pro-
priétés à l’ambiante des CMC-FC, destinés à un usage à très haute température. La
simulation du comportement des CMC-FC dans ce domaine de température néces-
site d’adapter les modèles actuels, notamment pour prendre en compte la transition
fragile-ductile de la matrice intermétallique ou pour étudier la tenue au fluage de
ces matériaux. Des études supplémentaires en ce sens sont envisageables dans un
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futur proche, basées sur les outils de création de jumeaux numériques développés
au cours de cette thèse.

Enfin, nous n’avons traité ici que de modélisation à l’échelle microscopique qui,
comme évoqué en section 2.1.2, n’est pas adaptée à l’étude d’une éprouvette ou
d’une pièce complète. Des recherches supplémentaires devront donc se pencher sur
la construction de ponts micro-méso voire aussi méso-macro idoines, dans la lignée
des travaux de [Maz18] et [Bén19]. Une fois validés, ces modèles mésoscopique et
macroscopique, si nécessaire au vu de la taille des pièces, permettront par exemple
de simuler des essais de flexion sur éprouvette et, à terme, de proposer une opti-
misation du dimensionnement de la pièce selon plusieurs critères sélectionnés au
préalable. Toutefois, cet approfondissement n’aurait de sens qu’une fois conçue une
nouvelle matrice plus adaptée à un comportement quasi-fragile des CMC-FC tel
qu’exigé par le cahier des charges actuel.

Perspectives matériau

Considérant les hypothèses de modélisation choisies, la conclusion principale de
cette étude pour l’industriel serait qu’une matrice trop rigide ne peut pas être suf-
fisamment défragilisée par un CMC-FC tel que défini dans le cadre de ces travaux,
peu importe les propriétés des autres constituants et la morphologie du CMC-FC.
En revanche, une matrice moins rigide et à contrainte maximale élevée semble être
nécessaire à un comportement matériau plus proche des exigences de SAFRAN Ce-
ramics. Plusieurs pistes peuvent alors être considérées. La première serait d’accepter
la présence d’un endommagement diffus initial dans la matrice, ce qui la rendrait
plus souple mais rendrait complexe un contrôle qualité indispensable à l’industriel
lors de la fabrication de ses pièces, et demanderait une étude minutieuse des consé-
quences de cette décision sur la durée de vie (tenue à l’endommagement, au fluage,
à l’oxydation, à la fatigue, etc). La seconde piste serait de développer une matrice
céramique moins rigide que celle envisagée actuellement, mais en cherchant à maxi-
miser sa contrainte à rupture tout en assurant l’adéquation des coefficients de di-
latation thermiques et des propriétés chimiques des différents constituants. Cette
solution paraît être la plus plausible, de futurs travaux de thèse étant d’ailleurs en-
visagés en ce sens au moment de la rédaction de ce mémoire.

Pour aller plus loin, une modification radicale de l’architecture du matériau peut
également être envisagée. Le but serait alors de reprendre des mécanismes présents
dans les CMC tissés grâce à des orientations préférentielles qui permettent la reprise
du chargement par une famille de renforts donnée après l’endommagement autour
d’une autre famille de renforts : les fils transverses et longitudinaux en tissage 2D
assurent en effet qu’il y ait toujours une surface dissipative non endommagée dans
le chemin de fissure. De tels développements se baseraient sur la fabrication addi-
tive, qui présente l’avantage d’être toujours adaptée aux petites pièces de géomé-
trie particulière, contrairement aux CMC tissés. On peut ainsi imaginer l’impression
3D de renforts robocastés (figure C.1) voire sous forme de gyroïdes, dont la sur-
face minimale triple périodique infiniment connectée permettrait de minimiser les
concentrations de contraintes (figure C.2). La matrice peut alors ensuite être ajoutée
par différents procédés tels que l’infiltration (MI) ou le dépôt chimique (CVD/CVI).
La méthodologie proposée dans cette thèse pourrait s’appliquer à l’étude de tels
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matériaux architecturés après adaptation. Pour rester dans la thématique des fibres
courtes, le feedstock de la machine de fabrication additive pourrait tout à fait être
constitué de CMC-FC, comme on peut voir des pièces robocastées à partir de CMO
à fibres courtes (figure C.3). La recherche sur l’impression 3D de CMC, basée sur
l’impression 3D de céramiques, est relativement jeune. On peut par exemple citer
les travaux de [Zhu+18], [Bou+18] ou encore [Moh+20] sur le sujet. Toutefois, cette
solution soulève de nombreuses nouvelles problématiques telles que la formulation
d’une matière première adaptée ou les effets du rétrécissement de la lattice impri-
mée 3D sur le comportement de la pièce, dont la résolution pourrait représenter une
évolution majeure dans l’industrie des composites à matrice céramique de demain.

FIGURE C.1 – Exemples de pièces céramiques robocastées ([Lar+16])
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(A) Exemple de gyroïde (B) Exemple de pièce imprimée 3D basée sur une
gyroïde

FIGURE C.2 – Impression 3D par SLS de pièces en Nylon basées sur
une gyroïde ([Abu+19])

FIGURE C.3 – Impression 3D de CMO à fibres courtes ([CL14])



133

Annexe A

Composantes du tenseur d’Eshelby
dans des cas simples

On supposera ici que le tenseur de rigidité C0 est isotrope. Toutes les formules
qui suivent sont tirées du livre de T. Mura [Mur82]. Cette annexe fournit l’expres-
sion des composantes du tenseur d’Eshelby pour des inclusions sphériques, cylin-
driques, sphéroïde prolate et penny-shape, (figure A1). On note ν0 le coefficient de
Poisson de la matrice et f le facteur de forme de l’inclusion.

FIGURE A1 – Inclusion ellipsoïdale de demi-axes a1, a2 et a3

Inclusion sphérique (a1 = a2 = a3 = a)

E1111 = E2222 = E3333 =
7 − 5ν0

15(1 − ν0)

E1122 = E2233 = E3311 = E1133 = E2211 = E3322 =
5ν0 − 1

15(1 − ν0)

E1212 = E2323 = E1313 =
4 − 5ν0

15(1 − ν0)

(A.1)
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Inclusion cylindrique (a3 → ∞, a1 = a2 = a)

E1111 = E2222 =
1

2(1 − ν0)

(
3
4
+

1 − 2ν0

2

)
E3333 = 0

E1122 = E2211 =
1

2(1 − ν0)

(
1
4
− 1 − 2ν0

2

)
E2233 = E1133 =

ν0

2(1 − ν0)

E3311 = E3322 = 0

E1212 =
1

2(1 − ν0)

(
1
4
+

1 − 2ν0

2

)
E2323 = E3131 =

1
4

(A.2)

Inclusion "penny shape" (a1 = a = 2 = a ≫ a3)

E1111 = E2222 =
13 − 8ν

32(1 − ν)
π

a3

a

E3333 = 1 − 1 − 2ν

1 − ν

π

4
a3

a

E1122 = E2211 =
8ν − 1

32(1 − ν)
π

a3

a

E1133 = E2233 =
2ν − 1

8(1 − ν)
π

a3

a

E3311 = E3322 =
ν

1 − ν

(
1 − 4ν + 1

8ν
π

a3

a

)
E1212 =

7 − 8ν

32(1 − ν)
π

a3

a

E1313 = E2323 =
1
2

(
1 +

ν − 2
1 − ν

π

4
a3

a

)
Ekk11 = Ekk22 =

1 − 2ν

1 − ν

π

4
a3

a

Ekk33 = 1 − 1 − 2ν

1 − ν

π

2
a3

a

(A.3)
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Inclusion sphéroïde prolate (a1 > a2 = a3)

I2 = I3 =
2πa1a2

3

(a2
1 − a2

3)
3
2

 a1

a3

(
a2

1
a2

3
− 1

) 1
2

− cosh−1 a1

a3


I1 = 4π − 2I2

I12 =
I2 − I1

a2
1 − a2

2

3I11 =
4π

a2
1
− 2I12

I22 = I33 = I23

3I22 =
4π

a2
2
− I23 −

I2 − I1

a2
1 − a2

2

I23 =
π

a2
2
− I2 − I1

4(a2
1 − a2

2

E1111 =
3

8π(1 − ν0)
a2

1 I11 +
1 − 2ν0

8π(1 − ν0)
I1

E1122 =
1

8π(1 − ν0)
a2

2 I12 −
1 − 2ν0

8π(1 − ν0)
I1

E1133 =
1

8π(1 − ν0)
a2

3 I13 −
1 − 2ν0

8π(1 − ν0)
I1

E1212 =
a2

1 + a2
2

16π(1 − ν0)
I12 +

1 − 2ν0

16π(1 − ν0)
(I1 + I2)

(A.4)

Toutes les autres composantes non nulles s’obtiennent par permutation circulaire
des indices et application des symétries mineures (Eijkl = Ejikl = Eijlk). Les autres
composantes, qui ne peuvent pas s’obtenir des équations A.4 par permutation cir-
culaire des indices, sont nulles (par exemple : E1112 = E1223 = E1232 = 0)
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Annexe B

Représentation des conditions
PMUBC

Cette annexe a pour but d’expliciter l’implémentation des conditions PMUBC
utilisées pour tous les calculs éléments finis réalisés au cours de cette thèse, d’après
les travaux de [PZ08].

Notations :
t = (t1, t2, t3) le vecteur contrainte
u = (u1, u2, u3) le vecteur déplace-
ment
ϵ = (ϵij) le tenseur de déformation

FIGURE B1 – No-
tation des faces du

VER

xmax xmin ymax ymin zmax zmin

DU1 u1 = ϵ11
l1
2 u1 = −ϵ11

l1
2 u2 = 0 u2 = 0 u3 = 0 u3 = 0

t2 = t3 = 0 t2 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t2 = 0 t1 = t2 = 0

DU2 u1 = 0 u1 = 0 u2 = ϵ22
l2
2 u2 = −ϵ22

l2
2 u3 = 0 u1 = 0

t2 = t3 = 0 t2 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t2 = 0 t1 = t2 = 0

DU3 u1 = 0 u1 = 0 u2 = 0 u2 = 0 u3 = ϵ33
l3
2 u3 = −ϵ33

l3
2

t2 = t3 = 0 t2 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t2 = 0 t1 = t2 = 0

Cisaillement12 u2 = ϵ21
l1
2 u2 = −ϵ21

l1
2 u1 = ϵ12

l2
2 u1 = −ϵ12

l2
2 u3 = 0 u3 = 0

u3 = 0,t1 = 0 u3 = 0,t1 = 0 u3 = 0,t2 = 0 u3 = 0,t2 = 0 t1 = t2 = 0 t1 = t2 = 0

Cisaillement13 u3 = ϵ31
l1
2 u3 = −ϵ31

l1
2 u2 = 0 u2 = 0 u1 = ϵ13

l3
2 u1 = −ϵ13

l3
2

u2 = 0,t1 = 0 u2 = 0,t1 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 u2 = 0,t3 = 0 u2 = 0,t3 = 0

Cisaillement23 u1 = 0 u1 = 0 u3 = ϵ32
l2
2 u3 = −ϵ32

l2
2 u2 = ϵ23

l3
2 u2 = −ϵ23

l3
2

t2 = t3 = 0 t2 = t3 = 0 u1 = 0,t2 = 0 u1 = 0,t2 = 0 u1 = 0,t3 = 0 u1 = 0,t3 = 0

TABLE B.1 – Conditions PMUBC appliquées sur les faces d’un VER
pour six cas de chargement linéairement indépendants, d’après [PZ08].

DU : Déformation Uniaxiale
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