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Dans le domaine des transports, I'allégement des structures est un moyen simple
d’accéder a une meilleure efficacité énergétique. Pour prendre un exemple concret, en
réduisant de 100 kg la masse d’une voiture, on économise 0,4 litres de carburant tous
les 100 kilomeétres. Dans les industries automobile et aéronautique, les matériaux
métalliques sont donc progressivement remplacés par des matériaux composites y
compris pour les piéces de structure. A poids équivalent, les composites possedent en
effet des performances mécaniques bien supérieures aux métaux tout en ayant une
meilleure résistance a la corrosion. Actuellement les composites a matrices
thermodures (TD) restent majoritairement utilisés dans le secteur automobile. Les
matrices de ces matériaux sont infusibles et le polymeére n’est donc pas récupérable
simplement. En conséquence, les composites TD sont trés peu recyclables.

Dans ce contexte, la région Lorraine, par son Agence de Mobilisation Economique, a
décidé de financer un programme appelé « résine idéale ». L'objectif général du projet
est de développer des résines thermoplastiques (TP) innovantes destinées a remplacer
les résines TD. Cette transition présente essentiellement des avantages en termes de
recyclabilité puisqu’'un polymere TP se ramollit sous l'effet de la température et
devient alors récupérable et donc réutilisable. Le projet « résine idéale » regroupe cinq
partenaires basés, ou partiellement basés en Lorraine : deux industriels, le PPE (Pole
de Plasturgie de L'Est) et Arkema ainsi que trois laboratoires de recherche
universitaire : le LCPM (Laboratoire de Chimie Physique Macromoléculaire), le LMOPS
(Laboratoire Matériaux Optiques Photoniques et Systémes) et le LEMTA (Laboratoire
d'Energétique et de Mécanique Théorique et Appliquée). La répartition initiale des
roles était la suivante : la mise au point des nouvelles résines revenait au LCPM. La
fabrication quantitative des résines devait étre assurée par Arkema. Le PPE avait pour
tache essentielle de mettre au point les procédés permettant de fabriquer des plaques
composites a partir des résines du projet. Il revenait au LMOPS de rechercher des
solutions en termes d’ignifugation. La tache du LEMTA, notre laboratoire, était
d’analyser les propriétés mécaniques des composites obtenus. D’un point de vue
général, nous n’avions pas pour objectif de mettre en ceuvre des essais normalisés qui
pourraient par ailleurs étre réalisés chez les industriels partenaires. Le LEMTA a été
associé au projet en raison de ses compétences générales dans le domaine de la
caractérisation du comportement mécanique des matériaux a plusieurs échelles.
Toutefois, nos études précédentes portaient exclusivement sur les polymeres semi-
cristallins. Nous étions donc sans expérience dans le domaine des composites. Pendant
cette thése, nous avons donc di développer une métrologie fine adaptée a ces
matériaux, notamment pour obtenir des informations sur les mécanismes de
déformation et d’endommagement aux échelles locales.
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Presque dés le début du projet, une résine de type acrylique a été retenue. Cette
résine est actuellement disponible sur le marché sous la dénomination commerciale
Elium®. Ce choix s’est rapidement imposé car il présentait des avantages tres
importants en termes de mise en ceuvre : Le PPE a en effet montré que la résine
Elium® pouvait s’adapter a des procédés de transformation trés courants, comme par
exemple la technologie RTM (Resin Transfer Molding). Ces procédés de transformation
étaient précédemment exclusivement réservés aux résines TD. La résine Elium® est
donc le premier polymére thermoplastique qui est compatible avec les moyens de
production qui sont actuellement majoritairement utilisés par les fabricants de
composites. Par ailleurs, des essais mécaniques « standards » ont montré que les
piéces composites obtenues avec cette résine ont des propriétés mécaniques
semblables a celles réalisées avec des TD.

Le choix définitif de la résine a naturellement constitué une étape importante du
projet. Cependant, avant I'apparition de la résine Elium® sur le marché, cette famille
de polymére n’était pas utilisée dans I'industrie des composites fibres longues. Il est
donc nécessaire d’étudier le comportement mécanique spécifique des matériaux
composites qui sont réalisés avec ce type de matrice. Par ailleurs, les polymeéres
acrylates ont des propriétés chimiques spécifiques. Les traitements de surface qui sont
actuellement appliqués aux fibres (ensimage), essentiellement pour favoriser
I'adhésion entre la fibre et la matrice, pourraient donc ne pas étre adaptés aux résines
acryliques. Dans le cadre de cette thése, nous nous sommes donc particulierement
intéressés a l'influence de I'ensimage sur les propriétés mécaniques de composites a
matrice acrylate.

Pour des raisons qui seront évoquées brievement dans la suite de ce manuscrit, cette
étude a été réalisée avec des composites a renforts textile plutét qu’avec des
composites a renforts unidirectionnels (UD). Dans le cas des composites textiles, la
présence du tissu est susceptible d’engendrer une structuration du champ de
contrainte a l'échelle de la mésostructure. En conséquence, la contrainte ou la
déformation qui s’applique a un Volume Elémentaire Représentatif, pris a I’échelle de
I'interface fibre-matrice, ne peut pas étre obtenue d’une fagon directe a partir de la
simple connaissance de la sollicitation mécanique macroscopique appliquée. Pour
surmonter cette difficulté, nous avons d{ utiliser des techniques de caractérisation
locales et nous avons développé une démarche de modélisation destinée a obtenir les
variations des champs de contrainte et de déformation a I'échelle de la mésostructure.

La premiere partie de la thése est consacrée a un état de I'art que nous avons divisé en
deux chapitres. Dans le premier chapitre, nous décrivons sommairement les
principales caractéristiques des composites a matrice polymeére et a fibres continues.
L'accent est mis sur la description des modéles micromécaniques qui permettent de
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prédire les constantes élastiques effectives de ces matériaux. Dans le deuxieme
chapitre, nous présentons les techniques expérimentales qui sont couramment
utilisées pour analyser le comportement mécanique des composites aux différentes
échelles. Nous nous sommes particulierement intéressés aux méthodes permettant
d’évaluer la qualité de I'adhésion entre la fibre et la matrice. La seconde partie de la
thése est consacrée a la présentation et a I'analyse de nos résultats expérimentaux.
Cette partie est divisée en quatre chapitres. Dans le premier chapitre de cette
deuxieme partie, nous présentons les caractéristiques principales des matériaux que
nous avons étudiés, a savoir des composites a renfort taffetas verre et a matrice
Elium®. La caractérisation du comportement mécanique de nos composites a
différentes échelles dans le cas de sollicitations statiques constitue I'objet du
deuxieme chapitre. Le troisieme chapitre est consacré a I'étude du comportement en
fatigue. Nous avons mis en évidence l'influence de I'ensimage sur les propriétés en
fatigue de nos composites grace a un traitement de données original congu pour
exploiter des mesures obtenues par thermographie infrarouge. Dans le quatrieme
chapitre de la deuxieme partie, nous avons analysé les propriétés moyennes et locales
de la résine au sein du composite. Cette étude est basée sur des expériences de
nanoindentation et des mesures de modules complexes obtenues par spectrométrie
mécanique. La troisitme et derniére partie du manuscrit est consacrée au volet
modélisation de la thése. Dans le premier chapitre de cette troisieme partie, nous
présentons les caractéristiques générales et le principe global de notre démarche.
Nous avons utilisé le logiciel CRAFT (Composite Response And Fourier Transforms), un
code de calcul qui résout les équations de I’équilibre local grace a une méthode
spectrale. Nous avons notamment voulu montrer I'intérét de ce type d’approche pour
étudier le cas spécifiqgue de matériaux qui, comme nos composites taffetas, sont
structurés de fagon parfaitement périodique. Dans le dernier chapitre de la these, nous
présentons finalement les champs de contrainte et de déformation qui ont pu étre
obtenus a I’échelle de la mésostructure avec le logiciel CRAFT. Ces résultats sont en
excellent accord avec les champs de déformation qui ont été mesurés par corrélation
d’'images. De plus, nous avons pu établir un lien entre la localisation de
I’endommagement observée par tomographie X et les régions de concentrations de
contraintes qui ont été mises en évidence par la modélisation.
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Chapitre | : Les matériaux composites

.1 Définition générale d’un matériau composite

Un matériau composite peut étre défini comme I'association d’une ou de plusieurs

phases discontinues réparties dans une méme phase continue. L’assemblage final
donne un nouveau matériau dont on attend des propriétés supérieures a celles
gu’auraient les constituants élémentaires pris séparément. Dans une terminologie
issue du vocabulaire de la résistance des matériaux, les constituants de la phase
discontinue sont appelés de maniere générique : « renforts ». Le role essentiel des
renforts est d’assurer la tenue mécanique du composite. La phase continue est
appelée « matrice ». En premier lieu, la matrice garantit la cohésion de la structure et
la transmission des efforts mécaniques aux renforts. Elle fournit également une
protection a ces derniers contre diverses agressions chimiques qui pourraient provenir
de I'’environnement extérieur.
D’un point de vue général, les matériaux qui constituent la matrice peuvent étre des
métaux, des céramiques ou des polymeres. On peut utiliser des renforts de type
particulaire ou fibreux (fig.I-1). On distingue les fibres courtes (longueur: 0,1 mm a
1mm), longues (longueur: 1 mm a 50 mm) et continues (longueur supérieure a 50
mm). Dans la suite, nous ne nous intéresserons qu’a la famille de composites faisant
I'objet de cette these : fibres longues et matrice polymere.

Composite a Composite a Composite a
particules fibres courtes fibres continues

Figure -1 :Représentation schématique d’un matériau composite de type particule-
matrice, fibres courtes-matrice et fibres continues matrice [1].
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Schématiquement, les propriétés des matériaux composites dépendent :

e Des propriétés des constituants élémentaires.

e De la distribution géométrique des renforts ; par exemple s’ils sont constitués
de fibres, de leur orientation.

e Des interactions éventuelles entre les constituants : qualité de I'adhésion entre
la matrice et les renforts

.2 Eléments constituants d’'un composite fibré a matrice polymere

1.2.1 La matrice

Dans l'industrie on trouve deux types de résines : les thermodures (TD) et les
thermoplastiques (TP). Actuellement, les résines TD restent les plus employées [2].
Cependant, grace aux progrés de la recherche sur les résines TP, leur part dans la
production mondiale de composites est en constante augmentation. Elle est passée de
30% a 37% en volume entre 2002 et 2007. Des études récentes montrent que cette
tendance perdure pour la période 2009-2014 [3].

1.2.1.1 Les matrices thermodurcissables

Généralités

Elles sont obtenues a partir de pré-polyméres de faible poids moléculaire qui sont
réticulés sous I'effet de la chaleur en présence de catalyseurs et de durcisseurs. Les
principales résines thermodurcissables utilisées dans l'industrie composite sont les
résines époxydes, polyesters et vinylesters (tableau I-1). Elles présentent une bonne
résistance a la chaleur, un vieillissement lent et une bonne tenue aux agressions
extérieures mais des durées de stockage avant mise en ceuvre limitées, des temps de
cuisson élevés ou encore des difficultés de recyclage.

Mise en ceuvre

Dans l'industrie composite les principaux procédés de mise en forme des résines
TD sont : le moulage par injection basse pression de résine liquide (procédé RTM :
Resin Transfer Molding), le moulage au contact, la pultrusion, I'enroulement
filamentaire ou encore l'infusion. Le procédé RTM est la technique la plus courante
pour réaliser des pieces de structures en série de bonne qualité. Il consiste a remplir
I'empreinte d’un moule rigide et fermé par injection de résine en un ou plusieurs
points. Outre sa productivité importante le procédé RTM donne une grande flexibilité
aux industriels de part sa souplesse de mise en ceuvre et sa facilité de réglage des
parameétres procédés (temps de cycle, forme des piéces, positions d’injection, taux de
renforts...).
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Résines Résines Résines

polyesters | époxydes | vinylesters

Masse volumique (Kg/m’>) 1200 1100 a 1200
1500

Module d’élasticité en traction (GPa) 2.8a3.5 3a5 34335
Module d’élasticité en flexion (GPa) 3a45 3.1a3.8
Contrainte a la rupture en traction (MPa) 50380 60 a 80 70 a 85
Contrainte a la rupture en flexion (MPa) 90 a 130 1002150 | 115a140
Allongement a la rupture en traction (%) 2a5 2a5 2.5
Résistance au cisaillement (MPa) 10a 20 30a50
Température de fléchissement sous charge a 1.8 60 a 100 290 100 a 140
MPa (°C)

Tableau -1 : Caractéristiques mécaniques moyennes des résines TD polyesters,
époxydes et vinylesters [4].

1.2.1.2 Les matrices thermoplastiques

Généralités

Elles sont constituées d’'un ensemble de macromolécules longues, linéaires ou
ramifiées et enchevétrées entre elles. Les résines TP sont mises en forme a I'état
liquide a une température supérieure a leur température de transition vitreuse (Tg)
pour les polymeres amorphes (exemple : le Polyétherimide) ou a leur température de
fusion (Tf) pour les polyméres semi-cristallins (exemple : le polyamide). Elles sont
susceptibles d’étre ramollies par chauffage ou durcies par refroidissement, et cela de
maniére répétée. Comme cela a été évoqué précédemment, les résines
thermoplastiques sont de plus en plus fréguemment employées dans l'industrie
composite : actuellement le développement de matériaux a matrice TP est deux fois
supérieur a celui basé sur des matrices TD. On classe généralement en trois catégories
distinctes, les résines TP entrant dans la fabrication de composites :

e Les polymeres dits de “grande diffusion”, dont les propriétés mécaniques sont
plus faibles mais bénéficient d'un colit compatible avec une production en
grande série.

e Les polyméres dits “d’utilisation technique”, dont les propriétés mécaniques
sont supérieures aux polymeéres de grande diffusion et qui sont utilisés pour
des objets industriels courants comme les piéces de structures.

e Les polymeéres dits de “hautes performances”, présentant des propriétés
mécaniques spécifiques élevées et un co(t unitaire important.

Propriétés des résines TP

11
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Ces résines présentent des atouts indéniables: une meilleure ténacité, des cycles
de traitement plus rapides et surtout une meilleure recyclabilité. La récupération
s’effectue simplement en refondant le matériau et en le remoulant [5], [6].Néanmoins
des carences subsistent toujours vis-a-vis des résines TD comme : une tenue a la
température limitée, une résistance aux agressions chimiques faible ou encore un
vieillissement mal connu et plus rapide. Le tableau I-2 présente les propriétés
mécaniques de certaines résines TP. A titre comparatif nous avons ajouté les
propriétés mécaniques du polyméthacrylate de méthyle (PMMA) qui est une résine
acrylique de nature chimique proche de celle utilisée dans le projet « résine idéale ».
Les résines acryliques possedent des propriétés thermo-mécaniques supérieures aux
polyméres de grande diffusion (GD) mais une tenue en température moindre que celle
des polymeres haute performance (environ 60-100°C).

Matrices TP Masse Contrainte Module Température de
volumiqu | alarupture | d’élasticité fléchissement
e (Kg/m°) (traction) | longitudinale sous charge
(MPa) (MPa) (°C)
Polymeére GD | Polypropyléne 900 30 1200 50-60
Polymere Polyamide 1100 65 4000 65-100
technique | PMMA 1180 65 3100 95
Polycarbonate 1200 63 2430 145
Polymére PEEK 1300 90 4000 150-160
haute PPS 1300 65 4000 >260
performance Polyetherimide 1150 105 3300 200
PEI

Tableau -2 : Caractéristiques thermo-mécaniques moyennes de quelques résines TP [2].

Mise en ceuvre

Les composites a résine TP sont généralement mis en forme par des techniques
analogues aux composites a base de thermodurcissables (enroulement filamentaire,
pultrusion) ou par des techniques analogues a la mise en ceuvre de polymeéres TP
comme le thermoformage. Toutefois pour les matériaux a résine acrylique, les
récentes avancées techniques ont permis de produire des piéces de structure par le
procédé RTM [7].

1.2.2 Les renforts fibreux

Les fibres ont pour role principal d’améliorer les caractéristiques mécaniques du
matériau: rigidité, résistance a la rupture, dureté. Cependant, elles peuvent aussi
influer sur d’autres propriétés d’usage, liées par exemple au comportement

thermique : tenue en température ou tenue au feu[4]. Dans l'industrie, le choix de la
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fibre se fait généralement parmi les trois matériaux suivants: carbone, verre ou
aramide. Le tableau I-3 donne a titre d’exemples quelque unes de leurs propriétés
mécaniques.

Verre-E Carbone Aramide
Résistance a la traction (GPa) 3,8 5.5 3.0
Module d’élasticité en traction (GPa) 72 294 112
Elongation a la rupture (%) 4.9 1.9 2.4

Tableau [I-3 : caractéristiques mécaniques moyennes en traction de fibres seules (verre-
E, carbone, aramide)[4].

1.2.2.1 Architecture des renforts

Dans une structure composite, ce sont les sollicitations mécaniques qui
définissent la nature, l'orientation et I'architecture du renfort. Dans le cas de
matériaux réalisés avec des fibres longues, on utilise fréquemment des tissus (satin,
sergé, taffetas) ou des stratifiés obtenus a partir de plis unidirectionnels (UD) (figure. I-
2). Pour un renfort tissé, la période spatiale représente le plus petit intervalle pour
gu’un motif se reproduise suivant les directions de chaine ou de trame (figures I-3 et I-
4).

Généralement, les méches de base, ou torons, constituant les armatures sont
fabriquées a partir de plusieurs centaines de filaments enrobés dans de la matrice. Les
torons sont caractérisés par leurs :

e Diametre (2a4 mm) e Torsion: nombre de tours par
e Nombre de filament metre
e Titre: exprimé en tex (g/Km) e Ténacité : valeur de la rupture en
correspondant a la masse de traction
1000m de fil.

Les plis unidirectionnels
Ce qu’on appelle plis correspond a une nappe de torons paralléles, assemblés et
maintenus entre eux par des fils de trame légers et cousus perpendiculairement.

“® L 10320
Pli unidirectionnel a £oum

Figurell-2 : Représentation d’un pli unidirectionnel : en zoom un toron et une fibre.
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Le taffetas

Le taffetas correspond a une nappe de tissu ou chaque toron de chaine passe
successivement en dessous puis au-dessus de chaque toron de trame (figure I-3). Le
tissu possede de bonnes propriétés en terme de stabilité lors de la mise en ceuvre du
composite. Toutefois du fait des nombreux entrecroisements successifs, un embuvage
important est créé. Cela correspond a I'ondulation des fibres qui peut réduire les
propriétés mécaniques d’ensemble.

N Période spatiale

e
I—_I_I_I‘|>I_I

| :

& T
\____,_I_

™|

I

]

I

(]

I
q;:I_:I_I—I:I_'

Torons sens chaine

Torons sens trame

Figure -3 : Représentation d’un tissu taffetas.

Le sergé

Le sergé correspond a une nappe de tissu ou chaque toron de chaine passe au-
dessus de (n=2) torons de trame et ou chaque toron de trame passe au-dessus de
(m=2) torons de chaine (figure I-4). Cette armure offre une plus grande souplesse que
le tissu taffetas en gardant une bonne densité de fils.

. Période spatiale

g
Y

——————1 =

Torons sens trame
I

[ o I o s e

Torons sens chaine

Figurel-4 : Représentation d’un tissu sergé.

Le satin

Le satin correspond a une nappe de tissu ou chaque fil de chaine passe au-dessus
de (n-1) fils de trame et réciproquement. Sur la figure I-5 on représente un tissu satin
pour « n=4 ». Ces tissus présentent un aspect différent sur chaque face. lls présentent
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également une forte masse spécifique tout en restant assez souples et adaptés a la
mise en forme de surfaces complexes.

n= n-1 ®

||—||—||—|—|—||——| |E

2T T T T T T > ©

3 - [ ] s

1 : =

nl T T j§

[ Mot E

- - 1 S

: edird 1 S
[ ' T

e M
[I [ I I :ll
[ 1 l_lI

—

Torons sens chaine

Figure|l-5 : Représentation d’un tissu satin pour n=4.

1.2.3 Traitement de surface des fibres : I'ensimage

1.2.3.1 Role de I’'ensimage

Pour favoriser la cohésion entre le renfort et la résine, un traitement de surface
« appelé ensimage » est appliqué aux fibres lors de la mise en ceuvre du composite
[8][9]. Son réle est de protéger les fibres et de créer un lien entre la fibre et la matrice.
De nombreuses études ont mis en évidence que |'ensimage améliore les propriétés
mécaniques des composites [10]-[12]. En pratique, son efficacité dépend de sa
répartition a la surface de la fibre [13] mais surtout de sa compatibilité chimique avec
la matrice [14].

1.2.3.2 Composition de I’ensimage

Dans le cas des fibres de verre, I'ensimage est composé d’un mélange de plusieurs
constituants dont chacun est destiné a faciliter une des différentes étapes de mise en
ceuvre du composite. Parmi ces éléments, le plus influent est I'agent de couplage qui
ne représente qu’une faible fraction de la composition du mélange [8]. Dans la
littérature, trés peu d’informations sont disponibles concernant la formulation exacte
des traitements de surface. Les ingrédients nécessaires a |'élaboration de I'’ensimage
relevent d’un savoir-faire propre a chaque fabriquant de fibres. Toutefois, pour les
fibres de verre, il est commun de trouver des systemes a base de silanes sensés réagir
efficacement avec le silicium du renfort [15], [16].

Concernant les fibres de carbone, le traitement de surface se fait en deux étapes. La
premiere consiste a développer divers traitements oxydants (chimique, thermique,
électrolytique) afin de créer a la surface des fibres des groupements réactifs qui sont
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supposés réagir avec la matrice polymére. La seconde étape consiste a faire un dépot
d’ensimage équivalent a celui correspondant aux fibres de verre.

1.2.3.3 Description de I'interphase

La jonction fibre-matrice formée par la présence de I'ensimage n’est pas
réductible a une simple surface. Cette région intermédiaire appelée interphase s’étend
en fait dans les trois directions de I'espace. Du point de vue microstructural, elle
correspond a un réseau d’interpénétration issu de la diffusion des espéces chimiques
composant lI'ensimage au sein de la matrice essentiellement [9]. La figure I-7
schématise bien le mécanisme d’inter-diffusion des molécules d’agents couplant au
sein de l'interphase. Il est commun de considérer cette zone comme une troisieme
phase présente dans le matériau dont I'épaisseur et les caractéristiques sont
différentes de la fibre et de la matrice en masse (figure I-6). Dans la littérature
scientifique, les tailles rapportées pour l'interphase sont extrémement variables allant
de quelques nm a quelque um [17]-[20].

Interphase
Agents couplants (réseau d’interpénétration)
A A
I | 1
YW ME=0=Si— | o 99
///,;a_ o e e e
77 (
%//93—0—% TR
Fibre 7/ MA-O~Si— o, . weeee *** EEali
%/ o IO
///- = ‘.000000090
%/-ﬁ-o-sr TR
é // “4_0_55_ 0.0.0.0.0.0 o.o.o .
Figure -6 : Observation au microscope Figureil-7 : Schéma de diffusion de I’'ensimage
a force atomique (AFM) de dans la matrice [10].
I'interphase pour un composite
verre/époxy.

1.2.3.4 Role clef de I'interphase

La région interfaciale joue un role essentiel dans la définition des caractéristiques
des composites. Il est généralement reconnu qu’elle affecte ses propriétés mécaniques
ultimes [11], [12], [21]-[24]. En fonction de la nature du traitement de surface,
I'adhésion fibre-matrice via l'interphase peut étre grandement impactée. Ainsi une
modification de I'interphase peut changer les propriétés mécaniques fondamentales
comme : la résistance a la traction/compression/cisaillement, la dureté et la durabilité
du composite [11], [22], [23], [25], [26].

Au-dela des performances statiques il a été démontré que l'interphase permet
essentiellement d’améliorer la résistance a la fatigue [10], [25], [27]. En général, les
phénoménes mis en jeu sont assez complexes. Les premiers travaux dans ce domaine,
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obtenus principalement pour des UD, montrent qu’il existe trois mécanismes
d’endommagement successifs pour une sollicitation en fatigue. En premier lieu il y a
formation et croissance de fissures. Par la suite une décohésion fibre-matrice est
observée qui conduit a la rupture du renfort. Ainsi une interphase de bonne qualité a
pour effet de retarder la décohésion fibres-matrice améliorant ainsi les performances
du matériau en fatigue [28]. Des travaux complémentaires ont montré que ces
mécanismes d’endommagements sont liés a la ductilité de I'interphase [16], [29]. Dans
le cas d’une faible adhésion interfaciale, les fissures de fatigue se localisent de facon
privilégiée a I'interface. La ruine du matériau intervient par décohésion fibres-matrice
sans aucune rupture de fibres [16], [30]. Les fissures se propagent le long de
I'interphase ainsi la rupture de la fibre est retardée et la durabilité du matériau est
améliorée [16]. Par ailleurs dans le cas d’une forte adhésion interfaciale, une
amélioration significative de la durabilité des matériaux est aussi observée, en
particulier lorsque le composite est sollicité en fatigue a des niveaux de contrainte trés
élevés [16]. Tous ces travaux montrent que le challenge actuel est de relier les
caractéristiques microscopiques d’interphase aux propriétés mécaniques sous
chargement statique et en fatigue.

1.2.4 Composite final : le stratifié

Le composite stratifié est une structure formée d’une superposition de « n » plis de
renforts a fibres longues qui sont liés par de la résine polymére. L'orientation des
différentes nappes est choisie en fonction des sollicitations mécaniques que la
structure doit subir. Les propriétés globales du composite dépendent donc des
propriétés matériaux de chaque pli. Les séquences d’empilements constituant le
stratifié sont codifiées par une nomenclature qui décrit, selon la direction de
I’épaisseur, la position et I'orientation de chaque pli du composite. Afin de préciser
leur orientation, il faut définir un repere de référence R,(0, xy,Yy1,2;) associé au
stratifié avec :

- Xy :vecteur associé généralement a la direction du chargement principal, qui
définit I'axe a partir duquel on mesure I'angle d’orientation de chaque pli.

- z; :vecteur correspondant a la direction perpendiculaire au plan du stratifié.

Ensuite on définit un repére local R} (0, x}, vy, z1") associé a chaque pli du stratifié
avec :

iéme

pli
- x% :vecteur associé a la direction principale des fibres

n : indice définissant le n

ieme

- 6, = (xq,x}) : 'angle d’orientation du n pli par rapport au repére local du

stratifié.
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Pour un composite a n plis a architecture identique, la description des empilements se
fait du haut vers le bas en écrivant les angles d’orientations couche aprés couche
[6,/65/ ... ... /60n_1/6,]. La figure 1-8 donne un exemple de stratifié a cinq couches pour
un composite a renfort UD [0°/-45°/+45°/0°/-45°/0°]. Cette nomenclature est
également valable pour les renforts tissés.

Un
l
|
V2
AR ERRRR
X1 Y F 7 7 Frrrrrsrrsrys|
S % %" % % % % % w V0
X2

Figure|l-8 : Partie gauche - stratifié composite [0°/-45°/+45°/0°/-45°/0°]. Partie droite -
un pli composite.

1.2.5 Une structure multi échelles

Un matériau composite est structuré a plusieurs échelles (figure 1-9). Dans la suite
de la thése, on utilisera les appellations suivantes pour désigner ces différentes
échelles:

e L’échelle macroscopique correspond naturellement a la taille de la piéce qui
sera utilisée en service.

e L’échelle mésoscopique est associée a l'organisation du matériau qui est
observable a une échelle millimétrique : épaisseur des plis qui constituent un
stratifié ou tailles caractérisant le tissu (période spatiale du tissu, largeur d’un
toron...).

e L’échelle micrométrique correspond a la structuration du matériau qui est
observable sur quelques dizaines de micrometres: diamétre des fibres,
distance inter-fibres...

e L’échelle submicrométrique correspond a des régions spécifiques du composite
dont I'extension spatiale s’étend sur une distance qui est égale ou qui est
inférieure au micromeétre : frontiére fibre-matrice, interphase...

Connaissant les caractéristiques des constituants élémentaires (fibre et matrice) ainsi
qgue l'organisation du matériau aux différentes échelles, il est possible de prédire le
comportement mécanique macroscopique d’un composite. Cela nécessite I'emploi de
modeles qualifiés de « micromécaniques ». Ces modeles prennent en compte le
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comportement mécanique du composite aux échelles locales. Dans le paragraphe
suivant, nous présentons les principaux modeéles micromécaniques utilisés pour
prédire le comportement mécanique macroscopique des composites et correspondant
au couple : matrice polymere/fibres longues.

Structure Pieces Stratifié Pli Echelle du Echelle de |a Zone

compléete génériques

élémentaire toron fibre interfaciale

/‘-—"'"1

Torons de
fibres sens
trame

Rupture par cisaillement
inter-laminaire

Nano indentation
Torons de
fibres sens
chaine

matrice

Structural Macroscopique  Mésoscopique Microscopique Sub-microscopique Nanoscopique
1 I 3 I
I [ | |
3-5mm 500um 15um 100nm

Flexion : Short Beam Shear .
DMA Tomographie X

AFM imagerie
nano indentation

Figure -9 : lllustration des différents niveaux d’investigation au sein d’une structure
composite.

.3 Modeles micromécaniques utilisés pour prédire les constantes
élastiques effectives des composites

L'organisation interne des matériaux composites aux différentes échelles est en
général trés bien connue et relativement facile a décrire. Il est alors possible de mettre
en ceuvre des techniques de modélisation qui, partant des échelles locales, permettent
de prédire les constantes élastiques effectives du matériau. Les données « d’entrée »
des modeles « micromécaniques » ainsi obtenus sont: les caractéristiques des
constituants élémentaires, constantes élastiques des fibres et de la matrice, ainsi que
le détail de la géométrie des renforts dans les différentes couches. Pour les composites
stratifiés a plis UD, comme pour les tissés, la premiére étape de la modélisation
consiste nécessairement a obtenir une description du comportement mécanique
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global d’un milieu constitué de matrice et de fibres unidirectionnelles. Le Volume
Elémentaire Représentatif (VER) doit alors étre choisi a I'échelle micrométrique : Il
s’agit généralement d’une fibre entourée par de la matrice ; la proportion de matrice
dans le VER étant calculée de fagon a respecter le taux de fibre global. La description
du comportement mécanique d’un stratifié constitué de plis UD peut alors étre
obtenue immédiatement en appliquant simplement la théorie classique des stratifiés.
Pour un tissé, une étape supplémentaire d’homogénéisation a I’échelle mésoscopique
est nécessaire. Les dimensions du VER seront alors égales aux périodes (ou a des
fractions des périodes) spatiales du tissu. A l'intérieur du VER mésoscopique, les
constituants élémentaires sont : les poches de résine et les torons dont |'orientation
est susceptible de varier par rapport aux directions de la chaine et de la trame
(ondulation). Localement, on considérera que les torons sont des composites UD ayant
un taux de fibre plus élevé que celui correspondant au tissé global.

Ce paragraphe est organisé de la facon suivante : Tout d’abord, en nous situant a
I’échelle micrométrique, nous décrivons brievement différentes approches qui
permettent d’obtenir les constantes élastiques de composites UD. Ensuite, en nous
placant a I'échelle mésoscopique, nous présentons certains modeles utilisés pour
prédire le comportement mécanique des composites textiles. Enfin, nous décrivons
brievement le principe de correspondance de Hashin qui permet de calculer les
constantes élastiques complexes des composites.

Pour simplifier les notations, nous avons considéré que les fibres et la matrice étaient
isotropes. Cette hypothése est valable pour toutes les matrices polymeéres. Les fibres
de verre, utilisées pour les composites que nous avons étudiés, sont également
isotropes. En revanche, ce n’est pas le cas pour les fibres de graphite et de carbone.

Les approches strictement numériques fournissent des résultats qui sont en principe
valables que pour le matériau précis dont le comportement mécanique a été simulé.
Dans ce paragraphe, nous avons fait le choix de présenter essentiellement des travaux
qui pourront étre réutilisés par la suite de facon simple dans le cadre de cette thése. Il
s'agit donc principalement de modeéles analytiques permettant de calculer les
constantes élastiques effectives des composites

1.3.1 Notation

Le systeme d’axe (1,2,3) correspond a un repére local. L'axe 1 est selon la direction
locale des fibres et les axes 2 et 3 selon deux directions transverses. La direction 2 est
toujours prise dans le plan de la plague composite. Pour une couche textile, le systeme
d’axe (x,y,z) est associé a un repére global. L’axe x correspond a la direction de la
chaine, I'axe y a la direction de la trame et I'axe z a la normale a la plaque (figure 1-10).
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Dans un toron pris dans la trame, les axes 2 et y sont équivalents. En_ moyenne, la
direction 3 est selon z.

E;
2(1+Vi)

On notera E; le module de Young, v; le coefficient de Poisson, G; = le module

Ej
2(1-2v))(1+v;)

E;
3(1-2vy)

de cisaillement, K; = le module de compression latérale et k; =

le module de dilatation. Avec, i=f pour les fibres et i=m pour la matrice.

z toron sens
trame

résine

toron sens
chaine

Figureil-10 : Représentation schématique de I'ondulation d’un pli tissé.

1.3.2 Modélisation d’un composite unidirectionnel

Un composite unidirectionnel est statistiquement isotrope transverse. A I'échelle
macroscopique, les propriétés élastiques de ce composite dépendent donc de 5
constantes indépendantes. En général, on fait le choix suivant :

e Module de Young longitudinal : E;

e Coefficient de Poisson longitudinal : v;,
e Module d’Young transverse : E,

e Module de cisaillement longitudinal : G;,
e Module de cisaillement transverse : G,3

Dans le paragraphe ci-dessous, nous utiliserons également comme intermédiaire de
calcul le module de compression latérale du composite K; qui est relié aux constantes
élastiques précédentes par la relation :

: 2
2:
1.1 +2v122 (1)
2K, " 2G,; ' “E;
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En appliquant la théorie classique des stratifiés, on peut décrire le comportement
mécanique d’'un composite a plis UD en connaissant simplement la matrice rigidité des
plis et I'orientation des fibres dans chaque couche. Par ailleurs la matrice rigidité d’un
pli UD ne dépend que de quatre constantes : E;, E,, G1, et v,,. En conséquence, de
nombreux modeéles micromécaniques se limitent a I'obtention de ces quatre modules
élastiques et ne fournissent aucune indication pour calculer G,3. Dans le cas des tissés,
un toron peut étre considéré localement comme un UD. La direction 1, prise le long
d’un petit élément de ce toron, fait un angle 8 variable avec la direction x de la chaine
(figure 1-10). Cet angle correspond a une rotation locale autour de y. Dans le repére
global, le module de cisaillement local Gy, (8), associé a ce petit élément de toron, est

alors donné par la relation:

1 cos*(9) N sin?(0)
Gry(0) Gy G2s (2)

On comprend donc qu’il faut connaitre G,3; pour mettre en ceuvre une procédure
destinee a calculer la constante effective Gy, d’un textile si on veut prendre en compte
I'ondulation.

1.3.3 Comportement mécanique effectif d’'un composite unidirectionnel
Globalement, nous distinguerons deux types d’approches qui permettent
d’obtenir les constantes élastiques globales d’un composite UD fibres longues :

e Les méthodes variationnelles.
e lLes méthodes basées sur le calcul de modules effectifs obtenus en
« moyennant » les champs de contrainte et de déformation sur un VER.

1.3.3.1 Méthodes variationnelles : Modele CCA

Les méthodes variationnelles ont été essentiellement développées par Hashin
[31]-[33]. Ces approches sont basées sur 'utilisation des théorémes énergétiques qui
permettent de traiter un probleme de mécanique en recherchant les extrema de
I’énergie potentielle et de [I'énergie complémentaire. En minimisant [’énergie
potentielle, on obtient des bornes hautes pour les constantes élastiques K;, G,3, G2,
E; et v4,. Les bornes basses pour ces mémes constantes élastiques sont calculées en
maximisant I’énergie potentielle complémentaire. En pratique, on se place dans le
cadre du modele CCA (Composite Cylinder Assemblage détaillé dans [32]). Ce modéle
est obtenu en considérant que les fibres ont un diamétre qui varie de facon aléatoire
au sein du matériau. Dans ce cas les bornes haute et basse coincident pour K;, G4, E;
et v1,. Par ailleurs, Hashin recommande de compléter le jeu de constantes élastiques
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avec la borne haute associée a G,3. E, peut alors étre obtenu a partir avec I’équation 1
[31], [34].

1.3.3.2 Méthode des modules effectifs associés a un VER

Un module effectif associé a un VER est obtenu en suivant la procédure suivante
[35]:

1. Une déformation ou une contrainte est imposée a un VER.
On calcule la réponse associée : champ de contrainte ou de champ déformation
au sein du VER.

3. Les constantes élastiques effectives sont alors obtenues en calculant des
valeurs moyennes sur I’'ensemble du VER.

Cette procédure peut étre trés simple a mettre en ceuvre dans le cas ol on fait
I’hypothése que les champs de contrainte ou de déformation sont uniformes dans les
différentes phases du VER. L'approche « loi des mélanges » ainsi que le modele de
Hopkins et Chamis présentés ci-dessous utilisent cette hypothéese

1.3.4 Expression des constantes élastiques d’un composite UD
1.3.4.1 Expressions de E; et vy,

Loi des mélanges

La loi des mélanges est une approche élémentaire qui permet d’obtenir tres
simplement les valeurs de E; et de v;, pour un composite UD en considérant la cellule
VER représentée sur la figure I-11

Matrice
V.

/ L)l Fibre

Matrice

Figurei-11 : VER utilisé pour I'approche « loi Figure-12 : VER cylindrique .
des mélanges ».

On suppose qu’une déformation longitudinale uniforme est appliquée a I'ensemble du
VER. De plus, on fait ’hypothése que la contrainte est uniaxiale selon la direction 1
dans la matrice comme dans la fibre. En exprimant la contrainte longitudinale
moyenne et la déformation transverse moyenne, on établit alors facilement les
expressions donnant le module longitudinal et le coefficient de Poisson longitudinal :
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Ey =EV; + (1-V;)E, (3)
Vi = v Ve + (1= Vv (4)

Ces expressions sont regroupées sous le nom de « loi des mélanges » puisque I'analyse
ne nécessite que la connaissance de valeurs moyennes pour les contraintes et les
déformations : la détermination des valeurs locales n’est pas nécessaire.

Solution exacte

Dans le cadre de I'élasticité linéaire, il est possible de trouver la solution exacte
correspondant a un VER ayant une géométrie plus réaliste (figure 1-12) que celle
correspondant a la figure I-11. En imposant une déformation longitudinale uniforme a
ce VER cylindrique, on montre qu’il existe une distribution de contrainte transverse
non uniforme dans la matrice dans le cas ou les coefficients de Poisson de la matrice et
de la fibre n’ont pas la méme valeur [4]. L’hypothése d’un état de contrainte uni-axiale,
utilisée pour I'approche « loi des mélanges », n’est donc pas rigoureusement exacte.
En calculant les valeurs moyennes des déformations et des contraintes dans le VER, on
obtient alors les expressions suivantes pour E; et v, :

407‘”MJ2W(1—”?)
Vv, 1-V, 1 c
Kn ' K TGn G)

Ey =E;V; + (1—Vf)Enp +

(=~ &) = vy (1= 17)

Ve 1=V 1 (6)
Kn " Ky " Gnm

Vig = VeV + (1—Vf)vm +

+

On notera que ces deux expressions peuvent étre retrouvées indépendamment dans le
cadre du modéle CCA [32]. Dans les équations 5 et 6, il est facile de vérifier que le
troisieme terme correspond a une correction par rapport a la « loi des mélanges ». De
simples applications numériques permettent de vérifier que cette correction est
parfaitement négligeable pour E; et demeure tres limitée pour v;, . En pratique, on ne
prend donc pas en compte ce terme correctif. E; et v;, sont généralement obtenus
grace a la loi des mélanges (équations3 et4). Cette approche a été validée
expérimentalement [36] ou a I'aide de comparaisons obtenues grace a des simulations
réalisées par la méthode des éléments finis [37].
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1.3.4.2 Expressionsde E,, G, et G3

Loi des mélanges

On peut également obtenir des expressions donnant E, et G, avec une approche
élémentaire type «loi des mélanges ». En appliquant une contrainte transverse
uniforme au VER de la figure I-11, on obtient facilement |'expression donnant E, :

1

Ve ©

o Ym (7)
_I_

E TE,

E2=

La fibre et I'ensemble de la matrice sont alors supposés étre en série par rapport au
chargement transverse (figure |-11). De méme, en appliquant une contrainte de
cisaillement uniforme au VER de la figure I-11, on obtient une expression donnant
GlZ .

1

Ve Vo (8)

Gr Gy

GlZ

Malheureusement, la loi des mélanges (équations 7 et 8) donne des résultats pour E,
et G, qui sont tres sous-estimés par rapport aux valeurs expérimentales. Pour les
fractions volumiques de fibre usuelles (=0,5), I'écart entre la loi des mélanges et les
données expérimentales peut atteindre 40 % pour le module transverse [38]. Il est
donc indispensable d’envisager d’autres approches.

Modeéle de Hopkins et Chamis

Dans I'approche précédente, pour I'évaluation du module transverse, on suppose
gue I'ensemble de la matrice et de la fibre sont en série et subissent donc la méme
contrainte transverse selon 2. Dans la réalité, on ne peut pas considérer que toute la
matrice est en série avec la fibre. Pour résoudre ce probleme, Hopkins et Chamis ont
travaillé avec le VER de la figure 1-13 [39]. Sur cette figure, les aires correspondant
respectivement aux fibres et a la matrice ont été choisies de facon a respecter la
fraction volumique globale.

Interphase
A
~
o— 2
i —>
B Fibre T - ®
1
A

Figurei-13 : VER du modeéle d’Hopkins et  Figurei-14 :VER du modeéle d’Hopkins et
Chamis. Chamis avec interphase.
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Lorsqu’on applique une contrainte transverse uniforme selon 2 au VER, deux régions
sont alors en parallele :

e Région A : constituée de deux sous régions de matrice pure
e Région B: constituée de la fibre en série avec deux sous régions de matrice
pure

On peut alors déterminer la valeur du module d’Young transverse E, (équation 9). Le
module de cisaillement G;, est obtenu en soumettant le VER a une contrainte de
cisaillement (équation 10).

vV Ve
E, =En | (1—VF )+ — (9)
- ()

a
(10
-V ()

En appliquant une déformation longitudinale selon 1, on vérifie facilement qu’on
obtient les mémes expressions que celles correspondant a la loi des mélanges pour E;

Gqo =Gm| (1_\/W)+

et v;, (équations 3 et 4).

Modeéle de Hopkins et Chamis avec interphase

On peut modifier le VER de la figure I-13 pour prendre en compte la présence
d’une interphase autour de la fibre (figure 1-14). On obtient alors les expressions ci-
dessous pour les constantes élastiques[39] :

E, =E,.(1—k)+ ke {[1 - (%)2] «E; + E; (%)2} (11)

Vi = v (1= Kke) + Kk {[1 _ (%)2] Vi + Vg (%)2} (12)

Vi (1-57)

i () )
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(14)

Ou Dy — D et E; sont respectivement I'épaisseur et le module de I'interphase. Ces
expressions ont été établies initialement pour des composites fibres de métal-matrice
céramique pour lesquels l'interphase se forme dans le métal par oxydation. Kg
représente alors la fraction volumique de fibre avant la formation de l'interphase.
Aprés la formation de linterphase, il s’agit en fait de la fraction volumique de
I’ensemble fibre+interphase. Pour utiliser ces équations pour les composites fibres de
verre-matrice polymere ou l'interphase se forme dans le polymere (§ VI.3.2.3), il faut

adapter les équations 11, 12, 13 et 14 en calculant kf de la facon suivante :

2

ke = Vg (DFO) (15)

Modéle de Chamis

Ce modele est obtenu en ne retenant que la contribution de la partie B dans le
VER de la figure I-13 [40]. On obtient alors les équations 16 et 17 pour le module
d’Young transverse et le module de cisaillement :

Em

i (G

E2:

V,
Gz =G | (1—/VF)+ J_fl_G (17)
1=V ( Gfm)

Modeéle CCA

Pour le modele CCA (présenté dans le § 1.3.3.1), G, est donné par I'équation 18.
K;, qui peut étre vu ici comme un intermédiaire de calcul, est donné par I'’équation 19
et G,3 est obtenu grace a I'équation 20. Finalement, avec les valeurs du module de
compression latérale et du module de cisaillement transverse obtenues avec les
équations 19 et 20, on peut calculer E, a I’aide de I'’équation 1.
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— Ge (14 Vi) + Gy (1 — Vi)

12 7 8m \G(1 = Vp) + G (1 + V) (18)

K, =K. + Vi

17— m 1 N (1—Ve)

T 7} (19)

ke=Km +3(Ge = Gm) ki + 3Gy

. —c 1-V;

23 = br +—7 v K ¥ 26, (20)
Gm — Gr * 'f2G¢ (K¢ + Gg)

1.3.4.3 Bilan

Le tableau I-4 récapitule les expressions des constantes élastiques d’un composite
UD pour les trois modeles présentés ci-dessus.

Chamis Hopkins et Chamis CCA
Eq Equation 3
E, Equation 16 Equation 9 Equation 1
Vi2 Equation 4
Gqo Equation 17 Equation 10 Equation 18
G23 X X Equation 20

Tableau ii-4 : Expressions des constantes élastiques d’'un composite UD avec les modéles
de Chamis, d’Hopkins-Chamis et CCA (expressions simplifiées pour E; et v, pour le
modeéle CCA)

On pourra noter que, dans le cas de fibres anisotropes, les résultats correspondant a
ces trois modeles peuvent étre trouvés dans les références [41] (CCA), [39] (Hopkins et
Chamis) et [40] (Chamis).

1.3.5 Modélisation du comportement mécanique d’un stratifié a renfort

tissu
Dés lors qu’on connait la matrice de rigidité d’'une couche, le comportement
mécanique d’un stratifié a renfort tissu peut étre obtenu en appliquant la théorie
classique des stratifiés. La matrice rigidité d’une couche dépend de quatre constantes :
Eyx : module d’élasticité dans le sens chaine, E;: module d’élasticité dans le sens

trame, Gy : module de cisaillement et vy, : coefficient de Poisson.
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1.3.5.1 Approche élémentaire : « plis UD croisés équivalent »

La fagon la plus simple de modéliser le comportement mécanique d’une couche
« tissu» est de considérer cette couche comme constituée de deux couches
unidirectionnelles respectivement orientées selon la chaine et la trame (figure I-15)
[42] . La hauteur relative de ces deux couches correspond a la proportion de fibre dans
chacune des deux directions. La fraction volumique de fibre est considérée comme
uniforme. Les constantes élastiques des couches UD peuvent étre calculées a partir des
modéles micromécaniques présentés dans le (§ 1.3.2). Une matrice rigidité ( Q;; ou
i,j=1,2,6) équivalent aux deux couches est alors obtenue dans le cadre de la théorie des
stratifié :

. = (h°0% 20090y __—____
Qll (h ij T h Ql] hO 4+ h90 (20)
Avec:
e Qj: matrice de rigidité réduite du stratifié e hO: épaisseur duplia 0°
e Qj: matrice de rigidité réduite du pli a 0° o h%:épaisseur du plia 90°
e Q;’: matrice de rigidité réduite du pli 2 90°
S Sens chaine 0° _
Sens chaine 0°
= o
=l LI 00
° 000
& 6000
qé [ :l o 000
o Modeéle plis UD 00
s E I croisés équivalent 0
1]
c
3 000000000000000
0000000000000 00
\4 el 0000000000000 00
— 000000000000000

Figure[l-15 : Modélisation d’un tissu taffetas par un modele a plis UD croisés
équivalent.

Sur la figure 1-16, on a représenté une photographie correspondant a une couche
réelle de tissé. On peut voir que la représentation simplifiée de la figure 15 ne permet
pas de prendre en compte certaines caractéristiques de la mésostructure, en
particulier :

e La géométrie des torons : les fibres présentent une certaine « ondulation » et
ne sont pas exactement dirigées selon la chaine ou la trame.
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e La densité de fibres est non-uniforme a I'échelle de la mésostructure : on
observe la présence de torons riches en fibre et des poches de résine pure.

Pour prendre en compte ces spécificités qui sont induites par la géométrie du renfort,
il est nécessaire de travailler avec une représentation plus réaliste de la mésostructure.

Figureil-16 : Observation au microscope optique de la tranche d’un stratifié composite
a plis taffetas suivant I'épaisseur.

1.3.6 Modélisation analytique du comportement mécanique des tissés :

approches avancées

Chou et Ishikawa ont développé les premieres approches analytiques qui prennent
en compte le détail de la mésostructure des tissés dans le calcul des constantes
élastiques du composite. Ces auteurs ont développé trois modeéles distincts: le modeéle
mosaique [43]-[45], le modéle « fiber undulation » [43][46] et le « bridging model »
[46]. Dans le modeéle mosaique, le tissé est assimilé a un assemblage d’unités
élémentaires (figure 1-17). Chaque unité élémentaire comporte deux plis orientés
respectivement a 0° et 90°. Le modeéle ne respecte pas la continuité des fibres et
néglige I'ondulation. Cependant, par rapport au modele « plis croisés UD équivalent »
décrit précédemment, le modéle mosaique permettra par exemple de prendre en
compte qu’un sergé ou un satin n’est pas équilibré en moyenne (figure I-17). En faisant
I’hypothese d’un état de déformation uniforme dans le plan moyen du composite, on
obtient une borne haute pour la rigidité du matériau. La borne basse est calculée en
faisant I’hypothése d’un état de contrainte uniforme. Pour un taffetas, la borne haute
correspond exactement au modeéle «plis UD croisés équivalent » [47]. Le modéle
« fiber undulation » s’applique essentiellement aux taffetas. Il s’agit une description
« 1D » puisque seule l'ondulation des fibres le long de la chaine (direction du
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chargement) est prise en compte. Ce modele permet d’obtenir les constantes E; et
Gyy - L'ondulation des torons est décrite a I'aide d’une fonction de forme sinusoidale.
La matrice rigidité locale a I'intérieur des torons de chaine est calculée sur le systéme
d’axes (1, 2, 3) (figure 1-10) en utilisant le modele CCA (§ 1.3.4.2). En faisant le
changement de repére (1,2,3)->(x,y,z), puis en calculant une moyenne sur le VER
mésoscopique, on obtient Ey et Gy . Dans le chapitre Ill, nous avons utilisé ce modele
pour analyser I'effet de I'ondulation des fibres sur les constantes élastiques des
composites que nous avons étudiés dans le cadre de cette thése. Le troisieme modéle
développé par Chou et Ishikawa, le« bridging model », s’applique principalement aux
satins.

a) b) c)

Zones
entrelacées

Figurel-17 : Représentation du VER pour des tissés : a) taffetas, b) sergé, satin [43].

Naik et Shembekar ont généralisé les approches 1D développé par Chou et Ishikawa
pour obtenir un modele 2D permettant de calculer toutes les constantes élastiques
d’un taffetas [48]-[50]. L’approche développée par Naik et Shembakar a été
complétée par Naik et Ganesh [47], [51] qui ont travaillé a partir de la cellule
élémentaire trés compléete représentée sur la figure 1-18. L'analyse permet alors de
prendre en compte une description réaliste de I'ondulation et de la section des torons
ainsi que de la présence d’un décalage éventuel entre deux torons adjacents
(parametres g¢ et g,, sur la figure 18). Les constantes élastiques dans les torons sont
également calculées a partir du modéle CCA (§ 1.3.4.2).
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Figurei-18 : VER d’un pli taffetas [47].

1.3.7 Principe de correspondance de Hashin

Avec les modéles micromécaniques présentés ci dessus, il est également possible
de prédire les valeurs des modules effectifs complexes des matériaux composites.
Cette approche repose sur |'utilisation du principe de correspondance. Ce principe
permet d’obtenir la solution d’un probléme de visco-élasticité linéaire a partir de la
solution élastique du méme probleme [52]. L'applicabilité du principe de
correspondance aux composites a été étudiée par Hashin [34], [53], [54]. Nous ne nous
intéresserons qu’au cas d’une sollicitation sinusoidale en régime permanent [34], [54].
La solution au probleme viscoélastique s’obtient alors simplement en remplagant les
constantes élastiques dans la solution élastique par leur équivalent complexe. Par
exemple, en reprenant I'analyse présentée dans le (§ 1.3.4.1), la loi des mélanges
donnera pour le module longitudinal complexe d’'un UD :

Ey =EfVy + (1 -V} )En (21)

ou 'indice supérieur * a été ajouté pour désigner les grandeurs complexes.

Pour une sollicitation sinusoidale, le principe de correspondance est applicable si les
déformations et les contraintes sont uniformes a I'échelle du VER. Dans le cadre de
cette these, nous travaillerons avec des fréquences (f) de I'ordre du Hz. L'ordre de
grandeur de la vitesse (c) des ondes dans les solides est de quelques centaines de

ms~!. La longueur d’onde A = % sera donc toujours trés grande devant un VER pris a

I’échelle microscopique (§ 1.3.4) ou mésoscopique (§ 1.3.6).
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1.4 Conclusion

Ce premier chapitre est essentiellement consacré a la description de I'organisation
interne des matériaux composites fibres continues-matrice polymere. Nous avons
montré que ces matériaux sont structurés a plusieurs échelles. En homogénéisant la
structure interne, d’abord au niveau micrométrique, puis au niveau mésoscopique, il
est possible d’obtenir une modélisation satisfaisante du comportement mécanique
macroscopique. Du point de vue expérimental, il est nécessaire de trouver des
techniques d’investigation qui permettent de caractériser les mécanismes de
déformation et d’endommagement de ces matériaux aux différentes échelles. Dans le
chapitre suivant, nous présentons les principales techniques de mesure utilisées pour
étudier le comportement mécanique des composites.
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Chapitre Il : Techniques d’analyses
expérimentales

II.1 Introduction

Ce chapitre est consacré a un état de I'art portant sur les techniques qui sont
couramment utilisées pour étudier le comportement mécanique des composites
constitués d’'une matrice polymere et de fibres longues. Nous avons accordé une
attention particuliére a la caractérisation de la qualité d’adhésion fibre-matrice.

Le chapitre est organisé de la facon suivante: Tout d’abord nous présentons
brievement les principaux essais normalisés permettant de caractériser le
comportement mécanique des composites a I'échelle macroscopique. La seconde
partie est complémentaire de la premiére: nous décrivons certaines techniques
d’analyse qui sont utilisées pour observer et étudier les mécanismes de déformation et
d’endommagement aux échelles locales en réponse a une sollicitation macroscopique.

1.2 Caractérisation macroscopique

Dans cette partie, nous présentons les principaux essais normalisés permettant de
caractériser le comportement mécanique des composites. Dans leur forme « usuelle »,
ces essais sont associés a une métrologie ne pouvant fournir que des observables
macroscopiques. La qualité de I'adhésion de la fibre sur la matrice ne peut donc étre
estimée que de facon indirecte. Il faut alors comprendre comment les caractéristiques
de la zone interfaciale influent sur les propriétés mécaniques macroscopiques
mesurées. Pour étudier ces propriétés macroscopiques, il existe essentiellement trois
grandes familles d’essais normalisés : traction, flexion et cisaillement. Tous ces essais
permettent de quantifier deux grandeurs macroscopiques : un module d’élasticité et
une propriété ultime du matériau, par exemple la résistance au cisaillement ou a la
traction. De nombreuse études ont montré que le module d’élasticité ne dépend pas
de la qualité de l'adhésion fibre-matrice [1]-[3]. En revanche, pour certaines
configurations d’essais : essais de cisaillement ou essais de traction transverse aux
fibres, il a été vérifié que la qualité d’adhésion influe sur les propriétés ultimes du
matériau [1], [2].

1.2.1 Essais statiques : traction et flexion
1.2.1.1 Composites UD : Contrainte uni-axiale le long des fibres (0°)

La caractérisation des composites unidirectionnels par essai de traction uni-
axiale dans le sens des fibres ou par essai de flexion avec les fibres orientés dans le
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sens de la longueur d’éprouvette (0°) fournit des informations sur les propriétés
élastiques et ultimes du matériau (module de Young et résistance a la rupture en
traction et en flexion). Les grandeurs obtenues pour ces deux configurations d’essais
sont peu sensibles au niveau d’adhésion fibre-matrice et dépendent principalement du
facteur fibre [4]. On pourra remarquer que dans le cadre de I'hypothése d’une
déformation uniforme a I'échelle microscopique et d’'un état de contrainte locale
uniaxial dans la fibre et dans la matrice (§ 1.3.4.1), la contrainte appliquée au plan
tangent a l'interface fibre-matrice est alors nulle.

1.2.1.2 Composites UD : Contrainte uni-axiale perpendiculaire aux fibres (90°)

Contrairement aux essais précédents, I'évaluation des propriétés d’adhésion fibre-
matrice est plus facile a mettre en évidence dans le cas de chargements
perpendiculaires aux fibres (90°). Dans ce cas, une contrainte normale est appliquée a
I'interface. Pour un composite UD sollicité en traction transverse ou en flexion
transverse, Madhukar et Drzal. ont clairement montré que les propriétés ultimes
(résistance et déformation a la rupture) dépendent de la qualité d’adhésion fibre-
matrice. Pour une amélioration de 90% du niveau d’adhésion mesurée par IFSS §
[1.3.2.2), ils obtiennent respectivement par traction et flexion, une augmentation de la
résistance a la rupture de 125% et 200 % [2]. Cependant, notons qu’en traction, la
rupture peut se produire soit a l'interface soit plus prématurément dans la matrice
(figure ll-1a) [5]. Des études ont montré que si une rupture a lieu a l'interface fibre-
matrice, on observe une non linéarité sur le comportement de la courbe charge-
déplacement [6]. Par contre, si la rupture se produit dans la matrice, les résultats pour
évaluer la cohésion interfaciale sont a prendre avec précaution.

Traction (90°) b) Flexion (90°)

a)

rupture a I'interface

NIA

rupture dans

la matrite<

AT

rupture
al'interface

ML=

Figurelll-1 : a) Essai de traction transverse sur composite Unidirectionnel NF ISO 527. b)
Essai de flexion a avec les fibres orienté a 90° par rapport a la longueur de I'éprouvette.
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11.2.1.3 Composites tissés : Contrainte uni-axiale le long des fibres de chaine et
perpendiculaire aux fibres de trame

Pour des matériaux UD sollicités en traction uni-axiale, les résultats présentés
précédemment indiquent que les propriétés de la jonction fibre matrice sont
nettement plus faciles a mettre en évidence pour un chargement transverse (90°) que
pour un chargement longitudinal (0°). Pour un composite multidirectionnel (par
exemple : tissus taffetas) sollicité en traction selon la chaine, cela suggere que les
modifications de la zone inter-faciale pourront engendrer un endommagement
transversal induisant potentiellement une non linéarité des courbes charges-
déplacement [4], [6].

1.2.1.4 Essai de cisaillement plan par traction +45°, (ASTM D3518 ou NF ISO
14129)

L’essai de traction par cisaillement plan est couramment utilisé pour caractériser
la qualité d’adhésion fibre-matrice de composites a plis UD ou a renforts tissés [2], [7]—
[9]. Conformément a la norme ASTM D3518, ce test est réalisé sur des éprouvettes
rectangulaires renforcées par des fibres orientées a +45° par rapport a 'axe de
traction (figure 1l-2a). Les grandeurs mesurées sont le module de cisaillement G;, et
surtout la résistance au cisaillement o%, qui est le paramétre qui peut éventuellement
étre sensible aux phénomenes d’adhésion inter-faciale. Les plans de cisaillement
maximaux sont paralléles aux fibres (figure 1l1-2b). Pour des stratifiés polypropyléne-
verre a plis UD croisés, il a été montré que la nature du traitement de surface entraine
une modification de I'ordre de 20% de la résistance au cisaillement [8].
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Figure|ll-2 : Schéma d’un essai de cisaillement plan par cisaillement plan ASTM D3518.
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11.2.1.5 Essai de flexion sur poutre courte: NF EN 6585

L’essai de flexion sur poutre courte (en anglais, Short Beam Shear : SBS) est
certainement I'essai macroscopique le plus utilisé pour caractériser la qualité de
I'adhésion fibre-matrice pour les composites unidirectionnels [10]-[13]. Il s'agit d'un
essai de flexion 3 points réalisé entre deux appuis inférieurs rapprochés (figure 11-3).
Conformément a la norme NF EN 6585, la distance entre ces deux appuis doit étre
égale a 5 fois I'épaisseur de I'éprouvette et les fibres doivent étre orientées selon la
longueur de I'éprouvette. La composante du tenseur des contraintes o;3 qui
correspond au cisaillement interlaminaire (figure 1I-4) domine dans les deux régions
situées entre I'appui supérieur et les deux appuis inférieurs (figure 11-3). A partir de la
valeur maximale de la force, on mesure un parametre appelé ILSS (InterLaminar Shear
Strength). L’ILSS est le principal résultat quantitatif fourni par I’essai et correspond a la
valeur de la contrainte de cisaillement interlaminaire dans la région la plus sollicitée de
I’éprouvette. Pour que l'essai soit valable, il faut que le mode d’endommagement
associé a la valeur maximum de la force corresponde a un délaminage intervenant
entre les couches du composite. Ce mode d’endommagement est en effet induit par la
contrainte de cisaillement inter-laminaire.

Pour obtenir des valeurs d’ILSS fiables, il est recommandé de travailler sur des
composites UD épais comportant plusieurs plis [14]. Dans la littérature on trouve de
nombreuses études destinées a évaluer le niveau d’adhésion fibre-matrice a partir
d’essais de flexion sur poutre courte: A titre d’exemple, pour des systemes UD
carbone/époxy, Upadhyaya et al. ont observé que I'ILSS est amélioré de 10% pour un
matériau correspondant a des fibres qui ont bénéficié d’un traitement de surface par
rapport au cas ou les fibres n’ont pas été traitées [15]. De maniere similaire, les études
de Han et al., réalisées sur des composites UD carbones/polypropyléne, ont montré
gu’un ensimage adapté pouvait apporter une amélioration de 100% de la valeur de
I'ILSS [10].

Bien que I'essai de flexion sur poutre courte s’applique principalement aux composites
UD, des investigations sur composites tissés peuvent également étre réalisées [16]—
[18]. Compte tenu de la difficulté a obtenir alors une rupture en cisaillement
interlaminaire pur, ces études sont utilisées essentiellement a titre qualitatif,
notamment pour comparer des matériaux correspondant a des ensimages différents.
A titre d’exemple, Mohd Ishak et al. ont pu mesurer une différence d’ILSS de 20 % pour
des systemes taffetas Verre /Polybutyléne téréphtalate [18].
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Figure|ll-3 : Essai Short Beam Shear en flexion Figure|ll-4 : Représentation de la contrainte
3 points NF EN 6585. 013 générant le cisaillement inter-laminaire.

11.2.1.6 Essai losipescu: ASTM D5379

Cet essai macroscopique permet de générer une sollicitation en cisaillement pur,
état de contrainte qui permet de caractériser I'adhésion fibre-matrice. Dédié
principalement aux composites UD, il est réalisé sur des éprouvettes
parallélépipédiques entaillées en V a 90° (norme ASTM D5379) ou chaque extrémité
est fixée aux mors du montage (figure IlI-5a). Sous I'effet d’une charge de compression,
un glissement entre les plans de stratifications se produit au niveau de la zone centrale
de I'éprouvette. Suivant I'orientation des fibres, I'essai conduit a I'obtention d’un des
trois modules de cisaillement G5, G13 et G,3 et a une des trois valeurs de la résistance
au cisaillement o%,, of; et 0%, .Cette derniére grandeur est le paramétre qui est
sensible a la qualité d’adhésion fibre-matrice (figure II-5b).

Cet essai permet de réaliser des études comparatives. A titre d’exemple Madhukar et
al. ont mis en évidence sur des systémes UD-carbone/époxy une différence de 72% de
la composante de résistance au cisaillement pour un matériau a fibres traitées par
rapport au cas ou les fibres sont non traitées [1]. Pour obtenir des résultats fiables les
éprouvettes d’essai doivent étre parfaitement usinés. Les travaux de Hawong et al. ont
mis en évidence que l'angle d’entaille influe sur la répartition du champ de
déformation au niveau de la partie centrale [19]. Par conséquent un défaut de mattrise
des parametres géométriques de [|’éprouvette peut engendrer des champs de
déformations inhomogenes dans la partie centrale, entrainant des probléemes de
dispersion des résultats.
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Figure|ll-5 : a) Essai losipescu ASTM D5379 et géométrie standard de I’éprouvette. b)
Différentes configurations de I'éprouvette doublement entaillée selon les propriétés en
cisaillement désirées d’'un composite UD [21].

1.2.1.7 Essai de cisaillement par recouvrement: Double Notch Shear (DNS)
ASTM D3846

L’essai de cisaillement par recouvrement est utilisé pour déterminer la résistance
au cisaillement interfacial pour des composites renforcés par des fibres aléatoirement
dispersées et des composites unidirectionnels. Conformément a la norme ASTM
D3848, le test est réalisé sur des éprouvettes parallélépipédiques doublement
entaillées (figure 11-6). Les grandeurs obtenues sont le module de cisaillement et la
résistance au cisaillement. Sous I'action d’'une charge en traction, une rupture par
cisaillement se produit dans la région située entre les deux entailles. Dans cette zone
un délaminage des différents plans de stratifications conduit a I'arrachement des fibres
de la matrice permettant d’évaluer le niveau d’adhésion par le biais de la résistance
interfaciale. De par sa simplicité, cet essai semble intéressant pour fournir des études
comparatives. Toutefois, des limitations existent quant a la fiabilité des résultats. Dans
leurs travaux, Chiao et al. ont montré que cette méthode sous-estime la contrainte de
cisaillement du matériau [20]. En réalité du fait de la dissymétrie des éprouvettes, des
contraintes parasites en flexion peuvent étre induites faussant la mesure de résistance
interfaciale [21]. De plus, les difficultés d’usinage des encoches peuvent générer des
contraintes non uniformément réparties au sein de la zone centrale rendant difficile Ia
fiabilité et la reproductibilité des essais.
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Figure[ll-6 : Représentation schématique d’un essai de cisaillement par recouvrement
(Double Notch Shear) sur éprouvette UD. Conformément a la norme ASTM D3848 [21].

1.2.1.8 Bilan des essais statiques

Nous avons vu qu’il est possible de caractériser la qualité de I'adhésion fibre-
matrice en utilisant des essais mécaniques macroscopiques. Cependant, certaines
précautions doivent étre prises en compte pour analyser les résultats :

e Quel que soit 'essai utilisé, les modules d’élasticités mesurés ne dépendent pas
(ou peu) de la qualité du lien fibre-matrice.

e Pour un UD soumis a une sollicitation uni-axiale dirigée le long des fibres, les
propriétés du matériau sont majoritairement gouvernées par le facteur fibre et
sont donc trés peu sensibles a I'adhésion fibre-matrice.

Pour mettre en évidence la qualité de la résistance fibre-matrice, il faut que la
contrainte macroscopique appliquée soit susceptible d’engendrer des contraintes
locales importantes sur les plans qui sont tangents a l'interface. Du fait de I'apparition
et du développement de certaines formes d’endommagement dans la région
interfaciale, le matériau pourra alors présenter une réponse non-linéaire qui sera
éventuellement détectable sur les courbes charges-déplacement ou contrainte-
déformation. Les propriétés ultimes du matériau, comme la résistance a la rupture,
pourront étre aussi affectées.

Pour analyser expérimentalement les composites taffetas qui correspondent a notre
étude, nous avons utilisé les essais suivants:

e |’essai de cisaillement plan : contrainte de cisaillement intralaminaire.

e L’essai de flexion sur poutre courte : contrainte de cisaillement interlaminaire.

e [’essai de traction 0/90°: essentiellement contrainte normale a linterface
fibre/matrice pour les fibres orientées a 90°.

Une description détaillée de ces trois essais, est fournie dans le chapitre IV.
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11.2.2 Essais dynamiques
11.2.2.1 Essai cyclique par spectrométrie mécanique (DMA)

Une bonne liaison fibre-matrice (fortes liaisons interfaciales) correspond a une
interphase rigide et élastique (figure 11-7). On observera alors une diminution de
I'amortissement global du matériau par rapport au cas d’une faible liaison fibre-
matrice. En mesurant par spectrométrie mécanique (DMA) I'angle de perte tan(5),
grandeur caractérisant I'amortissement, on peut donc évaluer le niveau d’adhésion
[22]-[26]. Généralement ce n’est qu’au voisinage de la température de la transition
vitreuse que l'influence de la qualité de l'interphase est susceptible de modifier
significativement la valeur de tan(6) [22]. A titre d’exemple les travaux réalisés par
Afaghi-Khjatibi et al. ont mis en évidence, pour des systémes carbone/époxy sollicités
en traction cyclique, une diminution significative de la valeur de tan(6) dans le cas
d’un matériau correspondant a des fibres ensimés par rapport a un composite pour
lequel aucun traitement n’avait été appliqué aux fibres [22].

matrice
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Figure|ll-7 : Représentation schématique de I'interphase élastique rigide au niveau de la
jonction fibre-matrice.

1.2.2.2 Essais en fatigue

De nombreuses études ont permis de mettre en évidence I'influence de la qualité
du lien fibre-matrice sur les performances en fatigue des matériaux composites [22],
[27]-[29]. En général, le comportement en fatigue d’un matériau est analysé
expérimentalement en tracant les courbes de Wohler, également appelées
diagrammes S-N (figure [I-8). Chaque point expérimental nécessite la consommation
d’une éprouvette. Pour déterminer la résistance en fatigue, il faut par exemple trouver
le niveau de chargement maximal pour lequel un matériau pourra endurer 1 million de
cycles (dernier point de la courbe en figure II-8). Cela correspond alors a 11 jours
d’essai pour une fréquence de sollicitation de 1 Hz. La construction de ces courbes est
donc trés longue a obtenir. Le développement des techniques de thermographie
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infrarouge a permis de trouver des méthodes alternatives plus rapides. Par exemple,
pour un composite résine polyamide-fibres de verre courtes, Jegou et al. ont
développé une procédure basée sur des mesures d’auto-échauffement en fatigue qui
permet de prédire la forme des courbes de Wohler en réalisant seulement deux essais
[30], [31].
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Figure[ll-8 : Courbe de Wéhler pour un composite tissus sollicité a +45° [32].

1.3 Caractérisation des composites aux échelles locales

Par définition, les essais macroscopiques ne fournissent aucun renseignement sur
les mécanismes de déformation et d’endommagement aux échelles locales. Pour
obtenir ces informations, il est nécessaire d’avoir recours a des techniques fines
d’analyse qui peuvent étre éventuellement couplées a des essais macroscopiques.
Dans cette partie nous présentons les principales techniques qui sont utilisées pour
caractériser le comportement mécanique local des composites. Un paramétre simple
permettant de classifier grossierement ces méthodes est la résolution spatiale de la
mesure :

e Avec une résolution spatiale comprise entre quelques Um et 1mm, on pourra
étudier I'échelle mésoscopique, soit I’échelle du pli ou du tissu.

e Pour une résolution spatiale comprise entre quelques centaines de nm et
guelques Um, on obtiendra des résultats a I'échelle microscopique, soit
I’échelle de la fibre.
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e Pour une résolution spatiale inférieure a 1um, on sondera I'échelle sub-

micrométrique, soit I'échelle du voisinage proche de la fibre ou de l'interphase.

1.3.1 Echelle mésoscopique

11.3.1.1 Mesures de champs cinématiques

Les méthodes de mesure de champ de déplacement ou de déformation sont trés
souvent utilisé pour caractériser les composites [33]. Dans leur version courante, la
résolution spatiale associée a ces techniques est de I'ordre de quelques dixiemes de
mm. Cela permet d’obtenir des informations a I'échelle de la mésostructure. Par
exemple, en utilisant la corrélation d’images 3 D, Gliesche et al. ont étudié I'influence
de la présence du tissu sur le champ de déformation pour un textile carbone-époxy [9].
En utilisant I'interférométrie de speckle, il a été possible de mesurer I'ouverture des
fissures transverses dans les plis a 90° d’un carbone époxy a plis UD croisés [34]. Dans
le chapitre IV, nous présentons de nombreuses mesures obtenues par corrélation
d’images 3D. Le principe de cette technique sera alors détaillé.

11.3.1.2 Tomographie X

La tomographie X est une technique d’analyse non destructive qui permet de
cartographier en 3D la structure interne d’'un matériau [35]. L’échantillon est soumis a
un faisceau de rayon X et tourne autour d’un axe de rotation afin d’acquérir un grand
nombre d’images radiographiques 2D. La structure interne est alors reconstruite
numériquement par tranches a partir de ces images radiographiques. L’absorption des
rayons X dépend de la densité locale du matériau. En mode « contraste d’absorption »,
le contraste des images provient des variations de densité locale au sein du matériau.
Sur synchrotron, il est également possible d’utiliser le mode « contraste de phase ».
Cette technique est employée dans le cas ou le milieu est exclusivement constitué
d’éléments peu absorbants, éléments de faible numéro atomique. Le contraste est
alors engendré par les interfaces entre les régions qui ont des densités différentes.
Pour un composite constitué de fibres de verre, le contraste en mode absorption
provient des différences de densité entre la matrice polymeére, le renfort et
éventuellement des vides (figure 11-9). La résolution spatiale de la mesure est
caractérisée par la dimension que représente un voxel dans I'espace réel. Pour un
capteur donné, elle dépend donc de la taille de la zone analysée. On arrive
actuellement couramment a des tailles de voxel comprises entre 0.5um et 50um [36].
La résolution spatiale correspond environ a 3 tailles de voxels. Les meilleures
résolutions spatiales sont obtenues sur synchrotron. Dans le cadre de I'étude des
composites, la tomographie X est essentiellement utilisée pour caractériser
I’endommagement correspondant a des « zones de fracture » apparaissant au sein du
matériau a l'échelle mésoscopique. Par exemple, Shilling et al ont observé les
porosités, les fissures et les zones de décohésion qui se sont développées dans un
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composite unidirectionnel verre/époxy préalablement sollicité en fatigue [37]. Il s’agit
de plusieurs expériences distinctes obtenues post mortem avec un tomographe de
laboratoire (mode absorption) pour des tailles de voxels comprises entre 6,1 um et

19 um. Wright et al. ainsi que Moffat et al. ont pu obtenir la mesure de I'ouverture de

fissures transverses pour un composite carbone/époxy a plis croisés sollicité en
traction [38]. Il s’agit d’'une mesure obtenue in situ en mode contraste de phase pour
une taille de voxel valant 1.4um.

A notre connaissance, la région de l'interphase n’a jamais été observée par
tomographie X. Cela est sans doute lié a son épaisseur trop faible ainsi qu’au manque
de contraste entre l'interphase et la matrice brute.

Fibres

2486 um

Zones

riches en
résines

FigureI-9 : Structure interne d’'un composite UD verre/époxy révélée par tomographie
X et obtenue dans le cadre de la théese et vue en coupe de la structure.

11.3.2 Echelle microscopique:

L’échelle microscopique est celle de la fibre. Une observation a cette échelle
permettra par exemple d’observer certains détails présents a la surface des fibres dans
des zones de fracture. Ce type d’analyse est généralement réalisé en observant des
facies de rupture par Microscopie Electronique a Balayage (MEB). L'analyse de ces
facies de rupture peut permettre d’évaluer la qualité du lien fibre-matrice ainsi que les
mécanismes de décohésion associés. La premiere partie de ce sous paragraphe est
donc consacrée a I'utilisation de la fractographie MEB pour analyser la qualité du lien
fibre-matrice. Dans la seconde partie du sous-paragraphe, nous présentons les
principaux essais micromécaniques. Ces essais permettent d’analyser le lien fibre-
matrice en appliquant une sollicitation mécanique a I'échelle d’une fibre unique.
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11.3.2.1 Microscopie électronique a balayage (MEB)

Le MEB est un outil d’'imagerie de surface permettant d’observer la microstructure
des composites a des échelles microscopiques (échelle de la fibre). La technique utilise
un faisceau d’électron qui balaye la surface de I'échantillon. Plusieurs détecteurs
permettent d’analyser les particules qui sont réémises par le matériau. Il est alors
possible d’imager la surface et d’obtenir des analyses chimiques locales. Les différents
modes d’analyses correspondent aux différentes particules qui peuvent étre réémises
par la surface (tableau II-1). Pour étudier les composites, c’est généralement le mode

« électrons secondaires » qui est utilisé pour imager le matériau.

Electrons Electrons Photon X et Photon UV
secondaires rétrodiffusés électron Auger visible
* Imagerie, * Détection de *Détection * Analyse
grandissement contraste relatif a guantitative et chimique
d’image de surface YA qualitative élémentaire
x20000 a x50000 en | * Résolution d’éléments
conventionnel latérale 0.1um chimique

Tableauill-1 : Nature des informations obtenues par MEB en fonction des natures
d’émissions.

Pour atteindre des grandissements importants, il faut que I'échantillon soit trés
conducteur afin d’évacuer les électrons incidents. Pour les matériaux qui possedent
une forte résistivité moyenne, comme les composites a matrice polymeére et a fibres de
verre, une métallisation est donc nécessaire. Néanmoins malgré cette étape de
préparation, il reste difficile d’atteindre les plus hautes résolutions possibles (tableau
[I-1). Dans le cadre de nos essais nous n’avons pas réussi a obtenir des grossissements
supérieurs a x10000.

Caractérisation de I’adhésion fibre-matrice

L’'observation MEB des facies de rupture est couramment utilisée pour évaluer les
propriétés d’adhésion de la matrice sur les fibres, notamment pour comparer
différents ensimages [39]-[42]. Ces études sont généralement couplées avec des
essais mécaniques macroscopiques destinés a créer des zones de fracturation au sein
du matériau. Par exemple, Soo-jin Park et Joong-Seong ont observé par MEB des faciés
de rupture correspondant a des composites UD-verre/polyester préalablement
sollicités en flexion sur poutres courtes. Ils ont pu mettre en évidence une corrélation
claire entre la concentration de I'ensimage et la quantité relative de débris de matrice
restant accrochés aux fibres (figure 11-10)[42]. La présence de débris de matrice sur les
fibres est naturellement le signe d’une bonne adhésion fibre-matrice.
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Figurell-10 : Clichés fractographiques MEB sur composite verre/polyester pour
différentes concentrations d’ensimage (a : 0%, b : 0.1% et c : 0.2% en masse).

Mécanismes de décohésion entre la fibre et la matrice

L’observation MEB des facies de rupture n’est pas seulement utilisée pour évaluer
qualitativement la qualité de I'adhésion fibre-matrice. Ce type d’analyse permet
également de comprendre les modes d’endommagements qui affectent les
composites a I'échelle de la fibre. L’analyse des facies de rupture permet en effet de
déterminer la nature des sollicitations mécaniques qui ont entrainé I'arrachement de
la matrice. Ces questions sont traitées en détail dans un ouvrage collectif écrit par
Greenhalgh et al. [43].Pour une rupture en mode |, on observe par exemple une
surface de résine présentant une micro-texture rugueuse avec des escarpements ou
encore des empreintes de fibres (figure II-11)

empreinte
-y TN i Shu LV REREE L S ST O |

de fibre ST Sl S
~ Direction-de-rupture

D g - :
BETRR L T :\‘_;_w“)—(—sw ..
| \

micro-texture

escarpement

Figurell-11 : Cliché fractographique au MEB montrant une rupture typique en mode |
pour un systéme UD-carbone/époxy [42 -page 180].

En mode Il on observe généralement des morceaux de matrice qui restent accrochés
aux fibres. Ces morceaux de matrice sont appelés cusps et ont une forme
caractéristique en S. La présence de cusps est la signature d’'un endommagement par
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cisaillement inter-laminaire (figure 11-12) [43]. Dans le cadre de cette thése, nous avons
utilisé ce type d’observation pour vérifier qu’un endommagement par cisaillement
inter-laminaire intervenait bien au cours de nos essais par flexion sur poutre courte
(chapitre IV).

1.00kV SEI SEM

Figurelll-12 : clichés fractographiques au MEB pour une éprouvette UD carbone/époxy
sollicitée en flexion sur poutre courte présentant une rupture en mode Il (résultats
obtenus dans le cadre du projet « résine idéale »).

11.3.2.2 Essais micromécaniques

Pour les essais dits « micromécaniques », la caractérisation de la jonction fibre-
matrice est effectuée en appliquant des chargements a I’échelle de la fibre. La qualité
d’adhésion est quantifiée en mesurant la résistance au cisaillement interfacial qui est
appelée « IFSS ». Cette grandeur peut étre évaluée par différentes méthodes [44], [45]:
on peut travailler avec des systémes mono-filamentaires : test de fragmentation et test
de la micro goutte, ou sur des composites réels : test push out.
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Test de fragmentation

Conformément a la méthode développée par Kelly et Tyson [46], I'essai est réalisé
sur une éprouvette en forme haltére dans laquelle est encapsulée une fibre unique.
Pour évaluer la résistance interfaciale « IFSS», on applique a I'échantillon un
chargement de traction uniforme. La fibre subit une succession de ruptures a chaque
fois que sa résistance en traction est atteinte. Le processus se poursuit jusqu’a ce que
les fragments de fibres atteignent une longueur critique [, (figure 11-13a). Cette
saturation intervient lorsque la sollicitation en traction ne peut plus générer un
transfert de chargement en cisaillement suffisant pour rompre la fibre et la déchausser
de la matrice (figure 11-13b) [4].L’évaluation de la résistance inter-faciale « IFSS » est
obtenu a partir des mesures la contrainte maximale et de [.. De par sa simplicité, cet
essai semble attractif. Néanmoins il existe plusieurs études discutant la fiabilité des
résultats. Feillard et al. ont constaté pour des composites a résine époxy une
apparition de fissures parasites au niveau de la matrice limitant la décohésion
interfaciale [47]. La mesure de résistance interfaciale peut alors étre faussée. De plus,
cet essai est plus adapté pour les composites a matrice fortement déformable,
excluant ainsi une grande majorité des systémes a résine thermodure

Of
\\ h H rupture

Deécohésion fitre-

O h .H Matrice

le
—
Figurell-13: a) Processus schématique du test de fragmentation. b) Rupture par
décohésion interfaciale induite par fragmentation.
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Test de la microgoutte

Le test de la microgoutte ou sa variante le pull out- consiste a extraire un volume
de résine (gouttelette) préalablement déposé sur une fibre isolée (figure II-14).
Expérimentalement la matrice est retenue par deux couteaux fixes. Pour évaluer la
résistance interfaciale « IFSS » on applique un chargement de traction a la fibre,
provoquant le glissement de la résine par cisaillement a l'interface. L’évaluation de la
résistance inter-facial « IFSS » est obtenu a partir de la contrainte maximale appliquée.
Pour obtenir une mesure fiable d’IFSS, la contrainte doit étre uniforme le long de
I'interface. En réalité ce n’est pas le cas pour des résines quasi-élastique comme les
thermodurcissables [4]. Dans ce cas les valeurs d’IFSS sont a prendre avec précaution.

Matrice
Fibre d\. FORCE
<€ >
L
Couteaux

Figurell-14 : Représentation schématique du principe de déchaussement de la
microgoutte.

Test de push out

Le push out est un test d’indentation permettant d’obtenir les propriétés
interfaciales d’un échantillon comportant plusieurs fibres. Expérimentalement il s’agit
d’appliquer a I'aide d’une pointe (sphérique, plate, cubique etc..) un chargement a
I'extrémité de la fibre jusqu’a sa décohésion de la matrice (figure 1l-15a). Pour des
échantillons suffisamment minces la fibre peut étre délogée entierement de la résine.
Les résultats s’expriment sous forme d’une courbe force-déplacement comportant
deux régimes principaux (figure 11-15b). Le premier est linéaire jusqu’a atteindre le
maximum de charge permettant d’accéder a la résistance au cisaillement interfaciale
et donc a I'IFSS [48]. Le deuxieme contient une chute de la force qui correspond a la
décohésion de la fibre mettant en jeu des phénomeénes de frottement avec la matrice.
Un des problemes les plus fréquents dans la réalisation de cet essai est la rupture de la
fibre lors du chargement. L'utilisation d’un indenteur plat présente alors un double
intérét : répartir la charge a la surface de la fibre évitant ainsi sa déformation et
générer un cisaillement le plus uniforme possible le long de l'interface. Cependant, la
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plupart du temps, le mécanisme de décohésion est initié au niveau de la surface puis
se propage ensuite le long de la fibre [49]. Par conséquent il faut considérer la mesure
de résistance comme un phénomeéne global de décohésion et non pas comme une
valeur absolue d’adhésion interfaciale.

a) ¢Force

Indenteur 2nd

régime

Matrice

régime

Déplacement

Figurelll-15 : a) Principe d’indentation (push out). b) Courbe schématique de push out.

Bilan des essais micromécaniques

Si ces techniques permettent d’évaluer I'adhésion fibre-matrice, des travaux ont
montré qu’elles ne produisent pas toutes des valeurs d’IFSS comparables [48].A titre
d’exemple, Zhou et al. ont comparé pour un systéme verre/époxy, les résultats en
termes d’IFSS obtenus par fragmentation et par push out. lls ont obtenu des valeurs
environ deux fois plus élevées dans le cas du test de fragmentation [50]. Cette
différence provient en grande partie des phénomeénes de cisaillement générés a
I'interface. De plus, on peut considérer que les tests sur éprouvettes mono-
filamentaires ne sont pas représentatifs du comportement réel des composites. Une
étude limitée a une fibre isolée dans un bloc de polymére néglige I'influence des fibres
environnantes. Par conséquent il faut surtout considérer ces tests dans une
perspective qualitative, pour des études comparatives plutét que pour mesurer des
propriétés intrinseques.

11.3.3 Caractérisation sub-microscopique

L’échelle sub-micrométrique correspond au voisinage proche des fibres et donc a
I'interphase. Selon la nature du couple renfort-matrice nous avons vu que cette zone
varie de quelqgues nm a quelques um (chapitre ). Pour étudier spécifiguement cette
région, il faut donc trouver des techniques qui ont des résolutions spatiales
suffisamment fines pour permettre d’obtenir des observables a cette échelle (<1um).
Au cours de notre recherche bibliographique, nous avons trouvé deux techniques qui
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ont permis d’obtenir des observations ou des analysesdirectes de l'interphase : la
microscopie a force atomique (AFM) et la nano-indentation.

11.3.3.1 Microscopie a force atomique (AFM)

Le microscope a force atomique est un outil qui permet de cartographier des
grandeurs physiques locales a la surface d’un matériau. Le principe repose sur le
balayage d’une surface par une pointe. A partir des interactions pointe-surface, on
obtient des images dont le contraste peut étre associé aux variations de la topographie
ou aux variations des propriétés mécaniques locales[51]. En AFM trois modes d’études
sont possibles: le mode contact, le mode tapping et le mode non-contact (figure 11-16).
Le mode le plus courant pour imager une surface et pour cartographier ses propriétés

mécaniques locales est le mode tapping oscillant [52], [53].

Distance
de contact

Surface échantillon Surface échantillon Surface échantillon

Mode contact Mode tapping
Figurelll-16 : Principe des différents modes d’analyse en AFM.

Mode sans contact

Compte tenu des échelles d’observation accessibles (résolution spatiale
nanométrique), I’AFM permet de sonder l'interphase des matériaux composites (figure
[I-17) [51], [52]. Dans leurs travaux WANG et al. ont observé une interphase de taille
nanométrique pour un systéme carbone/époxy [51]. Dans les travaux réalisés par GAO
et al. sur des systémes verre/époxy correspondant a différents ensimages, il a été
possible d’étudier la variation du module de Young au sein de l'interphase [52].

Figurell-17 : Cliché AFM d’interphase d’un composite verre/polypropyléne [52].
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11.3.3.2 Nano-indentation

La nano-indentation est une technique qui permet d’accéder a des propriétés
mécaniques locales: modules d’élasticité (E) et dureté (H). Pour les composites, il a été
possible de mesurer les valeurs spécifiques de ces grandeurs dans la région
d’interphase [53], [54]. Les mesures sont obtenues par pénétration d’un indenteur
muni d’une pointe nanométrique au sein du matériau (figure II-18a). L'empreinte
laissée a la surface du matériau dépend de la géométrie de lI'indenteur qui peut étre
conique, sphérique, pyramidale ou plate. La forme la plus utilisée est la pointe
pyramidale Berkovitch (figure 11-18b). Les résultats de nano-indentation s’expriment
sous forme d’une courbe de charge-décharge : force en fonction du déplacement
correspondant a la pénétration (figure 11-18b). La détermination du module d’élasticité
est obtenue a partir du début de la courbe de décharge en utilisant le modeéle d’Oliver
et Pharr [55].
Hodzic et al. ont pu mesurer pour un composite verre/époxy le module d’élasticité de
I'interphase (Ex=50 Gpa) [53]. Néanmoins pour les matériaux viscoélastiques (ex :
systemes a résine thermoplastique), le début de la courbe de décharge présente une
courbure en forme de « nez » induisant une surestimation du module [56], [57]. De
plus, a proximité des fibres, les mesures dans le polymere sont biaisées [58]. Il faut
tenir compte de cet effet pour interpréter les mesures obtenues dans l'interphase.
Dans cette thése, nous avons réalisé des mesures par nanoindentation en développant
un protocole expérimental original pour pallier ce probleme. Nous présenterons donc
plus en détail cette technique dans le chapitre VI: « analyses des propriétés de la
matrice ».
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Figure[ll-18: a) Processus schématique d’indentation. b) courbe de charge décharge de
nano-indentation.
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11.3.4 Conclusion

Ce travail bibliographique nous a permis d’avoir un apercu global des principales
techniques permettant d’étudier le comportement mécanique des composites aux
différentes échelles. Nous avons accordé une attention particuliére a la caractérisation
de la zone interfaciale et a I'influence de la résistance fibre-matrice sur les propriétés
macroscopiques des composites. Ce travail nous a essentiellement permis de
sélectionner les techniques expérimentales que nous avons utilisées pour étudier nos
matériaux.
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PARTIE Il : APPROCHE EXPERIMENTALE

Dans cette partie, nous présentons une syntheése des principaux résultats
expérimentaux qui ont été obtenus dans le cadre de la thése. Il s’agit essentiellement
de comparer les propriétés mécaniques de matériaux composites correspondant au
méme couple de constituants élémentaires : renfort taffetas verre et matrice polymeére
acrylique. Les différences entre les matériaux composites analysés sont liées a la
nature du traitement de surface qui a été appliqué aux fibres avant la mise en ceuvre
des composites. Nous étudierons notamment I'effet de I’'ensimage « spécial acrylate »
qui a été spécifiguement développé par la société 3B fibre glass® dans le cadre du
projet « résines idéales ».

Cette partie est organisée en 4 chapitres. Dans le premier chapitre, nous décrivons en
détail les matériaux étudiés. Dans Le deuxiéme chapitre, nous présentons et nous
analysons les résultats que nous avons obtenus au cours d’essais statiques. Le
troisieme chapitre est consacré a une étude des propriétés d’endurance de nos
matériaux composite. Pour analyser le comportement en fatigue de nos matériaux,
nous avons réalisé des essais d’auto-échauffement et nous avons mis au point une
démarche expérimentale et un traitement des données original permettant d’obtenir
des conclusions claires, sans avoir a tracer les courbes de Wohler (voir chapitre V).
Dans la derniére partie, nous analysons les propriétés spécifiques du polymeére au sein
du composite. Cette étude a été effectuée a partir de la mesure du module conservatif
et du module de stockage de nos composites ainsi qu’avec des essais de nano-
indentation.

L'objectif de notre étude n’est pas uniquement de comparer les observables
macroscopiques qui peuvent étre obtenus a partir d’essais mécaniques « classiques ».
Nous avons également essayé d’identifier et d’analyser les mécanismes de
déformation et d’endommagement intervenant aux échelles locales. Cela a nécessité
I'utilisation de techniques « fines » d’analyses: mesures de champ cinématiques
obtenus par DIC et observations obtenues par MEB ou par tomographie X.
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Chapitre lll : Matériaux

I11.1 Choix des matériaux

l1l.1.1 Renfort

Le cahier des charges du projet résines idéales stipule que les matériaux
composites développés au cours du projet sont destinées a une commercialisation
orientée principalement aux secteurs des transports, notamment ['industrie
automobile. En conséquence, les partenaires industriels du projet (PPE et Arkema) ont
décidé de ne travailler qu’avec le type de renfort qui est le plus utilisé pour les
composites du secteur automobile : les renforts tissés.

Dans ce travail de thése, les études seront donc réalisées uniquement sur des
composites a armature tissées. Le renfort sélectionné est un taffetas de verre E
produit par I'entreprise Chomarat dont les torons de chalne et de trame sont
identiques. Le tableau llI-1 ci-dessous regroupe les informations techniques données
par le fabriquant du tissu.

Résistance linéique en
’ . . 2
Matériau Poids (g/m?) traction (N/cm)
Chaine
300 1350
Trame Verre-E
Armure taffetas 600

Tableaulll-1 : Données techniques des armatures en taffetas de verre E utilisé pour les
composites du projet.

La figure IlI-1a correspond a une photographie du tissu taffetas avant imprégnation par
la résine. La période spatiale du motif est T = 7,8 mm (mesuré sur le composite avec la
résine). Le diamétre des fibres varie entre 15 et 20um (figure IlI-1b).

. ey
152 20pm

Matrice
Figurell-1 :a) Photographie du textile taffetas de verre-E. b) Ordre de grandeur du
diametre d’une fibre, cliché obtenu au microscope optique.
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111.1.2 Résine

La résine utilisée pour les composites du projet a été lancée en 2013 par ARKEMA
sous la dénomination commerciale Elium®. Elle est essentiellement composée d’un
monomere acrylique thermoplastique [1]. Cette résine possede I’avantage principal
d’étre recyclable. En plus du monomere acrylique, elle contient un catalyseur de type
peroxyde pour amorcer la polymérisation et un agent accélérateur destiné a activer ce
catalyseur peroxyde. La température de transition vitreuse de la résine est de 105°C.

111.1.3 Traitements de surface appliqués aux fibres
Les traitements de surface appliqués aux fibres de verre-E des composites que
nous avons analysés sont les suivants :

e «MC», ensimage multi-compatible. L'agent couplant silane possede
notamment des fonctions époxys. Il s’agit de I’ensimage habituellement utilisé
par I'entreprise Chomarat afin de rendre compatible leurs armures textiles
(taffetas de verre-E) avec toutes les résines thermodurcissables usuelles ainsi
qu’avec certaines résines thermoplastiques.

e «Ac», ensimage Acrylique. L'agent couplant silane comprend un groupe
chimique acrylique visant a créer spécifiquement des liens avec la résine Elium®
du projet. Du fait de son caractére innovant, ce traitement est protégé par un
brevet par la société 3B fibre glass.

e « NS », fibres sans traitement de surface. Initialement le fabriquant de fibres
fournit un renfort imprégné d’un traitement de surface MC. Dans le cas
présent, celui-ci est 6té aprés chauffage des fibres a 200°C. Dans ce travail, les
composites comportant des fibres sans traitement de surface sont utilisés pour
mettre en évidence 'apport spécifique des deux ensimages Ac et MC sur les
propriétés mécaniques de nos matériaux.

L’ensimage correspondant au matériau Ac a été développé spécialement pour le
projet. Il n’existe donc pas de renforts UD correspondant a cet ensimage. C'est la
raison principale pour laquelle, nous avons été contraints de conduire toutes nos
études destinées a comparer les propriétés d’adhésion fibre-matrice de nos
composites avec des tissés.
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1.2 Elaboration des plaques composites

111.2.1 Procédé de fabrication

Les plaques ont été élaborées par la techniqgue RTM «Resin Transfer Moulding ».
La buse d’injection est située au centre la plaque et la polymérisation a lieu dans le
moule. Initialement ce procédé est utilisé pour la fabrication de composites a résines
thermodures. Toutefois, les travaux de R&D menés par ARKEMA et par le PPE ont
permis d’adapter ce procédé a la résine Elium®. A I'heure actuelle et a notre
connaissance, c’est la seule résine thermoplastique compatible avec ce procédé de
fabrication.

111.2.2 Influence de I’ensimage sur la fabrication des plaques

Au cours de |'étape de développement du procédé RTM pour la résine Elium®, il a
été constaté que la nature de I’ensimage influe sur la polymérisation du polymere.
Lorsque celle-ci est injectée dans le moule avec des fibres correspondant a I’ensimage
Ac, la polymérisation se produit a température ambiante. En revanche, lorsque la
résine est injectée avec des fibres correspondant a I'ensimage MC, le processus de
polymérisation ne se produit pas a cette température. Dans ce cas, on peut supposer
que les fonctions époxys présentes dans I'ensimage MC réagissent avec l'agent
accélérateur qui est alors entierement consommé lors de cette réaction. Par
conséquent, ce dernier ne peut plus activer le catalyseur peroxyde a température
ambiante. Naturellement, si le catalyseur n’est pas activé, la polymérisation de la
résine ne peut avoir lieu. Ce probléme a été surmonté en augmentant la température,
ce qui permet d'activer le catalyseur a base de peroxyde sans utiliser d’agent
accélérateur. En plus du bénéfice supposé quant a la qualité de I'adhésion fibre-
matrice, |'utilisation de I'ensimage Ac a la place de I'ensimage MC rend le processus de
polymérisation de la résine Elium® dans le moule beaucoup plus facile.

111.2.3 Composition des plaques

Les plaques de composites produites par RTM comportent 9 plis d’orientation
identique pour une épaisseur totale de 4 mm. L’épaisseur d’un pli vaut donc h=0,44
mm. Le taux volumique de fibre global est V; =0,47. Cette valeur moyenne ne permet
pas de savoir comment la résine est répartie a I'échelle de la mésostructure. En
conséquence, a l'aide d’observations réalisées au microscope optique, nous avons
mesuré le taux de fibre dans un toron : Vs, = 0.7 (figure 1ll-2). Nous noterons V; la

fraction volumique de toron dans le composite. De fagon évidente : V;*V¢=V. Ce qui
permet d’obtenir : V; = 0.67. Le volume des torons représente donc 67% du volume
totale des plaques. Ce résultat sera utilisé par la suite dans le (§ 111.3) de ce chapitre et
dans les études numériques réalisées en partie lll et. On a regroupé dans le tableau IlI-
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2 les différentes fractions volumiques qui caractérise la structure interne du

composite.
Taux Taux Taux Taux Taux volumique
volumique de | volumique volumique volumique correspondant
fibre dans le de résine de fibre a de toron aux régions de
composite dans le I'intérieur dans le résine pure dans
composite d’un toron composite le composite
notations Ve Vn=1—-Vf Vet V; Vp =1—-V,
valeurs 0.47 0.53 0.7 0.67 0.33

Tableau -2 : Fraction volumiques des phases présentent dans la microstructure d’un
VER.

Inclusion de
résine polymere

Figurelll-2 : Observation au microscope optique de la section d’un toron
(Grossissement x10 et dans l'insert x20).

Au final les formulations qui seront étudiées dans ce travail sont référencées dans le

tableau IlI-3 ci-dessous :

Référencement
matériau

Formulations

Matériau MC

pour les thermodurs.

Taffetas de verre/résine Elium® avec un ensimage classique
MC (MultiCompatible) : ensimage « courant », utilisé également

Matériau Ac

les résines acryliques.

Taffetas de verre/résine Elium® avec un ensimage Ac (Acrylique) :
ensimage spécifiguement mis au point dans le cadre du projet pour

Matériau NS

Taffetas de verre/résine Elium® sans ensimage, matériau obtenu
apres chauffage des fibres a 200°C pour 6ter I’'ensimage.

Tableau illl-3 : Référencement des composites étudiés.

Une des caractéristiques importantes des renforts textile est I’'embuvage (ondulation

des fibres) qui peut étre caractérisé en premiere approximation par le rapport entre
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I’épaisseur du pli h et la période spatiale du motif T. L'embuvage contribue a réduire
les propriétés élastiques des composites tissées. Dans le paragraphe suivant, nous
avons essayé de quantifier ce phénomene.

1.3 Prédiction des propriétés élastiques de nos composites

Connaissant la nature et la géométrie des renforts qui ont été insérés dans la
matrice, nous avons essayé de prédire les constantes élastiques de nos composites en
utilisant certains des modeles micromécaniques qui ont été présentés dans le (§ 1.3).
Les valeurs des constantes élastiques obtenues seront comparées a |'expérience dans
les chapitres IV et VI et aux résultats de simulations numériques dans le chapitre VIII.

Nous reprenons les notations définies dans (§ 1.3.1). Le détail mathématique de nos
calculs est donné dans I'annexe lll. Nous ne présentons ici que le principe général de la
démarche et les résultats que nous avons obtenus pour le module d’ Young selon la
chaine Ey (Ex=E, : chaine et trame sont équivalentes pour nos composites) et le
module de cisaillement Gy,

111.3.1 Principe général
Nous avons considéré initialement un VER mésoscopique dont la longueur vaut

a= ; selon la chaine (figure llI-3a). Pour décrire I'effet de I'ondulation des fibres sur

les constantes élastiques, nous avons repris en I'adaptant la démarche correspondant
au « fiber undulation model » qui a été développée par Ishikawa et Cho [2], [3] et qui
permet en principe d’obtenir E, et Gy,. L'ondulation des fibres est alors décrite avec
une fonction sinusoidale. Une matrice rigidité moyenne est calculée pour la chaine sur
toute la longueur du VER. Les constantes élastiques dans les torons sont calculées
grace au modele CCA qui fournit notamment la constante élastique G,3. La
connaissance de G,; est en effet nécessaire pour évaluer I'effet de I'ondulation des
fibres sur la constante de cisaillement du composite (équation 2 du chapitre I). Pour les
constituants élémentaires nous avons pris pour les fibres de verre : Ef = 73GPa et
vy = 0.22. Les constantes élastiques de la matrice ont été mesurées dans le chapitre
VI : E,, = 3.6GPa et v,, = 0.37. Cette étude ne prend pas en compte l'influence
éventuelle de linterphase sur les constantes élastiques des composites: nous
obtenons donc les mémes résultats pour les matériaux MC et Ac. Nous avons construit
notre démarche de facon a analyser séparément l'influence de I'ondulation des fibres

caractérisées par le parametre - et les effets résultant de I'hétérogénéité du taux de

fibres a I'échelle de la mésostructure. Cela nous a conduit a travailler avec 3
« idéalisations » différentes pour notre VER :

e Le modéle « a plis UD croisés équivalent » (§ 1.3.5.1).
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e Les résultats correspondant au VER idéalisé représenté sur la figure Ill-3b:
modeéle OTFU (Ondulation Taux de Fibre Uniforme). Le VER idéalisé se réduit a
deux couches d’égale épaisseur : C,. qui correspond a la chaine avec une rigidité
réduite a cause de lI'ondulation des fibres et T qui représente la trame. Les
matrices rigidité correspondant a C, et T ont été calculées en prenant le taux
de fibre global V¢ au sein du composite.

e Les résultats correspondant au VER idéalisé représenté sur la figure Ill-3c:
modeéle OTFNU (Ondulation Taux de Fibre Non Uniforme). Le VER idéalisé se
réduit a trois couches : C',. qui correspond a la chaine avec une rigidité réduite
a cause de I'ondulation des fibres. T’ correspond a la trame. M correspond a la
matrice pure. Les matrices rigidités correspondant a C, et T ont été calculées
en prenant le taux de fibre au sein des torons: V. Les épaisseurs relatives des

. . . . 1
couches correspondent aux fractions volumiques au sein du composite : EVt ,

1
E Vt et Vmp.

Connaissant la matrice rigidité et I’épaisseur relative de chaque couche, il est facile de

.....

que le module de cisaillement Gy, (Annexe Ill)

a) toron sens trame  pscine pure

Modele OTFU E_ Modele OTFNU

Résine |,
pure

trame de rigidité réduite « T » : taux Trame de rigidité réduite « T' » : taux

volumique de fibre considéré =V volumique de fibre considéré =V

Figurelll-3 :a) Représentation des VER idéalisés : b) modéle OTFU, c) modéle OTFNU.
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111.3.2 Résultats

Sur la figure 1lI-4, nous avons représenté I’évolution du module d’ Young E, en

. . . o h T
fonction de I'ondulation des fibres que nous avons caractérisée par ~aveca =-. Pour

les composites que nous étudierons dans le cadre de la these : Z = 0.44/3.9 = 0.11.

Lorsque ol 0, 'ondulation des fibres devient négligeable et les modeéles « plis UD

croisés équivalent » et OTFU deviennent équivalent. Dans le tableau IlI-4, nous avons

P « h . \
regroupé les valeurs de E,, correspondant a o= 0.11 pour les trois modeles.

25, -—-‘—---—--‘---—--‘._._ i
ALEEEEEEEN lllllllllllll:l-ll.ﬂ'nl-lu==:l-l::lll
ol \ 4
g 5 Ma=011— .
=~ ==QOTFU
W =+OTFNU 1
== Plis UD croisés équivalent
5 i
0 | I ! : ‘ ‘

0 0.05 0.1

0.15 0.2 0.25 0.3 0.35

Figure ll-4 : Evolution de E, en fonction de h/a.

h
E, pour o= 0.11

Modele a plis UD croisés équivalent 23,6 GPa
Modele OTFU 23.0 GPa
Modeéle OTFNU 24.7 GPa

Tableau illl-4 : Calcul du module de Young E, pour les modéles : a plis UD croisés
équivalent, OTFU et OTFNU.

A partir des résultats présentés dans le tableau lll-4, il est possible de faire les

commentaires suivants pour nos composites:

e Pour nos composites, I'effet de I'ondulation des fibres est tres limité : I'écart

entre les valeurs obtenues avec les modeles « plis UD croisés équivalent » et

OTFU n’est que de 2,5 %.
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e Une erreur de I'ordre de 7% est commise lorsqu’on considere que le taux
volumique de fibre est uniforme (différence entre les valeurs correspondant
aux modeles OTFU et OTFNU). On peut vérifier que cette différence est
essentiellement due a la mauvaise estimation du module transverse dans les
torons lorsqu’ on utilise le modele OTFU.

e La valeur donnée par le modeéle « plis UD croisés équivalent » est acceptable :
elle ne differe que de 4,5 % par rapport a la valeur de référence correspondant
au modele OTFNU.

Sur la figure 1lI-5, nous avons représenté I'évolution du module de cisaillement Gyyen

. h . . .
fonction de > La valeur constante correspondant au modeéle « plis UD croisés

équivalent » n’a pas été représenté car elle est presque confondue avec celle
correspondant au modele OTFU.

45 .
i 449"
=QTFNU
~ 3 -~
¢ —OTFNU g
Q =QTFU o
2 %
Y ha=0.11—~ O AT st
1 e —
0 | | | | | | 445 1 L 1 L 1 1
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 03 0.35 0 0.05 0.1 0.15 02 0.25 03 0.35
hia hia
Figure 1I-5 : Evolution de G,,, en fonction de R Figurellll-6 : Agrandissement de la figure 5 pour le
a

modele OTFNU.

L h
Les valeurs de G, correspondant a - = 0.11 sont dans le tableau IlI-5.

h
Gyy pour ~= 0.11

Modele OTFU 3.30 GPa

Modele OTFNU 4.46 GPa

Tableau -5 : Calcul du module de cisaillement G, pour les modéles : OTFU et OTFNU.

A partir de la figure lll-5, on peut faire les observations suivantes :

e Le module de cisaillement ne dépend presque pas de I'ondulation des fibres. En
réduisant considérablement I'échelle des ordonnées, on peut voir cependant

h .
que la valeur de G,,, augmente avec - (figure 111-6).
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e Une erreur trés significative pour Gy, (35 %) est commise lorsqu’on considere
que le taux volumique de fibre est uniforme (différence entre les valeurs
correspondant aux modeles OTFU et OTFNU).

Compte-tenu des remarques précédentes, nous pouvons conclure que pour évaluer
Gy,
séparée le module de cisaillement dans la fibre et dans la matrice. Cela revient a

il est possible de négliger I'ondulation des fibres mais qu’il faut calculer de fagon

reprendre le VER idéalisé de la figure IlI-3c en négligeant I'ondulation des fibres. Le
module de cisaillement s’écrit alors :

Gry =V, * G12(Vpe) + (1 — V) * Gy, = 4.458 GPa (1)
ou, G1,(Vy,) est le module de cisaillement d’un composite UD dont le taux de fibre
correspond a celui du toron. La différence entre la valeur donnée par I'’équation 1 et
celle correspondant au modele de référence OTFU est parfaitement négligeable (trés
inférieure a 1%).

111.3.3 Comparaison avec les résultats obtenus par Naik et Ganesh [4]

Nous avons recherché dans la littérature des études qui pourraient nous
permettre de vérifier la validité des conclusions que nous avons obtenues dans le sous-
paragraphe précédent. Nous avons trouvé une publication ou des résultats sont
donnés pour un composite taffetas de verre ayant des caractéristiques tres proche de
celles des composites qui ont été étudiés dans le cadre de cette thése [4]:

e Tauxde fibre global : V; = 0.45 e Module de Young de la matrice :
e Taux de fibre dans les torons: Epn =3.5Gpa
Ve = 0.71 e Coefficient de Poisson :vf = 0.35.

Le VER utilisé pour cette étude représente de facon tres détaillée la mésostructure du
composite. Il est représenté sur la figure 1-18. Il s’agit d’'une approche 2D, ce qui parait
plus réaliste pour évaluer Gy, . Deux fonctions de forme ont éte utilisées pour décrire
I’ondulation des torons : une fonction circulaire et une fonction sinusoidale.

Les figures IlI-7 et 8 correspondent a une reproduction partielle des figures Ill-6 et 7
des travaux de Naik et Ganesh [4]. Ces figures représentent I'évolution de E, et de Gy,

n h . , .
pour la méme plage de valeurs de - que pour les figures IlI-5 et 6 (noter que I'abscisse

h i
vaut _— pour les figures 7 et 8).
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ny (GPa)
E. (GPa) L
20 - _ ) 33t Modeéles circulaire et
—— sinusoidal sinusoidal confondus
— ——— circular 3-0-
0 ! | |
000 005 010 015 7°f
2-0 1 ]
hl/2a 0-00 0-05 0106 0.5
h/2a
Figure[lll-7 : Evolution de E, extrait de la Figure[lll-8 : Evolution de Gy, extrait de
figure 6 de [4]. la figure 7 de [4].

En analysant les courbes représentées sur les figures IlI-7 et 8, nous arrivons donc aux
mémes conclusions que celles qui ont été obtenues dans le sous paragraphe
précédent. L'effet de I'ondulation des fibres est tres faibles pour E, et parfaitement
négligeable pour Gy, . En se reportant aux figures Ill-6 et 7 des travaux de Naik et
Ganesh [4], on peut voir que cette conclusion est fausse pour E, dans le cas de fibres
de graphite ou de carbone. Cela est du a l'anisotropie trés forte des torons qui
contiennent ces fibres. Avec les données indiquées dans [4], nous avons vérifié que la
valeurs de E,. pourg = 0.11 est proche de celle donnée par le modele «plis UD croisés

équivalent ». Pour Gy, on retrouve quasi-parfaitement la valeur donnée par I'équation
1.
111.3.4 Bilan

En utilisant les approches micromécaniques, présentées dans le chapitre |, nous
avons montré qu’il était a priori possible d’obtenir simplement des valeurs acceptables
pour E, et Gy, pour nos composites en :

e Utilisant le modele « plis UD croisés équivalent » pour E, .
e L'équation 1 pour Gy,,.

Ces résultats seront confirmés expérimentalement dans le chapitre VI et par

simulation numérique dans le chapitre VIII.

I11.4 Conclusion

Les composites qui sont étudiés dans ce travail sont constitués de résines
acryliques renforcées par du taffetas verre-E. L'utilisation de ce type de résine est
innovante pour l'industrie composite. Afin de conférer une bonne adhésion entre le

80



PARTIE Il — Chapitre Il : Matériaux

renfort et la résine Elium®, un ensimage a été spécialement développé visant a établir
des liaisons fortes entre la fibre et la matrice. Dans l'optique de produire ces
composites innovants a des échelles industrielles, une phase préalable de R&D a été
menée par les partenaires industriels du projet (PPE et ARKEMA) afin de rendre
compatible les résines acryliques au procédé RTM. Par ailleurs les clients potentiels de
nos composites souhaitent des produits a renfort textile. Par conséquent, dans ce
travail de recherche, nous étudieront uniquement les propriétés de plaques a renfort
textile. L'objectif principal est de mettre en évidence l'influence de I'ensimage sur les
propriétés mécaniques.
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Chapitre IV : Essais statiques

IV.1 Introduction

Dans ce chapitre, nous étudions l|'effet de I'ensimage sur les propriétés
mécaniques de nos composites taffetas verre/Elium® pour des sollicitations statiques.
Comme cela a été évoqué a la fin du chapitre précédent, c’est en travaillant avec des
composites UD qu'’il est le plus facile d’évaluer la qualité de I'adhésion entre les fibres
et la matrice. Toutefois, les renforts textiles sont tres utilisés en pratique, notamment
pour les applications correspondant au secteur automobile. Il est donc intéressant
d’étudier 'influence spécifique du lien fibre-matrice sur le comportement mécanique
global de matériaux composites ayant cette géométrie de renfort.

Dans le cas des tissés, les essais mécaniques macroscopiques susceptibles de produire
des informations dépendant de la qualité de I'adhésion de la fibre sur la matrice sont
décrits dans le chapitre Il. Dans la suite de ce chapitre, nous présentons nos résultats
pour des essais de traction, des essais de cisaillement plan et des essais de flexion sur
poutre courte. Aux échelles locales, nous avons obtenu des observations par MEB, par
corrélation d’images 3D et par tomographie X.

IV.2 Traction 0°/90°

IV.2.1 Description de I'essai

IV.2.1.1 Conditions expérimentales

Les éprouvettes ont une forme haltére (figure IV-1). L'axe de traction (x) est
paralléle a la chaine'. La largeur de la partie utile de I"éprouvette vaut : I=12mm son
épaisseur e=4mm La mesure de la force F a été obtenue avec un capteur de 50 kN. La
contrainte de traction macroscopique o;'® est calculée de la fagon suivante :
ot = F /(e = ). La déformation longitudinale macroscopique £;*¢ a été obtenue par
corrélation d’images 3D (DIC-3D) en mesurant la différence de déplacement entre
deux sections horizontales (Section 1 et Section 2 sur la figure 1V-2). La distance initiale
entre ces deux sections (x20mm) a également été évaluée de fagon précise par DIC-3D.
La corrélation d’images sert ici de simple alternative a I'utilisation d’un extensométre
« classique ».

' Pour nos composites, la chaine et la trame sont équivalentes. C’est une pure convention que
d’appliquer la traction selon chaine .
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100 mm

Axe de traction

Figure V-1 : Eprouvette de traction de forme haltére (taffetas verre/Elium ®).

fmm]
2.8467
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Figure IV-2: Eprouvette de traction de forme haltére (taffetas verre/Elium®) .

IV.2.1.2 Résultats
Les courbes de traction o**(e]**) sont représentées sur la figure V-3 pour les
composites Ac et MC.

Evaluation du module d’élasticité

Au début du test, les courbes correspondant aux deux composites sont presque
confondues. Les modules d’élasticité longitudinaux E, ont été calculés en ajustant les
courbes avec un modele linéaire sur une plage de déformation comprise entre
el =0.1% et e** = 0.6% (figure IV-4). On obtient les valeurs suivantes pour le
module de Young longitudinal des deux composites :

e MatériauAc: E, = 22.3 GPa

e Matériau MC: E, = 22.6 GPa

On peut faire immédiatement deux commentaires :

e Ces deux valeurs sont trés proches, cela confirme que les modules d’élasticité
dépendent trés peu de la qualité du lien fibre-matrice (voir chapitre Il).
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e Ces valeurs sont en bon accord, quoique légerement sous-estimée, avec celles
qui peuvent étre calculées a I'aide des modeles micromécaniques présentés au

tableau lll-4.
500 ; ,
+ Matériau Ac Pente Emc
+ Matériau MC . i
400_ Pente EAC _\ . ’4 w”“' |
-~ 300F -
o
=
© 200- . , e |
Viscoélasticité
Endommagement
100+ J
0 I L iA ! 1 L
00.1 0.5 a6 1 g(%) 1.5 2 2.5
Zone de

détermination du
modéle linéaire

Figure V-3 : Courbe de traction a 0°/90° sur composites taffetas verre/Elium® avec des
ensimages MC et Ac.

Apparition de 'endommagement

Pour les faibles niveaux de déformations, les courbes de tractions correspondant
aux matériaux Ac et MC sont légerement non-linéaires (figure IV-3). Du fait de leur
matrice polymere, ces deux matériaux composites possedent donc un caractere
légérement viscoélastique. Cela peut expliquer la sous-estimation du module de Young
mesuré avec un modele linéaire par rapport a celui correspondant aux modeles
micromécaniques. Apres une phase viscoélastique linéaire pour les composites tissés,
on considére que [l'apparition de I'endommagement engendre une inflexion
additionnelle de la courbe de traction[1], [2]. Selon les travaux de synthése de
Bergeret et Krawczak: certaines formes d’endommagements sont notamments
susceptibles d’apparaitre a la frontiére fibre-matrice pour les fibres qui sont présentes
dans la trame et qui sont donc perpendiculaires a I'axe de traction [3]. Pour des
niveaux de contrainte de I'ordre de 200 MPa, la courbe de traction correspondant au
composite MC passe clairement en dessous de celle correspondant au composite Ac
(figure IV-5). Cela indique donc que I'endommagement intervient pour des niveaux de
contraintes plus faibles pour le composite a ensimage multicompatible que pour le
composite a ensimage acrylate.
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Figure IV-5:Séparation des courbes de traction
0°/90° pour les composites taffetas verre/Elium®
avec des ensimages Ac et MC.

Figure V-4 : Modéle linéaire ajusté sur la plage
ET** € [0.1,0.6] des courbes de traction 0°/90°.
Ruine finale

Sur la figure IV-6 nous montrons une photographie de I'éprouvette apres sa
rupture a l'issue de I'essai de traction. Les valeurs des contraintes et des déformations
a la rupture, oRet €k, valent :

e Composite MC: o® = 418 MPa et €f=2.27%

e Composite AC: oR = 406 MPa et €R=2.02%

R A R
R R R e
5 rebhbbeen

Figure V-6 : rupture d’une éprouvette taffetas de verre/Elium® sollicitée en traction
transverse.

Conclusion

L’essai de traction ne permet pas de mettre en évidence de fagon tres significative
I'influence de I'ensimage sur les propriétés mécaniques de nos composites. Comme
cela a déja été mentionné, les formes d’endommagements qui dépendent de la qualité
de la résistance fibre-matrice se manifestent prioritairement au niveau des fibres de la
trame au cours d’un essai de traction selon la chaine. Pour mettre en évidence
d’éventuelles différences de qualité d’adhésion fibre-matrice entre les composites Ac
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et MC, nous avons donc effectué des observations MEB de faciés de rupture en nous
intéressant particulierement aux zones correspondant a la trame.

IV.2.2 Observations MEB

Dans ce paragraphe, nous proposons une analyse et une comparaison des facies
de rupture qui ont été obtenus par MEB pour nos deux composites. La figure IV-7 est
destinée a faciliter l'interprétation des clichés MEB en illustrant l'influence de la
résistance fibre-matrice sur les mécanismes de fracturations. Cette figure a été réalisée
a partir d’une illustration de Sjogren [4]. Lorsque la qualité de I'adhésion fibre-matrice
est faible, on observe une décohésion a l'interface entre la fibre et la matrice (figure

IV-7 a). En revanche, pour une bonne résistance fibre-matrice, la zone de décohésion
est toujours située dans la matrice et se propage de fibre en fibre (figure IV-7b).

Sur la figure 1V-8 nous montrons des exemples de facies de ruptures obtenus pour les
composites Ac et MC apres une sollicitation en traction selon la direction de la chaine.
Ces facies de rupture présentent des différences remarquables qui ont été observées
de facon identique sur de nombreux clichés: Pour le composite MC, on distingue des
empreintes nettes dans la matrice laissées par les fibres qui étaient initialement
présentes dans la trame (figures 1V-8a et 8b). Ces empreintes apparaissent tres
distinctement sur le zoom situé en haut a droite de la figure IV-8b. L’adhésion fibre-
matrice est donc faible puisque, comme sur le schéma (figure IV-7a), la rupture a eu
lieu a l'interface. Pour le matériau Ac, on ne distingue pas d’empreintes nettes de
fibres arrachées dans la matrice (figures 1V-8c et 8d) : la décohésion est située dans la
résine comme sur l'illustration schématique de la figure IV-7b. En conclusion, nos
observations MEB prouvent que la résistance fibre-matrice est bien meilleure pour les
composites pour lesquels un ensimage « spécial acrylate » a été utilisé.

Surface
de
rupture

OO0V ROO0O00

a : Faible adhésion fibre-matrice
(décohésion a I'interface)

0000

FigureIlV-7 : lllustrations des mécanismes de décohésion fibre-matrice pour des
stratifiés composites.

b: Forte adhésion fibre-matrice
(décohésion dans la matrice)
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Smooth tracks left
by pulled out fibers
l .\

Composite MICS
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e
tensile direction

| By ~m

Composite ACS

FigureIV-8 : Fractographies obtenues par microscope électronique a balayage (MEB)
apreés des essais de traction dans le sens des fibres chaines pour des composites
Taffetas verre/résine acrylate pour des ensimages MC et Ac.

IV.2.3Bilan de l'essai de traction 0°/90° pour la comparaison des
ensimages

e Les faciés de rupture observés par MEB montrent tres clairement une meilleure
adhésion de la matrice sur les fibres dans le cas ol un ensimage « spécial
acrylate » est utilisé.

e Compte tenu de la remarque précédente, on peut estimer que la qualité de
I'adhésion fibre-matrice n’a pas (ou trés peu) d’influence sur les modules
d’élasticité ainsi que sur les valeurs de contrainte et de déformation a la
rupture de nos composites mesurées au cours d’un essai de traction selon la
chaine.

e La contrainte seuil d’endommagement dépend de la résistance fibre-matrice.
Elle a une valeur plus élevée pour le composite réalisé avec un ensimage
« spécial acrylate » (composite Ac) que pour le composite correspondant a un
ensimage « multi-compatible » (composite MC).

IV.2.4 Caractérisation en cisaillement plan (traction +45°)

Dans ce paragraphe nous analysons les propriétés mécaniques de nos deux
composites pour des essais de cisaillement plan (§ 11.2.1.4). Nous avons également
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étudié a I'échelle mésoscopique 'endommagement qui apparait dans nos matériaux
au cours de ces essais.

IV.2.4.1 Spécifications particuliéres de I'essai

Les essais de traction sont réalisés sur des éprouvettes (verre/Elium®)
rectangulaires de longueur L = 250 mm et de section S=12.5*4mm avec un renfort en
taffetas dont les fibres sont orientées a +45° par rapport a I’axe de traction. Cette
procédure est également celle utilisée par la société ARKEMA pour évaluer I'adhésion
fibre-matrice des composites tissés a renfort thermoplastique. La géométrie de I'essai
permet d’avoir un cisaillement plan maximal le long des fibres : cette contrainte de
cisaillement a pour effet « d’arracher » la fibre de la matrice. Dans cette partie, on
note x la direction de la longueur de I'éprouvette (axe de la traction), y la direction
selon la largeur et z celle selon I'épaisseur. Les directions des fibres (+45°) sont
respectivement notées 1 et 2. Sous l'effet d’'un chargement F 'état de contrainte
généré s’exprime par le tenseur suivant:

(1)

NCTRSTTRS
IR

Avec: 01 = 0,y = 0y9— = —
11 22 12= = 51

Le résultat brut de I'essai est une courbe correspondant a la contrainte de cisaillement
041, le long des fibres en fonction de la distorsion angulaire y;,. A partir des valeurs de
F, & et g, les valeurs de 043, Y12, Gz sont calculées en passant du repere Oyy a

0;,selon les relations (2).

F 6(1).2001 . 6(1).2005
0, = —— Yi2 = & — & Gy = (2)
12 =5 %b y(1).2001 — y(1).2005

Avec :

F : chargement appliqué gy: déformation transversale

e a: épaisseur de I'éprouvette e 0,,: contrainte en cisaillement
b : largeur de I'éprouvette Y12: déformation angulaire

€, : déformation longitudinale G1,.module de cisaillement

09991 : contrainte de cisaillement pour une déformation Y971 = 0.001

0999%: contrainte de cisaillement pour une déformation y97%° = 0.005

Tous les essais ont été réalisés sur une machine de traction MTS qui est pilotée en
déplacement avec une vitesse de traverse de 1Imm/min. La force F est mesurée avec
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une cellule de chargement de +100 kN. Les déformations ont été mesurées par le
dispositif de corrélation d’image (DIC) utilisé ici comme un extensométre.

IV.2.4.2 Mesure de déformation

Pour nos essais de cisaillement plan, les mesures obtenues par corrélation
d’images n’ont pas seulement été utilisées pour calculer des valeurs macroscopiques
de déformation. Nous avons également analysé la déformation et 'endommagement a
I’échelle mésoscopique a I'aide de nos mesures plein champ. Dans ce paragraphe nous
présentons donc certaines caractéristiques de la mesure de déformation par
corrélation d’images 3D dont la connaissance nous a été utile pour notre étude.

Principe général de la corrélation d’images 3D

La corrélation d'images 3D est une technique qui permet d'obtenir des mesures de
champ de déplacement et de déformation sur des surfaces planes ou non planes [5].
Un motif aléatoire (mouchetis) est appliqué sur la surface étudiée. Cette surface est
divisée en petits rectangles que nous appellerons facettes dans la suite (figure IV-9).
Du fait de la texturation aléatoire de la surface, on trouvera une distribution
caractéristique de niveaux de gris a I'intérieur de chaque facette, ce qui la rend donc
identifiable. Le principe général de la corrélation d’images 3D est celui de la
stéréocorrélation: La position du centre de chaque facette est déterminée dans le plan
image de deux caméras distinctes. Par de simples considérations géométriques, il est
alors possible de retrouver la position des centres des facettes dans I'espace en 3D. Les
trois composantes du champ de déplacement discrétisé sont alors obtenues par simple
soustraction des positions des centres des facettes entre deux instants successifs. Les
champs scalaires correspondant a certaines composantes du tenseur de déformation
peuvent alors étre calculés en dérivant le déplacement.

Pasde
facette

Source de
lumiére

Figure IV-9 : Principe de la corrélation d’image 3D (3D-DIC).
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Conditions expérimentales spécifiques de notre mesure

Nous avons utilisé le dispositif ARAMIS® commercialisé par GOM. Le mouchetis a
été appliqué a I'aide d’un aérographe. Les capteurs des caméras posseédent 2048x2048
pixels?. Un pixel représente 16 um sur la surface étudiée. Nous avons travaillé avec des
facettes carrées de taille n x n avec n=30 pixels. La distance entre les centres de deux
facettes adjacentes vaut p=7 pixels. La déformation affectée au centre d’une facette
est obtenue en calculant les composantes du gradient de la transformation a partir des
mesures de déplacement qui sont associées aux 8 facettes adjacentes (figure IV-10)

[6].

p = 7pixels|(distance

_gntre 2| facetteg Centrede
O © O facette

0 o || o

30 pixels

n

résolutionspatiale
DIC_SR

Figure [V-10: Mesure de déformation par DIC-3D sur une surface locale comportant 3*3
facettes.

Résolution spatiale

Pour les mesures plein champ, la résolution spatiale est définie comme la plus
petite distance entre deux points pour lesquels les mesures sont indépendantes [7]. Il
est facile de vérifier que pour notre mesure (figure 1V-10), la résolution spatiale pour la
déformation correspond a n+2p=44 pixels [8]. Exprimée en distance sur la surface de
I’éprouvette, la résolution spatiale« DIC_SR » vaut : DIC _SR= 44pixels *16um=0.7mm.
La résolution spatiale pour le déplacement correspond a : n* 16pum=0.5mm.

Résolution de la mesure ponctuelle de déformation

La résolution ponctuelle de la mesure correspond a la plus petite variation de la
grandeur mesurée qui peut étre détectée en un point. Cette valeur dépend donc du
bruit qui affecte I'expérience. Nous avons analysé le bruit en faisant une mesure de
champ de déformation pour des images prises entre deux instants entre lesquels
aucune sollicitation n’est appliquée a I'éprouvette. Le test du »? a permis de vérifier
gue ce bruit et gaussien. L'écart-type associé au bruit de la mesure ponctuelle de
déformation vaut S, = 5.107%. Pour les mesures de déformation macroscopique que
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nous avons obtenues par corrélation d’images, le bruit est beaucoup plus faible
puisqu’il s’agit d’une valeur moyenne obtenue sur toute I'image.

Composantes des déformations accessibles par corrélation d’images 3D

La corrélation d’images 3D permet de mesurer les trois composantes du
déplacement sur la surface étudiée. Cependant, les variations de ces composantes
selon la direction perpendiculaire a la surface restent inconnues. Les dérivées spatiales
du déplacement selon cette direction ne peuvent donc pas étre calculées. En
conséquence, certaines composantes du tenseur des déformations ne peuvent pas
étre obtenues. Dans notre cas, on vérifie facilement qu’on ne peut mesurer que :

e Sur la face principale de I'éprouvette: les cartes de déformation g, €, et yyy.
Avec une rotation de 45° du systéeme de coordonnées, on peut aussi avoir €4,
€22 et Yio.

e Sur la face latérale (ou tranche) de I’éprouvette: les cartes de déformation &,

ES <) o VA

IV.2.4.3 Résultats des essais de cisaillement plan
Sur la figure IV-11, on a représenté les courbes macroscopiqueSJ{”za(gSa)

correspondant aux deux matériaux Ac et MC.
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C Shear strength
: h i B
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FigurelV-11 : Forme de I’éprouvette et courbes de tractions correspondant a un
cisaillement plan +45° pour des composites taffetas verre/Elium® avec des
ensimages Ac et MC.
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% 1 2 3 4 5 6

ma -3
Y12 x 10

Figure[IV-12 : Détermination du module cisaillement G, pour les composites taffetas
verre/Elium avec des ensimages Ac et MC sollicités ent cisaillement plan +45° .

Module d’élasticité

Pour les faibles niveaux de contrainte, aucune différence significative n’est
décelable entre les courbes associées aux deux composites. Les modules de
cisaillement estimés sur lintervalle y{3%€[0.001 0.005] sont presque identiques
(figure IV-12): G;, = 3.41 GPa (matériau Ac) et G;, = 3.46 GPa (matériau Mc). Cela
confirme que la résistance de l'interface fibre-matrice a tres peu d’influence sur les
valeurs des constantes d’élasticité (voir chapitre Il). Comme pour I'essai de traction a
0°/90° selon la chaine (§ IV.2), nous observons que pour y{5* <0.006, I'allure des
courbes est non linéaire (figure 1V-12). Cela est d( aux propriétés viscoélastiques de la
résine Elium®. Logiquement la non linéarité est plus marquée que pour 'essai a 0°/90°
du fait que la résine est significativement plus sollicitée lorsque les fibres sont
orientées a +45°.
On notera que les valeurs mesurées pour le module de Young sont en bon accord avec
celles prédites par le modele OTFU. En revanche, elles sont 30% plus faibles que celles
prédites par le modeéle, a priori plus réaliste, OTFNU (tableau llI-5). Les modeéles
micromécaniques utilisés dans le (§ VI.3.2.2), ainsi que les simulations numériques
décrite dans le chapitre VIII, ont permis de vérifier que le modele OTFNU donne une
valeur acceptable pour le module de cisaillement. On peut donc supposer, qu’a cause
des propriétés viscoélastiques du matériau, l'utilisation d’'un modele linéaire pour
déterminer le module de cisaillement engendre une erreur trés importante. Cela
apparait clairement sur la courbe correspondante (figure IV-12).
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Apparition de 'endommagement

Pour une valeur de contrainte macroscopique g{3* comprise entre 20 MPa et 30
MPa, la pente des courbes diminue fortement (figure IV-11). On considere que cette
inflexion de la courbe peut étre associée a |'apparition et au développement de
I’endommagement [9]-[11]. L’analyse des champs de déformation obtenus en cours
d’essai par corrélation d’images permet de confirmer cette hypothése (§ IV.2.5). D’un
point de vue qualitatif on observe que lorsque g{3*>31 MPa, la courbe correspondant
au composite taffetas verre/Elium®/AC passe au-dessus de celle correspondant au
composite taffetas verre/Elium®/MC (figure 1V-13). Comme pour l'essai de traction
présenté précédemment le matériau MC subi donc un endommagement plus précoce
gue le matériau Ac. Il est cependant difficile de déterminer la différence entre les
valeurs des deux contraintes seuils d’endommagements puisque I'effet viscoélastique
lié a la matrice affecte également la linéarité des courbes.

45
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\ ,.--"-. aeet’
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= : des courbes .7l
E i 35‘ : .—--::.'-'*"“"'-w
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FigureiV-13 : Séparation des courbes de cisaillement plan pour les composites Taffetas
verre/Elium avec des ensimages Ac et MC.

Propriétés ultimes

Conformément a la norme ASTM 35 18 la résistance en cisaillement (notée o) a
été mesurée pour une valeur de la force correspondant a y{3%=0.05: On trouve
oR,=43.2 MPa pour le matériau Ac et 0&,=41.7 MPa pour le matériau MC. La différence
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n’est que de 4%. Cet écart est faible et apparait donc comme peu discriminant. Nous
avons cependant vérifié la reproductibilité de cette mesure sur trois essais. Compte
tenu de la définition de aF,, on peut considérer que la différence de résistance au
cisaillement qui a été mesurée est en fait induite par la différence de seuil
d’endommagement. Sur la figure IV-14, nous montrons une photographie d’une
éprouvette apres sa rupture a l'issue de I’essai de cisaillement plan.

Figure IV-14 : Profil de rupture d’une éprouvette taffetas de verre/Elium® sollicité en
traction par cisaillement plan.

Conclusion

L'essai de cisaillement plan est globalement peu discriminant pour évaluer
I'influence de I’ensimage sur les propriétés mécaniques de nos composites.
Cependant, nous avons mesuré une meilleure résistance au cisaillement dans le cas du
composite a ensimage acrylate. La contrainte seuil associée a [l'apparition de
I’endommagement est également plus élevée pour ce matériau. De plus, les courbes
al”;a(gl”;a) correspondant a I'essai de cisaillement plan sont tres fortement non-linéaires
sur une grande plage de déformation. On peut donc supposer qu’'un endommagement
important et progressif se développe au cours de I'essai. Dans ce qui suit nous avons
étudié cet endommagement a partir de mesures obtenues par corrélations d’'images
3D et par tomographie X.

IV.2.5Influence du textile sur le champ de déformation et
I'’endommagement

IV.2.5.1 Distribution spatiale de la déformation (échelle mésoscopique)

Les mesures qui ont été obtenues par corrélation d’'images au cours des essais de
cisaillement plan ont permis de mettre en évidence une forte structuration du champ
de déformation (figure IV-15b). Nous montrons ici que cette structuration est
engendrée par le textile qui est présent dans la couche de surface du composite.
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Sur la figure 1V-15a, nous avons placé une photographie de I'architecture du textile qui
a été incorporé dans chacun des 9 plis du stratifié. Pour faciliter I'analyse de nos
mesures de champ de déformation, nous baserons notre étude sur une représentation
simplifiée en 2D de ce textile. On distingue alors schématiquement trois régions a
I’échelle de la méso-structure :

e Les régions riches en fibre ol les torons de chaine et de trame se superposent
(régions 1).

e Les régions ou seulement des fibres dans le sens chaine ou des fibres dans le
sens trame sont présentes (régions 2).

e Des poches de résines qui ne contiennent aucune fibre (régions 3).

la distance entre le centre de deux régions identiques consécutives vaut 5 » avec

T=7,8 mm correspondant a la période spatiale du textile (voir chapitre Ill). Méme si la
forme en 3 dimensions des régions riches en résine (région 3) est complexe, il est
possible d’évaluer la taille de ces régions pour notre représentation 2D. Cette taille
vaut environ 0,85mm. La résolution spatiale de la mesure par corrélation d’images 3D
(DIC_SR=0.7mm) est donc significativement inférieure a la période spatiale du textile
mais du méme ordre de grandeur que la taille des poches de résines. Il est donc
possible de mesurer par 3D-DIC les variations des champs de déformation a I'échelle
mésoscopique, échelle qui est caractérisée par la période spatiale du textile.
Cependant, on ne pourra pas obtenir le détail de la variation spatiale de la déformation
a l'intérieur des poches de résines.

a) } o “ ) Intersection b) g

warp weft
Region 1

eft at surface
Region 2

resin pocket

Region 3

FigureIlV-15: Mise en relation du textile (a) et du champ de déformation €, (b) mesuré
sur la face principale de I'éprouvette pour le composite .
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Sur la figure IV-15 nous avons mis en relation le textile (a gauche) et une mesure du
champ de déformation €, obtenue sur la face principale au cours de I'essai. Une
structuration & 145° apparait clairement sur le champ de déformation. Nous avons pu
identifier les différentes régions du textile sur la carte de déformation :

e Les régions de faibles déformations correspondent aux régions riches en fibres
(région 3).

e Les régions de fortes déformations sont associées aux poches de résines
(région 1).

e Les régions de déformations intermédiaires correspondent aux zones ou seules
des fibres dans le sens chaine ou dans le sens trame sont présentes (région 2).

Sur la figure 1V-16 nous montrons deux cartes de déformation mesurées au méme
instant pour un niveau de déformation macroscopique correspondant a y{%* =0.018. Il
s’agit de :

o g, = y;—z sur la face principale (fig.16b)

e ¢, surlatranche de I'éprouvette (fig.16a).

Pour la carte de déformation obtenue sur la face principale, on retrouve la
structuration du champ a 145° correspondant au textile. Nous avons tracé plusieurs
profils pris sur les champs de déformation de la figure IV-16. Sur la face principale, le
profil 1 traverse alternativement les centres des régions 1 et 2 parallelement aux fibres
dans le sens de la trame. Le profil 2 est également pris sur la face principale
parallélement aux fibres de la trame, mais traverse successivement les centres des
régions 2 et 3 (profils 1 et 2 sur la figure IV-16b). La période des courbes correspondant
aux profils 1 et 2 vaut 3,9 mm, ce qui correspond bien a une demi-période du textile :
§=3.9mm, soit la distance entre les centres de deux régions identiques consécutives
(région 1, région2 ou région3). De plus les minimas du profil 1 ont approximativement
les mémes valeurs que les maxima du profil 2 : Dans les deux cas ces valeurs sont
prises au centre de la région 2. Pour le profil 3, tracé dans un méme pli sur la tranche
de I'éprouvette, la période de la courbe vaut, comme attendu :T/(2cos45°) =T /2

(figures 1V-16a et 16c¢). Tous ces résultats confirment que la structuration périodique
du champ de déformation est sans aucun doute inhérente a la périodicité du textile.
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FigurelV-16: Variation de la déformation a I’échelle de la mésostructure.

IV.2.5.2 Evolution temporelle de la déformation a I’échelle mésoscopique,
analyse de 'endommagement
A partir des mesures de champs de déformation qui ont été obtenus durant la
totalité de I'essai de cisaillement plan, nous avons étudié [I'apparition de
I’endommagement a I"échelle de la mésostructure. Sur la figure IV-17, nous avons
représenté |'évolution de la déformation mésoscopique &, en fonction de la
contrainte macroscopique ofy pour différents points représentatifs pris dans

différentes régions du matériau Ac:

e Points D, E et F pris au centre de trois différentes régions riches en fibres
(région 1)
e Points A, B et C pris au centre de trois différentes poches de résines (région 3)

Sur la méme figure nous avons également représenté la courbe correspondant a
I’évolution de la déformation macroscopique €7**=f(0{2%). Logiquement, la courbe
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macroscopique correspond grossierement a la courbe moyenne pouvant étre calculée
a partir des courbes obtenues a I’échelle mésoscopique.
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FigureV-17: Evolution de la déformation &, (échelle mésoscopique) dans les régions 1
et 3 pour le matériau verre/Elium®/Ac.

Premiére étape du processus de déformation : o7} < 25-30MPa

Les courbes obtenues pour les points pris dans la région 1 se superposent presque
parfaitement durant la totalité de I'essai. Les trois courbes prises dans la région 3 sont
également superposées environ jusqu’a ojy = 25 MPa. (figure 1V-18). Toutefois, le
niveau de déformation est environ 3 fois plus faible que la déformation mesurée dans
la région 1. Ce résultat est certainement lié a la plus faible rigidité des poches de résine
par rapport aux zones correspondant aux régions riche en fibres. Dans la partie 3 de la
thése, nous avons retrouvé ce résultat grace a une simulation numérique. On voit
clairement sur la figure IV-18 que, pour 67%'<30MPa, les courbes g,(07%') obtenues
dans les poches de résines ne sont pas parfaitement linéaires, méme pour les faibles
niveaux de déformation. Cela est dii aux propriétés viscoélastiques de la résine.
Logiquement la présence de ces non-linéarités locales induit des le début de I'essai une
(yiz) -

non-linéarité sur la courbe macroscopique 675
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Figure IV-18 : Evolution de la déformation ¢, (dans les régions 1 et 3) pour le matériau
verre/Elium®/Ac et pour a{3*<30MPa.

Mise en évidence du développement d’'un endommagement séveére et progressif
Pour des niveaux de contrainte élevés, les courbes €, (c75) deviennent fortement
non-linéaires pour les points pris dans les poches de résine (région3) (figure IV-17). A la
fin du test, les valeurs de déformation mesurées dans ces régions peuvent méme valoir
jusqu’a 30%. A température ambiante, notre matrice acrylique est un polymere vitreux
qui ne peut pas supporter de tels niveaux de déformation. Nous supposons donc qu'il
s’agit en fait d’une déformation apparente qui peut étre associée au développement
de certaines formes d’endommagements : I'apparition et la croissance de petites
cavités (fissures ou porosités) engendrent des discontinuités du champ de
déplacement. Si la taille de ces cavités n’est pas significativement plus grande que la
résolution spatiale de la mesure, les discontinuités de déplacement seront « lissées »
et apparaitront comme de forts gradients de déplacement et conduiront donc a des
mesures de déformation apparente élevées. Cependant ces fortes déformations ne
sont pas associées a un milieu continu bien défini mais a des régions hétérogénes ou
matiére et porosités sont mélangées a I'échelle de la mesure. C'est pour cette raison
que nous avons choisi de réaliser cette analyse avec €, au lieu de y;, : les fissures ou
les porosités s’ouvrent de facon privilégiée le long de I'axe de traction (direction x). Par
conséquent, il est plus facile de détecter la manifestation de 'endommagement en
étudiant la composante €,. L‘augmentation importante mais non discontinue des
courbes qui se produit a la fin de I'essai pour les points pris dans la région 3 peut alors
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étre attribuée au développement d’un endommagement progressif dans chacune des
poches de résine.

Au début de I'essai, les courbes gf(al”;a), &b (a{”za) et £¢ (al”;a) sont confondues. A la fin
de l'essai, un décalage entre ces trois courbes est observé (figure I1V-17).
L’endommagement ne se produit donc pas de facon simultanée dans toutes les poches
de résine. Une forte augmentation de la déformation est détectée en premier pour la
courbe correspondant au point C (figure IV-17) : 'endommagement se produit donc
d'abord dans le proche voisinage de ce point. En effectuant une analyse comparable
mais non limitée aux points A, B et C, incluant également les points correspondant aux
centres de toutes les poches de résines présentes dans le champ de déformation, on
constate que c’est au point C que 'endommagement est détectable en premier. Pour
déterminer approximativement un seuil d’endommagement correspondant a ce point,
nous avons tracé I'évolution de la différence gf(ol";a)—gf(al";a) au cours de l'essai
(figure IV-19). On peut voir que cette quantité devient significativement différente de 0

pour un niveau de contrainte macroscopique d’environ oy =25MPa ou oy =30 MPa..
Les barres d’erreurs tracées sur la figure IV-19 correspondent a \/ESS . Cela correspond
a I'écart type du bruit de mesure gaussien de la différence gf(a{';a)— gf(a{“za). Une

analyse similaire basée sur la différence gf(aga)—gf(aga) donne les mémes résultats.

10 C B

Damage onset
4t for point C .
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FigureiV-19 : Seuil d’endommagement pour le point C.
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A la fin du test, les courbes obtenues pour les points pris dans la région 1 deviennent
également non linéaires. On peut associer ce comportement a certaines formes
d’endommagement apparaissant dans les régions riches en fibres ou encore a la
redistribution complexe des contraintes a I'échelle mésoscopique résultant de
I’effondrement progressif de la rigidité dans les poches de résines.

Pour le matériau MC, nous avons également étudié les courbes de déformation a
I’échelle mésoscopique. Cependant a cause de la dispersion des courbes &,(o7%
obtenues en région 3, il n’est pas facile de déterminer avec précision les valeurs seuils
d’endommagements avec cette analyse a la méso-échelle. L'incertitude est
approximativement de 5 MPa (figure IV-17). Durant 'essai de fatigue les dégats sont
susceptibles de s’accumuler dés que le seuil de dommage est atteint. Comme nous le
verrons au chapitre V, cela permet de déterminer facilement les valeurs seuils de
contraintes d’endommagements.

IV.2.5.3Bilan

A |'échelle mésoscopique, nous avons établi que certaines formes
d’endommagement sont observables dans les poches de résines. Malheureusement, la
résolution spatiale de la mesure de déformation ne permet pas de réaliser une analyse
du détail de cet endommagement a l'intérieur des poches de résine. Des observations
a des échelles submillimétriques sont nécessaires. Dans ce but, nous avons utilisé la
tomographie X.

IV.2.6 Analyse des mécanismes d'endommagement

Nous avons donc réalisé des expériences de tomographie X pour analyser les
phénomeénes qui entrainent une augmentation trés importante de la déformation
apparente qui a été mesurée dans les poches de résine.

IV.2.6.1 Tomographie X : caractéristiques techniques de la mesure

Notre expérience de tomographie X a été réalisée avec une taille de voxel
correspondant a 6.5um dans l'espace réel. La résolution spatiale de la mesure
correspond approximativement a la taille représentée par 3 voxels, soit 20um environ
dans notre cas. La résolution spatiale est donc 35 fois meilleure que celle associée a la
mesure de déformation par corrélation d’'images. L'expérience de tomographie X a été
obtenue pour le matériau Ac qui a été préalablement sollicité en cisaillement plan
pour un niveau de déformation et de contrainte macroscopiques d'environ y7% = 0.05
et 0{2% = 43MPa. Ce niveau de sollicitation se situe bien aprés que I'apparition de

I’endommagement qui a été détectée par corrélation d’images.
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IV.2.6.2 Résultats

Sur la figure IV-20, nous montrons la structure interne 3D obtenue par
tomographie X pour un matériau taffetas de verre/Elium®/Ac (matériau Ac). On peut
distinguer sur cette reconstruction 3D les différents plis ainsi que les torons orientés
dans les sens chaine et trame. La taille des fibres (15um-20um) est du méme ordre de
grandeur que la résolution spatiale de la mesure. Par conséquent il difficile de
distinguer chaque fibre séparément sur la vue 3D.

Figure IV-20: Structure interne d’un composite taffetas de verre/Elium®/Ac
endommagé obtenue avec 500 coupes de micro-tomographie X (résolution 6.5

umy/pixel).

Sur la figure IV-21, on a représenté une coupe tomographique « typique » prise
parallelement a la surface de I’échantillon. Avec un examen minutieux de cette figure,
on remarque que des porosités apparaissent de facon privilégiée dans les coins des
poches de résines ol la chaine et la trame se croisent. Cela apparait clairement pour
les deux plus petites cavités qui sont visibles sur la figure IV-21. Nous n’avons jamais
observé de cavités qui ne soient pas contigués avec des régions riches en fibres. Cela
suggére que les endommagements observés durant I'essai de cisaillement plan sont
bien directement liés a la qualité de la résistance de l'interface fibre-matrice. De plus la
résolution spatiale de la corrélation d’images n’avait pas permis de déterminer les
zones spécifiques des poches de résine ou 'endommagement apparait. Dans la partie
[l (modélisation), nous avons obtenu par simulation numérique les champs de
contrainte a I'échelle de la mésostructure avec une résolution spatiale bien meilleure
gue celle correspondant a la corrélation d’images. Les résultats obtenus par simulation
viendront conforter les observations réalisées par tomographie X.
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Voids at edge of
warp/weftintersection

FigureV-21: Coupe tomographique d’un composite taffetas de verre/Elium/Ac sollicité
en traction par cisaillement plan.

IV.2.6.3 Conclusion pour I’essai de cisaillement plan
Apreés avoir soumis nos deux composites a des essais de cisaillement plan, nous
avons obtenu les conclusions suivantes :

e Lavaleur du module de cisaillement ne dépend pas (ou trés peu) du lien fibre-
matrice.

e La contrainte seuil dendommagement est plus élevée pour le composite AC
gue pour le composite MC.

e La résistance au cisaillement est légérement plus élevée pour le composite AC
gue pour le composite MC.

e Le textile induit une forte structuration du champ de déformation a I’échelle
mésoscopique.

e Un endommagement significatif apparait au cours de I'essai dans les poches de
résine : cet endommagement correspond a des zones de décohésion entre les
zones riches en fibres (torons) et la résine.

Iv.3 Caractérisation en flexion par appuis rapprochés : résultats et
analyses

IV.3.1 Essai de flexion sur poutre courte (Short Beam Shear)

IV.3.1.1 Mise en situation
Dans ce paragraphe, nous comparons la réponse de nos deux composites taffetas
de verre/Elium® par des essais de flexion sur poutre courte. Pour avoir un élément de
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comparaison, nous avons également réalisé cet essai pour un taffetas verre/époxy.
Pour les systemes a renfort tissés, nous avons vu dans le chapitre Il que les essais de
flexion sur poutre courte sont discutables pour déterminer une valeur exacte d’ILSS
[12]. Néanmoins ils restent relativement fiables pour évaluer a titre comparatif les
différences de performances entre composites correspondant a des traitements de
surface différents [13]. Nous avons donc conscience que les résultats doivent étre
considéré uniqguement pour observer un apport éventuel de I'ensimage acrylique (Ac)
par rapport a I'ensimage multi-compatible (MC) et non pas pour quantifier une valeur
intrinseque d’ILSS. Dans ce qui suit, on présentera d’abord le principe de I'essai en
insistant sur les précautions qui doivent étre prises lorsqu’il est utilisé pour tester des
taffetas a matrice thermoplastique.

IV.3.1.2 Principe de I'essai

Les essais de flexion sur poutre courte sont réalisés sur des éprouvettes
rectangulaires de section S=10*4mm reposant sur des appuis inférieurs distant de 20
mm (5 fois I'épaisseur). On note 1 et 2 respectivement les directions des torons dans le
sens chaine et trame et 3 celle selon I'épaisseur (axe de chargement). Sous I’action du
chargement |'état de contrainte généré s’exprime par le tenseur suivant :

0 0 o043
o= 0 0 0 (3)
o;3 0 O

La composante de cisaillement g;3 du tenseur des contraintes domine dans les deux
régions situées entre |I'appui supérieur et les deux appuis inférieurs (figure 1V-22).

-1}
2
S
= 3
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7 7
Zz 2z 2
VA4
— e &«
e T . L e"
| S = [ = °

i ’ 5e g Sens chaine 1

Zones d'endommagements par
cisaillement interlaminaire

Figure IV-22:Principe de I'essai de flexion sur poutre courte: représentation
schématique des zones d’endommagements par cisaillement interlaminaire.
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Les résultats sont exprimés sous la forme d’une courbe correspondant a la force en
fonction de l'allongement. Lorsque la force maximale (F,.x) est atteinte, un
délaminage a lieu entre les couches impliquant un « arrachement » par cisaillement de
la matrice sur les fibres permettant de calculer la résistance au cisaillement
interlaminaire « ILSS » suivant la formule:

3

z* Fmax (4)
W * e

ILSS =

avec:

e |LSS: cisaillement inter-laminaire (MPa) e w: largeur de I’échantillon (mm)
® F,... Force maximale (N) e e: épaisseur de I"échantillon (mm)

Sur la figure IV-23 prise sur la tranche de I'éprouvette, on montre le profil
d’endommagement typique obtenu pour un essai de flexion sur poutre courte. Un
essai réalisé dans de bonnes conditions pour lequel 'endommagement est associé a la
résistance fibre-matrice doit vérifier les conditions suivantes :

e Des fissures qui apparaissent lorsque la force maximale est atteinte et qui sont
orientées dans le sens de la longueur dans les zones de cisaillement inter-
laminaires maximales.

e La présence de cusps qui est synonyme d’une rupture par cisaillement en mode
Il 3 l'intérieur des fissures (§ 11.3.2.1)

e Une absence de contrainte de compression parasite au niveau des couteaux
inférieurs notamment pour les composites a résines thermoplastiques.

Afin de vérifier la fiabilité de nos essais, nous associerons a I’'expérience un controle
par MEB et par DIC pour détecter la présence de cusps et détecter linstant
d’apparition des premiéres fissures (§ 1V.3.2)

[

fissures

v

Figure 1V-23 : Cliché MEB sur éprouvette composite verre/Elium®/Ac sollicité par flexion
sur poutre courte.
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IV.3.1.3 Résultats

La figure 24 montre les réponses obtenues pour nos deux matériaux composites
au cours d’une sollicitation en flexion sur poutre courte. Contrairement aux essais de
traction et de cisaillement plan, nous observons une tres nette séparation des courbes
pour les matériaux Ac et MC. L'ILSS du composite correspondant a I’ensimage spécial
acrylique (matériau Ac) présente une valeur qui est 40% supérieure a celle
correspondant a I’ensimage multicompatible (matériau MC) :

e Matériau Ac: ILSS=70.0 MPa
e Matériau MC : ILSS=50.4 MPa

Pour obtenir un élément de comparaison avec des composites « couramment »
employés, nous avons aussi mesuré I'ILSS d’un taffetas verre/époxy (figure 1V-24
matériau D). Pour ce composite, on trouve un ILSS=54.7 MPA. Cette valeur est tres
comparable avec celle obtenue pour le matériau MC et tres inférieure a celle
correspondant au matériau Ac . Ce résultat confirme les études réalisées par ARKEMA
qui ont mis en évidence le fort potentiel de la résine Elium® pour les composites de
structures.

L’essai short beam shear est donc trés discriminant pour caractériser I'adhésion fibre-
matrice de nos formulations de composites taffetas verre/Elium®. Cela suffit pour
justifier 'utilisation de cet essai. Toutefois, compte tenu des problémes mentionnés
dans le sous paragraphe précedent, nous avons voulu vérifier qu’un endommagement
dépendant de la qualité de I'adhésion fibre-matrice est obtenu dans de bonnes
conditions d’essais (présence de cusps, absence de zones de compression...).

courbes de short beam shear
sur composites a renfort taffetas

80,
70}

60+

a
(@]
o~
-
ans
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i
(=]

(V]
(@]

20}

" Matériau Ac
10+t = Matériau MC
« Matériau D

% 025 05 075 1 125 15
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FigureIV-24: Courbes d’essai de flexion sur poutre courte réalisées sur composites a
renfort taffetas.
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IV.3.2 Controle des essais

Comme nous l'avons déja évoqué, l'essai de flexion sur poutre courte peut
engendrer des modes d'endommagement qui ne sont pas associés a un cisaillement
inter-laminaire et donc ne dépendent pas de la résistance fibre-matrice (§ 11.2.1.5).
Pour les systéemes a résine thermoplastique, cela peut notamment intervenir dans les
zones sollicitées en compression qui sont situées a proximité des appuis. Dans ce cas,
la force maximale de la courbe ne correspond pas a une rupture par cisaillement inter-
laminaire. Pour vérifier que nous n'étions pas dans cette situation, nous avons controlé
nos essais a l'aide de deux techniques:

® un suivi in-situ par corrélation d'images
e un contrOle post-mortem par MEB (Microscopie Electronique a Balayage)

IV.3.2.1 Contréle 3D-DIC
Pour analyser notre essai SBS, nous avons mesuré le champ de déformation sur la
tranche de I'éprouvette au cours de I'essai. Peu aprées le passage de la valeur maximale

de force sur la courbe Force-déplacement (figure 1V-25a), nous avons pu mettre en

évidence des zones de concentration de déformation qui sont allongées le long des plis
(régions de couleur jaune sur la figure IV-25a). Ces zones apparaissent aux endroits
exacts ou des fissures horizontales correspondant au délaminage entre les plis peuvent
étre observées (§ 1V.3.1.2). Ces fissures horizontales sont engendrées par la contrainte
de cisaillement interlaminaire.

Comme nous l'avons déja évoqué, les zones ou de fortes augmentations de la
déformation « apparente » correspondent aux régions ou apparait un
endommagement localisé. Les mesures obtenues par corrélation d’'images montrent
donc qu’un endommagement correspondant au cisaillement interlaminaire est
détectable peu aprés le passage par la force maximale. Par ailleurs, aucune
concentration de déformation n'a été observée au voisinage des couteaux inférieurs
lors du passage de la courbe par la force maximale, ce qui exclut a priori un
endommagement attribuable a la compression.
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FigurelV-25 : Observation au DIC d’une éprouvette taffetas/Elium sollicité en flexion
sur poutre courte : a) peu apres le passage a Fmax. b) longtemps aprés le passage par
Fmax (fin de I’essai). ¢) zoom obtenu par MEB des zones endommagées.

IV.3.2.2 Contr6le MEB

Aprés un essai interrompu peu apres le passage par la force maximale nous
avons réalisé l'inspection au MEB de la tranche de nos composites. Nous avons pu
mettre en évidence des fissures (figure 1V-23) dans la chaine , orientées le long des

fibres (fibre paralléle a la longueur de I'éprouvette) dans les régions ou la contrainte de
cisaillement interlaminaire est maximale. De plus, la résolution spatiale du MEB
permet de "rentrer" dans la fissure pour observer finement le facies de rupture. Sur la
figure IV-26a, nous pouvons voir des débris de matrice sur les fibres en faible quantité
a 'intérieur des fissures. Ces morceaux de résine ont une forme caractéristique en S
qui correspond a des "cusps" (§ 11.3.2.1). Leur présence prouve que la matrice a été
arrachée des fibres situées dans la chaine par cisaillement inter-laminaire et donc en
mode Il [14]. Par ailleurs une seconde observation révele des décohésions nettes entre
les fibres et la matrice (figure IV-26b) pour les fibres dans la trame. L’ensemble de ces

résultats suggere fortement qu’un endommagement associé a la qualité de I'adhésion
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fibre-matrice apparait bien peu aprés le passage par la force maximale pour nos
composites lors d’une sollicitation en short beam shear.

= y -

Figure 1V-26 : Clichés de facies de rupture réalisé par MEB pour une éprouvette taffetas
verre-Elium/AC sollicité en en flexion sur poutre courte jusqu'a rupture.

Nos composites ont donc des réponses tres significativement différentes lorsqu’ils sont
soumis a un essai en flexion sur poutre courte. Comme nos matériaux ne different que
du fait de I'ensimage qui a été appliqué aux fibres, cela montre que cet essai est
discriminant pour évaluer la résistance fibre-matrice pour nos composites. Nos
observations obtenues par MEB et par DIC confirment que I'endommagement initial
qui apparait au cours de cet essai dépend bien de la qualité de I'adhésion de la matrice
sur la fibre.

IV.4 Conclusion

Nous avons comparé les composites Ac (ensimage acrylate) et MC (ensimage multi-
compatible) a I'aide de plusieurs essais macroscopiques couplés a des observations
locales. Nous avons montré que lI'ensimage acrylate améliore la résistance fibre-
matrice. Parmi toutes les techniques que nous avons employées, les conclusions les
plus claires ont pu étre obtenues grace :

e Aux essais de flexion sur poutre courte.
e A l'observation MEB des facies de rupture obtenus apres des essais de traction
selon la chaine.

Avec I'essai de cisaillement plan, nous avons montré que :

e La contrainte seuil d’endommagement du matériau Ac est supérieure a celle du
matériau MC. A cause de la viscoélasticité de nos composites, les valeurs
précises de la différence de ces contraintes seuils d’endommagement est
difficile a déterminer.

e Des zones de décohésion ont été observées par tomographie X a la frontiére
toron/poche de résine. Cette forme d’endommagement dépend a priori de la
gualité de la résistance fibre-matrice.
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Au cours d’une sollicitation en fatigue, si la valeur maximale de I'effort cyclique est
supérieure a une valeur seuil de contrainte, 'endommagement s’accumulera a chaque
cycle. Cela conduira a une ruine rapide du composite. Compte tenu des remarques
précédentes, nous pensons donc que la réponse de nos deux composites présentera
des différences significatives pour des sollicitations en fatigue correspondant a un
effort en cisaillement plan.
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Chapitre V : Essais dynamiques en fatigue

V.1 Introduction

Ce chapitre est consacré a I'étude expérimentale des propriétés en fatigue des
deux composites taffetas verre/Elium®. En pratique, les structures composites sont
souvent soumises a des chargements de nature cyclique. Leur ruine dépend alors des
mécanismes gouvernant le développement et I'accumulation de 'endommagement.
Cet endommagement peut étre initié dans différentes régions de la microstructure du
composite, notamment a l'interface fibre-matrice [1], [2]. Les propriétés en fatigue
dépendront alors considérablement de la qualité de I'adhésion des fibres sur la matrice
et donc de I'’ensimage [3]-[6].

Classiquement, les propriétés en fatigue des matériaux de structures sont étudiées en
tracant les courbes de Wohler. Toutefois, I'obtention de ces courbes nécessite la
réalisation d’essais tres longs a mettre en oeuvre et trés consommateurs
d’éprouvettes. Dans le cadre de cette thése, notre objectif est de vérifier s’il est
possible de mettre en évidence et de quantifier I'influence du traitement de surface
des fibres sur les propriétés en fatigue de nos composites. Il ne s’agit donc pas de
déterminer des valeurs exactes de limites d’endurance. Nous avons donc mis au point
une procédure expérimentale qui nous a permis d’obtenir trés rapidement des
résultats et qui ne nécessite qu’une seule éprouvette par type de matériau. Notre
démarche peut étre décomposée en deux étapes :

e Mesures d’auto-échauffement en fatigue pour des cycles de chargements
successifs d’amplitudes croissantes. Les mesures d’auto-échauffement de ce
type sont couramment utilisées pour étudier I'évolution de 'endommagement
apparaissant dans les matériaux composites soumis a des chargements
cycliques [7]-[12].

e Traitement des données basé sur un modéle OD (aucune dépendance spatiale)
de transfert thermique : nous déterminons la contrainte seuil correspondant a
la transition entre deux régimes thermomécaniques que nous associerons
d’abord a un comportement viscoélastique linéaire et ensuite a I'apparition
d’'un endommagement des matériaux.

L'organisation du chapitre est la suivante : Tout d’abord, nous présentons notre
protocole expérimental et les courbes brutes d’auto-échauffement qui ont été
obtenues. Ensuite, nous détaillons la démarche qui nous a permis d’imaginer une
procédure originale pour traiter ces courbes d’auto-échauffement. Enfin, nous
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montrons que les composites étudiés ont des comportements en fatigue
significativement différents.

V.2 Essais de chargement cyclique : tests d’auto échauffement en
fatigue

V.2.1 Caractéristiques de I’essai

V.2.1.1 Caractéristiques mécaniques

Les essais d’auto-échauffement sous sollicitation cyclique ont été réalisés avec une
machine de fatigue Bose® 3000. Les éprouvettes ont une forme haltére et sont
sollicitées en traction. Pour la majorité de nos expériences, les fibres sont orientées a
(+45°) par rapport a la direction du chargement. Il s’agit donc de la méme
configuration que celle correspondant a I'essai de cisaillement plan détaillé au chapitre
IV. La mesure de force est obtenue a I'aide d’un capteur de capacité 3000N (Résolution
<1 Newton).

V.2.1.2 Mesures thermiques

Les champs de température sont mesurés avec une caméra thermique infrarouge
FLIR® SC7000 équipée d’un détecteur 320x256 capteurs In-Sb et dotée d’un objectif de
50 mm. Dans les conditions d’observations, la résolution spatiale de la mesure en
surface d’échantillon est de 600 um/pixel. La résolution de la mesure, c’est a dire la
plus faible variation de température détectable est selon les données constructeurs,
de 20mK (NEDT). Il s’agit en fait d’'un niveau de bruit de mesure. Pour évaluer la
température de surface de I'échantillon, le champ de température est moyenné
spatialement sur un rectangle de 8x50 pixels? pris dans la partie centrale de
I’éprouvette (figure V-I) ol le champ de température est supposé uniforme. Le champ
de mesure contient donc 400 pixels. L'analyse statistique du bruit ayant permis de
vérifier qu’il est gaussien, on peut estimer que la résolution de mesure pour la
température moyenne vaut ainsi 20 mK/\/4_OO ~ 1mK. Cette incertitude de mesure,
due uniquement aux performances de la caméra, est trés faible. Au regard des faibles
élévations de températures qui seront mesurées pour notre étude, c’est plus a un
probléeme de biais métrologique que I'on peut rencontrer qui, en pratique, est induit
par les variations de température d’environnement de I'essai. Pour pallier ce
probleme, une éprouvette de référence soumise au méme environnement thermique
est également présente dans le champ de mesure (figure V-1). L'augmentation de la
température de I'échantillon est calculée en soustrayant la température moyenne
mesurée sur |'échantillon étudié, de celle obtenue sur I'éprouvette de référence. Cette
procédure permet donc de s’affranchir du principal biais de mesure auquel on peut
étre confronté.
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Figure V-1 : Protocole d’auto-échauffement sous fatigue.

V.2.2 Protocole expérimental

Les éprouvettes sont soumises a une succession de « blocs » de chargement. Un

bloc de chargement se décompose de la fagon suivante :

1) une premiere étape de 2000s pendant laquelle une force cyclique (et donc une

contrainte macroscopique cyclique) est appliquée :

( 1 1
F = FMAX (E — Ecos(ant))
{ yma — 1naJWAX'_1___1
o5 = oy, >3 cos(2mft)
ma _— _maMAX 1 1 2
Laxx = Oxx E - ECOS( ﬂft)

avec:

e [ =1hz:fréquence d’excitation

o FMAX . yaleur maximale de la force
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ma MAX FMAX . . . . . ,
e 0, = —5 ‘ contrainte macroscopique maximale de cisaillement. C'est

le paramétre macroscopique que nous utiliserons pour caractériser I'effort
appliqué lorsque les fibres sont orientées a (+45°) (comme dans l'essai de
cisaillement plan, du (§ 1V.2.4).

ma,MAx _ FMAX , , - : )
® Oy = —— : contrainte macroscopique maximale de traction. C'est le

parametre macroscopique utilisé pour caractériser |'effort appliqué lorsque
les fibres sont orientées a 0°/90°.
2) Une seconde étape de 600s correspondant a une « phase de repos » pendant
laquelle la force est nulle (F = 0).

Entre deux blocs de chargement, 'amplitude de I'effort FM4X est augmentée (et donc
également celle de a2*M4% et de o*M*%). Sur la figure V-2 (partie inférieure), nous
avons représenté schématiquement la succession de deux blocs de chargement qui ont
été appliqués a un taffetas verre/Elium®/MC (ensimage multicompatible). Dans un
souci de lisibilité, les sinusoides représentées sur cette figure ne représentent
évidemment pas les signaux a leur fréquence réelle de 1Hz. Durant l'intégralité de
I'essai, les champs de température sur I'éprouvette sollicitée et sur I'éprouvette de
référence sont mesurés par thermographie infrarouge. Les températures moyennes
correspondantes sont respectivement notées : T*P€ et T"¢/. AT est la différence entre
ces deux températures : AT = TSP-T™¢/ La mesure de température est moyennée
temporellement sur une période de 15s afin d’éliminer les variations cycliques rapides
(fréquence f = 1hz) de température qui sont induites par la thermoélasticité. La
succession des blocs de chargement se poursuit jusqu’a rupture de I'éprouvette.

Sur la partie supérieure de la figure V-2 nous donnons a titre indicatif une évolution
possible de AT associée aux deux blocs de chargements représentés en partie
inférieure. Durant le premier bloc de chargement, AT augmente et se stabilise a une
valeur limite AT® qui est atteinte aprés environ 8 ou 9 minutes d’essai (figure V-2) et
correspond a I'état stationnaire du probléme de transfert thermique. La valeur de AT*
augmente pour chaque bloc de chargement puisque |'effort appliqué est croissant.

L'essai d’auto-échauffement complet permet alors d'obtenir la courbe
AT® = f(effort appliqué) ou I'effort appliqué considéré sera o *™4* lorsque les

fibres seront orientées a 0°/90° par rapport a I’axe de traction et Ulnzla'MAX lorsque les
fibres seront orientées a +45°par rapport a I’axe de traction.
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Figure V-2 : Evolution de AT ®au cours de deux blocs de chargement correspondant a
atMAX ~ 26 MPa puis o]2*M** ~ 28 MPa.

V.2.3 Analyse des courbes d’auto-échauffement.

Influence de I'orientation des fibres

Bien que nous présentions essentiellement des résultats pour des éprouvettes en
configuration +45° nous avions initialement réalisé ces expériences d’auto-
échauffement pour des configurations 0°/90°. Sur la figure V-3 nous avons donc tracé
les courbes représentant ATS en fonction de la contrainte appliquée pour ces deux
configurations soit respectivement ATS = f(oi2®M4%) et AT® = f(a[2*M*). Les
courbes de la figure V-3 ont été obtenues pour le matériau MC et pour une méme
fréquence d'excitation de 1Hz. En configuration 0°/90°, I'augmentation de
température est toujours trés faible : environ 0,5°C a la fin de I'essai. Les résultats sont
difficilement exploitables pour extraire une information en termes de transition de
régime thermomécanique, sauf a multiplier les expériences et a appliquer un
traitement statistique. Nous avons eu l'idée de refaire ces essais en configuration
+45° apres avoir réalisé nos essais monotones en cisaillement plan au cours desquels
nous avons pu mettre en évidence I'apparition et le développement d’un
endommagement sévere dans certaines régions de la mésostructure du composite. A
cet endommagement étaient associées des mesures locales de déformation apparente
trés élevées (§ 1V.2.5.2). Dans le cas de la configuration 0°/90° au contraire, les champs
de déformation obtenus par corrélation d’images n’avaient révélé aucune région
spécifique correspondant a des augmentations importantes de la déformation.
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L'orientation des fibres par rapport a la direction de chargement a clairement une
influence trés importante sur les processus d’endommagement des composites
taffetas:

e Pour l'essai de traction avec des orientations a 0°/90° pour les fibres, le niveau
d’endommagement reste modéré avant la ruine finale de I'éprouvette par
rupture des fibres a 0° autour d'une contrainte globale d'environ 140 Mpa
(figure V-3)

e Pour l'essai de traction avec des orientations a +45° pour les fibres
(cisaillement plan), un endommagement sévére et progressif commence a se
développer bien avant la ruine finale de I’éprouvette (chapitre IV).

Les essais d’auto-échauffement pour la configuration +45° conduisent cette fois a des
augmentations de température plus significatives (de lI'ordre de 4°C a la fin de I'essai).
Cette valeur est 10 fois plus importante que celle obtenue pour des orientations de
fibres a 0°/90° et permet de repérer clairement un changement de régime sur la
courbe d'auto-échauffement. Notons qu’une petite partie de |’auto-échauffement
globale provient des propriétés viscoélastiques de nos composites qui sont plus
importantes lorsque les fibres sont orientées a +45°. Cet effet pourra étre quantifié
grace a 'analyse présentée dans le paragraphe suivant.

o;[u::. MAX (MPa)
5 10 15 20 25 30

-+-MC composite material +/-45°
ol *MC composite material 0/90°

AT (°C)

% 45 70 95 120 145
0’::.““‘“'\ (MPa)
Figure V-3 : Courbes ATS = f(a3%M4%) (éprouvette avec fibres orientées a +45°) et

AT® = f (a,ﬁa’MAX ) (éprouvette avec fibres orientées a 0°/90°) pour le matériau MC.

Courbes d’auto-échauffement en échelle logarithmique

Sur la figure V-4, nous avons tracé nos courbes d’auto-échauffement en échelle
logarithmique (log;, (AT®) = f(loglo(orlnza’MAX)) pour les composites Ac et MC. En
représentant nos résultats sous cette forme, nous pouvons clairement mettre en
évidence deux régimes distincts :
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1) Aux faibles niveaux de contrainte, la dépendance de log,,(AT?®) par rapport a

loglo(cr;“za’MAX) est linéaire avec une pente proche de 2 (pente=2.08 pour le
matériau MC et pente=2.03 pour le matériau Ac). ATS est donc

L . . MAX) 2
approximativement proportionnelle a (cllnza‘ )

2) Pour les niveaux de contrainte élevés, la dépendance de log,,(AT?®) devient

. o . MAX
clairement non linéaire par rapport a logo (075" ).

La valeur de la contrainte seuil correspondant a la transition entre les deux régimes

mis en évidence sur les courbes de la figure V-4 est différente pour les deux matériaux.

Ces valeurs valent approximativement : g{%% MAX ~ 21.4 MPa, pour le matériau MC et

o MAX ~ 26.3 MPa pour le matériau Ac.

Dans la suite, nous avons essayé de dégager une interprétation physique permettant
d’expliquer les deux régimes observables sur les courbes de la figure V-4. Le cadre
d'interprétation repose sur :

1) Des travaux montrant dans le cadre d'essais de fluage qu'a faibles niveaux
de contrainte, le comportement mécanique de certains composites tissés a
matrice thermoplastiques peut étre décrit a l'aide d'un modeéle
viscoélastique linéaire [13],[14].

2) Des travaux antérieurs menés au sein de I'équipe sur d'autres matériaux
[15] qui par une approche thermodynamique de la viscoélasticité linéaire,
permettent de détecter la contrainte seuil marquant la fin de ce régime et
'apparition d'un autre régime ou s'activent les mécanismes
d'endommagement.

1 Ac composite material
o
0.5 L
’ MC composite material m| . - "
L] o =
w & O~
s | r e
= 0 Linear . 1::-"'
hl viscoelastic = |
2 regime for MC .- R Damage
2 03 « ad onsethc
A onset MC
-1 L]
Slope = 2.08 I"fh‘.:n “nea.r
- viscoelastic
. Regime 1 regime for MC
e 0.9 1.1 13 15 1.7
: . l'ﬂg'mfn‘:;“'mxl : . .

Figure V-4 : Courbe logyo (AT®) = f(logso(o3*"**)) pour les matériaux MC et Ac
(éprouvettes avec fibres orientées a +45°).
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V.2.4 Relation théorique entre AT et o73*"** dans le régime
viscoélastique linéaire.

Nous avons vu que le premier régime observable sur les courbes d’auto-

échauffement correspond a une relation de proportionnalité entre AT® et (Grlnza 'MAX)Z.

Il est possible de retrouver ce résultat de facon théorique en supposant que le

comportement mécanique de nos composites est viscoélastique linéaire.

. iy ma,MAX
V.2.4.1 Proportionnalité entre q et 67,

La puissance moyenne dissipée par unité de volume au cours d’un cycle est
donnée :

( 1 f(n+1)T0

a=7 g™ : gme it

TlTo

4 ou (2)

1 (n+1)T,
q f oma ¢ma dt : en projection sur le repere (X,y)

L B TO nTy

avec:

1 ma MAX
e Tp= 7 o ol = ‘T""T(l — cos(erft)).

La sollicitation en contrainte correspond donc a la somme d’une partie statique et
d’une partie sinusoidale. Dans le cadre de la viscoélasticité linéaire, il est possible de

calculer indépendamment la réponse en déformation a ces deux sollicitations. Chacun

, .. MAX ;. .
des deux termes dépend alors linéairement de 01"2”' . Le régime transitoire

affectant la partie sinusoidale est éliminé apres quelques cycles. La déformation totale
L. efd , .
e et sa dérivée par rapport au temps % peuvent alors s’écrire:

O.;r)lca MAX
gma — <T) [](t) —/J"?+]"? cos(2rft — 6)]

ma ma MAX (3)
S = (5 [+ 2T T smeange - o)

avec:

e J(t) : fonction de relaxation, e J" :complaisance de perte (dissipative)
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e J': complaisance de stockage e §:angle de perte.

. d . . d .
Par ailleurs, lorsque t — oo, d—i devient constant (lim;_, d—i = §). Dans le cas contraire

le matériau subirait un fluage tertiaire, ce qui est impossible dans le cadre de la
viscoélasticité linéaire. Le cas S=0 correspond au cas courant ou le fluage secondaire

est nul. En utilisant la relation /]2 + J""?sin(6) =], il est facile de vérifier que
lorsque t — co:

1 (n+1)T, ma,MAX\ 2 "
— ma sma ¢ — g S T (4)
q= T_ Oxx Exx At = 2 + T
0 nTO 0
Dans le cadre de la viscoélasticité linéaire, g est donc proportionnelle 3 (g¢ M4X)2,
Fmax , . .
De plus, comme gy M4 = —— = 202%MAX ¢ est également proportionnelle 3
ma,MAX\?2
(012 ) :

V.2.4.2 Proportionnalité entre g et AT*

Cette relation ne peut qu'étre issue d'une approche de modélisation du transfert
par la thermodynamique des milieux continus. Dans le cadre des hypothéses
classiques, c'est un bilan d'entropie pratiqué a I'échelle locale a partir de I'expression
de la forme généralisée des lois d'état rhéologiques (relations entre toutes les
variables du potentiel thermodynamique choisi: entropie, température, contrainte,
déformation, variables internes...) qui permet de formaliser une équation de la chaleur
faisant apparaitre un terme source avec toutes ses composantes. Le flux d'entropie
échangé avec l'extérieur du volume élémentaire représentatif de |'état local est
considéré suivre la loi de Fourier qui fait naturellement apparaitre le laplacien de la
température. Dans le cas d'un systeme dont on considérera la température
relativement homogéne (ce qui est le cas pour une zone macroscopique en surface de

I'éprouvette), on tombe dans I'approximation triviale dite du "petit corps". La densité

AT
surfacique du flux échangé par diffusion est faible et s'approxime par —~en rapportant

cet échange sur un volume de capacité calorifique donné. On obtient alors un modéle
de transfert thermique qualifié de OD (aucune dépendance spatiale), et on peut
montrer [15] que I'équation de la chaleur, moyennée sur un cycle, peut étre réécrite
sous la forme purement différentielle :

dlAT] AT _q (5)

dt T pcC
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Avec :

e p:masse volumique moyenne du composite

c: chaleur spécifique moyenne du composite
pcel
2h.(e+1)

T est une constante de temps donnée par : 7 =

h : coefficient d’échange thermique
e ¢ : épaisseur de I'éprouvette
e largeur de I'éprouvette.

Jégou et al. [12] ont détaillé la démarche compléte permettant d’aboutir a cette
équation. Meshaka et al. [15] ont également établi ce résultat a partir d’'un modeéle
thermodynamique complet, développé dans I'hypothése d'un transfert de chaleur 1D
finalement dégénéré par approximation OD [15].

En supposant que g est constant, la solution de I'équation 5 est :
( _t
AT=ATS<1—et)

3 avec (6)

T
are = &
\ pC

On notera que la valeur de T peut étre déterminée expérimentalement a partir du
régime transitoire observable la courbe AT (t) dans la phase de refroidissement figure
V-2 Par lecture graphique, on obtient T ~ 180s lorsque AT (1) = (1 — e 1)AT® =~
0.63AT* (relation 6).

Sous I’hypothése que le comportement de nhos matériaux composites obéit a une loi

viscoélastique linéaire, on a donc pu établir la relation de proportionnalité suivante
2
a,MAX) .

entre AT® et (g,

T(Jlrza,MAX )2 7KJ "

AT® = S+— (7)
PC T,

Cette analyse confirme donc que la partie linéaire de pente 2 des courbes
représentées sur la figure V-4 correspond bien au domaine ou le comportement
mécanique de nos composites peut étre décrit avec une loi viscoélastique linéaire.
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V.2.4.3 Identification numérique des parametres du modele

A partir de l'analyse qui vient d’étre développée et de nos résultats
expérimentaux, il est possible d’évaluer les valeurs numériques de certains parametres
physiques entrant dans la modélisation: ici le coefficient d’échange h (qui est
généralement qualifié de paramétre de nuisance parce qu'il n'est pas recherché mais
doit néanmoins étre identifié) ainsi que la complaisance de perte J” du matériau. A
propos de ce dernier, l'idée encore une fois est de vérifier qu'a partir d'observables de
natures différentes, et dans un cadre explicatif propre, nous sommes capable de
retrouver des valeurs cohérentes.

Evaluation du coefficient d’échange thermique h

En utilisant la régle des mélanges (p=V;ps +Voonm €t o=V piCs +VponCn) €t des
valeurs tabulées pour les masses volumiques des fibres et de la matrice (
s =2600kgm™, p, =1200kgm™,¢c; =720 kg 'K 'et c¢; =1440 kg 'K™'). On peut évaluer
la masse volumigue moyenne et la capacité calorifique moyenne associées a nos
composites. On trouve : p = 1860kg. m™3 et ¢ = 970 ].kg~1. K™1. A partir de la valeur
mesurée pour la constante de temps, = 180s, il est alors possible d’estimer la valeur

du coefficient d’échange thermique qui est donnée par la relation : hzz?cell)'
7\ +

Numériquement, on trouve : h = 13W.m~2.K™1. Il s’agit d’une valeur parfaitement
acceptable pour un systéme thermique échangeant par convection naturelle avec de
I'air.

Evaluation de la complaisance de perte j”’
Si le fluage secondaire est négligé (S = 0), la relation 7 devient

| " (ophAx)” (8)

pcTy

En échelle logarithmique, 'ordonnée a I'origine de la partie linéaire des courbes de la

i J Sur la courbe de la figure V-4, il est facile de vérifier
0

Figure V-4 vaut alors : 10&0(”

qgue l'ordonnée a l'origine est trés proche de -3 pour le matériau MC. On obtient
presque la méme valeur pour le matériau Ac. Pour les courbes de la Figure V-4, la
contrainte avait été exprimée en MPa. Avec I'équation 8, on voit que I'unité de J"
est alors le pPa (picoPascal) p, c, r et T, étant exprimés en unités internationales.

On trouve donc J"=32pPa ou encore J"=3210"?Pa. Dans le chapitre VI, nous

montrerons que nous retrouverons approximativement cette valeur en réalisant une
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mesure indépendante obtenue a partir d’'une expérience d’analyse mécanique
dynamique.

Conclusion

L'analyse de nos mesures auto-échauffement sous fatigue a permis de montrer
que ATSest proportionnelle au carré de (o72%M4X) dans le domaine viscoélastique
linéaire. Par ailleurs, la limite du domaine viscoélastique linéaire peut étre associée a
I'apparition de I'endommagement au sein d’'un composite a matrice thermoplastique
[14], [15]. En nous basant sur ces résultats, nous avons pu mettre au point un
traitement spécifique qui nous a permis de mettre en évidence des différences
significatives pour le comportement en fatigue de nos composites.

V.2.5 Principe du traitement des données.

Dans ce paragraphe nous présentons un traitement spécifique simple que nous
avons utilisé pour analyser nos courbes d’auto-échauffement. Le but est de mettre en
évidence un seuil de contrainte (ou de déformation) macroscopique a partir duquel le
comportement du matériau ne peut plus étre décrit en utilisant une loi viscoélastique
linéaire. Ce seuil correspond a I'apparition de I'endommagement au sein du matériau.

Sur la figure V-4, nous avons représenté la courbe brute ATS = f(AgmaMAX)2
correspondant a nos n points de mesure. Nous voulons déterminer si I’hypothése d’un

reme

comportement viscoélastique linéaire est valide pour la i mesure. Nous utilisons

une procédure en deux étapes :

e Premiérement nous modélisons les i —1 premiers points avec |'équation
ATS = A(Ao]3*MAX)2 | a constante A est déterminée par ajustement.
reme

e Dans la seconde étape, nous évaluons si le i point de mesure appartient ou

non au modele linéaire calculé pour lesi — 1 premiers points. Le critére de

sélection repose sur l|'écart entre le modéle et la (™

G(1)=AT3(i) — A(Aa{ga MAX(L'))Z.

mesure soit :

Lorsque la valeur de la variable G (i) est significativement différente de 0 (lorsqu'elle
devient significativement supérieure a la variance sur les résidus d'identification que
I'on fera correspondre directement a celle sur le bruit de mesure), nous pourrons
considérer que I’hypothése d’'un comportement viscoélastique linéaire n’est plus
valide pour le i®™€ point de mesure. La procédure est schématiquement résumée sur
la figure V-5
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ATs A ATs & peijz0
a)G(i)=0 \.l point
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(G,.:.. MAX )-‘ (O_:. MAX ):
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Figure V-5 : Principe schématique du traitement des courbes d'auto-échauffement
a) Modéle viscoélastique applicable au jeme point de mesure. b) Modéle viscoélastique
non applicable au ™ point de mesure.

V.2.6 Résultats et interprétation des courbes expérimentales.

Sur la figure V-6 nous présentons donc les courbes G(Ac™2MAX) obtenues pour
les matériaux composites MC et Ac. Pour enrichir notre analyse, nous avons également
étudié des éprouvettes correspondant a un composite pour lequel les fibres avaient
été débarrassées de leur apprét (ensimage) avant la mise en ceuvre du matériau
(composite NS voir chapitre Il1).

L'aspect général des courbes est globalement le méme pour les trois matériaux
composites analysés: les mémes signatures thermomécaniques sont toujours
observées. Cependant, les courbes sont clairement décalées : le niveau de contrainte
seuil a partir duquel la variable G devient significativement différente de 0 dépend
clairement de la résistance fibre-matrice. Dans le cas du composite AC, la valeur de G
commence a sortir significativement du niveau de bruit pour des valeurs de la
contrainte macroscopique de l'ordre de ofy MAX — 25 — 30 MPa. La valeur seuil
G°=0,15° (voir figure V-6) a été déterminée en prenant la valeur des résidus pour les
premier points qui n’appartiennent clairement plus au modeéle linéaire (points indiqués
par « damage onset » sur la figure V-4). Le développement de I'endommagement est
alors suffisant pour provoquer une augmentation importante de la température. On
peut remarquer que ce seuil, oy MAX — 25 —30 MPa, correspond
approximativement au niveau de contrainte pour lequel il avait été également possible
de détecter I'apparition de I'endommagement a partir de I'analyse des champs de
déformation obtenus au cours de nos essais de traction monotone a #45° (figure IV-
17).
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Le décalage entre les courbes correspondant au matériau Mc et au matériau Ac vaut
environ 4,2 MPa. En considérant que les propriétés en fatigue de nos composites
dépendent essentiellement des valeurs d’apparition de I'endommagement, cela
correspond a une amélioration de 17% de la limite d’endurance. L'application sur les
fibres d'un agent de couplage spécifiquement développé pour les composites a résine
Elium® (ensimage acrylique) apporte donc une amélioration significative des
propriétés en fatigue par rapport au cas ou un agent de couplage non spécifique aurait
été utilisé (matériau composite a ensimage multi-compatible). Rappelons que pour les
essais monotones, la différence entre les valeurs de la résistance au cisaillement o%,

n’était que de 4%.

En comparant les matériaux Ac et NS, nous trouvons une amélioration de 22% des
propriétés en fatigue. Enfin, nous pouvons remarquer que le comportement en fatigue
du matériau MC est meilleur que celui correspondant au matériau NS (sans ensimage).
L'utilisation d’un agent de couplage qui n’est pas spécifique aux résines acryliques

permet malgré tout d’améliorer la résistance fibre-matrice.

6 MPa
335
¥
4
3L A
y & (Matérau B)
4l (Matérau A) MC : M ~AC
| (Matérau C) NS ! i
N M @
0 /
< .
G°=0.15 °C--
35

Figure V-6 : Détection du seuil d’endommagement par auto échauffement sous fatigue pour
les composites MC, Ac et NS.
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V.3 Conclusion

Nous avons analysé expérimentalement l'influence de la qualité de I'adhésion

fibre-matrice sur le comportement mécanique de nos composites en réalisant des

essais d’auto-échauffement sous sollicitation cyclique. Les essais ont été effectués

essentiellement pour des éprouvettes pour lesquelles les fibres étaient orientées a

+45° par rapport a la direction de chargement. En développant une procédure

originale pour traiter nos résultats d’auto-échauffement, nous avons pu obtenir les

résultats suivants :

Pour les faibles niveaux de contrainte, le comportement mécanique de nos
composites peut étre décrit dans le cadre de la viscoélasticité linéaire. Pour les
niveaux de contrainte plus élevés un fort auto-échauffement a pu étre mesuré
que nous avons associé au développement d’un endommagement sévére au
sein du matériau.

La contrainte seuil correspondant a la transition "comportement viscoélastique
linéaire - endommagement" dépend fortement de la résistance fibre-matrice.

L'utilisation de I'ensimage « spécial acrylate » apporte une amélioration des
propriétés en fatigue de l'ordre de 17 % comparativement au cas d'un
ensimage « multicompatible ». En reprenant nos résultats du chapitre
précédent, cela montre que, pour nos composites taffetas verre/Elium®
sollicités dans leur plan, I'influence de la qualité de la résistance fibre-matrice
sur les propriétés mécaniques est beaucoup plus facile a mettre en évidence
pour des sollicitations en fatigue que pour des sollicitations statiques.

L'auto-échauffement est beaucoup plus important pour des orientations de
fibres a £45° par rapport a I'axe de traction que pour des orientations 0°/90°.
Ce résultat est en bon accord avec le développement d’'un endommagement
sévére que nous avions pu mettre en évidence au cours de nos essais
monotones en cisaillement plan au chapitre précédent.
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Chapitre VI : Analyse des propriétés du polymere
dans le composite

VI.1 Introduction

Dans la premiere partie de ce chapitre, nous présentons les expériences de
spectroscopie mécanique (ou Dynamical Mechanical Analysis, DMA) que nous avons
réalisées sur nos composites. Notre objectif initial était d’obtenir une mesure de la
complaisance de perte J” afin de la comparer avec la valeur qui avait pu étre calculée
indépendamment a partir de nos mesures d’auto-échauffement en fatigue (chapitre V
- § V.2.4.3). Par ailleurs, nous avons essayé de retrouver les valeurs des modules
complexes mesurés par DMA pour nos composites a partir des propriétés spécifiques
des fibres et de la résine ainsi que de certains modeéles micromécaniques et du
principe de correspondance présentés au chapitre I. Pour des orientations de fibres
pour lesquelles les propriétés du composite dépendent fortement de celles du
polymeére, nous avons trouvé un écart significatif entre les valeurs calculées et celles
directement issues de I’expérience. Nous avons alors été conduits a émettre
I’hypothése que les propriétés « moyennes » du polymére au sein du composite
pourraient étre sensiblement différentes de celles du polymeére brut. L’existence d’une
interphase de volume non négligeable a la frontiere fibre-matrice pourrait étre
compatible avec cette hypothése. Aussi, pour sonder les propriétés locales du
polymére au sein du composite, nous avons réalisé une campagne de mesure par
nano-indentation.

VI.2 Dispositif expérimental de DMA

VI.2.1 Caractéristiques de I’essai

Les modules complexes de nos composites ont été mesurés par DMA a I'aide d’une
machine de fatigue Bose 3000. Les éprouvettes ont une forme rectangulaire
(150 * 12 * 4). La sollicitation mécanique est réalisée en flexion 3 points a la méme
fréquence que celle utilisée pour nos essais d’auto-échauffement en fatigue (1 Hz). On
notera que pour un stratifié pour lequel toutes les couches ont la méme orientation, le
module de flexion est égal au module de traction selon la direction de la longueur de
I’éprouvette [1]. La distance entre les appuis est de 150 mm. L'amplitude de la force
sinusoidale appliquée au centre de I'éprouvette est de 5 N. L'expérience s’est déroulée
a température ambiante. Les mesures ont été obtenues pour les trois configurations
suivantes (figure VI-1):

e Composites Ac et MC avec fibres orientées a 0° (chaine) et 90° (trame) par
rapport a la longueur de I’échantillon.
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e Composites Ac et MC avec fibres orientées a +45°.
e Eprouvette constituée seulement de résine Elium®.

s i

N
N

Appuis

inférieures

L.

4
0
Figure VI-1 : a) Dispositif expérimental de flexion 3 points. b) représentation
schématique des configurations a 0°/90° et +45°.

VI.2.2 Résultats

Le tableau VI-1 donne les valeurs des mesures de modules complexes |E*| et du
facteur de perte tan(6) suivant les différentes configurations d’essais (composite
0°/90°, composite +45° et matrice Elium® seule). Nous reportons également les
valeurs de module de stockage E’ = |E*|.cos(6) et de module de perte E" =
|E*|. sin(8) qui en sont issues.

Par soucis de reproductibilité nous avons multiplié les essais et avons ainsi pu exprimer
les écarts types associés a chaque grandeur mesurée (tableau VI-1).

-
Force b) é<>e °0¢
e "/\0%
, &S % %,
:\ \ Plis taffetas o(‘ Q\ / )
F‘_’_J g
200M r:f /

£ écart- £ écart- B écart- écart-
matériau type type type tan(6) type
(Gpa) (Gpa) (Gpa)

Matériau MC |E30/900 = 23.69 0.27 || 23.69 | 0.27 || 0.43 | 0.02 || 0.018 | 0.001
Matériau MC |Eys| = 14.03 0.26 || 14.01 | 0.26 || 0.65 | 0.02 || 0.046 | 0.0012
Matériau Ac |E30/900 =23.67 0.27 || 23.67 | 0.27 || 0.43 | 0.02 || 0.018 | 0.001
Matériau Ac |E3s| = 14.01 0.25 |[13.99 | 0.25 || 0.65 | 0.02 || 0.046 | 0.0012
Résine Elium® | |E};,m| =3.59 | 0.07 || 3,58 | 0.06 || 0,32 | 0.01 || 0.090 | 0.0032

Tableau VI-1 : Résultats expérimentaux des modules complexes obtenues par mesures
DMA (fréquence : 1Hz et température : 25°C). Ecarts types réalisés pour 10 mesures.
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VI1.2.2.1 Analyse des résultats obtenus pour les modules complexes
A partir des résultats présentés dans le tableau VI-1, nous pouvons formuler les
remarques suivantes :

e Les valeurs obtenues pour les modules de stockage des matériaux Ac et MC
sont identiques (compte tenu des écarts-type sur la mesure) : comme nous
I'avons déja observé, la qualité de I'adhésion fibre-matrice affecte peu les
constantes élastiques de nos composites. Idem pour les modules de perte. Ce
n’est qu’au voisinage de la température de la transition vitreuse que I'influence
de la qualité de l'interphase est susceptible de modifier significativement la
valeur de tan(8) pour les composites [2].

e L’amortissement est beaucoup plus important lorsque les fibres sont orientés a
+45°que pour une orientation a 0°/90° (facteur de l'ordre de 2,5). Dans le
premier cas, l'influence des propriétés de la matrice sur les propriétés
mécaniques globales est beaucoup plus importante. Ce résultat confirme celui
gue nous avions obtenu en réalisant nos essais de traction : non linéarité au
début de la courbe beaucoup plus marquée pour 'orientation a +45° des fibres
(figure IV-11) que pour l'orientation a 0°/90° (figure IV-3).

e Les valeurs de modules de stockage et de perte de la résine pure Elium®
(Egiium = 3.59 GPa et tan(§) = 0.090) sont compatibles avec les données
disponibles dans la littérature pour les résines acryliques [3], [4].

VI.2.2.2 Calcul de la complaisance de perte

La complaisance complexe s’écrit:J* =] —i]"" = 1/E*. Il est alors facile de
vérifier que : J"' = E”/(E’2 + E”z). A partir des données du tableau VI-1, I'application
numérique pour le matériau Mc dans la configuration *45° donne: /"' = 3.3 %
10~'2Pa. Pour la mesure de cette méme grandeur que nous avions obtenue de facon
indépendante a partir d'essais d’auto-échauffement en fatigue, nous avions trouvé :
J" =3.2%10"'2Pa. 'accord entre ces deux valeurs est trés bon. Selon nous, ce
résultat conforte la démarche présentée au chapitre précédent pour analyser nos
résultats d’auto-échauffement en fatigue.

VI.3 Utilisation de modeéeles micromécaniques pour prédire le
module complexe des composites

Dans ce paragraphe, nous présentons la démarche que nous avons mise en ceuvre
pour retrouver les valeurs de modules complexes mesurées en DMA en utilisant les
modeles micromécaniques.
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VI.3.1 Hypotheéses générales
Fibres

Les fibres de verre de type E sont supposées étre isotropes et avoir un
comportement purement élastique (Ef = 73Gpa et v = 0.22). Le taux volumique de
fibre est Vi=0,47.

Matrice

La matrice est supposée étre isotrope viscoélastique. Les valeurs du module de
stockage et du module de perte ont été mesurées (tableau VI-1). La partie réelle du
coefficient de Poisson vaut Vg, = 0.37. Pour estimer la valeur de la partie
imaginaire Vg, du coefficient de Poisson, nous avons supposé que la matrice a un
caractere viscoélastique en cisaillement mais purement élastique en dilatation. Cette
hypothese est trés souvent adoptée pour I'étude des propriétés viscoélastiques des
composites [5]-[8]. En exprimant le module de dilatation en fonction du module de
Young complexe et du coefficient de poisson complexe, puis en annulant la partie
imaginaire du module de dilatation obtenu, on arrive facilement a I’équation 1 :

! II
" _ (1 — 2% VElium) * EElium 1
VElium = 2% E! ( )
Elium
L’application numérique donne : Vg, = —0.0116. Cette valeur est relativement

faible. Nous I'avons prise en compte mais nous avons vérifié que la partie imaginaire
du coefficient de Poisson n’a que peu d’incidence sur les résultats qui seront présentés
dans la suite. La valeur négative de la partie imaginaire du coefficient de Poisson
complexe traduit le fait que le coefficient de Poisson est par nature une complaisance
plutét qu’un module [9].

Propriétés effectives des composites
Pour approcher les valeurs du module complexe de nos composites, nous
utiliserons les modéles micromécaniques associés au principe de correspondance.

VI.3.2 Approches élémentaires de modélisation

VI.3.2.1 Approche issue de la littérature

Dans un premier temps, nous avons utilisé le modele équivalent a plis croisés UD
équivalent exposé au chapitre | : une couche de taffetas est remplacée par une couche
composée de deux plis UD croisés équivalent (figure I-15) ayant un taux de fibre égal
au taux de fibre moyen du composite initial. Les constantes élastiques dans les plis
sont calculées a I'aide des différents modéles micromécaniques que nous avons eu
I'occasion de présenter antérieurement : modéle CCA, modeéle de Chamis et modeéle de
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Hopkins et Chamis. A partir du tableau I-4 du chapitre |, nous avons calculé et reporté
dans le Tableau VI-2 ci-dessous, les valeurs numériques des modules de stockage et de
perte obtenues pour les différents modeles. Nous y avons inclus pour faciliter I'analyse
les écarts relatifs correspondants avec la valeur expérimentale trouvée par DMA.

Ecart relatif avec . Ecart relatif avec Hopkins Ecart relatif avec
CCA . . Chamis . . et ..
expérimental(%) expérimental (%) . expérimental (%)
chamis

E(’Jo/goo (GPa) 23.52 0.9 23.5 0.9 229 3.5
Eéﬁ/goo (GPa) 0.33 23 0.495 13 0.43 0
tan(8)goj90c | 0.014 22 0.021 16 0.019 5.5
Eis (GPa) 10.59 32 11.18 25 9.73 44
Ej (GPa) 0.79 21 0.90 38 0.76 17
tan(8) s 0.075 56 0.081 76 0.078 70

Tableau |VI-2 : Valeurs des constantes élastiques issues des différents modeéles
micromécaniques pour des fibres orientées a 0°/90° et +45° - Comparaison avec la
valeur mesurée expérimentalement.

A partir de la lecture du tableau VI-2, on peut faire les commentaires suivants :

e Les valeurs du module de stockage E’ obtenues a partir des différents modeles
micromécaniques pour 'orientation 0°/90° des fibres sont en trés bon accord
avec les données expérimentales. On retrouve le module de Young obtenu
expérimentalement pour un essai de traction a 0°/90° (E= 22.6 GPa dans le §
IV.2.1.2). Cela confirme que le modele «plis croisés UD équivalent » permet de
mesurer correctement le module d’Young du composite taffetas dans une des
directions paralléles aux fibres (§ 1.3.5.1). Concernant le module de perte E"' les
valeurs sont trop faibles et donc difficiles a comparer.

e L'utilisation du principe de correspondance permet bien de retrouver de facon
qualitative I'effet de I'orientation des fibres : I'amortissement est beaucoup
plus important pour une orientation de fibres a +45° que pour une orientation
0°/90° mais,

e On observe un désaccord tres important entre les valeurs mesurées et les
valeurs issues des modeles pour une orientation des fibres a +45°, notamment
pour le module de stockage E'. Cette question est analysée ci-apres.
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VI.3.2.2 Approche améliorée 1 (modeéle OTFNU): prise en compte de la
mésostructure spécifique du composite
Nous allons essayer d’améliorer ces approches dans le but d’obtenir une
modélisation permettant de prédire nos résultats de mesure pour des orientations de
fibres a +45°. Pour ce faire, nous allons prendre en compte certaines spécificités de la
structure interne du composite qui sont induites par la présence du tissu.

Dans le cadre de I'élasticité, en exprimant la matrice de souplesse en membrane d’une
couche taffetas dans le repére (1,2) (ici, 1=direction de la chaine, 2= direction de la
trame) puis en faisant un changement de repére correspondant a une rotation de 45°,

on obtient assez facilement la relation suivante (2) :

1 1(/(2—-2v 1
— 121 4 (2)
Eyns 4 Eoe /90 G1z

avec:

e [FE,s:le module d’élasticité mesuré dans la configuration +45°

® Egojg0o: le module d’élasticité mesuré dans le sens de la chaine pour la
configuration 0°/90°

e v, et G, sont respectivement le coefficient de Poisson et le module de
cisaillement.

La valeur de Eg-/9¢- €st environ 5 a 6 fois plus élevée que celle de G, (voir chapitre 1V).
D’apreés I’équation (2) on voit donc que E,5 dépend essentiellement de G;,. De plus,
nous venons de voir que la valeur de E0°/900 obtenue avec le modeéle « a plis UD

croisés équivalent » donne des résultats parfaitement acceptables.

Dans le chapitre I, nous avons vu que pour évaluer de fagon correcte G;, avec les
modeéles micromécaniques, il faut traiter de facon séparée les torons, ayant un fort
taux de fibre, et les régions de résine pure. En revanche, on peut négliger 'ondulation
des fibres. Nous avons donc recalculé les valeurs du module de cisaillement complexe
en reprenant l'approche présentée dans le §-lll.3. et en appliquant le principe de
correspondance.

Le tableau 3 synthétise les résultats que nous avons obtenus pour E’ et E”. Nous
indiquons également les valeurs des modules de cisaillement complexe G, et Gi,
correspondant a une approche « UD croisés équivalent » et celles obtenues une
approche dite « améliorée 1 :modele OTFNU» (§-111.3.1) tenant compte du détail de la
mésostructure (séparation des régions torons et des poches de résine).
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approche CCA | Ecart (%)|| Chamis Ecart (%) Hopk|n§ et Ecart (%)
chamis

E4s A plis UD croisés 10.59 32 11.18 25 9.73 44
Ejx €quivalent 0.79 21 0.90 38 0.76 17
Ez’ts Améliorée 1 : 13.40 4.5 14.21 1.6 12.7 9.3
Eé’l’5 modele OTFNU 0.87 33 0.96 48 0.86 32
G/ N . . .

12 A plis UD croisés 3.28 3.79 3.01
G, €quivalent 0.293 034 0.27

X X X

G1y Améliorée 1 : 4.41 4.81 4.24
G{'Z modele OTFNU 0.36 0.39 0.35

Tableau \VI-3 : Valeurs des constantes élastiques issues des différents modéles
micromécaniques (configuration +45° pour I'approche " a plis UD croisés équivalent " et
pour I'approche améliorée 1 :modele OTFNU). La colonne "Ecart" donne en % I'écart
relatif par rapport aux valeurs expérimentales.

Les résultats figurant dans le tableau VI-3 indiquent que les valeurs prédites pour le
module de stockage sont a présent globalement satisfaisantes. On peut donc estimer
gue le désaccord que nous avions observé en utilisant le modele « a plis UD croisés
équivalent » provenait bien d’une mauvaise évaluation du module de cisaillement. En
revanche, un écart trés important demeure entre les valeurs expérimentales et les
résultats des modeéles pour les valeurs du module de perte (voir colonne "Ecart").
Globalement, les différents modeéles surestiment considérablement I'amortissement
du composite. L'amortissement moyen du polymére dans le composite apparait
atténué. Au regard de notre étude bibliographique (§ 1.2.3.3), nous émettons
I’hypothése que cet écart pourrait étre associé a la présence autour des fibres d’'une
région d’interphase purement élastique de volume non négligeable.

VI.3.2.3 Approche améliorée 2: prise en compte de l'interphase

Pour tenter de mieux approcher les modules complexes réels des composites
étudiés, nous avons repris I'approche développée par Hopkins et Chamis qui permet
de prendre en compte la présence d’une interphase a la frontiere fibre-matrice (figure
VI-2a). Les expressions permettant d’obtenir les propriétés effectives du matériau sont
indiquées dans le chapitre I. Pour le module de cisaillement nous avons calculé de
facon séparée la contribution des torons et des poches de résine. L'interphase est
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considérée parfaitement élastique. Elle est caractérisée par deux parametres
inconnus : son module d’Young E; et son épaisseur D; (figure VI-2b). Nous avons
considéré que la valeur du coefficient de Poisson de I'interphase était la méme que la
partie réelle du coefficient de poisson de la matrice.

a)
=3

elastic interphase

elastic interphase Interphase

(Ei & Di)
Matrix

Figure|VI-2 : a)schéma de I'interphase élastique au niveau de la jonction fibre-matrice.
b) schéma d’une interphase circulaire autour d’une fibre.

b)

En utilisant une procédure de minimisation basée sur l'algorithme du simplex, nous
avons déterminé les valeurs de E; et D; qui correspondaient le mieux aux valeurs
mesurées des modules de stockage et de perte du composite. Les résultats sont
synthétisés dans la figure VI-3. On trouve alors que la région d’interphase doit étre
sensiblement plus rigide que le polymere (E; = 5.5 Gpa, Egjiyum = 3.6 Gpa) et ayant
une taille de l'ordre de 0.7um. En intégrant l'interphase dans la modélisation, les
valeurs obtenus pour le module de stockage et le module de perte sont en accord
correct avec les données expérimentales (différence de I'ordre de 6% dans les deux
cas). Toutefois, nous sommes trés conscients des limites de notre approche:
contrairement aux situations précédentes, elle ajoute deux parametres ajustables qui
ont été optimisés pour trouver le meilleur accord possible avec les données
expérimentales. Pour obtenir des éléments de réponse, nous avons essayé de détecter
la présence de cette interphase micrométrique pour y sonder localement ses
propriétés mécaniques par nano-indentation (§ VI.4).

2 mesures
expérimentales:

E’'= 14 GPa
E”= 0.65 GPa Solution »Di=0.7um

numérique »Ei=5.5Gpa

T

2 parametres
inconnus:

(Di, Ei)

Figure |VI-3 : propriétés d’interphase déterminées par optimisation numérique.
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VI.3.3 Bilan de I'analyse du module complexe des composites :
Apreés avoir fait des mesures par DMA pour des orientations de fibres a 0°/90° et +45°
nous avons pu obtenir les résultats suivants :
e Pour la mesure de J”, la valeur mesurée est en trés bon accord avec celle
obtenue indépendamment a partir de nos mesures d’auto-échauffement en
fatigue (chapitre V).

e En utilisant des modéles micromécaniques et le principe de correspondance,
nous arrivons a prédire les valeurs expérimentales du module de stockage mais
pas celles du module de perte.

e En incluant une interphase rigide a la frontiere fibre-matrice au modeéle
micromécanique précédent, on arrive a retrouver les résultats expérimentaux
moyennant de considérer pour cette interphase une épaisseur d'environ 1 um.

V1.4 Analyse des propriétés de la résine au sein du composite par
nano-indentation

Les résultats qui viennent d'étre présentés suggerent qu’une interphase
d’épaisseur valant environ 1 um pourrait s’étre formée a l'interface fibre-matrice. Dans
la littérature scientifique, les tailles rapportées pour l'interphase sont extrémement
variables [10]—-[12]. A titre d’exemple I'équipe de Munz a mesuré par AFM pour des
systémes carbone/polyphenylene sulfide une interphase de 'ordre de 80nm [13] alors
que pour des systemes verre/époxy I'équipe de Winter a mesuré une interphase de
I'ordre de 8um [14]. Pour obtenir des éléments qui permettraient de confirmer la
présence d’'une interphase micrométrique pour nos composites, nous avons donc
étudié les propriétés locales du polymere au voisinage des fibres en réalisant des
mesures de nano indentation.

VI1.4.1 Principe

Nous nous intéressons maintenant aux propriétés d’élasticité locale du polymére
au sein du composite qui seront obtenues par nano-indentation. La mesure du module
de Young par cette technique se fait a partir de la courbe force-profondeur de
pénétration dans la phase de décharge (figure 11-19b). Le modeéle utilisé pour sa
détermination est celui développé par Oliver et Pharr [15]:
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( JoF 2
S—%—\/—EET\/A_C

{ avec (3)

Dans ces relations, on a :
e F:chargement appliqué

E; : module de I'indenteur

e h:profondeur de pénétration E : module de I'échantillon

e A.:airede contact v : coefficient de poisson du

e E.:module réduit matériau

La relation (3) implique de connaitre 'aire de contact A. entre l'indenteur et
I’échantillon. A, est fonction de la profondeur de contact h, entre la surface et
I'indenteur (figure 11-19a). Pour relier h, et A, Oliver et Pharr proposent d’utiliser une
fonction d’aire (relation 4) permettant de tenir compte de I'imperfection géométrique
de la pointe.

1

1 b
A =C,*h?>+C, *h +C, *h? +...+C, *h?>s (4)

ou C, représente la relation géométrique simple entre A, et h. et C; g sont des
coefficients permettant de tenir compte de l'imperfection de la pointe. Pour
déterminer ces coefficients un essai de nano-indentation est réalisé sur un matériau
homogeéne dont on connait exactement le module d’élasticité (par exemple le silicium)
[16]. Pour nos mesures nous avons utilisé un coefficient de Poisson pour la résine
vallant vgjium = 0.37.

VI.4.2 Nano-indentation pour les systémes bi-phasiques

A I'échelle de la mesure les composites étudiés sont des systemes bi-phasiques.
L'analyse des propriétés locales de la matrice par nano-indentation induit deux
limitations :

e Lorsque la charge est appliqguée, une discontinuité soudaine de la courbe
F = f(h) peut étre observée. Dans le cas de nos composites, ce décrochement
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appelé « pop-in » est synonyme d’une décohésion entre la fibre et la matrice
[17](figure VI-4b).

e Une surestimation du module d’élasticité dans une zone a proximité d’une
phase rigide. Dans notre cas cela correspond a une surestimation du module de
la résine au voisinage d’une fibre [18]-[20]. Ce phénoméne appelé "effet
composite" est connu mais n’est pas évident a quantifier ce qui peut conduire a
des conclusions erronées. Pour nos matériaux, la difficulté est de dissocier
I’effet composite d’une augmentation de la rigidité locale liée a I'interphase.

décohésion
fibre-matrice |

e
indentaticm/(‘Y

A

indentation

Force

Force

décrochement

« popin ))\

hlf hmax
h (Profondeur de pénétration) h (Profondeur de pénétration)

FigureVI-4 : Courbes d’indentation force = f(h) : a) sans décohésion fibre-matrice. b)
avec décohésion fibre-matrice.

VI.4.3 Dispositif expérimental et caractéristiques des essais

VI.4.3.1 Caractéristiques de I'appareil

Les essais de nano-indentation ont été réalisés avec un nano-indenteur de la
marque CSM INSTRUMENT. Le systéeme est composé de deux éléments : un nano-
indenteur muni d’une pointe Berkovich (E=1141 GPa, v=0.07, rayon= 40 nm) et un
microscope optique (grossissement x50 a x1000). Ces deux éléments sont reliés par un
systeme électromécanique permettant de repositionner ['échantillon entre le
microscope et I'indenteur avec une précision de 0.5um dans le plan (X,Y) (figure VI-5).
Les résolutions respectives du déplacement vertical de la pointe et du chargement
sont de 0.03nm et 1 uN.
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Figure \VI-5 : Dispositif expérimental de nano-indentation.

VI1.4.3.2 Procédure expérimentale

Les indentations sont effectuées sur des éprouvettes ayant subi un polissage fin
(0.05um) afin que la surface de I'’échantillon a sonder présente le moins d’aspérités
possible. Toutes les indentations ont été effectuées avec une charge d’indentation
maximale de 1mN. Pour chaque zone indentée, une déformation plastique résiduelle
est générée autour de la zone d’indentation. Généralement il est reconnu que la zone
impactée autour de I'empreinte subi une déformation plastique [21]. Ainsi pour
mesurer sans perturbation les propriétés locales de la matrice, nous avons imaginé un
protocole expérimental qui espace suffisamment les indentations pour s’affranchir de
cet effet parasite. La figure VI- 6 schématise la procédure utilisée. On réalise une grille
d’indentation carrée (n * n) avec un espacement de 5um entre chaque indentation.
Pour obtenir un nombre de mesures expérimentales suffisant nous avons réalisé dans
cette étude une grille de dimension minimale (11*11=121 indents).

a) b) indentations C) surface de la zone
modifiée aprés
/\ 5um indentation
4 N —>

XXX(X)\
XXXXXI
X X X X X

Polymeére

nindents

5um

Empreinte

résiduelle

nindents

Figure |VI-6 : a) Observation au microscope optique d’une grille d’indentation. b)
Schéma d’une grille d’indentation. c) Schéma d’une zone impactée par indentation.
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VI1.4.3.3 Procédure de traitement des données

Pour exploiter les résultats un traitement individuel a été appliqué a chaque
mesure d’indentation afin de vérifier que les courbes ne présentent pas de Pop-pin
(figure VI-4a). De plus pour tenir compte de l'influence de I’'environnement direct des
fibres sur le module de Young local de chaque indent, il faut tenir compte de la
distance séparant I'empreinte aux fibres considérées les plus proches voisines (figure
VI-7). Cet intervalle est exprimé a travers une distance équivalente déterminée par la

. 1 . . . .

variable D,, = +——— qui donne un poids plus important aux fibres les plus
b1zt " on

proches de 'empreinte.

Fibres proches voisines

. Fibres non proches voisines

Figure \VI-7 : Représentation schématique de I’environnement d’un indent.

Dans ce qui suit nous allons comparer les résultats obtenus pour les matériaux Ac et
MC qui présentent un traitement de surface, et donc une interphase, avec un matériau
NS (sans traitement de surface) et donc apriori sans interphase. L'idée consiste a
montrer par comparaison des matériaux Ac et MC avec le matériau NS une dissociation
entre une élévation du module d’élasticité local qui serait liée a la présence d’une
interphase et celle qui serait liée a I'effet composite.

V1.4.4 Résultats

Sur la figure VI-8 on représente pour chaque mesure d’indentation réalisée dans le
polymere |’évolution du module d’élasticité en fonction de la distance équivalente D,,.
Afin de ne pas surcharger le graphique, seuls les résultats de mesure du matériau Ac
présentent des barres d’erreurs. On constate que :
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Loin des fibres le module d’élasticité est constant pour les trois
matériaux (Emano-indentation 4.7 GPa). Cette valeur obtenue par nano

indentation est supérieure a celle mesurée par DMA (Enano_‘"de"ta“‘m ~

4.7 GPa > E4MP ~ 3,6 GPa). En effet, compte tenu des propriétés
viscoélastiques de la résine, la courbe de décharge n’est pas assez rapide pour
fournir un retour élastique. Il n’est donc pas aberrant d’obtenir une
surévaluation du module d’élasticité en nano-indentation par la méthode
d’Oliver et Phar [20], [22]. Cette surestimation du module d’élasticité est la
méme pour les trois échantillons. Cela ne remet pas en cause notre étude
lorsqu’on sera dans le cas proche des fibres puisque celles-ci sont tres
faiblement, voire pas du tout viscoélastiques et donc cet effet est négligé.

Pour le matériau NS on constate sur une région = 2um autour des fibres une
élévation en moyenne du module d’élasticité jusqu’a 7 Gpa au maximum. Cette
valeur sera utilisée comme seuil pour dissocier 'augmentation de rigidité liée a
un effet composite de celle éventuellement liée a un effet d’interphase pour les
matériaux Ac et MC.

Pour le matériau MC sur une zone supérieure a 1um autour des fibres, I'allure
de la courbe est globalement la méme que celle du matériau NS. En dessous de
1um on a plusieurs indents tres supérieurs a la valeur seuil de 7Gpa mesurée
sur le matériau NS, supposé sans interphase. Cette observation confirme dans
cette zone une rigidification de la résine liée a la présence d’une interphase
d’ordre micrométrique.

Pour le matériau Ac on observe également deux indents sur sept qui ont des
valeurs élevées de module d’élasticité dans la zone supposée d’interphase.
Cette valeur peut atteindre E = 10.8 GPa au point A (figure VI-8). Une
interprétation possible pour expliquer cette dispersion, est de considérer la
formation probable d’une interphase non homogene autour de la fibre (figure
VI-9) lors du procédé de fabrication du composite. En pratique, Il est fréquent
gue l'ensimage imprégnant le renfort ne soit pas réparti uniformément sur
toute sa surface, générant ainsi une interphase irréguliére autour de la fibre
[23]
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Figure \VI-8 : Représentation de I’évolution du module de Young local en fonction de la
distance équivalente aux fibres proches (matériaux MC, Ac et NS). En insert : Courbes
brutes d’indentation.
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Figure \VI-9 : Représentation d’une interphase non homogeéne autour d’une fibre (mise
en situation possible des points A, B et C de la figure VI-8).
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V1.4.5 Bilan des mesures de nano-indentation

Les mesures de nano-indentation suggerent pour les matériaux dotés d’un
traitement de surface (Ac et MC), la formation d’une interphase non uniforme d’ordre
micrométrique D; = 1uym. Cette observation est particulierement claire par
comparaison des matériaux MC et NS. Néanmoins, ces expériences ayant été réalisées
en fin de these mériteraient d’étre reproduites. En effet, nous avons conscience que le
nombre de mesures situées dans la région d’interphase n’est pas suffisant et cela
notamment pour le matériau Ac.

VI.5 Conclusion

Les analyses des propriétés viscoélastiques de nos matériaux composites ont
montré une bonne cohérence du résultat de complaisance de perte /" obtenu par
DMA et celui déterminé par auto-échauffement sous fatigue. Nous avons également
pu retrouver les valeurs des constantes élastiques du composite grace a une
évaluation du module de cisaillement qui prend en compte particulierement le détail
de la mésostructure (toron et poche de résine). De plus il apparait que les propriétés
d’amortissement du polymére dans le composite sont plus visibles
(expérimentalement et numériquement) lorsque les fibres sont orientées a +45°. Dans
cette configuration, on constate un écart significatif des valeurs d’amortissement entre
les modeéles et I'expérience. Une explication raisonnable consiste a supposer la
présence d’une zone microstructurale (interphase) entre la fibre et le polymeére, plus
rigide et moins viscoélastique que la résine pure. La prédiction de la taille de cette
région clé par un modeéle enrichi par l'interphase, indique que son épaisseur est
d’ordre micrométrique. Ce résultat est validé par des études locales réalisées par
nano-indentation qui révelent également la formation d’une interphase non uniforme
d’ordre micrométrique (= 1um) autour d’une fibre. Dans la partie suivante nous
modéliserons le comportement mécanique de nos composites a I'échelle de la
mésostructure. A partir de I'étude numérique nous recalculerons le module de
cisaillement macroscopique qui sera comparé a celui que nous avons utilisé pour
modéliser les propriétés élastiques de notre composite.
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PARTIE Il1l: MODELISATION NUMERIQUE

Conformément au cahier des charges du projet « résine idéale », nous abordons
dans cette partie un volet modélisation relatif au comportement mécanique des
structures composites étudiées spécifiquement dans le cadre du projet. Il s’agit ici de
mettre en ceuvre un outil numérique spécifique, qui sera mis a profit pour produire
une simulation du comportement mécanique a |'échelle mésoscopique, basée
essentiellement sur I'analyse des champs de contraintes et de déformations induits par
la présence d'un renfort tissé dans un composite sous chargement.
Expérimentalement, des valeurs seuils de contraintes ou de déformations ont été
mesurées sur des composites a renfort taffetas au cours de nos essais statiques ou
cycliques (voir partie précédente). Ces valeurs seuil ont pu étre associées a I'apparition
d’'un endommagement localisé dans certaines régions spécifiques de la mésostructure
du composite. Cependant, ces seuils d’endommagement ont été exprimés en termes
de contraintes macroscopiques. Il serait trés intéressant de connaitre les contraintes
locales associées. Pour atteindre cet objectif, nous avons porté notre choix sur un outil
de simulation trés performant et particulierement adapté: le code CRAFT (Composite
Response And Fourier Transforms) développé au laboratoire LMA a Marseille par H.
Moulinec, J.C Michel et P. Suquet. Le principe de ce code repose sur 'utilisation d’une
méthode spectrale qui permet de résoudre les équations d’équilibre local.
L’algorithme de résolution est basé sur |'utilisation de la transformée de Fourier qui est
trés bien adaptée aux matériaux structurés de fagcon périodique. Fondamentalement
cette étude est réalisée a une échelle mésoscopique, I'échelle du tissage. Grace a
I’excellente résolution spatiale des champs de déformations ou contraintes obtenus
par la méthode CRAFT, on ambitionne d’obtenir le détail des niveaux de contraintes ou
déformations locales associées aux différentes zones de la méso-structure, en
particulier au niveau de la résine. Bien sir, dans le cadre de cette these, nous
profiterons pleinement des mesures plein-champ obtenues lors de nos essais
mécaniques pour tout a la fois valider nos calculs et comprendre nos observations. A
terme, cette piste de réflexion que nous pensons originale, doit pouvoir étre mise au
service des ingénieurs R&D concepteurs de matériaux composites, pour optimiser ou
simplement améliorer leurs propriétés d’usage.

Cette partie se décompose en deux chapitres : Le premier décrit la méthode CRAFT
ainsi que la stratégie utilisée pour générer une microstructure idéalisée mais réaliste
du composite étudié. Le second présente les résultats de simulation et les confronte
aux résultats expérimentaux obtenus par corrélation d’images 3D dans les mémes
séquences de chargement.S’agissant d’un travail mené lors des derniéres étapes du
projet lui-méme et de ma théese, les résultats présentés ici seront limités en nombre.
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L'idée est plutdt de chercher a valider la démarche initiée de maniére propre, sur un
cas d’étude particulier, que de rentrer dans le détail de simulations trés exotiques.
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Chapitre VIl : Simulation a I’échelle d’un VER par
le code CRAFT.

VIil.1Introduction

La prédiction du comportement mécanique des matériaux hétérogenes comme les
composites requiert, d’'une maniére ou d’une autre, la prise en compte de la
complexité de leur microstructure. Nombre de simulations numériques réalisées dans
ce domaine sont basées sur I'emploi de codes « éléments finis ». Bien souvent ces
travaux souffrent de deux limitations essentielles : i) la pénibilité a représenter la
géomeétrie de ces microstructures et ii) la lourdeur des calculs qui est due au nombre
élevé de degrés de liberté issu du raffinement du maillage en de multiples zones. Sur
les deux derniéres décennies, la méthode « CRAFT » a été développée pour contourner
ces deux difficultés [1]. Cette méthode numérique repose sur l'utilisation de
transformées de Fourier et convient donc particulierement aux matériaux structurés
de facon périodique. Au regard de la méthode CRAFT, les composites a renfort taffetas
du projet présentent I'avantage d’avoir une structure périodique simple correspondant
au tissage et peuvent donc étre modélisés numériguement avec un volume
représentatif élémentaire (VER) clairement défini. Le chapitre est structuré de la facon
suivante : en premier lieu nous présenterons le code CRAFT ainsi que les principes
mécaniques et mathématiques utilisés pour I'algorithme de résolution. Dans un
second temps nous modéliserons a I’échelle mésoscopgiue la gé¢ométrie 3D du volume
représentatif élémentaire pour les composite a architecture taffetas du projet. Et enfin
les propriétés des différentes phases du VER sont déterminées par les modeles
micromécaniques.

VIl.2Présentation de CRAFT

Le logiciel CRAFT a été développé au Laboratoire de Mécanique et d’Acoustique
(L.M.A./CNRS) par H.Moulinec, J.C. Michel et P.Suquet. Il est basé sur une approche
spectrale de la résolution des équations d’équilibres locales en mécanique (base de
Fourier). L'idée initiale était double : disposer d’une méthode rapide de résolution
numeérique de ces équations dans le cas de matériaux composites et pouvoir simuler le
comportement de microstructures hétérogenes complexes réelles a partir d’images
expérimentales (microscopie, tomographie X). Le calcul fut d’abord développé dans le
cadre de Iélasticité puis étendu au cas ou les constituants présentent un
comportement élasto-plastique avec durcissement isotrope. L'approche spectrale
prend tout son sens a partir du moment ou I’'on ambitionne de résoudre le probléme a
I’échelle du "bulk", i.e. d’'un volume élémentaire représentatif de taille millimétrique,
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pour lequel on fera jouer des conditions de périodicité de la microstructure. C'est en
cela que ce logiciel nous a intéressés pour cette theése. Il offrait une alternative qui
nous semblait plus prometteuse a I'utilisation d’un code éléments finis type Abaqus
pour tout simplement produire un calcul 2D ou 3D sans maillage, mais aussi parce qu’il
permet de simuler le comportement de microstructures complexes, multi-échelles qui
limitent fortement I'approche EF (complexité de maillage, augmentation des degrés de
libertés). Il pouvait également nous permettre, en simulant la réponse mécanique
globale de la microstructure existant cette fois a I’échelle du micrometre, de calculer
les propriétés effectives du toron composant le VER, c’est-a-dire les propriétés
mécaniques équivalentes du volume de matiére hétérogéne composé du faisceau de
fibres avec ses interstices de matrice, voie que nous n’avons pas eu le temps d’explorer
dans le temps imparti a cette étude.

VII.3Principes mathématiques et mécaniques de la méthode de
résolution utilisé par CRAFT
Nous présentons ici succinctement la méthode générale de résolution, afin de
préciser au lecteur les ingrédients mathématiques sur lesquels est basé le logiciel

CRAFT. Il faudra se reporter aux publications de Moulinec et Suquet pour approfondir
la question ou en savoir plus sur les raffinements apportés a ces principes généraux.

VIl.3.1 Equations a résoudre
Sur un volume élémentaire représentatif V, on a a résoudre I'équation d’équilibre
local définie par :

div(oc) = 0surV,o(x) = c(x): s(u(x)) surV (1)

c(x) est le tenseur des rigidités. Il peut étre "renseigné" en indiquant les valeurs de
propriétés mécaniques associées a chaque pixel d’'une image numérique de la
microstructure. Comme dans beaucoup de méthodes d’homogénéisation, le tenseur
de déformation locale s(u(x)) est décomposé en sa valeur E résultant d’une moyenne

sur I'espace, et un terme de fluctuation s(u*(x)) autour de cette moyenne soit :

e(u®)) =E + g(u* (%)), (e(ux®))y =E (2)

Les conditions aux limites retenues pour fermer (1) sont des équations de périodicité
que nous noterons :

u'#,0.n—# (3)
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Les symboles # et - # signifient des conditions de champ périodique et anti-
périodiques. Le principe adopté pour la résolution est d’abord d’introduire un
matériau de référence, homogéne, isotrope, linéaire élastique, pour lequel on connait
donc un tenseur de rigidité c®. On réécrit alors le probléme mécanique complet avec
les équations (4) :

o(x) = c% (e(u'(®) + E) + t(x)
(4)
div(c) =0 surV, u'#,0-n—#

Avec T = &c: (e(u*) + E) a priori inconnu et bien évidement 6c = c(x) — ¢°. Dans la
pratique, ce tenseur de référence est fixé par l'utilisateur. Il influence fortement le
taux de convergence de l'algorithme. Pour un matériau composite a deux phases, on
peut retenir qu’il peut étre initialisé avec des coefficients de Lamé équivalents
correspondant a la moyenne arithmétique des coefficients de Lamé min/max de
chacune des phases.

Dans une deuxieme étape, on fait intervenir les espaces de résolution réels et de
Fourier. Si dans I'espace réel, I'opérateur de Green vérifiant div(c) = 0 associé a des
conditions de périodicité et un tenseur élastique homogéne c® est noté I'°(x), alors
par principe de linéarité de I'opérateur, on aura pour (5) :

g(u(x))=-T"(x)*t(x)+E (5)
Qui dans I'espace transformé de Fourier (notation ” et variable transformée ¢) donne :

8()) =—T°(®):%(®) v5=+0,8(0)=E (6)

Le calcul de I'opérateur de Green peut étre trouvé dans de nombreux ouvrages (dont
celui de T.Mura, 1987) [2] directement dans I'espace transformé de Fourier (Appendix
A in Moulinec, 1998). La solution au probleme (1) a donc été reformulée comme
solution du probleme (7) dite de Lippman-Schwinger périodique, exprimée ici dans
I’espace réel et Fourier complexe :

g(u) = E—T°(x) * (8c:e(u))
(7)
8(®) = -T°%):(8cie) ¥g+0,8(0)=E
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La résolution de (7) passe par un calcul numérique itératif qui exploite des passages
Aller-Retour dans I'espace de Fourier codé avec les algorithmes de transformée de
Fourier rapide actuellement disponibles.

VII.3.2 Algorithme (continu) de résolution
L’algorithme pour résoudre (7) est alors le suivant

( Initialisation: €%(x) = E,¥ xeV
Iteration i + 1: &' connu

a) o' = c:¢! Test de convergence — sortie ?

4 b) t' = o' — %€l

o & =7F()

d) 8*1(5) = -1 21 vE =0, 8*1(0) = E

L e) £i+1 — T_l( §i+1)

Le test de convergence est basé sur le critére suivant :

~ (lawahIh)? (dssiel)? 8
N TE T I TETON

C'est une erreur relative définie sur le respect de la condition d’équilibre local en
moyenne pour tous les pixels. Pour des calculs suffisamment précis et rapides, une
valeur de 10~ *pour e'peut étre retenue.

VIi.3.3 Extension au comportement non linéaire

La méthode a été étendue pour prendre en compte des comportements
matériaux non purement linéaire élastique. Pour cela, il faut, comme pour un logiciel
EF, passer a une formulation incrémentale classique qui prendra en compte la
dépendance temporelle associée a un phénomene d’écoulement plastique par
exemple. A I'heure actuelle, CRAFT ne permet que de prendre en compte le cas
idéalisé du comportement élasto-plastique avec écrouissage isotrope défini par le jeu
de relations suivantes (ultra classiques) [3].
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S
6=c(£—¢£P), P =p-—1) 0gq—0p(p) <0, p=0 (9)
20¢q

Avec :

e ¢£P: tenseur de déformation plastique,
e p: parametre d’écrouissage, correspondant a la déformation plastique cumulée

p(© = [ b du
0
< et . (10)
2
PO = (5 & (0E] (t))

1/2
® 0Ogq: la contrainte équivalente définie au sens de Von Mises 0pq = (ESL-J-SL-J-)

e S:lapartie déviatorique du tenseur des contraintes

Les équations (9) doivent étre discrétisées en temps et les équations (7) résolues dans
le cadre d’un probléme a Valeurs Initiales. Un schéma implicite a un pas [t,, t,,+1] a été
retenu. L’algorithme présenté ci-dessus est modifié en conséquence avec un schéma
itératif en temps et un schéma itératif de convergence (Point Fixe) au sein de chaque
pas de temps. L'initialisation du champ de déformation pour un nouveau pas de temps
(ligne 1 de l'algorithme) est obtenue en extrapolant les champs de déformation
obtenus aux deux pas de temps précédents. On trouvera plus de détail a ce sujet et
concernant 'amélioration réguliére des algorithmes initiaux dans [1], [4], [5].

VIl.4 Prise en main du logiciel

VilL.4.1 Fonctionnement

Le logiciel CRAFT s’exécute sur plateforme Linux et I'exécutable peut étre lancé
dans un mode "Calcul parallélisé". Les simulations ont été produites sur un PC
(Geniuine Intel doté de 16 giga de mémoire vive et de 4 quatre coeur « Intel® Xeon®
CPU 5160 @ 3.00Ghz). Il nécessite la préparation des fichiers suivants, permettant de
définir le probléme a résoudre :

e Image numérique de la microstructure qui en décrit donc sa géométrie. Dans
cette image, des entiers numériques codent la phase correspondante (le
matériau) sur chaque pixel. Pour les simulations, nous avons généré ces images
a partir de Matlab puis les avons converties sous le format requis : VTK « simple
legacy ». Dans le cas de simulations 3D, il faut définir un "stack" d’images
correspondant a la succession de coupes planes perpendiculaires a une
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direction donnée. La génération de nos microstructures "réelles" sera détaillée
ci- apreés.

e Un fichier texte permettant de préciser la « banque » de lois de comportement
matériau nécessaire pour le probléme (élastique linéaire, elasto-plastique
parfait, isotrope/anisotrope...) et de renseigner les valeurs numériques de
chacun des parameétres matériau de la matrice de rigidité (Modules,
coefficients de Poisson, contrainte seuil...)

e Un fichier permettant d’associer les différentes phases du composite figurant
dans l'image avec les matériaux disponibles dans la « banque » (fichier
précédent) et éventuellement précisant I'angle d’orientation du matériau au
sein de la phase (dans le cas de matériaux anisotropes) par rapport au
référentiel image de la microstructure.

e Un fichier décrivant les conditions de chargement : fluage, relaxation, simple
traction, chargement constant...

e Un fichier précisant les données souhaitées en sortie de calcul

e Les paramétres de réglage de I'algorithme, au nombre de 2 : Valeur c° de
référence pour l'ordre de grandeur des modules, Précision requise pour le test
de convergence sur la méthode Point Fixe.

Les fichiers de données en sortie (champs de déformation et de contrainte) sont
directement exploités sous Matlab ou par des logiciels de visualisation de données
comme Paraview.

VIl.4.2 Vérifications sur un cas test

Dans un premier temps, et pour garantir les résultats que nous avons pu obtenir
par la suite, nous avons voulu vérifier notre bonne maitrise du code par la
reproduction des simulations publiées dans I’article de Moulinec et Suquet [1]. Il s’agit
de la simulation des champs de déformation et contrainte dans un composite 2D
formé d’une matrice homogéne et d’un renfort constitué de fibres toutes alignées
dans une méme direction. L’arrangement des fibres est déterminé par une image 2D
d’'une section droite du composite dans le sens perpendiculaire aux fibres. La
simulation que nous présentons ici concerne un arrangement aléatoire de fibres a
section circulaire identique (figure VII-1). Le taux volumique de fibre est de 47.5%.
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Figure VII-1 : Cas test - Réalisation aléatoire de distribution des fibres.

Nous avons généré les images de microstructure par Matlab en placant les centres des
fibres aléatoirement dans une cellule unitaire, avec des contraintes d’impénétrabilité
et de périodicité. Cela signifie qu’un disque qui recouvrirait des pixels situés sur la
frontiere de la cellule est coupé en deux, la partie extérieure étant reportée sur la
frontiere opposée de la cellule. 64 fibres sont ainsi distribuées dans la cellule et les
cellules sont de taille 10243 pixels. Un disque circulaire de fibre est ainsi inscrit dans un
carré de 128X128 pixels. Il est important pour la suite de noter que nos champs de
déformation sont ainsi résolus de maniére extrémement fine. La durée d’exécution
d’un cas test tel que ceux montrés ci-dessous est de I'ordre de 2000 a 4700 s CPU sur
un ordinateur calculant sur uniguement 2 de ces 8 processeurs (Intel® Xeon(R) CPU
W3520 @ 2.67GHz x 8 ).

Les fibres sont tres rigides. Leur comportement est supposé élastique, isotrope et
caractérisé par un module d’Young de E' =400 GPa et un coefficient de Poisson de

v =0.23.

La matrice est supposée plus complaisante. Nous avons considéré le cas d’un
comportement élasto-plastique parfait ou avec durcissement pour vérifier que nous
retrouvons également les bons résultats du code lorsque la courbe contrainte-
déformation du composite montre une transition non linéaire du domaine élastique
vers un comportement asymptotique affine aux plus grandes déformations. Ces lois
sont déja implémentées dans le code sous forme incrémentale. Les propriétés
élastiques sont supposées isotropes avec un module d’Young de E™ =68.9 GPa et un
coefficient de Poisson de v" =0.35. Le comportement plastique est gouverné par un
critere de Von Mises o, <0, +Hp avec P défini par I'équation (10) et un
durcissement supposé linéaire isotrope. Les valeurs prises pour la contrainte de seuil
et le coefficient de durcissement sont respectivement de o, =68.9 MPa et

H=0-1.71MPa.
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Sur la figure VII-2, nous montrons le champ de déformation plastique obtenu pour 2
configurations aléatoires différentes issues de la publication de H.Moulinec (figure VII-
2.a) et de notre propre générateur (figure VII-2b). Il est obtenu pour un essai de
traction simple lorsque la déformation moyenne sur le volume a atteint 1%

(b)

(© | | (@

Figure VII-2 : Simulations par CRAFT du champ de déformation sur un composite avec fibres

alignées, en disposition aléatoire. a et c) simulations issues de Moulinec et Suquet [1], b-d)
nos propres simulations.

On retrouve tout a fait le bon comportement. Pour les figures VIl-2a et 2b, le
comportement de la matrice est purement élasto-plastique parfait. On constate bien
une concentration des plus fortes déformations dans de fines bandes de la matrice. Un
trés faible volume de matrice est donc mis a contribution dans la dissipation plastique
et la contrainte d’écoulement plastique évolue bien selon la tortuosité du systéme.
Pour les figures VII-2c et 2d, il s’agit du cas d’'un comportement plastique de la matrice
avec durcissement. La déformation plastique a alors gagné toute la matrice qui
contribue (de maniere non homogene) a la résistance globale du composite.

Les figures VII-3a et 3b ci-dessous montrent le résultat des calculs que nous avons
effectués sur une seule réalisation aléatoire de distribution de fibres. Il s’agit des
courbes contrainte-déformation. Nos résultats sont reportés en traits continus rouge
sur les figures issues de I'article précité. Pour la configuration aléatoire, ces figures
donnent un faisceau de courbes, chacune étant obtenue pour une réalisation
particuliere de distribution de fibres, et la ligne en trait fort étant le résultat moyen
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obtenu (sur 23 configurations différentes). Notre simulation ne peut donc que
s’inscrire dans ce faisceau de courbes.

Sur ces mémes figures nous avons également reportés (points carrés) les résultats
issus de simulations identiques (mémes images initiales de départ, mémes propriétés
matériaux) mais obtenus cette fois-ci par un code alternatif (« DAMASK »), basé sur les
mémes ingrédients (Solveur Spectral). Ce code est issu des travaux de recherche d’un
groupe allemand dont I'un des membres R.A. Lebensohn, a collaboré avec Suquet et a
re-développé sa propre version [6]. Les résultats se superposent parfaitement et
valident définitivement notre bonne maitrise du code CRAFT. Nous allons donc mettre
ceci a profit pour développer des simulations originales sur nos matériaux réels :
composite avec textile taffetas, propriétés des matériaux issus des modeles
micromécaniques utilisés dans cette thése, essai de traction a 45°. Les résultats de
simulation et leur comparaison avec les mesures expérimentales plein-champ sont
rapportés dans le chapitre VIII.
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Figure VII-3 :Courbes contrainte-déformation obtenues par simulation (CRAFT=lignes
rouges; DAMSK=points bleus) pour les composites fibrés du cas test des figures 2b)-2d)
dans le cas d’une matrice élasto-plastique parfaite (a) et plastique avec durcissement
(b) comparés avec les données simulées dans les travaux de Moulinec [1].
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VII.5Application a notre cas d’étude

VII.5.1 Génération de la microstructure

Composition et dimension d’une maille VER
Les parametres intervenant dans la construction géométrique de la maille du VER
d’un composite multi-plis a renfort tissé taffetas sont :
e Taux volumique des fibres des plaques ( V=0.47)
e Dimensions et formes géométriques des éléments constituants une maille
élémentaire du VER taffetas (torons de chaines et de torons de trames

enchevétrés, (figure VII-4).

Ces informations sont recueillies a partir des plaques de composites fournies par le
PPE. Toute la difficulté consiste a représenter le VER avec la bonne géométrie des
torons et les bonnes dimensions afin de respecter un V;=0.47.

VER élémentaire

.
.
.

1Largeurd’un toron

=
.
=

Zone de

poche de
résine
\ - .
|
/

uoJ0} un,p Jnagie

Figure VII-4: Dimensions et architecture du textile taffetas « Fibres de verre ». zoom:
VER élémentaire.

Modélisation 2D

Dans une premiere approche, nous avons tenté une représentation géométrique
2D de la maille VER (figure VII-6). Bien que les proportions de fibres et de résine
(V¢=0.47) soient conservées dans le motif, on se rend rapidement compte que cette
approche simpliste présente un défaut de répartition de la résine dans la maille non
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conforme a la réalité. En effet dans cette modélisation, on considére que les torons ont
une section rectangulaire. En réalité I'observation au microscope des sections de
torons révele:
e une forme elliptique de dimensions = 3.26mm selon le grand axe et = 0.22mm
selon le petit axe.
e une constitution basée sur des centaines de fibres noyées dans la matrice
(Zoom figure VII-5). Par conséquent le toron présente également un taux
volumique de fibre.

Nous I'appellerons dans la suite Vy; pour le différencier du taux volumique de fibre
global du RVE (noté V). Par un traitement d’image des images au microscope optique,
il s’avere que dans un toron 30% du volume correspond a de la résine soir un Vs =0.7.

0.22mm

8 — ;:.g.r“‘: Ny
max‘u 5 S B . . . .
Figure VII-5 : Partie gauche : Observation au microscope optique de la section d’un toron

(Grossissement x10 et dans l'insert x 20). Partie droite : Section 2D d’un toron, vue dans
une représentation numérique 3D faite sous Solidworks®.

Modélisation 3D

Afin de tenir compte de la géométrie elliptique des torons, la construction de la
mésostructure doit étre réalisée en 3D. Dans cette étude, la maille VER est recréée
numériquement par le logiciel de conception 3D « Solidworks ». On peut alors obtenir
une description géométrique des différentes coupes d’un méme pli. Sur la figure VII-6,
nous avons représenté quelques coupes parmi les 9 réalisées dans I'épaisseur d’un
méme pli. On peut y voir I'évolution correspondante de la répartition des différents
constituants (résine, torons) pour le méme VER. Les zones de torons apparaissent ici
de la méme couleur rouge mais évidemment, dans le code CRAFT, nous rentrons deux
mémes matériaux, a propriétés isotropes transverses égales, mais orientés a 90° I'un
par rapport a l'autre. Le fichier nécessaire au code CRAFT pour décrire la géométrie 3D
du VER est généré a partir de cet empilement. Dans ce fichier chaque « phase » est
codée par un entier numérique.
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\Viodele 2D FirirLriiis Modele 3D

Sens chaine

Sens trame

Ilooche dle résine
litoron sens 1 -

toron sens 2 | résine — =
7/, superposition torons sens1 et 2;

Figure VII-6 : (Partie gauche) modélisation 2D de la maille VER pour un composite a
renfort taffetas. (Partie droite) modélisation 3D de la maille VER pour un composite a
renfort taffetas réalisé sous Solidworks®.

VII.5.2 Propriétés effectives a la méso-échelle

Une fois la description géométrique de la maille VER effectuée, il faut attribuer a
chaque phase de la microstructure (résine, torons orientés), ses propriétés effectives
(E etv).

La résine est une phase homogéne, ses propriétés sont connues et nous avons
considéré les valeurs de modules reportées dans le tableau VII-1.

Le toron est une phase hétérogene constituée de plusieurs centaines de fibres noyées
dans de la résine. On peut donc le modéliser par un composite unidirectionnel isotrope
transverse. Les constantes élastiques dans le toron sont déterminées grace aux
modeéles micromécaniques déja évoqués au chapitre Il. Le tableau VII-1 donne pour
différents modeéles micromécaniques les valeurs de propriétés mécaniques effectives
d’un toron a base de résine Elium® et de fibres de verre-E pour un V¢.=0.7. Nous
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remarquons que les différents modéles utilisés donnent des valeurs relativement

proches.
modele E (Gpa) G (Gpa) \Y
Eqq H Eyy = Ezz | Gip = Gy3 = Gz Vipg = Vi3 H V23
Résine
Eliume 3.6 13 0.37
Fibre de 73 29.9 0.22
verre
Toron pour | KNS €| 555 1 1530 5.71 0.27 0.34
Chamis
un V=07 -
Chamis | 52.2 17.59 6.5 0.26 0.34

Tableau VII-1 : Propriété mécanique d’un toron constitutif du VRE pour différents

La seule chose qui n’est pas prise en compte au final, dans cette description idéalisée
du matériau est I'effet d’ondulation des torons.

modeles micromécaniques (Chamis, Gibson-Chamis).

Dans le chapitre suivant nous analyserons par CRAFT le détail des champs contraintes

et des déformations a I'échelle de la méso-structure pour une sollicitation du VER en

traction par cisaillement plan a +45° ( norme NF ISO 14129). A partir des résultats

nous souhaitons vérifier que les zones ou 'endommagement apparait dans la méso-

structure correspondent bien a des régions de concentrations de contrainte.
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Chapitre VIII : Résultats de simulation

VIIl.1 Introduction

Dans ce chapitre nous allons étudier numériquement par la méthode CRAFT, le
comportement d’un volume élémentaire représentatif (VER) mésoscopique d’un
stratifié sollicité en cisaillement plan (traction +45°) dans le cadre élastique pur. Cette
configuration de chargement induit une structuration du champ de déformation
favorable a I’étude de phénomeénes intervenant dans la matrice, comme cela a pu étre
montré au chapitre IV. L'étude porte sur un VER reflétant au maximum les
caractéristiques des plagues fournies par le PPE au cours du projet « résine idéale ».
Elles sont donc composées d’une résine Elium® renforcée par neuf plis de taffetas en
verre superposés. Les constantes élastiques nécessaires a la modélisation de la
structure sont obtenues pour la résine Elium®, par des essais expérimentaux, et pour
les torons grace au modele d’homogénéisation micromécaniques de Chamis (mélange
fibres/résine). Les propriétés de la résine, des fibres et des torons utilisés pour les
calculs de simulation sont donnés dans le tableau VII-1. Dans cette étude nous
souhaitons déterminer les zones de concentrations de déformation et de contrainte a
I’échelle de la mésostructure. Nous pourrons alors comparer les résultats obtenus aux
mesures réalisées par DIC et par tomographie X.

Par conséquent le chapitre s’articule de la fagon suivante: Tout d’abord nous
déterminerons numériquement avec une haute résolution, les champs de déformation
induits dans le VER. Ensuite compte tenu de I'écart de résolution spatiale
Calcul/Données DIC, nous présenterons une procédure de dégradation des résultats
numériques permettant d’obtenir des champs de déformation de méme résolution
spatiale que ceux obtenus expérimentalement par DIC. Cette procédure est réalisée
par une méthode de calcul identique a celle du logiciel ARAMIS (logiciel de traitement
des données DIC pour obtenir les champs de déformation). Enfin, aprés calcul des
champs de contrainte par CRAFT, nous analyserons les zones de fortes concentrations
induites dans le VER pour un chargement a +£45°.

VIII.2 Etude des champs de déformations

Dans ce qui suit nous avons étudié les champs de déformation de la couche en
surface du VER pour la microstructure en figure VIlI-1. On fera la distinction entre le
repere R(O,X,Y,Z) lié au chargement et le repere R1(0,1,2,3) lié a I'orientation des
fibres, obtenu par la rotation d’angle 8 = 45° autour de I'axe 3=Z (figure VIII-1)
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Figure VIII-1 : Microstructure du VER : Composition des différentes phases du pli de
surface.

2

Viii.2.1 Analyse des résultats

VIiL.2.1.1 Observation qualitative

Sur la figure VIII-2a nous représentons dans le repére lié au chargement R(O,X,Y,Z)
le champ de déformation mésoscopique exx°° obtenu dans le cadre de la simulation
CRAFT. Dans ce méme repére nous montrons également en figure VIII-2b le champ
expérimental &yX°° obtenu par DIC. D’un point de vue numérique, la simulation
permet de retrouver parfaitement la structuration du champ de déformation induite
par le textile avec des régions de fortes déformations dans les zones riches en résine
(Région résine), des régions de faibles déformations dans les zones riches en fibres
(Région fibre) et des régions de déformations « intermédiaires » dans les endroits ou la
résine s’est intercalée entre les zones de croisement des toron chaines et trames. La
figure VIII-3 sert d’appui explicatif pour mieux visualiser la localisation des trois

différentes zones et-notamment les régions de déformations intemédiaires.

La comparaison avec |'expérience montre sans surprise que le champ de déformation
est nettement mieux résolu par simulation CRAFT que par DIC, ce qui nécessite de
pousser un peu plus la réflexion. Grace au calcul numérique, nous montrons dans le
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paragraphe suivant une détection fine des phénomeénes liés au comportement de la
matrice non accessible experimentalement par DIC.

a) Champ de déformation numérique exx | b) Champ de déformation expérimental exx
(CRAFT) /,J (DIC)
e s <
© o o <
o & y ? l:"l]“ Poche de

résine

Région

Poches
de résine

Sens traction

N nRégion fibre sens 2

Région résine

0 2
Y
Figure VIlI-2 : a) champ de déformation numérique €3y °° obtenu par CRAFT. b) champ de

déformation &35 °° expérimental obtenu par dispositif de corrélation d’image DIC.

Toron sens_trame

Torons

Poche de
résine

] Zones typiques ou la résine
------- est venue s'intercaler entre
les torons chaine et trame

Figure \VIlI-3 : Positions des différentes zones riches en fibres et riches en résines au sein du
VER.
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VIIL.2.1.2 Analyse quantitative

Propriétés élastiques macroscopiques du VER.
A partir des champs de déformation obtenus par simulation nous avons calculé les

modules d’élasticité « EYy

» et de cisaillement « G{5* » macroscopiques moyennés
spatialement sur tout le volume du VER. Le tableau VIII-1 montre les valeurs obtenues
par CRAFT pour une contrainte macroscopique appliquée ayyx* = 50 MPa. Nous

montrons également les résulats obtenus expérimentalemnt (chapitres IV et VI) et

ceux obtenus par le modele micomécanique de Chamis.

(eVER) ma _ R EFY | gma OB
. XX .

Résultat CRAFT (efER) || Résultat CRAFT 2(eVER
CRAFT 0.0036 13.94 Gpa 0.0026 4.82 Gpa
Modele umécanique
de Chamis (Modele X 14.01 Gpa X 4.83 Gpa
OTFNU)
:E/jleél:irmentale X 14.00 Gpa X 341 Gpa

P (DMA) (Traction +45°)

Tableau VIII-1 : EJ et GI5% obtenus par CRAFT, par modéle micromécanique et
expérmentalement..

avec :

ma

o 0% = UXTX compte tenu de la rotation d’angle 8 = 45° autour de I'axe 3=Z

entre le repére R (O,X,Y,Z) et le repére R1(0, 1,2,3)

o (e}ERY: Déformation CRAFT moyennée sur tout le VER suivant I’axe OX
o (g/ERY . Déformation CRAFT moyennée sur tout le VER suivant I'axe 1 et normal

al'axe 2

Pour la valeur de EJ}%, on retrouve donc parfaitement le module d’élasticité

obtenu expérimentalement par

DMA

micromécanique de chamis (EY¥ =

(Ex3* = 14.00 GPa) et par
14.01 GPa). Pour le module de cisaillement

le modele

G{5% nous avons une surestimation de 28% comparativement au résultat obtenu par
essai de traction a +£45°. En réalité ila été mesuré expérimentalement sur une plage de
déformation ol la courbe n’est pas parfaitement linéaire (voir figures 1V-11 et IV-12 du
chapitre 1V). Cette non linéarité observée des le début de I'essai est due au caractére
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viscoélastique du composite, ce qui induit une sous-estimation de G{3* expérimental.
Toutefois on retrouve parfaitement la valeur du module de cisaillement obtenu a
partir du modelé micromécanique de Chamis qui tient compte du détail de la
mésostructure spécique du VER (G{53* = 4.82 GPa) comme nous I'vanons décrit dans
le modéle OTFNU (§ 1.3.1)

Confrontation des champs de déformations numériques et expérimentaux

Sur la figure VIlI-4a on représente les évolutions de la déformation eyx*° calculée
par CRAFT et mesurée par DIC selon les profils n°: 1, 2 et 3 (figure VIII-2) passant
alternativement par les régions riches en fibres et riches en résine. La résolution
spatiale de la mesure par corrélation d'image « DIC_SR » est d’environ 0.6 mm, soit
I'ordre de grandeur de la taille des poches de résine qui vaut 0.8mm. Cette résolution
est beaucoup moins fine que celle issue de la simulation numérique. Elle "renvoie"
donc des valeurs expérimentales correspondant a des valeurs moyennées sur des
zones relativement importantes. |l est donc impossible de «résoudre » les forts
gradients de déformation et de capturer les variations brusques de déformation
induites notamment par le passage brutal d’un matériau rigide (toron) a un matériau
plus mou (résine). En conséquence, les zones fortements déformées associées aux
poches de résine apparaissent relativement étendues (figure VIII-4a). A I'évidence la
courbe expérimentale associée au profil 3 montre l'influence du bruit de mesure ne
permet donc pas d’observer les pics de déformations aux bords des poches de résine,
alors qu’ils apparaissent clairement et de maniere systématique sur les courbes
associées au calcul CRAFT (profils 1 et 2). Cela suggére que les déformations maximales
apparaissent dans des zones privilégiées qui se situent dans les coins des poches de
résines.
Par ailleurs si on compare les profils 1, 2 et 3 (figure VIII-3), on constate que le rapport
des déformations obtenu entre les zones riches en résine et celles riches en fibres est
approximativement le méme (environ 3) que ce soit par la voie expérimentale ou
numérique (figure VIII-.4b). Au vu des différences de résolution entre la simulation et
I’expérience, nous présentons dans ce qui suit une procédure de "lissage" des données
modeles pour se rendre plus conforme a la résolution spatiale liée a la capture des
images et a leur traitement par le logiciel ARAMIS.
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x 10
10 : : — ,
=5 expérimental (profi n°3) Pics de déformations
ok X o au coin des paches
it {1 sy, numérque (profl ') f"l v de résines
b /!
8- A : o A /he -
:,, ":IE ey numérique (profil n°2) ), \ lll
2 1 )
7- région |1 |} W réegion -
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4 | ] I L i
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Figure VIlI-4 : a) Superposition de €3y °°numérique et expérimental suivant les profils 1,2 et
3. b) Champs de déformation numérique et expérimental €3y °° autour d’une poche de
résine.

VIII.2.2 Dégradation du champ de déformation

VIIl.2.2.1 Procédure de lissage
Dans ce paragraphe nous souhaitons obtenir le tenseur gradient de Ia
transformation F a partir des résultats de simulation CRAFT « comme on I'obtient » a

I'aide du logiciel ARAMIS a partir des résultats expérimentaux avec la résolution de
notre dispositif.

Apres calcul CRAFT les champs g,(xy,z) et o (xy,z) sont obtenus en tout point
M;(X,Y,Z) de I'espace dans la base B :(ux,uy,uz) en fonction des variables x, y et z
de la grille de calcul CRAFT et qui vérifient des conditions aux limites périodiques

(figure VIII-5).

Pour obtenir le tenseur gradient de la transformation E tel que le calcule le logiciel
ARAMIS, il est nécessaire de passer par l'obtention du champ de déplacement

Ug (X,Y)dans la base du capteur B, = (u; ,u;), en fonction des variables X et Y de la

grille du capteur, et ce, a partir du champ des déformations gB(X, y,z) obtenu par

CRAFT (figure VIII-5).
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Mg (X, Y,2) =Mg (X,Y,Z 1)

Grille de calcul /
u 1
LY U
p Uy X
/ —>
/,/ u, U,
&
¥
N
(9&\
1
1

Figure VIII-5 : Représentation schématique des grilles "Capteur" et "Calcul" nécessaires
a la transformation du champ de déformation obtenu sur la grille de calcul CRAFT.

Le tenseur du champ de déformation gB(x, y,z) est décomposé en la somme d’'un

tenseur homogéne constant EB =<§B>( )et d’'un champ de tenseur hétérogene
= =b/(xyz

é‘gB(x, y,z) fonction des variables d’espace x, y et z tel que <5_gB>( = 0
= =B/ (xyz

£ (XY,2) =&, +5¢ (X, y.2) (1)

C'est le champ iB(x, y,z) qui vérifie alors les conditions aux limites périodiques. Le

champ de déplacement U;(X,Y,Z) peut alors étre calculé par une méthode

d’intégration telle que, en tenant compte de I'hypothese des petites perturbations
(HPP), on vérifie :

1

,(x,v.2) = ( gradU,) + (grad(U, )y’ @
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Vii.2.3 Méthode d’intégration pour obtenir Ze*-¥-?
Le champ U;(X,Y,Z) peut étre décomposé comme la somme d’un champ de

déplacement linéaire U,

B(X, Y,Z) (celui qui serait associé au matériau homogéne

équivalent) et d’'un champ de déplacement hétérogéne U ;(X,Y,2) :

U.(X%y,2)=U, (XY,2)+,(X,y,2) (3)

1

g, = (gradu..) + (grad.. ) )

ot (4)

LAB(X07 Ys»2,) :U:nB

(la derniére relation, permettant de lever l'indétermination liée a I'intégration), et

5z, (% y,2) = grad(@U,) + (grad(aU, ) |
o s)
<&J B>(x,y,z) = O

Le champ dU;(X,Y,2) vérifiera alors des conditions aux limites périodiques.

D’apres les conditions (4) le champ de déplacement linéaire U,

B(X, Y,Z) peut étre
calculé simplement de la maniére suivante :

0

U, xyz)=¢ -(X—X)+ £, (Yy-y)+é,-(z-2)+U, |
U, XY, 2)=¢ -(X=X)+¢&, -(Y-Y)+¢,-(z-2)+U.  (6)
U, XYy, 2)=¢ -(X=X)+e, - (Y-Y)+e,(Z2-2)+ U,

Le champ de déplacement hétérogéne U ;(X,Y,Z) vérifiant les conditions aux limites

périodiques sur la grille de simulation CRAFT peut étre déterminé par une méthode
spectrale, a base de transformée de Fourrier prenant en compte naturellement ce type
de conditions aux limites. Le champ de déplacement dans |'espace de Fourrier

&_jB(kx,ky,kz) en fonction des fréquences spatiales k,,k, ,k, est alors calculé a partir

X2y
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des composantes du tenseur des déformations og (K, ,k ,k,). L'expression de la

transformée de Fourier fN(kX,ky,kZ) d’une fonction f(X, Y,Z) est la suivante :

—ikr

fk)=[f(r)-e

avec (7)

kK=ku +ku +ku et r=xu +yu +zu,

Les conditions (5) exprimées dans |'espace de Fourier sont alors les suivantes :

ooU _ ~
58)()( = —X => 55)()( = Ikx : &JX
OX
ooU i ~
o8, = . = o¢ =ik -,
oy
ooU _ ~
o¢, = : = og, =ik -,
0z
ooJ ~ ~
5gxy:l oV, + : = 20, =ik -0 +ik -,
2\ oy OX (8)
S¢., _1[o, +66U2j => 258 =ik -U_ +ik -0
2\ oz OX
ooJ ~ ~
s = O 0N s —ik 80 +ik -0,

M,y =0 = &,k =0k =0k =0)=0

Chaque composante du champ de déplacement &_jB(kx,ky,kz) en tout point de
I'espace des fréquences spatiales KK, K, dans la base B peut alors étre déduite des

expressions suivantes qui exploitent I'une ou l'autre des relations (8) selon les cas
d'annulation des fréquences spatiales.
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55 k #0
ik
0E
~ 2—= k =0, k #0
éLJX:< Iky X y (9)
255 k. =0, k =0, k =0
|
0 k. =0, k =0, k =

&,
Il
=

(10)

258 k=0, k =0, k %0
0 k=0, k=0, k=

oU =<1 ik " ‘ (11)

Le champ de déplacement hétérogéne AJ;(X,Y,Z) est ensuite obtenu par une

transformée de Fourier inverse du champ &_jB(kx,ky,kz) .

VIil.2.4 Obtention du champ de déplacement U, (X.Y) «vu par le

capteur »

De la méme maniéere, dans la base Blz(u;,ui) du capteur, le champ de

déplacement 2D vu par le capteur Ug (X,Y) peut étre décomposé en la somme d’un
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champ de déplacement linéaire U,

B(X,Y) et d’'un champ de déplacement

hétérogene U, (X,Y) :

U, XY)=U, (XY)+,(XY) (12)

li

Le tenseur constant & exprimé jusqu’alors dans la base B peut s’exprimer dans la

nouvelle base B, celle du capteur, par le calcul :

i =P'¢ P (13)

ou P représente la matrice de passage de la base B a la base B;.
Comme précédemment le champ de déplacement linéaire U

. (X,Y) peut étre

calculé, a partir du tenseur g, a partir de l'intégration suivante :
=b

lir

U, XY)=¢g, (X-X)+&, (Y -Y)+&, (Z, -Z)+U.
’ 14
U, (X.Y)=e, - (X=X)+&, Y =Y)+e&, (£, -Z)+U, ()

ou I'on notera que la surface observée est celle déterminée par Z

surf *

Afin d’obtenir le champ de déplacement hétérogene M, (X,Y) exprimé en fonction

des coordonnées X et Y de la grille du capteur, le champ de déplacement dJ ;(x,y,2)
obtenu alors dans la base B par la méthode spectrale décrite précédemment est
exprimé dans la base B; par le calcul suivant :

M, (xy,z2)=P ', (X,2) (15)

Enfin, du champ de déplacement AU; (x,y,z) exprimé alors en fonction des

coordonnées x, y et z de la grille de simulation CRAFT, on obtient, par interpolation

linéaire, le champ de déplacement dU ; (X,Y) exprimé en fonction des coordonnées X

et Y de la grille du capteur (figure VIII-5).

Mg (%, y,z)%&a (X,Y) pour une tranche Z,fixée
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Le champ de déplacement U, (X,Y)=U,,

: (X,Y)+M g (X,Y) est alors obtenu

dans la base B; en fonction des coordonnées X et Y de la grille du capteur.

VIil.2.4.1 Obtention du tenseur gradient de la transformation F « comme

calculé par ARAMIS »

Dans la réalité les coordonnées X et Y représentent la position des pixels dans le
référentiel du capteur CCD. Le logiciel ARAMIS détecte alors la position réelle des
points de I’échantillon de composite déformé et effectue un premier lissage des
données dans sa procédure numérique de dérivation. Pour reconstituer au mieux cette
opération et parce que nous disposons de "mesures" parfaitement résolues sur chacun
des pixels constituant une facette dans le traitement ARAMIS, nous pratiquons donc
des moyennes sur des fenétres de 31x31 pixels de la maniére suivante :

1 1 i+AL j+A]

p=i-Ai g=j-4j

avec Ai =15 et Aj =15

Le gradient des déformations EB est alors calculé a partir du champ de déplacement

« dégradé » L_]B, (X,Y) 2D ainsi obtenu par une procédure ne prenant en compte les

données que tous les 7 pixels, qui correspond au pas réel de chevauchement des
facettes retenu pour le dépouillement.
A partir de nos résultats CRAFT, les 9 composantes du tenseur gradient de la

transformation F sont calculées a partir du champ des déformations QBI (X,Y) de

maniére quasi-équivalente a la procédure ARAMIS comme suit :
F (XY)=I+gradU, (X,Y)) (17)

Avec X, Y désignant les coordonnées des points d'une grille avec un échantillonnage de
7 pixels par rapport a la grille "capteur". Le gradient est calculé numériquement par

une méthode des différences finies centrée d’ordre 2 sur la grille des points {Xi,Yj}

dans la base B1 du capteur.
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VIII.2.5 Confrontation des champs de déformations numériques et
expérimentaux

VIIl.2.5.1 Champs obtenus numériquement avant et apres lissage

La figure VIII-6 montre les champs de déformation mésoscopiques exx ° calculés
avant et aprés la procédure de lissage qui a été décrite dans le paragraphe précédent.
Comme attendu la texturation du champ de déformation induite par la périodicité du
textile est conservée. Toutefois la forte dégradation des résultats ne permet plus de

distinguer visuellement les phénomeénes locaux situés dans les poches de polymeres.

b) Champ de déformation numérique €xx
(dégradé)

a) Champ de déformation numérique €xx
(non dégradé)

,éo“ Région fibre sens 1

¢
& @ Région fibre sens 2

meso

Figure VIII-6 : Champs de déformation exx°° : a) obtenu par CRAFT et b) aprés

procédure de lissage.

Sur la figure VIII-7, on représente pour les deux champs (dégradé et non dégradé)
I’évolution de la déformation le long des profils 6 et 7 passant alternativement par des
régions riches en fibres et les coins des poches de résines. La lecture du profil moyenné
montre une disparition des deux pics de déformation au profit d’un seul pic plus élargi
d’intensité plus faible au niveau des poches de matrice. Ainsi de facon analogue aux
résultas expérimentaux obtenus par DIC, nous ne sommes plus en mesure de détecter
les variations de déformations au sein de cette zone riche en résine et notamment
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celles qui sont localiséés dans les coins, montrant tout I'intérét de la simulation pour
révéler les effets gommeés par une trop faible résolution spatiale.

x10° ] . |
POChe — apres lissage (profil 7)
10+ de —e,,  CRAFT (profil 6)
o résine PR
8région région region
fibre fibre fibre
2l i
>x<
>
©d 6 -]
5 |
4 i
3 1
2 2 4 6 8 10

distance (mm)

Figure VIII-7 : Superposition des profils numériques €3y °° avant et apres lissage selon

les directions a 45°/ référentiel capteur (profils 6 et 7).

VIII.2.5.2 Champs expérimental et numérique (apres lissage)

Nous confrontons ici le résultat du champ de déformation numérique obtenu
apres procédure de lissage et celui obtenu expérimentalement par DIC selon les deux
profils 3 et 7 correspondant au sens de traction (figure VIII-8). Au regard du bruit qui
affecte I'expérience, I'allure des courbes est globalement la méme. Rappelons que les
parameétres matériaux utilisés pour les calculs sont issus des données réelles que nous
avons mesurées. Le test du y? a permis de vérifier que ce bruit est gaussien. L’écart-
type associé au bruit de la mesure ponctuelle de déformation vaut S, =5.107* (§
IV.2.4.2). Du fait de la dégradation des résultats, on retrouve numériquement un
élargissement des poches de résine. Initialement, 'observation de la microstructure
réelle donne une longueur d’environ 1mm sur la diagonale des poches de résines alors
gue d’apreés le profil dégradé, on trouve environ 1.7mm. Cet élargissement est encore
plus important lorsqu’il s’agit du profil expérimental (environ 3 a 3.5mm). Compte tenu
du bruit de mesure on peut dire que la simulation CRAFT est représentative de la
réalité expérimentale.
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==&, experimental :DIC (profil 3)

numérique apres lissage (profil 7)

région région

O Sibre

fibre

==
-~
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50— U B 9
distance (mm)
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Figure VIlI-8 : Comparaison des profils expérimentaux et numériques €3y °° (apres

lissage) selon les directions a 45°/ référentiel capteur (profils 3 et 7).

VIIl.3 Etudes des champs de contraintes

Viil.3.1 Problématique

L’objectif général de ce paragraphe est d’analyser le champ de contrainte obtenu
par CRAFT dans le but de déterminer les régions de la mésostructure du composite ou
un endommagement dépendant directement de la résistance fibre-matrice est
susceptible d’apparaitre.

Pour un composite UD, la contrainte macroscopique est la contrainte moyenne qui
s’applique a un VER micrométrique, échelle a laquelle le lien fibre-matrice peut étre
analysé. Un exemple de VER micrométrique tres simple est représenté sur la figure
VIII-9. Sur ce schéma la normale a linterface fibre-matrice est selon 1. En
conséquence, la contrainte g,, ne sera pas continue a l'interface et sera différente
dans la fibre, dans la matrice et dans la région d’interphase. Une contrainte moyenne
appliquée au VER selon 2 (direction des fibres) sera alors majoritairement supportée
par la fibre. La région d’interphase sera peu sollicitée et les propriétés mécaniques
globales dépendront peu de la résistance fibre-matrice. Cela a été vérifié dans
plusieurs études expérimentales (cf chapitre Il). En revanche, les composantes des
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contraintes g, et gy, sont continues a l'interface fibre-matrice. Lorsqu’on applique

, liqué liqué ,
une contrainte moyenne 63;° - ou o350 1% sur le VER de la figure VIII-9, les
contraintes dans la fibre, dans la matrice et dans la région d’interphase sont égales a la

. . P . . . appliquée appliquée
contrainte appliquée. L’application de contraintes moyennes 077 ou o, au

VER est donc susceptible d’engendrer un endommagement dépendant spécifiquement

1

de la qualité du lien fibre-matrice.

Matrice

Figure VIII-9 : Exemple de VER a I’échelle micrométrique.

Pour un composite tissé, il existe une échelle intermédiaire (mésostructure) résultant
de la présence du tissu. Le champ de contrainte varie alors a I'échelle de cette
mésostructure. La contrainte moyenne appliquée a un VER micrométrique n’est pas la
contrainte macroscopique mais la contrainte mésoscopique dans la région ou est pris
le VER micrométrique. Pour analyser finement les phénoménes d’endommagements
liés a la résistance fibre-matrice pour un tissé, il est donc nécessaire de connaitre le
détail du champ de contrainte a I'échelle de la mésostructure. Dans la suite nous
analysons les cartes de contraintes obtenues grace au logiciel CRAFT pour les torons
pour lesquels les fibres sont orientées selon 2 (par exemple la zone centrale sur la
figure VIII-2). Nous nous intéresserons spécifiguement aux composantes susceptibles
meso

de créer un endommagement dépendant de la résistance fibre-matrice: 077" et

075 °°. Nous avons essentiellement deux objectifs :

e Mettre en évidence la présence éventuelle de régions de concentration de
contraintes pour o1i®° et o¢S° 3 I'échelle de la mésostructure. Ce sont les
zones oU un endommagement dépendant de la qualité de I'adhésion fibre-
matrice est susceptible d’intervenir.

e Connaitre exactement les états de contraintes a I'échelle mésoscopique qui
correspondent aux contraintes seuils d’endommagement mesurées a |'échelle

macroscopique (cf chapitre V).
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VIIL.3.2 Analyse de la carte de contrainte ¢5°,

Nous étudions ici, dans le repere lié aux fibres R1(0,1,2,3), la carte des contraintes
mésoscopiques oﬁé” obtenues numériquement pour un chargement macroscopique
oyt = 50 MPa (figure VIII-10). On constate que les zones fortements cisaillées sont
localisées sur les torons a la frontiere toron-résine. On comprend que l'essai de
cisaillement plan genére des zones de concentration de contraintes aux endroits ou la
qualité d’adhésion fibre-matrice est sollicitée. De plus la lecture de la courbe

traduisant I'évaluation de la contrainte o7%°°le long du profil 4 (figure VIII-11)
confirme que :

e Letoron est fortement sollicité a ses bords (saut de contrainte)
e Le bord des poches des résines subit des contraintes beaucoup plus faibles (de
'ordre de 5-7 MPa contre 15 MPa a "coeur" et pour un chargement

. oy . s s
macroscopique a{3% =%=25MPa pris en charge a l'évidence par les

fibres).
Selon toute vraisemblance, c’est dans cette zone a la frontiere toron-résine que les
phénomeénes d’endommagements sont donc susceptibles de se produire.

1 Champ de contrainte
g numérique o12 S

450

¥

Cisaillement élevé
en bordure du_~

toron
o & . .
AC e PR ,
‘o\\ o~ 1 Regionfibre sens 1 -Reglon résine intercalé
LR O e ‘o
/6&*’2’6 2 Région fibre sens2  Poches de résine

Figure VI11-10 : Champ de contrainte numérique oT%S° (repeére lié aux fibres).
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Figure VIII-11 : Evolution de la contrainte numérique ol%¢S° suivant le profil 4.

VIIL.3.3 Analyse de la carte de contrainte ¢}*°

Nous étudions ici la carte des contraintes mésoscopiques oﬂé” obtenues pour un
chargement macroscopique oyy* = 50 MPa (figure VIll-12a). On constate cette fois ci
que les zones de tres fortes concentrations de contraintes sont situées uniquement
dans les angles des torons (coins des zones de croisement chaine-trame). A ces
endroits , le niveau de contrainte réellement subi par la résine et par l'interface fibre-
matrice dans le toron est relativement élevé. Cela suggere que I'endommagement
peut se produire par initiation de fissures, éventuellement dans les régions d’interface
fibre-matrice, au sein de I'angle du toron (figure VIII-12b) et se propager de maniére
privilégiée au coin des poches de résine. Ce résultat apporte un element d’explication
permettant de comprendre les observations expérimentales réalisées par tomographie
X (figure VIII-13), ou sous leffet du chargement, le développement de
I’endommagement génére des cavités dans les endroits riches en résine, a la frontiere
ou les torons chaines et trames se croisent. Ces cavités prennent apparemment
naissance dans les coins des zones de croisement chaine-trame (régions de

concentration de contrainte pour 675°°).
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VIIl.3.4 Détection des seuils d’endommagements.

La simulation par CRAFT a permis d’affiner notre analyse des mécanismes
d’endommagement locaux pour une sollicitation en traction a +45°. Si on considére
les zones d'angle entre torons et les poches de resine comme étant les endroits plus
fragiles du VER, il est fondamental de déterminer pour un chargement macroscopique
donné, quel est le réel niveau de contrainte observé localement au sein de ces zones
de la mésostructure. Expérimentalement, les mesures d’auto-échauffement sous
fatigue ont permis de detecter des seuils d’endommagements macroscopiques pour
des contraintes avoisinant les 25 MPa (§ V.2.6). Pour évaluer les niveaux de contraintes
locales subies par les zones fragiles du VER, nous avons calculé numériquement les

_ XX

contraintes de Von-Mises pour un chargement macroscopique seuil g{3% = =

25MPa. Pour les poches de résine la contrainte de Von Mises est comprise entre 28

MPa (centre des poches de résines) et 33 MPa (au niveau des bords). Alors qu’au
niveau des angles de torons elle est de I'ordre de 68 Mpa. Cette valeur est supérieure a

la limite en rupture des résines acryliques o" = 44 Mpa?, ce qui explique permet de
comprendre pourquoi les initiations de fissures se localisent dans I'angle du toron.

VIIL.3.5 Bilan des études des champs de contraintes

Pour une sollicitation en cisaillement plan, la composante de la contrainte
normale a l'interface fibre-matrice présente des régions de forte concentration qui
correspondent aux coins des torons. Cela prouve que ce type de sollicitation
mécanique est susceptible de favoriser trés fortement un endommagement
dépendant de la résistance fibre-matrice. Cette remarque est a mettre en relation avec
les résultats que nous avons obtenus au chapitre V ol nous avons montré que le seuil
d’endommagement en fatigue pour des sollicitations en cisaillement plan dépend du
lien fibre-matrice. La localisation de 'endommagement observée par tomographie X
est cohérente avec les zones de concentration de contrainte mises en évidence grace a
CRAFT.

VIIl.4 Conclusion

Dans ces études nous avons traité uniquement le cas des composites du projet a
base de résine Elium® et renforcés par un taffetas verre. Nous avons montré que le
comportement mécanique pouvait étre modélisé numériquement de maniere fiable
par la méthode de simulation par transformée de Fourier « CRAFT ». Compte tenu de
la résolution numérique du calcul, nous avons mis en évidence a la méso-échelle au
niveau de la frontiere fibre-matrice des phénoménes non décelables

’B.A. Lerch, J. C. Thesken, and C. T. Bunnell, “Polymethylmethacrylate (PMMA) Material Test Results for
the Capillary Flow Experiments (CFE),” 2007.
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expérimentalement avec la résolution actuelle de notre dispositif DIC (ex: cisaillement
a l'interface, endommagement dans les angles de croisement des torons...). Par ailleurs
nous avons constaté a |'aide d'une procédure de lissage que la modélisation est
représentative de la réalité expérimentale. Au regard des objectifs du projet « résine
idéale », ces études montrent le potentiel intérét de cet outil afin d’évaluer le
comportement mécanique de différentes formulations de résines polyméres au sein
d’une structure composite. A titre d’exemple le calcul numérique de la contrainte de
Von Mises locale constitue une donnée susceptible d’orienter le choix d’une résine
polymeére pour la formulation d’un composite en fonction des sollicitations
mécaniques que la structure doit subir. A I'avenir, et comme prolongement possible de
ce travail, on peut envisager de modéliser a des échelles encore plus réduites le
comportement de la résine au voisinage d’une fibre en prenant en compte la présence
d’une interphase.
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Ce travail de these est consacré a I'étude du comportement mécanique de
matériaux composites correspondant tous au méme couple : renfort taffetas verre et
matrice polymére acrylate. Il s’agit des premiers composites a fibres continues réalisés
avec ce type de résine. Les composites que nous avons analysés ne different donc que
du fait des traitements de surfaces spécifiques (ensimages) qui ont été appliqués aux
fibres dans le but de favoriser 'adhésion de la matrice. Nous avons essentiellement
comparé les propriétés mécaniques de deux composites : le premier correspondait a
un ensimage spécifiguement congu pour les polymeéres acrylates. Dans le second cas,
un ensimage « standard » avait été appliqué aux fibres. Précédemment, notre
laboratoire n’avait pas d’expérience particuliere dans le domaine de la caractérisation
mécanique des composites. Il a donc été nécessaire de réaliser un travail de recherche
bibliographique conséquent pour choisir les outils expérimentaux et numériques qui
devaient étre mis en ceuvre pour conduire notre étude.

Nous présentons ci-dessous une synthése des principaux résultats que nous avons
obtenus au cours de la thése. Nous commencons d’abord par les conclusions
auxquelles nous avons pu parvenir au regard de I'objectif immédiat de notre travail : la
comparaison des propriétés mécaniques de composites correspondants a des
ensimages différents. Ensuite, nous avons regroupé certains résultats marquants qui
ont a nos yeux un aspect plus fondamental.

L’essai de flexion sur poutre courte s’est avéré tres discriminant et a permis de mettre
en évidence I'amélioration des propriétés mécaniques résultant de l'utilisation de
I’ensimage « spécial acrylate ». En analysant des faciés de rupture obtenus au
microscope électronique a balayage, nous avons vérifié que la matrice adhérait bien
mieux aux fibres pour cet ensimage que dans le cas ou I'ensimage « standard » était
utilisé.

Le comportement en fatigue de nos composites a été étudié a partir de mesures
d’auto-échauffement obtenues pour des sollicitations cycliques en cisaillement plan.
Pour des niveaux de chargement inférieur a une contrainte seuil, nos expériences ont
montré que I'élévation de la température des composites varie comme le carré du
chargement appliqué. Ce résultat a pu étre retrouvé de fagon théorique en supposant
gue nos matériaux obéissaient a une loi de comportement de type viscoélastique
linéaire. Pour des niveaux de chargement supérieurs a cette contrainte seuil,
I'autoéchauffement « s’emballe » progressivement et nous avons montré que
I’hypothése d’un comportement viscoélastique linéaire n’est plus applicable. Au dessus
de la contrainte seuil, I'augmentation marquée de l'auto-échauffement est alors
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principalement attribuable a 'apparition et au développement de certaines formes
d’endommagement au sein des composites. Nous avons observé que la contrainte
seuil d’endommagement dépend significativement de I'ensimage, ce qui a permis de
confirmer I'amélioration globale des propriétés mécaniques qui résulte de |'utilisation
de I'’ensimage « spécial acrylate ».

Nous avons montré qu’il était possible de retrouver la valeur du module complexe de
nos composites grace a une modélisation micromécanique qui prend en compte la
présence d’une interphase, supposée purement élastique, qui serait située au
voisinage extérieur de la fibre. Le meilleur accord entre le modele et les données
expérimentales est obtenu pour une interphase qui serait plus rigide que le polymere
pur et dont I'épaisseur vaudrait environ 1 um. Des expériences réalisées par nano-
indentation semblent confirmer la présence d’une interphase non uniforme dont
I’épaisseur moyenne est bien d’ordre micrométrique (=1 um).

Grace au logiciel CRAFT, nous avons pu obtenir le détail des contraintes et des
déformations a I’échelle de la mésostructure. Pour les déformations, ces résultats sont
en excellent accord avec des mesures plein-champ obtenues par corrélation d’images.
Nous avons pu déterminer que la composante de la contrainte mésoscopique qui est
normale aux fibres est tres élevée dans les coins des zones de croisement chaine-
trame. Un endommagement a l'interface fibre-matrice est donc susceptible d’étre
initié dans ces régions. Cette hypothése a recu une premiére confirmation grace a des
observations obtenues par tomographie X ou il apparait que certaines porosités qui se
sont développées dans les poches de résines pourraient effectivement étre initiées a
proximité des coins des zones de croisement chaine-trame. Malheureusement, la
résolution spatiale (correspondant a 6 um par voxel) et le temps d’acquisition
(plusieurs heures) de notre tomographe de laboratoire ne permettent pas d’analyser
finement l'initiation de 'endommagement.

Nous pensons que le travail présenté dans ce manuscrit pourrait avoir plusieurs
prolongations. En premier lieu, nous pourrions utiliser le logiciel CRAFT pour
déterminer les constantes élastiques d’'un composite UD a partir d’'un Volume
Elémentaire Représentatif (VER) trés réaliste qui serait constitué de plusieurs fibres
paralléles noyées dans de la matrice. En appliquant a ce VER microscopique des
sollicitations correspondant a des contraintes mésoscopiques obtenues en différents
points du matériau, il serait possible de connaitre le détail quasi-complet des
contraintes a I'échelle des fibres dans la totalité du composite.

Enfin, nous pensons qu’il serait trés intéressant d’observer finement I'apparition et le
développement éventuels de 'endommagement dans les régions de la mésostructure
ou la contrainte est élevée, a savoir les coins des zones de croisement chafne-trame.
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Comme cette analyse est impossible avec notre tomographe de laboratoire, nous
avons rédigé un « proposal » dans le but d’obtenir « du temps de ligne » sur la ligne
ID19 qui est dédiée a la microtomograhie X au synchrotron ESRF a Grenoble. Nous
pourrions alors travailler avec une résolution spatiale correspondant a 200 nanometres
par voxel. De plus, le temps d’acquisition tres court de I'expérience sur synchrotron
(quelques minutes) pourrait nous permettre d’obtenir une série de mesures
tomographiques correspondant a des niveaux de déformation successifs trés
rapprochés. Il serait alors possible de d’observer finement ['apparition de
I’endommagement.
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ANNEXE | : Etudes mécaniques de composites
ignifugés
I. Introduction

Dans cette étude nous allons étudier expérimentalement les propriétés en statique
de composites en taffetas de verre/ELIUM® ignifugés. Les résines acryliques ont une
mauvaise résistance au feu et une tres faible stabilité thermique. Par conséquent nos
formulations brutes de composites a résines ELIUM® ne peuvent satisfaire d’'un point
de vue sécurité thermique le cahier des charges pour des applications aéronautique ou
automobile. Ainsi pour améliorer la tenue au feu et la stabilité thermique des résines
ELIUM®, les travaux du LMOPS montrent que I'incorporation dans la matrice de 20%
en masse de charges micrométriques ignifugeantes (2 um) noté « OP930 » est une
solution efficace. Tout I'enjeu est de vérifier que cela n’altére pas les propriétés
mécaniques des composites. L'annexe s’articule donc de la fagon suivante :

En premier lieu nous présenterons une étude bibliographique portant sur les
interactions entre charges ignifugeantes et résine polymére. Par la suite on étudiera
les performances de statiques des composites ignifugés du projet, par traction en
cisaillement plan (fibres orientées a +45°). En parallele nous réaliserons des études
complémentaires de fractographies par MEB.

Il. Interaction entre charges ignifugeantes et matrice (Effets
d’interphase)

L'incorporation de charges ignifugeantes dans les matrices polymeéres a pour
principal but de retarder voir d’entraver les phénoménes de combustion des structures
composites. Toutefois I'action ignifugeante ne doit pas se faire au détriment des
performances mécaniques. Parmi les paramétres influencant mécaniquement, on peut
citer: le taux de charges, la taille, la distribution des particules ou encore les
interactions charge-polymere [1], [2].

De maniére analogue aux propriétés d’interphase entre fibre et matrice (§ 1.2.3.4), la
théorie des composites prévoit qu’une forte interface charge-polymére conduit a une
amélioration des performances ultimes du matériau [1], [3]. Afin d’avoir un transfert
de chargement uniforme et efficace, Il est préférable d’avoir des liaisons
uniformément présentent a l'interface (figure 1 partie droite) plutdot que des liaisons
ponctuelles (figure 1 partie gauche). Les zones de l'interface qui ne présentent pas de
liaisons se comportent comme des zones d’endommagements privilégiées sous une
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pression appliquée. Ainsi au niveau de cette région une interphase dont I'épaisseur
dépend des interactions entre charges et polymere se forme inévitablement (figure 1)
[2]. Il existe trois types d’interactions charge-polymere [4]:

e Dans le cas de fortes interactions, les charges établissent des liaisons chimiques
avec le polymere. Elles génerent une interphase de faible épaisseur et de forte
densité renforcant ainsi le matériau (figure 1 partie droite).

e Dans le cas intermédiaire I'interaction charge-matrice conduit a la formation
d’une interphase caractérisée par une large épaisseur et de faible densité
affaiblissant le matériau (figure 1 partie gauche) [2], [4]-[6]. Plusieurs travaux
ont montré une réduction des propriétés des composites due a une adhésion
fragile entre les charges et la matrice [7], [8].

e Dans le cas extréme il y a juste une présence physique des charges sans aucune
interaction avec la matrice environnante et donc aucune interphase. Elles
agissent comme un diluent et la matrice perd son réle principal de liant
mécanique au sein de la structure composite.

Chaines de —— Interphase
polyméres

(Matrice)

Liaisons
ponctuels

Interphase  Faible épaisseur
+
Forte densité

Interphase Forte épaisseur

Faible = +
Faible densité

Forte =

T

anuedau
JuawWwawioun suosier]

s|anyauod suosier]

Figure 1 : Nature des interactions charge-polymére : a) Interphase faible. b) Interphase
forte [2].
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lll. Essais statique

I.L1 Caractérisation en cisaillement plan des ignifugés

Dans ce paragraphe nous étudierons I'effet des charges ignifugeantes de taille
micrométrique (=2um) sur les propriétés mécaniques en statiques. Cette analyse est
faite de facon comparative entre un composite ignifugé « noté Acl » et des composites
non ignifugés « matériaux Ac et MC » :

60 !
—Matériau Ac
50 —Matériau MC |
—Matériau Acl (20% OP930)
40+ §
(0
o
= 30- |
o
©
20- Contrainte de résistance 01R2 prise pour | _|
T2 = 0.5 conformément aux normes
10 a
00 0.025 0.05 0.075 0.1
Y12

Figure 2 : Courbes de tractions correspondant a un cisaillement plan +45° pour des
composites taffetas verre/ELIUM® avec des ensimages MC et Ac et un composite
ignifugé Acl.

Sur la figure 2, on a représenté les résultats macroscopiques des courbes g{5% =
f (M) pour les trois matériaux MC et Ac et Acl. On constate que of, = 46,0 MPa
dans le cas du matériau & ensimage acrylique « matériau Ac», of, = 41,7 MPa dans le
cas du matériau a ensimage multi-compatible « matériau Mc » et of, = 33,0 MPa
dans le cas du matériau ignifugé « matériau Acl ». A l'issue de ces essais, on observe
gue l'essai de cisaillement plan permet de mettre en évidence un écart net entre les
courbes des matériaux brutes (MC et Ac) et la courbe du matériau ignifugé (Acl).

Pour le matériau Acl, il est clairement établi que I’ajout de charges ignifugeantes
diminue significativement les propriétés mécaniques macroscopiques du composite :
pour Y@ = 0.05 on a environ 22% de réduction pour of, et cela méme lorsque

203



ANNEXE | : Etudes mécaniques de composites ignifugés

I’ensimage acrylique, censé étre le plus performant, est utilisé. En conséquence, on
peut supposer que pour les composites comportant des charges ignifugeantes, les
propriétés mécaniques ultimes ne sont pas gouvernées par la qualité de I'adhésion
fibre-matrice mais plutét par d’autres phénomenes liés a la compatibilité entre les
charges et la matrice. C'est I'objet de I'analyse expérimentale présentée dans le
paragraphe suivant.

.2 Examen morphologique des faciés de rupture

En complément des mesures présentées dans le paragraphe précédent, nous
avons également réalisé des examens fractographiques par Microscopie Electronique a
Balayage. Cette analyse a surtout pour objet de préciser les mécanismes qui pourraient
expliquer la réduction des propriétés mécaniques qui a été observée en présence de
particules ignifugeantes. Pour comprendre nous avons analysé les faciés de rupture de
guatre matériaux composites avec différents taux de charges OP930: 0%, 5%, 10% et
20%. Les éprouvettes ont subi le méme chargement (essai de cisaillement plan) et
sont constituées d’'une méme architecture de renfort (taffetas verre-E). Le traitement
de surface des fibres (ensimage Ac) est également le méme pour ces quatre matériaux.
La figure 3 représente les clichés MEB des facies de rupture obtenues pour les
différents taux de charges.

La figure 3-B1 correspond au plus faible taux de charge (5%), ce qui permet de mettre
plus facilement en évidence les interactions entre les charges individuelles et la
matrice environnante. Apres sollicitation mécanique, on observe |'apparition d’un
endommagement spécifique (microfissuration). Cet endommagement est localisé
autour des charges (voir agrandissement figure 3-B2). Lorsque la concentration de
charge augmente, les microfissures se multiplient. Lorsque le taux de charge atteint
10% I'endommagement apparait alors diffus dans la matrice ce qui lui confére un
aspect « sableux » (figure 3-C1). Cet aspect sableux est particulierement marqué
lorsque le taux de charge atteint 20% (figure 3D a comparer a la figure 3A
correspondant a un composite sans charges ignifugeantes). On comprend que la
matrice a alors perdu ces propriétés mécaniques. Dans le cas de matériaux constitués
de charges rigides baignant dans une matrice polymére, on trouve dans la littérature
des exemples comparables d’endommagement spécifique engendré par une
sollicitation mécanique [9]. L'endommagement est également localisé autour des
charges. On considére que la formation des cavités est due au décollement des
particules de la matrice a cause de leur faible énergie de surface.

En résumé, pour les matériaux que nous avons analysés, 'endommagement des
composites ignifugés n’est plus lié en priorité a I’adhésion fibre-matrice mais plutét a
la faiblesse mécanique de la résine qui n’assure plus son role de liant a cause des
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charges. Comme nous I'avons évoqué dans le paragraphe 2, Il n’est pas aberrants de
penser que la réaction entre les ignifugeants OP930 et la résine ELIUM engendre une
zone inter-faciale de faible qualité. Ces observations permettent d’expliquer la
réduction des propriétés mécaniques macroscopiques des composites ignifugés qui
ont été observées grace a I'essai de cisaillement plan.

A) 0% 0P930 B1) 5% OP930

C1) 10% OP930 ‘ D1) 20% OP930

Figure 3 : Fractographies obtenues par Microscope Electronique a Balayage (MEB)
apreés essais de traction en cisaillement plan pour des composites taffetas verre/
ELIUM® ignifugés (OP930).

1.3  Conclusion

Nous avons montré que la présence de charges ignifugeantes « OP 930 » dans la
matrice réduit tres significativement les propriétés mécaniques en statique des
composites verre/ELIUM®. A partir de I'analyse de facies de rupture, nous avons
décelé que la propagation de 'endommagement dans les composites n’est plus liée en
priorité a la qualité de I'adhésion fibre-matrice mais plutot a la faiblesse mécanique de
la résine qui n"assure plus son role de liant a cause des charges .Par conséquent méme
si les particules OP930 sont efficaces en terme de résistance au feu, a I’'heure actuelle,
leur utilisation sous forme de charges micrométriques réduit drastiquement les
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propriétés de statique et de fatigue. Il faut donc améliorer I'adhésion des charges

OP930 avec la matrice ou s’orienter vers d’autres solutions ignifugeantes.
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ANNEXE Il : Validation numérique de la méthode
de flexion sur poutre courte pour caractériser

I’adhésion fibre-matrice
I. Contexte

Dans le chapitre IV nous avons présenté les résultats d’ILSS obtenus par flexion sur
poutre courte réalisés sur les composites taffetas de verre/ELIUM® du projet résine
idéale. Les résultats des courbes forces en fonction de I'allongement ont clairement
montré un apport des propriétés mécaniques de I'ensimage acrylique (Ac) par rapport
a l'ensimage multicompatible (MC). Néanmoins nous savons que les valeurs d’ILSS
mesurées restent discutables pour des systémes thermoplastiques-tissés. Pour
déterminer si la valeur de la force maximal (nécessaire au calcul de I'ILSS) obtenu a
partir des courbes d’essai correspond effectivement a du cisaillement inter-laminaire
et donc a une valeur fiable d’ILSS, nous présenterons dans ce qui suit une procédure
basée sur les données de déformation expérimentales recueillies au DIC.

II. Procédure de validation

La figure 1 sert d’appui explicatif pour comprendre le raisonnement de la
démarche permettant de valider les essais de flexion sur les composites du projet.
Dans le domaine élastique la contrainte de cisaillement inter-laminaire « o;3 »
nécessaire pour arracher une fibre de la matrice est reliée a la déformation « &3 » par
la loi de comportement et la théorie des plaques. Elle s’exprime sous forme :

G
€13 =%*013 712
- pry { Es =G 1-4(7)]
o =gt 14 (3) |

L'idée consiste a suivre I'évolution de la déformation « €13 » en cours d’essai sur une
zone endommagée, a partir d’un profil pris sur la tranche de I'éprouvette (voir figure
1b). Ensuite il s’agit de comparer ce profil expérimental avec le modéle théorique
(équation 1) valable dans le domaine élastique. Par comparaison on souhaite vérifier
gue cette procédure numérique s’ajuste aussi bien pour des systémes tissés a résines
thermoplastiques que pour un systéme UD a renfort thermodure (cas favorable pour
un essai de flexion sur poutre courte).
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a) b) Profil 1 c)

Matrice

Matrice

Figure 1 : a) essai de flexion sur poutre courte suivi au DIC. b) profil de déformation pris
sur une zone endommagée de I’éprouvette. c représentation schématique de la
contrainte "a,3" permettant d’arracher une fibre de la matrice.

Ill. Résultats

La figure 2 montre les résultats de la procédure obtenus suivant le profil 1 (figure 1b)
pour les deux matériaux ci dessous :

e UD-verre/époxy

e taffetas de verre/ELIUM®
Pour chacun d’eux nous avons représenté en bleu les courbes contrainte-temps en
cours d’essai et en vert celles représentant la variable écart de déformation entre g3
expérimental et €;5 théorique (figure 2a et 2c). Parallelement on représente cet écart
sur les figures 2b et 2c pour les différents régimes subi par I'éprouvette en cour
d’essais (non endommagé, premiers endommagements, rupture).
Tant que I'essai se poursuit dans le régime élastique on constate un écart faible voir
quasi nul entre la théorie et I'expérimental (courbes rouge), lorsqu'on quitte ce
régime, I'écart diverge (courbes bleu et vert). Pour le matériau UD-verre/époxy une
analyse fine des résultats montre que les premiéres concentrations de déformations
apparaissent exactement au moment ou la contrainte maximale est atteinte. Cela se
traduit soit : par un décollement de la variable écart a cet instant la (figure 2a) ou par
une légére divergence entre g;3 expérimentale et g;5 théorique (courbe bleu figure
2b). A partir de cette valeur seuil, les premiers endommagements sont susceptibles de
se produire par cisaillement inter-laminaire validant ainsi les mesures d'ILSS. Pour le
matériau taffetas-verre/ELIUM® la variable écart diverge peu avant que la force
maximale soit atteinte. Deux raisons explicatives sont envisageables :

e Les endommagements surviennent de maniére légerement prématurée et
I'ILSS calculé ne correspond pas exclusivement a une rupture par cisaillement
inter-laminaire pure.

e A l'échelle de la mesure, les déformations recueillis au DIC le long du profil 1
sont sensible au caractére fortement hétérogene des différentes phases
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présentes dans un composites taffetas. Suivant I’épaisseur on a une alternance
de poches de résines et de fibres. Par conséquent, la mesure expérimentale
décele des phénomenes locaux (due a la différence des niveaux de déformation
dans les deux phases) non pris en compte par le modele.

Comme attendu, la procédure mise au point valide la mesure d'ILSS par essai de flexion
sur poutre courte pour les matériaux UD a matrices thermodures (époxy). Pour les
systemes thermoplastiques a renfort taffetas les résultats d’ILSS sont moins probants.
Toutefois on peut considérer cette étude comme une méthode permettant de
détecter prématurément une apparition de fissure. Ainsi on peut mettre en évidence
des endommagements parasites précoces non observables par simple analyse des
cartes de déformations DIC ou par lecture des facies de rupture MEB.

—ty expérimental (avant Fmax)
-0 théorique (avant Fmax)
-, expérimental ( @ Fmax)
—t théorique (a Fmax)

»-5,, expérimental (aprés Fmax)
-y, théorique (aprés Fmax)

rupture 4

Contrainte (MPa
lers endommagements

0 215 25

profil suivant épaisseur (mm

. -t expérimental (non endommagé)
Taffetas de verre/Elium o, Fiig

5 expérimental (début d'endommagement)

[=2]
(=1

—théorique
*b, expérimental (endommage)

Non endommage

—zzﬁrthécnque

Contrainte (MPa)
5
o
lers endommagements

4 1

-0. 0 0.5
position du profil suivant I'épaisseur (mm)

Figure 2 : (a et c) En bleu: courbes contrainte appliquée en fonction du temps en cours
d’essais, en vert : courbes représentant la variable écart en fonction du temps. (b et d)
Courbes représentatives de I’écart entre €,3théorique et £,3 expérimental.
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ANNEXE lll : Principe de I'analyse de I'effet de
I’ondulation des fibres sur la rigidité des
composites étudiés pendant la these

Les notations sont celles du (§ 1.3.1). Nous considérons le VER représenté sur la
figure IlI-3a du chapitre Ill. L'ondulation moyenne dans la chaine sera décrite a I'aide
de la fonction suivante : h;(x)=h/4sin(z(x/a—1/2)). L'angle entre la direction locale de la

chaine (axe 1) et la direction moyenne de la chaine (axe Xx) est donc donné par:

6(x) = arctan % (voir figure 1.10 pour la définition des axes).

I. Modele OTFU (figure llI-3b, chapitre Ill)

Dans ce cas, les constantes correspondant a un composite UD : E,, E,, v,,, G,, et

G,; sont calculées pour le taux de fibre V. a partir du modele CCA (§ 1.3.3.1).

La tenseur rigidité locale de la chaine peut alors étre exprimé de la fagon suivante sur

) Qi Q2 O
la base mobile (1,2,3) : Q©"9)=|Q, Q,, 0 .
0 0 Q()6 (1,2,3)6

Avec :

E E
Q11:E1/(1_V122EZJ QZZZE_ZQII Q2 =v12Qx, Qo6 =Gz
1

1

Dans le systéme d’axe fixe, (x,y,z) lié au composite : QChaA”e(a){Qu(e) Qn(6) o

Q) Q) o ]
0 0 Ql®) (x.y.2)

Avec :
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En passant de la base mobile a la base fixe peut exprimer : E,(9), ny(H)et vxy(ﬁ) et

donc: Q,,(0), Qx(0), Q1.(9) etQ. (@) en fonction des 5 constantes retenues pour
décrire un UD

sin® 0 1 cos’d N sin” @

1 _cos4t9 (1 2vy,
E, ny(g) G, Gys

+ ———]c:os2 Osin® O+
G, E

VW(Q):EX(H N2 o520+ L1 sin? @

La rigidité équivalente de la chaine Q@ est obtenue en intégrant Q"®"(p) de facon
numeérique sur toute la longueur du VER.

La rigidité de la trame, considérée comme constante, est donnée par :

Qpn Q> 0
Qtrame — le Q]l 0
0 0 Qg (x.y.2)

La rigidité de la couche composite devient alors : A=%(Q°“37”9+Qtrame). On peut alors

obtenir le module d’Young et le module de cisaillement du composite avec :

A2
EX:A“—ﬁ et ny :A66'
2

Il. Modele OTFNU (figure llI-3c, chapitre Ill)

Le raisonnement est exactement le méme que le précédent en recalculant les
valeurs de E,, E,, v,,, G,, et G,; en remplacant V. par le volume de fibre dans un
toron Vi et en ajoutant une couche isotrope de résine de rigidité:

Qa Q& O

Q"=|Q Q © sur la base mobile (1,2,3) avec :
00 Qlpyy

E
=E. /-3 =v =G, =—" .
Qa m /( m) Qb mQa Q66 m 2(1 N Vm)
Les hauteurs relatives des couches correspondent aux taux volumique qu’elles

occupent dans le composite total, a savoir : (%Vt ,%Vt ,Vmp ) - On obtient alors :

1., =chai 1
A:EVtQ chame+EVtQtrame +Vmem
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Résumé

Cette these est essentiellement consacrée a la caractérisation et a I'analyse des propriétés mécaniques de
matériaux composites constitués d’un renfort taffetas verre et d’une résine acrylate (Elium®). Avant la
I'apparition de la résine Elium® sur le marché en 2013, les polyméres acrylates n’étaient pas utilisés dans
I'industrie des composites fibres longues.

Dans le volet expérimental de la thése, nous nous intéressons principalement a l'influence de I'ensimage
(traitement de surface appliqué aux fibres pour favoriser I'adhésion de la matrice) sur le comportement
mécanique de nos composites. En complément de différents essais mécaniques macroscopiques « classiques »
(traction, flexion etc.), nous avons utilisé des techniques d’analyse locales fines (mesures de champ
cinématique, microtomographie X, Microscopie Electronique a Balayage, nanoindentation...) qui nous ont
permis de caractériser et d’étudier certains mécanismes locaux de déformation et d’endommagement.
L'influence de I'ensimage sur les propriétés en fatigue a été mise en évidence grace a des mesures
d’autoéchauffement pour lesquelles nous avons développé un traitement original des données. A I'issue de nos
investigations, nous avons pu quantifier le bénéfice qui résulte de I'utilisation d’un ensimage spécifiquement
congu pour favoriser I'adhésion d’un polymeére acrylate sur des fibres de verre.

Dans le volet « simulation numérique » de la thése, nous avons modélisé le comportement mécanique de nos
composites taffetas verre/matrice acrylate grace au solveur spectral CraFT (Composite response and Fourier
Transforms). Le détail des champs de contrainte et de déformation a été obtenu a I’échelle de la mésostructure
et révéle une structuration périodique induite par la présence du renfort tissé. Une analyse quantitative a
permis de vérifier que les champs de déformation qui ont été obtenus grace au solveur CraFT sont en tres bon
accord avec des mesures réalisées par corrélation d’'images. A partir du champ de contrainte, nous avons mis
en évidence les régions de la mésostructure qui subissent les plus fortes sollicitations mécaniques. En
visualisant par microtomographie X la structure interne d’éprouvettes précédemment déformées, nous avons
pu établir le lien entre la localisation de I'endommagement au sein de la mésostructure et les régions de
concentration de contrainte que la simulation numérique avait mises en évidence.

Mots clés : composite, interphase, matrice thermoplastique, adhésion fibre matrice, caractérisation mécanique

Abstract

This thesis is devoted to the characterization and the analysis of the mechanical properties of composite
materials made of a plain weave glass fiber reinforcement and an acrylic resin (Elium®). Before the
commercialization of the Elium resin in 2013, acrylics polymers were not used in the composite industry.

In the experimental part of this thesis, we mainly focused on the sizing effect (surface treatment of the fibers
to enhance the bonding between the matrix and the fibers) on the mechanical behavior of our composites. The
characterizations were carried out through classical macroscopic mechanical tests (tensile, bending, shearing...)
but using metrological tools for local analysis (full-field strain measurements, X ray micro-tomography,
Scanning Electron Microscopy, Nano-indentation etc.). We were able to study strain and damage phenomena
at local scales. Fatigue properties of the sizing were highlighted by heat build-up experiments. To analyze these
measurements, an original data treatment has been developed which makes clear the benefit of an acrylic
sizing in order to enhance the bonding between glass fibers and our acrylic matrix.

In the theoretical part of this thesis, we studied the mechanical behaviour of our glass fiber plain weave/acrylic
resin composite through a numerical simulation based on the CraFT spectral solver (Composite response and
Fourier Transforms). Local stress and strain fields were obtained at the mesoscopic scale. The strain field
analysis shows a periodic structure induced by the presence of the plain weave reinforcement. By a
guantitative study, a good agreement between the numerical strain field obtained by CraFT and the 3D-DIC
experimental strain measurements was found. The numerical stress field analysis reveals regions were a high
local stress occurs. Comparing with X ray micro-tomography observationsof the internal structure of previously
loaded composite sampleswe noticed that the damages occurring inside the mesostructure are totally
correlated with the local stress concentration revealed by CraFT numerical simulations.

Key words: composite, interphase, thermoplastic matrix, fiber matrix bonding, mechanical caracterization



	Sommaire

