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Introduction

Contexte général

Le transport aérien est un domaine en forte croissance depuis les premiers vols commerciaux
au début du xx¢ siécle. Avec environ 5 % de croissance du nombre de passagers chaque année,
le secteur croit plus que la majorité des autres grands modes de transport. Ainsi, & I’heure ou la
question de I'impact climatique de I’étre humain devient de plus en plus centrale dans nos sociétés,
I’aéronautique civile n’échappe pas a la problématique de réduction des émissions de polluants.

En 2009, [Lee09] estime que le forcage radiatif di a l'aviation représente environ 5 % du forcage
radiatif anthropique pour I'année 2005, soulignant 'impact d’un mode de transport concernant
pourtant moins de 10 % de la population mondiale avant 2018. Face & ce constat, des objectifs
ambitieux sont proposés aux acteurs du secteur : dans un rapport de la commission européenne
[ACAT11] faisant des projections pour 2050, on peut par exemple voir une volonté de réduire les
émissions de COs de 75 %, de NO, de 90 % et du bruit pergu de 65 % par rapport a ’année 2000.

De nombreuses réponses a ces enjeux résident donc du co6té des motoristes, qui ont plusieurs leviers
a leur disposition pour répondre & ces objectifs : réduction de la masse des éléments de moteur,
réduction de la consommation en kéroséne, réduction des émissions de polluants, etc... Augmenter
les températures dans la chambre de combustion est par exemple une voie possible d’optimisation.
Le rendemment des moteurs en est augmenté, limitant la consommation de carburant, et la com-
bustion qui en résulte est plus compléte diminuant les espéces polluantes produites. Néanmoins
I'obtention de températures plus élevées est aujourd’hui principalement limitée par les matériaux
utilisés dans les parties chaudes des moteurs d’avion.

Dans ce contexte, le développement et l'utilisation de composites & matrice céramique (CMC)
dans de futurs moteurs d’avions civils semble un choix crédible. En effet, les matériaux CMC pré-
sentent a la fois des densités inférieures a celles des superalliages actuellement utilisés (densité infé-
rieure & 3g.cm~3), mais ils conservent surtout de trés bonnes propriétés thermomécaniques a haute
température (figure la). Ils permettent donc d’envisager aussi bien des applications pour réduire
la masse des parties froides, que d’augmenter les températures admissibles dans les parties chaudes.

D’abord employés dans des applications spatiales et militaires, les matériaux CMC sont de plus en
plus intégrés aux applications civiles. Le 6 octobre 2014, le moteur LEAP (co-produit par Safran
et General Electric, présenté en figure 1b) fait un premier vol de certification avec & son bord
plusieurs piéces de la partie haute pression en CMC. Depuis 2016, ce moteur est largement dé-
ployé sur de multiples appareils, et les constructeurs promettent une réduction du bruit, de 15 %
des émissions de CO5 et de 50 % des émissions de NO,, par rapport aux moteurs précédant le LEAP.

Malgré leur utilisation dans un nombre croissant d’applications, avec par exemple cette intégration
au moteur LEAP, les matériaux CMC restent actuellement un sujet de recherche trés actif. En effet,
leur structure tissée complexe et multi-échelle engendre des comportements mécaniques complexes,
et de nombreux verrous subsistent avant de permettre une utilisation bien plus prolifique de ces
derniers, comme cela a pu étre observé avec les composites & matrice organique par exemple.
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FIGURE 1 — (a) Résistance spécifique de matériaux en fonction de la température d’utilisation pour des
composants de turbomachines [Klo14]. (b) Moteur LEAP-1C (pour Leading Edge Aviation Propulsion)
développé par le consortium CFM International (Safran Aircraft Engines et General Electric)

Meéme si les CMC sont maintenant étudiés depuis plusieurs décennies, ces derniers sont encore
en constante évolution, et de nouvelles méthodes d’élaboration sont mises au point ou améliorées
constamment. Ainsi, les CMC évoluent encore réguliérement, et restent au coeur d’une recherche
trés active, avec la promesse de matériaux avec les propriétés réfractaires des céramiques, mais
défragilisés.

En effet, I'utilisation de cette catégorie de matériaux est en grande partie permise par 'aspect
endommageable des composites produits. La défragilisation est obtenue par ’agencement des diffé-
rentes phases de la microstructure, et une bonne maitrise des phénoménes mécaniques et chimiques
qui permettent 1’établissement d'un endommagement sans rupture brutale est donc primordiale.
C’est donc tout naturellement que la recherche reste active dans la caractérisation des phénomeénes
d’endommagement des CMC, suivant rapidement chaque nouveau développement dans 1’élabora-
tion et la conception de ces derniers.

De nombreux travaux de modélisation sont également réalisés afin de faciliter le dimensionne-
ment des piéces et la compréhension des CMC. Toujours & cause de la nature multi-échelle de ces
matériaux, les approches de modélisation proposées dans le domaine sont souvent complexes, et
sont également au coeur d’une recherche trés active pour trouver ou adapter de nouvelles méthodes
aux problématiques rencontrées dans les CMC.

Objectifs et structure du manuscrit

C’est dans ce contexte global que les matériaux CMC SiC/SiC (carbure de silicium pour les
renforts et la matrice) destinés aux parties chaudes des moteurs d’avions ont largement été étudiés
et améliorés ces derniéres années, passant de matériaux dits SiC/SiC CVI (pour Chemical Vapor
Infiltration), trés poreux et bien connus dans la littérature, & des matériaux bien plus densifiés
qui présentent des avantages indéniables (meilleure raideur mécanique, blocage de la diffusion des
espéces oxydantes, etc...), mais également des phénoménes mécaniques encore mal compris.

Ainsi, ces travaux de thése ont pour objectifs principaux : (i) d’améliorer la compréhension des
phénomeénes ménaniques présent dans les SiC/SiC MI (pour Melt Infiltration) destinés aux parties
chaudes des moteurs d’avion, (ii) mais également de proposer un modéle numérique capable d’aider
& la compréhension de ces phénomeénes et de leurs effets sur la tenue mécanique des matériaux. Ce
manuscrit est donc découpé en deux parties, suivant de maniére logique les deux objectifs énoncés
précédemment. La premiére partie concerne 1’étude et la description des phénoménes d’endomma-
gement au sein des CMC SiC/SiC via une étude expérimentale. Dans la deuxiéme partie, un modele
éléments finis est proposé pour permettre des simulations numériques de la famille de matériaux
étudiée, et les résultats obtenus sont comparés aux observations expérimentales réalisées plus tot.



Le premier chapitre décrit la structure de cette famille de composites, et les phénoménes d’en-
dommagement qui peuvent étre attendus dans ces matériaux. Leur nature multi-échelle est ainsi
mise en évidence, soulignant par la méme occasion 'importance et le réle de chacune des échelles
étudiées dans le comportement mécanique obtenu. Les techniques expérimentales permettant de
mettre en lumiére ces différents types d’endommagement sont enfin présentées et sont mises en
perspective avec les objectifs de ces travaux, justifiant ainsi les choix faits dans la suite du manus-
crit.

Les essais in situ réalisés durant la thése sont ensuite traités. Le deuxiéme chapitre permet de
décrire en détail les conditions d’essai utilisées, et de discuter des résultats obtenus. Ces derniers
sont dissociés en fonction de I’échelle d’observation afin de faciliter la compréhension, séparant
ainsi ce qui peut étre observé dans des essais macroscopiques, de ce qui ne peut étre traité qu’avec
des observations plus fines, aux échelles inférieures. Enfin, un scénario d’endommagement jusqu’a
rupture est proposé, notamment en fonction des différentes propriétés microscopiques testées.

Les discussions sur la partie expérimentale de ces travaux s’achévent dans le troisiéme chapitre, dé-
dié principalement & la détermination des propriétés des fibres et des systémes interfaciaux au sein
des matériau. Dans cette optique, des essais de micromécanique et des observations post mortem
sont traités pour compléter les essais de traction du chapitre précédent. Des essais de push-out,
ainsi que des observations des faciés des éprouvettes et des fibres sont donc présentés dans ce
chapitre. Ce dernier permet également de dresser des premiéres conclusions vis-a-vis des résultats
expérimentaux.

Les questions liées & la modélisation de ces matériaux sont introduites dans le quatriéme cha-
pitre. La position du probléme & traiter est explicitée en s’appuyant sur les chapitres précédents,
en s’appuyant en particulier sur la nature des phénoménes mécaniques & représenter. Les choix
sur les modeéles permettant de décrire ces endommagements, ainsi que les méthodes de génération
des maillages, y sont donc discutés. D’abord envisagées pour modéliser cette famille de matériau,
les approches multi-échelles sont abordées plus en détail en conclusion du chapitre, permettant de
souligner les limites pouvant étre rencontrées dans le contexte de cette étude et permettant de
justifier 'approche proposée dans la suite.

Le cinquiéme chapitre se concentre donc sur le développement d’une nouvelle approche de modéli-
sation, capable de surpasser les différents problémes identifiés dans ces travaux. Le fonctionnement
d’un élément central du modéle est dans un premier temps validé aux échelles microscopiques, afin
de s’assurer que ce dernier donne des résultats cohérents avec les modéles pré-existants. Une mé-
thode numérique de génération des maillages est également proposée, afin de permettre le passage
du modele & I’échelle supérieure. Enfin, le modéle complet est mis en place et comparé avec des
résultats de la littérature.

Le sixiéme et dernier chapitre permet de faire le lien entre les deux parties du manuscrit. Il propose
d’effectuer des comparaisons entre les essais réels et les simulations numériques, avant de discu-
ter des limites observées, ainsi que des perspectives d’évolution possibles. Une étude de sensibilité
préliminaire est menée, permettant de mettre en lumiére le role des différentes phases dans le com-
portement résultant. L’approche de modélisation est ensuite utilisée pour proposer une ouverture
sur l'utilisation de cette famille de matériaux, permettant d’envisager son utilisation dans le cadre
de la prédiction de la durée de vie des piéces en conditions réelles. Enfin, les limites de I’approche
sont discutées dans une derniére partie.
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Ce premier chapitre présente la famille de composites étudide, sa micro-structure et les phé-
nomenes d’endommagement qui peuvent étre attendus dans ces matériaux o température ambiante.
Leur nature multi-échelle est discutée et les techniques expérimentales permettant de mettre en
évidence les endommagements a ces différentes échelles sont présentées.



Chapitre 1. Matériaux d’étude : structure, comportement mécanique et méthodes de
caractérisation

1.1 Elaboration et microstructure du composite

Les composites & matrice céramique sont des matériaux réfractaires, constitués d’une matrice et
d’un renfort fibreux en céramique. Leur mise en application est rendue possible par 'introduction
d’un élément entre les fibres et la matrice, appelé "interphase". C’est cette interphase qui permet
d’éviter la rupture brutale des matériaux élaborés, en jouant un role de fusible mécanique entre la
matrice et les fibres qui sont pourtant deux phases avec un comportement individuellement fragile.
Les fibres, la matrice et I'interphase peuvent étre de différentes natures en fonction des applications
visées : durée et température d’utilisation, présence de phases oxydantes, etc. Nous allons donc par
la suite détailler la composition des différents matériaux modéles SiC/SiC développés par le groupe
Safran qui intéressent cette étude.

1.1.1 Structure et composition générales

Les différents matériaux qui sont étudiés dans ces travaux appartiennent tous & la méme famille
de SiC/SiC et partagent un grand nombre de caractéristiques communes quant & leur composition
et leur micro-structure. Cette sous-section est donc dédiée a la description générale des matériaux.

Structure mésoscopique

A grande et moyenne échelle, les matériaux d’étude peuvent étre résumés simplement par deux
constituants élémentaires : les fils et la matrice. Les fils (ou torons) sont chacun constitués d’environ
500 fibres et sont tissés entre eux pour former ce que ’'on nomme la préforme. La matrice est ensuite
élaborée suivant différentes étapes, permettant de combler les zones laissées vides lors du tissage.
La figure 1.1 présente une microtomographie d’une préforme, avant ajout de la matrice.

FIGURE 1.1 — Exemple d’une préforme obtenue en micro-tomographie [Coul3|.

Le tissage s’effectue sur des métiers a tisser et permet d’obtenir différents motifs plus ou moins
complexes en fonction des besoins. Le choix de tissage est primordial car il détermine certaines
propriétés mécaniques du matériau en fonction de l'orientation et du taux de fibres par rapport
a la direction de sollicitation. Plus localement, [Maz18] a notamment mis en évidence le lien tres
clair entre I'apparition des premiers endommagements et la structure tissée. Les matériaux qui
intéressent cette étude présentent un tissage type interlock 3D (figure 1.1), plus difficile & mettre en
ceuvre que les superpositions de plis 2D, mais qui offre généralement de bien meilleures propriétés
hors plan [Loml10]. II est & noter que les fils n’étant pas découpés lors du tissage, les fibres ne
sont pas discontinues et le CMC produit est donc dit "a fibres longues", par opposition a certaines
applications utilisant des fibres courtes (ou discontinues) ou des poudres comme renfort mécanique.
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Une fois la préforme obtenue, différentes étapes d’élaboration sont mises en ocuvre, permettant in
fine I'obtention des phases qui forment la matrice. Ces nombreuses étapes résultent en une matrice
hétérogéne composée de SiC CVI, de poudres de SiC et de Si (silicium). Néanmoins, a grande
échelle, cette derniére peut étre considérée comme homogéne via une simple loi des mélanges. Dans
nos cas d’application, la matrice comble en quasi intégralité tous les pores laissés entre et dans les
fils lors du tissage. Le matériau ainsi obtenu présente donc un taux de porosité faible, en général
inférieur & 2 %, donnant une rigidité importante pour une méme surface apparente.

Structure microscopique

La figure 1.2 présente les différentes phases qui composent la micro-structure des matériaux
étudiés. Cette section détaille chacune d’entre elles et leur méthode d’élaboration dans le matériau.
Les systémes interfaciaux entre la fibre et la matrice sont traités dans un second temps, car ils
présentent a eux seuls un élément clé dans I’élaboration et le comportement des CMC.

Fibre
Porosité
= SiC CVI
Poudres de SiC
Interphase

Silicium <

FIGURE 1.2 — Image de la micro-structure des composites étudiés.

Fibres : Les différentes fibres utilisées sont en carbure de silicium. Les propriétés des fibres SiC
ont largement évolué entre les premiéres et les derniéres générations, qui présentent maintenant de
trés bonnes propriétés thermomécaniques de maniére stable jusqu’a haute température [Bun06].
Toutes ces fibres présentent un module de Young d’environ 360 G'Pa. De part le tissage effectué,
le matériau final présente un taux de fibres équilibré entre la direction X et la direction Y (figure 1.1).

SiC CVI : Aprés le dépdt de l'interphase, une couche de SiC-8 de quelques pum est déposée
par Chemical Vapor Infiltration (CVI). En plus d’apporter de la rigidité supplémentaire a la ma-
trice (le SiC-f a un module de Young d’environ 420 G'Pa), son role est également de protéger les
fibres et I'interphase de potentielles dégradations lors des étapes d’élaboration ultérieures. Le dépdt
étant réalisé sur la préforme, et non sur les fibres individuellement, ce dernier peut se retrouver
hétérogéne entre les fils et au sein des fils, en fonction des chemins d’accés disponibles pour les
espéces chimiques. De maniére assez logique, de plus grosses épaisseurs de SiC CVI peuvent alors
étre observées en bordure de fils.

Poudres de SiC : Une fois la texture fibreuse pré-densifiée, le matériau est introduit dans un
moule, et une suspension de poudres de SiC est injectée sous pression lors de ’étape de "Slurry
Cast" (SC). Ces poudres de SiC s’agrégent aprés évaporation du liant, remplissant ainsi en grande
partie les macro-pores présents jusqu’alors entre les fils. Des fissures de retrait résultent néanmoins
de cette étape, générant de nouveaux macro-pores de bien plus faibles dimensions. L’introduction
de cette poudre présente un avantage majeur dans I’élaboration du matériau : plutét que de direc-
tement passer & 1’étape suivante et de remplir intégralement les pores de silicium, les poudres de
SiC permettent d’obtenir une matrice bien plus rigide en profitant des propriétés du SiC.
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Silicium : La derniére étape d’élaboration consiste & introduire du silicium liquide dans les der-
niers pores présents aprés injection des poudres de SiC. Cette étape se fait par Melt Infiltration (qui
donne ainsi son nom aux SiC/SiC MI, par opposition aux matériaux qui voient leur élaboration
stoppée avant cette étape), en faisant pénétrer le silicium fondu par capilarité dans le matériau
[Mar16]. Comme indiqué précédemment, 'introduction du silicium permet d’obtenir un matériau
ne présentant pratiquement plus de porosités (généralement moins de 2 %), puisque ce dernier se
propage entre les poudres de SiC, dans les macro-pores, mais également dans les pores intra-fils.

Porosités : Malgré ’étape de MI, certains pores peuvent subsister dans I'intra-fil ou dans I'inter-fil.
Leur présence est liée & un manque de chemins d’accés pour le silicium. Ces derniers ont globalement
des diamétres inférieurs a la dizaine de micromeétres.

Systémes interfaciaux

Le systéme interfacial entre la fibre et la matrice est un point clé dans le fonctionnement des
CMC. La capacité de ce dernier & dissiper de l’énergie et & ainsi dévier les fissurations matri-
cielles permet d’éviter les ruptures prématurées de fibres. C’est ainsi ce qui permet de différencier
les CMC de simples céramiques multi-phasées, en leur donnant leur comportement endommageable.

Les propriétés du systéme interfacial doivent étre judicieusement choisies, puisqu’elles déterminent
grandement les propriétés thermomécaniques du composite. Ainsi, leur role dans le comportement
macroscopique et l'optimisation de leur structure sont trés largement étudiés dans la littérature
[Mar84; Hsu93; Grel4b]. Ce role crucial dans le bon comportement des CMC entraine donc des
contraintes fortes sur ’élaboration des systémes interfaciaux. Une grande variété de structures et
de compositions chimiques ont ainsi été proposées dans la littérature, présentant des mécanismes
de rupture variables qui font également ’objet de nombreuses recherches.

Quatre types d’interfaces fibre/matrice sont couramment référencés [Nas98; Caml6] : (Type I)
simple interface faible, qui introduit usuellement un fusible mécanique entre la fibre et l'inter-
phase; (Type II) l'interphase présente une structure cristalline en couches paralléles & la surface
de la fibre et faiblement liées entre elles; (Type III) 'interface présente une structure multi-couche
a I’échelle nano- ou micrométrique, par 'empilement de phases successives; (Type IV) l'interphase
est poreuse, type moins utilisé car supportant mal la fatigue cyclique. Ces quatre types de systémes
interfaciaux sont schématisés dans la figure 1.3 ci-dessous.
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FIGURE 1.3 — Types courants de systémes interfaciaux dans les CMC.
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1.1. Elaboration et microstructure du composite

1.1.2 Matériaux étudiés

Comme abordé dans le préambule, un des objectifs de ces travaux consiste & améliorer la compré-
hension des phénoménes d’endommagement jusqu’a rupture des SiC/SiC MI, ainsi que d’obtenir
des résultats permettant d’alimenter des modéles éléments finis. Cela passe notamment par une
quantification des phénoménes mécaniques et des propriétés des phases et du composite. Cette
quantification reste néanmoins un vrai challenge, que ce soit & cause de la nature méme des phases
qui constituent ces matériaux (qui peuvent présenter des comportements variables), ou des interac-
tions complexes et multi-échelles qui interviennent dans les matériaux. Ces différents aspects seront
présentés en détail dans la suite de ce chapitre.

Dans ce contexte, I'introduction volontaire de variabilités dont les critéres et la nature sont contro-
lés est une stratégie intéressante pour obtenir une meilleure interprétation des mécanismes en jeu
et une quantification de leur importance sur la réponse mécanique. Des matériaux modéles ont
donc été élaborés pour ces travaux, dans I'objectif d’améliorer la compréhension des phénomeénes
d’endommagement jusqu’a rupture et leur lien avec les propriétés des constituants élémentaires.
Ces matériaux modéles présentent donc des fibres et systémes interfaciaux aux propriétés variables.

Ainsi, quatre matériaux modeéles sont traités dans ces travaux. L’enveloppe des courbes contrainte/
déformation de ces derniers sont présentées en figure 1.4. Ils seront dénommeés de la fagon suivante :
— Matériau A : matériau de référence.
— Matériau B : matériau avec des propriétés de fibres proches du matériau A, mais présentant
un systéme interfacial différent.
— Matériau C : matériau avec des propriétés interfaciales proches du matériau A, mais au
propriétés de fibres différentes.
— Matériau D : matériau avec des propriétés de fibres et interfaciales trés différentes des ma-
tériaux A, B et C, avec un comportement éloigné de ce qui peut étre classiquement attendu

d’un CMC.

Pour les matériaux A, B et C, deux éprouvettes sont étudiées et seront notées -B et -H (par
exemple matériau A-B et matériau A-H). Ces deux éprouvette sont prélevées 'une au dessus de
lautre dans une méme plaque (-B pour Bas et -H pour Haut).
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i Matériau B-B i
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FIGURE 1.4 — Enveloppe des courbes contrainte/déformation pour une traction sens chaine : pour les
quatre matériaux étudiés, une seule éprouvette est présentée ici par souci de lisibilité.
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1.2 Meécanismes d’endommagement des CMC

1.2.1 Endommagements élémentaires

Comportement individuel des phases

Le SiC posséde de trés bonnes propriétés thermomécaniques ; on peut notamment mentionner
sa grande rigidité, sa tenue & haute température, sa résistance au fluage [Car84| et a 'oxydation
[Gul72]. Néanmoins, comme cela a déja été souligné, ce dernier a un comportement élastique fragile
[Kik05], le rendant impropre aux applications aéronautiques sous une forme monolithique.

Les propriétés a rupture du SiC présentent une variabilité importante & 1’échelle microscopique
[Zay19], qui peut étre observée sur les fibres comme sur la matrice, mais cette variabilité s’estompe
néanmoins avec I’augmentation de 1’échelle d’observation. Pour les fibres, ce comportement est in-
timement lié & la micro-structure et au taux de défauts critiques surfaciques [Maz21], engendrant
des propriétés a rupture souvent décrites par une loi de Weibull [Wei51 ; Gau09; Bar23]. Cette ca-
ractéristique est d’une importance majeure pour comprendre le comportement & rupture des fibres
dans les CMC. La figure 1.5 permet d’illustrer le fort effet de volume sur la rupture des fibres :
au plus la longueur de jauge considérée — qui est proportionellement liée au volume de fibre — est
importante, au moins la contrainte a rupture est dispersée mais au plus sa moyenne baisse. La loi
de Weibull est décrite par I’équation suivante :

Pu(0) =1 — exp(—V/Vy x (/00)™) (1.1)

avec V le volume sollicité, o la contrainte a rupture, m et oy respectivement le module de Weibull
et la contrainte de référence, pour un volume de référence Vj.
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FIGURE 1.5 — Probabilité cumulée de rupture des fibres en fonction de la contrainte appliquée et de la
longueur de jauge considérée (L;). Les propriétés des fibres sont issues des travaux de [Bénl9| (m = 7,
oo = 80 MPa pour V = 1 m?3).

Cette loi de Weibull permet également de comprendre les comportements de rupture en cascade
des lots de fibres. En effet, lorsqu’une fibre rompt dans un lot, la charge jusqu’alors supportée par
cette derniére se retrouve répartie sur les fibres voisines. Si le surplus de chargement est supérieur
a la contrainte & rupture d’une autre fibre, cette derniére va également rompre. Cet effet atteint
une seuil critique & partir d’un certain taux de fibres, pour lequel le lot entier va rompre sous 'effet
des différents reports de charge. La loi de Weibull permet de calculer le taux critique théorique de
rupture en cascade, via I’équation :

Py(o) =1—exp(—1/m) (1.2)
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1.2. Mécanismes d’endommagement des CMC

Pour ce qui est des systémes interfaciaux, ils présentent des mécanismes d’endommagement
variables en fonction notamment du type d’interface utilisé. Deux types de ruptures peuvent ap-
paraitre (figure 1.6) : (a) les ruptures adhésives, o la déviation de la fissure se fait a I'interface
fibre/interphase (plus rarement a l'interface matrice/interphase), engendrées par les interfaces de
type I; (b) les ruptures cohésives, ou la déviation de la fissure se fait au sein de I'interphase, plus
généralement engendrées par les interfaces de type II ou IV. Les systémes interfaciaux de type IIT
peuvent présenter des comportements associants ruptures cohésives et adhésives en fonction des
couches sollicitées lors de la rupture.

La nature de l'interface et le type d’endommagement résultant impactent grandement le com-
portement du CMC dans son ensemble. Cette derniére peut en effet engendrer une liaison plus ou
moins forte entre les fibres et la matrice, mais également générer des frottements variables une fois
I'interface rompue.

1

i

(a) Rupture adhésive (b) Rupture cohésive

FIGURE 1.6 — Mécanismes de déviation des fissures dans les systémes interfaciaux.

Déviation et pontage des fissures

Le mécanisme le plus élémentaire des CMC — qui leur donne leur comportement endommageable
— est la déviation des fissures par les systémes interfaciaux [Eva94|. Lorsqu’une fissure matricielle en
mode I apparait dans un toron dont les fibres sont orientées dans ’axe de chargement, I'interface
fibre/matrice permet la déviation de la fissure en mode II. La fibre et la matrice se retrouvent
décohérées sur des longueurs plus ou moins importantes, entrainant des frottements interfaciaux.
Le systéme interfacial transfére alors la charge de la matrice vers les fibres, qui pontent ainsi la
fissure et limitent sa propagation en diminuant les concentrations de contraintes en pointe de fis-
sure. C’est ce mécanisme de base qui permet la défragilisation du matériau par dissipation d’énergie.

Néanmoins ce scénario (figure 1.7a) n’est possible que lorsque les propriétés interfaciales sont choi-
sies de maniére adéquate par rapport aux propriétés des phases employées par ailleurs. Une interface
trop forte entraine généralement une propagation de la fissure en mode I dans la fibre (figure 1.7b),
engendrant ainsi des matériaux au comportement fragile. Inversement, 'utilisation d’interfaces trop
faibles provoque des décohésions de grandes dimensions, qui limitent le transfert de charge entre les
fibres et la matrice. Les fibres récupérent alors la charge entiére seules, permettant une déforma-
tion & rupture relativement importante. Cela abaisse également la contrainte a rupture de maniére
prononcée a cause du comportement a rupture des fibres vu précédemment (figure 1.5).

Toutes choses égales par ailleurs, I'introduction d’interphases trop faibles, trop fortes ou inter-
médiaires peut donc se traduire par des comportements macroscopiques trés variables. La figure
1.8 présente des courbes de contrainte /déformation typiques pour les trois propriétés interfaciales
considéreées : (i) le comportement nominal d’'un CMC qui sera présenté plus en détail par la suite;
(i) le comportement du méme CMC, avec des interfaces trop fortes qui engendrent une rupture
fragile; (iii) le comportement du méme CMC avec des interfaces trop faibles, la partie élastique se
trouve réduite a cause de la décohésion précoce des fibres transverses, le matériau se déforme de
maniére importante, mais la contrainte a rupture est faible.
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FIGURE 1.7 — Mécanisme de propagation en mode I des fissures matricielles : (a) dans un cas
nominal de propagation, avec déviation en mode II, décohésion et pontage de la fissure par les
fibres longitudinales au chargement (b) dans un cas o Uinterface est trop forte, avec rupture des
fibres lors de la propagation.
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FIGURE 1.8 — Courbes contrainte/déformation typiques pour différentes propriétés interfaciales :
en noir propriétés nominales, en rouge interface trop forte et en vert interface trop faible. Pour
chaque cas, la rupture est indiquée par une croix de la méme couleur.

Décohésion fibre/matrice

Les phénomeénes liés a la décohésion fibre/matrice et aux reports de charge entre ces phases
font 1'objet de nombreux travaux depuis le début des CMC |Ave71; Ave73|. Lorsque la rupture de
la matrice est déviée en mode II, la fibre reprend localement la charge seule. Néanmoins, & cause
des phénoménes dissipatifs présents dans le systéme interfacial, la fibre ne reprend pas cette charge
sur la longueur totale de décohésion. Cette derniére transfére progressivement sa charge vers la
matrice, jusqu’a atteindre une zone de cisaillement nul entre les deux phases, qui marque la fin de
la décohésion interfaciale. La figure 1.9a présente un exemple de répartition de charge entre la fibre
et la matrice. C’est précisément ce phénoméne qui permet la multi-fissuration a plus grande échelle.

Ce comportement de multi-fissuration a notamment été décrit par des approches type "shear lag"
qui permettent une bonne prédiction des taux de fissuration dans les matériaux en fonction de
Ieffet du transfert de charge entre la fibre et la matrice. En effet, puisque la matrice est rechargée
progressivement a partir d’une fissure matricielle déja existante (figure 1.9a), une nouvelle fissure
ne peux pas apparaitre a proximité. En s’éloignant de cette fissure, la matrice devient suffisamment
chargée pour voir une nouvelle fissure se produire (figure 1.9b). La répétition de ce phénomeéne dans
les composites permet la multi-fissuration de la matrice.
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FIGURE 1.9 — Exemple des mécanismes de décohésion et de transfert de charge de la fibre vers la
matrice : (a) sur une seule fibre, (b) multi-fissuration dans un composite.

1.2.2 Endommagements & I’échelle du tissage

Les CMC sont des matériaux inverses (la matrice s’endommage avant les fibres) et leur architec-
ture (’arrangement des fibres en leur sein) en font également des matériaux anisotropes. Au regard
des phénoménes élémentaires décrits dans la section précédente, il est possible de noter deux types
de sollicitations principales, qui permettent globalement de comprendre leur endommagement ma-
croscopique : (a) la direction longitudinale et (b) la direction transverse aux fibres.

Dans la direction des fibres (figure 1.10a), le comportement endommageable obtenu sur les maté-
riaux est généralement découpé en trois phases : (i) un domaine linéaire élastique; (ii) un domaine
de forte perte de module, produit par la fissuration matricielle, ayant lieu de I’apparition des pre-
miéres fissures jusqu’a la saturation de la fissuration; (iii) un domaine de nouveau relativement
linéaire, durant lequel la charge est alors principalement portée par les fibres, et qui s’achéve par la
rupture finale du matériau. Les comportements longitudinaux des unidirectionnels (UD) sont trés
largement étudiés dans la littérature depuis le début des composites [Ave71; Ave73; Eva94 ; He94|,
et forment une base solide pour la compréhension des phénoménes méme sur des matériaux plus
complexes.

Dans le sens transverse aux fibres, les matériaux ont un comportement mécanique bien moins
souhaitable. Le systéme interfacial, indroduit pour permettre '’endommagement dans le sens lon-
gitudinal, entraine dans cette direction une perte importante du module et de la tenue mécanique.
Ainsi, lors d’une sollicitation en traction, les fibres et la matrice se décohérent et la rupture brutale
de la matrice se produit, sans qu’aucun mécanisme de défragilisation ne soit activé (figure 1.10b).
Ces deux mécanismes peuvent se produire dans un ordre variable en fonction des propriétés des
phases : la matrice peut par exemple fissurer avant la décohésion transverse dans le cas d’une inter-
face forte. Pour la majorité des applications on préfére donc naturellement utiliser des empilements
de plis UD dans différentes directions, des tissages 2D ou des tissages 3D, pour limiter les axes dans
lesquels il n’y a que des fils transverses et ou leur comportement fragile se manifeste.

Dans le cas des matériaux tissés, des fibres se retrouvent donc dans des directions multiples par
rapport aux axes de sollicitation. Les deux phénomeénes énoncés précédemment sont alors couplés :
les fibres transverses au chargement ont tendance & générer les premiéres fissures a cause de la
faiblesse de l'interface, tandis que les fibres longitudinales reprennent la charge et permettent un
comportement endommageable du matériau résultant. Méme si cette description permet une pre-
miére approche simple sur la compréhension des mécanismes d’endommagement des CMC tissés,
il existe néanmoins de nombreuses subtilités a prendre en compte pour avoir une approche plus
réaliste sur les phénomeénes qui se produisent dans les matériaux, en fonction du type de matrice,
de systéme interfacial, de fibres, d’architecture tissée, etc.
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FIGURE 1.10 — Courbe contrainte/déformation et mécanismes d’endommagement élémentaires
associés pour un UD en traction : (a) dans le sens longitudinal aux fibres, (b) dans le sens transverse
aux fibres.

La matrice a également un impact important sur le comportement endommageable des maté-
riaux a 1’échelle du tissage. Les propriétés mécaniques de la matrice contrdlent au premier ordre le
comportement élastique du CMC. Cette derniére représente en général une proportion importante
de phase dans le matériau et lui donne en grande partie son module de Young, mais elle controle
également la fin de cette partie élastique, puisque ses propriétés a rupture sont & ’origine des pre-
miéres fissures dans le matériau. Une matrice trés poreuse présente ainsi un module abaissé et les
macropores ont un role de concentrateurs de contraintes qui entrainent généralement une partie
élastique raccourcie [Gui94|.

Une forte différence de coefficient de dilation thermique avec les fibres peut générer de I’endom-
magement préliminaire lors de 1’élaboration (qui restreint la partie linéaire) mais peut aussi étre
a l'origine de précontraintes dans le matériau. Sur les courbes contrainte/déformation, I'impact de
ces précontraintes s’observe sur les essais cyclés. A force nulle sur les piéces, les fissures peuvent
ainsi se refermer sur la matrice si cette derniére est initialement en compression, ou au contraire
rester ouvertes si elle est en traction. Ces précontraintes peuvent également jouer un réle sur les
frottements aux interfaces, en générant des contraintes de compression ou de traction radiales sur
les fibres.

La matrice a ainsi un impact sur le comportement global du CMC : sur la partie élastique de
par ses propriétés intrinséques, mais également sur la partie endommageable via 'interaction avec
les autres phases qui composent le matériau.

1.2.3 Spécificités des SiC/SiC MI

L’endommagement de SiC/SiC MI a interphase BN a d’abord été traité par Morscher [Mor04;
Mor06] de maniére trés prolifique. Néanmoins, depuis quelques années, les travaux sur les SiC/SiC
MI se multiplient. Ainsi, des études ont été menées plus largement sur des matériaux présentant
de grandes similitudes avec les matériaux traités dans cette étude, notamment sur les premiers
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endommagements par [Maz18] et sur le traitement des informations acoustiques par [Legl7|. La
figure 1.11 présente une courbe contrainte/déformation classique pour un matériau SiC/SiC MI
avec interphase BN, ainsi que la courbe d’événements acoustiques cumulés associée. Les différents
phénomeénes d’endommagement qui peuvent étre observés dans ces matériaux vont par la suite étre
explicités, de maniére chronologique lorsque ce sera possible.
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FIGURE 1.11 — Courbes classiques pour un SiC/SiC BNMI obtenues par [Mor88].

Décohésions transverses

Le premier événement a se produire dans les SiC/SiC MI & interphase BN (qui seront nommés
BNMI par la suite) d’aprés [Legl7; Maz18] est la décohésion des fibres transverses au chargement.
Cette observation n’est néanmoins pas partagée sur tout les matériaux BNMI car elle dépend for-
tement des propriétés interfaciales du matériau qui peuvent se retrouver trés différentes en fonction
des choix d’élaboration. Ces décohésions s’accompagnent d’une légére perte de module initiale,
diminuant fortement la zone de comportement élastique pur du matériau.

Fissuration matricielle

L’observation du matériau & 1’échelle microscopique a permis de conclure que malgré la présence
de deux phases dans la matrice (poudres de SiC et silicium) et des fils transverses, les fissures ma-
tricielles se propagent indifféremment dans ces phases, sans évolution des mécanismes ou déviation
notable. Cette constatation, partagée par [Legl7; Maz18] sur les BNMI, permet une considération
bien plus simple du matériau. La matrice ne nécessite donc pas de considérations complexes vis-
a-vis des poudres de SiC, du silicium, des poches de silicium ou des fils transverses, simplifiant
grandement la description des mécanismes en jeu. Pour cette raison, Morscher a proposé d’intro-
duire la notion de "mini-matrix" (qui sera également notée "mini-matrice"), qui désigne toutes les
phases qui ne font pas partie des fils longitudinaux.

Ainsi, les premiéres fissures matricielles apparaissent dans la mini-matrice en bordure de maté-
riau. Dans les fils transverses, ces fissures se propagent en percolant les décohésions fibre/matrice
transverses si elles se sont produitent en amont. Dans le cas contraire, la fissure se propage autour
des fibres, créant ainsi sur son passage les décohésions transverses. En rentrant en contact avec les
fils longitudinaux, elles sont & l'origine de la décohésion fibre/matrice, par déviation des fissures
du mode I au mode II. Dans les BNMI étudiés par Morscher [Mor88|, ce mécanisme se produit
jusqu’a environ 0.4 % de déformation, ou la saturation de la fissuration matricielle est atteinte
et ot un point d’inflection peut également étre observé sur la courbe contrainte/déformation. La
saturation de la fissuration matricielle se produit pour environ 10 fissure.mm™' dans les travaux
de morscher.
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Ces fissures produisent une perte progressive du module tout au long de leur apparition et sont
reliées a la production de signaux acoustiques trés énergétiques (voir figure 1.12). Une relation de
proportionnalité est communément admise entre le taux de fissuration de la mini-matrice et ’énergie
acoustique cumulée [Mor04; Morl4|, rendant l'utilisation des signaux acoustiques trés commune
dans ce type de matériau. Ainsi, ils sont généralement employés pour déterminer ’évolution du
taux de fissuration a posteriori, en connaissant le taux de fissuration final du matériau.
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FIGURE 1.12 — Exemple d’évolution de I’énergie acoustique cumulée et relation avec la densité de fissuration
par [Morl14].

L’étude approfondie de [Maz18] sur 'apparition des premiers endommagements dans le matériau
a notamment mis en évidence 'impact de la structure tissée sur les zones d’amorcage préférentielles
des fissurations matricielles. Ce résultat a été rendu possible grace & une modélisation du matériau
par une méthode multi-échelle éléments finis qui a également permis de démontrer que les variabi-
lités locales des propriétés des torons n’ont pas ou peu d’impact sur cet amorcage.

Un dernier point notable sur les fissurations matricielles est lié & la présence de précontraintes
dans les matériaux SiC/SiC. En I'occurence, ces matériaux présentent des précontraintes mettant
la matrice en compression. Ainsi, lorsque le matériau n’est plus chargé mécaniquement, ce dernier
voit ses fissures se refermer sous 'effet des contraintes initiales. Ce point est crucial et doit étre
pris en compte dans I'optique de faire des observations des fissures dans le matériau.

Décohésions et rupture des fibres

Parallélement & la fissuration de la matrice, des décohésions entre les fibres longitudinales et la
matrice se produisent. Ces décohésions voient leur longueur augmenter progressivement tout au long
du chargement, sous l'effet du cisaillement apparaissant entre les fibres et la matrice. Contrairement
au cas d'un UD, les BNMI ne présentent pas des fibres parfaitement dans ’axe du chargement,
& cause de 'ondulation des fibres produite lors du tissage. L'effet du désaxage des fibres — qui se
traduit donc par un chargement couplé en longitudinal et en transverse — n’est cependant pas bien
quantifié dans ces matériaux.

Contrairement a la courbe théorique présentée en figure 1.10a les BNMI n’ont « priori jamais
montré une capacité a recharger uniquement les fibres aprés une multi-fissuration totale de la
matrice, dit & de trop forts frottements dans le systéme interfacial. Ces mémes frottements interfa-
ciaux engendrent généralement des matériaux avec des déformations & rupture plus faibles que les
SiC/SiC CVI pour une contrainte a rupture équivalente.
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Scénario d’endommagement et limites

Le scénario d’endommagement global des SiC/SiC MI a interphase BN qui a été décrit précé-
demment est résumé par la figure 1.13. Malgré le nombre croissant de travaux sur ces matériaux,
de nombreuses questions persistent encore sur leurs mécanismes d’endommagement et les phéno-
ménes menant & leur rupture finale. Les études sont en effet souvent concentrées sur un seul type
de matériau, apportant ainsi une compréhension trés précise des phénoménes, mais sans garan-
tie de pouvoir transposer ces connaissances si des variations sont introduites, notamment sur le
systéme interfacial. La compréhension des matériaux SiC/SiC MI dans leur ensemble reste donc
relativement incompléte, 'impact des différentes variabilités étant souvent traité en considérant
soit un UD équivalent, soit en comparant avec des SiC/SiC CVI, sans certitude sur I'applicabilité
des conclusions et des modéles aux SiC/SiC MI tissés.
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FIGURE 1.13 — Scénario d’endommagement type proposé pour les matériaux BNMI par [Legl7; Maz18].
Pour chaque étape trois schémas sont proposés : a gauche, une vision mésoscopique du tissage, au centre,
les phénomeénes d’endommagement dans les fils transverses au chargement, enfin & droite, les phénoménes
dans les fils longitudinaux au chargement.
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1.3 Complémentarité des échelles sur I’endommagement

Le manque de données quantitatives sur le lien entre les propriétés des phases et le comportement
macroscopique laisse subsister un certain nombre de problématiques qui n’ont pas ou peu été
adressées dans la littérature. On peut notamment citer :

— L’absence de prise en compte de ’angle qui peut exister entre le chargement et les fibres

dites "longitudinales", qui engendre sur le systéme interfacial une sollicitation couplée entre
le mode I et le mode II.

— Le fait que les fissures matricielles sont souvent traitées comme traversantes, sans prendre
en compte les effets qui peuvent se produire en pointe de fissure par concentration de
contraintes.

— Le fait que les contraintes dans les fils sont couramment considérées comme homogénes, sans
connaitre réellement 1’état de chargement dans les matériaux.

— Une prise en compte relativement limitée de I'interaction entre le chargement local des fibres
et le chargement & I’échelle supérieure.

— ete.

Ces différentes problématiques sont intimement liées a la complémentarité qui existe entre les
échelles caractéristiques présentes dans ces matériaux. Il est ainsi extrémement complexe de traiter
les phénoménes microscopiques et mésoscopiques de maniére couplée et d’en faire une analyse
globale, de I’apparition des premiers phénoménes dissipatifs a la rupture finale du matériau. Cette
constatation est mise en exergue dans les travaux de modélisation qui s’intéressent aux CMC,
qui se limitent globalement & deux grandes catégories d’approches : i) une description trés fine
des phénoménes mécaniques, mais limitée a des situations trés spécifiques (de géométries ou de
chargements) |El 16; Maz18; Bénl9]; ii) une approche plus globale, mais trés simplificatrice dans
ses hypothéses (approche par un matériau uni-directionnel équivalent, chargements homogénes,
etc.) [Ave73; Chall; Corl4].

1.3.1 Phénomeénes de report de charge

Parmi les phénoménes ayant lieu entre les différentes échelles citées précédemment, la question
de leffet des reports de charge peut apparaitre comme un phénoméne central dans la fissuration
et la rupture des matériaux. En effet, lors de la rupture d’une phase (aussi bien des fibres que
de la matrice), l'effort qui était jusque la supporté par cette derniére se retrouve alors redistribué
sur les parties non-rompues du matériau. Or, de la méme maniére que des propriétés interfaciales
variables peuvent modifier les phénoménes de rupture des fibres (figure 1.7), a plus grande échelle,
il est légitime de se demander comment les propriétés des fils longitudinaux et transverses peuvent
modifier les phénoménes de report de charge a ’échelle supérieure, et inversement.

Ce couplage fort entre les mécanismes a ’échelle de la structure tissée et de la micro-structure,
ainsi que la potentielle apparition de gradients de contrainte dans les fils, rendent la compréhension
des phénoménes d’endommagement complexe. Ces effets, qui ne peuvent pas étre facilement quan-
tifiés de maniére expérimentale, sont donc souvent considérés comme ayant un impact négligeable
sur le comportement du matériau, notamment sur les phénoménes de rupture. Ils engendrent une
grande difficulté & considérer 'endommagement comme une somme d’effets individuels plutot que
comme un tout, ce qui impacte nécessairement la maniére de comprendre et d’interpréter leurs
effets dans les matériaux.

Ces reports de charge étant largement impactés par la structure tissée du matériau, il est éga-
lement nécessaire de considérer avec beaucoup d’importance le volume de matériau observé. En
effet, les architectures tissées peuvent avoir des motifs de grandes dimensions, qui peuvent ainsi
nécéssiter des volumes élémentaires représentatifs (VER) avec des dimensions importantes. Ces
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phénomeénes de report de charge ont largement été mis en évidence de maniére expérimentale, par
exemple vis-a-vis des ruptures de lots de fibres [Lam17|, mais également via diverses approches de
modélisation des CMC tissés [Lis97].

1.3.2 Interactions fibre/interface/chargement

Le type de liaison interfaciale et les frottements associés déterminent la répartition des char-
gements & 1’échelle supérieure, mais ils déterminent également 1’état de chargement des fibres. La
fibre quant a elle, & cause de la loi de Weibull, peut rompre de maniére trés variée en fonction des
propriétés interfaciales. Ainsi, la rupture des fibres est conditionnée a la fois par le chargement a
I’échelle méso/macroscopique, par les propriétés microscopiques du systéme interfacial et logique-
ment par ses propriétés a rupture intrinséques, démontrant encore une fois la complémentarité des
échelles sur 'endommagement de ces matériaux.

La rupture des fibres en fonction des différents parameétres cités précédemment a déja été étu-
diée par [Wel85] par une approche statistique. Le modéle analytique proposé permet de déterminer
les zones de rupture des fibres en fonction de I’état de chargement local sur le systéme fibre inter-
phase, et donc de construire une probabilité de rupture en fonction de la distance a la fissuration
matricielle. Ce type de modéle permet dans une certaine mesure d’interpréter les faciés de rup-
ture des matériaux. En effet, en fonction des propriétés des constituants, il est possible d’avoir
des extractions plus ou moins longues et donc des faciés plus ou moins accidentés. La figure 1.14
présente des exemples de longueurs d’extraction obtenues via le modéle probabiliste pour un méme
chargement sur différents jeux de propriétés interfaciales et de fibres.
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FIGURE 1.14 — Cumul des longueurs d’extraction obtenues par le modéle de [Wel85] pour différentes
longueurs de décohésion.

La construction de ce modéle sera abordée plus en détail au chapitre 3, dans lequel il sera
réutilisé. L’utilisation de ce dernier pour des comparaisons avec des ruptures de fibres dans les
CMC présente néanmoins quelques limites facilement identifiables :

— L’approche proposée ne prend pas en compte une évolution du chargement et permet seule-
ment de déterminer une probabilité pour un état de chargement donné. Incidemment, cela
implique que le modéle donnera toujours une répartition de probabilité pour un chargement
donné, méme lorsque les fibres auraient probablement déja rompu pour des chargements
plus faibles.

— Le modeéle considére une unique fibre et ne prend donc pas en compte les effets de ruptures
en cascade discutés dans la section 1.2.1, qui peuvent intervenir & 1’échelle de paquets de
fibres, des fils ou plus globalement du tissage.

— Les hypothéses faites sur le modéle ne permettent pas de considérer les effets de contrainte
en pointe de fissure pouvant entrainer des ruptures brutales dans les matériaux.
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1.4 Techniques expérimentales de caractérisation de ’endommage-
ment

L’observation de 'endommagement dans les matériaux SiC/SiC MI peut donc s’effectuer a
différentes échelles, avec des phénoménes qui interviennent aussi bien au niveau de la structure
tissée qu’a l’échelle des interphases. Parmi les nombreuses méthodes pour suivre et caractériser
I’endommagement dans ces matériaux, celles qui semblent les plus pertinentes seront donc présen-
tées au regard de la problématique visée. Ces travaux se concentrent sur la compréhension et la
description de ’endommagement pour une sollicitation en traction sur les matériaux. Ainsi, les
techniques de suivi de '’endommagement décrites par la suite seront donc considérées au regard de
cette problématique.

1.4.1 Observations post mortem

La caractérisation de 'endommagement dans les matériaux peut s’effectuer aprés 'application
de chargements mécaniques sur les piéces ou les éprouvettes. Ces observations, souvent nommeées
"post mortem" lorsqu’elles sont réalisées aprés rupture, sont en général plus simple & mettre en
place. Dans le contexte de ces travaux, deux aspects sont néanmoins & prendre en compte vis-a-vis
de ces méthodes. Dans un premier temps, ’observation post mortem peut s’avérer limitante pour
réaliser un réel suivi de 'endommagement dans le matériau au cours du chargement. Des essais
interrompus peuvent étre envisagés, mais ils impliquent une multiplication du nombre d’essais et
des post-traitements associés. Il est également important de prendre en compte la refermeture des
fissures matricielles lors du déchargement des matériaux. Cette problématique, issue des précon-
traintes dans le matériau, engendre une difficulté supplémentaire lors des observations post mortem.
Les différentes techniques de caractérisations les plus adaptées aux observations post mortem dans
ces conditions sont donc présentées par la suite.

Faciés des éprouvettes

Les faciés de rupture des éprouvettes peuvent & eux seuls renseigner sur une grande quantité
de paramétres et de propriétés matériau. Ces faciés sont en effet plus ou moins accidentés, avec
des fibres présentant des longueurs d’extraction qui peuvent étre variables d’un matériau a un
autre. Comme souligné dans la partie précédente (avec le modéle décrit par [Wel85]) ces faciés sont
notamment guidés par les propriétés a rupture des fibres, les propriétés des systémes interfaciaux
et les frottements dans les matériaux. Les longueurs d’extraction des fibres permettent par exemple
de déterminer une longueur d’extraction minimale lors de la rupture. Ces faciés peuvent également
étre révélateurs de phénomeénes de rupture brutale des fibres dans les matériaux.

FIGURE 1.15 — Exemple de faciés de rupture sur des minicomposites par [Nag22].
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Faciés des fibres

A une échelle plus fine, les faciés de rupture des fibres peuvent également étre observés. Ces
derniers présentent des formes caractéristiques qui permettent de remonter au type de rupture
en fonction de la fibre utilisée. Dans certains cas, il est méme envisageable de remonter & une
contrainte & rupture en analysant les motifs présents sur les faciés [YouOl ; Sha06 ; Maz21|. En effet,
la contrainte & rupture o, des fibres peut étre reliée & un rayon miroir r,, par ’équation 3.8, qui
dépend du coefficient A,,. Ce coefficient, qui dépend de la ténacité des fibres, peut étre trouvé dans
la littérature, ou déterminé par un grand nombre d’observations post traction monofilamentaires.
La figure 1.16 présente un schéma de faciés de rupture, tandis que des faciés typiques obtenus sur
différentes fibres SiC sont présentés en figure 1.17.
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FIGURE 1.16 — Schéma de faciés de rupture de fibres céramiques.
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FIGURE 1.17 — Exemple de faciés de rupture et contrainte associée pour différentes fibres SiC par [Maz21] :
(e) HiNicalon, (f) NL102, (g) NL207.

Révélation des fissures

La caractérisation de 'endommagement post mortem suppose également d’étre capable de vi-
sualiser les réseaux de fissures dans le matériau. Comme indiqué dans les sections précédentes,
la matrice des matériaux SiC/SiC MI est initialement en compression. Il en résulte une refer-
meture pratiquement compléte des fissures aprés déchargement mécanique. Néanmoins, plusieurs
techniques peuvent étre employées afin de révéler les fissures dans ces conditions.

La premiére méthode consiste simplement & remettre un chargement mécanique sur 1’éprouvette lors
de I'observation. Selon la méthode d’observation employée cette stratégie peut néanmoins s’avérer
complexe & mettre en place. Par exemple pour faire des observations sous microscope électronique
a balayage (MEB), des problémes d’encombrement par rapport au montage mécanique de charge-
ment peuvent rapidement étre rencontrés. Pour pallier ce probléme, il est possible de réaliser un
enrobage sous charge, afin de conserver les fissures ouvertes via 'introduction de la résine |[Lam92].
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Si cette technique permet de s’affranchir du montage mécanique de maintien du chargement, elle
nécessite un outillage adapté. En effet, il s’agit alors de placer un moule étanche autour de ’éprou-
vette, puis lorsque la déformation désirée est atteinte, d’introduire la résine a ’aide d’une pompe &
vide. Cette technique présente néanmoins un inconvénient majeur : la charge doit étre maintenue
pendant toute la durée de polymérisation de la résine, ce qui peut engendrer une évolution de
I’endommagement.

La méthode qui est probablement la plus couramment utilisée est I’attaque par Murakami. Cette
derniére consiste & réaliser une attaque chimique de la surface des échantillons aprées polissage pour
révéler les fissures. Cette méthode a initialement été mise en place par Murakami pour les métaux,
mais a été utilisée a plusieurs reprises sur les CMC SiC/SiC depuis [Gui94; Lis97; Chall; Chal4].
Elle présente 'avantage de permettre une analyse tridimensionelle du matériau en réalisant des
phases de polissages et attaques succesives. Le désavantage de cette méthode est la dégradation
qu’elle induit sur le silicium, rendant les interprétations potentiellement biaisées [Mor(04].

Il

1H

FIGURE 1.18 — Exemple de révélation de fissures par attaque Murakami par [Chall].
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Eprouvettes & géométrie spécifique

L’utilisation d’éprouvettes avec des géométries spécifiques peut étre envisagée pour faciliter
et améliorer les observations post mortem. Ce type d’approche introduit néanmoins de nouvelles
problématiques, qui s’ajoutent a celles déja évoquées précédemment. La géométrie employée doit
judicieusement étre choisie et est notamment limitée par la micro-structure du composite, & cause
des motifs de tissage. Par exemple, 'utilisation d’éprouvettes de forme trapézoidales peut per-
mettre de visualiser I’endommagement pour différents niveaux de contraintes en ne réalisant qu’un
seul essai. La géométrie doit cependant permettre que la contrainte locale n’évolue pas trop rapi-
dement, auquel cas il deviendrait impossible de bien associer un état d’endommagement avec une
contrainte/déformation donnée. L’utilisation d’éprouvettes avec des géométries spécifiques peut
donc apparaitre utile dans des situations particuliéres, mais peut également s’accompagner de dif-
ficultés supplémentaires de mise en place.

1.4.2 Observations in situ

Souvent plus complexe & mettre en ceuvre, les techniques d’observation in situ sont naturelle-
ment plus adaptées pour effectuer un suivi de 'endommagement au cours des chargements méca-
niques. En général, la difficulté de ces observations est d’autant plus grande que les dimensions ob-
servées diminuent. Par souci de clarté, les méthodes d’observation in situ vont donc étre présentées
en fonction de I’échelle d’observation : sur des éprouvettes macroscopiques (plusieurs millimétres),
a des échelles intermédiaires (quelques centaines de micrométres a quelques millimétres) et enfin &
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I’échelle des constituants élémentaires (quelques nanométres & quelques micrométres). Il est égale-
ment important de noter qu’a cause des dimensions des motifs de tissage, les volumes élémentaires
représentatifs ont des dimensions importantes (quelques millimétres) qui peuvent rapidement étre
incompatibles avec les méthodes d’observation les plus fines. Ce sujet sera donc également discuté.

A T’échelle macroscopique

Les observations in situ & I’échelle d’éprouvettes macroscopiques sont en général les plus utili-
sées, car elles sont souvent les plus simples & mettre en place. Il existe & cette échelle une grande
quantité d’informations qui peuvent étre récupérées, mais majoritairement de maniére indirecte
(en reliant des grandeurs physiques a un état d’endommagement). En effet, en travaillant sur des
éprouvettes de grandes dimensions, il est naturellement plus complexe de faire un suivi précis de
I’endommagement qui se situe principalement & I’échelle du tissage ou des constituants. Les obser-
vations les plus basiques consistent bien évidemment a employer des extensométres ou des jauges
de déformation, pour permettre un suivi global du comportement de 1’éprouvette, et déterminer
ensuite des courbes de contrainte en fonction de la déformation. La réalisation de cycles lors des
essais permet de relier différentes propriétés de ces cycles au comportement endommageable du
matériau de maniére indirecte [Dom95].

La déformation des éprouvettes peut également étre suivie & I’aide d’une caméra. Cette derniére
peut suivre le déplacement d’une grande zone de I’éprouvette et a ’aide de la variation de niveaux
de gris naturellement présente sur le matériau ou introduite par un mouchetis (figure 1.19a), il est
possible de faire de la corrélation d’images numériques (CIN) sur les images produites. La CIN
permet un suivi bien plus local de la déformation. Lorsque la résolution de la caméra est suffisante
et suivant les types d’endommagement, il est parfois possible de réaliser un suivi de la fissuration
en surface de I’éprouvette. De la stéréo-corrélation peut étre employée pour faire un suivi 3D des
déplacements sur la surface lorsque cela est nécessaire.

Une méthode indirecte largement utilisée pour le suivi de ’endommagement des CMC est la mesure
des émissions acoustiques (EA) [Mail2; Morl4]. Les ondes acoustiques produites par le matériau
sont détectées par des capteurs piézoélectriques qui permettent de récupérer une grande quantité
d’informations : énergie acoustique, nombre de coups, fréquence du signal, amplitude, etc. Ces don-
nées peuvent étre reliées a différents mécanismes d’endommagement dans le matériau, a 'aide de
post-traitements plus ou moins complexes & mettre en place. Par exemple, I’énergie acoustique est
classiquement reliée a la fissuration matricielle de maniére directe et nécessite peu de traitement.
Au contraire, il est possible d’utiliser I’ensemble des données acoustiques pour effectuer une classi-
fication des signaux et relier chaque signal & un type d’endommagement particulier [God04 ; Legl7].

Il est également possible d’utiliser plusieurs capteurs acoustiques, placés en différents endroits
de I'éprouvette, afin de localiser ’endommagement dans I’éprouvette, en calculant la différence
temporelle lors de la détection des signaux. Il faut tout de méme noter que de maniére générale,
I’analyse des signaux acoustiques reste un travail complexe. Particuliérement dans le cas de la clas-
sification des signaux, qui nécessite de connaitre a priori les types d’endommagement qui peuvent
étre rencontrés, avant de pouvoir déterminer quelle famille de signaux peut étre reliée & un type
d’endommagement donné.

Une autre méthode indirecte moins employée est la mesure de la résistivité électrique. Elle permet
de relier certains endommagements a la résistivité du matériau via des modéles électro-mécaniques.
C’est de la phase la plus conductrice du matériau que vont dépendre ces modéles; incidemment,
la mesure de résistivité va donc renseigner sur ’état d’endommagement de cette phase. Dans le
cas des matériaux SiC/SiC CVI & interphase PyC, c’est le PyC qui est le meilleur conducteur, et
I’étude de la résistivité va donc renseigner sur 1’état d’endommagement de U'interphase [Sim17a;
Sim17b|. Par contre, dans le cas d’un matériau SiC/SiC MI, si l'interphase employée est moins
conductrice que le silicium, la résistivité renseignera sur 'endommagement de la matrice SiC/Si
[Sujl4; Sinl7; Smilg].
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A Téchelle macroscopique, d’autres techniques indirectes bien moins employées peuvent étre
envisagées. On peut noter la mesure par ultrason [Gril3|, qui permet de remonter a la rigidité du
matériau, ou bien les approches basées sur la thermographie infrarouge [Nav22|, qui permet de
suivre I’endommagement via la production de chaleur des phénoménes dissipatifs.

Il est néanmoins possible de faire des observations directes de ’endommagement a 1’échelle d’éprou-
vettes de plusieurs dizaines de millimétres. L’utilisation d’un microscope optique sur une surface
polie du matériau est en effet une méthode trés répandue, au départ utilisée sur les CMO [Lom08|,
elle est depuis quelques années déployée pour 'observation des CMC [Legl7; Ham21|. Cette mé-
thode permet le suivi de 'endommagement sur la surface via I'observation des fissures matricielles
et de leur interaction avec les différentes phases. Dans les matériaux SiC/SiC MI, les niveaux de
gris permettent de faire de la CIN sur les images microscopique, afin de remonter & des informations
quantitatives sur ces petites échelles.

Ces observations surfaciques sont en général suffisantes, puisque représentatives des phénomeénes
pouvant se dérouler dans le volume de I’éprouvette [Gui94]. Cette méthode est donc particuliere-
ment adaptée pour suivre 'endommagement sur des éprouvettes aux dimensions supérieures au
VER du tissage. Néanmoins, elle peut s’avérer insuffisante pour observer en détail des phénoménes
& plus faible échelle, par exemple I'apparition des premiéres décohésions transverses, ou bien pour
déterminer 'ouverture des fissures matricielles.

Un avantage supplémentaire & travailler & ces échelles, et donc de réduire les problématiques d’en-
combrement, réside dans le fait que ces différentes techniques d’observation peuvent étre mise en
place simultanément sur un méme essai. Ainsi, il n’est pas rare de voir des essais fortement multi-
instrumentés, qui peuvent rassembler des capteurs d’émission acoustique, des caméras ainsi qu’un
microscope optique (figure 1.19b).

Cameéras Vidéomicroscope

Mors rigides
Eprouvette Capteurs d’émission acoustique
(b)

FIGURE 1.19 — (a) Exemple de mouchetis pour faire de la corrélation d’images numériques sur une éprou-
vette par [Bénl9]. (b) Essai multi-instrumenté par [Legl7].
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A D’échelle mésoscopique

Si les méthodes disponibles & 1’échelle macroscopique s’avérent insuffisantes, il est possible de
passer a des observations plus fines. L’obtention de résultats a 1’échelle inférieure s’accompagne
en général d'une diminution des dimensions des éprouvettes, induite par les moyens d’observation
utilisés. De la méme maniére qu’une face polie peut étre observée par microscope optique sur un
banc de traction, il est possible d’introduire un montage de traction dans un MEB, pour faire des
observations avec des résolutions bien plus fines sur la face polie. Les observations in situ sous MEB
ont donc déja été employées sur les CMC pour caractériser de maniére plus précise les mécanismes
d’endommagement [Chall; Sevl7; Maz18|. Cette méthode reste néanmoins limitée a des observa-
tions surfaciques, ce qui peut dans certains cas s’avérer limitant.

Lorsque les observations surfaciques ne sont pas suffisantes, I’utilisation de la micro-tomographie X
(nCT) in situ permet d’obtenir une information volumique sur les éprouvettes. Les dimensions des
éprouvettes utilisées dépendent de la résolution souhaitée et restent donc globalement inférieures
aux VER du tissage. Plusieurs études ont démontré la richesse des observations des SiC/SiC sous
micro-tomographe, malgré le contraste limité par la composition chimique trés peu variée des maté-
riaux [Chall; Catl4; Maz18; Tur21|. Ces différents travaux ont permis une meilleure compréhen-
sion sur 'apparition des fissures matricielles, leur morphologie et leur répartition dans les matériaux.

Ces deux techniques peuvent ensuite étre utilisées pour réaliser de la corrélation d’images, en
surfacique (CIN) ou en volumique (DVC). Encore une fois, ce type de post-traitement permet
d’apporter des informations quantitatives aussi bien sur les déformations du matériau que sur la
fissuration. La figure 4.29 montre un exemple de détection des fissures par micro-tomogrphie in
situ en température par [Maz17].

FIGURE 1.20 — A gauche, un montage de traction en température avec micro-tomographie in situ. A droite,
détection des fissures par DVC. Issu de [Maz17].

A T’échelle microscopique

La caractérisation des phases individuelles peut également présenter un intérét dans la compré-
hension générale des mécanismes d’endommagement des CMC. Parmi les informations intéressantes
& cette échelle, on peut en particulier citer les propriétés a rupture des fibres et les propriétés des
systémes interfaciaux. De nombreux travaux se sont intéressés a la caractérisation des fibres SiC
hors du composite [Lam17; Bar23], mais peu ont été capable de le faire une fois les fibres intégrées
au composite. Les travaux de [Zayl9] et de [Dia20] ont tout de méme démontré la faisabilité et
I'intérét de ce type de caractérisation in situ des fibres (figure 5.13a).
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La caractérisation des systémes interfaciaux est tout aussi complexe & cause des échelles en jeu. De
nombreux travaux ont néanmoins été réalisés sur le sujet & cause de leur importance capitale dans
le composite. Il existe plusieurs méthodes de caractérisation des interfaces, qui présentent toutes
des avantages et des inconvénients divers [Pig97]. Ainsi les essais de micro-indentation (figure
5.13b) sont réguliérement employés dans ce contexte [Her12; De 21; Roh21]|, mais peuvent mener
& surestimer la force de liaison & cause des effets Poisson. Les essais d’extraction sont plus adaptés
a déterminer les propriétés de la liaison par rapport aux sollicitations réelles dans le composite,
mais sont en général plus complexes a mettre en place dans les matériaux SiC/SiC. Ils sont donc
largement moins répandus dans la littérature.

(b)

FIGURE 1.21 — (a) Exemple de flexion sur des fibres issues d’un composite par [Dia20]. (b) Observation
MEB d’une section de fibre préalablement testée en push-out par [De 22].

1.4.3 Choix sur les méthodes expérimentales

Les sections précédentes ont permis de dresser une liste large de techniques destinées & carac-
tériser 'endommagement des CMC SiC/SiC MI ou des propriétés mécaniques clés dans leur com-
portement endommageable. Cette liste, bien que non exhaustive, rend compte d’une large gamme
de méthodes qui ne pourront bien évidemment pas toutes étre mise en place dans le cadre de ces
travaux. Nous nous proposons ici de faire le bilan des techniques qui seront employées.

Pour rappel, un des objectifs pricipaux de ces travaux consiste & améliorer la compréhension des
phénomeénes mécaniques présents dans les SiC/SiC MI, notamment vis-a-vis de leur comportement
endommageable jusqu’a rupture. Les travaux se concentrerons sur des sollicitations de traction avec
des fibres a 0° et 90°, & température ambiante. Les phases de premiers endommagements ayant déja
largement été explorées dans les travaux de [Maz18], le but est ici d’avoir une vision plus globale des
phénomeénes d’endommagement en fonction des propriétés intrinséques des constituants employés
et notamment de mieux cerner les mécanismes en lien avec la rupture des matériaux.

Dans cette optique, il a été décidé de réaliser des essais de traction sur des éprouvettes de grande
échelle (quelques dizaines de millimétres) multi-instrumentés. En effet, les informations obtenues
par les émissions acoustiques et de la microscopie in situ devraient permettre de caractériser ’en-
dommagement de maniére suffisante. Les observations in situ sous MEB ou micro-tomographe
ont été écartées, car apport de ces méthodes a été jugé insuffisant par rapport aux différentes
contraintes qu’elles engendrent.
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Des essais de micro-indentation réalisés dans le cadre de travaux au LCTS permettront d’obtenir
des informations sur les systéme interfaciaux. En supplément, des observations post mortem pour-
raient étre utilisées, notamment sur les faciés des éprouvettes, car ils apportent des connaissances
supplémentaires sur les propriétés des fibres et des systémes interfaciaux. D’autres observations
plus ponctuelles pourront éventuellement étre mise en place pour des besoins spécifiques.

1.5 Conclusion

Les SiC/SiC MI sont des matériaux qui présentent un comportement endommageable jusqu’a
rupture complexe. Si la séquence d’endommagement de ces derniers est globalement comprise, le
lien précis avec les propriétés intrinséques des constituants élémentaires est encore mal déterminé.
Plus particuliérement, les phénoménes liés & la rupture des éprouvettes ne sont pas reliés de ma-
niére quantitative aux propriétés des phases ou de ’architecture tissée. Déterminer avec précision
le comportement & rupture de ces matériaux semble pourtant primordial dans 'optique de choi-
sir au mieux les propriétés des phases souhaitées, notamment afin d’orienter les choix d’élaboration.

Les difficultés rencontrées vis-a-vis de cette problématique sont liées & la complexité de ces maté-
riaux : ils sont fortement multi-échelle, tant dans leur structure que dans leur endommagement.
Ainsi, il est nécessaire de mettre en place des méthodes expérimentales qui permettent un suivi de
Iendommagement tout au long des essais et capables de donner des informations diverses sur les
mécanismes qui se produisent dans les éprouvettes. Les essais multi-instrumentés a 1’échelle ma-
croscopique semblent particuliérement adaptés a cette problématique, avec la possibilité d’observer
plusieurs grandeurs d’intérét simultanément lors des essais.

Il est important de noter que les observations réalisées devront a la fois alimenter la compréhension
des phénoménes mécaniques jusqu’a rupture, mais seront également employées pour alimenter ou
valider le modéle éléments finis qui sera développé dans ces travaux. La mise en place des essais et
I’analyse des résultats sont présentés dans le chapitre suivant.
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Chapitre 2

Essals in situ
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Ce chapitre se concentre sur les résultats obtenus via les essais de traction in situ sur les
différents matériauzr étudiés. La méthodologie ainsi que les différents instruments utilisés lors des
essais résultent d’une suite de choiz interdépendants. Le processus ayant mené au montage final
est décrit dans la premiere partie. Les résultats sont ensuite présentés en fonction de [’échelle
d’observation. Un traitement des informations macroscopiques de l’éprouvette est ainsi proposé
dans un premier temps, avant de s’intéresser aux résultats obtenus a l’échelle de la microstructure.
Enfin, des informations supplémentaires sur les matériaur sont proposées en faisant une analyse
croisée des observations du chapitre.
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2.1 Essais de traction cyclés

2.1.1 Description de 'instrumentation

Pour rappel, les essais qui sont réalisés dans le cadre de ces travaux sont des tractions sur des
éprouvettes avec des fils tissés a 0° et 90°. Il a été déterminé dans le chapitre précédent, au re-
gard de la bibliographie et des travaux existants, que des essais sur des éprouvettes de dimensions
supérieures au VER du tissage étaient les plus adaptés pour approfondir les connaissances sur 1’en-
dommagement jusqu’a rupture de cette famille de matériaux. Il a notamment été noté la possibilité
de multi-instrumenter ces essais, rendant la méthode particuliérement adaptée pour capturer un
ensemble varié de paramétres au cours des essais. Les différents instruments et capteurs qui sont
utilisés dans ces essais vont donc étre présentés, ainsi que le processus qui a mené & leur choix.

L’objectif étant de faire un suivi de ’endommagement, 1'utilisation de la microscopie in situ s’avére
centrale dans le montage expérimental. Le choix a été fait de réaliser 'observation par microscopie
sur les tranches des éprouvettes, c’est-a-dire que 'axe optique du microscope est dans le plan de
tissage des éprouvettes (voir figure 2.1). Cette orientation du microscope est justifiée par deux
raisons principales :

— En premier lieu, cela permet de ne pas modifier ’état de surface des éprouvettes et les
couches de tissage en peau du matériau. En effet, 'observation par microscope optique
demande un polissage des surfaces. Puisque [Maz18] a trés clairement souligné I'importance
de la microstructure locale sur l'initiation des endommagements, il a été jugé judicieux de
ne pas modifier I’état de surface sur les faces des éprouvettes.

— Cette orientation permet également un suivi plus complet de I’endommagement (phéno-
ménes de décohésion et de percolation) dans les fils transverses au chargement. Effective-
ment, I'observation sur les faces ne permettrait pas un tel suivi, puisque les fils transverses
apparaitraient alors dans le plan d’observation.

|

FIGURE 2.1 — Schéma de lorientation du microscope par rapport au tissage.

La déformation des éprouvettes est suivie par deux méthodes : via deux extensométres de
25 mm, qui seront positionnés sur les faces des éprouvettes et qui permettront de faire un suivi
en direct ; mais également par une caméra filmant une tranche avec du mouchetis, qui a posteriori
permettra de remonter aux déformations par CIN. Puisque les niveaux de gris le permettent, de
la CIN peut également étre mise en place sur les images réalisées au microscope, dans le but de
suivre les déformations sur cette tranche. Puisque rien ne garantit que la mise en place de ’essai
permette d’obtenir une traction parfaite dans I’axe de la machine de traction, cette multiplication
du suivi des déformations sur les différentes faces et tranches présente donc un avantage majeur.
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Enfin, un suivi des émissions acoustiques compléte 'instrumentation. L’objectif n’étant ni de
faire une classification des signaux, ni de faire une détection spatiale de I’endommagement, les
émissions acoustiques sont suivies par un seul capteur qui peut étre placé librement sur I’éprouvette
en fonction des problématiques d’encombrement des autres capteurs et instruments. En I'occurence,
il sera collé avec une colle cyanoacrylate sur la partie basse de la tranche sur laquelle le mouchetis
est réalisé. Le capteur est réglé avec un seuil de détection & 40 dB, le rapport étant calculé par :

Lpa(U) =20 % log(U/Uy), Uy=10"%V (2.1)
Matériel Référence
Machine de traction Instron 4505
Microscope VHX-1000E, Keyence
Cameéra ZWO ASI1600MM PRO
Capteur EA PICO Sensor, Mistras
2x Extensométres Instron 2620-603

TABLE 2.1 — Liste des capteurs et instruments utilisés lors des essais de traction.

2.1.2 Eprouvettes et conditions d’essai

La mise en place d’un suivi par microscopie in situ, implique le polissage d’au moins une des
tranches des éprouvettes testées. Cette étape de polissage est primordiale puisqu’elle détermine
grandement la qualité des images obtenues lors des essais. La stratégie qui a été proposée dans ces
travaux consiste & employer des éprouvettes en forme de barreau, avec pour objectif de grandement
faciliter le polissage des faces. Le principal inconvénient & I'utilisation d’un barreau est la perte
de la "zone utile", qui permet classiquement de localiser les zones de fortes contraintes dans un
espace réduit, permettant ainsi un meilleur suivi et une plus grande prévisibilité des essais. Pour
pallier ce probléme, les dimensions des barreaux sont réduites au maximum de ce qui est permis par
I’encombrement des capteurs et de la machine de traction, diminuant ainsi la zone d’observation.
Les barreaux font donc environ 100 mm de longueur.

Puisqu’une seule caméra est installée sur la seconde tranche, cette derniére est également polie
avant application du mouchetis. Cela permet de limiter les effets indésirables — introduits par la ru-
gosité de surface — qui peuvent apparaitre lors du post-traitement par CIN 2D (ce point sera abordé
plus en détail ultérieurement dans ce chapitre). Des talons en aluminium de 10 mm x 25 mm sont
collés aux extrémités du barreau, laissant une zone utile d’éprouvette d’environ 50 mm. Ces der-
niers permettent une meilleure transmission de la charge par les mors, en remplacant la surface
accidentée des éprouvettes par un plan plus lisse. La largeur de I’éprouvette est d’environ 10 mm,
ce qui correspond & la largeur du motif de tissage, permettant ainsi d’avoir une éprouvette d’au
moins une fois le VER dans la largeur. L’épaisseur peut néanmoins légérement varier & cause des
étapes de polissage, qui peuvent étre répétées jusqu’a 'obtention d’un état de surface satisfaisant.
Enfin, ’épaisseur des barreaux dépend du tissage et est d’environ 3 mm, puisqu’aucun surfacage
n’est effectué. Une éprouvette est présentée en figure 2.2.

FIGURE 2.2 — Eprouvette barreau avec polissage des tranches.
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Méme si toutes les éprouvettes ont comme largeur cible 10 mm, la réalisation du polissage a
entrainé des largeurs variables entre les éprouvettes. Le polissage étant manuel, cela a également
généré une variation de largeur le long des éprouvettes, rendant ces derniéres légérement trapézoi-
dales. Les dimensions des éprouvettes, relevées a 1’aide d’un pied a coulisse, sont présentées dans
le tableau 2.2 :

Référence Longueur (mm) Largeur (mm)
A-B 95.5£0.1 [9.89,9.90] + 0.01
AT 98.5+ 0.1 [0.98, 10.09] £ 0.01
B-B 97 £0.1 [9.66, 9.70] = 0.01
B-H 96 + 0.1 9.95,9.97] £ 0.01
C-B 98 £0.1 [9.77,9.80] + 0.01
C-H 96 + 0.1 9.72,9.72] £ 0.01
D-B 98 £ 0.1 0.88,9.92] £ 0.01

TABLE 2.2 — Dimensions des éprouvettes étudiées dans ces travaux.

Les observations par microscopie sont réalisées avec un grossissement de x300, sur des zones de
3 mm X 6 mm, ce qui doit permettre de trouver un compromis entre des dimensions suffisamment
grande pour le post-traitement et le temps nécessaire & la prise des images. Cette prise de vue
est constituée de 4 x 9 images, pour différents niveaux de déformation. Les essais de traction sont
donc cyclés, a la fois dans le but de récupérer des informations sur les boucles d’hystérésis, mais
également car chaque cycle doit permettre de réaliser les observations par microscopie. En effet,
méme si les matériaux étudiés ne présentent normalement pas de phénomeénes de viscosité, un trés
clair effet de "dérive" a été noté lors du maintien du chargement des éprouvettes au maximum de
chargement atteint [Maz18]. Ainsi, pour éviter que I’état d’endommagement du matériau n’évolue
au cours de la prise des 36 images, cette dernicre est effectuée lors d’un palier vers 85 % de la
déformation maximale, au déchargement du cycle (figure 2.3).

L e s e st By e B s e s B B B B Bt B B B B B B |
400 - Déformation maximale du cycle i

£ 3001 Charge — 1
= e ]
° i i
= i i
2 0] o .
% - Palier pour ’observation microscopique :
O | a 85 % de la déformation du cycle i
100 B 8

i Décharge jusqu’a 0 N |

0 IE i . [ T [ B T [ B [ [ T [ B I i

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 0.4 0.45 0.5
Déformation (%)

FIGURE 2.3 — Exemple de cycle de charge décharge a ¢ = 0.31 % pour I’éprouvette A-B.

La caméra qui filme la tranche opposée a celle du microscope est activée lors des charges et
décharge de I'éprouvette. Cette derniére est néanmoins désactivée lors des paliers, car ’éclairage du
microscope géne la prise de vue. En paralléle, les extensométres et le capteur d’émissions acoustiques
enregistrent en permanence. La machine de traction est pilotée en déplacement & 0.05 mm/min
soit en moyenne 0.10 %/min, ce qui doit permettre de limiter tout effet dynamique non désiré. Le
montage global de ’essai ainsi qu’un schéma sont présentés en figure 2.4.
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Talon aluminium

Extensométre 1 -
Microscope

Caméra

Extensomeétre 2
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Capteur d’EA

(b)

FIGURE 2.4 — (a) Photo du montage expérimental de traction. (b) Schéma du montage.
2.2 Observations macroscopiques

2.2.1 Courbes contrainte/déformation

L’obectif de cette partie est de présenter le comportement macroscopique de chaque matériau
par l'analyse des courbes contrainte/déformation. Elles sont tracées via la moyenne de déformation
des deux extensomeétres placés en vis-a-vis pour les sept essais étudiés dans ces travaux, avec seule-
ment quelques cycles réalisés lors des essais. Pour rappel, les matériaux étudiés possédent tous la
méme matrice. L’ensemble des résultats sera reporté dans le tableau 2.3 & la fin de cette section.

Les boucles d’hysteresis formées par le cyclage des essais sont étudiées en décomposant 1’éner-
gie en deux contributeurs : I’énergie élastique et I’énergie dissipée par auto-échauffement. Lors du
chargement du matériau, 1’énergie dissipée entre deux cycles est également décomposée en deux
contributeurs : une partie dissipée par friction et I'autre par 'endommagement (car les matériaux
étudiés ne présentent pas de comportement plastique). La figure 2.5 présente les différentes contri-
butions lors d’un cycle de décharge /recharge et entre deux cycles. Lorsque cela est possible, 'analyse
de ces énergies est réalisée sur 'ensemble des cycles des différents essais.

400 T T T T 400 — T ™ ™
i T |Energie dissipée par endommagement, > )
[Energie dissipée par auto-échauffement b i 2 )
u : R - Cycle n°15 ,/, R
300 | 300f : |
i | 1 = i P 7
B | 1 £ B > N
- | B ;/ - P -
- | i I o i
200 |- bl £ 200 ¥ 8
i Energie élastique : ) % i ,/ Energie dissipée par friction )
I
L 1 O L , i
100 | _— 100 / / .
| | N | p lo. N
i 1 i -/ Cycle n°25 i
B | i Yy i
0 T T T | : ! | 0 [ [ [ [ |
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0 0.1 0.2 0.3 0.4
Déformation (%) Déformation (%)
(a) (b)

FIGURE 2.5 — Contributions énergétiques : (a) lors des cycles de décharge/recharge et (b) entre les cycles.
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Par la suite, les différentes énergies étudiées seront tracées en conservant le méme code couleur
que dans la figure 2.5 (orange : énergie élastique, violet : énergie dissipée par auto-échauffement,
jaune : énergie dissipée par endommagement et bleu : énergie dissipée par friction).

Matériau A :
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300 300
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(a) Matériau A-B (b) Matériau A-H

FIGURE 2.6 — Courbes contrainte/déformation et énergies dissipées lors des essais du matériau A.

Le matériau A exhibe un comportement classique de SiC/SiC MI. Ce dernier présente une défor-
mation élastique jusqu’a environ € = 0.07 % et o = 200 MPa, puis une perte progressive de module
qui est associée classiquement & la multi-fissuration progressive de la matrice. Malgré une déforma-
tion & rupture jusqu’a 0.45 % (A-B) et 0.51 % (A-H) et une contrainte a rupture de 400 MPa et
440 MPa, le module des fibres n’est pas atteint, comme cela avait été souligné au chapitre précédent.

Les éprouvettes affichent une énergie dissipée d’environ 300 kJ.m™3 au moment de la rupture,
dont 40 kJ.m ™3 sont dissipés par frottement, ce qui indique bien une proportion importante d’éner-
gie dissipée dans 'endommagement du matériau (matriciel ou interfacial). L’énergie élastique au
moment de la rupture est de 750 kJ.m ™ (A-B) et 1000 kJ.m 3 (A-H). L’énergie dissipée par auto-
échauffement permet de déterminer un ordre de grandeur de I'augmentation de température du
matériau lors d'un cycle. Vers 0.40 % cette énergie vaut I'y ~ 60 kJ.m=3. Si Cp = 750 Jkg 1K1
et psic ~ 3200 kg.m ™3 :

Ty
Cp X psic

Ce résultat soutient le choix de ne pas employer des méthodes d’observations par thermographie
infrarouge, qui seraient particuliérement inefficaces sur les essais réalisés dans ces travaux.

AT ~ 0.025 K (2.2)
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Les boucles d’hystérésis permettent également de mettre en évidence I'état de précontrainte
en compression de la matrice, notamment via le point d’intersection des droites de rechargement,
comme par exemple sur le matériau A-H de la figure 2.6. Ce résultat est cohérent avec le fait que
les fissures se referment si aucune contrainte n’est appliquée sur le matériau et est observable sur
I’ensemble des matériaux testés dans cette étude.

Matériau B :
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(a) Matériau B-B (b) Matériau B-H

FIGURE 2.7 — Courbes contrainte/déformation et énergies dissipées lors des essais du matériau B.

Les éprouvettes B et H ont respectivement des contraintes a rupture de 499 MPa et 456 MPa
pour des déformations de 0.57 % et 0.49 %. Pour rappel, le matériau B posséde des propriétés a
rupture de fibres similaires au matériau A, mais des propriétés interfaciales plus faibles, aussi bien
en terme de module que de propriétés a rupture. Les courbes présentent une zone élastique réduite
jusqu’a € < 0.03 % (bien visible via le module sécant). Cette perte de module précoce est a priori
reliée aux décohésions des fibres transverses (dties aux faibles propriétés interfaciales) qui précédent
les premiéres fissures matricielles.

A iso-déformation, les énergies dissipées lors des essais sont plus faibles que dans le matériau A.
Ainsi, pour 0.40 % de déformation, I’énergie dissipée dans le matériau B est d’environ 200 kJ.m ™3,
contre 300 kJ.m™3 dans le matériau A. L’énergie dissipée par frottement est d’environ 40 kJ.m=3
pour cette méme déformation. L’énergie élastique accumulée au moment de la rupture est de
1300 kJ.m~3 (B-B) et 900 kJ.m~3 (B-H). Toujours pour 0.40 % de déformation, I’énergie interne
de friction dissipée dans un cycle est d’environ 50 kJ.m™3.
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Matériau C :
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FIGURE 2.8 — Courbes contrainte/déformation et énergies dissipées lors des essais du matériau C.

Le matériau C posséde un comportement endommageable réduit. Malgré une différence notable
de déformation a rupture entre ’éprouvette B et H (respectivement 0.11 % et 0.18 %), leur rupture
intervient pour des contraintes proches : 263 MPa et 288 MPa. Par rapport au matériau A, le
matériau C présente en principe des fibres aux propriétés a rupture plus faibles. Ainsi méme si le
matériau C rompt plus tot, son comportement est proche du matériau A avant la rupture : leur
module et I'apparition des fissures matricielles sont semblables.

L’exploitation des résultats sur ces éprouvettes est nécessairement limitée par des déformations
& rupture trés faibles, notamment sur I’éprouvette C-B. Pour ’éprouvette C-H, I’énergie dissipée
est en grande proportion die aux frottements dans le matériau, avec a 0.12 % de déformation
15 kJ.m ™3 sur un total de 35 kJ.m ™2 issus des frottements, ce qui semble indiquer des phénoménes
de frictions plus importants que dans les matériaux A et B. L’observation des déformations rési-
duelles (lorsque la force est nulle) méne au méme constat.

Matériau D :

Ce matériau présente un comportement trés éloigné de ce qui est attendu d’'un CMC. En effet,
les propriétés a rupture des fibres et du systéme interfacial sont faibles par rapport aux autres
matériaux. Sur la courbe contrainte/déformation, cette différence se traduit par un plateau de
frottements qui suit directement ’apparition des premiéres fissures matricielles. Ce comportement
s’observe également sur I’énergie dissipée, qui n’est alors pratiquement produite que par les phéno-
ménes de frottements, avec a e = 0.25 %, 240 kJ.m ™2 sur 260 kJ.m ™3 dissipés issus des frottements.
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FIGURE 2.9 — Courbes contrainte/déformation et énergies dissipées lors de lessai de I’éprouvette D-B.

Il est également intéressant de noter que malgré une matrice inchangée par rapport aux autres
matériaux, le module initial est relativement faible avec seulement 254 GPa, qui traduit probable-
ment le faible module du systéme interfacial dans les fils transverses. L’enregistrement des différents
capteurs a été stoppé a 0.50 % de déformation car la suite de I’essai ne présente aucun intérét par-
ticulier, avec une décroissance trés lente des frottements & mesure que les fibres sont extraites de
la matrice.

L’intérét principal de ce matériau réside & la fois dans sa capacité a alimenter les modéles élé-
ments finis avec un comportement extréme, mais également dans le fait de permettre une analyse
plus claire de la compétition ayant lieu entre les phénomeénes de décohésion et les propriétés a
rupture des fibres sur la rupture finale du matériau. En effet, sans observation supplémentaire, il
n’est pas possible de savoir si ce comportement résulte de grandes longueurs de décohésion avec
peu de frottements, ou bien de longueurs de décohésion plus faibles avec des frottements importants.

Le tableau 2.3 résume les données issues des courbes contrainte/déformation pour ’ensemble des
éprouvettes traitées dans ces travaux (avec I'c, T';, I'y et I', respectivement l'énergie élastique,
I’énergie interne de friction, ’énergie dissipée par friction et 1’énergie dissipée par I’endommage-
ment) :

—
~ _ —_ ? -2 —_~
g 2 - g2 | LS
g o £ 2 T o 5 = < B
' = = 3~ =2
5 9 g0 £ 2 &+ ERS)
S 2 g3 S B g - .9
x B 32 9 7 =Ny ~3
S O =5 A o = + >
[ — i?
A-B 285 396 0.45 14.0 £ 3.0 292.6
A-H 290 440 0.51 9.0+4.4 310.8
B-B 281 499 0.57 17.7 £ 3.7 333.4
B-H 280 456 0.49 13.8+1.3 216.7
C-B 295 263 0.11 — 12.2
C-H 300 288 0.18 42.8 0.4 34.7
D-B 254 140 0.06 76.2 £ 9.6 —

TABLE 2.3 — Propriétés des éprouvettes tirées des courbes contrainte/déformation.
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L’étude de deux éprouvettes élaborées avec une grande proximité pour chaque matériau dé-
montre bien la présence déja connue d’une variabilité importante dans le comportement & rupture
des CMC. Ainsi, les éprouvettes A, B et C présentent respectivement des écarts de déformation
a rupture de 0.06 %, 0.08 % et 0.07 % entre les deux éprouvettes testées, ainsi qu’un écart de
contrainte a rupture. Cette variabilité intrinséque souligne I'importance d’étudier des matériaux af-
fichant des variabilités volontairement supérieures, a la fois pour mieux comprendre les phénomeénes
qui pilotent I'endommagement et la rupture des SiC/SiC MI avec plus de précision, mais également
car cela permet une validation plus large des modéles éléments finis qui seront développés par la
suite.

Malgré la richesse des informations obtenues simplement avec deux extensométres sur les essais
cyclés, il apparait clairement que la caractérisation des endommagements dans le matériaux et des
phénomeénes & 'origine de la rupture nécessitent des observations supplémentaires, via les diffé-
rentes méthodes qui ont été proposées au début de ce chapitre. Les éprouvettes et leurs spécificités
ayant été présentées dans cette partie, les parties suivantes sur la CIN, les émissions acoustiques
et la microscopie ne seront plus découpées entre les différents matériaux, mais se concentreront sur
les apports spécifiques de chacune des méthodes.

2.2.2 Corrélation d’images numériques macroscopiques

La mesure de champs cinématiques par CIN est une méthode largement répandue depuis
quelques années [Hil06]. Elle consiste a déterminer la transformation entre deux images, en faisant
I’hypothese que le flux optique est conservé. Ces travaux ne s’étant pas attelés au développement ou
a 'amélioration des approches de corrélation d’images, seule une bréve description de leur fonction-
nement est proposée par la suite. Ainsi, si 2 est la zone d’intérét observée et f et g représentent les
niveaux de gris de deux images, alors la conservation du flux optique s’exprime f(z) = g(x + u(x))
avec u(x) le champ de déplacement d’une image & l'autre. La CIN consiste donc & minimiser le
résidu de corrélation r(z) = f(z) — g(z +wu(z)), par exemple par une méthode des moindres carrés :

= T$2$ .
<I>u—/ﬂ(())d (2.3)

Sous cette forme, le probléme est mal posé et présente trop d’inconnues par rapport au nombre
d’équations. Pour pallier ce probléme, le champ de déplacement est généralement recherché comme
une combinaison de fonctions définies ¥;. Une des solutions possibles consiste notamment a subdi-
viser le domaine 2 en sous-domaines §2;, sur lesquels le champ est décrit comme une combinaison
linéaire de fonctions de forme W; portées par un maillage. Le code de corrélation d’image Kintsugi
— développé au LCTS — qui est employé dans ces travaux est basé sur une approche globale et
régularisée par un comportement mécanique, de sorte que la fonctionelle & minimiser est :

D = By + ArogPreg (2.4)

avec ®pcq = uT KT Ku qui correspond & la minimisation de 1’écart au comportement élastique, avec
K le tenseur de rigidité (ce qui correspond donc & une forme particuliére de la régularisation de
Tikhonov). Ce terme permet d’assurer la convergence numérique. Avec ce formalisme, application
de la CIN implique donc de choisir a la fois la dimension des sous-domaines (ici une taille de maille)
et une longueur de régularisation mécanique I, (qui est reliée & ayeq).

Il est important de noter que dans le cadre de ces travaux, la CIN est réalisée en deux dimensions.
Ainsi, tout mouvement hors plan — ¢’est-a-dire dans ’axe optique de la caméra — peut entrainer une
modification des niveaux de gris. Une telle modification des niveaux de gris peut ainsi engendrer
des déformations parasites dans le plan d’observation, qui ne peuvent pas facilement étre identi-
fiees ou corrigées. Si I'utilisation de deux caméras permet de réaliser de la CIN 3D pour limiter
ces problématiques, elle s’accompagne également de difficultés supplémentaires de mise en ceuvre
et n’a donc pas été mise en place dans le cadre de ces travaux.
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Le choix de longueur de régularisation et de taille de maille repose sur un compromis entre 1’ob-
servation des déformations et la mise en évidence des phénoménes locaux. En effet, lorsque la taille
de maille et la longueur de régularisation augmentent, 'incertitude sur le champ de déplacement
diminue, mais paralléelement, les phénomeénes locaux sont alors masqués. La détermination de ces
deux paramétres dépend donc en grande partie du résultat souhaité :

— Si le but est de connaitre la déformation locale avec précision, il faut privilégier des incer-
titudes faibles et en général, I'objectif est donc de trouver un couple de taille de maille et
de longueur de régularisation tel que l'incertitude de mesure soit inférieure a la déformation
minimale & mesurer.

— Inversement, si le but est de mettre en évidence des phénomeénes locaux (par exemple ’ap-
parition de fissures), il faut alors privilégier des mailles de petite taille et des longueurs de
régularisation faibles, afin de ne pas lisser le résultat localement.

Dans le cadre de ces travaux, la CIN doit étre employée sur les deux tranches. La double observation
n’a pas pour but d’étre redondante, les deux tranches devant servir des objectifs distincts :

— Du c6té du microscope, qui va étre traité dans la prochaine section du manuscrit, la réso-
lution est telle que I'objectif principal est de récupérer des informations locales d’endom-
magement. En effet, sur cette tranche, un total de 9500 x 5500 pixels pour un ensemble de
9 x 4 images sont obtenus avec une résolution de 0.64 pm/pixel (voir figure 2.10a). Avec
une telle définition, il est possible de s’attendre a voir les fissures (car elles sont de toute
maniére visibles a l'ceil nu), mais aussi potentiellement les décohésions fibre/matrice sur les
cartographies de résidus.

— Du c6té de la caméra, traité dans cette section, la résolution est bien moins bonne, d’en-
viron 10 pm/pixel (voir figure 2.10b) et la présence du mouchetis masque probablement
les phénomeénes locaux sous-jacents. L’ojectif est donc bien plus d’obtenir un extensométre
virtuel, ajoutant de l'informations en hors plan et permettant également de quantifier des
déformations plus locales que les extensométres de maniére relativement précise.
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) 6 mm / 9500 pxl

(a) Tranche coté microscope

13.5 mm / 1350 pxl

(b) Tranche coté caméra

FIGURE 2.10 — Schéma des zones sur lesquelles la CIN est effectuée dans ces travaux : chaque image est
représentée par un cadre pointillé par rapport a la tranche de I’éprouvette.
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Chapitre 2. Essais in situ

Pour rappel, la caméra installée sur le montage expérimental filme un mouchetis sur une tranche
des éprouvettes (voir figure 2.12). Puisque les matériaux étudiés se déforment peu (moins de 1 %),
la résolution des images et les choix sur les paramétres de CIN vont jouer un rdle majeur sur
la capacité a détecter les déformations les plus faibles. Dans 'optique de maximiser la résolution
en gardant une zone d’observation d’au moins un VER de tissage, le mouchetis est réalisé sur une
hauteur 1égérement supérieure & 10 mm et sur la largeur compléte de la tranche. Afin de déterminer
un couple taille de maille et longueur de régularisation dans le cadre des observations sur mouchetis,
I'incertitude de mesure du champ de déplacement est déterminée via deux images successives du
mouchetis ou une image déplacée numériquement d’un demi pixel pour différents couples de ces
paramétres. Le résultat de cette étude sur les images obtenues sur la tranche avec la caméra sont
présentés en figure 2.11.
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FIGURE 2.11 — Exemple de calcul d’incertitude sur les champs de déformation pour différentes tailles de
maille et longueurs de régularisation pour 1’éprouvette A-H.

Le but étant d’observer des déformations minimales de 1074, I'incertitude attendue doit en théo-
rie étre inférieure a cette valeur, soit d’environ 10~°. Puisque l'incertitude calculée théoriquement
risque de sous-estimer 'incertitude réelle, une marge supplémentaire est prise et I'incertitude théo-
rique visée sera d’environ 5 x 1076, Au regard des calculs d’incertitude, un maillage de 128 pizels
et une longueur de régularisation de 400 pixzels ont été sélectionnés, ce qui correspond au maillage
présenté dans la figure 2.12.
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FIGURE 2.12 — Mouchetis et maillage associé sur la tranche d’une éprouvette.

La figure 2.13 présente I'histogramme moyen des déformations mesurées par CIN pour des
déformations de I’éprouvette inférieures & I’apparition des premiers endommagements. Ainsi, 1’en-
semble des images avec une déformation inférieure a 0.05 % sont prises, et la valeur moyenne de
déformation est centrée sur zéro. Cet histogramme permet de valider que la valeur d’incertitude est
suffisante pour observer des déformations de 1074, car I’écart type ainsi obtenu est de 2.5x 1075, Ce
résultat confirme également que le calcul théorique d’incertitude réalisé précédemment sous-estime
largement l'incertitude réelle lors des essais.
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FIGURE 2.13 — Histogramme des déformations mesurées sur 1’éprouvette A-H dans la partie élastique.

Les résultats de CIN pour les différents matériaux permettent d’obtenir des courbes de contrainte
/déformation similaires a celles obtenues via les extensométres (par exemple pour 'essai A-H sur
la figure 2.14), ce qui permet également de vérifier si les conditions de sollicitation des essais sont
des tractions relativement pures dans ’axe des éprouvettes. Dans le cas d’un écart important entre

les deux extensomeétres, la CIN permet de vérifier si cet écart est également présent sur les champs
de déplacement.
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FIGURE 2.14 — Enveloppe des courbes contrainte/déformation de I’éprouvette A-H pour les extensométres
et la CIN.

Les écarts au moment de la rupture sont répertoriés dans le tableau 2.4 ; il apparait que la tota-
lité des essais présentent un écart entre les différentes déformations mesurées. Cet écart reste faible
face aux écarts entre matériaux ou éprouvettes. Il est néanmoins complexe de savoir si ce dernier
est di & une sollicitation qui ne soit pas en traction pure, ou bien s’il est le signe d’une déformation
locale fortement influencée par la micro-structure sous-jacente des éprouvettes et son endommage-
ment. Les champs de déformations présentent en général des motifs de déformation marqués (figure
2.15); a cause des faibles déformations en jeu et des contraintes sur les tailles de maille, il n’est
néanmoins pas possible de mettre en évidence les potentiels phénomeénes d’endommagement locaux
qui pourraient expliquer les écarts de déformation observés dans les éprouvettes.
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Référence er = Ae (%)
A-B -
A-H 0.517 £0.025
B-B 0.557 £0.019
B-H 0.499 +£0.015
C-B 0.118 £0.013
C-H 0.187 £0.011
D-B -

TABLE 2.4 — Déformation a rupture moyenne (extensométres + CIN) et écart type.
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FIGURE 2.15 — Exemple de champ de déformation obtenu par CIN sur ’éprouvette A-H pour une défor-
mation moyenne de € = 0.25 %. Le facteur de déformation est de x100 pour faciliter I'observation.

La CIN apporte également des informations supplémentaires suivant le second axe observé (fi-
gure 2.14). Ainsi, il est possible de remonter aux déformations dans I’épaisseur de 1'éprouvette,
au cisaillement ainsi qu’a une estimation du coefficient de Poisson du composite. Comme attendu
pour ces matériaux, le coefficient de Poisson apparent est d’abord positif (environ 0.17 lorsque le
matériau est sain), puis diminue progressivement lorsque ’endommagement du matériau commence
a devenir important, jusqu’a devenir négatif.

Dans ce contexte, la corrélation d’images numériques est limitée & une observation relativement
globale de la déformation, & cause de la résolution et de la présence du mouchetis, qui masque
les phénomeénes sous-jacents. Comme cela a déja été souligné précédemment, ce résultat n’est pas
étonnant : dans la mesure ol le suivi de 'endommagement par CIN peut déja étre effectué sur les
images microscopiques, il était ici question de filmer une zone plus grande durant la totalité de I'es-
sai (car les images microscopiques ne sont faites qu’a chaque palier). Elle est donc principalement
utilisée afin de vérifier I’état de sollicitation obtenu par les extensométres, tout en ajoutant une
information hors plan.

2.2.3 Emissions acoustiques

Les observations par extensométres et CIN sont complétées par un traitement des signaux
acoustiques. Les capteurs d’émissions acoustiques permettent la collecte d’une grande quantité de
données. Pour chaque signal, il est possible de récupérer la fréquence, 'amplitude, la durée, le
nombre de coups, ’énergie, etc. L’objectif de ces travaux n’étant pas de réaliser une classification
approfondie des émissions acoustiques, seuls le nombre de coups et les énergies acoustiques seront
post-traités.

Pour rappel, les travaux de la bibliographie ont permis d’établir plusieurs relations intéressantes
entre les émissions acoustiques et 'endommagement des CMC [Morl4|. Par exemple, un lien entre
I’énergie acoustique émise lors d’un essai et 'apparition de fissures dans la matrice a été établi.
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2.2. Observations macroscopiques

Cette relation rend l'utilisation des signaux acoustiques trés intéressante, méme dans le cas d’ex-
ploitations basiques, dans la mesure ol cela permet de remonter a ’état d’endommagement de la
matrice de maniére indirecte. Il faut tout de méme noter que les ruptures de fibres — tout comme
les fissures matricielles — produisent des signaux acoustiques trés énergétiques, ce qui peut donc
entrainer une incertitude sur 'origine précise des signaux. Inversement, les signaux les moins éner-
gétiques sont associés — au moins au premier ordre — aux phénomeénes de friction dans le matériau.

Dans ces travaux, les mesures d’émissions acoustiques sont réalisées avec un seul capteur, et aucune
étape de calibration n’est effectuée avant 1’essai (par exemple par rupture de mine sur ’éprouvette).
Cela induit deux conséquences importantes sur les mesures acoustiques réalisées : (i) il n’est pas
possible de différencier les signaux émis dans la zone utile de ceux émis dans les mors; (ii) sans
post-traitement supplémentaire, il n’est pas possible de faire une comparaison directe des énergies
acoustiques entre les essais, puisque les systémes CMC/colle/capteur peuvent étre différents d’un
essal a I'autre. Les capteurs étant systématiquement collés & la méme position sur les éprouvettes,
les effets de perte d’énergie sur le trajet du signal ne devraient quant & eux pas poser de probléme.

Les enveloppes des courbes d’énergie acoustique cumulées sont présentées sur la figure 2.16 pour les
différents matériaux. Toutes les courbes sont normalisées par rapport & I’énergie maximale cumu-
lée, puisque comme souligné précédemment, aucune énergie captée lors d’un essai n’est directement
comparable & une autre. Comme observé a de multiples reprises dans la littérature, les énergies
acoustiques cumulées présentent une forme de sigmoide, au moins pour les éprouvettes des maté-
riaux A, B et D. Ce résultat permet de découper le comportement endommageable en deux parties :
(i) une zone de multi-fissuration importante, ot la perte de module est principalement guidée par la
création et la propagation de nouvelles fissures, (ii) une zone ot la fissuration a atteint la saturation
et ou la perte de module provient alors de la propagation des décohésions fibre/matrice. Les essais
sur le matériau C présentent une fois de plus des résultats plus difficiles a analyser, puisque le
maximum d’émissions acoustiques n’atteint pas 'asymptote supérieure de la sigmoide.
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FIGURE 2.16 — Courbes contrainte/déformation et énergies dissipées lors de I’essai de I’éprouvette D-B.
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Chapitre 2. Essais in situ

La différence de forme entre les énergies acoustiques et les énergies volumiques dissipées tirées
des courbes de contrainte/déformation cyclées peut poser question. Il apparait assez nettement
que les émissions acoustiques ne permettent pas de rendre compte de ’ensemble des phénoménes
dissipatifs ayant lieu dans les matériaux. En effet, les différents auteurs de la littérature ayant
traité les énergies acoustiques ont trés largement révélé une corrélation entre ces derniéres et le
taux de fissuration matricielle, mais n’ont pour autant jamais mis en évidence de lien avec d’autres
phénomeénes d’endommagement. Il est possible — & ’aide des émissions acoustiques — de tracer
I’évolution du module en fonction de I’état de fissuration de la matrice. Au premier ordre, il est
possible de considérer que le module sécant doit suivre un comportement de la forme donnée par
I’équation 2.5, ot E sont les modules, 7 le taux de fissuration matricielle et A un coefficient a
identifier :

Eeq (T) X Einitial (25)

T 1+ A2

En effet, il s’agit ici de considérer que I’énergie acoustique est reliée uniquement & la fissuration
matricielle de maniére proportionelle, et que chaque fissure crée une longueur de décohésion qui
évolue elle-méme de maniére proportionelle a I’énergie acoustique (c’est-a-dire qu’au plus la défor-
mation est grande, au plus la décohésion est importante, ce qui entraine pour chaque fissure une
zone de perte de module plus grande). Cette approximation, bien que basique, donne des courbes
théoriques trés proches des résultats d’essais pour les matériaux A et B (voir ’exemple pour I’éprou-
vette A-B et B-B sur la figure 2.17). Les écarts aux courbes théoriques se situent principalement
en deux zones :

— en début de courbe, lorsque des décohésions se produisent en amont de la fissuration matri-

cielle (ce qui engendre une perte de module sans signaux acoustiques énergétiques) ;

— en fin de courbe, probablement lorsque des ruptures de fibres se produisent en grand nombre.

Par exemple, le matériau B illustre trés bien la perte de module entrainée par la décohésion trans-
verse de maniére précoce, puisque pour des déformations faibles, il n’y a pas d’émissions acoustiques
énegétiques alors méme qu’une forte perte de module se produit.
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FIGURE 2.17 — Module sécant et module sécant théorique calculé & partir de I’équation 2.5.

Ces résultats soulignent bien la corrélation qui existe entre la fissuration matricielle et les
émissions de signaux acoustiques énergétiques. Néanmoins, ils ne permettent d’obtenir aucun ren-
seignement quantitatif sur les fissurations et les décohésions : la méme courbe peut étre diie & un
grand nombre de fissures matricielles avec peu de décohésions, ou seulement quelques fissures plus
largement décohérées. De plus, les émissions acoustiques ne révélent pas le développement de ces
mécanismes au sein des différentes phases du matériau. Enfin, il apparait également utile de noter
que les émissions acoustiques s’avérent bien moins utiles une fois I’asymptote haute de la courbe
d’énergie atteinte, alors méme que les matériaux continuent & s’allonger et a s’endommager.
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2.2.4 Synthése

Les observations par extensométrie sont nécessaires au bon déroulement des essais et permettent
également de comprendre les principaux mécanismes de dissipation d’énergie durant les essais. Pa-
rallélement, la CIN mise en place durant ces essais permet de confirmer les résultats par extenso-
métres, tout en apportant une information sur ’ensemble des phénomeénes hors plans jusqu’alors
inaccessibles. Comme indiqué précédemment, cette derniére n’avait pas pour but de révéler 1’en-
dommagement local, qui sera observé sur les images microscopiques. Les émissions acoustiques a
un seul capteur non calibré s’avérent quant a elles — malgré leur simplicité apparente — riches en
informations sur ’endommagement se produisant dans les différents matériaux.

En se basant sur les travaux antérieurs de la bibliographie, ces différents capteurs permettent
une observation indirecte des phases principales d’endommagement déja connues : phase élastique,
décohésions transverses et multi-fissuration matricielle. Ces informations se révélent toutefois bien
plus limitées dans ’analyse des phases succédant la multi-fissuration matricielle et allant jusqu’a
la rupture; a la fois car la littérature est moins riche sur le sujet, mais également car il n’existe
a ce jour aucun descripteur macroscopique pour la quantification de la décohésion fibre/matrice
longitudinale ou la rupture des fibres.

Pour compléter les observations, 'utilisation de la microscopie in situ a été proposée comme un élé-
ment central du montage expérimental, dans le but d’obtenir des informations directes sur ’endom-
magement. La prochaine section du chapitre est dédiée a I'exploitation des résultats de microscopie
et est recroisée avec les résultats indirects déja obtenus par les autres capteurs et instruments.

2.3 Endommagement & 1’échelle micro- et mésoscopique

2.3.1 Observations générales

L’observation par microscopie in situ permet de suivre ’endommagement de maniére directe a
la surface du matériau. Il est possible d’y observer la fissuration matricielle, la rupture des fibres,
ainsi que — dans une moindre mesure — les décohésions fibre/matrice et d’en tirer des informations
quantitatives sur 'endommagement. La figure 2.18 présente une image rassemblant les différents
phénoménes mécaniques cités précédemment.

Fissure matricielle ~—

Décohésion de
fibres transverses

Rupture de fibre

FIGURE 2.18 — Image des phénoménes d’endommagement observables a 1’aide de la microscopie in situ.
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Les chemins empruntés par les fissures matricielles sont facilement identifiables avec le grossis-
sement utilisé. Les observations permettent de dresser un scénario d’apparition et de propagation
des fissures matricielles, qui est en accord avec les travaux précédents de la littérature, qui va étre
décrite par la suite et illustrée par la figure 2.19 qui présente des cartographies de résidus de CIN :

— (a) Les premiéres fissures matricielles se produisent en surface d’éprouvette. Lorsqu’elles
traversent les fils transverses, les fissures suivent les interphases en rompant ces derniéres ot
en percolant les fissures déja existantes en fonction des propriétés interfaciales.

— (b) Les fissures déja existantes se propagent dans le matériau, tandis que de nouvelles fissures
se créent progressivement, & distance des autres fissures.

— (¢) Au bout d’une certaine déformation globale de 1’éprouvette, pratiquement plus aucune
fissure traversante ne se crée. Des fissures intra-fils continuent néanmoins & apparaitre de
maniére trés localisée dans les fils longitudinaux, avec un pas de fissuration plus faible que
les fissures traversantes.

Si les images ainsi obtenues ont une résolution suffisante pour observer la fissuration matricielle,
cette derniére est globalement insuffisante pour quantifier leur ouverture au cours des chargements
avec une incertitude acceptable, comme cela est par exemple proposé dans [Det23]. La quantification
de la fissuration matricielle passe donc par la détermination d’un taux de fissuration moyen (I'inverse
du pas de fissuration moyen), qui est traité en détail dans la section 2.3.3.
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FIGURE 2.19 — Résidus de CIN (post-traités) mettant en évidence la fissuration matricielles au cours du
chargement. Pour rappel, la zone observée est présentée en figure 2.10a.
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Ces observations par microscopie in situ permettent également d’observer plusieurs phénomeénes

notables sur la fissuration matricielle :

— Comme observé dans la littérature, les fissures matricielles se propagent indifféremment
dans les différentes phases qui constituent la matrice. Notamment, les poches de silicium
n’entrainent pas de modification du chemin de fissuration, ou d’autres phénoménes notables.

— Une fois les premiers endommagement passés, la fissuration matricielle se produit de maniére
relativement homogéne dans le matériau.

— Les fissures matricielles se propagent également dans la matrice intra-fil longitudinale sans
changement de mécanisme. En d’autres termes, seuls les fils longitudinaux (via les inter-
phases) sont source de discontinuité dans la fissuration matricielle.

Ce dernier point permet de préciser la notion de "mini-matrice" introduite au chapitre précédent
(Chapitre 1) : 'ensemble des phases de la matrice, les fils transverses au chargement, ainsi que la
matrice intra-fil des fils longitudinaux peuvent étre considérés dans la mini-matrice. In fine, seules
les fibres longitudinales au chargement sont exclues de cette définition.

La prise d’'une cartographie aprés rupture permet également de mettre en évidence la referme-
ture des fissures matricielles et 'avantage que présente 'observation in situ. La figure 2.20 présente
une méme zone, avec une cartographie du cycle précédant la rupture et une aprés rupture (donc
une fois ’éprouvette complétement déchargée).

(a) e=043 % (b) Eprouvette rompue

FIGURE 2.20 — Cartographie (a) avant et (b) aprés rupture mettant en évidence la refermeture des fissures
matricielles sur ’éprouvette A-B.
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Comme signalé plus haut, les ruptures de fibre sont également visibles sur les images de micro-
scopie. Ces derniéres n’ont néanmoins qu’'une valeur qualitative. Il serait en effet assez hasardeux
de déterminer un taux de rupture de fibre via ces observations, car rien ne permet d’affirmer que
les fibres conservent un comportement nominal et/ou homogene lors du polissage des éprouvettes.
Pour les mémes raisons les décohésions fibre/matrice longitudinales, bien que pouvant parfois étre
observées (notamment sur les résidus de corrélation d’images en section 2.3.2), ne sont pas néces-
sairement représentatives du comportement réel des interfaces dans le volume et n’ont donc qu’une
valeur qualitative.

Les décohésions transverses peuvent également étre observées. Cela permet notamment de vali-
der ’hypothése proposée pour expliquer la perte de module initiale observée sur les matériaux B et
D. La figure 2.21 présente trois images successives d’'un méme fil dans I’éprouvette pour différents
niveaux de déformation. Pour ce matériau, les décohésions transverses apparaissent trés clairement
par un changement de niveau de gris des interfaces, qui deviennent plus sombres.

i

FIGURE 2.21 — Fil dans I’éprouvette D-B. De gauche a droite : € = 0.00 %, € = 0.03 %, € = 0.05 %. La
décohésion peut étre observée au niveau des interphases qui s’assombrissent.

2.3.2 Corrélation d’images numériques microscopiques

La CIN sur les images microscopiques est mise en place avec la méme méthode que sur les
images macroscopiques de la caméra. La détermination des incertitudes est plus délicate dans cette
situation, car les niveaux de gris peuvent varier d’une zone & l'autre en fonction des phases en
présence. Les études d’incertitude sont ici réalisées sur une image quelconque de la cartographie
en prenant la valeur moyenne obtenue. L’avantage de la CIN microscopique est qu’elle permet de
remonter directement aux déformations des phases ou des structures mésoscopiques du matériau. Il
est ainsi possible de différencier quantitativement I'impact des fils transverses de celui des zones de
matrice sur les déformations résultantes des éprouvettes. Ces informations tirées de la CIN pourront
également étre utilisées pour comparer les résultats des modéles éléments finis aux résultats réels
de maniére quantitative.
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FIGURE 2.22 — Champs de déformation calculés par CIN sur des images de microscopie in situ : (a) et
(b) sur le matériau A, (c) et (d) pour le matériau B. A gauche dans la direction de chargement et a droite
transverse au chargement, pour une déformation moyenne de 0.21 % sur les éprouvettes.

Pour les matériaux A et C (figure 2.22), les résultats de corrélation mettent en évidence le fait
que les déformations dans le sens de chargement sont principalement permises par 'endommage-
ment du matériau. En effet, les déformations des zones saines sont négligeables face a la déformation
moyenne de 1’éprouvette, ainsi que face aux déformations induites par les fissurations matricielles.
Seules les quelques zones de silicium présentent des déformations notables dans la direction de char-
gement, de part leur rigidité plus faible que le reste du matériau. Ce résultat souligne que la rigidité
des fils transverses reste plus importante que celle du silicium aprés I'apparition des premiéres fis-
sures, ce qui indique que les interphases sont certainement non-rompues dans ces matériaux.

Les déformations transverses au sens de chargement (figure 2.22b) permettent quant a elles de
mettre en évidence les effets & 1’échelle de la structure tissée : les fibres longitudinales présentent
des déformations négatives, tandis que le reste du matériau présente des déformations positives.
Ces déformations transerves marquées sont principalement dtes aux effets Poisson des différentes
phases. Les fibres — qui transmettent le chargement — sont en traction et réduisent de diamétre
par effet Poisson. Dans un méme temps la matrice, qui non seulement est moins rigide, mais n’est
également plus chargée sur son ensemble & cause des fissures matricielles se retrouve alors mise en
traction transverse au chargement.
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Pour les matériaux B et D, les champs de déformation sont différents et permettent de mettre
en évidence 'endommagement des interphases transverses précédant les premiéres fissures matri-
cielles. Il est ainsi intéressant de noter que malgré une déformation a I’échelle de la microstructure
trés différente, les matériaux A et B présentent des comportements macroscopiques trés proches.

Comme cela a déja été montré précédemment, la CIN permet également de mettre en évidence
les phénoménes d’endommagement via les résidus de corrélation. La figure 2.23 présente une image
de résidus avec un zoom plus important que les images de la figure 2.19, elle permet de faire ap-
paraitre de maniére plus nette 'ensemble des phénoménes déja décrits précédemment : fissuration
matricielle, décohésions transverses, décohésions longitudinales ainsi que rupture des fibres.

FIGURE 2.23 — Images de résidus de corrélation ot les différents phénomeénes d’endommagement interve-
nant dans les matériaux peuvent étre observés.

2.3.3 Quantification de la fissuration matricielle

Pour rappel les cartographies sont réalisées sur des zones d’environ 6 mm X 3 mm, ce qui
permet de déterminer un taux de fissuration moyen en fonction de la déformation dans les différents
matériaux. Puisque les fissures ne traversent pas nécessairement les éprouvettes de part en part,
la comptabilisation des fissures est effectuée par "zone" de tissage (voir figure 2.24). En pratique,
les fissures ne sont ni parfaitement rectilignes ni totalement traversantes méme dans une zone
de tissage, raison pour laquelle les résultats de taux de fissuration sont présentés avec une barre
d’erreur.

e . Zone n°8

FIGURE 2.24 — Indication des "zones" utilisées pour la comptabilisation des fissures.
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2.3. Endommagement & 1’échelle micro- et mésoscopique

Les taux de fissuration matricielle normalisés sont présentés avec les courbes d’énergies acous-
tiques normalisées cumulées en figure 2.25. Comme cela a été proposé dans la bibliographie via des
observations post mortem, il apparait trés clairement que le taux de fissuration matricielle mesuré
de maniére in situ est relié proportionellement aux énergies acoustiques.
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FIGURE 2.25 — Taux de fissuration (marron) et énergies acoustiques cumulées (noir) normalisés pour les
éprouvettes des matériaux A, B et C.
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Chapitre 2. Essais in situ

Les observations permettent également de mieux comprendre la rupture du matériau D, qui
n’est pas traitée dans la figure 2.25. Ce dernier présente en effet une unique fissure matricielle, qui
a pu étre observée dans la zone de cartographie microscopique. Il apparait clairement que la fissure
en question est a l'origine de la rupture finale du matériau (figure 2.26) et que ce dernier présente
alors de grandes longueurs de décohésion.

FIGURE 2.26 — Rupture de I’éprouvette D-B, de haut en bas : € = 0.06 %, ¢ = 0.10 %, € = 0.50 %.
Couleurs modifiées pour des raisons de confidentialité.

L’information seule des taux de fissuration ne permet néanmoins pas de renseigner sur les zones
préférentielles d’apparition des fissures dans le cadre d’une bonne compréhension du scénario d’en-
dommagement de ces matériaux. En 'occurence, il est intéressant de constater que les matériaux A
et C présentent des fissures qui s’initient majoritairement dans les zones pauvres en torons trans-
verses (figure 2.27a), 1a ot dans le matériau B, elles ont d’avantage tendance a s’initier au coeur de
ces derniers (figure 2.27b).
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2.3. Endommagement & 1’échelle micro- et mésoscopique

(a) Matériau A (b) Matériau B

FIGURE 2.27 — Tllustration des zones préférentielles d’initiation des fissures pour les matériaux A et B.
Couleurs modifiées pour des raisons de confidentialité.

Cette observation est logique avec les propriétés attendues dans les différents matériaux : la variante
B ayant des interphases bien plus faibles, elles vont en général créer des zones de faiblesse 1a ou
les fibres transverses sont les plus nombreuses. Il apparait sur la figure 2.26 que la fissure finale de
I’éprouvette D-B suit d’ailleurs le centre des différents fils transverses qu’elle traverse, ce matériau
présentant également des interphases trés faibles, confortant I’idée que le centre des fils transverses
est dans cette situation la zone de propagation de plus faible énergie.

2.3.4 Synthése

Les observations par microscopie in situ permettent de révéler un ensemble important d’infor-
mations sur 'endommagement des matériaux au cours des essais. Contrairement aux observations
qualifiées de "macroscopiques” présentées précédemment, le suivi de 'endommagement est réalisé
de maniére directe et permet non seulement de remonter a des informations qualitatives, mais
également de quantifier I’évolution du taux de fissuration matricielle. Néanmoins, 1’observation
uniquement en surface limite nécessairement les conclusions sur certains aspects : la validité des
observations de ruptures de fibres et de décohésions transverses semble par exemple incertaine.

Couplées aux informations macroscopiques, il est néanmoins envisageable de récupérer des informa-
tions plus complétes sur I’état d’endommagement des matériaux. Par exemple, avec une information
quantitative du taux de fissuration dans les matériaux, il est possible de revoir les exploitations
qui étaient proposées sur I’évolution du module sécant, ou encore sur les énergies dissipées lors des
essais. C’est ainsi ce qui est proposé dans cette derniére section du chapitre.
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Enfin, ces résultats soulignent une fois de plus la difficulté persistante & obtenir des informations
quantitatives sur I’ensemble des phénoménes d’endommagement dans ces matériaux. Ainsi, I’ajout
d’observations supplémentaires, notamment post mortem, semble nécessaire pour compléter les
données déja acquises de maniére in situ.

2.4 Compléments sur 'endommagement des SiC/SiC MI

2.4.1 Longueur de décohésion et considérations énergétiques

Longueur équivalente de décohésion

La quantification du taux de fissuration permet de reconsidérer plusieurs résultats précédents.
Par exemple, il a été proposé d’associé 1’évolution du module sécant aux énergies acoustiques
cumulées, mais dans la mesure ou le nombre de fissures est maintenant connu, il est possible
d’en tirer de nouvelles informations. Notamment, plutdét que d’utiliser 1’équation 2.5 pour décrire
I’évolution du module sécant, il est possible d’employer ’équation suivante :

1

Eoo(7s,1g) = 2.6
q(Tf d) 1—Tf><ld Tled ( )

Einitial Vfibre X Efibre

avec 7 le taux de fissuration matricielle en mm ™', [ la longueur équivalente de décohésion en mm
et Ve le taux de fibre dans la direction de sollicitation. En réécrivant I’équation 2.6, il est alors
possible d’obtenir la longueur équivalente de décohésion en fonction du taux de fissuration et du
module sécant, qui sont tout deux connus :

1 1

Eeq a Einitial
1 1

T X —
i (Vfibre X Efibre Einitial)

(2.7)

la(7y, Beq) =

Les longueurs de décohésion équivalentes calculées pour les différentes éprouvettes au cours
des essais sont répertoriées dans la figure 2.28 ci-dessous. Ces courbes mettent assez nettement en
évidence les différences de propriétés interfaciales entre les matériaux A (ou C) et B.
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FIGURE 2.28 — Evolution des longueurs de décohésion équivalentes pour I’ensemble des éprouvettes.
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2.4. Compléments sur ’endommagement des SiC/SiC MI

Si ce calcul peut paraitre pratique dans certain cas, il est important de noter que la longueur de
décohésion ainsi déterminée n’est qu’une longueur de décohésion équivalente et qu’elle ne représente
en réalité qu’une borne inférieure & la longueur réelle de décohésion. En effet, si des frottements
ont lieu entre la fibre et la matrice alors le transfert de charge induit une longueur de décohésion
plus importante & iso-charge et iso-déformation. En effet, si og(x) et o1 (z) sont les contraintes dans
la fibre en fonction de la distance a une fissuration matricielle, respectivement sans frottement et
avec frottements, alors 1’égalité suivante doit étre vraie :

l l ! ;
/ eo(x)dr = / e1(z)dx <:>/ ‘70(17>dx _ o1(x) e
0 0 0 Ef 0 Ef

@/Olao(a:)dx—/olal(x)da:
.

Si o et @1 sont les longueurs de décohésion respectives, alors ao(0) = 71(0) et oo(zg) = o1(z]
Puisque pour tout z € [0,z ], oo(x) = 00(0) et pour tout = € [0,z;], o1(x) < 01(0), alors il en
résulte que z1 > xg.

(2.8)

Approche énergétique

Pour rappel, les énergies dissipées avant rupture au cours des essais ont été calculées précédem-
ment & partir des courbes contrainte/déformation. Comme cela pouvait étre supposé et au regard
des phénomeénes observés par microscopie in situ, il apparait que ’énergie dissipée par endomma-
gement provient majoritairement de la fissuration matricielle et de la décohésion des interphases.
On fait ici I’hypothése que la rupture de fibres est négligeable par rapport aux deux phénomeénes
précédents. La quantification de la fissuration matricielle et I'estimation des longueurs de décohé-
sion au cours des essais permet donc d’estimer la répartition de I’énergie dissipée dans ces différents
mécanismes d’endommagement.

L’énergie volumique dissipée par la mini-matrice peut étre exprimée par E,,(g) = 74(¢) x Gy, avec
7r le taux de fissuration matricielle et Gy, le taux de restitution d’énergie de la matrice. De la méme
maniére, I’énergie volumique dissipée par les interphases peut étre calculée via E;(e) = l4(e) xSy x G
avec lq la longueur de décohésion, Sy la surface d’interphase par unité de longueur et G; le taux
de restitution d’énergie des interphases. Le taux de fissuration matricielle ainsi qu'une longueur de
décohésion apparente ont été déterminés dans les sections précédentes et la surface d’interphase par
unité de longueur peut facilement étre estimée dans les matériaux. Les taux de restitution d’énergie
s’avérent plus compliqués & déterminer, avec des données de la littérature souvent limitées et parfois
méme contradictoires.

Le taux de restitution d’énergie de la mini-matrice peut étre estimé entre 5 et 15 J.m~2 [Pit15]. La
borne supérieure sera a fortiori limitée par les résultats obtenus lors des essais, puisque 1’énergie
dissipée par la fissuration matricielle ne peut pas dépasser I’énergie totale dissipée par endomma-
gement qui est calculée via les courbes de contrainte/déformation. Le taux de restitution d’énergie
des différents systémes interfaciaux peut ainsi étre estimé en calculant ’énergie totale dissipée dans
les interphases, qui sera en toute logique la différence entre ’énergie dissipée totale et 1’énergie
dissipée dans la fissuration matricielle.

La figure 2.29a présente la répartition d’énergie dissipée par endommagement entre la fissura-
tion matricielle et la rupture des interfaces pour I’éprouvette A-B. La fissuration matricielle est
présentée avec une incertitude qui cumule l'incertitude sur la mesure de la fissuration matricielle
et 'incertitude sur la valeur a attribuer au taux de restitution d’énergie. Le taux de restitution
d’énergie du systéme interfacial est également présenté au cours de ’essai en figure 2.29b. Puisque
ce dernier n’a pas de raison de varier au cours de l'essai, la plage de valeur est alors d’environ 3.6 a
5.8 J.m™? ce qui semble cohérent avec les valeurs communes obtenues pour les phases employées.
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FIGURE 2.29 — (a) Répartition de I'énergie dissipée par endommgement et (b) estimation du taux de
restitution d’énergie du systéme interfacial (G;) au cours de l’essai A-B.

L’analyse des énergies dissipées par les matériaux permet de mieux comprendre I'impact des
différents phénoménes d’endommagement. Bien qu’étant un phénoméne particuliérement visible
sur la microscopie in situ, la fissuration matricielle joue en réalité un role assez limité dans la
dissipation d’énergie du matériau. En pratique, sur une énergie dissipée d’environ 300 kJ.m™3,
environ 50 kJ.m™2 sont dissipés par frottement, autant par fissuration matricielle, et les 200 kJ.m~3
restants sont dissipés par I’endommagement du systéme interfacial, soulignant le role majeur des
interfaces dans les CMC déja largement connu dans la littérature.

2.4.2 Scénario d’endommagement

Les essais in situ réalisés sur différentes variantes de SiC/SiC MI ont permis de mettre en évi-
dence I’évolution de 'endommagement de ces matériaux, notamment en fonction des propriétés
des fibres et des systémes interfaciaux. Les observations menées dans la bibliographie ont pu étre
confirmées et parfois approfondies. Enfin, les phases d’endommagement succédant a la fissuration
matricielle ont été explorées plus en détail. Ainsi, & ’aide de la bibliographie et des résultats ob-
tenus, un scénario d’endommagement est proposé en figure 2.30 pour les différentes variantes de
propriétés explorées.

Quelques points d’intérét sur le scénario proposé dans le cadre de ces travaux peuvent étre no-
tés :

— Les propriétés interfaciales contribuent trés largement au comportement macroscopique des
matériaux, notamment avant I’apparition des premiéres fissures matricielles : si les systémes
interfaciaux sont peu rigides, ils diminuent grandement la rigidité globale de I’éprouvette (c.f.
matériau D) ; si leur propriété a rupture est faible, les fils transverses vont décohérer tot et
le module global va également diminuer avant ’apparition des premiéres fissures matricielles
(c.f. matériau B).

— Des systémes interfaciaux faibles modifient également les zones d’initiation de I’endomma-
gement matriciel. Ainsi, si leur contrainte & rupture devient supérieure & un certain seuil,
les fissures matricielles apparaissent préférentiellement dans les zones riches en matrice au
lieu d’apparaitre dans les fils transverses (c.f. matériaux A et B).

— La compétition entre les phénoménes d’endommagement des fibres, de la matrice et des
systémes interfaciaux peut entrainer des évolutions différentes au cours des chargements,
menant pourtant & des contraintes et allongement & rupture similaires (c.f. matériaux A
et B), soulignant I'importance primordiale des propriétés a rupture des fibres sur la bonne
tenue des matériaux.
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2.5 Conclusion

Les essais de traction cyclée réalisés sur les différents matériaux traités dans cette étude ont
permis, & l’aide de I’ensemble d’instruments et de capteurs utilisés, de déterminer les séquences
d’endommagement et de quantifier certains des phénomeénes en jeu. L’apport de I’étude de maté-
riaux aux propriétés variables doit étre souligné. Elle permet en effet une meilleure compréhension
de I'impact de certaines phases sur le comportement mécanique des SiC/SiC MI. Additionellement,
les observations permettront par la suite d’orienter les choix pour la modélisation éléments finis du
matériau.

Le recoupage des informations tirées des différentes observations s’avére particuliérement utile et
permet une meilleure compréhension des phénoménes d’endommagement. L’étude approfondie des
énergies dissipées dans les matériaux permet notamment de souligner les phénoménes principaux
ainsi que de quantifier — au moins approximativement — I'importance relative de ces derniers dans
leur endommagement.

La quantification d’une majorité de phénomeénes liés & I’endommagement reste néanmoins une
vraie difficulté. Notamment, la rupture des fibres n’est que peu abordée dans ce chapitre et s’avére
pourtant centrale dans le comportement et la rupture finale des éprouvettes. Les propriétés in-
terfaciales, bien que plus étudiées au travers des longueurs équivalentes de décohésion ou par une
approche énergétique, restent néanmoins assez mal connues. Pour ces raisons, des observations
complémentaires sont proposées dans le chapitre suivant et sont mises en perspective par rapport
aux résultats obtenus dans ce chapitre.
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Ce dernier chapitre sur les travauxr expérimentaux s’intéresse a divers résultats de micro-
mécanique et en post mortem qui doivent permettre de compléter la compréhension des phénomeénes
menant a la rupture finale des matériaux. La premiére partie de ce chapitre présente le traitement
d’essais de push-out, afin d’obtenir une meilleure caractérisation des systémes interfaciaur dans les
matériaux. Dans la deuzieme partie, les faciés de rupture des éprouvettes sont observés et quantifiés.
Ce travail est également fait sur les faciés des fibres, dans le but d’obtenir une meilleure connais-
sance sur les propriétés a rupture de ces derniéres dans les matériaux. Les différents résultats liés
G ces phénomenes de rupture sont finalement discutés dans une derniére partie.
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Chapitre 3. Caractérisation des phases

3.1 Introduction

Le chapitre précédent a permis de mettre en évidence un scénario d’endommagement pour
les SiC/SiC MI en traction, ainsi que de quantifier la fissuration matricielle et ’énergie dissipée
par les différents phénoménes en présence. La quantification des phénomeénes mécaniques liés a la
rupture s’avére néanmoins limitée. Si les propriétés des fibres sont a priori déterminantes dans le
comportement & rupture des matériaux, elles sont en pratique mal connues, a la fois & cause de
leur variabilité intrinséque, mais également car ces derniéres peuvent évoluer lors de 1’élaboration
[Bha03; Bha22].

Dans ces circonstances, I'analyse des résultats et la détermination de 'influence de certaines pro-
priétés peuvent se révéler complexes pour répondre & des questions pourtant cruciales dans le
comportement jusqu’a rupture des matériaux :
— Comment s’assurer que seules les propriétés des fibres sont déterminantes sur la rupture des
éprouvettes ?
— Comment vérifier que les hypothéses qui sont posées ne sont pas trop simplificatrices vis-a-vis
des propriétés intrinséques des phases ?
— Comment prendre en compte les effets de couplage entre les paramétres qui guident le com-
portement des matériaux ?

Pour compléter les informations obtenues in situ lors des essais de traction cyclés, plusieurs ob-
servations et traitements supplémentaires sont proposés : des essais de push-out réalisés au LCTS
en paralléle de ces travaux de thése sont post-traités dans le but de quantifier les propriétés in-
terfaciales des matériaux ; les faciés de rupture des éprouvettes testées en traction sont observés,
quantifiés et comparés & des modéles analytiques ; dans une moindre mesure, quelques observations
des faciés de rupture des fibres sont réalisées. L’objectif de ces observations est bien évidemment
d’obtenir une meilleure connaissance des propriétés des systémes interfaciaux et des fibres des ma-
tériaux étudiés, a la fois pour mieux comprendre leur rupture, mais également car ces informations
permettront d’alimenter les modeéles éléments finis traités dans la seconde partie de ce manuscrit.

3.2 Essais de push-out

3.2.1 Principe général

La détermination des propriétés des systémes interfaciaux peuvent étre réalisées via une grande
diversité de méthodes expérimentales, de maniére directe (en applicant une sollicitation directe-
ment sur le systéme & étudier) ou indirecte (par identification inverse des parameétres des modéles
sur des sollicitations plus complexes). Les avantages et inconvénients des différentes méthodes ne
seront pas discutés ici, car il est question d’exploiter des résultats d’essais de push-out réalisés en
dehors de ces travaux de thése au LCTS.

Dans la situation considérée, les essais de push-out consistent & extraire une fibre du volume du
matériau & ’aide d’un indenteur a téte plate. La compression appliquée sur la fibre génére une dé-
cohésion de l'interface qui se propage alors en mode II; cette phase est qualifiée de push-in (figure
3.1a). Lorque l'interface est complétement rompue, la fibre glisse hors du matériau, et le push-out
est alors effectué (figure 3.1b). L’essai de push-out est de par sa nature influencé par un ensemble
important de paramétres : bien évidemment par les propriétés a rupture du systéme interfacial,
mais également par les propriétés élastiques des phases en présence (fibre, interface, matrice intra-
fil), par les précontraintes dans le matériau qui jouent un role sur les frottements post-décohésion,
ainsi que les conditions limites appliquées expérimentalement.
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push-out

Force

~

Déplacement

(a) (b) (c)

FIGURE 3.1 — (a) et (b) schéma du push-in et du push-out, (¢) courbe force/déplacement type d’un push-
out cyclé issue de [Muel3].

Les principaux inconvénients aux essais de push-out sont le risque de sur-estimer de maniére
importante la contrainte de cisaillement maximale (notamment & cause des effets Poisson) ainsi
qu'une forte variabilité des résultats (car les essais peuvent présenter une mixité de modes de
chargement en fonction notamment de l’alignement de 'indenteur et de la fibre).

3.2.2 Montage et résultats expérimentaux

Les lames de matériau destinées a l’'indentation font une centaine de micrométre d’épaisseur
et sont collées sur un support qui présente une rainure (figure 3.2). Les indentations sont réalisées
sur des fibres au dessus de cette rainure, de sorte que la lame de matériau puisse étre considérée
comme seulement encastrée sur les cotés et libre en dessous. Pour chaque matériau testé, plusieurs
indentations sont réalisées, aussi bien en push-out monotone — c¢’est-a-dire sans phase de décharge
— que cyclé. L’indenteur est piloté en force ce qui peut rendre 'interprétation des résultats plus
compliquée, notamment sur I'observation des paliers de frottement. La complaisance du montage
expérimental est corrigée en réalisant des indentations sur des phases de la matrice dont les pro-
priétés sont connues.

Lame

Support

Rainure

FIGURE 3.2 — Schéma du montage expérimental de push-out.

La figure 3.3a présente un ensemble de résultats de push-out monotones pour le matériau A.
Une dispersion importante des résultats apparait trés clairement, mais comme cela a déja été
souligné, l'origine des écarts n’est pas évidente : cela peut aussi bien venir de conditions d’essai
mal maitrisées que d’une variabilité intrinséque des propriétés interfaciales. Une courbe pour le
matériau B est également présentée sur ce méme graphique et permet une fois de plus de justifier
I'importance de travailler sur des matériaux aux propriétés variables. En effet, comme cela a été
souligné & de multiples reprises, la variabilité entre les matériaux est supérieure a la variabilité dans
les matériaux, ce qui permet d’apporter une meilleure compréhension sur l'impact des propriétés
des phases sur le comportement endommageable jusqu’a rupture. La figure 3.3b présente quant a
elle un exemple de courbe de push-out cyclé. Le cyclage des essais permet d’obtenir des informations
sur les frottements, ainsi que sur les déplacements résiduels avant push-out.
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FIGURE 3.3 — Résultats de push-out sur le matériau A. En figure (a), un push-out monotone sur matériau
B est présenté en pointillé & titre de comparaison. En figure (b) un essai cyclé sur le matériau A.

De la méme maniére que les courbes contrainte/déformation des essais macroscopiques in
situ permettent de calculer des énergies dissipées, il est possible de déterminer les énergies dis-
sipées lors des essais de push-out avec les courbes force/déplacement. L’exploitation des courbes
force/déplacement donne directement des énergies (en Joule donc), contrairement aux courbes
contrainte/déformation qui permettent de remonter a des énergies volumiques (donc en Joule par
métres cubes). Puisque les conditions d’essai sont relativement bien connues par des observations
MEB et microscopiques pre- et post-push-out, il est possible de faire I’hypothése que cette énergie
n’est dissipée que par le systéme interfacial (pas d’endommagement de la matrice ou de la fibre),
ce qui permet de remonter & l'énergie dissipée par la surface d’interface via les frottements ou
I’endommagement.

Comme pour les essais in situ, I’énergie est découpée en une énergie d’endommagement et une
énergie de friction. Ces différentes sources de dissipation sont calculées pour chaque cycle et sont
présentées dans la figure 3.4 pour l'essai cyclé de la figure 3.3. En 'occurence, la totalité de 1’éner-
gie dissipée est d’environ 140 nJ. Cette énergie est principalement issue de la friction a l'interface,
qui génére 113 nJ, pour seulement 27 nJ dissipés par 'endommagement. Cette énergie diie a
I’endommagement permet pour chaque essai de retomber sur une valeur de taux de restitution
d’énergie de l'interface. Sur un ensemble de 7 essais, la valeur moyenne de taux de restitution
d’énergie est de G, = 5.154+1.46 J.m ™2, ce qui est cohérent avec les résultats du chapitre précédent
(G, € [3.6,5.8] J.m~2).

64



3.2. Essais de push-out

150 LA L L L L L L L L L L L L L L L L L L L L L
: Energie d’endommagement interfacial :
=
E 100 i
o L |
@
=y
Z | . |
5 | Energie de frottement |
2
& | |
S50 :
&3l | i
ol d v | O e L

0 01 02 03 04 05 06 07 08 09 1

Déplacement normalisé (-)

FIGURE 3.4 — Energie dissipée lors du push-out cyclé présenté en figure 3.3b. En bleu I’énergie dissipée
par friction de l'interface et en jaune 1’énergie dissipée par I’endommagement.

3.2.3 Modéle éléments finis et identification des paramétres

Il existe en pratique plusieurs méthodes d’exploitation des résultats de push-out. L’hypothése
la plus classiquement faite est que 'interface est sollicitée en cisaillement pur et que la contrainte
de cisaillement est alors exprimée par :

Tmax = Fmax/s (31)

avec Fpq la force appliquée par 'indenteur et S la surface totale de fibre sollicitée. Néanmoins,
puisque I'objectif de ces travaux est notamment de mettre en place un modéle éléments finis des
matériaux, les essais sont ici post-traités en réalisant une identification sur un modéle éléments
finis avec des zones cohésives telles que décrites dans [Alf06]. Les détails sur les choix de modéli-
sation éléments finis seront plus amplement détaillés dans la seconde partie de ce manuscrit, mais
en résumé, ce modeéle de zone cohésive est choisi car il présente 'avantage de combiner & la fois
I’endommagement des interfaces, ainsi que les effets du frottement. La fibre indentée ainsi que la
matrice sont représentées par des éléments volumiques élastiques, car 'hypothése est faite que ces
phases ne s’endommagent pas lors des essais de push-out.

Le modéle EF représente seulement une portion de lame, qui est donc encastrée sur les cotés

et — pour limiter les dimensions du modéle — une étude de la convergence en fonction de la largeur
de la lame est effectuée. La figure 3.5 présente un schéma 2D du modéle éléments finis utilisé.

Indenteur
Surface de contact

3 Fibre
Matéri 5 3 et
© atériau homogéne . | : ©
S e s P
ey N pe)
: Tl g
€2 . N u . €3]
Zone cohésive 2 2 SiC

FIGURE 3.5 — Schéma du modeéle éléments finis employé pour I'identification des propriétés interfaciales.
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Plusieurs simulations ont été réalisées pour étudier la sensibilité a certaines modifications sur
le modéle, et ainsi s’assurer que les hypothéses faites ne générent pas trop d’écart avec les résultats
réels. Par exemple, le modéle est réalisé en considérant un environnement homogéne autour de la
fibre indentée, ce qui n’est en réalité pas le cas. Les simulations avec ou sans représentation du
voisinage de la fibre permettent de vérifier la faible influence de I’environnement de la fibre sur les
résultats (voir la figure 3.6a). Méme si la présence de fibres voisines génére un écart négligeable dans
le résultat de push-out, la figure 3.6b laisse néanmoins apparaitre un endommagement des interfaces
voisines. Si I'importance de cet endommagement est nécessairement dépendante des propriétés
interfaciales, il est intéressant de le prendre en compte dans le cas d’un second push-out sur une
des fibres voisines. En effet, le résultat de push-out peut s’en retrouver modifié plus ou moins
fortement en fonction de la surface d’interface affectée, comme 1’a déja observé |De 21] de maniére
expérimentale.

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1

Déplacement normalisé (-)
(a)

FIGURE 3.6 — (a) Courbe force/déplacement avec et sans représentation du voisinage et (b) état d’endom-
magement des zones cohésives aprés push-out d’une fibre (SDV1 correspond a la variable interne d’endom-
magement : 1 totalement endommagé, 0 sain).

Une autre vérification d’importance est la prise en compte des précontraintes au niveau de 1’'in-
terface, puisque des phénomeénes de frottements ont lieu lors du push-out. Au chapitre précédent, il
a été souligné que les résultats de traction cyclé mettent en évidence la présence de précontraintes
dans le matériau. La matrice se trouve en compression, ce qui doit indiquer que les fibres sont ini-
tialement en traction longitudinale et en compression radiale. L’introduction d’une précontrainte de
traction sur la fibre a une influence trés prononcée sur les boucles d’hystérésis de charge/décharge,
comme le montre la figure 3.7, ce qui souligne I'importance de bien prendre en compte ce paramétre
lors de l'identification des propriétés du systéme interfacial. Additionnellement, I’étude classique
de la convergence a la taille de maille est bien évidemment effectuée, mais n’est pas détaillée ici.

De maniére plus systématique, une étude de sensibilité a été menée sur I’ensemble des parameétres
qui doivent étre recalés lors des identifications avec les essais. La figure 3.8 présente la matrice
de corrélation de ces paramétres. Cette derniére est calculée sur la base d’un essai cyclé afin de
maximiser les informations disponibles. Il apparait trés clairement que ces derniers possédent une
corrélation relativement importante, impliquant ainsi qu’il existe une infinité de jeux de parameétres
qui permettent de recaler une méme courbe expérimentale. En pratique, il est donc primordial de
connaitre certaines propriétés matériau, qui permettent donc de fixer ou de borner les valeurs de
ces parameétres, limitant ainsi les possibilités lors du recalage des modéles et de I'identification des
parameétres.
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FIGURE 3.7 — Exemple de simulation de push-out cyclé avec ou sans prise en compte de précontraintes
dans le matériau.

K (e} G, oy g,

FIGURE 3.8 — Matrice de corrélation des parameétres du modéle de push-out, avec K : raideur, o : contrainte
a rupture, G, : taux de restitution d’énergie, o, : contraintes radiales et o, : contraintes axiales.

Identification des paramétres

Les différentes variables qui doivent étre recalées sont les propriétés de l'interface du modéle
d’Alfano sont au nombre de trois (raideur, contrainte & rupture et taux de restitution d’énergie),
auxquelles s’ajoute un paramétre pilotant les frottements. Méme si les valeurs de ces paramétres
sont inconnues, il est évident que les travaux de la littérature permettent de déterminer des ordres
de grandeur pour la majorité de ces derniers. En particulier le chapitre précédent — via I’étude des
énergies dissipées — permet de remonter a une valeur approximative du taux de restitution d’énergie
pour les systémes interfaciaux. Cela permet de grandement restreindre la plage de recherche de ce
paramétre lors du recalage des essais. En dehors des propriétés liées a l'interface, les propriétés
élastiques des autres phases sont quant & elles fixées.

En ce qui concerne le paramétre pilotant les frottements et puisqu’il n’est pas question ici de
simuler les étapes d’élaboration permettant d’obtenir les contraintes résiduelles sur les différentes
phases, il n’y a alors pas de paramétre privilégié lors de I'identification des frottements. Il est en
effet possible d’obtenir un méme frottement avec différents jeux de paramétres, en modifiant de
maniére arbitraire le palier de température, le coefficient de frottement ou encore les coefficients
d’expansion thermique des différentes phases. Dans cette situation, il a été choisi de faire varier les
coefficients d’expansion thermique axial et radial de la fibre, ce qui permet de facilement dissocier
les deux effets.
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Les identifications sont effectuées sur les essais cyclés, dans la mesure ol ces derniers permettent
un meilleur recalage des effets liés aux précontraintes dans le matériau. Comme le montre la figure
3.9, le modéle avec zones cohésives permet un recalage correct des résultats de push-out, aussi bien
au niveau des forces appliquées, qu’au niveau des charges/décharges et des déformations résiduelles
observées.
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FIGURE 3.9 — Exemple de recalage d’un essai de push-out cyclé.

Les propriétés issues des identifications des différents systémes interfaciaux ainsi que les pré-
contraintes radiales et axiales sur la fibre sont présentées dans le tableau 3.1 ci-dessous. Toutes les
valeurs sont normalisées par rapport au matériau A. Le matériau C affichant les mémes propriétés
interfaciales, il est présenté dans la méme ligne. Il est important de noter que ces propriétés sont
tirées d’un essai considéré comme représentant le comportement moyen des interfaces de chaque
matériau. L’incertitude sur les résultats reste donc importante mais difficilement quantifiable. Le
but est donc principalement d’obtenir les ordres de grandeur des paramétres pour chaque maté-
riau. Le matériau D présente des propriétés interfaciales trop faibles pour effectuer des push-out
(les fibres sont décohérées puis extraites lors des phases de préparation des lames). Les propriétés
sont donc extrémement faibles mais pas quantifiables directement. Des push-out sur des matériaux
avec des propriétés faibles mais supérieures au matériau D permettent néanmoins de déterminer
des bornes supérieures. Logiquement, la raideur ainsi que les contraintes sur la fibre ne sont donc
pas déterminées puisque les push-out ne sont pas réalisés.

Propriétés interfaciales (Alfano) Précontraintes
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A/C 1 1 1 1 1
B 0.7 0.65 0.65 1 1
D - < 0.05 < 0.05 - -

TABLE 3.1 — Propriétés interfaciales normalisées issues de l'identification des push-out.
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3.3 Faciés de rupture des éprouvettes

3.3.1 Principe général

Lors de la rupture d’une éprouvette, les fibres ne rompent pas systématiquement au méme
niveau que la matrice. Comme cela avait été souligné au chapitre 1, ce comportement est principa-
lement guidé par les propriétés des fibres et du systéme interfacial. En principe, ’observation et la
mesure des faciés de rupture doit donc permettre de remonter a des informations quantitatives sur
les propriétés de ces phases.

Les matériaux étudiés dans ces travaux ont des propriétés de fibres et de systémes interfaciaux
variés, qui affichent donc des faciés de rupture eux aussi variés, présentés en figure 3.10 ci-dessous :

(d) D-B

FIGURE 3.10 — Faciés de rupture des différents matériaux testés.

Effectuer une mesure quantitative sur les faciés de rupture consiste & mesurer les longueurs
des fibres extraites du matériau, c’est-a-dire la distance entre la fissure matricielle et la zone de
rupture de la fibre. Ce relevé est difficile & mettre en ceuvre dans la mesure ou les fibres ont a la
fois des diamétres faibles (de 'ordre de la dizaine de micrométres) et des longueurs d’extraction
importantes (de quelques dizaines de micromeétres a plusieurs millimétres).

La méthode de mesure proposée dans ces travaux repose sur la mesure par cartographie 3D proposée
par le microscope numérique Keyence déja utilisé pour I'observation in situ de 'endommagement.
La mesure de hauteur est obtenue en détectant la hauteur de I'image présentant le meilleur focus,
comme décrit dans [Danll]|. Néanmoins, & cause de la méthode utilisée, les fibres ont des dimen-
sions inférieures & la résolution obtenue et la mesure effectuée n’est alors qu’une valeur interpolée
et moyenne de la hauteur locale des fils.
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Par mesure de précaution, les résultats obtenus sur une éprouvette avec un relief important
ont alors été comparés a des mesures réalisées avec un MEB (MEBe FEI Quanta 450 FEG). Les
hauteurs obtenues par le MEB ont été projetées sur I'image 3D du Keyence en minimisant 1’écart
des moindres carrés (figure 3.11). L’écart entre les deux techniques, de seulement 0.85 % par rapport

a la hauteur maximale mesurée, a été jugé suffisamment faible pour utiliser les topographies du
Keyence dans la suite de I'étude.
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FIGURE 3.11 — Estimation de I’écart entre les hauteurs mesurées par cartographie Keyence 3D et MEB.
L’écart entre les deux hauteurs est affiché pour chaque mesure effectuée au MEB.

Pour obtenir une mesure des longueurs d’extraction & l'aide de la topographie des faciés de

rupture, les étapes suivantes (illustrées sur la figure 3.12) sont effectuées :

— (a) Les positions des fils doivent étre déterminées sur la zone cartographiée.

— (b) La hauteur locale de la matrice est calculée.

— (c) La distance entre la rupture de fibre et la fissure matricielle est obtenue en soustrayant
la hauteur locale de la matrice & la hauteur mesurée initialement, uniquement sur les zones
de fil.

Ce travail n’est pas réalisé pour ’ensemble des éprouvettes testées dans ces travaux. Il n’est no-
tamment plus possible de mettre en place la méthode par cartographie 3D lorsque les longueurs
d’extraction dépassent la centaine de micrométre, car cette derniére devient bien trop imprécise.
Certains faciés sont également jugés trop dégradés lors de la rupture pour que la mesure ne puisse
réellement refléter les longueurs d’extraction réelles des fibres.
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FIGURE 3.12 — Tllustration des étapes de détermination des longueurs d’extraction en partant des topo-
graphies Keyence 3D.
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3.3. Faciés de rupture des éprouvettes

3.3.2 Longueurs d’extraction mesurées

Les longueurs d’extraction ont ainsi été mesurées sur les faciés des matériaux A, B et C (lorsque
le faciés le permettait). Les topographies sont réalisées sur des demi-faciés, qui représentent des
zones d’environ 3mm X 5mm afin d’obtenir un compromis entre le temps de traitement global et
la représentativité des résultats. Les résultats pour les faciés mesurés sont présentés sous forme de
cumul des longueurs d’extraction sur la figure 3.13. C’est-a-dire que pour chaque longueur, ’axe
des ordonnées affiche la probabilité que la longueur d’extraction soit égale ou inférieure a cette
valeur (avec 0 pm représentant donc une fibre rompue au niveau de la matrice).
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FIGURE 3.13 — Longueur d’extraction cumulée des fibres pour certaines éprouvettes testées dans ces

travaux.

Les cumuls de longueur d’extraction permettent d’observer des écarts dans les différents faciés,
qui ne peuvent pas étre mis en évidence par une observation qualitative seule. Il apportent donc
une valeur quantitative sur les faciés de rupture ce qui permet & la fois de comparer les matériaux
entre eux, mais permet également d’alimenter les modéles.

3.3.3 Modéle analytique de calcul des longueurs d’extraction

Situation considérée

Dans un composite, une fibre paralléle a la direction de chargement est considérée. Une fissure
matricielle, perpendiculaire & la fibre, engendre la contrainte o(z) sur la fibre, ou x désigne la
position par rapport a la fissuration matricielle suivant 'axe de la fibre (Fig. 3.14), i.e. =I5 la
longueur de décohésion fibre/matrice, et = 0 la position de la fissuration matricielle.

T

A

. :
X

FIGURE 3.14 — Schéma de la situation considérée pour la fibre.

La fibre est discrétisée en sections de longueur dz, et la probabilité que la fibre rompe sur une
section quelconque est notée P, (o). Dans les exemples qui suivent, P, (c) suit une loi de weibull :
Py(o) =1—exp(=V/Vy x (6/00)™), et o(x) est sous la forme o(x) =7 X  + 0.
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Chapitre 3. Caractérisation des phases

Modéle de Wells-Beaumont

Pour chaque position x, la probabilité de rupture (Pg) peut étre exprimée via I’équation (3.2).
La probabilité de rupture & une position est définie par la probabilité de rupture pour une contrainte
o, conditionnée au fait que la fibre n’ait pas rompu plus proche de la fissuration matricielle.

1 (z—dz)/dx
Ps(x,l) = dlgggo e Py(o(x)) x H (1 = Py(o(n x dx))) (3.2)
n=0

Ainsi, dans [Wel85], la probabilité cumulée des longueurs de décohésion a une position z, pour
une longueur de décohésion [, est calculée par :

T lq
PWB(.Z’,ld) :/0 Pg(ac,ld)d:c//o Pg(w,ld)d.fv (3.3)

Cette formulation est indépendante de I’évolution de la longueur d’extraction au cours d’un
chargement réel. La figure 3.15 montre différentes répartitions de cumul de longueurs d’extraction
en fonction de la longueur [ ; considérée.
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FIGURE 3.15 — Probabilité/Comptage cumulé des longueurs d’extraction des fibres pour différentes lon-
gueurs de décohésion considérées, & iso-propriétés interfaciales, via le modéle de Wells et Beaumont.

Rupture de la fibre

On note maintenant Py(ly) la probabilité que la fibre rompe pour une longueur de décohésion
lg:

lg
Py(la) 2/0 Ps(z,lq)dx (3.4)

La probabilité que la fibre rompe en position x, pour une longueur de décohésion l4, sachant
que la fibre n’a pas encore rompu (donc a survécu pour des longueurs de décohésion évoluant entre
0 et lg — dl), est alors notée Py(z,ly) :

lg—dl
Py(z,lg) = lim Ps(z,1lg) X 1— Ps(l) x dl 3.5
Hota) = Jm, Pstowta) x [T = Pyt x (35)
Il est alors possible de tracer I’évolution de la probabilité de rupture en fonction de la longueur
de décohésion fibre/matrice. La figure 3.16 permet de constater un phénoméne logique : au-dela
d’une certaine longueur de décohésion (ici comprise entre 200 pm et 250 um), la fibre a une pro-
babilité de rupture qui décroit, car la probabilité qu’elle ait déja rompu plus t6t augmente.
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3.3. Faciés de rupture des éprouvettes

La formule (3.6) permet donc de calculer la probabilité cumulée de rupture de la fibre en posi-

tion = (donc d’une longueur de décohésion ayant évolué de 0 a ;).
la
a@m:/fm@ﬂ (3.6)
0
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FIGURE 3.16 — Probabilité de rupture en fonction de la position dans la fibre, et en fonction de la longueur

de décohésion atteinte. Calculé avec ’équation (3.5).
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FIGURE 3.17 — Probabilité cumulée de rupture de la fibre en fonction de la position et de la longueur de

décohésion. Calculé avec ’équation (3.6).

Calcul de la longueur d’extraction

Avec ce nouveau modeéle, on calcule alors le cumul de longueur d’extraction, pour une position

[ et longueur d’extraction [ données, via la formule :

l
&@:Ag@mm (3.7)
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Chapitre 3. Caractérisation des phases

La figure 3.18 permet d’observer la convergence du résultat lorsque la longueur d’extraction dé-
passe une certaine valeur. A partir d’un moment, la répartition des longueurs d’extraction n’évolue
plus, car la fibre aura déja rompu pour un cas de chargement précédent.
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FIGURE 3.18 — Probabilité cumulée de longueur d’extraction de la fibre. Calculé avec I’équation (3.7).

La formule compléte est explicitée ci-dessous :

1 ply 1 (z—dzx)/dx
Pr(l) = /0 /0 <(d;¢ X Py(o(z)) x };[0 (1 - Py(o(n x dx)))) X
lg—dl lg r—dx
I1 (1 - (/ % x Pu(o(z)) x [ (1~ Pw(a(n)))d:n)>>dldx
1=0 0 n=0

3.3.4 Comparaison avec les résultats expérimentaux

Le modéle analytique qui vient d’étre proposé précédemment peut étre employé pour identi-
fier les propriétés des fibres ou des systémes interfaciaux via le recalage des cumuls de longueur
d’extraction obtenus de maniére expérimentale. En principe, le modéle présente deux paramétres
variables pour les propriétés a rupture des fibres (m et og) et deux autres pour les propriétés in-
terfaciales (7 et o), si le modeéle décrivant les contraintes dans la fibre est celui employé dans la
section précédente (c’est-a-dire o(z) =7 X z + o).

Dans la pratique, ces quatre parameétres présentent des covariances trop importantes pour les iden-
tifier de maniére unique. La figure 3.19 présente 1’évolution des courbes issues du modéle pour une
variation vraisemblable de chaque paramétre. Sans information supplémentaire, il existe donc une
infinité de jeux de paramétres qui permettent tous de recaler la méme courbe. Afin de pallier ce pro-
bléme et pour limiter le nombre d’inconnues, les propriétés du systéme interfacial sont déterminées
a l'aide des résultats obtenus par push-out.
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3.3. Faciés de rupture des éprouvettes
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FIGURE 3.19 — Sensibilité aux différents paramétres du modéle de calcul des longueurs d’extraction.

Les courbes théoriques obtenues via le modéle analytique sont présentées avec les cumuls obtenus
expérimentalement sur la figure 3.20. Quelques écarts entre les résultats expérimentaux et les
courbes théoriques peuvent étre observés. Ces derniers peuvent probablement étre expliqués soit par
Iincertitude de mesure générée par la mesure 3D par microscope, soit par les différentes hypothéses
faites dans la construction du modéle :

— La loi de contrainte en fonction de la position de la fibre peut ne pas étre parfaitement
appropriée pour décrire les vraies contraintes vues par les fibres.

— La rupture des fibres n’est permise que dans la zone décohérée, ce qui n’est pas nécessaire-
ment le cas dans la réalité.

— Lalongueur de décohésion est calculée comme si le matériau ne présentait qu’une seule fissure
avec une décohésion partant de cette derniére. En pratique, le matériau est multi-fissuré, ce
qui peut entrainer des extractions provenants de décohésions "voisines".

— Les contraintes & rupture des fibres sont considérées comme bien décritent par une loi de
Weibull, mais rien ne peut garantir que la description soit appropriée, ni méme que les
contraintes ne soient pas un cumul de plusieurs lois de Weibull...

Malgré ces écarts, le modéle permet globalement un bon recalage des résultats expérimentaux.

Le tableau 3.2 répertorie les valeurs normalisées de contrainte a rupture des fibres identifiées
par le modéle analytique de longueur d’extraction. Les valeurs moyennes de chaque matériau sont
normalisées par rapport a la valeur moyenne du matériau A, pour une méme longueur de jauge.
Méme si les valeurs de contrainte déterminées par ce modéle analytique ne sont pas totalement
celles des matériaux réels, elles mettent en évidence les différences de propriétés de fibres entre le
matériau A et le matériau C, et la proximité entre le matériau A et le matériau B.
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FIGURE 3.20 — Cumuls des longueurs d’extraction des fibres pour certaines éprouvettes testées dans ces
travaux (pointillé) et modeéle associé (trait plein).

Contrainte a rupture moyenne
Matériau normalisée
A 1
B 0.8
C 0.25 £ 0.05

TABLE 3.2 — Propriétés a rupture moyennes des matériaux indentifiées par le modéle analytique
de longueur d’extraction.

3.4 Faciés de rupture des fibres

3.4.1 Principe et limites

Comme abordé dans le premier chapitre, il est possible de remonter & des informations sur les
contraintes a rupture des fibres en analysant les faciés des ces derniéres et en mesurant la taille des
zones miroirs résultant de la rupture. Pour rappel, la taille du rayon miroir 7, est reliée de maniére
indirecte a la ténacité de la fibre par ’équation 3.8 suivante :

Am
V'm

La comparaison de rayons miroirs de fibres qui n’auraient pas la méme ténacité passe donc
nécessairement par un post-traitement des résultats : pour deux ténacités différentes, les rayons
miroirs ne sont pas directement comparables puisqu’ils ne correspondent pas & une méme contrainte
a rupture de la fibre. En principe, la comparaison de deux matériaux aux ténacités différentes
passe donc par I'équation 3.8 qui requiert une valeur de A,,. Cette valeur peut étre déterminée
expérimentalement, ou trouvée dans la littérature, comme par exemple dans [YouOl; Maz21]|. Il
apparait assez clairement que la comparaison de matériaux aux ténacités variées est nécessairement
accompagnée d’une incertitude importante, puisqu’au carré de A,,, rendant donc sa détermination
primordiale dans cet exercice.

Op =

(3.8)
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3.4. Faciés de rupture des fibres

En plus de l'incertitude sur la valeur de A,,, deux autres difficultés lors de I'observation des
faciés miroirs doivent étre notées. La premiére concerne directement la mesure des rayons miroirs :
sur les fibres SiC, il n’y a en réalité pas de délimitation claire entre la zone miroir et la zone
grenue [Quil6| et la zone miroir n’est pas nécessairement bien circulaire, résultant en une mesure
relativement subjective et a une incertitude dans la détermination des rayons miroirs (voir figure
3.21). Additionnellement, si les rayons miroirs sont mesurés sur des longueurs de jauge différentes,
les contraintes a rupture ne seront alors pas comparables entre elles. Incidemment, si les rayons
miroirs sont mesurés sur des faciés de rupture d’éprouvettes avec des longueurs de décohésions trés
différentes, les résultats ne sont en principe pas directement comparables. Les différents points cités
précédemment poussent donc & une grande prudence vis-a-vis des résultats obtenus par analyse des
faciés miroirs.

FIGURE 3.21 — Exemple de faciés de rupture sur fibre HiNicalon (image issue de [Maz21]) : deux interpré-
tations du rayon miroir sont indiquées sur 'image.

3.4.2 Reésultats

Il faut noter que dans le cadre d’observation sur des faciés d’éprouvettes, les fibres avec des
faciés miroirs doivent en théorie représenter seulement une portion de toutes les fibres rompues.
En principe, seules les fibres qui sont & l'origine d’un amorcage de fissure doivent afficher ce type
de faciés. Si les propriétés de Weibull des fibres utilisées dans le matériau ont été identifiées, le
pourcentage de fibres amorcant la rupture peut étre calculée par ’équation 3.9. Toutes les autres
fibres qui sont rompues par effet de report de charges ne doivent normalement pas présenter de
faciés miroir.

Py(o) =1—exp(—1/m) (3.9)

Les résultats des observations des faciés des fibres sur les éprouvettes A-H, C-B et D-B sont
présentés en figure 3.22. Ces derniers sont tracés en contrainte normalisée (c’est-a-dire par rapport a
une valeur o identique entre tous les matériaux) a l’aide des valeurs de A,, proposées par [Maz21].
Les barres d’erreur sont placées & +1o par souci de lisibilité.

Les faciés des fibres laissent apparaitre des différences importantes dans leur contrainte a rup-
ture dans les matériaux, cohérente avec ce qui est attendu au regard des résultats macroscopiques.
On constate notamment pour le matériau C une dispersion importante des contraintes a rupture,
avec certaines proches de celles du matériau A et d’autres similaires & celles obtenues sur le ma-
tériau D, démontrant I'importance des propriétés de ’ensemble des fibres dans le matériau pour
obtenir de bonnes propriétés a rupture des éprouvettes.
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FIGURE 3.22 — Contraintes a rupture des fibres obtenues par mesure des rayons miroirs pour les différents
matériaux.

Malgré un écart évident avec les contraintes & rupture normalisées obtenues par le modéle
d’extraction (pour rappel, il y a été déterminé que oo =~ 0.25 X 04), ces résultats permettent de
confirmer les tendances obtenues par ce modéle avec des observations directes et expérimentales.
Comme annoncé précédemment, les matériaux C et D affichent en moyenne des propriétés a rupture
des fibres plus faibles que celles du matériau A. Il faut également noter que les longueurs d’extraction
étant différentes entre les matériaux, les contraintes affichées en figure 3.22 devraient en principe étre
corrigées en fonction des longueurs de jauge sollicitées. Ramenée & la longueur de jauge équivalente
du matériau A, cela se traduirait globalement par une diminution des contraintes a rupture du
matériau C et une augmentation pour le matériau D. Cette correction, qui n’est pas triviale,
engendre de grandes incertitudes et n’a donc pas été jugée utile dans le cadre de ces travaux.

3.5 Conclusion

Cette derniére section conclut les travaux expérimentaux sur l’observation des mécanismes
liés & la rupture finale des matériaux SiC/SiC MI. L’objectif est de récapituler les observations
expérimentales s’intéressant aux phénomeénes de rupture, avant de discuter des apports des différents
modéles analytiques qui ont été utilisés pour voir dans quelle mesure il est possible de répondre
aux questions posées en introduction de ce chapitre. Enfin, cette section permettra également de
faire une bréve introduction aux modéles éléments finis et & leurs avantages potentiels sur les
problématiques liées a 'endommagement et la rupture des matériaux.

3.5.1 Approche expérimentale

Expérimentalement, les phénoménes en lien avec la rupture finale des éprouvettes ont été obser-
vés via différentes approches. Les résultats et points clés de ces observations peuvent étre résumés
ainsi :

e Si la microscopie in situ couplée aux autres méthodes d’observation permet d’observer di-
rectement la rupture des fibres en fonction de ’état de chargement de ’éprouvette, il est
relativement complexe d’en tirer des conclusions dans la mesure ou le bon état des fibres
en surface ne peut étre garanti. Les décohésions fibre/matrice, bien que mises en évidence
méme dans les interfaces longitudinales au chargement, ne sont pas quantifiables pour les
mémes raisons. Le comportement mécanique de la mini-matrice & quant & lui été caractérisé
et quantifié, notamment via les taux de fissuration matricielle.
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3.5. Conclusion

e Les faciés des éprouvettes permettent d’observer le lien entre longueur d’extraction et pro-
priétés des constituants. Les différentes éprouvettes affichent des faciés variés, qui témoignent
certainement de mécanismes de rupture également variés. Néanmoins, sans hypothéses fortes
sur le comportement physique lors de la rupture et sans modéle analytique associé, les ob-
servations restent simplement qualitatives.

e Les faciés miroirs des fibres permettent de directement calculer une contrainte & rupture des
fibres. Elles s’accompagnent néanmoins d’une liste importante de sources d’incertitude qui
a été discutée dans la section précédente, ainsi que d’une difficulté & comparer les matériaux
entre eux & cause des différentes longueurs de jauge rencontrées. Ainsi I’exploitation reste
qualitative et ne permet pas de faire une identification des propriétés des fibres.

e Des résultats d’essais de push-out ont été présentés et permettent de déterminer des énergies
dissipées par différents phénomeénes mécaniques, ce qui s’avére particulierement intéressant
pour remonter a un taux de restitution d’énergie des systémes interfaciaux. Pour autant,
ces résultats expérimentaux ne permettent pas de mettre en évidence un roéle particulier des
systémes interfaciaux sur le comportement & rupture des éprouvettes.

Si toutes ces observations permettent donc de mettre en évidence le role prépondérant des fibres
sur les mécanismes de rupture finale, comme cela peut étre attendu, elles ne permettent pas de voir
dans quelle quantité et si d’autres parameétres influencent également le comportement & rupture au
premier ordre. Globalement, sans modéle physique associé, les observations sont insuffisantes pour
quantifier les phénoménes a l'origine de la rupture des matériaux.

3.5.2 Modéles analytiques

L’utilisation de modéles analytiques, méme simples, permet d’apporter des informations quan-
titatives sur les propriétés des phases dans les matériaux. Ces modéles ont été employés a plusieurs
reprises dans ces travaux, mais ils s’accompagnent souvent d’hypothéses trés lourdes et parfois
encore non vérifiées dans la littérature. Cette section doit résumer les résultats importants de ces
modeéles sur le comportement & rupture des différentes phases ainsi que des matériaux, mais doit
également revenir sur les limites de ces derniers :

e Le modéle proposé pour calculer les longueurs de décohésion en fonction du taux de fissu-
ration et du module sécant permet ensuite de spécifier 'origine des énergies dissipées par
endommagement, puis de déterminer un taux de restitution d’énergie pour la matrice et
pour l'interface. Ce modéle repose néanmoins sur I’hypothése que les longueurs de décohé-
sion sont en moyenne toutes équivalentes, ce qui ne va pas de soi dans des matériaux tissés.
En effet, cette hypothése sous-entend donc que les effets locaux dans les matériaux tissés
sont négligeables, alors méme qu’il a été observé un fort impact du tissage sur ’amorcage des
fissures et que la CIN permet d’observer des effets multiaxiaux évidents lors des essais. Les
résultats obtenus par la suite via les essais de push-out permettent néanmoins de retrouver
des taux de restitution d’énergie similaires, ce qui permet a posteriori de valider les valeurs
obtenues.

e Les observations des faciés de rupture des éprouvettes sont également accompagnées d’un
modéle analytique de calcul des longueurs d’extraction. Ce modéle repose sur des hypothéses
encore plus fortes : en plus de celles déja formulées précédemment, il faut ajouter une hypo-
thése sur la répartition des contraintes au sein des fibres décohérées, ainsi qu'une hypothése
sur 'indépendance des ruptures de fibres entre elles (pas de rechargement localisé et de
ruptures en cascade). Si le modéle permet de calculer des cumuls de longueurs d’extraction
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cohérents avec les observations, les identifications des propriétés des phases n’en sont donc
pas moins incertaines. Les propriétés des fibres ont néanmoins pu étre recroisées avec les
résultats obtenus sur les faciés miroirs des fibres, qui confirment a minima les tendances
observées, mais qui ne permettent pas nécessairement de déterminer les paramétres d’une

distribution de Weibull.

Dans leur ensemble, les modéles analytiques permettent un gain important d’informations quan-
titatives sur les essais. Les hypothéses faites — surtout celles qui ne trouvent aucune validation
concréte dans la littérature — limites néanmoins largement la confiance & accorder & ces derniers.
C’est donc la multiplication d’observations, ou le recroisement d’expériences entre elles, qui per-
mettent d’obtenir une meilleure fiabilité des résultats de ces modéles, comme dans le cas de la
détermination des taux de restitution d’énergie des interfaces, qui peuvent étre déterminés par
deux méthodes. Au regard des différents résultats, 1'effet prépondérant des propriétés a rupture des
fibres sur le comportement & rupture macroscopique des éprouvettes est également mis en évidence
par les approches analytiques.

Dans la perspective d’améliorer la compréhension des matériaux, l'intérét majeur des modéles est
en principe qu’ils apportent une capacité prédictive et quantitative sur les comportements maté-
riau, comme par exemple avec des études de sensibilité. Des modéles analytiques d’UD équivalents
sont souvent proposés dans la littérature pour reproduire des courbes macroscopiques et réaliser
ces études de sensibilité, mais sans validation correcte des hypothéses, les capacités prédictives des
modéles doivent étre prises avec prudence. La recherche de modéles avec des hypothéses moins
contraignantes apparait donc comme essentielle dans 1'optique de construire des modéles prédictifs
pour les CMC.

3.5.3 Vers la modélisation éléments finis

Les modéles éléments finis sont réguliérement utilisés afin de pallier les limites inhérentes aux
modéles analytiques. Ces derniers permettent en général une description réaliste de 1’état de char-
gement et d’endommagement local des matériaux étudiés, présentant ainsi un avantage majeur
vis-a-vis des hypothéses souvent trop simplificatrices proposées dans la construction des modéles
analytiques pour représenter les composites tissés. Les trois prochains chapitres s’intéresseront donc
& la mise en place et & 'utilisation de tels modéles sur les matériaux étudiés :

e Le quatriéme chapitre fait I’état de ’art des différentes méthodes rencontrées dans la modé-
lisation éléments finis des CMC, de la représentation de '’endommagement, aux méthodes
de génération des structures et des maillages.

e Le cinquiéme chapitre détaille la mise en place de 'approche éléments finis proposées dans
le cadre de ces travaux, ainsi que la vérification du bon comportement physique de ce dernier.

e Enfin le dernier chapitre de ce manuscrit permet de confronter les résultats du modeéle avec
les résultats des essais décrits dans ces trois premiers chapitres.

L’ambition de ces travaux de modélisation est donc claire : déterminer de maniére quantitative
Ieffet des variations de propriétés des phases constitutives du matériau sur les comportements
mécaniques microscopiques comme macroscopiques.
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Ce chapitre fait ’état de Uart des différentes méthodes de modélisation des CMC. La premiére
partie permet de récapituler les différents phénoménes a prendre en compte, ainsi que les problé-
matiques asociées a leur modélisation. La deuziéme fait un bilan des différents modeéles d’endom-
magements disponibles. Les différentes approches proposées pour modéliser les CMC sont ensuite
discutées, avant de s’intérésser auxr méthodes de génération des structures complexes rencontrées
dans ces matériauz.
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4.1 Position du probléme

La modélisation des CMC présente un vrai challenge, car ce sont des matériaux complexes dans
leur structure et dans leur comportement mécanique. Dans le cadre de ces travaux, I'objectif de
la modélisation est d’apporter une connaissance plus compléte du lien existant entre les propriétés
de la microstructure — aussi bien de la structure que des propriétés intrinséques des phases — et
le comportement macroscopique du composite. Il convient donc de déterminer les phénoménes
mécaniques qui influent sur ce comportement, et de trouver une méthode numérique appropriée a
représenter ces phénomeénes microscopiques a 1’échelle supérieure.

4.1.1 Rappels sur les SiC/SiC MI

Structure des matériaux

Comme cela a été plus largement abordé dans les chapitres précédents traitant des aspects
expérimentaux de ces travaux, les SiC/SiC MI étudiés présentent une structure complexe : ils sont
multi-échelle, architecturés et hétérogénes. Cet aspect est important a prendre en compte dans les
travaux de modélisation et va donc étre décrit plus en détail dans cette section.

Les hétérogénéités qui nous intéressent dans le cadre de ces travaux peuvent étre décrites a dif-
férentes échelles, et se présenter sous plusieurs formes. A ’échelle microscopique, la nature méme
du matériau, aussi bien des fibres que de la matrice, rend ce dernier fortement hétérogéne. La
matrice est constituée d’'un mélange de silicium et de SiC sous forme de poudres, tandis que les
fils sont constitués de fibres, d’interphases, de SiC et de silicium (voir figure 4.1). A I’échelle de la
microstructure, des porosités peuvent également étre présentes dans ces matériaux. Si la matrice
présente une répartition aléatoire des poudres de SiC, les fils sont quant & eux architecturés, avec
un ordre bien définit des phases en présence. Les fibres sont réparties uniformément au sein des fils.

Fibre
Porosité
= SiC CVI
Poudres de SiC
Interphase

Silicium <

FIGURE 4.1 — Image de la micro-structure des composites étudiés.

A plus grande échelle, les fils représentent eux-mémes une hétérogénéité vis-a-vis de la matrice.
A cette échelle, le matériau présente une architecture bien définie, qui va dépendre du motif de
tissage utilisé. En pratique, des irrégularités sont souvent introduites lors de 1’étape de tissage et
ce dernier n’est donc pas totalement régulier dans les piéces et éprouvettes réelles (figure 4.2).
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FIGURE 4.2 — Image de la micro-structure des composites étudiés, par [Bén19].

Le matériau présente donc des hétérogénéités a deux échelles (micro- et mésoscopique), tout en
ayant une structure architecturée. A plus grande échelle — qui ne sera pas traitée dans ces travaux
—, ce dernier peut également présenter des structures plus complexes qui entrainent également
des hétérogénéités et des variations d’architecture. Cela rend le traitement du comportement de ces
matériaux non trivial, méme dans des situations qui pourraient étre intuitivement imaginées comme
homogeénes & grande échelle par rapport a la structure du matériau. Ce cas est particuliérement bien
mit en lumiére dans les travaux de [Bénl9|, qui travaille & I’échelle d’une piéce, et doit pourtant
considérer la structure sous-jacente de cette derniére.

Meécanismes d’endommagement

Les phénoménes d’endommagement se produisant dans le matériau sont les suivants :

— La fissuration de la mini-matrice : Comme vu dans les chapitres précédents, cette
derniére se produit de maniére continue entre les différentes phases, sans étre affectée de
maniére notable par les hétérogénéités en présence. Dans la situation des chargements avec
des orientations 0°/90°, les fissures peuvent étre considérées transverses au chargement. Dans
le cas de chargements plus complexes, ces derniéres ne sont néanmoins pas aussi simples &
décrire (voir par exemple les essais & 45° dans [Maz18], ou les essais sur corniére de [Bén19]).

— La décohésion des systémes interfaciaux : Cette derniére se produit aux interfaces
fibre/matrice, sur des distances variables qui dépendent des propriétés matériau. Ce phé-
nomeéne est particuliérement complexe & considérer, car il combine des effets d’endomma-
gement, de frottements et transcende en général la séparation classique qui est faite entre
I’échelle microscopique et mésoscopique en intervenant aux deux échelles.

— La rupture des fibres : Ce mécanisme est plus simple a considérer. Les fibres SiC ont une
ténacité faible, ce qui engendre des ruptures fragiles de ces derniéres. Comme dit au chapitre
1, la contrainte d’amorcage est guidée par les défauts en présence, ce qui a petite échelle
engendre des contraintes & rupture trés variées, souvent décritent par une loi de Weibull.

— Les matériaux étudiés ne sont pas concernés par des effets de délaminage, puisque leur tis-
sage crée un lien suffisamment fort entre les couches de tissage.

La question de la représentation de la fissuration matricielle se pose forcément. Un modéle destiné
a simuler les comportements 0°/90° seuls ne sera pas pensé de la méme maniére qu’un modéle plus
flexible, capable de représenter des chargements plus complexes et dans lequel des fissures pour-
raient apparaitre dans des directions variées. Il en est de méme pour la décohésion fibre/matrice :
nos différents matériaux présentant des longueurs de décohésions variées, il faut soit des modéles
différents pour chaque matériau, soit un modéle flexible capable de représenter des systémes inter-
faciaux variés. La prochaine section s’intéresse donc plus amplement aux problématiques liées a la
modélisation des matériaux.
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4.1.2 Problématiques liées a la modélisation

Le premier point concerne le choix de la méthode de modélisation. S’il a déja été indiqué
qu’une méthode éléments finis allait étre employée, cette méthode ne va pourtant pas de soit. Le
matériau pourrait tout a fait étre modélisé & ’aide d’un modéle analytique, d’une approche des
éléments sans frontiére [Ali97|, d’une approche sans maillage [Bel04] ou encore d’une approche iso-
géométrique [Hug05], et cette liste n’est pas exaustive. La méthode des éléments finis est de toute
évidence la plus employée dans le monde académique, industriel et est la mieux maitrisée au sein du
LCTS. Dans le cadre de cette thése, cette derniére est également la plus adaptée pour le partenaire
industriel.

Méme dans le contexte de la méthode éléments finis, de nombreuses méthodes différentes de repré-
sentation de la structure du matériau ou de '’endommagement sont possibles. L’hétérogénéité des
phases ou de la structure doivent-elles étre représentées explicitement ? Est-il a contrario possible
de considérer une représentation homogénéisée du matériau ? Des méta-variables peuvent-elles étre
adaptées pour représenter 'endommagement de maniére globale dans le matériau? Ou au contraire
faut-il prendre en compte I'endommagement de chaque phase individuellement ? Parmi toutes les
méthodes de représentation de I’endommagement dans le cadre des éléments finis, laquelle choisir ?
etc. Autant de questions qui permettent d’expliquer la grande diversité d’approches rencontrées
dans la littérature, et qui justifient & elles seules un chapitre dédié & choisir les méthodes les plus
adaptées a la problématique.

Bien que trés nombreuses, les différentes méthodes de modélisation de la structure ou de l'en-
dommagement ne sont pas sans contraintes et couplages entre elles. Par exemple, tous les types
d’éléments ne sont pas compatibles avec toutes les approches de représentation de 'endommage-
ment. Cet aspect la sera également discuté dans la suite de ce chapitre. Ainsi la prochaine section de
ce chapitre s’intéresse aux modéles de représentation de 'endommagement, tandis que la suivante
se concentre sur les approches de résolution globales (c’est-a-dire des méthodes de représentation de
la structure et de I’endommagement, pour contruire un modéle de représentation de I’ensemble du
matériau). Enfin la derniére section de ce chapitre permet de discuter des méthodes de construction
de ces modéles — d’un point de vue géométrique — aux différentes échelles d’intérét.

4.2 Modéles d’endommagement

Il est décidé ici de séparer les méthodes de représentation de ’endommagement en deux familles,
en fonction de la représentation continue ou discréte de la fissuration. Le découpage aurait pu étre
fait d’une autre maniére, comme par exemple entre les méthodes introduisant un enrichissement de
I’espace d’approximation et celles ne le faisant pas. Néanmoins le découpage proposé ici s’avérera
plus approprié aux discussions futures dans le cadre de 'approche de modélisation proposée. Les
parties suivantes vont faire 1’état de ’art des méthodes les plus couramment utilisées, sans nécés-
sairement se vouloir exaustive. Cette partie est trés largement inspirée du travail bibliographique
trés complet de [Ess17] sur le sujet.

Il faut également noter que 'aspect discontinu du champ de déplacement est considéré vis-a-vis
du modéle éléments finis global. Par exemple, des éléments AFEM (Augmented Finite Element
Method) ou EFEM (Embedded Finite Element Method) intégrent bien une discontinuité forte du
champ de déplacement du point de vu interne a 1’élément, & ’aide de noeuds internes supplémen-
taires. L’information de ces derniers n’est néanmoins pas accessible en externe, et la discontinuité
ne peut alors pas étre considérée comme forte d’'un point de vue du modéle global.
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4.2.1 Approche discréte de la fissuration

Cette famille de méthodes permet d’introduire une discontinuité forte du champ de déplacement.
Ces derniéres permettent une représentation plus fidéle des fissures dans les matériaux, mais sont
en général plus complexes & mettre en ccuvre.

Dédoublement des nocuds

La méthode de dédoublement des nceuds (ou déboutonnage) est probablement la plus ancienne
a avoir été proposée pour représenter des discontinuités fortes dans les modéles [Clo62]. Elle consiste
& dédoubler les nceuds sur le chemin de la fissure, de sorte que les éléments de part en part de la
discontinuité ne soient plus reliés (figure 4.3).

*
% *
% *
——f———— f——f————%
(a) (b)

FIGURE 4.3 — Exemple de dédoublement des nceuds (a) avant propagation et (b) propagation sur la
longueur d’'un élément.

La principale limite de cette approche réside dans le chemin de propagation de la fissure, qui
se trouve donc contraint par la géométrie du maillage. Cela impose donc de ne pas employer des
maillages trop grossiers, afin de ne pas engendrer des irrégularités trop importantes sur le trajet de
la fissure. Dans les situations ot les chemins de fissuration sont connus (par exemple dans le cas
du délaminage) cela ne pose pas de probléme, dans la mesure ou il est possible de mailler ces zones
spécifiquement afin de générer un chemin adapté pour la fissure. L’application au CMC s’avére déja
plus complexe, dans la mesure ol les zones de fissuration peuvent ne pas étre connues selon les cas
de chargement. Des résultats trés convainquants ont néanmoins été obtenus sur CMC dans [Gui96].

Remaillage adaptatif

La méthode de remaillage adaptatif propose de surmonter la difficulté rencontrée dans la mé-
thode de dédoublement des noeuds en réalisant un remaillage de la zone ou la fissure se propage
(figure 4.4). De nombreux exemples existent dans la littérature comme [Bou03; Azall| en 2D, ou

[Chi13] en 3D.

FIGURE 4.4 — Exemple de trajet de fissuration dans le cas de l'utilisation d’un algorithme de remaillage
adaptatif par [Bou03].
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Si elle permet d’apporter une solution au probléme de la position des chemins de fissuration
rencontré par la méthode de dédoublement des nceuds, cette derniére s’accompagne néanmoins de
difficultés supplémentaires. Il est en effet important de noter que la mise en ceuvre d’un remaillage
3D dans le cas d’'un matériau hétérogéne n’est pas évidente, comme par exemple dans le cas d’un
CMC tissé. De plus, la propagation des fissures s’accompagne d’une augmentation importante du
nombre de degrés de liberté des modéles, ce qui en fait une méthode probablement inadaptée a la
représentation d’un grand nombre de fissures dans les matériaux. Enfin, il faut noter que ce type
de méthode est particuliérement complexe & mettre en place dans les modéles ot les propriétés des
constituants peuvent dépendre de la taille de maille, voir inapplicable aux modéles dans lesquels
la taille de maillage est fixée et constante, comme pour certains modéles multi-échelle ou fibres
intégrées.

Meéthode par zones cohésives

La représentation de la fissuration par l'introduction de zones cohésives (notées CZM pour
Cohezive Zone Model) a été proposée par |[Dug60; Bar62]. La méthode permet d’intégrer une
énergie dissipée dans la fissure avec un effet dissipatif a l'interface (figure 4.5). Sur le concept, cette
méthode fait néanmoins face aux mémes problémes que la méthode de dédoublement des noeuds. En
effet, si le trajet de fissuration est déja connu, alors il suffit de placer des éléments de zones cohésives
sur son trajet, et la méthode s’avére particuliérement efficace [Corl4]. Dans le cas de fissures dont
le trajet et la position ne sont pas connus, alors cette derniére peut s’avérer cotliteuse & mettre en
ceuvre. Dans cette situation, les zones cohésives doivent étre introduites entre chaque élément de
maillage, augmentant drastiquement le nombre de degrés de liberté des modéles. Parallélement,
dans le cadre des zones cohésives dites intrinséques, les zones cohésives doivent avoir une rigidité
trés grande (qu’on dit généralement "pénalisée") afin de ne pas assouplir le matériau réel.

‘)

max

5
FIGURE 4.5 — Exemple de loi de comportement traction-séparation issue de [Ess17].

Pour pallier ce dernier probléme, une méthode dite extrinséque a été proposée par [Cam96]. Elle
consiste en une sorte de méthode hybride avec le dédoublement de noeuds. Initialement, le modéle
ne comporte pas de zones cohésives ; lorsqu’une fissure se produit, les noeuds sont dédoublés et une
zone cohésive est introduite afin d’ajouter la partie dissipative. Cela permet de limiter I’ajout de
degrés de liberté en ne placant des zones cohésives que sur le trajet de la fissure, et ne diminue
pas artificiellement la rigidité du matériau puisque les zones cohésives ne sont pas présentes tant
qu’il n’y a pas d’endommagement. Le trajet de la fissure reste néanmoins guidé par la géométrie du
maillage, et la méthode nécéssite une modification continue du maillage pour dédoubler les nceuds
et introduire les zones cohésives progressivement.

Une autre formulation de type Galerkin Discontinue a également été proposée dans le cadre de
la représentation de la fissuration par zones cohésives. Elle conserve néanmoins la problématique
liée & 'ajout d’un nombre important de degrés de liberté dans les modéles. En définitive, méme
si ces méthodes permettent d’introduire une dissipation dans le phénoméne de propagation de la
fissuration, ce qui est un avantage certain, elles sont en général assez inadaptées a la représentation
de fissures dont le trajet n’est pas connu a priori. Dans le cas des CMC, elles sont par exemple
particuliérement adaptées pour représenter les systémes interfaciaux et la décohésion fibre matrice,
comme cela a été proposé dans [Leg22| (figure 4.6).
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FIGURE 4.6 — Exemple de I'application de zones cohésives pour la représentation de systémes interfaciaux
dans un CMC unidirectionnel a fibres discontinues par [Leg22].

Méthode X-MESH couplée phase field

Cette méthode est particuliérement récente et trés prometteuse dans la représentation discréte
de la fissuration. En effet, contrairement aux autres méthodes citées précédemment, elle ne nécéssite
ni d’ajouter des nceuds et degrés de liberté supplémentaires, ni de remailler réguliérement sur le
trajet de la fissure. I’approche X-MESH (pour eXtreme Mesh deformation approach), développée
par [Moé23] consiste a redéfinir la position des nceuds du maillage de sorte que ces derniers soient
en permanence sur le front de changement de phase. Couplée & une approche phase field, elle
promet de représenter les fissures de maniére discréte (figure 4.7), en s’affranchissant des difficulté

mentionnées précédemment.

F—F
F—F
F—F
F—F
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Position Position

(a) T (b) T+1

FIGURE 4.7 — Exemple d’évolution de la géométrie du maillage non déformé en fonction que le champ de
phase évolue. Dans la situation finale (qui n’est pas représentée ici par souci de clarté), les deux rangées de
neeuds centrales sont totalement superposées et représentent bien la sigularité introduite par la fissure.
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Dans le contexte de la description d’une fissure discréte, les nceuds se retrouvent donc progressi-
vement rapprochés en direction du maximum de phase (zone de fissuration), jusqu’a étre totalement
superposés. Cela permet donc la représentation d’une singularité (la fissure) sans introduction de
nouvelles mailles ou de nouveaux éléments dans le maillage. La principale difficulté de cette ap-
proche est la création d’éléments dégénérés a mesure que certains des noeuds sont déplacés dans
le maillage. Les auteurs s’appuient sur des preuves de convergence de certaines configuration des
mailles afin de s’assurer de la stabilité des calculs.

Les travaux sur cette approche, bien que trés récents, affichent des résultats trés prometteurs
dans le cadre de 'étude de fluides multiphasiques ou de changements de phases (figure 4.8). La
représentation de ’endommagement qui nous concerne ici n’est a I’heure actuelle pas encore publiée
par les auteurs de I'approche X-MESH, mais les résultats préliminaires en 1D sont a prior: trés
encourageants, en faisant une approche a suivre avec attention dans les prochaines années.
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FIGURE 4.8 — Exemple de I'application de ’approche X-MESH au probléme de Stefan dans [Moé23].

4.2.2 Modéles d’endommagement continus

Cette famille de méthodes propose de modéliser ’endommagement par une approche diffuse.
Certaines de ces méthodes peuvent s’avérer particuliérement simple a mettre en place, d’ou leur
utilisation trés répendue dans la littérature.

Méthode de suppression des éléments

La méthode de suppression des éléments (plus communément désignée sous son nom anglais
Element Deletion Method ou I'abréviation EDM) est une des plus ancienne méthode de représen-
tation de fissures par des éléments finis standards. Malgré le nom de ’approche, les éléments ne
sont en général pas réellement supprimés du maillage.
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4.2. Modéles d’endommagement

Cette approche posséde pratiquement autant de variantes que d’auteurs I'ayant utilisée, avec par-
fois des dénominations différentes. Le concept reste néanmoins toujours le méme : le tenseur de
rigidité de 'élément est dégradé (de maniére uniforme ou non), permettant de représenter ’en-
dommagement de I’élément. Peuvent par exemple étre notées les méthodes Eigenfracture [Pan02],
Continuum Damage Model [Son06], ou Finite Fracture Mechanics [Li18], pour ne nommer qu’elles.

Ces modéles d’endommagement requiérent en général : des critéres d’amorgage, des variables d’en-
dommagement et enfin des lois d’évolution de I'’endommagement. Ces trois points permettent de
décrire complétement le comportement mécanique sous endommagement des éléments. Les lois
d’endommagement sont en général régularisées par rapport & la taille du maillage, afin d’éviter de
créer un modeéle qui en soit dépendant. En effet, pour une loi d’endommagement fixée, 1’énergie
dissipée décroit & mesure que la taille de maillage diminue, ce qui n’est bien évidemment pas sou-
haité. La méthode de régularisation "crack band", introduite par [Baz83], propose par exemple de
réécrire la loi d’endommagement en contrainte/ouverture (comme pour les éléments cohésifs) via
I’ajout d’une longueur caractéristique et du taux de restitution d’énergie comme nouveau parameétre
matériau.

Les modéles d’endommagement continus avec dégradation du tenseur de rigidité ont largement
été employés pour décrire les CMC au sein du LCTS (figure 4.9), avec notamment les travaux de
[Maz18| sur I’étude des premiers endommagements des SiC/SiC MI, [Bénl9] sur I’étude de l'en-
dommagement d’une corniére en SiC/SiC MI, |Leg22] sur I’étude de CMC & fibres discontinues ou
encore [Mar21| sur I’étude de CMC Ox/Ox, favorisant leur utilisation de par leur bonne maitrise
au laboratoire.
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FIGURE 4.9 — Exemple d’utilisation de la méthode sur des travaux du LCTS sur les CMC : (a) par [Maz18],
(b) par [Bénl19] et (c) par [Leg22].
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Chapitre 4. Méthodes de modélisation

Méthode d’endommagement par phase field

La représentation de 'endommagement par phase field a été introduite par [Gri2l], puis com-
plétée par [Frad8] afin de rendre la méthode capable de simuler 'amorcage et la propagation des
fissures. Cette méthode repose sur la minimisation de I’énergie potentielle de la structure. Un
champ scalaire (qui n’est autre que le champ de phase ou phase field dont la méthode tire son nom)
porte I'information de '’endommagement du matériau. Ce champ scalaire dépend d’une longueur
caractéristique [y — qui sera discutée plus en détail par la suite —, qui pilote la diffusion du champ
(figure 4.10), directement héritée de I'utilisation du phase field pour travailler sur des problémes de
diffusion/réaction. Contrairement a la méthode précédente, ce champ scalaire n’est pas pilotée par
une loi de comportement, puisque c’est bien la minimisation de ’énergie potentielle qui entraine
son évolution. Le champ scalaire prend des valeurs entre 0 pour un matériau sain et 1 pour un
matériau endommagé. L’information du champ est contenue aux nceuds du maillage et interpolée
dans les éléments par une fonction de forme, générant bien des endommagements continus dans les
modéles.

/ﬁssure
F ¢ | | |3 F

Champ de phase

\
r

_ZO O I ZO Position

FIGURE 4.10 — Exemple de champ d’endommagement dans le cas d’une barre 1D fissurée en son centre.
L’effet de la longueur caractéristique [y est bien visible.

Comme toutes les autres méthodes, la représentation de 'endommagement par phase field n’est
pas exempte de certains désavantages. Premiérement, puisque l'information du champ est contenue
aux nceuds des éléments, ces derniers ont donc des degrés de liberté en plus, ce qui entraine un
colt de calcul légérement plus important. Néanmoins il ne s’agit que d’un unique degré de liberté
par nceud, ce qui reste acceptable dans la majorité des situations. La vraie difficulté de I’approche
réside dans le fait que la fissure est représentée de maniére diffuse, en fonction d’une longueur
caractéristique [y qui permet de piloter cette diffusion. Ainsi, la méthode dépend trés fortement de la
taille de maille, qui doit étre choisie suffisamment petite par rapport au paramétre Iy pour respecter
la relation h < %0, ol h est la taille caractéristique du maillage. Pour que I'état d’endommagement
de la structure soit bien représenté, il faut donc en général utiliser une taille de maille suffisamment
petite (figure 4.11)

FIGURE 4.11 — Exemple d’effet de la taille de maillage sur I’état d’endommagement d’une éprouvette
entaillée de flexion trois points par [Miel0], pour (a) lp = 0.15 mm, (b) Iy = 0.05 mm, (c) lp = 0.035 mm,
(d) lp = 0.025 mm, (e) lp = 0.01 mm

(©) (d) (e)
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4.2. Modéles d’endommagement

Partition de 'unité (XFEM - GFEM)

La méthode de partition de I'unité (MPU), issue de [Mel96 ; Bab97|, propose d’enrichir 'espace
d’approximation des éléments finis standards, sans modification du maillage. Si V; sont les fonctions
de forme standards des éléments finis classiques sur €2; (qui sont pour rappel nulles en dehors de
ce domaine, comme le présente la figure 4.12), la méthode de partition de 'unité propose d’ajouter
des fonctions N;, qui ne sont plus nécéssairement nulles en dehors de €2;, afin d’ajouter des degrés
de liberté supplémentaires aux éléments.

FIGURE 4.12 — Fonction de forme standards d’aprés [Tral2]

Les champs de déplacement & l'intérieur d’un de ces éléments enrichis sont donc sous la forme :

u@) = Y N+ Y Ny@)¥(e)a; (1)

iCN JEMCN

avec a; les degrés de liberté supplémentaires du champ de déplacement.

La méthode de partition de 1'unité présente plusieurs déclinaisons avec des dénominations diffé-
rentes. La XFEM (pour eXtended Finite Element Method) est utilisée pour modéliser des disconti-
nuités faibles ou fortes, les fronts de fissure [Moé99 ; Dau00], et permet de décrire un comportement
cohésif dans les discontinuités [Moé02 ; Fer16]. D’apres [Fri08], les caractéristiques principales de la
méthode XFEM sont : (i) I'enrichissement extrinséque et au travers de la partition de 'unité, (ii)
Ienrichissement local, car seule une portion des nceuds est enrichie, (iii) 'enrichissement basé sur
le maillage (c’est-a-dire que la partition de l'unité est construite par la moyenne des fonctions de
forme standards des éléments finis), et (iv) lenrichissement pour des discontinuités arbitraires est
possible.

b)

FIGURE 4.13 — Comparaison entre (a) expérience et (b) simulation XFEM sur un composite & matrice
organique stratifié d’apres [Vigl5]
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Chapitre 4. Méthodes de modélisation

La GFEM (pour Generalized Finite Element Method) est — au moins au départ —, différente de
la XFEM car elle propose un enrichissement global de I'espace avec des fonctions issues de calculs
numeériques. En pratique, les deux méthodes (XFEM et GFEM) sont devenues assez semblables et
peuvent étre utilisées de maniére identique pour modéliser la fissuration [Bel09; Fril0]. On peut
également ajouter dans cette catégorie la PNM (pour Phantom Node Method) qui, bien que n’ayant
pas été élaborée a partir de la MPU, présente une cinématique similaire aux méthodes précédentes.
Seule 'implémentation présente une différence avec la XFEM.

Toutes ces méthodes sont trés largement représentées dans la littérature et profitent d’un cadre
théorique et mathématique solide. Néanmoins, leur utilisation dans le cadre de la multi-fissuration
des composites nécéssite une optimisation importante et passe généralement par 1'utilisation de
solveurs ad hoc. Leur application dans le cadre de codes de calcul industriels n’est absolument pas
directe dans la mesure ou ces derniers permettent en général moins de flexibilité dans 'implémen-
tation.

EFEM - AFEM

Les méthodes EFEM (pour Embedded Finite Element Methods) proposent — comme les mé-
thodes de partition de I'unité — un enrichissement de ’espace d’approximation. Au lieu que ce
dernier soit porté par les nceuds, 'EFEM introduit cet enrichissement au sein des éléments. Ces
méthodes sont issues des travaux de [Dvo90; Kli91; Sim93]. Les méthodes EFEM permettent de
conserver le méme nombre de degrés de liberté des modéles, car seule la matrice de rigidité locale se
trouve modifiée pour intégrer 'effet de 'endommagement. Néanmoins, ces derniéres nécéssitent de
calculer des modes de déformations a priori [Man06; Arm07; Wul5|, afin d’enrichir la cinématique
d’endommagement et de leur permettre de présenter un réel avantage par rapport aux modéles
d’endommagement classiques.

La méthode AFEM (pour Augmented Finite Element Method) est issue de [Lin09] et dérive de
I'EFEM, mais présente plusieurs particularités par rapport a cette derniére : (i) plusieurs disconti-
nuités peuvent étre représentées dans un éléments, (ii) le calcul a priori de modes de déformations
n’est plus nécéssaire et (iii) elle ne requiert pas de sous-itérations locales. Cette méthode a déja été
mise en place au LCTS dans le cadre des travaux de [Ess17], pour 'étude de la durée de vie de
CMC tissés.
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FIGURE 4.14 — Comparaison de 1’état de contrainte dans une portion de structure de CMC tissé d’aprés
|Ess17]
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Méme si la méthode s’est avérée satisfaisante pour la représentation de I’endommagement de
ce type de matériaux (figure 4.14), il est possible de noter plusieurs inconvénients récurrents dans
le cadre de 'AFEM. [Ess17| note par exemple I'importance de 'utilisation d’un algorithme de
crack-tracking afin de garantir I'indépendance du trajet de fissuration a la géométrie du maillage.
De plus, comme dans la majorité des applications de ’AFEM, I'implémentation est réalisée dans
un code de calcul ad hoc, car son application dans un solveur industriel reste un vrai challenge,
notamment vis-a-vis de 'optimisation de la convergence.

4.2.3 Synthése

Différentes méthodes de modélisation de 'endommagement ont été abordées, séparées en deux
familles selon si la représentation engendrait une discontinuité discréte ou non du champ de dé-
placement. Méme si certaines méthodes peuvent pratiquement étre éliminées d’emblée & cause de
leur difficulté de mise en place ou de leur inadéquation avec certains des phénoménes étudiés, le
choix reste néanmoins vaste. Chacune présente en effet des avantages et des inconvénients dans
la représentation des phénoménes d’intérét, et seule une mise en perspective avec la stratégie de
modélisation globale permettra de justifier de I'utilisation d’une méthode plutét que d’une autre.
La prochaine section va donc se concentrer sur les différentes méthodes de modélisation des CMC
tissés, et doit notamment permettre de mettre en relation les modéles d’endommagement les plus
adaptés en fonction des situations.

4.3 Méthodes de modélisation

Pour rappel, le comportement du matériau est déterminé par les phénoménes a 1’échelle de
la microstructure, ainsi que par la structure tissée & 1’échelle mésoscopique. L’approche de mo-
délisation la plus simple conceptuellement consiste donc & tout modéliser directement & 1’échelle
de la microstructure, sur des dimensions mésoscopiques. Au regard des dimensions en jeu, cette
approche n’est actuellement pas applicable sur des stations de calcul individuelles, et peut méme
rester compliquée sur des clusters de calcul dédiés. En effet, une cellule microscopique de seulement
50 pm de coté nécéssite I'utilisation d’environ 50000 nceuds et 150000 degrés de liberté (DDL).
L’appliquer & une structure mésoscopique de seulement 5 mm x 5 mm x 3 mm demanderait donc
environ 15 milliards de noeuds et 45 milliards de DDL, avec des lois de comportement non-linéaires
complexifiant trés largement la convergence des calculs.

Pour cette raison, des stratégies de modélisation doivent étre employées afin de surmonter cette
difficulté. Cette section a donc pour objectif de faire un état de I’art des méthodes de modélisation
pouvant étre employées sur les CMC. Comme pour les méthodes de représentation de ’endomma-
gement, I’objectif n’est pas nécéssairement de dresser une liste exaustive, mais principalement de
faire le tour des méthodes les plus employées et applicables dans le cadre de ces travaux.

4.3.1 Méthodes de décomposition de domaine

La méthode la plus proche d’une résolution directe est la méthode de décomposition de domaine.
L’idée de base consiste a découper le probléme général en sous-problémes qui sont donc moins lourds
a faire converger et peuvent donc étre résolus en paralléle dans des temps raisonnables. La difficulté
de la stratégie réside dans le raccordement des sous-domaines entre eux. En effet, il faut alors que
chaque frontiére commune des sous-domaines soit & 1’équilibre afin d’obtenir une solution globale
a I’équilibre. Si dans des situation purement élastiques cette difficulté est relativement simple &
surmonter, elle devient particuliérement complexe a traiter dans le cas de matériaux hétérogénes
et non-linéaires [Llo16].
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La formulation de base de la décomposition de domaine est donnée par la suite. Soit K;u; = f; la re-
lation force/déplacement dans un domaine §2;. Soit un domaine 2, découpé en deux sous-domaines
Oy et Qg, et dont on note le déplacement A sur 'intersection ©; () Q2. L’objectif de la méthode de
décomposition de domaine est alors de trouver une solution a I’équation :

Ky 0 Bl [w fi
0 Ky BY| |u| =|fo (4.2)
By By 0] [\ 0

En partant de cette description trés simple de la situation, plusieurs solutions sont ensuite pos-
sibles et dépendent trés largement de la stratégie employée. On distingue deux grandes familles de
méthodes de décomposition de domaine : avec ou sans recouvrement. Les méthodes avec recou-
vrement, ou méthodes de Schwarz, considérent une intersection £ ()2 telle que dim (2 () Q2) =
dim (), tandis que les méthodes sans recouvrement considérent, elles, une intersection telle que
dim (21 N Q2) = dim(2) — 1 (figure 4.15). La méthode sans recouvrement appliquée aux éléments
finis la plus utilisée est probablement la méthode FETI, pour Finite Element Tearing and Inter-
connecting [Far91].

-Q

Recouvrement \{
L/ o,

AVQC recouvrement Sans recouvrement

1\/9&0 \192

FIGURE 4.15 — Schéma illustrant les méthodes de décomposition de domaine.

Malgré I'avantage certain que présente une telle méthode — c’est-a-dire la modélisation di-
recte des phases et de leurs mécanismes & des échelles supérieures —, elle semble peu adaptée a la
modélisation des matériaux étudiés dans ces travaux. En effet, une grande quantité de probléma-
tiques sont associées & son utilisation. Premiérement, on peut noter que cette méthode n’a, a la
connaissance de l'auteur, pour ’heure aucune application dans le cadre des CMC. Seules quelques
applications traitent de composites a matrice organique [Wan20a; Mar20], mais aucune ne traite
des problématiques d’endommagement dans ces derniers. L’appliquer pour modéliser des CMC sous
endommagement jusqu’a rupture représenterait donc une vraie difficulté.

Il faut également noter que la mise en place d’'une méthode de décomposition de domaine sous-
entend de déja avoir déterminé quel type de représentation des phases et des mécanismes est utilisé.
Or, cette étape représente déja a elle seule une problématique ouverte, toujours dans le contexte de
la modélisation de ’endommagement jusqu’a rupture des CMC. Enfin, il faut noter que la méthode
reste particuliérement cofiteuse en puissance de calcul, et semble toujours inadaptée & une applica-
tion sur de simples stations de calcul individuelles. Des travaux de couplage avec des algorithmes
de machine learning sont en cours au LCTS, et pourraient permettre de largement diminuer la
charge de calcul, mais ces derniers ne sont qu’a un stade préliminaire.

Il a donc été décidé que cette méthode ne serait pas choisie pour modéliser les matériaux d’étude, au
regard du trop grand nombre de problématiques encore associées a son utilisation dans ce contexte.
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4.3.2 Approche macroscopique et homogénéisée

Une méthode de modélisation de ces matériaux peut donc consister a ne pas essayer de modéli-
ser la microstructure, en se contentant de travailler & des échelles supérieures au volume élémentaire
statistiquement représentatif, malgré le fait que les matériaux soient hétérogénes, tissés et struc-
turés. Les endommagements en présence sont alors représentés via des macro-descripteurs. Cette
stratégie est particuliérement bien représentée par I’Onera Damage Model (souvent abrégé ODM)
dans le cadre des CMC [Marll; Laul4|, mais n’est bien évidemment pas le seul modéle suivant
cette logique sur des composites ou sur des matériaux endommageables [Hal02; Berl5].

Ces méthodes reposent en principe sur la réalisation d’un grand nombre d’essais, dans le but
d’identifier toutes les variables du modéle. Malgré leur simplicité apparente, ces derniers sont trés
largement employés dans le monde industriel et permettent de travailler a 1’échelle des piéces sans
trop de difficultés, avec des résultats souvent satisfaisants (figure 4.16). Il faut tout de méme noter
que dans le cadre de géométries particuliéres, par exemple dans les travaux de [Bén19], ce type d’ap-
proche ne rend plus compte du comportement réel des matériaux et engendre des écarts importants
de localisation de I’endommagement.

Finite Elements Simulation

Digital Image Correlation

1

-0.02 -0.01 0.00 0.01 0.02

FIGURE 4.16 — Comparaison du champ de déplacement expérimental et simulé avec un modéle ODM sur
un SiC/SiC CVI aprés impact par un indenteur, par [Her10].

Les limites de ces modéles s’avérent néanmoins évidentes en ce qui concerne la problématique de
ces travaux. En effet, si ces derniers permettent bien de prédire le comportement sous endommage-
ment de piéces relativement homogénes aprés identification expérimentale, ils ne sont absolument
pas capables de mettre en évidence le lien entre les propriétés intrinséques des phases ou de la
structure du matériau et le comportement macroscopique obtenu, & cause d’un manque inhérent
de signification physique des variables d’endommagement. Plus génant encore, la moindre modifi-
cation d’une des propriétés du composite nécéssite alors une réidentification compléte des variables
du modéle, le rendant impropre & rendre compte de la sensibilité aux différentes modifications pos-
sibles sur les matériaux, a cause de la difficulté d’identification de ces modéles.

Au regard des différents points cités ci-dessus, il est assez clair que ces approches sont inadap-
tées pour déterminer 'effet des propriétés intrinséques de la microstructure sur le comportement
jusqu’a rupture des SiC/SiC MI, et ne sera donc pas la méthode choisie dans le cadre de ces travaux.
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4.3.3 Meéthodes multi-échelles

Les méthodes multi-échelles proposent de séparer les échelles de travail, dans le but d’effectuer

N

des simulations & une échelle donnée qui intégre les résultats d’une échelle inférieure. Le terme
de "multi-échelle" désigne en réalité une grande variété d’approches et de stratégies de résolutions
différentes, qui peuvent étre classées en deux familles (voir [Bel10] et la figure 4.17) : (i) les méthodes
hiérarchiques (ou séquentielles) dans lesquelles I'information n’est passée que de 1’échelle inférieure
vers l’échelle supérieure, et (ii) les méthodes concurrentes, dans lesquelles 1’échelle inférieure est
couplée avec I’échelle supérieure, qui fonctionnent alors toutes deux simultanément.
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FIGURE 4.17 — Schéma : (a) des approches hiérarchiques, (b) des approches concurrentes par [Bell0].
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Les méthodes concurrentes sont stricto sensu identiques aux méthodes de décomposition de
domaine, et ont déja été traitées dans une section dédiée. Ces méthodes ne seront donc pas trai-
tées dans la suite de cette partie. Des méthodes intermédiaires (appelées semi-concurrentielles)
sont en général bien plus utilisées et différent des méthodes concurrentes pures dans la mesure ot
le raccordement entre les simulations & I’échelle inférieure n’est plus strictement respecté. Parmi
ces méthodes, on peut en particulier noter les méthodes type FE? [Fey03|, dans lesquelles les
contraintes aux points d’intégration de I’échelle supérieure sont calculées par des simulations &
I’échelle inférieure. Ces méthodes permettent globalement une bonne représentation de 'effet de la
microstructure sous-jacente a 1’échelle supérieure, mais sont en général trés cotiteuses en calcul car
chaque point d’intégration nécessite un calcul & ’échelle inférieure. De nombreux travaux s’inté-
ressent donc & des stratégies pour réduire cette charge de calcul, comme via de la clusterisation et
I'utilisation de machine learning [Cha24].

A Tautre bout du spectre des approches multi-échelles, les méthodes hiérarchiques proposent un
découplage total entre les échelles. Les simulations a 1’échelle inférieure sont réalisées en premier
pour déterminer leur comportement, puis les résultats sont utilisés a 1’échelle supérieure (on dit
souvent que les calculs sont fait en offline, car ils ne sont plus réalisés simultanément au calcul &
I’échelle supérieure). L’avantage d’une telle approche est qu’elle permet de réaliser rapidemment
des simulations & 1’échelle supérieure, en s’affranchissant de longs temps de calculs une fois les
simulations & ’échelle inférieure effectuées.
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Les méthodes multi-échelles se sont avérées particuliérement efficaces pour modéliser les CMC
en surmontant leur hétérogénéité et leur structure architecturée multi-échelle, ce qui justifie de
leur préter un intérét accru dans le cadre de ces travaux. Ces derniéres ont notamment démontré
de trés bonnes capacités a représenter les premiéres phases d’endommagement des CMC [Maz18|
(figure 4.18), Pendommagement dans des zones localisées [Bén19]|, mais également des phases d’en-
dommagement plus avancées [Shi24| (avec des résultats de simulations tout de méme plus éloignés
des résultats expérimentaux). Il faut tout de méme noter que ces travaux reposent sur des simu-
lations des phénoménes intervenant majoritairement dans les fils transverses au chargement, et ne
prennent pas réellement en compte les phénomeénes longitudinaux, ou alors de maniére approximée.
Ce dernier point reste donc & compléter dans 'optique de modéliser entiérement le comportement
jusqu’a rupture de ces matériaux.

Simulation (a) Expérience Simulation (b) Expérience

<«

FIGURE 4.18 — Comparaison essai/calcul des zones d’apparition des premiers endommagements : (a) sur
un essai sens chaine, (b) sur un essai a 45°, par [Maz18|.

Ces méthodes s’appuient toutes sur le concept de VER (Volume Elémentaire Représentatif) et
sur le principe de séparabilité des échelles. Ces deux concepts peuvent étre résumés de la maniére
suivante :

— La cellule a I'échelle inférieure doit respecter les dimensions du VER géométrique, de sorte
que les propriétés homogénéisées n’aient pas un comportement stochastique a cause des
hétérogénéités en présence (ce phénomeéne est bien illustré par la figure 4.19). Ce point est
en général bien pris en compte de par la relative simplicité & déterminer sa dimension.

— La cellule & I’échelle inférieure doit également respecter une sorte de "VER phénoméno-
logique", c’est & dire que les phénoménes mécaniques, et leurs effets locaux, doivent étre
contenus & l'intérieur de la cellule (illustration en figure 4.20). Ce second point est moins
abordé dans la littérature et est pourtant crucial dans la capacité & construire les modéles
multi-échelles. La difficulté repose ici sur le fait que, contrairement au VER géométrique, il
faut dans ce cas connaitre a priori les dimensions des phénoménes qui doivent étre simulés.

Ce second point est bien évidemment ce qui est sous-entendu par le concept de "séparabilité des
échelles". Si des phénoménes interviennent simultanément & plusieurs échelles, alors les approches
multi-échelles ne peuvent plus étre mises en place, ou en tout cas plus de maniére aussi directe. En
effet, dans son application la plus classique, le pont de I’échelle inférieure vers 1’échelle supérieure
n’est possible que lorsque I’homogénéisation du comportement de ’échelle inférieure est également
possible. Or, ce dernier point n’est pas trivial.

Des méthodes proposent de s’affranchir de ces problématiques en effectuant les simulations de
I’échelle inférieure sur des cellules de dimensions suffisamment grandes (donc respectant le VER
géométrique et phénoménologique), puis de reprojetter le champ de déplacement ainsi obtenu sur
les simulations a 1’échelle supérieure. C’est par exemple ce que porpose la méthode CMCM (pour
Coarse Mesh Condensation Multiscale Method) issue des travaux de |Le20].
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Malgré cela, I'application des modéles multi-échelles reste complexe dans ces circonstances. En
particulier, I'utilisation de simulations de grandes dimensions & 1’échelle inférieure s’accompagne
d’une augmentation importante du nombre de degrés de liberté, et devient particuliérement ques-
tionnable dans le cas ou les cellules atteignent des longeurs supérieures a la période de tissage. Se
posent alors des questions sur les conditions limites & appliquer & de telles cellules pour représenter
des cas de chargement représentatifs & I’échelle supérieure.
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FIGURE 4.19 — Distribution des contraintes a rupture de cellules & 1’échelle inférieure pour différentes
dimensions caractéristiques par [Maz18§].
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FIGURE 4.20 — (a) Cellule microscopique transverse fissurée : la localisation des sauts de déplacements
est contenue dans la cellule, les bordures de la cellule conservent des déplacement homogénes. (b) Cellule
microscopique longitudinale fissurée : la localisation des sauts de déplacements se font entre les fibres et la
matrice, les déplacements aux bordures ne sont plus homogénes.

Bien qu’ayant initialement été pensée comme une méthode de modélisation de choix dans le
cadre de ces travaux, notamment grace a la bonne maitrise de ces méthodes au LCTS [Cou08;
Maz18|, approche multi-échelle fait face a de nombreux problémes de mise en place dans le
contexte de cette étude. La difficulté & modéliser des phénoménes qui entrainent & la fois une
localisation microscopique, mais qui se produisent sur des dimensions de 1’échelle supérieure, reste
importante pour ces approches. Dans le cas des CMC, cette problématique apparait avec la dé-
cohésion des fibres longitudinales (voir figure 4.20), qui se produit a ’échelle microscopique, mais
peut atteindre des longueurs de plusieurs millimétres, et se propage donc a 1’échelle supérieure. Ce
phénomeéne s’accompagne d’un différentiel important de déformation entre la fibre et la matrice
dans des zones trés localisées, rendant I’homogénéisation de potentielles cellules microscopiques
complétement inapropriée.
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Un enrichissement de la cinématique est envisageable a 1’échelle inférieure et/ou supérieure pour
surmonter cette problématique particuliére, mais la méthode resterait coiiteuse, et au final assez
peu adaptée & une des contraintes fixée dans ces travaux, a savoir de construire un modéle capable
d’explorer des variations de propriétés des phases dans des temps raisonnables. En effet, si les
méthodes offline permettent de déterminer le comportement microscopique des fils une fois pour
toute pour ensuite les injecter a 1’échelle supérieure, chaque changement de propriétés des phases
demande de refaire ’étape de calcul offline autant de fois qu’il y a de propriétés a modifier. L’ap-
proche multi-échelle a donc été abandonnée au cours de ces travaux, au profit d’une autre méthode
de modélisation qui doit permettre de s’affranchir de certaines des problématiques soulignées ici.

4.3.4 Méthodes de superposition de domaines

Approche générale

Les méthodes de superposition de domaines permettent de s’affranchir des problématiques liées a
I’hétérogénéité des contraintes et des déformations portées par les différentes phases microscopiques
des matériaux a 1’échelle supérieure, en les représentant de maniére séparée dans les modéles. Dans
cette approche, des sous-ensembles mécaniques, ou des phases, sont représentés par des maillages
séparés qui se superposent (d’ou le nom de superposition de domaines). Ces méthodes ont été em-
ployées sous diverses formes pour modéliser des composites tissés dans les travaux de [Jia07; Jial3]
et méme plus particulierement sur des SiC/SiC [Tan21].

Toute la subtilité de la mise en place de ces méthodes repose sur la capacité a réaliser le cou-
plage cinématique approprié entre les deux sous-ensembles. Dans un cas élastique, la formulation
ne pose en général pas de probléme particulier, néanmoins, suivant les phénomeénes a représenter et
la réponse mécanique d’un sous-ensemble sur un autre (endommagement, friction, etc.), la relation
cinématique peut prendre des formes trés variées et plus complexe & mettre en place. De plus, la
capacité a coupler les deux sous-ensembles dépend également de la définition géométrique des deux
maillages (afin de réaliser le couplage entre les noeuds), ce qui sous entend également une réflexion
a avoir sur la génération des maillages dans ce type d’approche.

Yarn mesh Matrix mesh Superimposed yarn and matrix

FIGURE 4.21 — Exemple de maillages superposés dans un tube SiC/SiC tissé, par [Tan21].

Les approches de superposition de domaines appliquées aux composites tissés font en général le
choix de représenter d’une part les fils, et de 'autre la matrice (figure 4.21). Si ce choix est particu-
lierement adapté pour représenter les phénoménes de décohésion fil/matrice et un comportement
meésoscopique des fils, sa mise en place peut étre questionnable dans le cadre de ces travaux, ou la
partie expérimentale a trés largement mis en lumiére le réle prépondérant de la rupture des fibres,
de la décohésion fibre/mini-matrice, et I'inexistance de décohésions fil/matrice. Dans ce contexte,
ce qui peut étre vu comme une sous-famille des approches de superposition de domaines, qui semble
bien plus adaptée aux problématiques citées précédemment, va donc étre abordée plus en détail
par la suite.
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Fibres intégrées

Parmi les nombreuses méthodes de superposition de domaines, les approches par "fibres in-
tégrées" proposent de simplifier la représentation de renforts (dans notre cas, des fibres), le plus
souvent par l'utilisation d’éléments structuraux (par exemple poutres ou treillis). Cette représen-
tation permet de réduire le nombre de degrés de liberté du maillage associé & ces renforts, ce qui
permet d’envisager leur intégration a des échelles supérieures (figure 4.22). Ces méthodes sont trés
largement employées dans la modélisation des bétons armés [Bit19; Car20; Hau20; Ste20], mais
ont également été proposées dans le cadre de la modélisation des CMC par [Cox94 ; Xu95; McG03],
méme si ces derniéres n’ont peu ou pas été utilisées dans la littérature depuis.

1

FIGURE 4.22 — Exemple d’un modéle avec des renforts (a) superposés au maillage (c) par [Bit19]. Les
dimensions sont en mm.

La liaison entre le renfort et la matrice, qui est comme dit précédemment la pierre angulaire de
ces approches, est la plupart du temps réalisée en couplant cinématiquement les nocuds des deux
sous-domaines de maniére forte (c’est-a-dire que les déplacements relatifs sont pénalisés par une
rigidité trés élevée), quand ces derniers ne sont pas directement liés par des maillages réguliers
(c’est-a-~dire que les deux maillages partagent leurs nceuds). Ces méthodes permettent en général
une trés bonne description des comportements élastiques des matériaux, voir des apparitions des
premiéres non-linéarités, mais s’avérent inadaptées en I’état pour simuler les phases d’endommage-
ment plus avancées, notamment en présence de phénomeénes de frottements.

Quelques approches permettent néanmoins d’aller plus loin en proposant une description plus
compléte des éléments faisant la liaison entre les renforts et les éléments volumiques. On peut
en particulier noter les travaux dans le domaine des CMC introduits précédemment [Cox94; Xu95;
McGO3], ou dans le domaine des bétons armeés [Bit19], ou les éléments de liaison se voient attribuer
un comportement type "shear lag" en longitudinal, pour représenter plus fidélement les transferts
de charge (figure 4.23). Ces approches permettent donc une bien meilleure description des phases
avancées d’endommagement au regard des renforts longitudinaux. Toutefois, les différents travaux
ne proposent pas de solution aux problématiques liées a 'application de chargements transverses
aux renforts, ou a des sollicitations couplées, puisqu’ils appliquent systématiquement un couplage
cinématique pénalisé en transverse.

102



4.4. Construction des modéles

max |---.

»
>

Sy $ N

FIGURE 4.23 — Relation entre déplacement et cisaillement de la liaison fibre/matrice proposé par [Bit19].

Ce type d’approche représente donc un formalisme qui semble bien plus adapté & la modélisation
macroscopique des SiC/SiC MI, tout en permettant de rendre compte des phénomeénes a 1’échelle
des fibres, du systéme interfacial, en fonction de leurs propriétés, et d’intégrer leurs effets sur le
comportement mécanique & I’échelle supérieure. Bien évidemment, de nombreuses problématiques
n’ont pas encore été abordées dans la littérature et restent encore a traiter pour obtenir un modéle
capable de simuler le comportement de SiC/SiC MI jusqu’a rupture compléte du matériau :

— Comment générer des maillages avec une description géométrique des fibres adéquate, et qui

permettent ensuite une description de la liaison fibre/matrice adaptée ?

— Quelle loi de comportement de la liaison adopter pour représenter le comportement longi-

tudinal, avec I’endommagement, les frottements, 'ouverture, etc. ?

— Comment ajouter une composante transverse a ce comportement ?

— Quel modéle d’endommagement donner aux fibres? A la matrice 7 Qui soit compatible avec

ce type d’approche ?

— etc.

Toutes ces questions seront traitées dans le chapitre suivant, qui se concentrera sur la mise en place
d’un modéle & fibres intégrées pour la représentation des matériaux d’étude.

4.4 Construction des modéles

4.4.1 Introduction

Cette partie du chapitre s’intéresse aux méthodes de construction des maillages pour les modé-
lisations éléments finis. En effet, puisque ces travaux se concentrent sur I’étude de matériaux archi-
tecturés et hétérogénes, de nombreuses problématiques peuvent apparaitre dans la construction des
modéles aux différentes échelles d’étude. Pour rappel, cette famille de matériaux est généralement
découpée en trois échelles, présentées en figure 4.24. Méme si dans la pratique, les phénomeénes
mécaniques peuvent s’étendre & plusieurs échelles et briser la séparation classiquement faite entre
ces derniéres, cette section s’intéresse exclusivement a ’aspect géométrique de la problématique.

Echelle macroscopique Echelle mésoscopique Echelle microscopique
(Im — 10 cm) (Icm — 1 mm) (100 pm — 1 pm)
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FIGURE 4.24 — Tllustration des échelles classiquement utilisées sur les CMC par [Maz18].
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Bien évidemment, et comme toutes les sections précédentes, 1'idée n’est pas de faire un état de
I’art exaustif de toutes les méthodes de construction des modéles, mais simplement d’aborder les
méthodes qui semblent les plus pertinentes dans ce contexte. Naturellement, la génération employée
est souvent intrinséquement liée & I’approche de modélisation choisie : une approche homogénéisée
n’aura besoin que de la géométrie de la piéce, tandis qu'une approche multi-échelle nécessite en
général une représentation de la microsctructure sous-jacente.

Quelle que soit I'échelle d’intérét, les méthodes de génération sont le plus souvent séparables en deux
grandes catégories bien distinctes. D’une part, les générations dites "basées images", qui utilisent
donc une image (ou une tomographie) réelle afin de générer un modéle correspondant. De l'autre,
les générations dites "virtuelles", qui par opposition ne sont pas construites sur une architecture
réelle, mais sur une description simplifiée de I’architecture, ou sur des méta-paramétres permettant
de se rapprocher de la réalité. Des méthodes intermédiaires existent, par exemple en réalisant une
génération d’une structure basée images, tout en supposant que certaines phases soient géométri-
quement idéales. Ces différentes catégories seront traitées dans les parties suivantes en fonction des
échelles d’intérét.

4.4.2 A D’échelle microscopique

La question de la génération de cellules microscopiques se pose particuliérement dans le contexte
de la modélisation multi-échelle, ou de décomposition de domaines. Néanmoins, la génération de
telles cellules peut étre souhaitée pour étudier les comportements directement a cette échelle, et
il apparait donc intéressant de parcourir les méthodes de génération couramment employées. Les
générations de cellules microscopiques font en général implicitement référence a 1’étude de l'intra-
fil, car la matrice présente un intérét assez limité. Cette derniére est réguliérement homogeéne, et
quand elle ne I'est pas, une loi des mélanges est souvent suffisante pour la traiter. Cette partie se
concentre donc sur la génération des cellules de 'intra-fil uniquement.

Génération virtuelle

De nombreuses générations des composites a cette échelle se limitent souvent a une description
trés simplifiée de U'intra-fil, en générant des cellules symétriques centrées sur une fibre (figure 4.25a),
via un arrangement carré ou hexagonal. Bien qu’ayant l’avantage d’étre d’une extréme simplicité &
mettre en place, ces méthodes sont en général assez peu représentatives des intra-fils réels, ot des
fibres sont & des distances variables les unes des autres, et générent donc des champs de contraintes
hétérogénes.

Des méthodes proposent I'analyse préalable d’images réelles des intra-fils par des transformées
de Fourier, afin d’obtenir une information de la covariance, qui permet de caractériser la fraction
volumique moyenne de la phase, son arrangement morphologique et les distances caractéristiques
de la microstructure. Cette méthode a par exemple été employée par [Cou08] pour la génération
d’intra-fils de C/C en construisant des cellules dont la covariance correspond & ’analyse des images
(figure 4.25b et 4.25¢). Pour autant cette méthode peut difficilement étre considérée comme "basée
images", car les géométries générées, bien que représentant fidélement 'intra-fil, ne correspondent
pas & une géométrie réelle spécifique. Ce type de méthode permet d’obtenir des géométries bien
plus réalistes, mais semble plus difficile & mettre en place avec des géométries plus complexes, par
exemple pour représenter simultanément des fibres, des croissances de SiC et des pores sur un méme
modéle.
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FIGURE 4.25 — (a) Exemple de cellule hexagonale par [Ge22], (b) cellule générée par étude de la covariance

et (c) covariance associée, par [Cou08|.

Génération basée images

La génération basée images est en général plus lourde & mettre en place, mais permet de générer
des géométries bien plus complexes et multiphasées (figure 4.26). Malgré la grande variété de
méthodes, deux points clés nécéssaires a leur mise en place peuvent étre notés dans tous les cas :

— La capacité a analyser 'image pour détecter et séparer les différentes phases.

— La traduction des phases en présence en un maillage voxélisé ou non, ou parfois en une

description géométrique qui sera ensuite utilisée pour construire le maillage.
Comme cela a été souligné plus haut, certaines de ces méthodes peuvent étre considérées comme
hybrides. Par exemple, il est possible de considérer les fibres comme parfaitement circulaires (ce
qui n’est pas toujours vrai), et de déterminer leur centre et leur rayon basés sur une image pour

construire le maillage.
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FIGURE 4.26 — Exemple de maillage basé images réalisé dans le cadre de ces travaux.
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4.4.3 A D’échelle de la structure tissée (mésoscopique)

La génération a ’échelle de la structure tissée (mésoscopique) entraine des problématiques
différentes de I’échelle microscopique. La difficulté vient ici de 'architecture tissée des fils, qui sont
en général entrelacés les uns avec les autres, et présentent des sections variables et mal définies
géométriquement (contrairement aux fibres SiC qui sont pratiquement toujours circulaires). Dans
le cas des SiC/SiC MI, il n’y a pas de problématiques liées a la présence de porosités dans la matrice
inter-fil, simplifiant la génération.

Génération virtuelle

La génération virtuelle repose sur une simplification de la section et de la position relative
des fils, basée sur la définition du motif de tissage. Les sections des fils sont en général considérées
comme elliptiques ou lenticulaires, et ces derniers sont placés les uns par rapport aux autres de sorte
a assurer la non-interpénétration. C’est par exemple ce que proposent les modéles dits "curvilignes",
intégrés aux logiciels TexGen [Rob99] ou Wisetex [Lom03]. Ces modéles permettent & moindre cofit
la génération de modeéles mésoscopiques (figure 4.27), mais les écarts avec les géométries réelles sont
généralement importants.

(¢)

FIGURE 4.27 — Exemple de préformes générées par TexGen [Shel0] et repris de la thése de [Mazl18] : (a)
tissage 2D, (b) tissage interlock 3D et (c) tissage 3D orthogonal.

Afin de limiter ’écart avec les tissages réels, des méthodes proposent de simuler les étapes de
tissage en calculant les efforts de contact entre les fibres (ou le plus souvent des macro-fibres pour
limiter les cotits de calcul) ou les fils. Les travaux de [Wan0O1] sont a l'origine de ces méthodes et
ont largement inspiré d’autres travaux similaires [Mah10; Coul3; Grel4a; Dral4]. Ces derniéres
permettent généralement d’obtenir des structures tissées bien plus convainquantes (figure 4.28) tout
en conservant une génération purement numérique, ne nécessitant que 'information du motif de
tissage et de la géométrie moyenne de la section des fils.

FIGURE 4.28 — Comparaison d’une vue en coupe entre un tissage réel et un modeéle aprés relaxation
numérique d’une structure tissée, par [Coul3].
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Génération basée images

La génération de structures tissées basées sur une géométrie réelle est en général réalisée via des
micro-tomographies. Cela est non seulement plus lourd & mettre en place, mais nécéssite également
de réaliser ces derniéres en milieu d’élaboration sur les SiC/SiC MI, afin d’obtenir un contraste
suffisant entre les fils et le reste du matériau. Ces difficultés sont bien souvent suffisantes pour
justifier de se limiter & la génération virtuelle, malgré ses écarts évidents avec la réalité.

La génération via tomographie peut étre faite suivant plusieurs méthodes, qui reposent toutes
sur la capacité a déterminer la direction locale des fils. Cette étape peut étre réalisée manuellement
[Van13], mais la tache s’avére souvent trop lourde au delad d’une certaine complexité de structure
ou de trop grandes dimensions. Des automatisations du processus ont donc été proposées, souvent
basées sur le gradient de la tomographie [Nag98|. Les méthodes les plus récentes permettent d’obte-
nir des résultats relativement satisfaisants [Pid22]. Une méthode renseignée par le motif de tissage
a notamment été proposée au LCTS par [Benl9] afin de s’affranchir des problémes apparaissant
lorsque deux fils sont trop proches I'un de 'autre.

FIGURE 4.29 — Comparaison de tomographies (& gauche) avec les modéles segmentés correspondants (a
droite) par [Bénl9).

Comme dit précédemment, ces méthodes restent particuliérement lourdes 4 mettre en place, que
ce soit & cause de la tomographie (problématique de taille des piéces et de résolution nécéssaire,
problématique de contraste, etc.) ou de la méthode numérique a déployer pour réaliser la segmen-
tation. De plus, une fois la préforme obtenue par segmentation, des problématiques plus générales
liées & la mise en place du maillage doivent encore étre surmontées. Dans les faits, et comme cela
a déja été noté plus haut, I'utilisation de ces approches doit donc étre motivée par des besoins
spécifiques, afin de justifier de leur mise en place au regard des méthodes virtuelles qui s’avérent
bien plus simples.
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4.4.4 A D’échelle des piéces (macroscopique)

La génération de piéces entiéres (donc de 1'échelle macroscopique) présente des problématiques
en général guidées par les aspects de concentration de contraintes dans des zones de singularités
géométriques. Les modéles employés considérent en général un matériau homogénéisé, méme s’il
est assez évident que des intéractions avec la microstructure sous-jacente peuvent encore exister &
ces échelles, comme dans les travaux de [Bénl9).

En pratique, la génération de la structure tissée a ces échelles peut se faire strictement de la
méme maniére que ce qui a été décrit dans les parties précédentes a I’échelle mésoscopique. Bien
évidemment, au plus la piéce d’intérét est grande, au plus les problématiques discutées en amont se-
ront difficiles a traiter. La génération virtuelle de structures complexes de la taille de piéces entiéres
reste a prior: un challenge important, surtout pour la mise en place d’une relaxation numérique
pour simuler les effets du tissage. Cette échelle ne sera néanmoins pas traitée dans ces travaux.

4.5 Conclusion

Cette partie permet de conclure sur les choix de modélisation faits durant cette thése, au regard
de ce qui est disponible dans la littérature, des avantages et inconvénients des différentes méthodes,
et de leurs limites. Méme si pour chaque méthode, des conclusions intermédiaires ont été faites, il
est ici question de récapituler ces choix et de les recontextualiser dans les travaux de thése.

Pour rappel, un des objectifs de cette thése est de proposer un modéle éléments finis, capable
de prédire le comportement jusqu’a rupture des SiC/SiC MI, en se basant sur les propriétés intrin-
séques des constituants microscopiques, fonctionnant sur le solveur industriel Abaqus et pouvant
fonctionner dans des temps raisonnables sur une station de calcul individuelle. L’ensemble de ces
contraintes réduit fortement les méthodes pouvant étre envisagées : les approches macroscopiques
et homogénéisées ne sont pas prédictives et les méthodes de décomposition de domaine sont trés
peu adaptées & une utilisation en dehors de clusters de calculs, d’autant plus en utilisant un solveur
industriel. Ces deux méthodes n’ont donc pas été envisagées pour ces travaux. Les méthodes multi-
échelles hiérarchiques (ou offline) peuvent étre considérées comme acceptables dans ce contexte,
dans la mesure ol ’ensemble des calculs a ’échelle inférieure peuvent étre effectués une unique fois
pour alimenter différents modéles a 1’échelle supérieure, qui sont alors exécutables sur des stations
de calcul individuelles.

4.5.1 Approches multi-échelles et limites

Les approches multi-échelles sont historiquement utilisées au LCTS depuis les travaux de
[Cou08] et plus récemment, les théses de [Maz18] et [Bénl9] ont donné des résultats trés satis-
faisants, et sont donc autant d’arguments qui vont dans le sens d’utiliser ces approches en se
basant sur 'expertise déja acquise au laboratoire. Les premiers développements de la modélisation
de ces travaux se sont donc concentrés sur la réalisation de calculs a 1’échelle microscopique, em-
ployant des zones cohésives (développées par [Alf06]) pour représenter le comportement transverse
et longitudinal des interfaces fibre/matrice, ainsi que les phénoménes de friction. Une probléma-
tique associée a la décohésion longitudinale a été identifiée trés tot dans les travaux : en fonction
des propriétés interfaciales, la longueur de décohésion peut devenir supérieure a la taille des cellules
microscopiques alors utilisées, ce qui entraine une représentation érronée des mécanismes (figure
4.30). Malgré la présence de ce probléme, il a été décidé de continuer le développement de 1'ap-
proche jusqu’au passage a I’échelle supérieure. Il était alors question de voir si le probléme pouvait
se propager & I’échelle supérieure ou au contraire étre masqué par les effets se produisant a cette
échelle : multi-fissuration matricielle, reports de charge, rupture de fibres, etc.
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FIGURE 4.30 — Cellule microscopique (les fibres ont été retirée par souci de lisibilité) sur laquelle la
décohésion, représentée en rouge, s’est produite sur la longueur totale de cette derniére. La décohésion, qui
devrait normalement continuer & se propager, est alors bloquée.

Les résultats a I’échelle supérieure n’ont néanmoins pas permis de surmonter ce probléme.
L’effet observé a I’échelle microscopique est alors exacerbé et I’apparition d’une fissure matricielle
engendre une répartition de contrainte non-conforme dans les fils longitudinaux qui entraine une
sorte de "multi-fissuration" avec un pas qui correspond au nombre d’éléments volumiques par
unité de longeur : la fissure se diffuse au lieu de décharger localement le matériau (figure 4.31).
Ce phénoméne, induit par des lois de comportement inapropriées sur les éléments des fils, est da
au fait que I’hypothése de séparabilité des échelle qui est nécessaire & l'utilisation des approches
multi-échelles n’est alors plus respectée (figure 4.32).
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(a)

FIGURE 4.31 — (a) Modéle basique a ’échelle mésoscopique, avec deux fils transverses et un fil longitudinal
au chargement. Une fissure est présente au centre du modele. (b) Contraintes dans le fil longitudinal central.
La diffusion du chargement au lieu de sa localisation est particuliérement visible.
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Cellule microscopique Cellule microscopique

A A
DN
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Contrainte

Déformation

FIGURE 4.32 — Schéma montrant les décohésions se produisant pour différentes déformations. Lorsque les
décohésions sont trop importantes, elles sont alors plus grandes que les longueurs des cellules a 1’échelle
microscopique. L’hypothése de séparabilité des échelles n’est plus respectée.

Afin de pallier ce probléme tout en conservant une approche multi-échelle, il a été proposé de
compléter la base de chargement des cellules microscopiques par des conditions limites variables
entre les fibres et la matrice. En pratique, I'idée proposée se rapproche d’une méthode FE? offline,
ou l'ensemble des chargements possibles sont calculés a priori. La méthode s’est néanmoins avérée
particulierement complexe & mettre en place, et peu satisfaisante vis-a-vis des contraintes citées au
début : d’un point de vue technique, elle nécessite de mettre en place une communication inter-
éléments, ce qui n’est pas trivial sur Abaqus; d’un point de vue calculculatoire, le nombre de
simulations microscopiques est trés largement démultiplié et la partie offline devient extrémement
lourde ; d'un point de vue théorique, la détermination des bases de chargement devient bien plus
complexe que ce qui est classiquement fait pour ce type d’approche. Cette méthode ne garantissant
pas in fine I'obtention d’une bonne représentation des phénomeénes, et au regard du grand nombre
de difficultés et contraintes associées, son développement n’a pas été poursuivi. Il a donc été décidé
de se tourner vers un autre type d’approche, capable de surmonter le probléme de séparabilité des
échelles rencontré par la méthode jusqu’alors utilisée.

4.5.2 Vers ’approche par fibres intégrées

Dans ce contexte, une des derniéres méthodes qui peut alors étre envisagée est une approche
de superposition de domaine : avec ce formalisme, les fibres et la matrice peuvent se déformer et
supporter des contraintes trés différentes, permettant de s’affranchir des problémes de séparabilité
des échelles. Plus spécifiquement, notre attention s’est tournée vers les méthodes par fibres intégrées,
qui proposent de simplifier la description des renforts dans les matériaux composites, réduisant de
maniére importante le nombre de degrés de liberté des modéles. De nombreuses contraintes restent
bien évidemment liées & ces méthodes : ces derniéres ne sont pas employées au laboratoire, ce qui
nécessite un développement complet (lois de comportement éléments finis, maillages, etc.); elles
sont également peu employées dans la littérature, et encore moins sur les CMC ; de plus, il n’existe
pas — a la connaissance de 'auteur — de méthode & fibres intégrées qui permette une représentation
des phénoménes transverses. Des travaux préliminaires 2D (figure 4.33) ont permis de vérifier que
les avantages potentiels de la méthode justifiaient bien les développements nécessaires, afin d’axer
entiérement le travail de modélisation sur cette approche.
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FIGURE 4.33 — Application 2D d’un modéle & fibres intégrées pour une simulation de pull-out. Les fleches
représentent la contrainte dans les éléments : les fibres transférent progressivement le chargement vers la
matrice, comme cela est classiquement attendu.

Le prochain chapitre décrit donc la mise en place de cette approche en 3D. La description
d’une liaison fibre/matrice qui prenne en compte les phénoménes longitudinaux et transverses,
et ce de maniére couplée, sera un point de développement crucial dans ces travaux. Le mise en
ceuvre d’'une telle approche par fibres intégrées avec prise en compte d’'un couplage transverse étant
déja d’une relative complexité, il a été décidé de conserver des modéles d’endommagements déja
employés au laboratoire (& savoir des modéles d’endommagement continus), afin de simplifier cet
aspect du développement du modéle. Les problématiques liées & la description de I’endommagement
par ces méthodes seront néanmoins largement abordées par la suite. La génération des maillages
sera basée images pour la partie microscopique, et générée virtuellement avec relaxation numérique
pour les structures tissées mésoscopiques. Ce dernier point, ainsi que l'intégration des fibres dans
ces maillages, sera également discuté dans le chapitre suivant.
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Chapitre 5

Approche par fibres intégrées
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Ce chapitre présente 'approche de modélisation par fibres intégrées développée dans le cadre
de ces travauzx. L’élément permettant de faire la liaison entre les fibres et la matrice est dans un
premier temps présenté, avant d’aborder la construction globale du modéle. La deuzxiéeme partie
ainsi que la troisiéme partie sont dédiées a la mise en ceuvre du modéle, respectivement a [’échelle
microscopique, puis mésoscopique. Enfin, quelques résultats permettant de valider le modéle sont

discutés.
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Chapitre 5. Approche par fibres intégrées

5.1 Modéle proposé

Cette premiére partie expose le développement de I’approche par fibres intégrées. Elle se com-
pose donc d’une partie sur les éléments qui représentent la matrice, les fibres, mais également les
systémes interfaciaux.

5.1.1 Contexte

Pour rappel, les approches par fibres intégrées sont peu utilisées dans la littérature, et encore
moins dans le contexte des CMC. Afin de les appliquer aux matériaux d’étude, plusieurs probléma-
tiques doivent étre traitées. Les éléments centraux permettant de comprendre la construction de
I’approche de modélisation proposée dans ces travaux peuvent étre résumeés par les points suivants :

e [’existance d’une trés grande hétérogénéité de contraintes et de déformations apparaissant
aprés les premiers endommagements dans les phases microscopiques est prise en compte en
séparant le maillage des fibres et de la matrice. Il faut néanmoins coupler cinématiquement
ces deux maillages, au travers de ce qui est appelé par la suite des "éléments de liaison".
Ces éléments doivent donc rendre compte des phénoménes qui se produisent au niveau du
systéme interfacial : aussi bien 'endommagement que les frottements, en transverse comme
en longitudinal. Comme dit au chapitre précédent, la bibliographie est trés limitée sur ce
sujet.

e Les éléments qui représentent les fibres et la matrice doivent tous deux pouvoir simuler
I’endommagement des phases jusqu’a la rupture. Notre choix se porte sur des représentations
continues de 'endommagement, déja largement employées au laboratoire. Cette approche
sera plus largement discutée dans la section 5.2.3 de ce chapitre.

5.1.2 Comportement de I’élément de liaison

L’élément de liaison doit représenter le systéme interfacial fibre/matrice. Ce dernier peut étre
considéré comme séparé en une partie saine A, et une partie endommagée Ay (figure 5.1), sur
laquelle des phénoménes de frottements peuvent avoir lieu. Si A = A, + Ay est la surface de cette
interface, alors D; = A;/A est la proportion de zone endommagée, et il est possible d’écrire la
relation suivante :

Au:(l—Di)anndAd:DixA (51)

Matrice

Partie saine A,
Fibre \4

’\ Partie endommagée Ay
(décohésion)

FIGURE 5.1 — Schéma du systéme interfacial entre la fibre et la matrice.

Contrairement aux travaux de la littérature, ce modéle de liaison doit combiner le comportement
longitudinal et transverse du systéme interfacial, avec I’apparition d’'un endommagement progressif,
ainsi que les phénomeénes de frottements résultants des effets de contraintes transverses appliquées
sur I'interface. Le comportement général de cette liaison peut donc étre vu comme découpé en deux
parties principales : (i) une pour le comportement de la "matrice équivalente" formée par la mise
en série de la fibre, 'interface et la matrice; (ii) une pour la liaison fibre/matrice elle-méme.
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Dans la majorité des cas de la littérature, le comportement associé & la "matrice équivalente"
n’est pas intégré dans I’élément de liaison. Cette approche ne permet pas de représenter I’endom-
magement des interfaces de maniére cohérente, puisqu’il existe alors un descripteur de I’endomma-
gement interfacial porté par I’élément de matrice, ainsi qu’un autre porté par I’élément de liaison.
Ajouter cette "matrice équivalente" directement dans la liaison permet donc d’avoir un descripteur
unique de I’état d’endommagement interfacial.

Le comportement physique des éléments de liaison va par la suite étre décrit. Toutes les équa-
tions et les schémas vont étre donnés en deux dimensions par souci de simplicité, mais les équations
en trois dimensions utilisées dans le cadre de ces travaux sont données en Annexe 1.

Matrice équivalente

Le comportement transverse des fils (fibre, matrice et systéme interfacial) peut étre décomposé
en deux parties (figure 5.2). La premiére partie, qui sera nommée "matrice apparente", représente
seulement le comportement de la matrice tel qu’il serait si le systéme interfacial et la matrice étaient
retirés. Le comportement de cette "matrice apparente" est indépendant de ’état d’endommagement
de l'interface, et est donc porté par ’élément volumique. La seconde partie, qui est donc nommée
"matrice équivalente", représente quant & elle le comportement mécanique ajouté par le systéme
interfacial et la matrice. Comme indiqué précédemment, cette partie du modéle doit nécessairement
étre intégrée a 1’élément de liaison, dans la mesure ol les propriétés de la "matrice équivalente"
dépendent de 'endommagement interfacial.

Comportement global Matrice apparente Matrice équivalente

+ - <« L - <« -
+ - b - <« -
+ > o+ - <« -
- S« > + « >
+ - P - <« -
+ - <« ( } - <« -

FIGURE 5.2 — Schema de la décomposition transverse entre la "matrice apparente" et la "matrice équi-
valente".

Le comportement de la "matrice équivalente" est simplement décrit par ’équation suivante :

avec oy, la contrainte, &, la déformation de la matrice et C'(D;) le tenseur de rigidité qui dépend
évidemment de la variable d’endommagement de l'interface D;. Lorsque D; évolue, le tenseur de
rigidité évolue également afin de représenter la perte de rigidité liée a la décohésion fibre/matrice.
Par exemple, en traction, la matrice se comporte exactement comme si I’ensemble fibre/interface
avait été remplacée par un trou.

En 2D, le tenseur de rigidité peut étre exprimé comme suit :

fun(Di) x Cyyy - fra22(Di) x Cyag 0
C(D;) = f2222(Di) x Cao9 U (5.3)
sym fi212(D;) x Clapn

avec ij 1 le coefficient initial du tenseur et fj;r(D;) la fonction qui détermine ’évolution de chacun
de ces coefficients en fonction du taux d’interface endommagée. Dans la mesure ou les rigidités
longitudinales des systémes interfaciaux des CMC sont considérées comme faibles par rapport aux
autres phases, C1111 est nul et tous les effets Poisson sont négligés, ce qui donne :

Cilll = Cimz =0 (5-4)
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Quand l’interface est décohérée, le module de cisaillement ajouté par 1’élément de liaison est
considéré nul, ce qui donne fi212(D;) = 1 — D;. La rigidité transverse n’est quant a elle pas
considérée nulle dans le cas d’une compression, car les interfaces sont alors refermées et le contact
fibre /matrice est rétabli, ce qui donne la relation suivante :

— Dz) st €99 Z 0
stnon

1

f2222(D;) = { g (5.5)

Dans le cas 3D, les systémes interfaciaux peuvent étre considérés isotropes transverses, ce qui
donne des équations identiques pour les axes 2 et 3.

Liaison fibre/matrice

La section précédente se concentrait sur le comportement de "matrice équivalente" apporté par
I’élément de liaison et sur la maniére dont ce dernier affecte le comportement transverse des fils.
Cette section s’intéresse a la deuxiéme partie du comportement des éléments de liaison, qui doit
représenter Ueffet du systéme interfacial entre la fibre et la matrice, et comment ces derniers sont
affectés par des déplacements relatifs.

Cette partie du modéle est majoritairement inspirée par le modéle de zones cohésives proposé
par Alfano dans [Alf06], dans la mesure ou ce dernier propose un modéle capable de représenter
I’endommagement et les phénomeénes de frottements de maniére simultané. Cette section ne va donc
pas s’attarder sur la construction du modeéle ou sur 'obtention des équations, qui sont similaires &
ce qui est décrit dans la publication citée précédemment.

Ainsi, si s est le champ scalaire du déplacement relatif entre la fibre et la matrice et K la rai-
deur de l'interface, alors le comportement de I’élément de liaison est décrit en deux dimensions par
les équations suivantes :

o] = (1—DZ‘)KSZ+DZ‘0'ld (5 6)
or=(1—D;)Ks; + Diaf '
avec,
d d ( diy di _ 3 of
of =0.5Ksy, o] =K(s;—s;"), sf'=A——,
Lo (5.7)

plof +om) +0f1<0, A>0, Mu(of +om) + o)) =0

Comme dans [Alf06], les indices - et -4 font référence respectivement au longitudinal et au
transverse, tandis que -¢ et -* sont liés a la partie endommagée et plastique (pour damaged et
inelastic en anglais), afin de conserver des notations similaires. Deux différences peuvent néanmoins
étre notées par rapport aux équations proposées pour les zones cohésives de Alfano. Premiérement,
il est considéré que les déplacements sont suffisamment faibles pour que la fibre et la matrice soient
toujours en contact avec au moins la demi-surface de fibre (voir figure 5.3), ce qui implique que
af = 0.5 % K * s; et n’est jamais nul. Deuxiémement, la contrainte o,, est ajoutée aux équations
qui régissent les frottements & l'interface, afin de prendre en compte correctement les effets de
compression ou de traction de la matrice sur ces effets de frottements.

Surface de contact entre
la fibre et la matrice

N\

Pas de contact

FIGURE 5.3 — Schema d’un déplacement de fibre au sein de la matrice.
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Loi d’endommagement

Puisque D; = Ay/ A représente le ratio d’aire endommagée d’interface, cela implique qu’il existe
une loi d’endommagement pour décrire son évolution. De nombreuses lois ont été proposées dans
la littérature, notamment pour les modéles de zones cohésives. La loi d’endommagement utilisée
dans ces travaux reprend également la description faite dans [Alf06], décrite — toujours en 2D et en
conservant les mémes notations que dans les sections précédentes — par I’équation suivante :

D, = mazx (D) (5.8)
historique
ou,
~ . ,8 >> 0(2) <Sl>2 <<5m22 >+>2
D; =max (0, min (1, ————— , n=1— et = — ) +—
' < < nx (1+8) 7 2KG. b 51,0 Em22,0
(5.9)

avec G, le taux de restitution d’énergie, op la contrainte & rupture de l'interface et < - >,
la partie positive de -. Avec cette description, 'hypothése est faite que ’endommagement suit
un critére quadratique entre les différents types de sollicitation. Bien évidemment, d’autres lois
d’endommagement plus adaptées aux observations expérimentales peuvent étre employées avec ce
type de modéle.

5.1.3 Représentation des constituants

Matrice

Le choix de représentation des éléments de matrice s’est porté sur un modéle continu d’en-
dommagement, avec une loi d’endommagement également bilinéaire. En intra-fil, les éléments de
matrice affichent un comportement isotrope transverse aux fibres, la loi de comportement est donc
écrite en conséquence dans les applications 3D. Les éléments de matrice hors des fils seront quant
& eux isotropes, ce qui n’empéche pas d’employer les mémes lois de comportement.

Si la direction 1 correspond a 'axe des fibres, alors le tenseur de rigidité des éléments de ma-
trice est exprimé comme suit :

12 _
A”QXEI WXEQ WXE2 0 0 0
B2 w12 Vot 22,2
_Ey o+ E2
—E—xE, —F—xkE 0 0 0
—%xu?
C() = + X Fo 0 0 0 (5.10)
FE1 X FEo O 0
E1+2v1 E1+Eq
sym _fixBy
E1+2v1 E1+Eo
E>
L 1+y2_
avec,
FEs )
A=1-2""2xv} 13222 xvixuw (5.11)
1 2 1
Eq Ey

Si Dy, est la variable d’endommagement de I’élément, alors le tenseur de contrainte est exprimé :

c=(1-=Dp)xCyxe (5.12)

Bien évidemment, o = Cy X ¢ si la déformation maximale principale est négative, ce qui signifie
que I’élément est en compression et que la fissure est refermée.
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Cette variable d’endommagement évolue en suivant 1’équation :

Dp=1-—07"7% (5.13)

Y 70 — Ve
avec v ’énergie stockée dans I’élément, vy et v, respectivement 1’énergie d’amorgage et 1’énergie
dissipée totale. L’énergie d’amorgage se calcule simplement par un critére en déformation (ou en
contrainte). Dans le cadre des modéles d’endommagement continu, 1'énergie dissipée totale doit
quand & elle étre régularisée par la longueur caractéristique des maillages employés, afin de régula-

riser I’énergie dissipée dans la fissuration. Ainsi, ces énergies s’expriment :

8 =eoFieo et ¥ =e.Eie. (5.14)

avec €q et e, respectivement la déformation d’amorcage et la déformation critique, et,

p— GC

- 2E1€0lc
ol [, est la longueur caractéristique de I’élément et G, le taux de restitution d’énergie de la matrice.
De I’évolution de v dépend donc I'état d’endommagement de ’élément. En principe, l'effet d’iso-
tropie transverse peut étre pris en compte dans 1’évolution de I’endommagement par un coefficient
« introduit dans les directions 2 et 3. Ce dernier permet de piloter une isotropie transverse avec des
taux de restitution d’énergie différents, par exemple si G1 # G2, mais également via un critére
d’amorgage variable. C’est la stratégie qui est employée ici, avec :

(5.15)

Ec

+
€11
o X g5
2 T o X 53{3
v =¢,Coeq €t g4 = o (5.16)

12
+
€13

+
L €23

avec E;-;- qui désigne le coefficient de la partie positive de la décomposition spectrale du tenseur
de déformation € de I’élément, car 'hypothése est faite que ce dernier ne doit pas s’endommager

en compression. En terme d’amorgage, le coefficient donne par exemple I’équation o = ;}—02\ / %,

avec ¢ 2 le critére d’amorgage dans la direction 2.

Il reste difficile a priori de savoir si la description de '’endommagement choisie convient au com-
portement réel a représenter. En effet, comme vu aux chapitres précédents, les taux de restitution
ne sont pas évidents & déterminer pour les phases étudiées. Il semble donc bien complexe d’obtenir
une quelconque validation expérimentale d’un tel critére. La bonne représentativité des simulations
sera donc le seul moyen de vérifier la validité de ce dernier.

Fibres

En premiére approche, le comportement des fibres est bien plus simple & modéliser. En effet,
les éléments des fibres ont un comportement 1D pur et ne portent aucune charge transverse. Addi-
tionnellement, ces derniers ne nécessitent pas de loi d’endommagement, dans la mesure ou les fibres
peuvent étre considérées comme totalement fragiles. Ainsi, si Dy est la variable d’endommagement
et E; le module des fibres, la contrainte s’exprime simplement par :

01:(1—Df) XEf X €1 (5.17)
Dans cette situation, D = 1sie1 > e, en conservant évidemment

Dy = max (Dy) (5.18)

historique
Comme pour les deux modéles précédents, I’élément récupére sa rigidité initiale en compression. La
section 5.3.1 permettra de revenir plus largement sur les spécificités associées aux fibres a ’échelle
supérieure et & la méthode de représentation de I’endommagement.
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Probabilité normalisée (-)

5.1. Modéle proposé

5.1.4 Application éléments finis

L’application des différents modéles proposés a une approche éléments finis est maintenant dis-
cutée. Le solveur employé dans le cadre de ces travaux est Abaqus, avec une méthode de résolution
implicite. Les comportements des fibres et de la matrice sont appliqués via des matériaux définis
par 'utilisateur (UMAT Abaqus), respectivement sur des éléments truss et tétraédres disponibles
nativement dans le solveur. Les éléments de liaison sont quant & eux des éléments définis par ’uti-
lisateur (UEL Abaqus), avec par conséquent six nceuds (puisque le tétraédre en posséde quatre et
le truss deux). Les détails de mise en place de ce UEL est donné en Annexe 2

La premiére question qui se pose concerne la génération des éléments truss, leur position, lon-
gueur et une potentielle contrainte de position des nceuds entre les éléments de fibre et les éléments
de matrice. Une idée qui consiste a découper les éléments truss aux bords de chaque tétraédre
pourrait sembler judicieuse, afin de simplifier la description faite dans les éléments de liaison. Dans
la pratique, les éléments truss peuvent réguliérement intersecter les tétraédres sur de trés courtes
distances, engendrant un mauvais conditionnement de la matrice Jacobienne et rendant la conver-
gence plus difficile. Cette méthode n’a donc pas été choisie. Les éléments truss seront maillés avec
une longueur définie et traverseront les éléments matriciels sans contrainte de position. La figure
5.4 présente la répartition de la longueur des éléments de fibre, dans le cas d’un découpage au bord
des tétraédres, ainsi qu’une illustration 2D du type de maillage proposé.

1 r T T I i

| | —— Découpage aux intersections ]

0.8 ; —_— Longueur définie E

0.6 | N

i Matrice

0.4 E
0.2 a Fibre

oL LT o T T ]

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1

Taille d’élément normalisée (-) (b)

(a)

FIGURE 5.4 — (a) Répartition typique des longueurs de truss avec découpage aux intersections des éléménts
volumiques et sans. (b) Schéma d’un maillage 2D pour une longueur de truss fixée.

Ensuite se pose la question des éléments de matrice. Dans le cadre des fibres intégrées, il apparait
nécessaire de créer une condition sur le volume des tétraédres. En effet, puisque ces derniers sont
traversés par des truss qui représentent un certain volume de fibre, il parait logique qu’une contrainte
existe sur les tailles de mailles traversées. Ces derniéres ne peuvent a priori pas présenter un
volume inférieur au volume des fibres traversantes, mais peuvent avoir des dimensions quelconques
du moment qu’elles sont donc supérieures a cette borne inférieure. Néanmoins, les propriétés des
éléments de matrice comme celles des éléments de liaison dépendent de la taille de maillage. Afin
de faciliter la définition des propriétés de chaque élément, et d’obtenir des propriétés identiques
pour chacun d’entre eux, leur volume est définit de sorte qu’il représente systématiquement le taux
volumique de matrice dans les fils. Ainsi, la taille des éléments est définie comme :

Vi=Tm X Vi +1p xVy (5.19)

avec T les taux de phases, V les volumes, les indices t, m et f représentant respectivement le
tétracédre, la matrice et les fibres.
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Chapitre 5. Approche par fibres intégrées

Maillage employé

Dans l'application proposée ici, les maillages utilisés pour représenter les éléments volumiques
ne sont pas réguliers, ce qui entraine une légére erreur sur les propriétés affectées & la matrice
intra-fil. Cette erreur relative peut étre exprimée comme :

W—TfXVf—TmXVm
Tm X Vi

e(Vi) = (5.20)

Additionnellement, le conditionnement des maillages ne garanti pas que chaque élément volu-
mique ne soit traversé que par un seul élément truss. En pratique, ces problémes peuvent étre évités
par la réalisation de maillages réguliers. Cela ajoute néanmoins une complexité supplémentaire & la
génération des maillages qui n’a pas été jugée utile dans cette application. Pour éviter d’entrainer
une rigidité artificiellement trop importante, les propriétés des éléments de liaison peuvent sim-
plement étre modifiées dans les éléments volumiques traversés par au moins deux truss. L’erreur
engendrée par 'irrégularité de la taille des maillages est ici considérée comme négligeable dans la
mesure ol les matériaux modélisés ne présentent pas une régularité parfaite de leur microstructure.

5.1.5 Convergence des calculs

Comme indiqué précédemment, la méthode de résolution employée est implicite. Les techniques
de résolution disponibles dans Abaqus sont la méthode de Newton ou la méthode Quasi-Newton
BFGS (Broyden, Fletcher, Goldfarb, Shanno). La convergence d’un calcul avec ces méthodes n’est
donc pas garantie lorsque la fonction régissant le comportement de ce dernier ne présente pas
une forme quadratique autour de la solution. Au regard des lois de comportement des différents
éléments, cette condition n’est pas respectée, les calculs sont fortement non-quadratiques et la
convergence ne peut pas étre assurée, en particulier pour les éléments de liaison.

Il est proposé de réaliser un amortissement de 'endommagement des éléments de liaison dans
le but de linéariser une partie de la loi de comportement et ainsi faciliter la convergence des mo-
déles. L’avantage d’appliquer un amortissement sur ’endommagement et non sur le comportement
mécanique est de ne pas augmenter artificiellement la rigidité des éléments. Ainsi, 'amortissement
de 'endommagement permet d’obtenir une solution statique qui est toujours réaliste vis-a-vis de
I’état d’endommagement calculé. L’approche proposée consiste & modifier le calcul de la variable
d’endommagement de la liaison D; par I’équation :

. — : n n _ pn—1 B n—1

D; = max (0, min (1, D;")) avec D} =D +k (77(1 ey D; > (5.21)
avec D} I'endommagement calculé a la sous-itération n et x le facteur d’amortissement. Le bon
fonctionnement de cette stratégie consiste a trouver un facteur d’amortissement s qui soit approprié
au modéle mis en place. Un facteur trop fort risque de dénaturer ’endommagement des interfaces
dans les modéles, tandis qu'un facteur trop faible risque de ne pas suffir et les calculs ne convergeront
pas. Le facteur x appliqué dans ces travaux est proposé variable au cours des sous itérations, sous

la forme :
K = 0 exp <— (£>p> +(1-0) (5.22)

avec 0 le poids de I'amortissement, n. un nombre d’itérations et p le coefficient d’intensité d’amortis-
sement. Ces différents parameétres sont a définir par I'utilisateur en fonction du type d’application.
Une telle approche permet d’appliquer un amortissement progressif. Au plus le nombre de sous-
itération augmente, au plus 'amortissement est fort et doit stabiliser I’état d’endommagement des
interfaces. Ainsi, le paramétre 6 permet de piloter 'impact de "amortissement (ce dernier est défini
entre 0 et 1), et n. et p permettent de régler la vitesse a laquelle ’amortissement s’intensifie.

120



Nombre de sous-itérations (-)

5.1. Modéle proposé

Convergence a ’amortissement

Cet amortissement a bien évidemment un effet sur la solution a 1’équilibre des simulations. Un
amortissement trop important engendre un calcul quasi explicite et peut donc entiérement fausser
les résultats de simulation si les paramétres utilisés ne sont pas bien maitrisés. En pratique il
est donc important de vérifier la convergence a ’amortissement. Il est ici proposé de vérifier la
convergence avec § = 1, p = 2 et le paramétre n,. variable. Les courbes contrainte/déformation
d’une méme simulation sont tracées en figure 5.5 en fonction de la valeur de ce parameétre n..
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FIGURE 5.5 — Etude de la convergence au paramétre n. pour § =1 et p = 2.

La convergence au paramétre est assez nette, avec une évolution brutale entre n. = 1 et n. = 5.
Il est également trés clair que ce paramétre influence fortement les résultats de simulations, en
particulier la contrainte & rupture finale de ’éprouvette, et que son utilisation doit se faire avec
prudence pour ne pas fausser les interprétations. La figure 5.6 présente le nombre de sous-itérations
nécessaires a la convergence ainsi que la contrainte & rupture en fonction de ce paramétre. Une
valeur de n. = 10 peut par exemple permettre d’effectuer des calcul dans des temps relativement
courts, avec un écart a la rupture de moins de 10 %. Des valeurs de n. = 50 ou plus semblent
néanmoins plus raisonnables pour obtenir des résultats convergés.
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FIGURE 5.6 — (a) Evolution du nombre de sous-itération avant convergence en fonction de n., pour une
portion équivalente de chaque simulation. Permet de remonter au temps de calcul nécessaire. (b) Evolution
de la contrainte & rupture en fonction de n..
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5.1.6 Syntheése

Le modéle a fibres intégrées proposé intégre un élément de liaison entre les fibres et la matrice
capable de reproduire & la fois le comportement longitudinal endommageable et frottant des inter-
faces, mais également le comportement transverse endommageable. Cet élément de liaison raccorde
des éléments volumiques représentants la matrice extra et intra-fil avec des éléments structuraux qui
représentent les fibres. Ces deux derniers éléments ont eux aussi un comportement endommageable.

Ce modéle repose sur ’hypothése que la représentation locale des fibres, de la matrice ou du
systéme interfacial n’est pas nécessaire et qu’une approximation du comportement moyen de ces
dernier est suffisante. Fatalement, cette simplification s’accompagne d’une perte d’information lo-
cale et le modéle semble inapproprié & des applications centrées sur la compréhension a 1’échelle
de la microstructure. En contrepartie, le modéle propose un gain indéniable sur le nombre de de-
grés de liberté des modéles et permet d’envisager une utilisation aux échelles supérieures, tout en
conservant des paramétres liés aux phases individuelles, ainsi qu’une description phénoménologique
des intéractions entre les phases.

La suite de ce chapitre va donc se consacrer a démontrer la validité de 'approche, d’abord via
une étude des éléments de liaison seuls, puis de ’ensemble des éléments. La génération des mo-
déles sera également abordée, ainsi que certaines notions nouvelles sur la description des fibres aux
échelles supérieures.

5.2 A D’échelle microscopique

5.2.1 Génération de cellules représentatives

Les modéles qui serviront & valider le comportement des éléments de liaison, puis de ’ensemble
des éléments (avec ’endommagement de la matrice et des fibres) sont basés sur des microstructures
réelles des matériaux étudiés. La construction de ces cellules élémentaires hérite directement de
travaux qui concernaient préalablement le développement d’une approche multi-échelle, avant le
développement du modéle & fibres intégrées proposé dans un second temps. Pour cette raison, la
génération des microstructures est basée images, méthode qui peut sembler excessive dans le cas
du modéle présenté ici.

La génération basée images proposée ici suppose une géométrie presque idéale de certaines phases :
fibres circulaires, SiC CVI uniformément réparti autour des fibres. Grace a cette hypothése, I'iden-
tification des phases est grandement simplifiée. Les différentes étapes de génération des cellules
élémentaires microscopiques sont détaillées ci-dessous et des illustrations associées sont disponibles
en figure 5.7 :

— (b) La premiére étape consiste a faire identifier des gaussiennes sur 'histogramme des ni-
veaux de gris des images (Gaussian Mixture Model). Chaque phase est associée a une gaus-
sienne, ce qui permet de réaliser une segmentation de l'image par phase.

— (c) Les différentes phases passent ensuite par une transformée circulaire de Hough, la phase
qui présente les zones les plus circulaires est associée au systéme interfacial et permet de
retrouver les positions et diamétres de chaque fibre. Les fibres en bordure des images sont
souvent mal détectées car incomplétes, raison pour laquelle les images doivent étre de di-
mension supérieure & la cellule finale souhaitée.

— (d) Les épaisseurs de SiC CVI sont ensuite reconstruite par croissance autour de chaque
fibre. Le but est de minimiser ’écart par rapport & la phase réelle déterminée lors de la
segmentation, tout en gardant I’hypothése que la croissance est uniforme pour chaque fibre.

— (e) Les porosités les plus grandes sont reconstruites par des arcs de cercle qui ont pour
centre des fibres, car ces derniéres apparaissent en général lors de la croissance du SiC CVI,
entrainant des formes circulaires.
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5.2. A D’échelle microscopique

— (f) Les différentes informations géométriques sur les phases permettent ensuite de générer
un maillage, ici avec GMSH. Le maillage n’est pas effectué sur I’ensemble de 'image pour
éviter les effets de bord.

AN
AR
02

LVAVAVAVAVA‘AVA: VATAVAVAVAVAVA Y ]
4
i

%

AV TAVA NI

R
AT
XISk
KRR

<]
ORI
R

AvAY

LX %Anuu
oEE
b

1
AV

Lo R
O Al
VAAAN,

5
5
NIRRT

FIGURE 5.7 — Etapes de génération de cellules microscopiques basées images.

Comme indiqué précédemment, si une telle génération présente un intérét dans le cadre d’une ap-
proche multi-échelle basée sur la détermination du comportement apparent de centaines de cellules
représentatives, 'intérét est plus limité dans le cas des modeéles & fibres intégrées. Les informations
géométriques sur les fibres obtenues par cette méthode permettent néanmoins de construire des
modéles a fibres intégrées qui sont directement comparables & des modéles avec des fibres explicite-
ment maillées et des zones cohésives. Cela permet d’envisager une validation du bon comportement
des éléments de liaison par comparaison entre les deux modéles.

5.2.2 Validation du modéle de liaison

Le premier objectif des simulations présentées ici est la validation du bon comportement des
éléments de liaison. Pour ce faire, les éléments qui représentent les fibres et la matrice ont un
comportement élastique pur. Seuls les éléments de liaison et les zones cohésives ont un comporte-
ment endommageable. Puisque le comportement des éléments de liaison est principalement tiré des
équations qui pilotent le comportement des zones cohésives de Alfano, il est légitime d’attendre un
comportement similaire des deux modéles.

Les éléments vont étre testés pour deux types de sollicitations, sélectionnés pour leur importance
attendue dans nos matériaux d’étude : des simulations de pull-out (extraction des fibres de leur
bloc de matrice) et des simulations de traction transverse au sens des fibres. Les résultats pour
différentes propriétés interfaciales sont présentés en figure 5.8.
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Chapitre 5. Approche par fibres intégrées
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FIGURE 5.8 — Pour toutes les courbes, chaque couleur représente un jeu de paramétres, avec en traits

pleins le modéle classique avec zones cohésives, et en pointillés le modeéle a fibres intégrées. (a) Courbes
force/déformation des pull-out. (b) Déplacements relatif de 'arriére des fibres, par rapport a leur dépla-
cement relatif imposé a I'avant des pull-out. (¢) Courbes force/déformation des tractions transverses. (d)
Schéma d’un modeéle classique avec des fibres en 3D. (e) Schéma du méme modéle en version fibres intégrées,
ot les fibres sont remplacées par des éléments truss. (f) et (g) schéma des sollicitations.

Les résultats obtenus via le modeéle a fibres intégrées sont pleinement satisfaisants. Ils permettent
de reproduire les courbes des modéles avec zones cohésives aussi bien pour des sollicitations de
Iinterface en mode I qu’en mode II. ’amorgage de I’endommagement des interfaces, la propagation
ainsi que la rupture finale de ces derniéres semblent donc indiquer que la simplification apportée
par la description des éléments de liaison n’a qu’un effet mineur sur les résultats de simulation.

5.2.3 Modéle complet et amorgage de la décohésion

Cette section s’intéresse a ’ajout des comportements endommageables des fibres et de la ma-
trice dans les modéles. Le but est de voir dans quelle mesure le modéle permet de conserver une
bonne représentation des phénoménes une fois complétement mis en place, comme cela a été fait
uniquement pour la liaison en section précédente.

Le premier test effectué est une comparaison de I'état de chargement fibre/matrice dans le cas
de I'apparition d’une fissure dans un fil longitudinal. En effet, I'utilisation d’un endommagement
continu entraine naturellement un champ de déplacement trés différent d’une fissure réelle qui
est discréte, ce qui pose la question de la représentation de 1’état de chargement de ’ensemble
fibre/matrice avec ce modéle.
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5.2. A D’échelle microscopique

Probléme d’amorcgage des décohésions

Une cellule de 400 pm de long pour 50 pum de cdté présentant une fissure en son centre est
testée en traction. Un premier modéle considére une fissure discréte (figure 5.9a), c’est-a-dire une
discontinuité du maillage, tandis qu'un deuxiéme modeéle présente des éléments endommagés (figure
5.9b), tels qu'ils seront utilisés pour représenter la fissuration dans la suite des travaux. Les courbes
contrainte/déformation de ces deux modéles sont présentées en figure 5.10, ainsi que 'état de
contrainte des phases pour une déformation donnée.
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FIGURE 5.9 — Schéma des deux modéles testés.
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FIGURE 5.10 — (a) Etat de chargement des phases a iso-déformation et (b) courbes contrainte/déformation.
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Les différentes courbes permettent clairement de mettre en évidence une différence de réponse
entre les deux modéles. Le modéle avec endommagement continu ne produit pas le comportement
attendu, avec une décohésion ne se produisant pas de maniére nominale. La différence fondamentale
entre les deux modéles provient de la description du champ de déplacement dans la matrice : dans
le cas d’une fissure discréte, le champ est discontinu au niveau de la rupture ce qui entraine un
cisaillement fibre/matrice, ce qui n’est pas le cas avec 'endommagement continu. Les interfaces
ne s’endommageant pas en traction pure, le modéle avec endommagement continu voit alors ses
amorcages de décohésions bloqués, donnant des états de chargement et d’endommagement non
conformes.

Solution proposée

Ce probléme pourrait étre résolu en modifiant 'approche faite de 'endommagement. En ef-
fet, il est tout & fait possible de modéliser les endommagements de maniére discréte par plusieurs
approches qui ont déja été abordées au chapitre précédent, par exemple via 'utilisation de zones
cohésives entre les mailles. Le principal probléme a une telle solution provient de la description des
endommagements dans les fils transverses. En effet, la méthode par fibres intégrées perdrait tout
intérét, puisqu’il ne serait alors plus possible de modéliser correctement le comportement transverse
des fils. Les fissures pourraient seulement se produire dans les zones cohésives, sans jamais sollici-
ter les systémes interfaciaux transverses. Pour garder une description discréte de la fissuration, il
faudrait alors se tourner vers des méthodes type remaillage adaptatif, mais la complexité ajoutée
par ce type d’approche n’a pas été souhaitée dans ces travaux.

La solution proposée pour pallier ce probléme consiste a forcer 'amorgage des décohésions dans
les éléments endommagés. Cela sous-entend de donner des informations sur la matrice intra-fil aux
éléments de liaison, pour que ces derniers soient en mesure d’amorcer la décohésion. L’inconvénient
majeur de cette méthode est le fait que 'endommagement d’un élément s’accompagne donc néces-
sairement de la décohésion totale de l'interface associée. La figure 5.10 met néanmoins clairement
en évidence le fait qu’une trés grande partie de U'interface décohérée ne présente pas de transfert
de charge entre la fibre et la matrice. Cela montre bien que décohérer directement l'interface sur
I’entiéreté de I’'éléments de matrice ne devrait donc pas poser de probléme majeur.
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FIGURE 5.11 — Etat de chargement des phases pour les deux modéles & iso-déformation.
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FIGURE 5.12 — Courbes contrainte/déformation des deux modéles.

Les courbes 5.11 et 5.12 présentent les mémes courbes que dans la figure 5.10, une fois la
correction proposée appliquée. Malgré quelques écarts subsistants entre les deux modéles, la cor-
rection permet clairement de retrouver une bonne description de la décohésion fibre/matrice et des
contraintes dans les deux phases par rapport a ce qui était trouvé précédemment avec I’endomma-
gement continu. Cette derniére sera donc naturellement utilisée dans la suite pour ’ensemble des
simulations proposées dans ces travaux.

La méthode proposée semble clairement incompatible avec des propriétés interfaciales trop fortes qui
s’accompagneraient de longueurs de décohésions inférieures a la taille des maillages. En pratique,
I’approche par fibres intégrées ayant été proposée pour traiter les problémes de séparabilité des
échelles intervenant car les longeurs de décohésion sont réguliérement supérieures aux dimensions
des éléments, cela ne doit pas poser de probléme.

Modéle complet

L’évolution des coefficients du tenseur de rigidité du modéle complet (avec endommagement de
I'ensemble des phases et correction de ’amorgage) est ensuite comparée & un modéle avec zones
cohésives. Une cellule microscopique est sollicitée avec des chargements élémentaires homogénéisés
en PMUBC (Periodicaly Mized Uniform Bondary Conditions) et des étapes de perturbation élé-
mentaires sont réguliérement effectuées pour déterminer les coefficients du tenseur de rigidité. La
cellule microscopique est présentée avec les cas de chargement élémentaires en figure 5.13.

v v
it I

(a) Traction xx ou yy (b) Traction zz (c) Cisaillement xy (d) Cisaillement xz ou yz

FIGURE 5.13 — Exemples de champs de déformation pour les cas de chargement élémentaires sur les cellules
microscopiques.
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L’évolution des coefficients ainsi que ’écart entre les deux modéles sont présentés en figure 5.14 :
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FIGURE 5.14 — (a) Evolution des coefficients du tenseur de rigidité. (b) Ecart entre les deux modéles. En
traits pleins pour une simulation avec zones cohésives, en pointillés pour un modéle & fibres intégrées. Dans
les deux cas, la direction 33 correspond & la direction des fibres.

Les valeurs initiales des coefficients sont bien décrites par le modéle & fibres intégrées, a ’excep-
tion des valeurs de Cs5 et Cgg. Cet écart peut facilement étre expliqué par I’absence de rigidité de la
part des fibres lors d’un cisaillement dans les plans transverses a ces derniéres. En effet, les éléments
truss, contrairement & un maillage explicite des fibres, n’apportent aucune rigidité supplémentaire
en cisaillement. Il est a noter qu’une modification des éléments de liaison pourrait aisément corri-
ger cet écart, mais il a été considéré dans un premier temps que son impact serait probablement
négligeable dans le comportement du matériau, au moins pour des sollicitations en traction.

Le deuxiéme écart observable intervient aprés environ 0.1 % de déformation, moment ot I’endom-
magement de la matrice se produit. Une évolution plus brutale des coefficients du modéle & fibres
intégrées est alors observable. Encore une fois, ’explication de l'origine de I’écart est assez directe.
Dans le modéle a fibres intégrées, une discrétisation bien plus grossiére du maillage est utilisée.
Ainsi, lorsque les premiéres fissurations matricielles apparaissent, elles engendrent une perte bien
plus importante de rigidité que dans un cas ou la discrétisation est plus fine. Néanmoins, cet effet
est également rencontré dans le cas du pont micro/méso classique : 'endommagement & 1’échelle
microscopique est attribué a tout 1’élément mésoscopique (de taille supérieure), ce qui engendre
une localisation plus forte. Ainsi I’écart est jugé acceptable pour la suite de 1’étude, car il apparait
nécessairement dans le cadre des représentations non discrétes de la fissuration.

5.2.4 Discussions et limites de ’approche

Le modéle & fibres intégrées proposé dans le cadre de ces travaux permet une représentation des
comportements de la microstructure similaire a ce qui peut étre employé dans les modéles multi-
échelle plus classiquement utilisés. Malgré les nombreuses simplifications engendrées par cette mé-
thode, les éléments de liaison permettent globalement de simuler les comportements interfaciaux
aussi fidélement que ce qui est proposé par les zones cohésives dans des cas de chargement élé-
mentaires. L’approche s’accompagne d’'une diminution importante du nombre de degrés de liberté,
ce qui permet d’envisager son utilisation dans des modéles de plus grandes dimensions et ainsi de
s’affranchir de ’homogénéisation des modéles multi-échelle et de I'hypothése de séparabilité des

échelles qui ’accompagne.

128



5.3. A T’échelle mésoscopique

L’utilisation de ce type d’approche directement & 1’échelle de la microstructure doit néanmoins se
faire avec beaucoup de prudence. Comme indiqué plus tot, la simplification de la description des
interfaces implique une perte importante d’informations locales et une description géométrique dé-
gradée a ces échelles, notamment & cause des dimensions des éléments volumiques. Des méthodes
de projection de champs pourraient probablement étre envisagées afin de permettre un affinage des
maillages et ainsi d’obtenir une meilleure description des phénoménes locaux, mais dans la descrip-
tion actuellement faite, il parait imprudent d’employer ces modéles pour analyser des phénoménes
locaux a I’échelle de la microstructure.

Le probléme d’amorcage des décohésions entrainé par 'utilisation d’endommagement continu dans
les éléments volumiques a été réglé en considérant une décohésion totale des interfaces dans les
éléments endommagés. Si cette méthode permet de retrouver une description approximativement
correcte de la décohésion locale, elle ne semble pourtant pas idéale et présente encore des écarts avec
une représentation discréte des fissures matricielles. Ces écarts seront néanmoins considérés comme
négligeables par la suite, notamment par rapport aux incertitudes expérimentales de détermination
des propriétés interfaciales qui se sont révélées bien plus grandes. L’introduction d’une discontinuité
forte du champ de déplacement dans les zones endommagées serait vraisemblablement un trés bon
axe d’amélioration de ces travaux.

5.3 A l’échelle mésoscopique

Le modéle a fibres intégrées a été validé a 1’échelle de la microstructure. Malgré la diminution
marquée du nombre de degrés de liberté, la représentation individuelle des fibres engendre toujours
des maillages bien trop lourds pour permettre de simuler des tissages de tailles raisonnables (c’est-
a~dire de quelques millimétres de c6té). L'utilisation du modéle & I’échelle supérieure s’accompagne
donc d’une simplification supplémentaire qui va étre décrite dans cette section. La génération des
maillages et des structures tissées est également discutée.

5.3.1 Utilisation de macro-fibres

La représentation des fibres peut étre simplifiée par l'utilisation de "macro-fibres". L’idée
consiste a n’utiliser qu'un seul élément structurel pour représenter des lots de fibres, plutét que de
représenter les fibres individuellement. L’utilisation de macro-fibres implique une modification de
la taille des mailles volumiques, qui doivent toujours présenter un volume permettant de conserver
des taux de phases corrects. Ainsi, au plus les macro-fibres représentent un grand nombre de fibres,
au plus les mailles volumiques sont grandes.

Cette méthode permet encore une fois de réduire le nombre de degrés de liberté des modéles
et ainsi de les employer & des échelles plus importantes. Elle s’accompagne néanmoins d’une étude
nécessaire sur la convergence des résultats. Ainsi, au plus le nombre de macro-fibres est faible (donc
le nombre de fibres par macro-fibres), au moins les calculs permettent une description adéquate
des chargements locaux mais au plus ils permettent de modéliser des dimensions importantes &
méme coup de calcul. En pratique il est donc nécessaire d’étudier la convergence au nombre de
macro-fibres, comme cela est fait sur la convergence a la taille de maille des calculs éléments finis.

Une étude de convergence au nombre de macro-fibres a été menée sur un modéle représentant
un matériau tissé de 1 x 2 x 3 mm. Le tissage ainsi que les propriétés des phases utilisés sont
proches des matériaux étudiés et identiques entre les simulations. Seul le nombre de macro-fibres
(et donc de la taille de maille) est modifié entre les simulations. Les courbes contrainte/déformation
sont présentées en figure 5.15 ci-dessous, tandis que 'apparition des premiers endommagements est
présentée en figure 5.16.
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FIGURE 5.15 — Courbes contrainte/déformation pour une simulation avec un nombre de macro-fibres par
fil variable, mais des propriétés matériau identiques. Le nombre de macro-fibres par fil est indiqué dans la
légende.

La convergence du résultat arrive entre 25 et 50 macro-fibres par fil. Il apparait trés clairement
avec cette étude que les résultats sont trés sensibles au nombre de macro-fibres, aussi bien pour la
courbe contrainte/déformation que pour 'aspect phénoménologique des endommagements, qui se
retrouvent tout deux modifiés. Les effets les plus notables sont les suivants :

— Les différentes simulations ne présentent pas la méme rigidité. Cet écart provient directement
des macro-fibres. Moins il y a de macro-fibres par fil, plus il y a de chances qu’une macro-
fibre originellement dans le maillage se retrouve en-dehors et que la rigidité soit modifiée en
conséquence.

— A cause de ce méme effet, couplé a I'augmentation de la taille de maillage, la répartition
des contraintes dans les fils et la matrice peut ne pas étre la méme d’une simulation & une
autre.

— Cela impacte I’apparition des fissures matricielles, qui peuvent avoir des localisations trés dif-
férentes, comme le montre la figure 5.16, et affecte naturellement 'apparition des premiéres
fissures.

— Additionnellement, la création d’une fissure génére une perte de module d’autant plus im-
portante que la taille de maille est grande. Ainsi 'apparition d’une fissure matricielle n’aura
pas le méme effet en fonction du nombre de macro-fibres, ce qui est parfaitement observable
sur le graphique 5.15.

L’utilisation de macro-fibres pose également la question de la représentation de la rupture des
fibres. Si les mécanismes de rupture de fibres seules sont trés simples a appréhender, la rupture
de lots de fibres n’est souvent pas simplement la somme de la rupture de toutes les fibres du lot.
Comme soulevé au chapitre 1, il est rarement judicieux de considérer les ruptures de fibres dans
une situation de déplacement imposé, ot chaque nouvelle rupture de fibre raménerait & un nouvel
équilibre statique. Les lots de fibres présentent le plus souvent des ruptures en cascade, o chaque
nouvelle rupture va entrainer des reports de charge jusqu’a un stade critique qui est en théorie
associé a ’équation suivante :

P,(0) =1—exp(—1/m) (5.23)

Cette situation est néanmoins complexe & vérifier dans les matériaux, ol les effets de rupture
en cascade peuvent potentiellement étre influencés par le positionnement des fibres entre elles ainsi
que par la structure tissée. Puisque les calculs éléments finis sont résolus par une approche statique,
la rupture en cascade des fibres n’est pas nécessairement bien représentée. Pour toute la suite, et
en l'absence d’information permettant de trancher sur le mode de représentation, la contrainte &
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rupture va étre déterminée de la maniére suivante : Si IV est le nombre de fibres que représente
la macro-fibre, alors N valeurs de contraintes a rupture sont tirées aléatoirement dans la loi de
Weibull et classées dans l'ordre croissant ; la contrainte de la fibre numéro N x (1 — exp(—1/m))
est ensuite prise comme contrainte a rupture de la macro-fibre globale.

(C) 25 macro-fibres /fil (d) 10 macro-fibres/fil

(e) 5 macro-fibres/fil

FIGURE 5.16 — Reésultats de simulation pour X macro-fibres/fil pour € = 0.08 %. Seules les macro-fibres
et les éléments volumiques endommagés sont présentés sur ces images. Ces derniéres correspondent aux
courbes de la figure 5.15.
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5.3.2 Génération des structures tissées

La réalisation de simulations mésoscopiques nécessite la génération des structures tissées a cette
échelle. Une méthode de génération entiérement numérique est employée dans ces travaux, car
comme discuté au chapitre précédent, cela permet d’obtenir des préformes relativement réalistes
sans trop de difficultés. Plusieurs étapes sont nécessaires & 'obtention de structures qui soient
cohérentes avec les tissages des matériaux étudiés. Ces derniéres vont étre décrites et illustrées
dans les sous-sections suivantes.

Description géométrique du tissage

La premiére étape consiste a générer le motif de tissage des fils. La section des fils est considérée
comme parfaitement élliptique, avec a et b respectivement les demi-grands et demi-petits axes de
cette éllipses. Les motifs de tissage étudiés ne présentent pas de retour arriére des fils, ce qui simplifie
grandement la description de la géométrie de tissage de ces derniers. Le tissage est donc décrit sous
la forme d’une matrice pour chaque plan de tissage, sous un format proche de celui proposé dans
[Cou08] :

FIGURE 5.17 — Exemple de tissage géométriquement idéal.

o 'élément (i, j) de la matrice donne la couche de l'intersection du i-éme fil de chaine avec
le j-éme fil de trame en partant du haut. Dans I’exemple ci-dessus, le premier plan sens chaine est
décrit par la matrice suivante :

pie ) 2

La position des fils est ensuite calculée de sorte & minimiser I'espacement des fils tout en
garantissant qu’aucune interpénétration ne se produise. Chaque axe du plan de tissage (sens trame
ou chaine) est donc séparé du suivant de la distance 2a + 2b. La position du fil de chaine est
déterminée entre chaque fil de trame en fonction de ’écart entre les deux positions en suivant la
description faite dans la figure 5.18.

FIGURE 5.18 — Différentes configurations de passage des fils en fonction des valeurs de la matrice.

La position de la fibre neutre de chaque fil dépend de la position des fils perpendiculaires &
ce dernier. Le cas (a) est le plus simple & traiter, puisqu’il est totalement droit. Le cas (c) est
également relativement simple & traiter, puisque le fil est en contact tout le long des deux autres
fils avec lesquels il est tissé. L’équation paramétrique de la fibre neutre du fil est donc la suivante :
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( b2
r=1t+
b2t2 + at(l - 5)

(5.25)
1— 442 2
v \/ Y f

v2#2 +at(1 - L) a?

Par souci de simplicité, cette équation paramétrique est donnée relativement a un fil dont le
centre serait positionné en x = 0, y = 0 et pour 0 < t < 1. Les équations dans le cas d'une fibre non
centrée sur x = 0, y = 0 ou pour £ < 0 sont évidentes et ne seront pas détaillées ici. La solution a la
situation (b) est plus complexe. Dans cette situation, la fibre suit ’équation paramétrique décrite
par ’équation 5.25 mais pour 0 <t < t,,, avec t,, la racine de :

2

bt b2 a? xy\[1— -5 bAe2 2
" (atb—tm— ) G S —|—b><\/1 — 2 _ph=0
t2, b2, + at(1 — ) bt 22, + a(1 - bg) a

a2>< 1——2 a2
a

(5.26)

La solution explicite de cette équation n’est pas triviale et sera donc déterminée numériquement.
Pour t¢,, <t <1, la fibre neutre du fil suit simplement :

_,bt—m
Yy = tQ
o

avec xy et y; les valeurs de ’équation paramétrique 5.25 pour t = t,,

(LE — $t) + Yt (5.27)

Position des fibres

Une fois les positions des fils connues, les fibres doivent étre placées dans ces derniers. La mé-
thode employée dans ces travaux utilise un algorithme de Lloyd-Max afin d’obtenir une répartition
relativement homogéne en partant d’un positionnement aléatoire des fibres. Tous les fils de chaine
et les fils de trame présentant des sections identiques, une seule génération est nécessaire. Une fois
I’algorithme convergé, les fibres sont placées dans tous les fils en suivant la position du fil calculée
précédemment. Le nombre de fibres pour chaque fil est bien évidemment déterminé en fonction du
nombre de macro-fibres souhaitées. La figure 5.19 présente la structure tissée précédente une fois
les fils discrétisés avec 50 macro-fibres par fil.

FIGURE 5.19 — Exemple de tissage avec les fils discrétisés en macro-fibres.

133



Chapitre 5. Approche par fibres intégrées

Etape de relaxation

Les générations purement numériques telles que celles décrites précédemment présentent 1’in-
convénient majeur d’étre assez éloignées des géométries des fils réels. Les méthodes de relaxation
proposent de simuler les efforts générés sur les fibres par le tissage et les contacts des fibres entre
elles. L’algorithme proposé dans [Coul3] est donc utilisé dans ces travaux afin d’obtenir des tissages
plus réalistes, aussi bien en terme de position moyenne des fils que de géométrie de leur section
(figure 5.20).

FIGURE 5.20 — Exemple de tissage discrétisé et relaxé.

Limites de la génération

Cette approche de génération virtuelle présente quelques limites. Comme présenté au chapitre
précédent, les approches virtuelles ne permettent généralement pas d’obtenir des géométries qui
correspondent bien aux tissages réels, méme en réalisant 1’étape de relaxation. De plus, la génération
mise en place dans le cadre de ces travaux est limitée & la construction de plaques de matériaux
tissés. Il n’est pas possible de travailler sur des formes plus complexes, et le travail & mettre en place
pour permettre I'obtention de ces derniéres serait considérable, surtout si on souhaite conserver les
étapes de relaxation. Malgré cela, cette approche est largement suffisante pour cette étude, car elle
permet une génération rapide et & moindre colit des géométries des éprouvettes qui ont été traitées
expérimentalement.

5.3.3 Génération des maillages éléments finis

Une fois la géométrie obtenue, quelques étapes sont encore nécessaires afin d’obtenir le maillage
qui permettra d’effectuer les calculs éléments finis. L’objectif principal est ici de déterminer toutes
les intersections entre les macro-fibres et les éléments volumiques dans lesquels elles sont intégrées,
afin de définir I’ensemble des éléments de liaison dans le calcul.

Dans un premier temps, le passage d’une définition géométrique des macro-fibres & un ensemble
d’éléments & deux noeuds doit étre effectué. Il a été décidé dans ce cadre de générer des éléments
de longueur réguliére, comme cela est fait dans la majorité des approches par fibres intégrées de la
littérature [Bit19 ; Hau20|. La longueur totale de la macro-fibre est subdivisée de sorte & obtenir des
éléments de taille voulue. Puisque les macro-fibres n’ont pas une géométrie réguliére, le découpage
est fait de maniére itérative. Les détails de cette étape ne seront pas abordés dans la mesure ou la
génération de maillages 2D ne présente, en principe, pas de difficultés particuliéres.

La seconde étape consiste donc a calculer les intersections des éléments structuraux (des macro-
fibres) avec les éléments volumiques (de la matrice). Cette étape est en principe un pur probléme
de géométrie, méme si, en pratique, sa mise en place s’accompagne de problémes numériques.
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La méthode employée est ici schématisée en 2D pour simplifier la lecture, mais elle est bien
évidemment appliquée en 3D dans les travaux de génération des maillages. La figure 3 présente
un exemple d’un élément truss traversant un élément triangle de maniére aléatoire. Il s’agit de
déterminer si I’élément truss (noeuds 1 et 2) passe bien dans 1'élément triangle (nceuds 3, 4 et 5).
Les intersections du truss et du triangle sont affichées ici (nceuds virtuels 6 et 7), mais ne sont
pas calculées lors de la génération du maillage. Pour chaque superposition trouvée, un élément de
liaison est ajouté dans le calcul éléments finis. C’est uniquement au sein des éléments de liaison
que la position du ou des nceuds virtuels (ici 6 et 7) sont calculées, afin de déterminer une surface
effective d’interface entre la macro-fibre et la matrice.

Triangle (matrice)

\ Truss (fibre)

3 4

FIGURE 5.21 — Schéma 2D d’un truss intersectant un élément triangle.

En 3D, on note p; = (2, yi, 2;) les coordonnées du noeud i, avec les noeuds 1 et 2 qui définissent
le truss, et 3, 4, 5 et 6 le tétraédre. La méthode de détermination adoptée consiste a chercher de
maniére incrémentale s’il existe un paramétre ¢, tel que le point solution de I’équation paramétrique
du truss 5.28 soit a 'intérieur du tétraédre :

pi=pi+(p2 —pi) xt (5.28)

Le point est considéré a l'interieur du tétraédre si pour toutes les surfaces de ce dernier, définie
par trois des quatres noeuds du tétraédre notés a, b et ¢, ’équation suivante est toujours vérifiée :

AX (xp—xq) — B X (yt —ya) —C X (2t — 24) >0 (5.29)

avec

A= (Yo — Ya) X (2¢ = Za) — (Ye — Ya) X (2 — 2a)
B= (zp—mq) X (2 — 2a) — (Tc — xq) X (2 — 2a) (5.30)
C= (:L'b - xa) X (yc - ya) - (xc - 13(1) X (yb - ya)

L’étape de génération du maillage nécessite également la détermination de l'orientation des
éléments de matrice traversés par des truss. Leur orientation permet de connaitre la direction
d’isotropie transverse de ces derniers. Elle est simplement déterminée par I’axe du truss, qui avec
les notations précédentes est simplement le vecteur :

P2 — pi
P2 — pill
Il est assez clair que ’étape de génération du maillage ne présente pas de difficulté majeure.
Ainsi, cette étape ne semble absolument pas limitante pour travailler sur des structures plus com-
plexes une fois leur géomeétrie obtenue (c’est-a-dire les coordonnées des macro-fibres de la structure
tissée en question).

n =

(5.31)
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5.3.4 Validation & I’échelle mésoscopique

Une validation du modéle complet sur un matériau unidirectionnel (UD) en traction longitudi-
nale a été menée. L’objectif est de voir si ce dernier permet de représenter correctement la courbe
contrainte/déformation classique, ainsi que les phases d’endommagement attendues. Ce choix est
fait car le comportement endommageable des composites UD inverses est particuliérement bien
connu dans la littérature, de par sa simplicité théorique :
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FIGURE 5.22 — (a) Courbes contrainte/déformation typiques d’un CMC UD en traction. En haut pour une
matrice avec des contraintes & rupture parfaitement homogénes, en bas avec une hétérogénéité. (b) Schéma
des contraintes dans les phases et des multi-fissurations possibles. Par [Ave71].

La simulation est réalisée sur un matériau avec des propriétés qui ne représentent pas nécessai-
rement un matériau réel. En particulier, les propriétés interfaciales sont choisies de sorte & obtenir
des longueurs de décohésion facilement observables pour 'exemple. La figure 5.23 présente la courbe
contrainte/déformation obtenue ainsi que 1’état d’endommagement de la matrice et de I'interface
fibre/matrice pour différents niveaux de chargement.
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FIGURE 5.23 — (a) Courbe contrainte/déformation issue d’une simulation sur UD. (b) Endommagement
de la matrice et décohésion des interphases pour différents niveaux de déformation.
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5.4. Conclusion

Le résultat est satisfaisant, car similaire aux modéles classiquement utilisés pour représenter
les UD (par exemple [Ave71]). II permet de retrouver le comportement attendu, constitué de trois
phases principales (notées sur le graphique) : (i) phase élastique, (ii) phase de fissuration de la
matrice et (iii) reprise de la charge par les fibres. La phase de fissuration de la matrice ne forme
pas un plateau car chaque nouvelle fissure entraine une perte de module relativement importante
a cause des dimensions du modéle. Il faudrait augmenter la longueur sollicitée pour masquer ces
phénomeénes. Un pas de fissuration régulier d’environ 500 pum est également visible sur la figure
5.23b. Cette multi-fissuration correspond bien au scénario de fissuration proposé dans la figure
5.22b, pour la situation dans laquelle les fissures apparaissent a la distance ', c’est-a-dire en bout
de décohésion.

5.4 Conclusion

L’approche par fibres intégrées propose un changement de paradigme total par rapport aux ap-
proches multi-échelles classiquement employées pour simuler les effets de la microstructure et des
phases sur le comportement des CMC. La simplification de la description des systémes interfaciaux
et des fibres permet de réduire de maniére drastique le nombre de degrés de liberté des modéles, tout
en conservant une bonne description des phénoménes aux échelles supérieures. Les quelques écarts
existants entre le modéle & fibres intégrées et les modéles avec zones cohésives s’avérent acceptables,
surtout dans la mesure ol le changement d’échelle aurait de toute maniére engendré des probléma-
tiques similaires dans les modéles multi-échelles. Malgré une réduction importante du nombre de
degrés de liberté, une réduction du nombre de fibres est également proposée afin de représenter plus
facilement des échelles suffisamment grandes. L’introduction de macro-fibres s’accompagne natu-
rellement d’une vérification de la convergence des calculs, pour s’assurer de conserver une bonne
description & la fois des courbes, mais également de la phénoménologie d’endommagement dans les
matériaux.

Le modéle s’avére capable de reproduire un comportement endommageable classique de CMC uni-
directionnel sous chargement longitudinal aux fibres, ce qui est encourageant quant & son utilisation
sur des situations plus complexes. Le prochain chapitre s’intéresse donc a ’application de ce modéle
& la famille de matériaux d’étude et permet de mettre en évidence I'importance des propriétés des
différentes phases. Bien évidemment, les limites actuelles du modéle sont également abordées.
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Ce chapitre propose d’appliquer approche de modélisation par fibres intégrées développée au
chapitre précédent aur matériaur d’étude. Une premiére section de ce chapitre est donc dédiée a
la comparaison entre les résultats de simulation de structures mésoscopiques et les résultats expéri-
mentauzr obtenus dans les chapitres précédents. Le modéle est ensuite utilisé pour mener une étude
paramétrique préliminaire, permettant de mettre en avant les effets des phases microscopiques sur le
comportement matériau de maniére quantitative. Une ouverture de la méthode & des questions d’uti-
lisations plus générales de ces matériauz est également proposée. Enfin, les limites de [’approche,
aussi bien vis-a-vis des difficultés de mise en place, que par rapport aux choiz de modélisation, sont
discutées dans une derniére partie.
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Chapitre 6. Application de 'approche par fibres intégrées pour la simulation des matériaux
d’étude

6.1 Simulations de 'endommagement et de la rupture de modéles
mésoscopiques

Cette section s’intéresse a 'application des modéles a fibres intégrées & des structures mésosco-
piques de matériaux SiC/SiC MI. L’objectif est de voir dans quelle mesure cette nouvelle approche
permet de représenter avec exactitude le comportement mécanique et la phénoménologie des endom-
magements, mais également de discuter de ses apports potentiels sur les méthodes multi-échelles
qui étaient jusqu’alors employées pour étudier ces matériaux. Ce chapitre s’appuiera en particulier
sur les résultats expérimentaux des chapitres 2 et 3, afin notamment d’effectuer des comparaisons
essai/calcul.

6.1.1 Introduction

Plusieurs modéles vont étre utilisés par la suite en fonction des objectifs & atteindre. Trois mo-
déles vont néanmoins étre utilisés de maniére récurrente dans le chapitre. Chaque modéle présente
un niveau de complexité croissant, avec une fidélité aux éprouvettes testées expérimentalement
plus grande (en terme de dimensions, mais aussi par rapport au tissage utilisé), mais également
un nombre de degrés de liberté plus important, rendant les calculs plus cotiteux. Ces différents
modéles sont présentés en figure 6.1. Ils sont classés du plus simple au plus complexe, et notés I,
II et TII pour tout le reste du chapitre. Un nombre de 50 macro-fibres par fil est utilisé pour ces
trois modéles, conformément & I’étude de convergence réalisée au chapitre 5. La taille de maille est
bien évidemment fixée par ce nombre de macro-fibres par fil — ou du moins par le taux volumique
que chaque "truss" représente, comme expliqué au chapitre précédent —, et posséde une longueur
caractéristique de 80 pm.

(c) IOI

FIGURE 6.1 — Modéles éléments finis employés dans le reste du chapitre.
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6.1. Simulations de 'endommagement et de la rupture de modéles mésoscopiques

Le tableau 6.1 synthétise les propriétés des trois modéles présentés ci-dessus :

Référence Structure Dimensions Nombre de DDL
(épaisseur, largeur, longueur)
I stratifié 0°/90 0.5 x 0.5 x 2 mm? 26000
2 plis
tissage Safran 3
I . 0.9 x 3 x3.5mm 165000
0.3 x épaisseur
T tissage Safran 1.5 % 4 x 6 mm? 624000
0.5% épaisseur
Eprouvette in tissage Safran 3 x4 x 10 mm3 B
situ [Maz18] 1x épaisseur (zone utile)
Eprouvette tissage Safran 3 x 10 x 50 mm? B
(ces travaux) 1x épaisseur (zone utile)

TABLE 6.1 — Description des trois principaux modéles utilisés dans le chapitre. Comparaison avec
les éprouvettes in situ de [Maz18| et avec les éprouvettes utilisées dans ces travaux.

Les valeurs de N x épaisseur dans le tableau 6.1 font référence au nombre de couches de tissage
comparé au nombre de couches des éprouvettes réelles. Les caractéristiques des éprouvettes réelles
permettent de mettre en lumiére I’écart qui existe encore entre leurs dimensions et celles des modéles
(méme pour les plus gros). Méme si 'approche permet de réduire de maniére importante le nombre
de DDL des modéles, la représentation des phases et des phénoménes microscopiques a 1’échelle
supérieure reste un exercice cofiteux, qui se justifie par la volontée de mieux comprendre leurs effets
a cette échelle. La simulation directe des éprouvettes de 3 x 10 x 50 mm? reste inenvisageable sur
des stations de calcul individuelles sans avoir recours & des méthodes de décomposition de domaine.

Les propriétés mécaniques initiales des différentes phases sont sélectionnées soit directement par
rapport aux résultats expérimentaux obtenus dans ces travaux — en particulier via les caractérisa-
tions des phases individuelles —, soit par rapport & des travaux internes de Safran. Comme indiqué
dans les chapitres expérimentaux, I’exploitation des résultats expérimentaux et l'identification des
propriétés des phases restent complexes et accompagnées d’incertitudes importantes. Pour cette
raison, il est assez clair que ces modéles a fibres intégrées, comme tout modéle ne s’appuyant que
sur les propriétés des constituants élémentaires, reste tributaire de 'incertitude de I'identification
des propriétés microscopiques. En particulier, certaines incertitudes expérimentales pourraient étre
critiques dans la capacité de mise en place des modéles et dans la confiance & accorder & leur
caractére prédictif. Ce point sera abordé plus largement dans le reste de ce chapitre.

6.1.2 Validation de ’approche sur un stratifié 0°/90°

Une premiére simulation est réalisée sur le modéle I. L’objectif est dans un premier temps de
voir si ’approche par fibres intégrées permet bien d’obtenir ’ensemble des phénomeénes mécaniques
attendus dans ces matériaux, indépendamment des aspects textiles. Des précontraintes sont intro-
duites dans le modéle par une premiére étape de simulation d’un refroidissement homogéne sur
I’ensemble de la piéce, entre une température d’élaboration fictive et la température ambiante.
Cette étape permet de rendre compte des précontraintes existant dans la matrice, mais également
a l'interface fibre/matrice engendrant des frottements. Des propriétés de fibres plutot faibles sont
utilisées, afin de limiter le temps de simulation permettant d’obtenir la rupture finale. La figure 6.2
présente la courbe contrainte/déformation d’une simulation de traction cyclée a 0° (suivant l'axe 1),
jusqu’a rupture physique de I’éprouvette (fibres rompues). Les simulations permettent d’observer
I’état d’endommagement de la matrice, des fibres et du systéme interfacial au cours de la simula-
tion, grace a I'approche par fibres intégrées. La figure 6.3 présente ’endommagement de la matrice
pour différents niveaux de déformation.
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Chapitre 6. Application de 'approche par fibres intégrées pour la simulation des matériaux
d’étude
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FIGURE 6.2 — Courbe contrainte/déformation de la simulation sur le modéle T.

(a) £=0.15%

(b) €e=0.20%

I;—+1 (c) e=0.25%

FIGURE 6.3 — Endommagement matriciel au cours de la simulation sur le modéle I (rouge : matrice
endommagée, bleu : matrice saine).
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6.1. Simulations de 'endommagement et de la rupture de modéles mésoscopiques

La courbe contrainte/déformation obtenue présente un ensemble de caractéristiques typiques des
matériaux d’étude. On retrouve en particulier les phases principales du comportement mécanique,
avec (voir les annotations sur la figure 6.2) : (i) une phase élastique, (ii) I’apparition des premiers
endommagements, (iii) une augmentation progressive de la contrainte lors de la phase d’endomma-
gement et enfin (iv) la rupture finale de I’éprouvette. Les états d’endommagement sur la figure 6.3
sont cohérents avec le comportement observé, avec la multi-fissuration progressive de la matrice,
et la rupture des fibres entrainant la rupture finale de ’éprouvette. La figure 6.4 permet également
d’observer les décohésions transverses et longitudinales vers les premiers endommagements.

Decohésion
00e+00 0.1 0.2 0.3 04 05 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0e+00

I | | | I \ | | | ﬁ

FIGURE 6.4 — Décohésions transverses et longitudinales dans le modéle I pour € = 0.10 %. Les éléments
de matrice endommagés sont présentés en transparence. La variable indique I'état d’endommagement du
systéme interfacial (0 sain, 1 complétement endommagé).

La courbe d’énergie acoustique virtuelle (ou pseudo-EA) en figure 6.5 est tracée en comptabi-
lisant I’énergie dissipée dans la matrice (car pour rappel, I’énergie acoustique réelle rend compte
pratiquement exclusivement de 'endommagement matriciel). Ce travail a déja été effectué dans les
travaux de [Maz18|. Pour I'obtenir, la variable d’endommagement D; de chaque élément matriciel
doit étre multipliée par le taux de restitution d’énergie GG; et le volume V; de ce dernier, afin d’ob-
tenir I’énergie dissipée par la fissure (equation 6.1). En pratique, la détermination du volume de
chaque élément est assez lourde & mettre en place, et 1'utilisation du volume moyen des éléments
est suffisante, en particulier car ces derniers ont des volumes similaires.

EAvirtuelle = Z Dszvz (61)

Une courbe d’EA typique en forme de sigmoide est obtenue, signe des trois phases classiques
d’endommagement de la matrice (notées sur la figure 6.5) : (i) premiers endommagements, (ii)
multi-fissuration et (iii) saturation de la fissuration matricielle. La rupture de l'éprouvette inter-
venant tot, la troisiéme phase d’endommagement n’est que trés peu représentée ici. Les cycles de
décharge /recharge laissent également apparaitre une légére émission en début et fin de cycle, signe
de I'’endommagement pouvant se produire & des niveaux de contrainte proches du maximum atteint.
Ce phénomeéne est particuliérement visible sur le dernier cycle de la courbe contrainte /déformation.
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Chapitre 6. Application de 'approche par fibres intégrées pour la simulation des matériaux
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FIGURE 6.5 — Courbe d’énergie acoustique virtuelle issue de la simulation sur le modéle I.
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FIGURE 6.6 — Cycle de décharge/recharge normalisé de la simulation sur le modeéle I, comparé & un cycle
de décharge/recharge normalisé du matériau A. Ce dernier est volontairement décalé en déformation afin
de faciliter la visualisation.

Un cycle de décharge/recharge normalisé est présenté sur la figure 6.6 et est comparé a un
cycle d'un essai du chapitre 2. Le cycle de simulation permet de rendre compte de ’ensemble des
phénoménes observés durant les essais réels, a savoir :

— (A) L’apparition de boucles d’hystéreésis, signe des phénomeénes de frottement se produisant

a l'interface entre les fibres et la matrice. Leur ouverture est intrinséquement liée a la force
de frottement et a la quantité d’interfaces décohérées, engendrant des boucles progressive-
ment plus larges quand la déformation maximale augmente.

— (B) L’endommagement en début de décharge et en fin de recharge. Cet effet, observable
par les énergies acoustiques, est également mis en lumiére ici car, a iso-déformation, la
recharge présente une contrainte inférieure a la valeur avant décharge. Si l'effet est en général
toujours observé dans la littérature, il n’est jamais représenté dans les modéles, par manque
de quantification ou de compréhension des phénomeénes a son origine. Son apparition est ici
spontanée et émerge du comportement physique de ’échelle microscopique, dans la mesure
ol rien n’est introduit dans le modéle pour créer spécifiquement cet endommagement.
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6.1. Simulations de 'endommagement et de la rupture de modéles mésoscopiques

— (C) Le changement de pente en pied de courbe, qui reflete l'existence de précontraintes
dans la matrice. Cette derniére, initialement en compression, voit ses fissures se refermer
progressivement alors méme que le matériau n’est pas entiérement déchargé. Cet effet ne
peut étre reproduit dans les modéles que par la prise en compte de ces contraintes résiduelles.

Enfin, la présence d’une déformation résiduelle lorsque le matériau est déchargé. Cette dé-
formation n’est bien évidemment pas visible sur les courbes normalisées, mais l’est sur la
figure 6.2 ou au chapitre 2. Encore une fois, ce phénoméne n’est pas introduit de maniére
spécifique dans les modéles et résulte naturellement de la physique des phénoménes micro-
scopiques. De toute évidence, ce résultat semble indiquer que leur origine est probablement
liée aux effets de frottements et non a la présence de "débris" ou de rugosité empéchant la
refermeture compléte des fissures, comme cela est parfois évoqué dans la littérature.

6.1.3 Simulation de matériaux d’étude jusqu’aux premiers endommagements

La section précédente a permis de récaputiler ’ensemble des phénoménes mécaniques qui
peuvent étre simulés via 'approche par fibres intégrées. Le comportement mécanique des SiC/SiC
MI peut donc étre modélisé aussi bien d’un point de vue phénoménologique (zone de fissuration,
de décohésion, etc.), que par la bonne représentation des phases d’endommagement sur les courbes
contrainte/déformation. Il est maintenant question d’utiliser ces modéles pour simuler le compor-
tement en traction sens chaine des matériaux d’étude, et voir dans quelle mesure il est possible de
prédire leur comportement uniquement par la connaissance des propriétés de leurs phases micro-
scopiques. Les propriétés utilisées par la suite sont données en Annexe 3. Pour rappel, les courbes
contrainte/déformation des quatre matériaux étudiés sont affichées en figure 6.7 :

I e s sy et e e B I B |

500 |- + Matériau A-H 5

" Matériau B-B 8

i + Matériau C-B )

E 400 i +Matériau D-B )
= i ]
o 300 |- 8
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= 200 i
o [ -
© i ]
100 .
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00 0.06 01 015 0.2 025 03 035 04 045 0.5 0.55 06

Déformation (%)

FIGURE 6.7 — Enveloppe des courbes contrainte/déformation : pour les quatre matériaux étudiés, une seule
éprouvette est présentée ici par souci de lisibilité.

Dans cette partie, les simulations sont effectuées sur le modeéle I afin de travailler sur une
structure tissée proche de celle utilisée dans les matériaux réels. Comme indiqué précédemment,
les propriétés des phases sont tirées des travaux expérimentaux lorsque cela est possible, sinon de
la littérature. Cette section s’intéresse dans un premier temps au comportement matériau dans la
partie élastique et & la phase de premiers endommagements. Bien que plus cotiteuses en temps de
calcul, les simulations multi-échelles ont déja prouvé & maintes reprises leur capacité a simuler ces
premiéres phases du comportement matériau; il est donc légitime d’attendre du modéle & fibres
intégrées qu’il soit également capable de les représenter. Les résultats des différentes simulations
sont présentés en figure 6.8 pour chaque matériau.
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FIGURE 6.8 — Courbes contrainte/déformation jusqu’aux premiers endommagements pour les quatre ma-
tériaux étudiés.

Les simulations permettent d’obtenir un comportement cohérent avec les résultats expérimen-
taux pour I’ensemble des matériaux. Malgré une méme structure tissée et des matrices similaires,
les différents modéles permettent bien de rendre compte de modules différents, provenant princi-
palement de la différence de propriétés interfaciales. Des ajustements mineurs des contraintes &
rupture de la matrice ont été apportés afin de recaler ’apparition des premiers endommagements
pour les différents matériaux. Ces ajustements sont justifiés par la dispersion naturelle des proprié-
tés a rupture des céramiques (discuté au chapitre 1) et par le manque de caractérisation in situ de
ces propriétés.

Les pertes de module précoces des matériaux B et D, diies aux décohésions fibre/matrice trans-
verses et observées expérimentalement, sont également bien reproduites par les modéles. La figure
6.9 présente ’état d’endommagement des systémes interfaciaux pour différents niveaux de charge-
ment pour la simulation du matériau B.
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6.1. Simulations de ’endommagement et de la rupture de modéles mésoscopiques

(b) e = 0.045 %

(d) e = 0.065 % (e) e =0.075 %

Decohésion
0.0e+00 0.1 0.2 0.3 04 05 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0e+00

| | | I | I I | | _|

FIGURE 6.9 — Evolution de la décohésion des systémes interfaciaux avant les premiers endommagements
dans une simulation du matériau B. Seules les interfaces endommagées sont affichées dans les figures (b),
(c), (d) et (e) par souci de lisibiliteé.
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d’étude

La figure 6.10 permet d’observer I’apparition des premiers endommagements matriciels dans les
différentes simulations. Les résultats sont cohérents avec les observations expérimentales, avec des
amorcages se produisant préférentiellement en surface d’éprouvette. Il apparait également que la
localisaion des premiéres fissures matricielles mésoscopiques est principalement guidée par la struc-
ture tissée. Malgré la présence de propriétés interfaciales trés différentes, les zones d’apparition
sont identiques entre les matériaux. Ce constat a déja été fait dans les travaux de [Maz18|, qui a
démontré que méme en mettant des propriétés transverses hétérogénes dans 'intra-fil, la zone d’ap-
parition des premiers endommagements n’était pas modifiée. Un endommagement plus prononcé
est visible sur la simulation avec les propriétés du matériau D. Cela s’explique par un chargement
matriciel plus important, d aux faibles propriétés de l'intra-fil transverse.

(a) Matériau A (b) Matériau B

2

3 (¢) Matériau C (d) Matériau D

FIGURE 6.10 — Zones d’apparition des premiers endommagements matriciels pour les simulations des
différents matériaux.
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6.1. Simulations de 'endommagement et de la rupture de modéles mésoscopiques

Les courbes de la figure 6.8 mettent en évidence le caractére relativement prédictif de ces si-
mulations (dans ces exemples au moins jusqu’aux premiers endommagements), avec une bonne
représentation du comportement mécanique et de la phénoménologie de '’endommagement, ba-
sées uniquement sur les propriétés intrinséques des phases et de l'architecture tissée. Dans cet
exemple, les simulations réalisées sur le modéle IT présentent environ 165000 D.D.L., soit environ
le méme nombre de D.D.L. qu’un unique calcul sur une cellule microscopique de 50 pym de coté.
Cette approche propose donc des modéles avec des capacités similaires aux modéles multi-échelles
classiquement employés, tout en proposant des temps de calcul largement inférieurs, puisqu’ils ne
nécéssitent pas la réalisation de centaines de simulations a I’échelle inférieure (en direct comme
pour les méthodes FE2, ou en offline).

6.1.4 Simulation des matériaux d’étude jusqu’a rupture

Une simulation jusqu’a rupture a ensuite été réalisée sur le modéle IIT avec les propriétés des
phases identifiées sur le matériau A. Pour rappel, bien que ce modéle posséde des dimensions rela-
tivement importantes (1.5 x 4 x 6 mm?), elles restent trés éloignées des dimensions des éprouvettes
(3 x 10 x 50 mm? de zone utile) ou méme d’un VER de tissage (3 x 10 x 10 mm?). Le résultat est
présenté en figure 6.11 :
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FIGURE 6.11 — Courbe contrainte/déformation de la simulation du matériau A sur le modele T et
expérimentale.

La simulation présente une fois de plus un comportement typique, avec une partie élastique,
une phase de multi-fissuration et des cycles présentant des boucles d’hystérésis. Le résultat de
simulation en contrainte/déformation est relativement proche des courbes expérimentales jusqu’a
une déformation d’environ € = 0.2 %, mais présente ensuite plusieurs écarts notables :

— Si I'enveloppe de la courbe correspond bien au comportement expérimental jusqu’a € =
0.2 %, il est trés clair qu’au dela le module du modéle décroit bien plus vite que dans la
réalité.

— Les boucles d’hystérésis lors des décharges/recharges sont peu ouvertes dans le modéle. Si
celle réalisée vers € = 0.1 % est trés proche de l'expérimental, celles 4 ¢ = 0.2 % et 0.3 %
ne correspondent pas.

— La simulation ne présente pratiquement aucune déformation résiduelle lors des cycles, contrai-
rement aux observations expérimentales.

Les différentes exploitations proposées dans la partie expérimentale vont maintenant étre appli-
quées a cette simulation. L’objectif est d’explorer les écarts et les similitudes entre les résultats de
simulation et ’expérience.
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Fissuration matricielle, taux de fissuration et émissions acoustiques virtuelles

La figure 6.12 présente I’évolution de I’endommagement matriciel sur la tranche de la simulation,
comparée aux résidus de corrélation pour des déformations et des dimensions similaires, tandis que
la figure 6.13 présente 1’état d’endommagemement matriciel dans le volume de la simulation.

(a) e =0.10 %

[

FIGURE 6.12 — Evolution de la fissuration matricielle pour différents niveaux de déformation dans la
simulation avec le modéle IIT et comparaison avec les résidus de corrélation du chapitre 2.

150



6.1. Simulations de ’endommagement et de la rupture de modéles mésoscopiques

e o w o N
. e, #o.
) .” > “5‘"‘ - '”.’qv
i .

e -
PR
— e .
[y = - »“'ad‘“;ﬂ,
(a) e =0.10 %

"'h- -' -

(c) e =020 %

(d) e =0.30 %

FIGURE 6.13 — Etat d’endommagement des éléments de matrice dans le volume, pour différents niveaux

de déformation pour le modéle IIT.
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Les deux figures précédentes (6.12 et 6.13) permettent bien un suivi phénoménologique de ’en-
dommagement matriciel. L’apparition de fissures préférentiellement dans les fils transverses est
bien visible, et comme cela a été observé expérimentalement, les zones des fils transverses sont

globalement plus affectées par la fissuration a cause des décohésions fibre/matrice qui favorisent
I’amorgage des fissures. Ces observations restent cependant qualitatives.

Le taux de fissuration matricielle permet d’apporter une information quantitative et comparable
entre I'expérience et les modéles. Il peut étre suivi dans les simulations de la méme maniére que
dans les travaux expérimentaux, en faisant un décompte du nombre de fissures par unité de lon-
gueur sur une des tranches. Cette stratégie n’est néanmoins pas optimale, car I'utilisation de lois
d’endommagement continues rend l'identification des fissures complexe. Comme cela peut étre ob-
servé dans les figures 6.12 et 6.13, il est en effet difficile de discerner les fissures entre elles quand
ces derniéres deviennent nombreuses et proches les unes des autres. Une meilleure stratégie consiste
donc & déterminer un taux de fissuration tant que la quantité de fissure est suffisamment faible, et
de calculer I’évolution des énergies acoustiques au cours de la simulation. La figure 6.14 présente
I’évolution du taux de fissuration matricielle (donc les énergies acoustiques cumulées virtuelles) au
cours de la simulation, comparé aux résultats expérimentaux sur I’éprouvette A-B.
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FIGURE 6.14 — Taux de fissuration de la simulation (modéle IIT) et expérimentale pour 1'éprouvette A-B.

Contrairement a la courbe contrainte/déformation, I’écart avec les résultats expérimentaux in-
tervient aprés environ € = 0.25 %, lors de la saturation de la fissuration matricielle expérimentale.
D’un point de vue phénoménologique, il est assez évident que les résultats de simulation affichent
une multi-fissuration bien trop prononcée, avec une saturation de la fissuration matricielle interve-
nant tardivement par rapport & ’expérimental. Ce résultat permet donc — au moins partiellement —
de comprendre la perte de module trop importante observée sur la courbe contrainte/déformation
de simulation pour des déformations importantes.

Zone de fissuration et mini-matrice

Comme cela a déja été mis en évidence précédemment, contrairement aux observations ex-
périmentales sur la tranche des éprouvettes, les modéles permettent de réaliser des observations
au coeur des matériaux lors de leur endommagement. Il est en particulier possible d’observer les
chemins de fissuration matricielle dans le volume du matériau. Pour faciliter la lecture, une simu-
lation du matériau A avec le modéle II est utilisée dans cette partie. La figure 6.15 présente 1’état
d’endommagement de la matrice pour une déformation moyenne de € = 0.14 %. Une coupe est
effectuée dans le plan C (figure 6.15c), dans laquelle la matrice endommagée et les macro-fibres
sont affichées.
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FIGURE 6.15 — (a) et (b) Etat d’endommagement matriciel & ¢ = 0.14 % pour une simulation du matériau A
sur le modele IT. (¢) Macro-fibres et fissuration matricielle dans le plan C, avec les différents fils longitudinaux
grossiérement détourés pour faciliter la visualisation.

L’observation dans le volume met en évidence les zones de propagation de la fissure. Cette
derniére ne traverse pas complétement 1'éprouvette, malgré ses dimensions réduites (pour rappel :
0.9 x 3 x 3.5 mm3). En particulier, méme si sur la tranche les fils longitudinaux peuvent sembler
complétement traversés par les fissures, il s’avére que ces derniers ne sont en fait pas complétement
fissurés dans le volume. Cette observation remet en question la définition de mini-matrice donnée
dans le chapitre 2 en ce qui concerne le SiC des fils longitudinaux. I semble en effet que la situation
soit plus complexe, avec des fils longitudinaux qui ne sont que partiellement traversés en fonction de
leur position dans le tissage. Cela souligne également I'importance de ce type de modélisation face
a des modeles analytiques UD : les fissures ne sont pas traversantes, ou ne contournent pas compleé-
tement les fils longitudinaux. Seul un modéle prenant en compte les hétérogénéités des contraintes
induites par la microstructure et la structure tissée peut rendre compte de ces phénomeénes.
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Déformations locales et effet Poisson

Il est également intéressant d’observer les déformations au cours de l’essai sous une forme plus
locale que par la simple courbe contrainte/déformation, comme cela a été proposé expérimenta-
lement via la CIN. La figure 6.16 présente une comparaison a iso-chargement de la déformation
locale issue de la simulation et de la CIN sur les images microscopiques (présentée au chapitre 2).
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FIGURE 6.16 — Déformations longitudinales et transverses au chargement sur la tranche pour une défor-
mation moyenne de ¢ = 0.21 %. Les échelles sont identiques pour I'expérimental et la simulation et sont
indiquées sur les résultats de CIN.

Les déformations longitudinales sont cohérentes avec les observations expérimentales. Les zones
de fissuration matricielle se déforment fortement, tandis que les zones saines ne présentent pra-
tiquement aucune déformation. La taille des maillages employés dans les simulations ne permet
néanmoins pas d’observer les phénoménes transverses, dans la mesure ot les zones de matrice entre
les fils longitudinaux et transverses ont des dimensions trop réduites. Pour tout de méme accéder
aux informations liées aux effets transverses (effet Poisson ou autre), une exploitation de la valeur
moyenne des déformations transverses est également proposée. La figure 6.17 présente une com-
paraison de la déformation transverse moyenne entre la simulation et les résultats expérimentaux
(encore une fois issus de la CIN).
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FIGURE 6.17 — Courbe contrainte/déformation dans la direction transverse pour le modeéle IIT, comparée
aux valeurs expérimentales issues de la CIN sur le mouchetis.

Un comportement similaire aux données expérimentales est observé, avec une premiére phase
de contraction transverse du matériau, dominée par les effets Poisson au niveau de la matrice, puis
une seconde phase de gonflement du matériau. Cet effet est bien représenté par la simulation sur
I’ensemble de la courbe malgré les écarts observés aprés une déformation supérieure a e = 0.20 %
sur toutes les autres observations. Ce comportement est induit par 'embuvage des fils, qui génére
un réalignement des fibres & mesure que le matériau s’endommage, bien visible sur la figure 6.18.
Les déplacements transverses des fils en peau de matériau sont particuliérement visibles.

Déformation fransverse
-2.0e-03 0 0.001 0.002 0.003 0.004 0.005 0.006 0.007 0.008 1.0e-02

e '

(b) e =0.35 %

FIGURE 6.18 — Illustration de l'effet de gonflement du matériau di au réalignement des fibres dans le sens
de la charge. Déformations grossies 100 fois pour faciliter la visualisation.
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Systéme interfacial

La figure 6.20 permet de suivre I’état d’endommagement des systémes interfaciaux au cours du
chargement. Les interfaces transverses sont les premiéres a se décohérer. Elles sont ensuite suivies
par les interfaces longitudinales, lorsque les fissures matricielles affectent les fils longitudinaux. Avec
ces propriétés interfaciales tirées du matériau A, les décohésions fibre/matrice interviennent bien
dans les zones de fissuration matricielle de maniére simultanée & leur apparition, contrairement &
ce qui est observé sur les matériaux B ou D (voir figure 6.9) ou les décohésions transverses ont
lieu avant ’apparition des premiéres fissures dans la matrice. Comme cela a déja été souligné, cette
caractéristique est liée & une zone avant les premiers endommagements totalement linéaire élastique.

La figure 6.19 présente la longueur de décohésion normalisée dans les fils longitudinaux. Comme
toutes les observations précédentes, un écart notable apparait aprés une déformation de e = 0.2 %,
a partir de laquelle les simulations présentent une quantité de décohésion bien plus importante que
les résultats expérimentaux. Cette comparaison reste néanmoins questionnable, car pour rappel, les
longueurs expérimentales sont issues d’un calcul analytique sur un UD équivalent. Sur les résultats
de simulation, une rupture de pente est observable vers une déformation de € = 0.3 %. Cette rup-
ture de pente coincide avec la diminution de la fissuration matricielle observée précédemment sur
la figure 6.14. Ce résultat semble relativement logique : & partir du moment o la fissuration ma-
tricielle ralentit, la décohésion ne peut alors plus se créer rapidement autour des nouvelles fissures;
seules les décohésions existantes peuvent continuer a se propager, ralentissant également 1’évolution
de la longueur de décohésion totale.
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FIGURE 6.19 — Comparaison essai/calcul des longueurs de décohésion normalisées.

La figure 6.21 permet d’observer I’état des contraintes radiales sur les systémes interfaciaux
(dans ce cas a I’état initial du calcul). Pour rappel, cet état de contrainte résulte d’une compression
de la matrice sur les fibres et de la rigidité transverse du systéme interfacial. L’existence de cette
contrainte radiale a I'interface fibre/matrice est capitale dans le comportement du CMC, permettant
la dissipation d’énergie par des effets de frottements. De maniére assez inattendue, il semble que les
fils sens chaine soient plus précontraints que ceux sens trame, au moins initialement. Ce résultat est
directement dépendant du type de tissage, qui affecte ’état de contrainte global du matériau lors
des étapes d’élaboration. Il reste, dans ces circonstances, trés difficile de déterminer si les états de
contraintes sont bien représentatifs de la réalité. En effet, les contraintes réelles dans les matériaux
sont & la fois mal connues et difficiles & estimer par un modéle qui prendrait toutes les étapes
d’élaboration en compte, avec les effets d’expension thermique, de fluage, etc.
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(c) e=0.20% (d) e =030 %

FIGURE 6.20 — Etat d’endommagement des systémes interfaciaux pour différents niveaux de déformation
pour le modéle IIT.
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‘ 0 Contraintes radiales 1
1 B B

FIGURE 6.21 — Contraintes radiales normalisées sur les systémes interfaciaux a ’état initial.

Fibres et rupture finale

Une simulation sur le modéle IIT a également été menée avec, notamment, des contraintes a
rupture des fibres plus faibles que sur la simulation précédente, afin de représenter le matériau C (les
propriétés interfaciales sont donc similaires aux simulations précédentes). Cette simulation permet
de discuter du role des fibres sur le comportement matériau et sur sa rupture finale. La figure 6.22
présente la courbe contrainte/déformation de cette simulation comparée avec le résultat de 1’essai
C-H. Cette simulation affiche une perte de module succédant les premiers endommagements encore
plus importante que la simulation sur le matériau A. En particulier, une diminution significative
intervient aprés le second cycle de décharge/recharge. La figure 6.23 présente également le taux de
fissuration matricielle au cours de la simulation.
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FIGURE 6.22 — Courbe contrainte/déformation de la simulation du matériau C sur le modéle TIT.
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FIGURE 6.23 — Courbe d’énergie acoustique virtuelle issue de la simulation du matériau C sur le modéle
IIT.

(a) e=0.17% (b) e=0.18%

FIGURE 6.24 — Endommagement des macro-fibres pour deux niveaux de déformation. Les macro-fibres
rompues sont affichées en rouge.

La simulation permet d’observer la rupture des fibres (figure 6.24), qui intervient en deux
temps : (a) un premier lot de fils rompt vers la fin du second cycle, puis (b) aprés la recharge, le
matériau rompt entiérement. Ce scénario permet d’expliquer la perte de module importante aprés
le second cycle. Il apparait que malgré la rupture de fibres, les cycles affichent des déformations
résiduelles faibles. Cela peut probablement étre expliqué par un manque de frottements & l'interface
fibre/matrice (ou une surface de frottement trop faible), idée également soutenue par la faible
ouverture des boucles d’hystérésis comparativement aux résultats expérimentaux.
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6.1.5 Synthése

L’approche proposée permet de rendre compte de I’ensemble des mécanismes observés expéri-
mentalement, aussi bien lors du chargement des éprouvettes que lors des cycles de décharge /recharge.
De par sa nature, elle permet une observation directe de quantités d’intérét de ’échelle microsco-
pique directement sur des simulations de 1’échelle supérieure. Par exemple, les suivis d’endomma-
gement des fibres ou des systémes interfaciaux peuvent se faire sans post-traitement des résultats
de simulation. Les propriétés des phases identifiées lors des chapitres 2 et 3 ont été utilisées pour
simuler les premiéres phases du comportement en traction des différents matériaux étudiés. Les
résultats s’avérent satisfaisants et démontrent les capacités prédictives de 'approche.

Le travail mené sur les matériaux A et C, sur le modéle IIT aux dimensions plus conséquentes, avec
une simulation jusqu’a la rupture, met en évidence les limites actuelles de 'approche lorsque les
déformations deviennent plus importantes. Les origines de ces écarts sont probablement multiples,
aussi bien car l'identification expérimentale des propriétés présente des incertitudes importantes,
que par les choix de représentation de certaines phases ou de certains mécanismes physiques dans
le modele. Ce point sera discuté plus en détail & la fin de ce chapitre, notamment car certains des
travaux présentés dans les sections suivantes permettront d’apporter des informations complémen-
taires a ce sujet.

Malgré ces écarts, il est considéré que l'approche permet une description suffisamment correcte
des mécanismes pour réaliser une premiére étude paramétrique. La prochaine section du chapitre
est donc dédiée a cette étude, qui doit permettre de quantifier les effets des différentes phases et de
leurs propriétés sur le comportement méso- ou macroscopique du matériau jusqu’a rupture.

6.2 Etude paramétrique préliminaire

L’objectif de cette section est de déterminer ’effet des propriétés de certaines phases sur le
comportement matériau, via une étude paramétrique préliminaire, principalement dans le but de
démontrer la faisabilité d’études plus poussées et de donner des premiéres pistes de réflexion sur
Ieffets des phases microscopiques sur le comportement mésoscopique. Le modéle IT est utilisé avec
des propriétés de base correspondant au matériau A utilisées jusqu’a présent. Seules les propriétés
a rupture des fibres sont abaissées. Cela permet de réduire le temps de calcul, tout en conservant
une bonne description du comportement matériau réel. Cette étude paramétrique reste concentrée
sur le comportement en traction sens chaine du matériau. Les quantités d’intérét observées dans
cette étude sont : le module, la perte de linéarité, la pente aprés les premiers endommagements, le
taux de fissuration matricielle final, ainsi que la rupture finale.

6.2.1 Role global des phases

La figure 6.25 présente les courbes de contrainte/déformation de différentes simulations pour
lequelles une des propriétés d’une des phases microscopiques est diminuée globalement de 20 %. La
courbe de référence est également présentée sur cette figure. Les différentes propriétés qui ont été
modifiées sont :

— (P1) la contrainte a rupture du systéme interfacial,

— (P2) la contrainte a rupture de la matrice (matrice et matrice intra-fil),

— (P3) les frottements a 'interface fibre/matrice,

— (P4) la rigidité du systéme interfacial.

Si pour la plupart de ces paramétres l'effet d’'une modification est bien connu, il est ici question
de trouver une relation quantitative entre propriétés du composite et propriétés de ses phases
constituantes.
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FIGURE 6.25 — Courbe contrainte/déformation des simulations pour I’étude paramétrique sur le modéle
IO, avec : (P1) la contrainte a rupture du systéme interfacial, (P2) la contrainte a rupture de la matrice
(matrice et matrice intra-fil), (P3) les frottements a l'interface fibre/matrice, (P4) la rigidité du systéme
interfacial.

A quelques exceptions pres, les courbes contrainte/déformation peuvent sembler globalement
trés similaires, malgré la diminution importante des propriétés de 20 %. Néanmoins la matrice 6.26
permet de référencer I’évolution des différentes propriétés du composite en fonction de I’évolution
des propriétés des phases de maniére quantitative (autrement dit, elle représente la Jacobienne).
Les notations employées pour le composite sont les suivantes : (E¢) le module, (g;) la perte de
linéarité, (AE) la pente aprés les premiers endommagements (entre ¢ = 0.10 % et ¢ = 0.30 %),
(7f) le taux de fissuration matricielle final, ainsi que la rupture finale (o,) en contrainte et (e,) en
déformation.

E. g AE T or &

FIGURE 6.26 — Effet des différents parameétres sur le comportement matériau mésoscopique. Chaque
coefficient représente l'effet en %/% (ainsi 0.2 représente par exemple une variation de 20 % de la propriété
lorsqu’une modification de 100 % du paramétre est appliquée).
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Il est important de noter que cette étude ne renseigne que sur l'effet d’une modification des
propriétés autour de la référence (choisie ici pour avoir des propriétés proches du matériau A). En
effet, on peut par exemple noter I’absence d’effet de la contrainte & rupture de la matrice sur la
perte de linéarité, alors qu’il serait légitime d’attendre un effet prononcé sur ce paramétre. Or, ici,
I’amorcgage des endommagements est totalement piloté par les décohésions transverses, qui créent
une surcontrainte locale et engendre la rupture de la matrice, qu’elle ait une contrainte a rupture
20 % plus ou moins importante. Cet exemple souligne I'importance de la bonne prise en compte de
I’ensemble des propriétés des phases, afin d’effectuer une étude paramétrique fiable pour un maté-
riau spécifique. La matrice présentée en figure 6.26 serait en effet trés différente pour des propriétés
éloignées de celles utilisées ici, et les conclusions en seraient donc changées pour les mémes raisons.

La représentation sous forme de matrice permet certes de quantifier I’effet des propriétés des phases
sur le comportement du composite, mais ne renseigne pas directement sur ’origine de cet effet. Une
pente aprés les premiers endommagement plus faible peut étre diie a I'augmentation de la longueur
de décohésion, a 'augmentation du nombre de fissures ol encore a la rupture prématurée de cer-
taines fibres, pour ne citer que cela. Pourtant, ’origine de cette modification peut avoir des consé-
quences importantes sur les choix de conception du matériau : par exemple, il peut étre intéressant
d’avoir une pente aprés les premiers endommagements importante, tout en essayant de minimiser
le nombre de fissures matricielles. Dans ces circonstances, il apparait nécessaire d’effectuer une
étude approfondie des résultats afin de faire des choix éclairés sur 1’évolution des propriétés des
matériaux.

6.2.2 Effet des fibres

Le role des fibres sur le comportement matériau a également été étudié. Méme s’il apparait
assez évident que ces derniéres pilotent la rupture finale des matériaux, la question est encore une
fois de savoir quelle relation quantitative existe entre la contrainte & rupture moyenne des fibres
et la contrainte & rupture du composite résultant, et de voir si la structure du matériau, les méca-
nismes en présence ou tout autre source n’engendre pas une non-linéarité de la réponse attendue.
La figure 6.27 présente ’évolution de la contrainte & rupture normalisée du composite en fonction
de la contrainte a rupture normalisée des fibres. Deux aspects sont traités avec ce graphique. Les
points noirs correspondent & un méme tirage de contrainte a rupture des fibres, qui est globalement
diminué ou augmenté. Les points verts correspondent & une modification du tirage des contraintes
a rupture (parfois couplé a une diminution globale). Il est ainsi possible de voir l'effet de fibres
globalement moins bonnes ou meilleures sur le comportement du composite, mais également de
voir les effets issus de la variabilité intrinséque des fibres.

Le résultat de cette étude est clair, et était attendu : la modification de contrainte a rupture
des fibres engendre un effet proportionnel sur la contrainte a rupture du composite. Un effet de
seuil, en dega de 0.8, est visible lorsque la contrainte a rupture des fibres devient inférieure a
I’apparition des premiéres fissures matricielles : dans cette situation, les fibres ne sont pas encore
chargées suffisamment pour rompre et seule I'apparition d’une premiére fissure engendre une sur-
charge suffisante pour déclencher la rupture finale. L’effet de la variabilité des contraintes a rupture
des fibres est également bien visible sur les faibles dimensions du modéle employé ici (modéle IT).
En effet, dans la situation oul les fibres avec les contraintes & rupture les plus faibles se retrouvent
sur les zones de fortes contraintes — c’est-a-dire 14 ou les fissures matricielles apparaissent —, ces
derniéres vont engendrer une rupture prématurée du composite. Or plus les dimensions sollicitées
sont importantes, moins cet effet est visible (comme pour pratiquement tous les mécanismes de
rupture par introduction de défauts aléatoirement répartis dans un volume).

162



6.2. Etude paramétrique préliminaire

].3 I I I I I T

LN

]

1.2 i

T
|

T T 1
\
L1

T
\
|

1.1 =1

T T 1
\

@
\

\
| 4

0.9 s

T
|

>

T
|

0.8 @ Méme tirage

Contrainte & rupture normalisée du composite (-)
—_
T
\
\
{
I

A Autres tirages

T T | T T !
.7 0.8 0.9 1 1.1 1.2 1.3

Contrainte & rupture moyenne normalisée des fibres (-)

FIGURE 6.27 — Contrainte a rupture normalisée du composite en fonction de la contrainte & rupture
normalisée des fibres, et régression linéaire associée.

L’approche apparait une fois encore comme un bon moyen de quantification des effets de 1’échelle
microscopique sur I’échelle supérieure a moindre cotit. L’effet de la variabilité de contrainte & rupture
des fibres sur le comportement matériau peut étre étudié au regard du type de sollicitation, de
géométrie et des autres propriétés des phases. En particulier, le mode de représentation adopté
permet d’accéder & des modifications locales des propriétés directement a 1’échelle supérieure, ce
qui le rend d’autant plus intéressant dans certaines situations. Ce point sera abordé dans la section
6.3.

6.2.3 Bilan sur I’étude paramétrique

Le modéle proposé permet de mettre en évidence le réle de chaque phase sur le comportement
du composite final de maniére quantitative. Si cette section s’est principalement limitée & 1’étude
de la courbe contrainte/déformation, les effets de modifications des propriétés a ’échelle microsco-
pique peuvent étre étudiés sous d’autres aspects traités dans la premiére section de ce chapitre :
fissuration matricielle en surface et dans le volume, déformations locales, effet Poisson, systéme in-
terfacial, rupture des fibres... Et cela, directement & ’échelle supérieure. Cette étude paramétrique
s’est exclusivement concentrée sur les effets liés & une modification globale des propriétés. Le modéle
permet pourtant d’appliquer des modifications locales des propriétés microscopiques directement
a l’échelle supérieure, ce qui présente un avantage idéniable. Comme dit précédemment, ce point
sera illustré en section 6.3.

La quantification de la modification des propriétés des phases microscopiques reste un phénomeéne
local dépendant des valeurs initiales de ces derniéres. Leur bonne connaissance est donc cruciale
dans 'optique d’obtenir une étude paramétrique fiable. En I'occurence, les écarts observés aprés
une déformation de ¢ = 0.20 % sur le modéle IIT avec les propriétés identifiées pour le matériau
A pousse a une grande prudence sur I'interprétation des résultats de cette étude. Inversement, ces
derniers proposent des pistes de réflexion sur les propriétés qui pourraient potentiellement per-
mettre d’obtenir un modéle plus proche des résultats expérimentaux. Au-dela d’un simple moyen
de recaler les courbes contrainte/déformation, 1’étude paramétrique apparait donc comme un bon
moyen pour sélectionner les propriétés microscopiques qui doivent étre déterminées avec plus de
précision, et sur lesquelles les potentiels efforts expérimentaux doivent étre portés.
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6.3 Possibilités d’utilisation du modéle a fibres intégrées pour I’étude
des SiC/SiC MI

Cette section propose une bréve discussion sur les capacités du modéle a prédire le comportement
des SiC/SiC MI dans des situations plus générales d’utilisation de ces matériaux, notamment dans
I'optique de proposer des pistes d’amélioration pour ces derniers. Une premiére partie récapitule
les capacités du modéle, tandis qu’une seconde partie s’intéresse & deux simulations qui permettent
d’ouvrir la discussion sur les perspectives permises par le modéle, ainsi que ses limites actuelles.

6.3.1 Considérations générales

Comme cela a été discuté dans la section précédente, le modéle permet de juger de l'effet des
phases sur le comportement mécanique méso- ou macroscopique du composite final de maniére
quantitative. Il se présente donc comme un outil trés pratique d’amélioration ou d’optimisation des
composites, aussi bien pour la conception de leur structure ou des phases constitutives, que pour
mener des réflexions sur les choix d’élaboration. En effet, la capacité d’identifier I'effet d’une phase
ou d’une propriété mécanique sur le comportement final du matériau permet non seulement de sa-
voir quelles propriétés modifier pour atteindre une spécification matériau (par exemple augmenter
le seuil d’apparition des premiers endommagements), mais apporte également une connaissance sur
les propriétés n’ayant pas ou peu d’effet sur son comportement mécanique, permettant de réduire
les efforts & fournir sur certains aspects de la conception ou de I’élaboration.

Quelques exemples de réflexions sont proposés ci-aprés, basés sur les résultats obtenus dans 1’étude
paramétrique précédente (et donc uniquement valables pour un matériau avec ces propriétés) :

— La diminution de la contrainte & rupture moyenne de la matrice entraine une augmentation
de la déformation et de la contrainte & rupture du composite. Cela est permis par une fissu-
ration plus prononcée de la matrice, entrainant & iso-propriétés interfaciales des longueurs
de décohésions plus importantes.

— La diminution de la contrainte & rupture du systéme interfacial entraine des premiers en-
dommagements plus précoces (car les interfaces transverses se décohérent plus tot), mais
engendre également une pente aprés les premiers endommagements plus forte. Ce phéno-
meéne a d’ailleurs été mis en évidence expérimentalement avec le matériau B.

— Les frottements au niveau du systéme interfacial fibre/matrice ont un effet pratiquement
négligeable sur le comportement mécanique du composite. Plus spécifiquement, il semble
que dans ces circonstances, un systéme interfacial avec des frottements de +10 % soit prati-
quement indiscernable de ’ensemble des autres variabilités pouvant apparaitre, ce qui n’est
pas du tout le cas des autres paramétres étudiés.

Dans une optique d’optimisation ou d’amélioration des matériaux plus compléte, il semble néan-
moins nécessaire d’effectuer des études paramétriques plus approfondies comme cela est par exemple
proposé dans les travaux de [Leg22| sur les CMC a fibres discontinues.

En outre, deux facteurs doivent étre pris en compte dans les réflexions liées a I'optimisation des ma-
tériaux : (i) les piéces fabriquées présentent généralement des géométries complexes, dans lesquelles
les singularités géométriques ont bien souvent plus d’effet que la microstructure sous-jacente ; (ii)
les conditions d’utilisation réelles impliquent des sollicitations et des conditions environnementales
plus sévéres que la traction sens chaine & température ambiante présentée dans ces travaux. En
guise d’ouverture, la prochaine partie propose deux exemples d’application du modéle dans des
cadres plus spécifiques, mettant en avant sa capacité a traiter des situations de chargement plus
complexes que de la traction sens chaine, ou permettant de démontrer la capacité de modification
locale des propriétés microscopiques directement & 1’échelle supérieure. Ces deux simulations per-
mettent de mettre en avant les avantages potentiels d’un tel modéle dans une optique d’optimisation
des propriétés tout en prenant en compte les deux points cités ci-dessus.
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6.3.2 Exemples d’applications

Deux simulations vont étre traitées afin d’illustrer le potentiel de ’approche par fibres intégrées
développée dans le cadre de ces travaux. Un essai de traction a 45° est dans un premier temps pré-
senté et comparé a des résultats expérimentaux de la bibliographie. Une seconde simulation propose
I’étude de modifications localisées, dans un cadre hypothétique de traction sous un environnement
défavorable aux fibres.

Traction a 45°

Une simulation & 45° sur un modéle de dimensions similaires au modéle IT est réalisée jusqu’a
I’apparition de la premiére fissure. Le but est de vérifier si les simulations permettent d’obtenir
des résultats réalistes et potentiellement comparables & des données réelles, malgré le fait que les
données employées dans ces travaux se sont concentrées sur des essais de traction sens chaine
uniquement. Le modéle en question est présenté en figure 6.28.

FIGURE 6.28 — Maillage du modéle & 45°.

(a) (b)

FIGURE 6.29 — Comparaison de la propagation des fissures matricielles dans un essai a 45° entre : (a)
simulation a fibres intégrées et (b) schéma des résultats expérimentaux par [Maz18].
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La fissuration en surface d’éprouvette issue des résultats de simulation est présentée en figure
6.29, comparée a un schéma des résultats expérimentaux de [Maz18]. Le modeéle permet de rendre
compte d’'un effet qui n’apparait pas dans les essais sens chaine et qui intervient spécifiquement
dans les essais a 45° : lorsque les fissures matricielles se propagent dans un fil, ces derniéres sont
déviées par les systémes interfaciaux et suivent la direction de propagation de plus faible énergie
qui est le long du fil. Ce phénoméne ne peut étre pris correctement en compte que par une bonne
représentation des couplages entre les différents modes d’endommagement du systéme interfacial.
Pour rappel, il est indiqué au chapitre 5 que 'endommagement des éléments de liaison fibre /matrice
suit un critére quadratique dans la mise en place actuelle du modéle. En pratique, il serait inté-
ressant d’identifier expérimentalement une loi de couplage de '’endommagement pour s’assurer que
les simulations hors axe représentent bien le comportement du systéme interfacial.

La figure 6.30 présente la courbe de contrainte/déformation associée a cette simulation. Un module
d’environ 250 GPa, plus faible que dans les essais sens chaine ou il est de 300 GPa, est obtenu (soit
environ 17 % plus faible). Ce résultat est cohérent avec la littérature sur le sujet, par exemple dans
[Mor07], ot deux SiC/SiC MI référencés affichent des modules & 45° 4 % et 20 % plus faibles que
dans la direction 0°/90°. Une perte importante de rigidité est observée aprés l'apparition des pre-
miéres fissures matricielles. Méme si les essais & 45° présentent en général une moins bonne rigidité
aprés endommagement (toujours par rapport aux travaux dans [Mor(07]), il semble que la perte de
module engendrée par 'endommagement matriciel soit trop prononcée dans cette simulation.
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FIGURE 6.30 — Courbe contrainte/déformation de la simulation & 45° comparée a une traction sens chaine
avec les mémes propriétés matériau.

La figure 6.31 permet d’observer la contrainte dans les macro-fibres aprés ’apparition des pre-
miéres fissures matricielles. La reprise de la charge par les fibres est bien visible, malgré le fait que
ces derniéres ne soient pas alignées avec la direction de chargement. Il est néanmoins fort probable
que la représentation du chargement local ne soit pas adéquate dans la mesure ol la représentation
continue de I'endommagement matriciel engendre une zone de flexion plus importante que si la
fissure était discréete. Il est néanmoins intéressant de noter que le modéle permet une représentation
d’une traction a 45° qui semble adaptée dans la partie élastique, ainsi que lors de ’apparition des
premiers endommagements, sans s’appuyer sur des essais pour effectuer un recalage préliminaire,
soulignant une fois de plus la nature prédictive de tels modéles.
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Conirainte
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| | | |

FIGURE 6.31 — Contraintes dans les macro-fibres (en MPa) aprés 'apparition des premiéres fissures.

Modifications locales des propriétés des fibres

Les simulations présentées ici permettent d’illustrer la capacité du modéle a modifier localement
des propriétés des phases microscopiques directement a 1’échelle supérieure. Dans cette partie, une
dégradation localisée des fibres, par exemple & cause de I'interaction avec un environnement sévére,
est considérée. Le scénario proposé est le suivant : le matériau est sollicité en traction sens chaine,
jusqu’a 'apparition d’une premiére fissure matricielle ; les contraintes & rupture des fibres sont alors
dégradées de 50 % sur le chemin de cette fissure. Les simulations sont réalisées sur le modeéle 1T,
pour lequel 'amorgage de la fissure matricielle a lieu tel que présenté dans la figure 6.32. Deux
scénario A et B seront traités, en fonction de la profondeur d’affectation des fils dans le matériau,
et sont présentés en figure 6.33.

FIGURE 6.32 — Amorcage des fissures matricielles (en rouge : matrice endommagée, en bleu : matrice
saine).
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(b) Scénario B

FIGURE 6.33 — Les macro-fibres affectées par une réduction de propriétés sont affichées en rouge relative-
ment & ’ensemble du modéle qui est décrit en traits pointillés. Par souci de lisibilité, ’angle d’affichage est
le méme que la figure 6.32.

Une troisiéme simulation est menée a titre de comparaison. Dans cette derniére, un nombre de
fils aussi important que le scénario B est affecté hors de la zone de fissuration matricielle. Cette
simulation, notée scénario C, est présentée en figure 6.34.

FIGURE 6.34 — Fils affectés dans le scénario C.

Les contraintes & rupture obtenues dans ces différents scénarios sont référencées dans la figure
6.35, déja présentée dans ’étude paramétrique. 11 apparait clairement que malgré le peu de fibres
affectées, la contrainte a rupture globale du matériau est grandement diminuée, avec respectivement
14 % et 19 % de diminution de la contrainte a rupture pour les scénarios A et B. Le scénario C
ne présente qu'une diminution limitée de 5 %, permettant de mettre en avant le role important de
la localisation des dégradations des fibres : la faiblesse des fibres seule n’est pas a l'origine de la
rupture prématurée du matériau dans les quantités observées dans les deux autres scénarios, c’est
bien une dégradation localisée sur le trajet de la fissuration matricielle qui entraine la diminution
de la contrainte a rupture globale.
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Il apparait également que la dégradation appliquée dans le scénario A est pratiquement aussi
pénalisante que celle dans le scénario B, ce qui indique un effet de seuil dans le nombre de fils
nécessaires a la rupture finale du matériau global. La rupture locale de seulement quelques fils peut
donc suffire & engendrer la rupture globale du composite.
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FIGURE 6.35 — Contrainte & rupture normalisée du composite en fonction de la contrainte a rupture
normalisée des fibres. Les trois scénarios proposés sont ajoutés aux points déja obtenus précédemment.

L’étude préliminaire mise en place ici présente un intérét sur les questions liées & la dégrada-
tion des phases de ces matériaux dans des conditions réelles d’utilisation, ot des problématiques
d’oxydation peuvent par exemple intervenir. Il est possible, & partir de cette approche, d’envisager
des couplages avec des modéles de diffusion pour simuler la dégradation des phases au cours des
simulations, comme une dégradation des fibres (ce qui est proposé ici) ou des systémes interfaciaux.

Plus généralement, I’approche développée dans ces travaux propose un cadre intéressant pour étu-
dier la durée de vie des piéces en conditions réelles. En effet, il est possible d’envisager d’étendre
ces travaux & des études en température, sous des chargements plus complexes, sur des géométries
représentatives de piéces réelles, etc. Toutes ces considérations ouvrent évidemment la réflexion
sur des développements futurs de cette approche, qui seront plus amplement discutés dans les
perspectives de ce manuscrit.

6.4 Limites de ’approche

Comme introduit plus tot dans le chapitre, il est ici question de discuter des limites de 'ap-
proche, et notamment de les mettre en perspective avec les écarts observés lors des comparaisons
essai/calcul. Une premiére partie s’'intéresse aux limites pratiques de mise en ceuvre, c’est-a-dire
aux difficultés liées & l'utilisation du modéle, tandis que les limites inhérentes au modéle tel qu’il
est actuellement construit sont abordées dans une seconde partie.

6.4.1 Limites pratiques de mise en ceuvre

Les limites pratiques de mise en ceuvre peuvent globalement étre séparées en deux catégories :
(i) les difficultés lices a la génération de la géométrie des modeéles et (ii) les difficultés lices a
I'identification des propriétés des phases. Le premier point a déja été abordé dans le chapitre 4 :
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en définitive et moyennant un certain effort, il est possible de générer numériquement ou basées
images tout type de géométries et de structures tissées, méme quand ces derniéres sont complexes.
Ce premier point n’est donc pas une limite forte sur I'applicabilité de I’approche, mais plutét une
limitation de son utilisation a des situations qui justifient de fournir cet effort de construction de
la géométrie.

Le second point a été évoqué a de multiples reprises dans ce manuscrit : la réalisation d’essais
de caractérisation, parfois directement dans le composite, puis 'identification des propriétés d’un
modéle associé, reste & I’heure actuelle un vrai défi. Si le modéle a fibres intégrées présente 1’avantage
de ne nécessiter que les propriétés des phases pour fonctionner, c’est aussi son principal inconvé-
nient car leur détermination est souvent compliquée, cofiteuse et s’accompagne de nombreuses
incertitudes de mesures et d’identification. De plus, faire une identification inverse de ’ensemble
des propriétés microscopiques en se basant sur des essais méso- ou macroscopiques sur composite
semble peu adapté, au vu du nombre de paramétres et de leur couplage important.

L’exemple du matériau A présenté dans les sections précédentes montre bien ’écart important
entre le comportement du modéle avec des propriétés identifiées expérimentalement et le compor-
tement réel du matériau. Bien que les choix de représentation des phases et des mécanismes jouent
probablement un roéle dans ces écarts (ce point est abordé dans la partie suivante), il n’est pas exclu
qu’une grande partie d’entre eux soient expliqués par les incertitudes d’identification des propriétés
des phases, que ce soit a cause :

— de l'identification des propriétés du systéme interfacial sur des essais de push-out, probable-
ment peu représentatifs des situations de chargement lors d’essais de traction, et n’activant
les systémes interfaciaux qu’en mode IT;

— de la difficulté & déterminer les propriétés des fibres dans le composite ;

— des connaissances limitées des précontraintes post-élaboration dans les matériaux;

— de ’absence d’identification des contraintes a rupture de la matrice, ainsi que la quantifica-
tion de son hétérogénéité intrinseéque;

— etec.

6.4.2 Limites du modéle

Cette partie se concentre sur les limites du modéle induites par les choix de modélisation décrits
au chapitre 5. Malgré des résultats de simulation trés proches des observations réelles sur de nom-
breux aspects — aussi bien sur les données macroscopiques que d’un point de vue phénoménologique
—, plusieurs écarts sont observés, surtout aux déformations les plus importantes. Si certains écarts
peuvent probablement étre expliqués par une mauvaise identification des propriétés microscopiques
des phases, déja discutés précédemment, plusieurs limites inhérentes au modéle sont facilement
identifiables.

Le premier point abordé concerne la contrainte sur la taille des mailles volumiques induite par
le choix du nombre de macro-fibres. Cette contrainte engendre plusieurs problémes. Au plus la
taille de maille augmente, au plus la perte de rigidité associée & une fissure matricielle est im-
portante. Ce phénoméne est particuliérement visible sur I’étude de la convergence au nombre de
macro-fibres au chapitre précédent. De plus, cette contrainte présente également une limite pour la
représentation de la multi-fissuration de la matrice. Lorsque le taux de fissures devient plus grand
que le nombre de mailles par unité de longueur, il n’est alors plus possible de représenter ’endom-
magement du matériau de maniére adéquate.

Le choix d’utiliser une représentation continue de I'’endommagement de la matrice apporte éga-
lement son lot de désavantages et d’écarts a la réalité. Le chapitre précédent a permis de montrer
que dans un cas de traction pure, les résultats restent relativement proches d’une représentation dis-
créte de la fissure dans le cas des propriétés matériau et de la taille de maille utilisés ici, moyennant
un amorgage forcé de la décohésion des éléments de liaison (voir la section 5.2.3 du chapitre précé-
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dent). Néanmoins, 'accumulation d’écarts — méme faibles —, lors de la multi-fissuration matricielle,
doit probablement engendrer un écart final bien plus important au cours de ’essai, particuliérement
lorsque le taux de fissuration est élevé.

L’étude de I’évolution des coefficients du tenseur de rigidité de cellules microscopiques avait éga-
lement mis en avant un écart important dans les cas de cisaillement dans la direction de fibres
(également en section 5.2.3 du chapitre précédent). Si ces écarts ont été considérés comme négli-
geables pour l'utilisation des modéles dans le cas de tractions sens chaine, il faut tout de méme
noter que les matériaux d’étude présentent des fils avec de 'embuvage, ce qui fait en réalité inter-
venir ces écarts lors des simulations. De maniére plus marquée, la simulation a 45° démontre bien
le probléme engendré par cet écart, dans une situation ou les fils sont principalement sollicités en
cisaillement.

Le choix de représentation de la rupture des macro-fibres a été abordé de maniére relativement
bréve. La question reste néanmoins entiérement ouverte, et le choix actuel de considérer que la rup-
ture d’un pourcentage de fibres entraine la rupture de la macro-fibre entiére reste questionnable.
Une étude plus avancée sur cette problématique serait nécessaire pour quantifier les effets du type
de représentation des macro-fibres utilisé : endommagement progressif au fur et & mesure que les
fibres rompent, rupture pour une valeur moyenne, rupture pour un pourcentage, etc. Comme pour
beaucoup d’autres phénomeénes déja discutés précédemment, il reste néanmoins trés complexe de
confronter ces choix a des observations expérimentales in situ, tant leur difficulté de mise en ceuvre
est importante.

6.5 Conclusions

L’approche de modélisation par fibres intégrées proposée dans ces travaux a été utilisée pour si-
muler le comportement des matériaux étudiés, puis confrontée aux résultats expérimentaux obtenus
dans les chapitres précédents. L’ensemble des mécanismes d’endommagement observés expérimen-
talement ont pu étre reproduits, a savoir principalement : la fissuration matricielle, la décohésion
fibre matrice et la rupture des fibres. De nombreuses observations ont ainsi permis de comparer les
résultats de simulation avec les données expérimentales, aussi bien d’un point de vue des courbes
macroscopiques que des observations phénoménologiques.

Le caractére prédictif de I'approche a également été éprouvé, dans la mesure ou seules les proprié-
tés des phases ont été utilisées pour simuler le comportement des matériaux et qu’aucun recalage
des simulations n’a été effectué a posteriori. Les résultats s’avérent trés satisfaisants sur les pre-
miéres phases d’endommagement sur I’ensemble des aspects évoqués précédemment : les courbes
contrainte/déformation sont certes bien représentées, mais I’ensemble de la phénoménologie de ’en-
dommagement I’est également, avec des taux de fissuration, des zones de fissuration ou encore un
effet Poisson qui sont cohérents avec les résultats expérimentaux.

Employé pour effectuer une étude paramétrique préliminaire, le modéle permet de mieux com-
prendre les effets des phases sur le comportement matériau, et surtout de quantifier les effets des
propriétés microscopiques sur le comportement du composite & ’échelle supérieure. Son utilisation
peut donc s’avérer trés utile pour améliorer la compréhension de ces matériaux, de leurs phases
d’endommagement, des interactions entre les phases et de leur comportement jusqu’a rupture.

Les comparaisons avec les matériaux réels ont également mis en évidence les écarts qui existent
encore avec les simulations. Au-dela d’une certaine déformation, la représentation du matériau
reste physiquement acceptable pour un CMC, mais plus représentative des matériaux d’étude, avec
des écarts aussi bien en termes de contrainte, que de représentation de I’endommagement dans le
matériau.
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Chapitre 6. Application de 'approche par fibres intégrées pour la simulation des matériaux
d’étude

Les origines de ces écarts ont été discutées, mettant en lumiére & la fois les difficultés inhérentes
a l'identification de propriétés intrinséques des phases directement dans le composite, mais éga-
lement les limites issues des choix de représentation faits dans la construction de ’approche de
modélisation. Ces limites, si elles permettent d’expliquer au moins partiellement les écarts dans les
comparaisons essai/calcul, sont également autant d’ouvertures sur des améliorations et modifica-
tions potentielles de I'identification expérimentale des propriétés ou de ’approche de modélisation.
Ces perspectives seront donc abordées dans la derniére partie de ce manuscrit.
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Conclusions et perspectives

Rappel du contexte

Les SiC/SiC MI font 'objet de nombreux travaux de développement car ils présentent une alter-
native crédible aux superalliages métalliques employés dans les moteurs d’avions civils. Grace a leurs
trés bonnes propriétés thermostructurales, leur utilisation permet d’envisager une augmentation des
températures de fonctionnement des moteurs, permettant d’atteindre de meilleurs rendements et
de réduire la consommation en carburant. Leur structure architecturée, multi-échelle et hétérogéne
en fait néanmoins des matériaux complexes, aussi bien dans leur élaboration que dans leur com-
portement mécanique. Pour ces raisons, comprendre le lien entre les propriétés des constituants &
I’échelle microscopique et le comportement jusqu’a rupture a 1’échelle des piéces s’avére crucial.

Dans ce contexte, ces travaux de thése avaient deux objectifs principaux :

— décrire les scénarios d’endommagement de cette famille de matériaux, notamment vis-a-vis
de propriétés variées de fibres ou de systéme interfaciaux, mais également caractériser et
quantifier les propriétés des phases microscopiques, afin d’améliorer les connaissances sur
ces derniéres et dans l'optique d’alimenter des modéles;

— mettre en place un modéle éléments finis du matériau, qui soit capable de représenter 1’en-
semble des phases d’endommagement et de prédire son comportement jusqu’a rupture en
fonction des propriétés des constituants a 1’échelle microscopique.

Ces deux objectifs ont naturellement été découpés en deux parties, le premier faisant principale-
ment 'objet de travaux expérimentaux et ayant été décrit dans les trois premiers chapitres de ce
manuscrit, tandis que les travaux de modélisation ont été traités dans les trois suivants.

Conclusions générales

Les travaux expérimentaux ont permis de compléter les connaissances sur le comportement
mécanique et ’endommagement jusqu’a rupture des SiC/SiC MI. Les phases d’endommagement
ont ainsi pu étre décrites macroscopiquement, mais également & 1’échelle des constituants, avec une
description plus fine des phénomeénes liés a la fissuration matricielle et & la décohésion du systéme
interfacial. Les essais de traction in situ multi-instrumentés présentés au chapitre 2 ont notamment
permis de proposer des scénarios d’endommagement variables en fonction des propriétés des fibres
ou du systéme interfacial. Dans les grandes lignes, le scénario suit les étapes suivantes :

— (i) Phase élastique linéaire : A ce stade, aucun endommagement du matériau n’est observé.

Néanmoins, si les propriétés transverses des interfaces fibre/matrice sont faibles, cette phase
est trés courte, avec une perte de rigidité préliminaire a la fissuration matricielle.

— (ii) Phase de premiers endommagements : Cette phase est liée a I’apparition des premiéres
fissures dans la matrice. De nombreux paramétres peuvent influencer 'apparition de ces
derniéres, comme par exemple 'existence de décohésions transverses préliminaires, qui fa-
vorisent les concentrations de contraintes dans la matrice. C’est & partir de cette phase que
le matériau perd en rigidité.
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— (iii) Phase de multi-fissuration matricielle : Une fois les premiers endommagements passés,
I’allongement du matériau est principalement piloté par I'apparition de nouvelles fissures
dans la matrice. Ces fissures apparaissent & intervalle régulier, qui dépend de I’hétérogénéité
de contraintes a rupture de la matrice et des propriétés de I'interface fibre/matrice. Ces deux
aspects font intervenir un grand nombre de paramétres. Par exemple, ’hétérogénéité de la
matrice est certes liée aux propriétés intrinséques de contraintes a rupture de cette derniére,
mais est aussi en grande partie influencée par ’hétérogénéité des phases en présence ou de
la structure tissée.

— (iv) Phase de saturation de la fissuration matricielle : A partir d’un certain seuil, le taux de
fissures dans la matrice ne peut plus augmenter. Les systémes interfaciaux sont majoritai-
rement décohérés et le report de charge des fibres vers la matrice n’est plus suffisant pour
engendrer de nouvelles fissures dans cette derniére. Le passage dans cette phase s’accom-
pagne généralement d’un changement de pente sur la courbe contrainte/déformation, qui
est alors principalement pilotée par le module des fibres.

— (v) Rupture du matériau : Lorsque la contrainte sur les fibres devient trop grande, ces der-
niéres rompent et entrainent la rupture globale du matériau. Les travaux expérimentaux
n’ont pas permis de mettre en évidence les mécanismes précis qui accompagnent ce phéno-
meéne. En particulier, il reste difficile de déterminer si les mécanismes de rupture en cascade
ont un effet local ou plus global. Néanmoins, il est assez clair que cette rupture finale peut
se produire pour des déformations trés variées, & partir du moment ou il existe au moins
une fissure matricielle dans le matériau.

Les travaux menés au chapitre 2 ont également mis ’accent sur I’approfondissement des connais-
sances des propriétés des phases microscopiques, par exemple au travers de ’étude des énergies
dissipées. Cette derniére permet notamment de voir les mécanismes principaux d’endommagement,
avec une répartition moyenne de 70 a 80 % d’endommagement interfacial, 7 & 19 % de fissuration
matricielle et environ 13 % de phénoménes de friction aux interfaces fibre/matrice. Ces résultats
permettent de mettre en valeur I'importance accordée aux systémes interfaciaux dans les CMC,
avec au total plus de 80 % de I'énergie dissipée a travers ’endommagement de son systéme inter-
facial, ou par les phénoménes de frottements associés.

Ces travaux expérimentaux ont certes apporté de nombreuses informations sur les propriétés in-
trinséques des constituants élémentaires, mais ont également démontré la grande complexité qui
est associée & leur détermination en se basant simplement sur des essais macroscopiques, méme
a 'aide d’observations microscopiques in situ. Les propriétés obtenues présentent en général des
incertitudes importantes, et sont associées & des modéles, souvent analytiques, dont les résultats
sont questionnables et ne sont pas toujours réutilisables en dehors de ces derniers.

Le chapitre 3 s’est donc concentré sur la réalisation et le post-traitement d’observations post
mortem ou de caractérisations micro-mécaniques complémentaires. Le but était d’obtenir des in-
formations quantitatives sur les propriétés intrinséques des phases, ou d’approfondir et de recroiser
les résultats obtenus par les essais de traction. Dans un premier temps, des essais de push-out
ont été post-traités afin d’obtenir une confirmation du taux de restitution d’énergie des systémes
interfaciaux, et une modélisation éléments finis a été proposée dans le but d’identifier les propriétés
de zones cohésives associées aux interfaces. Les résultats se sont avérés cohérents avec les valeurs
obtenues via les courbes contrainte/déformation, permettant également de préciser d’autres para-
métres, comme la rigidité ou la contrainte a rupture de ces derniéres.

L’observation des faciés de rupture des éprouvettes a ensuite été proposée. Les longueurs d’ex-
traction des fibres ont été quantifiées afin d’associer les résultats expérimentaux avec un modéle
théorique probabiliste qui a été développé dans le cadre de ces travaux. Ce dernier a permis, en
se basant sur les propriétés interfaciales obtenues précédemment, de déterminer grossiérement des
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contraintes & rupture moyennes des fibres dans les composites. Ces observations ont été complé-
tées par la mesure de rayons miroirs sur les faciés des fibres, qui ont globalement confirmées les
tendances observées par les faciés des éprouvettes, mais qui ont démontré une fois encore toute la
difficulté d’obtenir des propriétés intrinséques des constituants directement au sein des composites.

La seconde partie de cette thése s’est concentrée sur le développement d’une approche de mo-
délisation du matériau, capable de représenter ce dernier jusqu’a la rupture, tout en prenant en
compte les propriétés des phases déterminées dans la partie expérimentale afin d’obtenir un mo-
déle prédictif. S’il était initialement prévu de mettre en place une méthode multi-échelle, extension
logique des travaux proposés dans la thése de [Maz18] au LCTS, il a été démontré que la méthode
était peu adaptée a la représentation des phénomeénes d’intérét, au-dela des premiers endommage-
ments. Une nouvelle approche de modélisation par fibres intégrées, plus adaptée a la représentation
de ces phénomeénes et permettant des simulations du comportement jusqu’a rupture de ces maté-
riaux a donc été proposée. Peu utilisée dans la littérature, en particulier dans le domaine des CMC,
la mise en place de la méthode a donc nécessité un travail de fond sur les choix de représentation
des phénomeénes, discuté dans le chapitre 5.

Ce chapitre s’est concentré sur le développement d’un élément dit "de liaison" entre des éléments
structuraux qui représentent les fibres et des éléments volumiques qui représentent la matrice. Le
comportement de ces derniers s’appuie en grande partie sur les travaux de [Alf06] sur les zones
cohésives, mais également sur la représentation d’un comportement "transverse" qui n’avait pas
encore été exploré dans la littérature dans le contexte des fibres intégrées. Les résultats de simu-
lation obtenus avec cet élément ont été comparés & des simulations avec des zones cohésives, déja
éprouvées dans la littérature. Les résultats satisfaisants ont permis d’aller plus en avant dans le
développement de I'approche, permettant d’ajouter les comportements endommageables des fibres
et de la matrice, donnant également lieu & de multiples discussions sur les choix de représentation.

Le passage a une échelle supérieure a également donné lieu a l'utilisation de "macro-fibres", qui
représentent des lots de fibres et permettent de diminuer le nombre de degrés de liberté des modéles.
Les implications induitent par ces macro-fibres ont été également discutées, notamment par rapport
a la conformité de la taille des maillages volumiques employés. Enfin, une simulation sommaire sur
un unidirectionnel a permis de confirmer la bonne représentation de ’ensemble des phénomeénes
attendus sur un composite inverse, avec une zone élastique, 'apparition d’un plateau lié a la multi-
fissuration matricielle et la récupération du module des fibres avant leur rupture.

Le dernier chapitre s’est intéressé a 'application de cette approche aux matériaux d’étude.
La méthode s’avére capable de représenter un comportement typique de SiC/SiC, avec ’ensemble
des phénomeénes mécaniques qui interviennent lors des essais & 0°/90° sur un stratifié, notamment
vis-a-vis des cycles de décharge/recharge. Sur des structures tissées plus complexes, comme celles
utilisées dans les matériaux d’étude, I’approche permet de prédire le comportement mécanique des
matériaux a minima jusqu'aux premiéres phases d’endommagement, comme cela était déja permis
par les approches multi-échelles. Néanmoins, sur de telles dimensions, le gain en cotit de calcul est
considérable face & ces derniéres, avec des calculs sur structure mésoscopique a peine plus lourds
qu’un unique calcul a I’échelle microscopique pour les approches multi-échelles.

Des simulations ont ensuite été menées jusqu’a la rupture. Un comportement proche des résultats
expérimentaux au moins jusqu’a une déformation de 0.2 % est obtenu. Un des grands avantages de
I’approche est sa représentation des phénoménes microscopiques directement & 1’échelle supérieure,
ce qui permet notamment de la comparer a ’ensemble des aspects traités expérimentalement :
courbe contrainte/déformation, taux de fissuration matricielle, zones de fissuration, longueurs de
décohésions, effets Poisson, etc. Pour I’ensemble de ces observations, les résultats de simulations sont
comparables aux résultats expérimentaux, et permettent également d’explorer la phénoménologie
de 'endommagement dans le volume ou la répartition des contraintes, qui sont des informations
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inaccessibles expérimentalement. Comme dit précédemment, ces résultats s’accompagnent d’une
diminution importante du nombre de degrés de liberté, permettant son utilisation sur des dimen-
sions relativement importantes, ou pour réaliser un grand nombre de calculs, par exemple pour
effectuer des études paramétriques.

Dans ce contexte, le chapitre 6 a également donné lieu & quelques travaux exploratoires basés
sur cette approche, comme une étude paramétrique sur les propriétés des phases, ou encore son uti-
lisation dans des cadres plus larges que de la traction sens chaine. Ces différents travaux permettent
de mettre en avant les effets des constituants sur le comportement macroscopique du composite,
grice aux capacités prédictives de I’approche. Ils montrent également ses limites actuelles, qui sont
discutées dans une derniére partie, et qui proviennent principalement de la difficulté a identifier
correctement les propriétés des phases, mais également des différents choix de modélisation. Ces
quelques limites pourraient évidemment faire ’objet de travaux complémentaires, afin d’améliorer
la modélisation prédictive de ces matériaux. Malgré ces quelques écarts, les résultats trés pro-
metteurs de cette approche permettent d’envisager des applications futures dans des contextes de
sollicitations ou de couplages bien plus variés, voir son application a des matériaux autres que des
CMC a fibres longues.

Perspectives

Ces travaux permettent d’ouvrir de nombreuses perspectives, aussi bien expérimentales, dans
le but d’obtenir des informations plus précises sur les propriétés des constituants, que numériques,
afin d’améliorer ou d’étendre ’approche, ou méme de 'utiliser dans des contextes différents.

Perspectives expérimentales

Caractérisation in situ des phases : Bien que les travaux expérimentaux menés dans cette
thése ont permis de quantifier certaines propriétés des phases, comme le taux de restitution d’éner-
gie des systémes interfaciaux ou encore certaines contraintes & rupture des fibres de maniére in
situ, les valeurs obtenues restent incomplétes pour caractériser complétement leur comportement
mécanique, accompagnées d’une grande incertitude de détermination, et limitées & ces quelques
phases. Ces multiples inconnues et incertitudes sont autant de limites & la bonne prédiction des
comportements matériaux via I’approche de modélisation proposée. Dans ce contexte, il apparait
particuliérement intéressant de déterminer expérimentalement certaines propriétés des phases, en
particulier :

— Pour les systémes interfaciaux : Aller plus en avant sur la détermination de la contrainte &
rupture et la rigidité de ces derniéres, surtout dans les modes d’endommagement d’intérét
(dans le cas d’une extraction de fibre par exemple). Déterminer le couplage entre les diffé-
rents modes afin d’adopter une loi d’endommagement adaptée et si le comportement de ces
derniére est isotrope ou non.

— Pour les fibres : Déterminer les contraintes a rupture de ces derniéres une fois introduites
dans le composite. Investiguer plus en profondeur leur mécanisme de rupture en cascade et
comprendre comment ce dernier se produit au sein du composite.

— Pour la matrice : Si elle s’avére importante, quantifier I’hétérogénéité de contraintes a rup-
ture de cette derniére.

De nombreux essais de caractérisation, particuliérement de micro-mécanique, peuvent étre en-
visagés dans cette optique. On peut en particulier noter : (i) les essais de pull-out, pour caractériser
les interfaces dans une situation plus proche des sollicitations connues dans les matériaux; (ii) des
essais de nano-indentation de phases spécifiques a I’aide d’un FIB (Focused Ion Beam), par exemple
sur les fibres, la matrice ou le systéme interfacial ; (iii) des essais mécaniques sur des crus de matrice
afin d’établir une loi de comportement pour cette derniére.
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Détermination des contraintes résiduelles dans les matériaux : Méme si des travaux pré-
liminaires au LCTS ont permis d’introduire des précontraintes vraisemblables dans les modéles
utilisés dans ces travaux, ces derniers sont actuellement basés sur la modélisation du fluage des
matériaux post-élaboration, et ne sont pas basés sur des observations expérimentales. Pourtant, ces
précontraintes jouent des roles multiples sur le comportement mécanique des CMC : elles pilotent
I’apparition des premiers endommagements en fonction de 1’état de précontraintes dans la matrice,
peuvent diminuer la contrainte & rupture finale du matériau en mettant les fibres initialement en
traction et sont également & l'origine des frottements a I'interface fibre/matrice. Leur détermination
apparait donc cruciale dans 'optique de mieux comprendre la séquence d’apparition des différents
phénomeénes d’endommagement et afin d’améliorer la représentativité des modéles.

FEssais in situ sous micro-tomographe : Puisque le modéle permet de suivre I’état d’endomma-
gement des différentes phases microscopiques dans le volume, il apparaitrait intéressant de réaliser
des essais in situ sous micro-tomographe afin de réaliser des comparaisons essai/calcul plus poussées
que ce qui est permis par les essais réalisés dans le cadre de cette thése. En particulier, il pourrait
étre utile de générer un modéle basé images et de recaler les conditions limites en accord avec les
conditions réelles d’un essai, dans une démarche similaire aux travaux de [Maz18| mais étendue
jusqu’a la rupture de I’éprouvette.

Perspectives de modélisation

Malgré son développement récent, les perspectives ouvertes par cette approche par fibres inté-
grées sont nombreuses. Il est ici proposé de faire un bref tour d’horizon des possibilités d’évolutions
ou d’améliorations du modéle en s’appuyant sur les limites observées dans ces travaux, avant de
s'intéresser & quelques applications reliées ou annexes dans lesquelles son utilisation pourrait étre
envisagée.

Evolutions et améliorations du modéle

Choix de représentation des phénoménes : Le modéle, bien qu’ayant permis de représen-
ter correctement les différents phénoménes d’intérét dans le contexte d’étude, reste récent et peu
éprouvé. Les choix de représentation des mécanismes d’endommagement peuvent donc largement
étre révisés sous de nombreux aspects. On peut en particulier noter quelques points pouvant pro-
bablement faire ’'objet d’améliorations futures :

— La contrainte forte sur la taille de maille en fonction du nombre de macro-fibres peut s’avérer
particuliérement contraignante, et trouver une méthode permettant de s’affranchir ou de
limiter cette contrainte serait particuliérement avantageux pour ’approche.

— L’utilisation de lois d’endommagement continues a certes permis de limiter le temps consacré
aux questions de représentation de I’endommagement de la matrice, mais il serait intéressant
de confronter plus en profondeur ce choix avec d’autres représentations de I’endommagement.
Par exemple, si les méthodes de modélisation discrétes semblent adaptées a une meilleure
représentation des phénomeénes intervenant dans les fils longitudinaux (c.f. partie 5.2.3, sur
I’amorgage de la décohésion), leur application aux fils transverses reste non triviale.

— La méthode de représentation de la rupture des macro-fibres n’est pas encore clairement
établie, non seulement car les travaux expérimentaux sont encore insuffisants pour conclure,
mais également car ces questions sont intrinséquement liées au choix d’un solveur statique
pour modéliser des endommagements se produisants par report de charges. Ce point semble
pourtant étre central vis-a-vis de la bonne représentation de la rupture finale des composites.

— En fonction du type d’application, de nombreuses autres problématiques peuvent certai-
nement étre ajoutées a cette liste, par exemple pour 'utilisation en température, ou avec
I’ajout de couplages chimiques...
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Passage a l’échelle des piéces : Une autre perspective fondamentale de ce travail concerne le
passage & des modélisations & I’échelle des piéces. Si ce travail a permis de simuler le comportement
de portions de plaques des matériaux avec un gain considérable de temps de calcul par rapport aux
approches multi-échelles et méme en considérant des moyens de calcul bien plus puissants que de
simples stations individuelles, il ne semble toujours pas possible de modéliser directement des piéces
entiéres avec cette approche. La représentation de piéces aéronautiques n’est donc pas directe et
devra probablement faire 'objet de développements complémentaires. On peut par exemple envi-
sager d’utiliser les modéles ainsi générés comme échelle inférieure d’une approche multi-échelle ou
de décomposition de domaine, ou méme employer une représentation par fibres intégrées seulement
dans les zones d’intérét et effectuer un raccordement avec des modéles plus simples (comme par
exemple ce qui est proposé dans [Wan20b]).

Optimisation numérique et solveur ad hoc : Comme cela a été briévement évoqué dans
ces travaux, l'application de tels modéles dans un solveur éléments finis industriel, ainsi que les
développements nécessaires a leur convergence, restent de potentiels freins de par leur complexité
et leur cotlit de calcul. Il semble pourtant possible, au moins sur ’aspect numérique, de proposer
des méthodes de résolution numérique plus adaptées aux équations qui résultent de la physique
modélisée, afin d’optimiser grandement les simulations. Cet aspect n’a pas été envisagé dans ces
travaux, a cause de la contrainte industrielle d’un développement sur le solveur Abaqus, néanmoins,
I'utilisation d’un solveur permettant plus de contréle sur ces aspects, voir la mise en place d’'un
solveur ad hoc, pourrait potentiellement permettre un gain conséquent sur les temps de calcul.

Applications envisagées

Sur des géométries et chargements complexes : Une perspective assez directe est 1'utilisa-
tion de cette approche pour simuler le comportement sur des géométries, ou dans des situations de
chargements plus complexes. Elle pourrait par exemple étre employée dans des situations simulant
au moins partiellement des piéces aéronautiques et les chargements réels associés. Ce point a été
illustré dans le chapitre précédent sur une simulation a 45° ot les mécanismes de premiers en-
dommagements sont représentés fidélement. L’avantage d’une telle utilisation provient de la nature
prédictive de ces simulation, qui doit permettre d’estimer les comportements mécaniques (au moins
grossiérement), sans nécessairement nécessiter la mise en place de travaux expérimentaux.

Couplages, en température, en environnement oxrydant, etc. : Une perspective de ces tra-
vaux est également d’envisager des couplages divers, afin de prendre en compte les effets thermiques
ou chimiques qui peuvent s’ajouter aux effets mécaniques. Les travaux préliminaires proposés dans
la section 6.3 du chapitre précédent permettent bien de comprendre I’enjeu qui accompagne ces
questions : en température ou en présence de certaines espéces chimiques, les phases peuvent voir
leurs propriétés mécaniques changer drastiquement, entrainant une modification du comportement
du composite global. L’extension des modéles & des calculs thermomécaniques, ou couplés par
exemple avec des modéles phase field pour représenter des effets de diffusion/réaction, apparait
donc comme une perspective intéressante dans 'optique de prédire la durée de vie des piéces en
conditions réelles d’utilisation.

Pour d’autres matériaux : En pratique, 'approche par fibres intégrées permet potentiellement
de répondre a des problématiques de modélisation similaires rencontrées dans certains matériaux.
On peut en particulier envisager leur utilisation dans le contexte des CMC & fibres discontinues,
pour lesquels des difficultés pour passer a I’échelle supérieure sans séparabilité des échelles sont éga-
lement notées dans certaines circonstances. Cela permettrait alors d’explorer des aspects jusqu’alors
bloqués par les limites de modélisation. On peut en particulier noter la possibilité potentielle de
travailler sur des fibres discontinues avec des facteurs de forme plus importants, limite soulignée
par [Leg22| dans ses travaux.
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Annexe 1 : Formulation 3D de I’élément
de liaison

Cette annexe présente la loi de comportement des éléments de liaison en 3D, toujours en suivant
le méme découpage et des notations similaires a celles proposées en 2D.

Matrice équivalente

La notation reste identique & celle employée en 2D :

Si la direction 1 est ’axe de la fibre qui traverse la matrice, alors le tenseur de rigidité de cette
matrice est le suivant :

om = C(D;)em (3)

En considérant les mémes hypothéses déja formulées en 2D, le tenseur de rigidité C'(D;) est
décrit en 3D comme :

0 0 } 0 ‘ 0 0 0
f2222(Di)Co90  f2233(Di)C033 0 0 0
f3333(D;)C333 0 0 0
C Dl‘ = 7
(Di) J1212(Di)Clg1a U 0
sym f1313(Di)Clgis 0
i f2323(D;)C303 ]
(4)
avec f2233(D;) = fi212(Ds) = fi313(D;) = fasza3(D;) =1 — Dy,
N (1 — DZ) St £992 > 0
fa202(D;) = { 1 sinon (5)
et
V| =Dy si €33 >0
[f3333(Ds) = { 1 inon (6)

Liaison fibre/matrice
Si on conserve les notations -; pour la direction longitudinale et -4 et -2 pour les deux directions

transverses a la fibre, alors :

o1 = (1— D;)Ks,+ Do}
o1 = (1 — Di)KStl + DiO'gl (7)
o9 = (1 — Di)KStQ + Diafz
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avec,

Ufl = 0.5Ks41, UfQ = 0.5K 549, Jld = K(s; — séﬁ), s%” =A— A>0,

ot
o

d
o] — u(r/odoh + ool + V< omaz >_< Omaz >— + < Om33z >-_< Omas >—) <0,

)\(]Uﬂ —u(y/ohod + obhol, + /< Omaz >_< Omzz >— + < Om3g >—< Omaz >_)) =0

On note < - >_ la partie négative de -. Les phénoménes de frottement sont ici considé-
rés au regard de la norme des contraintes de compression sur 'interface, d’ou a la fois la par-

tie \/oflafll + anUfQ, issue d’un déplacement transverse de la fibre dans sa matrice, mais égale-
ment /< oma2 >_< Om22 >— + < 033z >_< 033 > issue de la compression de la matrice, et

des équations qui seront proposées par la suite.

Loi d’endommagement

En 3D, la loi d’endommagement peut étre exprimée comme :

D, = mazx (D)

historique

ou,

B = max (0, min (1, — 2 _qo 9
; = max ( 0, min X (1B , = SKG.

2 2 2
Si < Em22 > < E€m33 >
S1,0 €m22,0 €m33,0

et
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Annexe 2 : Application éléments finis de
I’élément de liaison

User Element Abaqus

La formulation éléments finis est réalisée sur Abaqus via l'utilisation de UEL (pour User Ele-
ment). Ces derniers permettent de modéliser le comportement d’éléments variés. Dans le cas qui
intéresse ces travaux, les informations disponibles en entrée sont les coordonnées et les déplace-
ments des noeuds, ainsi que les propriétés données par 'utilisateur. La routine doit permettre de
sortir pour chaque élément les forces aux nceuds ainsi que la matrice Jacobienne (ou sécante) de ce
dernier. La figure 1 propose un schéma pour résumer le fonctionnement des UEL.

Coordonnées (X), Déplacements (U) Forces (RHS)

UEL

Propriétés matériau (E, v, u, etc...) Jacobienne ou sécante (AMATRX)

FIGURE 1 — Schéma du UEL Abaqus utilisé dans ces travaux.

Les éléments de liaison ont pour données d’entrée les informations des nceuds de 1’élément
de matrice ainsi que ceux de I’élément qui représente la fibre ou macro-fibre. Les équations sont
données en 2D pour en simplifier la compréhension. Ainsi, chaque élément de liaison posséde cing
neceuds, trois issus de 1’élément triangle qui représente la matrice, et deux de 1’élément truss qui
représente la fibre. Un schéma est proposé en figure 2. La numérotation des nceuds sera conservée
pour la suite de cette annexe. Comme dans la description physique proposée dans ce manuscrit, la
description du modéle éléments finis est également découpée en deux parties : matrice équivalente
et liaison fibre/matrice.

Triangle (matrice)

\ Truss (fibre)

3 4

FIGURE 2 — Schéma d’un élément triangle traversé par un élément truss, ainsi que des cinq noeuds qui
composent ’élément de liaison.
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Toujours par souci de simplicité, le systéme de coordonnées employé est placé de sorte & ce que
I’axe x soit suivant l'axe de la fibre. Les notation x; et y; seront donc employées pour désigner
les positions du noeud i suivant les deux axes, tandis que u; et v; représenteront les déplacements
suivants ces deux axes. Sont également noté X; et U; tels que :

X; = (;j) et U = (Z) (11)

On notera également par la suite X, et Uy, les positions et déplacements des noeuds du triangle,
ainsi que Xy et Uy les position et déplacements des nceuds du truss, tels que :

T3 us
Y3 U3 T ui
Xp= "4, Un= "], x,=|"|, U;=| ™ (12)
Ya V4 x2 u2
x5 Us Y2 (%)
Ys (%

Matrice équivalente

Cette partie nécessite de considérer seulement les noeuds de I’élément triangle qui représente la
matrice :

3 4
FIGURE 3 — Schéma de I’élément triangle et de ses points d’intégration.
Bien que I’élément soit un triangle, deux points d’intégration notés p,,1 et py,2 sont utilisés, afin
de rendre I’écriture plus simple vis-a-vis de la partie qui concerne la liaison fibre/matrice décrite
par la suite. La discussion sur ce choix sera étayée dans la partie suivante. Si on note ON;/0x et

ON, /0y les dérivées partielles des fonctions de formes pour le noeud ¢ & un des points d’intégration,
alors la matrice B, calculée a partir de ces dérivées partielles, est notée :

ON3/0x 0 ON4/0x 0 ON5/0x 0

B= 0 6N3/6y 0 6N4/8y 0 8N5/8y (13)
8N3/8y aNg/aJI 8N4/8y 8N4/8.T 8N5/8y 8N5/6:L’

alors :

em = BUp, (14)

En reprenant :

le calcul des efforts F, sur les noeuds de I'élément triangle se fait de maniére directe, comme :
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Fon = %AmBTC(DZ-)BUm (16)

avec A, laire du triangle.

Liaison fibre/matrice

Le schéma en figure 4 présente les deux éléments (triangle pour la matrice et truss pour la fibre),
ainsi que leurs points d’intégration. Dans le contexte décrit ici, ces points d’intégration peuvent étre
placés sans condition particuliére le long de 1’élément truss, puisque les éléments sont P1 (linéaires).
En pratique, 'utilisation d’éléments d’ordres plus élevés demanderait de reconsidérer les choix de
position et de nombres de points d’intégration. L’utilisation de deux points d’intégration permet
d’éviter l'existance de modes de déplacements avec une énergie nulle (par rotation ou homothétie
dont le centre serait le-dit point d’intégration). La figure 5 présente quant a elle le déplacement s
qui résulte d’un déplacement de la fibre relativement & la matrice.

5
2
X
>< Pm2
Pm1 Pf2
1 Pf1
(b)
3 4

(a)

FIGURE 4 — Schéma des points d’intégration associés aux deux éléments : (a) du triangle et (b) du truss.

3 4

FIGURE 5 — Schéma des déplacements résultants notés s.

Si N(X,,1) désigne les valeurs des fonctions de forme du triangle au point d’intégration py,;.
Le déplacement du point d’intégration p,,; du triangle est donc calculé comme :

On note maintenant N'(Xy) la valeur des fonctions de forme de ’élément truss au point
d’intégration pyi. Alors de la méme maniere, le déplacement du point d’intégration py; du truss
est calculé comme :

Up = N'(Xp1)Uy (18)
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Il est alors possible de définir le déplacement relatif de la fibre par rapport a la matrice au
niveau de ce point d’intégration :

s1=Us — U (19)

o= () o

ces déplacements permettent ensuite de remonter au calcul des contraintes tel que décrit précédem-

Si on note :

ment, avec :

{ o) = (1 — Di)KSll + DzUlCll (21)

Ot = (1 — Di)KStl + Dio';gil

Pour remonter & un calcul d’effort, il est alors nécéssaire de donner une surface de systéme
interfacial par unité de longueur, que I'on va noter S, (en m?.m~!), qui est renseignée parmi
les données d’entrée du UEL. De cette maniére si L est la longueur totale du truss qui traverse
I'élément de matrice (figure 6), et L; la longueur associée au point d’intégration py; (de sorte que

L = L; + L), alors les forces sont calculées comme :

Fyy = LiSpon
22
{ Fy = L1Spon (22)

3 4

FIGURE 6 — Schéma de la longueur de truss traversant ’élément triangle qui est utilisée pour remonter
aux efforts au niveau du systéme interfacial.
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Annexe 3 : Liste des propriétés utilisées
dans les simulations

Matériau A B C D
% Module 1 1 1 1
8 Contrainte a
B rupture 1 1 0.7 0.3
Module 1 1 1 1
Coeflicient de
Poisson 1 1 1 1
® Contrainte a
£ rupture 1 0.93 1.07 0.91
= Taux de
restitution
d’énergie 1 1 1 1
Précontraintes 1 1 1 1
Module 1 0.7 1 0.05
Coefficient de
= Poisson 1 1 1 1
2 Contrainte a
3 rupture 1 0.65 1 0.05
= Taux de
g restitution
g d’énergie 1 0.65 1 0.05
& Coefficient de
frottement 1 1 1 1
Précontraintes 1 1 1 1

TABLE 1 — Propriétés normalisées employées dans les simulations des différents matériaux.
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Description et modélisation de l’endommagement d’un composite a matrice
céramique sous sollicitations thermomécaniques

Les composites a matrice céramique (CMC) présentent un fort intérét dans le domaine aéronautique grace a
leurs excellentes propriétés thermomécaniques. Ils sont donc envisagés pour remplacer les alliages métalliques
dans les parties chaudes des moteurs d’avions civils, afin de concevoir des piéces plus légéres, ou permettant
d’obtenir de meilleurs rendements. Ces matériaux présentent néanmoins un comportement complexe, no-
tamment & cause de leur structure multi-échelle, architecturée et hétérogéne. Dans ce contexte, ces travaux
s’intéressent a4 I’amélioration de la compréhension du comportement mécanique en traction de CMC avec
des fibres et une matrice en carbure de silicium, complétée d’une étape de Melt Infiltration (dits SiC/SiC
MI). L’objectif est de mieux comprendre l'effet des propriétés des constituants microscopiques sur le com-
portement macroscopique jusqu’a rupture, via deux axes distincts mais complémentaires : la caractérisation
mécanique de 'endommagement de ces CMC et leur modélisation par une méthode éléments finis. Dans une
premiére partie, des essais de traction multi-instrumentés sont proposés (émissions acoustiques, corrélation
d’images numériques, microscopie, etc.), afin d’obtenir une meilleure description des mécanismes a ’échelle
du constituant et de leurs effets sur les échelles supérieures. Des caractérisations post-mortem supplémen-
taires sont également proposées, dans le but d’acquérir des informations sur les propriétés intrinséques
des phases directement & 1’échelle microscopique, qui présentent un intérét majeur pour la mise en place
d’un modeéle numérique. Ces différentes observations permettent de dresser un scénario d’endommagement
jusqu’a rupture pour les matériaux SiC/SiC MI. Dans une seconde partie, une approche de modélisation
éléments finis originale, par fibres intégrées, est proposée pour simuler le comportement jusqu’a rupture de
ces derniers. En s’appuyant sur les observations expérimentales, les mécanismes d’intérét sont sélectionnés et
représentés dans le modéle, qui intégre le comportement des phases microscopiques directement aux échelles
supérieures. Le modéle permet ainsi d’obtenir les mécanismes d’endommagement principaux a ces échelles,
validés par les comparaisons essai/calcul, en ne s’appuyant que sur les propriétés des phases microscopiques.
Les simulations permettent de mettre en évidence le réle des différents constituants sur le comportement
jusqu’a rupture des SiC/SiC MI, et ouvrent 1a voie & des travaux futurs sur cette famille de CMC.

Mots-clés : Composites SiC/SiC, Endommagement, Approche par fibres intégrées

Description and modeling of the damage to a ceramic matrix composite under
thermomechanical stresses

Ceramic matrix composites (CMCs) are materials of interest in the field of aeronautic because of their
exceptional mechanical properties at elevated temperatures, making them promising candidates to replace
metal alloys in high-temperature components of aircraft engines. Nevertheless, these materials also exhibit a
complex behavior, especially because they are multi-scale, architectured and heterogeneous. In this context,
this work tends to improve the understanding of the mechanical behavior under tension of CMCs composed
of fibers and matrix made of silicon carbide, with a Melt Infiltration process (named SiC/SiC MI). To better
understand the effects of microscopic phases on the macroscopic behavior until the final failure of the ma-
terial, two distinct but complementary axis are explored : the mechanical characterizing of the damage of
these CMCs and their modelling with a finite element method. Firstly, multi-instrumented tensile tests are
carried out (acoustic emissions, digital image correlation, microscope, etc.), to obtain a better description of
the phenomenon at micro-scale and their effects on upper scales. Post-mortem characterization are also per-
formed in order to quantify the properties of the microscopic phases, which are of great interest to develop
the numerical model. Thus, a damage scenario until the final failure is proposed for SiC/SiC MI materials.
In a second part, a genuine finite element model approach, with embedded fiber, is proposed to simulate
the mechanical behavior of these materials. Based on experimental observations, mechanisms of interest at
micro-scale are selected and implemented in the model directly at upper scales. The developed approach
demonstrates the ability to capture both the main damage phenomenon at micro-scale and the meso-scale
behavior of CMCs, in good agreement with experimental results, offering a valuable tool for understanding
and predicting their mechanical behavior until the final failure, and paving the way for further developments.

Keywords: SiC/SiC composites, Damage, Embedded fiber model
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