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Introduction générale

Contexte

Les composites tissés, depuis les dernières décennies, font une avancée importante comme
matériaux utilisés pour des pièces de structure dans de nombreux secteurs industriels. Le déve-
loppement de ces composites architecturés réside dans leurs grandes libertés de conception qui
o�rent la possibilité de proposer un composite adapté aux besoins spéci�ques d’une structure.
Cependant, la complexité architecturale de ces matériaux induit des propriétés, des compor-
tements ainsi que des endommagements très di�ciles à prédire.

Industriellement, la caractérisation mécanique de ces composites est réalisée à l’aide de
campagnes expérimentales impliquant des coûts �nanciers et humains conséquents. Pour le
dimensionnement de la structure, il est réalisé en ajoutant d’importants coe�cients de sécurité
aux propriétésmécaniques obtenues expérimentalement. Concernant l’optimisation d’un com-
posite tissée pour un application spéci�que, elle est souvent limitée à quelques architectures
car elle nécessite également, pour chaque prototype, un grand nombre d’essais. Le caractère
‘sur mesure’ des composites tissés n’est alors que rarement exploité.

A�n d’éviter de surdimensionner les structures et de limiter les coûts des campagnes expé-
rimentales, le développement d’outils prédictifs permettant de caractériser le comportement
et l’endommagement d’un composite tissé devient nécessaire. C’est dans cette optique, et avec
Cobra Europe comme partenaire industriel, que s’inscrivent ces travaux de thèse.

Le groupe Cobra Europe conçoit et produit des bandes transporteuses, destinées au trans-
port de marchandises, pour les industries minières (voir Fig. 1), agricoles et agroalimentaires.
Ses bandes transporteuses sont des structures strati�ées résultant de l’assemblage d’un compo-
site tissé protégé par des revêtements en élastomère. Les bandes transporteuses, montées sur
un convoyeur, sont soumises à de nombreuses sollicitations thermo-mécaniques combinant
principalement des e�orts de traction, de �exion et d’impacts.

Cette application industrielle sur les bandes transporteuses permet de délimiter, pour la
problématique scienti�que générale, un cadre en termes de matériaux, de conditions environ-
nementales et de sollicitations. De plus, cette application béné�cie également, avec les thèses
de B. Piezel [Piezel, 2010] et deW. Trabelsi [Trabelsi, 2013], de travaux de recherche o�rant une
base expérimentale conséquente, des outils de modélisation ainsi qu’une meilleure compré-
hension des mécanismes d’endommagement. Ces résultats constituent les premières briques
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nécessaires au développement d’outils prédictifs permettant de caractériser le comportement
et l’endommagement d’un composite tissé.

Figure 1 – Convoyeur utilisé dans une mine de fond ©2016 COBRA Group.

Objectifs et démarche de l’étude

L’objectif principal de l’étude est le développement d’outils prédictifs permettant de carac-
tériser, par simulation numérique, le comportement mécanique et l’endommagement d’archi-
tectures tissées a�n d’obtenir, pour une application donnée, un composite tissé optimisé. La
démarche pour répondre à cet objectif se compose des étapes suivantes :

• caractériser le comportement mécanique du composite tissé de l’étude expérimentale et
celui de ses constituants ;

• identi�er les mécanismes d’endommagement pour les sollicitations considérées ;

• dé�nir un critère responsable de l’endommagement et permettant de classer les archi-
tectures ;

• créer un modèle d’endommagement utilisant le critère et permettant de prédire la dé-
gradation ultime d’un composite tissé ;

• évaluer l’in�uence des paramètres matériaux et architecturaux sur le critère ;

• proposer des architectures optimisées et les comparer avec le composite tissé expéri-
mental.

A�n de réaliser ces étapes, une approche expérimentale et numérique multiéchelle est
adoptée. En e�et, le composite tissé, comme pièce de structure, est soumis à des sollicitations
macroscopiques mais le comportement et l’endommagement à cette échelle sont dépendants
de l’hétérogénéité du composite qui est observable uniquement à l’échelle mésoscopique.

En ce qui concerne les autres travaux de ce manuscrit, ils s’intéressent à l’amélioration de
la modélisation numérique de l’endommagement des composites tissés ainsi qu’à la réduction
des temps de calculs par éléments �nis.
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Organisation du manuscrit

Le manuscrit de thèse comprend 12 chapitres qui s’organisent dans 4 grandes parties. Le
nombre important de chapitres s’explique par la volonté de faciliter l’accès à l’information
souhaitée. De plus, toujours dans cette optique, un plan ainsi qu’une introduction exposant
les objectifs et les thèmes abordées sont présentés en début de chaque chapitre.

La première partie, nommée ‘Composites et matériaux, présentations et dé�nitions’, pré-
sente le cadre général de l’étude. Après une introduction aux composites tissés, l’application
industrielle est présentée a�n de décrire le composite tissé expérimental, les di�érents maté-
riaux le constituant mais également les principales sollicitations soumises aux bandes trans-
porteuses (Chapitre 1). L’emploi d’une approche multiéchelle est ensuite justi�é à travers le
cadre conceptuel de l’étude qui aborde des dé�nitions, des notations ainsi qu’une description
de la structure des matériaux composites à di�érentes échelles (Chapitre 2).

La deuxième partie, ‘Étude expérimentale’, s’intéresse à la caractérisation mécanique du
comportement et de l’endommagement du composite expérimental, l’interlock 2.5D. La base
expérimentale, issue des travaux de B. Piezel [Piezel, 2010] pour les échelles macroscopique
(Chapitre 3) et mésoscopique (Chapitre 4), constitue des éléments indispensables pour identi-
�er le comportement des matériaux dans la modélisation numérique du composite tissé. Cette
base expérimentale est enrichie dans cette thèse, à l’échelle microscopique (Chapitre 4), avec
des essais unitaires sur les �bres composant le renfort tissé a�n d’obtenir des données d’en-
trée pour l’approche �abiliste de la rupture. Pour les sollicitations considérées, les mécanismes
d’endommagement ont été révélés à l’échelle mésoscopique avec la tomographie aux rayons
X e�ectuée sur des microstructures saine et dégradée [Trabelsi, 2013] [Laiarinandrasana et al.,
2016b] (Chapitre 5). L’étude expérimentale, réalisée en grande partie dans les travaux précé-
dents, correspond aux deux premières étapes de la démarche nécessaire pour atteindre l’ob-
jectif principal de la thèse.

La troisième partie, appelée ‘Optimisation numérique des composites tissés’, s’intéresse
aux autres étapes de la démarche pour obtenir un composite tissé optimisé. Cette partie com-
mence avec l’identi�cation numérique du comportement non linéaire et/ou orthotrope de cha-
cun des constituants du composite (Chapitre 6). Ensuite, après avoir justi�é le choix d’un cri-
tère de rupture en contrainte, un modèle permettant de prédire la dégradation ultime d’un
composite, en coupant numériquement les �ls de renforts, est présenté et testé sur une cellule
élémentaire (Chapitre 7). Puis, a�n d’obtenir un composite tissé optimisé, l’in�uence des dif-
férents paramètres matériaux et architecturaux sur le critère de rupture est évaluée avec une
campagne de calculs par éléments �nis sur des cellules élémentaires (Chapitre 8). En�n, en
utilisant le modèle d’endommagement développé, des architectures ‘optimisées’ pour les deux
cas de sollicitations considérées sont comparées avec l’interlock 2.5D en termes de rigidité et
d’endommagement (Chapitre 9).

La quatrième et dernière partie, intitulée ‘Originalités numériques sur les composites tis-
sés’ regroupent les travaux amenant à une modélisation du comportement mécanique des
composites tissés plus réaliste ou moins coûteuse en temps de calcul. Pour la modélisation
plus réaliste, les améliorations concernent l’introduction d’une approche �abiliste sur le cri-
tère de rupture (Chapitre 10) et la prise en compte d’autres mécanismes d’endommagement du
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composite avec la cavitation de la matrice (Chapitre 11). Quant au coût de la modélisation par
éléments �nis des composites tissés, l’objectif est de réduire les temps des calculs a�n d’identi-
�er, par exemple, des propriétés matériaux parméthode inverse ou de simuler des sollicitations
de fatigue. Cette problématique est abordée en utilisant, sur les simulations numériques, des
techniques de réduction de modèles (Chapitre 12).

En�n, une synthèse nommée ‘Conclusions générales’ est e�ectuée en rappelant les objec-
tifs et les principaux résultats. Des perspectives envisageables à cette étude sont �nalement
proposées.
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Première partie

COMPOSITES ET MATÉRIAUX,
PRÉSENTATION ET DÉFINITION





Chapitre 1

Les composites tissés et les
matériaux de l’étude

Ce chapitre joue le rôle d’introduction aux matériaux composites et plus spécialement aux composites

tissés en abordant des notions et dé�nitions propres au milieu textile. Une nomenclature permettant de

décrire précisément les architectures tissées complexes est également présentée. Ensuite, un descriptif

détaillé de la bande transporteuse est réalisé, allant de son environnement à sa fabrication, et permet-

tant d’introduire et de comprendre l’ensemble des matériaux constituant la bande. En�n, un intérêt

particulier est porté à l’organisation architecturale du renfort textile, l’angle interlock 2,5D, composant

avec la matrice, la carcasse de la bande transporteuse de l’étude expérimentale.
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Chapitre 1 LES COMPOSITES TISSÉS ET LES MATÉRIAUX DE L’ÉTUDE

1.1 Généralités sur les matériaux composites

La course à la performance de nombreux secteurs d’activités (aéronautique et spatiale,
automobile, énergie ...) nécessite l’utilisation de nouveaux matériaux. Les industries de hautes
technologies développent ainsi des matériaux permettant de répondre aux nouvelles exigences
alliant souvent légèreté et performance. Les matériaux composites présentent une bonne al-
ternative aux alliages ou super alliages métalliques. En e�et, ils o�rent, pour une densité équi-
valente, des performances supérieures aux métaux ou alliages classiques.

Un matériau est quali�é de ‘composite’ lorsqu’il est constitué d’au moins deux phases.
Il est donc par dé�nition hétérogène. Un matériau composite est structurellement composé
d’une matrice et de renforts (�bres, billes, copeaux, charges ...). Les renforts assurent la tenue
mécanique tandis que la matrice assure la cohésion de la structure. La matrice permet aussi la
transmission des e�orts vers les renforts. Le terme "composite", n’apportant aucun indice sur
sa structure interne ou sur la nature des constituants, ne su�t pas à la caractérisation d’un
matériau. Il existe ainsi de nombreuses familles de matériaux composites. Dans cette étude,
seule la famille des matériaux composites à �bres sera considérée.

Dans les matériaux composites à �bres, deux types de renforts sont distingués : les �bres
discontinues et les �bres continues. Les �bres discontinues du composite sont courtes (<mm)
ou longues (> mm) et, en général, dispersées de manière aléatoire au sein de la matrice. Cette
répartition ne permet pas d’obtenir des directions privilégiées aux �bres donnant au compo-
site un comportement isotrope. Cependant, les procédés de mises en formes, de ces compo-
sites à �bres discontinues, peuvent provoquer une certaine orientation des �bres et donc un
comportement anisotrope. Les matériaux composites à �bres continues sont quali�és de ma-
tériaux architecturés. Dans ces composites les renforts se présentent sous formes de �bres
continues orientées permettant d’obtenir, selon une ou plusieurs directions, des performances
mécaniques élevées. Parmi ces matériaux architecturés, deux catégories se di�érencient : les
composites unidirectionnels (UD) et les composites textiles. Les unidirectionnels (UD) pos-
sèdent des �bres continues parallèles. L’empilement de couches d’unidirectionnels, possédant
des orientations di�érentes, permet de réaliser un strati�é (Fig. 1.1). Les composites textiles,
quant-à eux, présentent des architectures plus complexes. Les renforts, bi ou tri-dimensionnels,
quali�és de nappes sont des tissés, des tricotés, des tressés ou des cousus. Le strati�é peut aussi
être formé par la superposition de plusieurs nappes de renforts textiles en lieu et place des
couches d’unidirectionnels. Pour les deux con�gurations, couches ou nappes, les plis succes-
sifs sont, en général, orientés di�éremment (classiquement 0 °, 45 °, 90 °, -45 °). Le nombre de
plis varie de quelques uns à plusieurs dizaines de couches ou nappes.

Figure 1.1 – Schéma d’empilement de couches formant un strati�é [Barbero, 2010].
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1.2 Les composites textiles

Les composites textiles, depuis les dernières décennies, font une avancée importante dans
l’industrie [Bannister, 2001]. Ces composites architecturés possèdent de grandes libertés de
conception avec di�érentes techniques de fabrication possibles, comme le tissage [Mouritz
et al., 1999], le tricotage [Leong et al., 2000], le tressage [Bilisik, 2012], l’aiguilletage [Chen et al.,
2016] ou la couture [Mouritz et al., 1997]. Ces possibilités d’arrangements structurelles des
renforts permettent d’obtenir un composite "sur mesure". Cependant, l’architecture complexe
de ces matériaux induit des propriétés et des comportements très spéci�ques et di�ciles à
modéliser. Dans ce travail de thèse, les composites textiles seront exclusivement associés aux
tissés.

1.2.1 Notions et dé�nitions

La�bre : la �bre est unmono�lament possédant un rapport géométrique longueur sur rayon
très important. C’est l’élément structurel le plus �n d’un composite textile.

La mèche : la mèche (ou le �lament) est un groupement parallèle de �bres. Le nombre de
�bres peut varier mais il est, en général, de l’ordre de la centaine.

Le toron : le toron est un assemblage torsadé de mèches. Pour être quali�é de toron, les
mèches parallèles et juxtaposées doivent ensuite être enroulées en hélice autour de l’axe lon-
gitudinal permettant d’assurer une cohésion à l’ensemble.

Le �l : le �l est un regroupement �lé ou torsadé de �bres. Selon l’arrangement des �bres, il
peut être quali�é de mèche ou de toron.

Les �ls de chaîne : les �ls de chaîne sont les �ls possédant la même orientation que la
direction de dé�lement du tissu dans le métier à tisser. Ils se trouvent par conséquent toujours
dans le sens de la longueur du tissu.

Les �ls de liage : les �ls de liage sont une famille de �ls de chaîne permettant d’assurer la
cohésion dans son épaisseur d’un tissu 3D.

Les �ls de renfort : les �ls de renforts sont aussi une famille de �ls de chaîne utilisés pour
les composites tissés 3D. Ils sont colinéaires à la direction chaîne et ne présentent aucune
ondulation.

Les �ls de trame : les �ls de trame sont les �ls perpendiculaires aux �ls de chaîne et se
trouvent dans la largeur du tissu.

La couche : une couche caractérise les renforts unidirectionnels au sein d’un pli. Les tan-
gentes locales des �bres sont contenues dans un plan unique formant ainsi une couche de
renforts.
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La nappe : une nappe caractérise les renforts tissés au sein d’un pli. Les tangentes locales
des �bres sont, en moyenne (mais pas localement), contenues dans un plan unique.

Le pli : le pli est une couche ou une nappe de renforts noyée dans une matrice. Un empile-
ment de plusieurs plis forme un strati�é.

Le plan des renforts : Au sein d’un pli, pour des couches ou des nappes, le plan des renforts
représente le plan moyen géométrique des tangentes locales.

L’armure : l’armure d’un tissu est le mode d’entrecroisement des �ls de chaîne et des �ls de
trame et représente le dessin périodique du tissu.

L’embuvage : la notion d’embuvage caractérise l’ondulation des �ls dans un tissu. Cette
ondulation provient du croisement des �ls de chaîne avec les �ls de trame consommant ainsi
de la longueur de �ls. La longueur d’un tissu (Ltissu) dans le sens chaîne est donc toujours
inférieure à la longueur des �ls (Lfil) de chaîne utilisée. Cette di�érence est l’embuvage e et
s’exprime en % (1.1).

e =
Lfil − Ltissu

Ltissu

× 100. (1.1)

L’embuvage est théoriquement toujours strictement supérieur à 0% pour les tissus alors qu’il
est de 0% pour les renforts unidirectionnels (UD), c’est à dire avec des �ls possédant un aligne-
ment parfait avec le plan du renfort.

Le facteur d’ondulation : le facteur d’ondulation Fondulation [Cox et al., 1994] décrit le
même phénomène d’ondulation que l’embuvage mais sous la forme d’un rapport (1.2).

Fondulation =
Lfil

Ltissu

. (1.2)

Volume de �ls : le volume de �ls Vfils est dé�ni par le nombre unitaire de �ls multiplié par
le volume unitaire d’un �l.

Volume de �bres : le volume de �bres Vfibres est dé�ni par le nombre unitaire de �bres mul-
tiplié par le volume unitaire d’une �bre. Le volume de �bres est toujours inférieur au volume
de �ls. Cette di�érence s’explique par la création de porosités, générée par l’empilement géo-
métrique des �bres pour constituer un �l. D’un point de vue théorique, le rapport de volume
maximal Vfibres/Vfils est de 90,69 % avec un arrangement hexagonal parfait.
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1.2.2 Tissus bidimensionnels

Les tissus bidimensionnels (2D) sont constitués de l’entrelacement périodique et orthogo-
nal de deux réseaux de �ls, les �ls de chaîne et les �ls de trame, constituant un seul pli de
tissage (Fig. 1.2). Il existe plusieurs types d’armures parmi lesquels trois grandes familles de
tissus se distinguent (Fig. 1.3) :

• le satin n possède une armure dont chaque �l de trame passe alternativement au dessus
et en dessous de n -1 �ls de chaîne. Ces tissus, souples et déformables, sont fréquemment
utilisés pour réaliser des pièces complexes ;

• concernant le sergé n x m, chaque �l de chaîne passe au dessus de n �ls de trame et
chaque �l de trame passe au dessus de m �ls de chaîne. Les décrochements ou points
de liage successifs sont décalés a�n de former une diagonale. Ces tissus sont denses et
souples ;

• le ta�etas constitue l’armure la plus simple. Chaque �l de chaîne passe alternativement
au dessus puis en dessous de chaque �l de trame. Ces entrecroisements induisent une
faible �exibilité du tissu et complique ainsi l’utilisation du ta�etas pour des structures
complexes. Le ta�etas est un cas particulier du sergé avec n = m = 1.

(a) [Khokar, 2001] (b)

Figure 1.2 – Schéma (a) et photo (b) d’un métier à tisser Jacquard 2D.

Satin. Sergé. Ta�etas.

Figure 1.3 – Armures des principaux tissus bidimensionnels [El-Hage, 2006].
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1.2.3 Tissus tridimensionnels

Les tissus tridimensionnels (3D) consistent à entrelacer des réseaux de �ls de chaîne et de
trame. A�n de garantir une cohésion du tissu dans l’épaisseur, des nappes de �ls de chaîne lient
une partie ou l’ensemble des di�érents couches de �ls de trame (Fig. 1.4 (a)). La fabrication de
ces tissus 3D est réalisée à l’aide d’une métier à tisser Jacquard 3D (Fig. 1.4 (b)) qui possède,
au contraire d’une machine 2D, plusieurs ensouples permettant ainsi d’avoir plusieurs �ls de
chaîne dans l’épaisseur.

(a) [Khokar, 2001] (b) [Mouritz et al., 1999]

Figure 1.4 – Schéma (a) et photo (b) d’un métier à tisser Jacquard 3D.

Les tissus 3D, dans le domaine des composites, sont plus couramment appelés interlocks
[Mouritz et al., 1999] [Kamiya et al., 2000] [Lomov et al., 2000]. Les possibilités d’arrangements
de �ls pour ces interlocks 3D sont immenses et o�rent un nombre quasi illimité d’architectures
[Hu, 2008]. Cependant, plusieurs catégories peuvent se distinguer :

• le tissu angle interlock 3D (Fig. 1.5 (a)) : Ce tissu possède une famille de �ls de chaîne
(�ls de liage) traversant l’ensemble de l’épaisseur et formant un angle θ avec la direction
chaîne avec 0 ° < θ < 90 ° ;

• le tissu angle interlock 2,5D (Fig. 1.5 (b)) : Dans ce tissu, les �ls de liage possédant un
angle θ (avec 0 ° < θ < 90 °) avec la direction chaîne ne traversent pas l’ensemble de
l’épaisseur mais au miminum deux couches de trame.

• le tissu orthogonal interlock 3D (Fig. 1.5 (c)) : Cette catégorie d’interlock possède aussi
des �ls de liage traversant l’ensemble de l’épaisseur mais, à la di�érence de l’angle in-
terlock 3D, ces �ls de liage sont orthogonaux à la direction chaîne ;

• le tissu orthogonal interlock 2,5D (Fig. 1.5 (d)) : Pour ce tissu, les �ls de liage sont aussi
orthogonaux à la direction chaîne mais, au contraire de l’orthogonal interlock 3D, les
�ls de liage ne traversent pas l’épaisseur.

1.2.4 Avantages et inconvénients des composites tissés

Les composites tissés présentent l’avantage d’avoir des performances mécaniques très in-
téressantes pour des sollicitations hors-plans. Comparés aux composites unidirectionnels, les
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Figure 1.5 – Schémas des principales catégories d’interlocks : angle 3D (a), angle 2,5D (b),
orthogonal 3D (c) et orthogonal 2,5D (d) [Ansar et al., 2011].

composites tissés possèdent une meilleure tenue face à ce type de sollicitations et en parti-
culier pour les chocs et les impacts [Greenhalgh et Hiley, 2003][Bahei-El-Din et Zikry, 2003].
Ces chocs et impacts provoquent aussi des délaminages importants sur les strati�és UD mais
aussi sur les tissés 2D [Kim et Sham, 2000]. En e�et, comme pour les strati�és d’unidirection-
nels, les tissus 2D n’assurent aucune cohésion, à l’exception de la matrice, entre d’éventuelles
empilements de plis ou couches. En revanche, les tissus 3D possèdent des �ls selon les di�é-
rents vecteurs d’un repère orthogonal permettant ainsi d’obtenir une architecture avec une
bonne résistance dans ses trois directions. Ces architectures 3D permettent d’augmenter la
résistance dans l’épaisseur du composite, de limiter le délaminage [Baucom et Zikry, 2005] et
d’augmenter la résistance à l’impact [Chou et al., 1992]. De plus, les composites tissés et plus
spécialement les tissés 3D présentent une meilleure tolérance aux défauts que les composites
UD. Cox et al. l’expliquent par des mécanismes de redistribution des e�orts par frottement
grandement améliorés par l’ondulation des �ls et la présence de �ls dans les trois directions
assurant la cohésion du composites mais aussi un e�et de serrage dans l’épaisseur [Cox et al.,
1996].

Malgré ses nombreux avantages, les composites tissés béné�cient de performances méca-
niques inférieures aux strati�és UD dans le plan des �bres (module d’Young et de cisaillement)
pour une fraction volumique de �bres équivalente. Ce résultat s’explique par l’ondulation des
�ls dans les composites tissés [Cox et Flanagan, 1997][Lomov et al., 2009].
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En�n, les connaissances et les techniques développées par l’industrie textile permettent de
réaliser des pièces structurales possédant des architectures complexes provoquant ainsi une
réduction des coûts d’assemblage.

1.3 Nomenclature des tissus

Les tissus peuvent présenter des architectures très complexes. A�n de décrire précisément
le motif du tissu, une nomenclature claire et stricte est indispensable. Les tissus bidimension-
nels peuvent être décrits demanière simple à l’aide d’un échiquier. La position des �ls de chaîne
par rapport au �l de trame est dé�nie par un code couleur noir et blanc : si la case est noircie,
le �l de chaîne est au dessus sinon il est en dessous. Cette description n’étant pas applicable
au tissu tridimensionnel, Lomov et al. [Lomov et al., 2007] ont développé un codage matriciel
permettant de décrire ces tissus. Ce codage permet de dé�nir la topologie de l’architecture du
tissu en décrivant l’ondulation de chaque �l de chaîne.

Avec cette nomenclature, l’architecture du composite est décomposée en trois di�érentes
zones : des zones de chaîne (warp zone, notées WaZ), des zones de trame (weft zone, notées
WeZ) et des interzones de trame (notées IZ). Ces zones sont complémentaires au repère d’ob-
servation du motif tissé. Ce repère est dé�ni par trois vecteurs : le vecteur ~x1 est colinéaire à
la direction des �ls de chaîne, le vecteur ~x2 est colinéaire à la direction des �ls de trames et le
vecteur ~x3 résulte du produit vectoriel ~x1 ∧ ~x2 formant ainsi un repère orthonormé.

Les zones de chaîne WaZ sont constituées des di�érents plans verticaux contenant les
�ls de chaîne. Ces plans verticaux sont engendrés par la base (~x1, ~x3). Les zones de chaîne
sont dé�nies par (WaZ-i) avec 1 ≤ i ≤ nc, nc correspond au nombre de zones de chaîne.
L’indexation de la valeur i est une fonction croissante de l’abscisse de l’axe (~x2). Dans chacune
des WaZ, les �ls de chaîne sont repérés par un entier p. L’indexation commence à 1 au niveau
de la valeur maximum de l’axe (~x3). Un �l de chaîne peut donc être repéré de manière unique
avec le couple (WaZ-i, p).

Les zones de trameWeZ sont constituées des di�érents plans verticaux contenant les �ls de
chaîne. Ces plans verticaux sont engendrés par la base (~x2, ~x3). Les zones de trame sont dé�nies
par (WeZ-j) avec 1 ≤ j ≤ nt, nt correspond au nombre de zones de trame. L’indexation de
la valeur j est une fonction croissante de l’abscisse de l’axe (~x1). Dans chacune desWeZ , les
�ls de chaîne sont repérés par un entier q. L’indexation commence à 1 au niveau de la valeur
maximum de l’axe (~x3). Un �l de chaîne peut donc être repéré demanière unique avec le couple
(WaZ-j, q).

Les interzones sont les di�érents plans horizontaux entre les couches de �ls de trame. Elles
sont donc engendrées par la base (~x1, ~x2) et dé�nies par (IZ−l) avec 0 ≤ l ≤ nt. L’indexation
de l commence par 0 au niveau de la valeur maximum de l’axe (~x3).

L’ensemble de ces zones permet de situer de manière unique la position d’un �l de chaîne
dans l’amure du tissu. Cependant, l’orientation de ces �ls n’est pas précisée. A�n d’y remédier,
six types de position du �l de chaîne dans une interzone sont distingués [Thionnet et al., 2016].
Ces positions sont décrites par la dérivée première et seconde de la ligne moyenne d’un �l de
chaîne. Les �ls peuvent rencontrer les con�gurations suivantes :
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• droit (D) ;

• monotone ascendant (MA) ;

• monotone descendant (MD) ;

• concave (B) ;

• convexe (C) ;

• absence de �l (-).

Figure 1.6 – Zone de chaîne, de trame et interzones

Pour modéliser l’ensemble du tissu, une matrice est réalisée pour chaque interzone (IZ-l).
Pour une interzone, le positionnement du �l de chaîne est décrit à l’aide des di�érents types
de position, aux intersections des di�érentes zones (WaZ-i) et (WeZ-j), avec 1 ≤ i ≤ nc et
1 ≤ j ≤ nt.

Interzone (IZ-l) (WeZ-1) . . . (WeZ-nt)

x1
 

x2
 

x3
 

(WaZ-nc)
...

(WaZ-1)

Table 1.1 – Schématisation d’une interzone (IZ-l).

17



Chapitre 1 LES COMPOSITES TISSÉS ET LES MATÉRIAUX DE L’ÉTUDE

1.4 La bande transporteuse

Une bande transporteuse est un élément d’un dispositif, appelé convoyeur, destiné au trans-
port de marchandises de manière continue entre un point A et un point B (Fig. 1.7). Ce système
de transport présente des applications variées allant de l’industrie minière (minerai, charbon,
sable ...) à l’industrie agroalimentaire (cartons, bacs, aliments ...).

Figure 1.7 – Serie de convoyeurs transportant du phosphate entre les villes marocaines de Bou-
kraa et Laâyoune distantes de 96 km.

1.4.1 Fonctionnement et sollicitations

La bande transporteuse est positionnée sur une structure constituée de rouleaux et de tam-
bours montés sur un châssis métallique. L’ensemble doit supporter le poids de la bande ainsi
que la charge des marchandises transportées. La bande, assimilable à une courroie, peut avoir
un trajet horizontal ou incliné. Ce parcours de la bande est dé�ni par les rouleaux et les tam-
bours qui assurent les changements de direction de la bande transporteuse. L’entrainement en
rotation de la bande est lui généré par un ou plusieurs tambours moteurs. La Figure 1.8 montre
un schéma du principe de fonctionnement d’une bande transporteuse sur un convoyeur. Les
deux grands tambours �xes, quali�és de tambours de tête, représentent le début et la �n du
parcours du convoyeur. Les tambours mobiles permettent de régler la tension de la bande a�n
de garantir une traction optimale des tambours moteurs. En�n, le couple de tambours �xe et
mobile noté R permet d’assurer une réserve de bande.
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flexion 

compression 

impacts et chocs 

traction 

flexion transverse 

Sollicitations mécaniques 

Sens de défilement de la bande 

Bande transporteuse 

Tambours mobiles 

Tambours fixes 

Tambours moteurs 

R 

Figure 1.8 – Schéma de principe d’une bande sur un convoyeur.

Lors de son utilisation, la bande transporteuse est soumise à des sollicitations qui sont, à la
fois très variées, mais aussi dépendantes des conditions de fonctionnement. En e�et, selon les
secteurs d’activités et les normes en vigueur, les contraintes mécaniques et environnementales
sont nombreuses. Une liste non exhaustive est présentée ci-dessous :

Les contraintes mécaniques (Fig. 1.8) :

• traction : a�n de garantir l’entrainement de la bande par les tambours moteurs, la bande
est soumise à une tension longitudinale d’environ 10% de sa contrainte à rupture en
traction ;

• �exion : la bande est également soumise à des e�orts de �exion dans la direction longitu-
dinale (sens chaîne). Ces e�orts sont provoqués par le passage de la bande au niveau des
tambours et rouleaux. L’intensité des e�orts de �exion est directement lié aux diamètres
des rouleaux et des tambours utilisés ;

• �exion transverse : des e�orts de �exion dans la direction transverse (sens trame) sont
appliqués sur la bande lorsqu’elle fonctionne en auge. La mise en auge est la mise en
forme semi-circulaire de la bande, dans sa largeur, par un système de rouleaux (Fig. 1.9).
Elle permet ainsi de maintenir le chargement sur la bande durant le convoyage ;

• compression : la compression est causée par le chargement que la bande transporte lors-
qu’elle passe au niveau de rouleaux. L’intensité de la compression va dépendre de la
charge ainsi que de la granulométrie des marchandises convoyées ;

• impacts et chocs : les impacts et les chocs proviennent du chargement vertical sur la
bande. Ces sollicitations mécaniques dépendent du type demarchandises transportées et
notamment de leur forme et de leur masse. Le châssis du convoyeur, et plus précisément
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le positionnement des rouleaux au niveau de la réception des marchandises, joue aussi
un rôle important sur l’endommagement de la bande ;

• abrasion : l’abrasion de la surface de la bande résulte évidemment des impacts et chocs
ainsi que de la compression mais peu aussi venir d’autres facteurs (mauvais alignement
des rouleaux, racleurs mal adaptés, environnement défavorable ...).

Figure 1.9 – Mise en auge d’une bande transporteuse à l’aide d’un système de rouleaux
©2016 COBRA Group.

Les contraintes environnementales :

• antistatique : pour des raisons de sécurité (Norme ISO 284), et surtout pour le transport
de produits in�ammables, les bandes doivent présenter des propriétés antistatiques a�n
d’éviter la création d’une �amme ou d’une étincelle ;

• ignifuge : la résistance au feu est normalisée (Norme ISO 340) et caractérise la capacité
de la bande à minimiser la propagation du feu.

• température : selon leur application, les bandes peuvent être soumises à des températures
élevées ou négatives a�ectant les propriétés du ou des matériaux constituant la bande ;

• contact alimentaire, gras : pour une utilisation agricole ou agroalimentaire, la bande
transporteuse doit béné�cier d’un revêtement satisfaisant les exigences de sécurité ali-
mentaire quand les produits transportés sont en contact avec la bande. De plus, une
bande sans revêtement adapté gon�e et se déforme au contact de matières grasses (ani-
males ou végétales).
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1.4.2 Composition

Une bande transporteuse est composée d’un ou de plusieurs matériaux. Cependant, le cas
du mono matériau reste assez limité et utilisé pour des applications agroalimentaires. Dans la
majorité des cas, la bande transporteuse est un matériau composite hétérogène. Elle est consti-
tuée d’une carcasse, qui assure l’essentiel des propriétés mécaniques, et d’un revêtement qui
protège la carcasse des contraintes du milieu de fonctionnement (Fig. 1.10). La carcasse est un
renfort qui peut être : un tissé 2D, un strati�é (UD ou tissé 2D) ou un tissé 3D. Les matériaux
utilisés pour les renforts sont des polymères, des céramiques mais aussi des métaux. Le revê-
tement, quant-à lui, est composé, en général, d’un élastomère de type caoutchoutique ou d’un
polymère souple ou encore d’une combinaison des deux premiers. L’ensemble, revêtement et
carcasse, doit néanmoins conserver une certaine souplesse a�n de passer à travers les rouleaux
et éventuellement se mettre en auge.

Revêtement 

Carcasse 

Renfort UD 

Figure 1.10 – Schéma d’un bande transporteuse avec sa carcasse protégée par un revêtement.

1.4.3 Fabrication d’une bande

La fabrication d’une bande transporteuse comprend plusieurs étapes allant, du choix du
renfort au jonctionnement, a�n de réaliser une bande sans �n. Selon le secteur d’activité et les
choix e�ectués, le processus de fabrication peut varier. Cependant, les étapes suivantes sont
généralement présentes :

Imprégnation
L’imprégnation consiste à imprégner le renfort d’une matrice a�n de créer la carcasse compo-
site de la bande. Cette opération permet d’assurer une cohésion ainsi qu’une tenue au renfort
mais aussi d’obtenir unemeilleur adhérence entre la carcasse et le revêtement. Dans l’industrie
des convoyeurs, cette étape peut être réalisée par trempage, par raclage ou par contact avec
des rouleaux [Schindler et Hauser, 2004].
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Calandrage
L’opération de calandrage a pour objectif d’assembler la carcasse et le revêtement. Le revête-
ment se présente sous la forme de feuillets qui vont passer, avec la carcasse, entre deux cy-
lindres éventuellement chau�ant. La pression exercée par les deux cylindres sur l’ensemble va
permettre de solidariser la carcasse et le revêtement et de former la bande. Plusieurs opérations
de calandrage peuvent être nécessaires.

Vulcanisation
La vulcanisation est un procédé chimique entrainant la réticulation d’un élastomère avec un
agent vulcanisant [Petitet et Barquins, 2008]. À l’état brut, l’élastomère ne possède que des liai-
sons faibles (forces de van der Waals), la vulcanisation va permettre la création de ponts entre
les chaînes moléculaires (liaisons fortes) assurant notamment une amélioration des proprié-
tés élastiques. Le revêtement, avant vulcanisation, est un mélange cru obtenu après malaxage
d’un élastomère avec plusieurs ingrédients dont au moins un agent vulcanisant. Les autres
ingrédients permettent, par exemple d’accélérer le procédé chimique, de colorer, de ramollir
ou encore d’augmenter la résistance à certaines problématiques fonctionnelles (feu, acides,
humidité ...). La vulcanisation est une étape indispensable a�n d’obtenir un revêtement avec
les propriétés souhaitées (mécaniques, thermiques, électriques ...).

Jonctionnement
A cette étape, la bande est sous la forme d’un rouleau de plusieurs centaines de mètres. Toute-
fois, sur un convoyeur, la bande est sans �n et peutmesurer plusieurs kilomètres. Il est donc né-
cessaire de pouvoir réaliser un jonctionnement entre les extrémités d’une ou plusieurs bandes.
La jonction peut être chimique (vulcanisation, polymérisation) ou mécanique (agrafage, vis-
sage ou couture) mais constitue, dans tous les cas, un point faible de la bande transporteuse
[Roessner, 2010].

Figure 1.11 – Jonction de bandes transporteuses par agrafage.
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1.5 Les matériaux de l’étude

L’ensemble des matériaux utilisés dans ce travail sont des polymères. En e�et, ils com-
posent l’ensemble de la bande (Section 1.6) soumis à l’étude expérimentale en allant de la
carcasse (matrice et renfort) au revêtement. Les matériaux polymères, qui se trouvent aussi
dans l’ensemble des secteurs d’activités (Fig. 1.12), peuvent se décomposer en trois grandes
familles : les thermoplastiques, les thermodurcissables et les élastomères. Les matériaux pré-
sentés dans cette section seront aussi ceux employés dans l’ensemble des études numériques
et quelle que soit l’architecture des renforts. Par conséquent, les �ls de chaînes et de trames
seront toujours et respectivement en �bres PET et PA66 alors que la matrice sera en PVC.

Figure 1.12 – Demande européene de matières plastiques classées selon le type de polymère
[PlasticsEurope, 2016].

1.5.1 Les torons en �bres thermoplastiques

Les renforts, qu’ils soient de chaîne ou de trame, sont des torons constitués de �bres ther-
moplastiques. Pour rappel, les thermoplastiques sont des polymères passant, de manière réver-
sible, d’un état solide à un état malléable. La transformation d’état peut être, théoriquement,
répétée à l’in�ni sans dégradation du matériau. Cette propriété, combinée à la forte dépen-
dance d’un thermoplastique à la température procure, au matériau, une grande facilité de mise
en œuvre ainsi qu’un recyclage aisé. En ce qui concerne les �bres, elles se présentent sous la
forme d’un �lament possédant un rapport longueur sur diamètre, pour les �bres continues,
tendant vers l’in�ni. Le faible diamètre d’une �bre, de l’ordre de plusieurs dizaines de µm,
permet de produire des mèches, puis des torons qui vont ensuite être facilement tissés a�n de
réaliser des structures 2D ou 3D.

La production de �bres thermoplastiques est essentiellement réalisée par les procédés de
�lage/étirage d’un polymère fondu. Selon la �lière utilisée pour le �lage, un ou plusieurs trous,
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le résultat sera une bobine d’une �bre unitaire ou unmulti�lament composé de plusieurs �bres.
Ce processus d’élaboration va entrainer une orientation des propriétés mécaniques des �bres.
En e�et, comparées aumatériauxmassifs, les �bres vont posséder une résistance à la rupture et
un module d’Young plus importants dans la direction de �lage/étirage [Mahendrasingam et al.,
1999]. Ces propriétés seront cependant inférieures dans les directions transverses. L’élongation
à rupture sera, quant-à elle, réduite dans toutes les directions. Ces phénomènes s’expliquent
par une orientation privilégiée des chaînes et des lamelles cristallines réorganisant la struc-
ture isotrope du polymère semi-cristallin en structure orientée. Plusieurs auteurs, dont D. C.
Prevorsek et al. [Prevorsek et al., 1977] et C. Oudet [Oudet, 1986], ont proposé des modèles dé-
�nissant une organisation structurale des �bres thermoplastiques. Les performances des pro-
cédés sur l’orientation structurale sont fortement dépendantes de la température et du taux
d’étirage [Prevorsek et al., 1973].

A�n de constituer les �ls des renforts, les �bres unitaires sont réunies parallèlement pour
former des mèches. Ces mèches sont ensuite torsadées a�n de réaliser un toron. Le toron
obtenu est un �l dé�ni par son taux de �bre ainsi que son pas de torsion (nombre de tours par
mètre). Le comportement du �l est dépendant du mode et du niveau d’assemblage des �bres
[Lechat, 2007].

1.5.2 Les �bres PA66

Le polyamide 66 (PA66) ou poly(hexaméthylène adipamide) est un polymère semi-cristallin
qui résulte de la polycondensation d’une diamine et d’un diacide (Fig. 1.13). La synthèse du
polymère [Vouyiouka et al., 2005] s’e�ectue en deux étapes : la synthèse du sel de nylon 66
puis la polymérisation de celui-ci. La synthèse du sel de Nylon 66, l’adipate d’hexaméthylène-
diamine, est réalisée via la réaction entre deux monomères, l’hexaméthylènediamine et l’acide
adipique. La polymérisation consiste à abaisser la teneur en eau de la solution aqueuse de sel
de nylon précédemment obtenue.

HOOC−(CH2)4−COOH
Acide adipique

+H2N−(CH2)6−NH2
Hexaméthylène diamine

−→ −HN−(CH2)6−CO−(CH2)6−CO−
Poly(hexaméthylène adipamide)

+(2H2O)
Eau

Figure 1.13 – Synthèse du PA66 par polycondensation de deux monomères.

Les �bres de PA66 obtenues par �lage/étirage présentent, pour des �bres de synthèse, une
haute résistance à la traction, à l’abrasion ainsi qu’une bonne stabilité dimensionnelle. De
plus, ces �bres possèdent de bonnes propriétés thermiques avec un point de fusion à 260 °C.
Cependant, les propriétés mécaniques des �bres de PA66 sont dépendantes du taux d’orien-
tation structurale, des conditions de chargements, de la température, des Ultra-Violets (UV)
et surtout de l’hygrométrie. Cette sensibilité à l’humidité s’explique par l’établissement de
ponts d’hydrogène entre deux groupements, fortement polaires, carbonyle (C = O) et amide
(N-H). Les conséquences sur la température de transition vitreuse Tg sont importantes avec,
par exemple, le passage d’une Tg , mesurée par DSC, de 46 °C (0% d’humidité relative) à -37 °C
(100%) [Brandrup et al., 1999].
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1.5.3 Les �bres PET

Le poly(éthylène téréphtalate) (PET) est un polymère thermoplastique issu de l’industrie
pétrolière. Il appartient à la famille des polyesters par la présence dans sa chaîne principale de
plusieurs groupes esters, –O–CO–. La synthèse du PET peut se décomposer en deux phases
(Fig. 1.14). La première est le processus d’estéri�cation entre l’acide téréphtalique et l’éthylène
glycol produisant un oligomère linéaire ainsi que de l’eau. La seconde phase est un processus
de polycondensation consistant à faire polymériser l’oligomère linéaire jusqu’à obtenir un PET
avec la masse molaire souhaitée. Selon sa composition et ses paramètres de mise en œuvre,
le PET peut être amorphe ou semi-cristallin. En e�et, un refroidissement violent va produire
un PET amorphe et transparent alors qu’un refroidissement lent va produire un PET semi-
cristallin. L’addition, lors de la polycondensation, de germes de cristallisation permet aussi
d’obtenir une phase cristalline.

HOOC COOH

Acide téréphtalique

+ HO CH2CH2 OH

Ethylène glycol

[

OC COO CH2CH2 O

]

Poly(Ethylène Téréphthalate)

+ H2O

Eau

Figure 1.14 – Synthèse du PET par polycondensation de l’acide téréphtalique avec l’éthylène
glycol.

Les �bres PET, comme les �bres PA66, sont produites par un procédé de �lage/étirage qui
leur confère une orientation des propriétés mécaniques. Les �bres PET possèdent un module
d’Young plus élevé que les �bres PA66. Cette di�érence provient de la structure moléculaire du
PET qui possède, au contraire du PA66, des noyaux aromatiques (benzéniques) induisant une
plus grande rigidité des chaînes moléculaires. La faible �exibilité résultante se traduit par une
déformation à rupture inférieure. Une comparaison des propriétés mécaniques est présentée
dans le tableau ci-dessous (Tab 1.2). Les �bres de PET sont très peu sensible à l’humidité avec
un faible taux d’absorption d’eau 0,5%. L’in�uence de l’humidité sur la Tg pour ce polymère
est négligeable. Les �bres PET possèdent également une bonne stabilité chimique avec une
haute résistance aux réactions d’oxydoréduction.

Désignation Module d’Young Contrainte à rupture Déformation à rupture
(GPa) (MPa) (%)

PET < 18 800 à 1200 7 à 30
PA66 < 5 500 à 1200 17 à 30

Table 1.2 – Propriétés mécaniques des �bres PET et PA66 [Brandrup et al., 1999].
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1.5.4 Lamatrice et le revêtement PVC

Le polychlorure de vinyle (PVC)
Le polychlorure de vinyle, plus communément appelé PVC, est un polymère, amorphe ou lé-
gèrement cristallin, de la famille des thermoplastiques. La synthèse du PVC est obtenue par
polymérisation radicalaire d’un monomère, le chlorure de vinyle (Fig. 1.15) constitué à plus
(50%) de chlorure de sodium. Le PVC peut être synthétisé par di�érents procédés de polymé-
risation. Le procédé le plus utilisé est la polymérisation en suspension représentant près de
(80%). Les autres procédés, qui consistent aussi à une polymérisation en milieu dispersé, sont
les polymérisations en émulsion (12%) et en masse (8%). À la �n de la polymérisation, le PVC
apparaît sous la forme d’une poudre composée de particules possédant des dimensions allant
de 5 à 180 µm de diamètre selon le procédé utilisé pour la synthèse [Ausseur, 1999].

n













C

H

H

C

Cl

H













C

H Cl

C

HH

( )

n

Figure 1.15 – Synthèse du PVC par polymérisation du monomère chlorure de vinyle.

La poudre de PVC synthétisée doit ensuite subir plusieurs étapes pour disposer de pro-
priétés intéressantes. La première étape est la pré-géli�cation, qui consiste à mélanger dyna-
miquement la poudre de PVC avec des additifs qui vont s’agglomérer par friction. Les addi-
tifs utilisés sont des lubri�ants, des plasti�ants, des pigments ou encore des charges [Kresta,
2012]. La deuxième étape est la géli�cation du mélange qui va rendre, à l’aide de sollicitations
thermique et mécanique (cisaillement), le polymère homogène et abaisser sa viscosité pour
faciliter sa mise en œuvre. Selon la formulation choisie (nature des additifs et masse molécu-
laire du PVC), di�érents grades de PVC sont obtenus. Deux grandes familles se distinguent :
le PVC souple et le PVC rigide. Le PVC rigide o�re une rigidité et une résistance à l’abra-
sion intéressante et est majoritairement employé pour la réalisation de pro�lés ou de tuyaux.
Le PVC souple, aussi appelé PVC plasti�é, doit son nom à la présence de plasti�ants dans sa
formulation. Ces plasti�ants vont apporter la souplesse au matériau en espaçant les chaînes
moléculaires diminuant ainsi les forces de liaison. Le PVC souple est utilisé, par exemple, dans
la confection de nombreux revêtements (outils, tissus, mobiliers...).

Le PVC de l’étude
Dans le cadre de cette étude, plusieurs grades de PVC souple avec plus ou moins de charges
sont employés. Le premier est utilisé pour l’imprégnation du renfort et constitue la matrice de
la carcasse. Le second, sous forme massive, permet d’o�rir une meilleure adhérence entre le
revêtement en élastomère et la carcasse. Le choix du PVC apporte aussi à la bande ses qualités
ignifuges [Mousa et al., 2005] qui peuvent être indispensables selon le secteur d’activité. De
plus, le prix de ce matériau et sa mise en œuvre maîtrisée sont des avantages supplémentaires.
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1.5.5 Le revêtement en élastomère

Les élastomères
Les élastomères sont des polymères qui, par dé�nition, présentent une importante aptitude à
se déformer de manière élastique (de 200 à 1000%). Ils sont issus de la réticulation par vul-
canisation d’un polymère amorphe (de l’ordre de 30%), linéaire ou rami�é, avec un mélange
d’additifs (agent vulcanisant, plasti�ants, charges ...) permettant l’obtention d’un réseau tri-
dimensionnel insoluble (Fig. 1.16). Cette structure tridimensionnelle combinée avec une tem-
pérature de transition vitreuse très faible (inférieure à -50 °C) va fournir à l’élastomère une
grande déformabilité élastique à température ambiante. Ces élastomères naturels ou synthé-
tiques présentent cependant l’inconvénient d’être di�cile à mettre en œuvre à cause de cette
même structure tridimensionnelle [Curchod, 1984].

(a) (b)

Figure 1.16 – Structures des chaînes d’un polymère thermoplastique (a) et d’un élastomère ré-
ticulé (b) [Biron, 2012].

Les élastomères thermoplastiques (TPE)
Dans les années 60, une classe alternative d’élastomère apparaît, les élastomères thermoplas-
tiques (TPE). Ces TPE, constitués d’un ou plusieurs polymères, présentent des propriétés simi-
laires aux élastomères conventionnels mais ne nécessitent pas de vulcanisation. Les TPE bé-
né�cient aussi, comme tous les thermoplastiques, d’une facilité de mise en œuvre ainsi qu’une
bonne recyclabilité. Ces nombreux avantages s’expliquent par le fait qu’à leur température de
mise en œuvre, les propriétés des élastomères conventionnels disparaissent.

Les TPE, au contrainte des élastomères vulcanisés, n’ont pas de réseau tridimensionnel
mais possèdent, à l’état solide, un arrangement structural composé d’au moins deux phases
non-miscibles. Le principe est d’associer une phase souple apportant l’élasticité à une phase
rigide constituant les nœuds de réticulation. La phase souple doit disposer d’une Tg largement
inférieure à la température d’utilisation souhaitée alors que la phase rigide doit avoir une Tg
équivalente ou supérieure. D’un point de vue structure, ces phases peuvent provenir de deux
modèles distincts : les TPE copolymères à blocs et les TPE formés par mélange de polymères.

Pour les TPE copolymères à blocs, les phases souples et rigides sont des segments qui
appartiennent à la mêmemacromolécule (Fig. 1.17 (a)). Les propriétés de cette catégorie de TPE
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vont dépendre des longueurs de segments, de l’organisation et du rapport entre les segments
rigides et souples. En ce qui concerne les TPE formés par mélange de polymères, la phase
rigide est un polymère thermoplastique dispersé dans une phase élastomère souple, vulcanisé
ou non (Fig. 1.17 (b)). Les propriétés de ces TPE vont résulter de la taille des particules de la
phase rigide, de la vulcanisation ou non de l’élastomère ou encore du rapport entre les phases
souple et rigide.

(a) (b)

Figure 1.17 – Structures caractéristiques des TPE copolymères à blocs (a) et des TPE formés par
mélange de polymères (b) [Biron, 2012].

L’ élastomère de l’étude
Lematériau utilisé comme revêtement, pour la bande transporteuse, est un élastomère thermo-
plastique formé par mélange de polymères. La phase rigide est constituée de polychlorure de
vinyle (PVC) alors que la phase souple est un élastomère, le caoutchouc nitrile (NBR). L’incor-
poration du PVC dans le caoutchouc nitrile améliore ses propriétés mécaniques et chimiques
et notamment sa capacité ignifuge. Le caoutchouc nitrile est un polymère qui béné�cie d’un
caractère polaire o�rant, à l’élastomère NBR/PVC, une bonne résistance par rapport aux hy-
drocarbures et aux huiles [Ismail et al., 2004].
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1.6 Le composite tissé interlock 2,5D

La bande transporteuse, observée dans cette étude et précédemment par B. Piezel [Piezel,
2010] etW. Trabelsi [Trabelsi, 2013], est unmatériau composite d’une épaisseur de 14mm. Elle
est constituée d’un revêtement et d’une carcasse présentant un renfort textile 3D. A l’échelle
macroscopique, la bande peut se décomposer en 5 plis (Fig. 1.18) :

• pli 1 : le revêtement en élastomère NBR/PVC constitue le pli extérieur en contact avec
les marchandises transportées. Son épaisseur est de 2mm ;

• pli 2 : ce pli, de 1mm d’épaisseur, en polychlorure de vinyle massif (PVC) joue le rôle
d’interface entre le revêtement (pli 1) et la carcasse (pli 2). Son objectif est d’assurer une
meilleure adhérence entre les plis 1 et 3 ;

• pli 3 : le pli 3 est la carcasse de la bande et possède une épaisseur de 9mm. Il est constitué
d’un renfort textile angle interlock 2,5D imprégné par une matrice en PVC. Les �ls de
chaînes sont composés de �bres PET alors que les �ls de trame sont en �bres PA66 ;

• plis 4 et 5 : les plis 4 et 5 sont respectivement identiques aux plis 2 et 1 en termes de
matériaux et de fonctions. Cependant, ils possèdent des épaisseurs inférieures : 0,7mm
pour le pli 4 et 1,3mm pour le pli 5. Cette di�érence se justi�e par des sollicitations
extérieures moindres de ce côté de la bande qui n’entre pas en contact direct avec les
marchandises.

Pli 1 - Revêtement en 

élastomère NBR/PVC  

Pli 2 - Interface en 

PVC 

Pli 3:  Carcasse avec 

matrice PVC et 

fibres PA66 et PET 
Pli 4 - Interface en 

PVC 

Pli 5 - Revêtement en 

élastomère NBR/PVC  

Figure 1.18 – Présentation des di�érents plis de la bandes transporteuse à l’échelle macrosco-
pique.
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À l’échelle mésoscopique, le renfort textile, un angle interlock 2,5D, se révèle au sein de la
carcasse (pli 3). L’architecture de ce renfort tissé, et plus particulièrement sonmotif périodique,
a été présentée à de nombreuses reprises. Le travail de C. El Hage [El-Hage, 2006] peut être cité
par exemple. Cependant, a�n de décrire plus précisément le renfort et son endommagement,
la nomenclature développée par Lomov et al. [Lomov et al., 2007] et enrichie par Thionnet
et al. [Thionnet et al., 2016] a été utilisée (voir section 1.3). La justi�cation du choix de cette
nomenclature sera complétée au cours du manuscrit.

Avec cette nomenclature, la cellule périodique identi�ée peut se décomposer en 4 zones
de chaîne (notées WaZ − i avec 1 ≤ i ≤ 4) et 4 zones de trame (notées WeZ − j avec
1 ≤ j ≤ 4) (Fig. 1.19 (a)). Les WaZ sont constituées de 3 nappes de �ls de chaîne alors que
les WeZ sont constituées de 4 couches de �ls de trame. Ces 4 couches de �ls de trame sont
positionnées sur des plans horizontaux (notés p avec p = 1, 2, 3, 4) engendrant la création de 5
interzones (notées IZ − l avec 0 ≤ l ≤ 4)(Fig. 1.19). Les positions et les orientation des �ls de
chaîne sont ensuite dé�nies, pour chaque interzone, dans une matrice (Tab. 1.3). Pour rappel,
les di�érentes con�gurations possibles pour les �ls de chaîne dans l’interzone sont :

• droit (D) ;

• monotone ascendant (MA) ;

• monotone descendant (MD) ;

• concave (B) ;

• convexe (C) ;

• absence de �l ( ).

Dans la suite du manuscrit, l’étude se focalisera essentiellement sur la carcasse (pli 3) de
la bande transporteuse qui sera plus communément appelée le composite tissé. Les autres
plis de la bande, étant homogènes à l’échelle mésoscopique, ne présentent aucune possibilité
d’optimisation architecturale et seront mis de côté.
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Interzone (IZ-0) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-4) B
(WaZ-3) B
(WaZ-2) B
(WaZ-1) B

Interzone (IZ-1) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-4) MD MA B
(WaZ-3) MA B MD
(WaZ-2) MA B MD
(WaZ-1) B MD MA

Interzone (IZ-2) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-4) MD C MA B
(WaZ-3) MA B MD C
(WaZ-2) C MA B MD
(WaZ-1) B MD C MA

Interzone (IZ-3) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-4) MD C MA
(WaZ-3) MA MD C
(WaZ-2) C MA MD
(WaZ-1) MD C MA

Interzone (IZ-4) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-4) C
(WaZ-3) C
(WaZ-2) C
(WaZ-1) C

Table 1.3 – Synthèse des interzones (IZ-l), l = 0, 1, 2, 3, 4) du renfort angle interlock 2,5D.
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(a)

(b)

Figure 1.19 – Dé�nition des interzones de l’angle interlock 2,5D étudié.
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IZ-0 IZ-1

IZ-2 IZ-3

IZ-4

Figure 1.20 – Con�gurations concave et convexe dans les interzones de l’interlock 2.5D.
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Chapitre 2

Notations, repères et choix de
l’échelle de travail

Ce chapitre décrit demanière très générale le cadre conceptuel de l’étude. Ce cadre permet de répondre à

la problématique industrielle la plus générale, mais également donne la possibilité, dans une démarche

de proposition et d’amélioration de produits, d’étudier des structures d’une constitution di�érente de

celles qui sont actuellement existantes.
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2.1 Description générale de la structure étudiée et choix
des échelles d’étude

2.1.1 Description de la géométrie de la structure

Soit S, une structure en mouvement dans l’espace physique modélisé par un espace a�ne
euclidien à 3 dimensions, noté ε3, auquel est associé le repère R(0) = (O(0), ~x(0)1 , ~x(0)2 , ~x(0)3 ).
B(0) = (~x

(0)
1 , ~x

(0)
2 , ~x

(0)
3 ) désigne sa base orthonormée directe et O(0) son origine. Le vecteur

~x
(0)
3 est aligné, au signe près, avec le champ de Pesanteur local. Ce repère, quali�é de repère

d’observation, est associé à un référentiel possédant la propriété d’être galiléen, permettant
ainsi d’appliquer les Principes de la Mécanique ou de la Physique. Le repère R(0), qui dé�nit
donc le repère de dérivation, est également celui utilisé comme repère de projection.

La structure considérée est assimilée à une géométrie de type coque strati�ée (Fig. 2.1),
possédant les caractéristiques suivantes :

• la géométrie de la structure est comprise entre deux surfaces s0 et sn. La surface sn est
localement homothétique de la surface s0. Ces surfaces sont séparées par une distance
petite au regard des autres longueurs caractéristiques de la structure. La surface s0 est
supposée régulière induisant, pour chacun de ses points M , l’existence d’un plan tan-
gent unique (π(M)) et d’un vecteur unitaire orthogonal ~n(M), orienté de s0 vers sn. La
surface moyenne, comprise entre s0 et sn, est notée s(m) ;

• entre les surfaces s0 et sn, il existe (n−1) autres surfaces (sp)p=1,...,n−1 numérotées dans
l’ordre croissant, homothétiques de s0 ;

• le domaine, compris entre les surfaces sp−1 et sp (p = 1, . . . , n), est appelé le pli p (il y

a donc n plis entre s0 et sn). La surface moyenne du pli p est notée s(m)
p .

La distance séparant s0 et sn étant petite, il peut être �nalement estimé, qu’au premier ordre,
toutes les surfaces sont identiques. Ainsi, si cela est nécessaire, la géométrie de la structure
considérée pourra être assimilée à la surface régulière s(m), avec (π(M)), le plan tangent
unique enM et ~n(M) le vecteur unique unitaire orthogonal, orienté de s0 vers sn.

Sans pour l’instant amener plus de justi�cations, il est dé�ni, au pointM , un repère local
orthonormé direct noté Rπ(M). Le vecteur ~n(M) ayant déjà été déterminé, il est utilisé pour
construire le repère dé�ni par Rπ(M) = (M, ~α(M), ~β(M), ~n(M)). Par voie de conséquence,
le couple (~α(M), ~β(M)), est une base du plan (π(M)). Cependant une in�nité de choix reste
possible pour ce couple. Il sera vu, dans l’application qui sera faite, que des données physiques
et plus particulièrement les propriétés mécaniques orienterons le choix des ~α(M) et ~β(M). La
base de Rπ(M) est notée Bπ(M) = (~α(M), ~β(M), ~n(M)).

Cette description de la structure est valable à tout instant. Plus précisément, si au cours du
temps, la structure considérée vient à se déformer, sa géométrie à l’instant t obéira toujours à
la précédente description.
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Figure 2.1 – Schématisation d’une structure de type coque strati�ée

La constitution particulière de la structure considérée (strati�ée, matériaux composites ani-
sotropes) fait qu’il est pertinent de décrire la structure à di�érentes échelles a�n d’en faciliter
son analyse. Les di�érentes échelles seront décrites ultérieurement car le nombre ou la �nesse
de ces échelles sont guidés par les matériaux susceptibles d’être présents au sein de la structure
considérée.

2.1.2 Description des matériaux et des échelles de description pos-
sibles

La géométrie de la structure construite à partir de plis re�ète un arrangement particulier
des matériaux de la structure : chaque pli étant constitué d’un matériau. Dans notre cas, les
matériaux possibles sont :

• des matériaux à base du même polymère. Dans la suite, ces matériaux seront appelés des
matériaux massifs ;

• des matériaux à base d’unidirectionnel de �bres continues noyées dans une matrice po-
lymère. Dans la suite, ces matériaux seront appelés des composites unidirectionnels ;

• des matériaux à base de tissu imprégné de matrice polymère, dont les �ls sont consti-
tués de �bres continues noyées dans une matrice polymère. Dans la suite, ces matériaux
seront appelés des composites tissés.
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Il est important de signaler que la caractéristique, homogène ou hétérogène d’un matériau, est
directement dépendante de l’échelle d’observation. A�n de dé�nir ces échelles, les ordres de
grandeurs des di�érents constituants de la structure sont utilisés. Pour la bande transporteuse
(Fig. 2.2), les ordres de grandeurs des dimensions caractéristiques sont :

• d’une molécule ou d’un atome est inférieure ou égale à 10−9 m ;

• d’une �bre (le rayon de sa section droite), présente au sein d’un unidirectionnel, ou bien,
au sein des �ls d’un tissu est 10−6 m ;

• d’un �l (le rayon de sa section droite) constituant un tissu est 10−3 m ;

• d’un pli (son épaisseur) est 10−2 m ;

• de la structure est 100 m.

100 m 

10-2 m 

10-3 m 

10-5 m 

10-9 m 

Echelle 

macroscopique 

Echelle 

mésoscopique 

Echelle 

microscopique 

Echelle 

structurale 

Echelle 

atomique 

Figure 2.2 – Échelles d’organisation de la bande.
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Les échelles associées à ces grandeurs (Fig. 2.2) sont :

• l’échelle atomique, qui est l’échelle capable de distinguer les molécules de polymère ;

• l’échelle microscopique, qui voit :

. les �bres et la matrice des composites unidirectionnels comme des matériaux ho-
mogènes ;

. les �bres constituants les �ls et la matrice des composites tissés comme des maté-
riaux homogènes ;

À cette échelle, les matériaux massifs sont aussi vus comme des matériaux homogènes ;

• l’échelle mésoscopique, qui est l’échelle capable de distinguer les �ls d’un tissu mais pas
les �bres qui les constituent. Ainsi, elle voit :

. les composites unidirectionnels comme des matériaux homogènes ;

. les �ls et la matrice des composites tissés comme des matériaux homogènes ;

. les matériaux massifs comme des matériaux homogènes ;

• l’échelle macroscopique, qui voit les plis de la strati�cation comme étant constitués d’un
matériau homogène ;

• l’échelle structurale, qui ne voit pas les plis de la strati�cation et qui voit donc la strati-
�cation comme un matériau homogène.

Le caractère isotrope ou anisotrope n’est ici pas très important. Il n’est donc pas précisé,
d’autant que pour l’échelle structurale, par exemple, la connaissance exacte de la constitution
de la strati�cation est nécessaire pour amener cette précision supplémentaire. À l’exception
de l’échelle atomique, toutes les échelles peuvent être quali�ées d’échelle du continu, au sens
où, la notion de Volume Elémentaire Représentatif (VER) peut être dé�nie.

2.1.3 Choix des échelles de travail et justi�cation de l’emploi d’une
analyse de type multiéchelle

L’ordre de grandeur d’une dimension caractéristique d’un phénomène important à prendre
en compte dans l’endommagement de la structure est :

• 10−6 m pour la �ssuration matricielle et la rupture des �bres (qui est la cause de la
rupture des �ls d’un composite tissé et la cause de la rupture d’un composite unidirec-
tionnel). La prise en compte de ces phénomènes nécessite une analyse faite à l’échelle
microscopique ;

• 10−3 m pour la rupture des �ls d’un tissu. La prise en compte de ces phénomènes néces-
site une analyse faite à l’échelle mésoscopique.

Par conséquent, les échelles structurale et macroscopique sont trop grossières pour amener
une réponse satisfaisante aux problèmes de structures que l’on rencontre classiquement. Les
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phénomènes de dégradation qui doivent être pris en compte pour appréhender correctement
la tenue mécanique de la structure sont invisibles à ces échelles.

Pour l’échelle microscopique, il est admis, par expérience, que des calculs de structure réali-
sés par laMéthode des Éléments Finis ne sont pas vraiment possibles. En e�et, la discrétisation,
à cette échelle, conduit à un nombre de degrés de liberté trop important entrainant des temps
prohibitifs avec les puissances de calculs actuelles.

L’échelle mésoscopique semble donc mieux adaptée. Toutefois, comme pour l’échelle mi-
croscopique, la discrétisation qu’elle nécessite conduit à un nombre de degrés de liberté trop
important pour un calcul sur structure.

En�n, l’échelle atomique, qui est le niveau d’hétérogénéité le plus �n accessible à l’heure
actuelle, permet de découvrir la nature moléculaire de chaque constituant des matériaux. À
cette échelle, les simulations numériques se résument à la réalisation de calculs ab-initio de
dynamique moléculaire. Bien que, comme son nom l’indique, les données nécessaires à cette
échelle sont réduites au minimum, elle est, dans notre cas, inenvisageable car les temps de
calculs seraient exorbitants. Ainsi, aucune échelle ne semble pouvoir convenir.

Les matériaux composites, et en particulier ceux à base de tissus, sont des matériaux hété-
rogènes dont la description peut se décliner sur une vaste gamme d’échelles. Cette interdépen-
dance entre échelle et hétérogénéité entraine des di�cultés dans la réalisation de calculs de
structures avec de tels matériaux. L’établissement, pour ces matériaux, d’un modèle pertinent
doit tenir compte de leur constitution : mais cela est souvent complexe, voire impossible. Dans
cette problématique des matériaux hétérogènes, des techniques de modélisation innovantes
ont vu le jour dans les années 80 [Suquet, 1982] [Léné, 1984] : les processus multiéchelles. Ces
techniques, basées sur des concepts théoriques généraux, sont propices à l’utilisation du calcul
numérique intensif. L’apparition conjointe des calculateurs (de plus en plus puissants) a favo-
risé leur développement pour les rendre désormais quasiment incontournables pour l’étude
de matériaux hétérogènes [Feyel et Chaboche, 2000] et particulièrement des matériaux com-
posites. Une approche de ce type est donc parfaitement appropriée aux composites tissés. Elle
permet de décrire la morphologie d’un tissu, ses phases constitutives et ses interfaces, tout
en permettant l’acquisition de résultats �ns dans des délais de temps raisonnables. Ce type
d’approche numérique rend possible la prédiction de la réponse mécanique d’une structure
composite et la compréhension des mécanismes et phénomènes locaux, sous di�érentes solli-
citations.

Cette méthodologie considère classiquement 2 échelles. Dans notre cas, les échelles macro-
scopique et mésoscopique, décrites précédemment, ont été choisies pour les raisons suivantes :

• pour prévoir la rupture de la structure : cette ruine est causée par la rupture des plis.
Donc, l’échelle macroscopique est bien adaptée. Cette échelle voit les plis de la structure
constitués de matière continue homogène et éventuellement anisotrope ;

• la rupture des plis est provoquée :

. dans les plis de composite tissé, par les ruptures des �ls (souvent de chaîne). Bien
que la rupture des �ls soient dues à la rupture des �bres du �l, l’échelle microsco-
pique est trop �ne. L’échelle mésoscopique semble bien adaptée car les �ls sont
visibles ;
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. dans les plis de composite unidirectionnel, par les ruptures des �bres qui induisent
la ruine du pli. Mais comme pour les �ls, l’échelle microscopique est trop �ne. La
rupture de ces plis est donc considérée à l’échelle mésoscopique.

Cependant, des modélisations multiéchelles macroscopique/microscopique, qui utilisent
des approches multiéchelles simpli�ées [Blassiau, 2005] ou non [Durville, 2007], existent et
donnent d’excellents résultats pour des structures composites à base d’unidirectionnels seuls.
Toutefois, ici, la structure est susceptible de contenir des composites tissés, ajoutant de la
complexité au problème. Le choix de ces échelles pour les structures de l’étude, avec une
discrétisation réaliste à l’échelle microscopique de l’ensemble des �bres, est pour l’heure in-
envisageable. Néanmoins certains travaux sont à noter, comme ceux de D. Durville [Durville,
2010] [Durville, 2011], où des calculs sont menés sur des �bres à l’échelle microscopique mais
avec un nombre de �bres restreints (<1000) et une discrétisation limitée de chaque �bre (32
éléments).

Schématiquement, le processus multiéchelle résout, dans un premier temps, un calcul à
l’échelle macroscopique sur la structure considérée. À cette étape, les matériaux sont vus à
l’échellemacroscopique. Puis dans un second temps, pour chaque point de la structure, il résout
un calcul sur le VER dumatériau correspondant au point, à l’échelle mésoscopique, en utilisant
comme sollicitations les états macroscopiques de contraintes et de déformations. C’est l’étape
de localisation. À cette étape, les matériaux sont vus à l’échelle mésoscopique. Et dans un
dernier temps, le processus multiéchelle va calculer les nouvelles propriétés du matériau, à
l’échelle macroscopique, par homogénéisation des propriétés mécaniques du VER.

Le choix d’un processus multiéchelle induit des propriétés matériaux adaptées à chaque
échelle choisie. Les ingrédients nécessaires pour dé�nir ces propriétés sont présentés dans la
suite du chapitre.

2.2 Repère d’anisotropie des matériaux à l’échelle méso-
scopique

2.2.1 Cas général

La structure considérée est formée, à l’échelle macroscopique, par des matériaux aniso-
tropes (composites à base de �bres continues). Cette anisotropie induit une di�culté supplé-
mentaire qui n’existe pas dans un calcul de structure où les matériaux constitutifs, de la struc-
ture étudiée, sont isotropes (à l’échelle choisie). En e�et, la seule donnée des coe�cients pré-
sents dans les lois de comportement pour la réalisation d’un calcul peut, à l’échelle macrosco-
pique, ne pas être su�sante. Cette insu�sance s’explique par la constitution anisotrope sup-
posée des plis qui montre des directions privilégiées. Par conséquent, quelle que soit l’échelle
à laquelle est structure est observée, ces directions privilégiées doivent apparaître dans la mo-
délisation de la structure.

Pour rappel, le choix d’une échelle, pour un calcul multiéchelle, impose que le VER d’un
matériau, vu à cette échelle, soit constitué de matière homogène pouvant être potentiellement
anisotrope. Ainsi, si cette échelle de travail ne permet pas de voir, de manière géométrique, les
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directions privilégiées, alors ces directions seront implicitement incluses dans les propriétés
du matériau anisotrope nécessaires à cette échelle. Obligatoirement, cela se traduit par l’asso-
ciation d’un repère, dit repère d’anisotropie, au matériau anisotrope considéré. Ce repère peut
être choisi arbitrairement, mais généralement, il est construit à l’aide des directions privilé-
giées qui apparaissent en regardant le matériau à une échelle inférieure à celle de travail, et
qui permet de distinguer sa constitution matérielle.

Ce repère permet ainsi d’évaluer et d’exprimer les propriétés mécaniques du matériau ani-
sotrope considéré, nécessaires à l’échelle macroscopique. À cette échelle, la réalisation d’un
calcul de structure doit inclure, comme données descriptives du comportement du matériau
anisotrope, les coe�cients présents dans la loi de comportement mais également, en chaque
point de la structure, la position de la base du repère d’anisotropie par rapport à la base du
repère de projection. Pour le calcul, le repère de projection est notéR(0). Il est réalisée, usuelle-
ment, par les angles d’Euler (précession, nutation, rotation propre) symbolisés respectivement
par les lettres ψ, θ, ϕ. Dans le cas de la structure considérée, la géométrie volumique de type
coque, qui est supposée, permet de simpli�er la construction de ces repères locaux en l’ap-
puyant sur l’existence d’une géométrie simpli�ée surfacique s(m) avec, en chaque pointM , le
plan (π(M)) et le repèreRπ(M) = (M, ~α(M), ~β(M), ~n(M)). Pour positionner la baseBπ(M)
par rapport à la base B(0), les 3 angles d’Euler usuels, ici notés (ψπ(M), θπ(M), ϕπ(M)), sont
nécessaires.

x3
(0) 

x2
(0) 

x1
(0) 

M 

n 

β 

α 

ψπ 

θπ 

φπ 

π(M) 

θπ 

w 
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Figure 2.3 – Dé�nition des angles d’Euler
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À l’échelle macroscopique, chacun de ces matériaux est vu comme homogène et, à l’excep-
tion du massif, anisotrope. La dé�nition d’un repère d’anisotropie est donc nécessaire. En se
plaçant dans le cadre le plus général, un repère d’anisotropie, indistinctement baptisé R, est
associé à chacun de ces matériaux. L’origine du repère est notée O et sa base orthonormée
directe B = (~x1, ~x2, ~x3). Suivant les cas, le repère R sera ensuite précisé.

2.2.2 Les matériaux massifs

Un regard sur lematériaumassif, à l’échelle atomique, montre qu’il est constitué desmêmes
molécules/atomes arrangés aléatoirement pour les polymères amorphes. Le VER d’un tel ma-
tériau est donc vu, à toutes les échelles du continu, comme constitué de matière homogène
et isotrope. En ce qui concerne les polymères semi-cristallins, ils présentent, jusqu’à l’échelle
microscopique, des zones cristallines ordonnées et orientées. Cependant, à l’échelle mésosco-
pique, ils sont considérés homogènes et statistiquement isotropes. N’importe quel repère peut
donc être pris comme repère d’anisotropie pour les échelles mésoscopique, macroscopique et
structurale. Le repère d’anisotropie associé au VER du matériau massif est noté R(iso), O(iso)

étant son origine etB(iso) = (~x(iso)1 , ~x(iso)2 , ~x(iso)3 ) désignant sa base prise comme étant orthonor-
mée directe. Dans ces conditions, le comportement de ce matériau présente une monoclinicité
d’axe (~x(iso)3 ), en particulier.

L’historique thermo-mécanique du polymère (amorphe ou semi-cristallin), engendré par
exemple, par le processus de fabrication, peut rendre le matériau anisotrope dès l’échelle ato-
mique. Dans notre cas, les matériaux massifs sont considérés, à partir de l’échelle mésosco-
pique, comme homogènes et isotropes.

2.2.3 Les matériaux composites unidirectionnels

Un regard sur le composite unidirectionnel, à l’échelle microscopique, permet de découvrir
la microstructure �breuse du matériau. Aux échelles supérieures, cette microstructure �breuse
dumatériau devient invisible. Le VER d’unmatériau composite unidirectionnel, à l’échelle mé-
soscopique et à l’échelle macroscopique, est donc vu comme constitué de matière homogène
mais anisotrope. Le repère d’anisotropie, associé au VER du composite unidirectionnel, est noté
R(uni),O(uni) étant son origine etB(uni) = (~x

(uni)
1 , ~x(uni)2 , ~x(uni)3 ) désignant sa base prise comme

étant orthonormée directe. L’observation du matériau, à l’échelle microscopique, montre que
les �bres longues d’un composite unidirectionnel sont toutes alignées dans la même direction.
Le vecteur ~x(uni)1 est pris colinéaire à la direction des �bres. Les �bres sont toutes contenues
dans des plans parallèles à un plan unique. Le vecteur ~x(uni)3 est pris colinéaire à la direction
orthogonale à ce plan. Le vecteur ~x(uni)2 est alors ~x(uni)2 = ~x(uni)3 ∧ ~x

(uni)
1 . Dans ces conditions,

le comportement du composite unidirectionnel présente une monoclinicité d’axe (~x(uni)3 ). En
général, les matériaux composites unidirectionnels sont orthotropes (9 modules d’élasticité in-
dépendants) ou bien isotropes transverses d’axe (~x(uni)1 ) (5 modules d’élasticité indépendants).

2.2.4 Les matériaux composites tissés

Les matériaux composites tissés sont constitués de manière très générale par :

• des couches de �ls de chaîne ;
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• des nappes de �ls de chaîne ;

• des couches de �ls de trame ;

• des nappes de �ls de trame.

Un regard sur le composite tissé, à l’échelle mésoscopique, permet de découvrir la méso-
structure tissée du matériau. À l’échelle supérieure (macroscopique), la mésostructure tissée
du matériau devient invisible. Le VER d’un matériau composite tissé, à l’échelle macrosco-
pique, est vu comme constitué de matière homogène mais anisotrope. Le repère d’anisotropie,
associé au VER du composite tissé, est noté R(tissu), O(tissu) désignant son origine et B(tissu) =
(~x

(tissu)
1 , ~x(tissu)2 , ~x(tissu)3 ) désignant sa base prise comme étant orthonormée directe. Les plans

moyens des nappes et des couches sont tous parallèles à un plan unique. Le vecteur ~x(tissu)3

est pris colinéaire à la direction orthogonale à ce plan. Le vecteur ~x(tissu)1 est pris colinéaire à
la direction moyenne de tous les �ls de chaîne. Le vecteur ~x(tissu)2 est alors ~x(tissu)2 = ~x(tissu)3 ∧

~x
(tissu)
1 . Il est aussi supposé que le vecteur ~x(tissu)2 coïncide avec à la direction moyenne de tous

les �ls de trame. Dans le cas contraire, l’anisotropie du matériau homogène peut induire des
couplages nuisibles. En général, la direction des �ls de chaîne est orthogonale à la direction des
�ls de trame. Cependant, des con�gurations plus complexes peuvent exister. Par exemple, la
direction donnée par le vecteur ~x(tissu)1 peut résulter de l’existence de deux familles de direction
de �ls de chaîne, orientées symétriquement par rapport à cette direction. Cette con�guration
peut aussi être retrouvée pour les �ls de trame. Dans ces conditions, le comportement du com-
posite tissé présente une monoclinicité d’axe (~x(tissu)3 ). Malgré leur architecture complexe, ces
matériaux sont généralement proche d’être, voire exactement, orthotropes.

À l’échelle mésoscopique, l’ondulation des �ls de chaîne et de trame est visible. Cette des-
cription géométrique pourrait su�re si le matériau constitutif des �ls était isotrope et non,
constitués d’un assemblage, plus ou moins complexe, de �bres. À l’échelle mésoscopique, bien
qu’ils soient vus comme constitués de matière homogène, cette matière est anisotrope, et plus
généralement, isotrope transverse. Il est donc nécessaire de dé�nir en chaque point de ces �ls,
un repère local d’anisotropie, qui doit être positionné dans le repèreR(tissu) (pris implicitement
comme le repère de projection pour l’analyse à l’échelle mésoscopique du composite tissé), car
les vecteurs ~x(tissu)1 et ~x(tissu)2 n’indiquent en général, pas ces directions locales d’anisotropie.

Par conséquent, pour un �l de chaîne identi�é, un repère local est dé�ni (Fig. 2.4 (a)). Ce
repère est dé�ni en chaque point M de sa ligne moyenne. Il est noté R(chaine)(M), avec le
pointM comme origine. Sa base orthonormée directe est notée B(chaine)(M) = (~x

(chaine)
1 (M),

~x
(chaine)
2 (M), ~x(chaine)3 (M)). Les angles d’Euler usuels (ψ(chaine)(M), θ(chaine)(M),ϕ(chaine)(M))

permettent de mettre en coïncidence B(tissu) et B(chaine)(M). Pour un �l constitué de matière
isotrope transverse, seul le vecteur ~x(chaine)1 (M) est important. Dans le cas où le �l de chaîne
considéré est orthogonal à la direction (~x(tissu)2 ), le ~x(chaine)2 (M) est pris colinéaire à ~x(tissu)2 .
Les autres vecteurs ~x(chaine)1 (M) et ~x(chaine)3 (M) se déduisent alors respectivement de ~x(tissu)1

et ~x(tissu)3 par une rotation, enM , d’angle α(chaine)(M) = (
̂

~x
(tissu)
1 , ~x

(chaine)
1 (M)). Cet angle est

dé�ni comme l’angle que fait la tangente à la ligne moyenne du �l, en M , avec la direction
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orientée par ~x(tissu)1 . Les angles d’Euler, pour les �ls de chaîne, sont dé�nis comme :

ψ(chaine)(M) =
π

2
, θ(chaine)(M) = 2π − α(chaine)(M) , ϕ(chaine)(M) =

3π

2

Comme pour les �ls de chaîne, un repère local est construit pour chaque �l de trame (Fig. 2.4
(b)). Ce repère est dé�ni en chaque pointM de sa ligne moyenne. Il est noté R(trame)(M) et il
a pour origine le pointM . Sa base orthonormée directe est notéeB(trame)(M) = (~x

(trame)
1 (M),

~x
(trame)
2 (M), ~x(trame)

3 (M)). Les angles d’Euler usuels (ψtrame (M), θtrame (M), ϕtrame (M))
permettent de mettre en coïncidence B(tissu) et B(trame)(M). Pour un �l constitué de matière
isotrope transverse, seul le vecteur ~x(chaine)2 (M) est important. Dans le cas où le �l de trame
considéré est orthogonal à la direction (~x(tissu)1 ), le ~x(trame)

2 (M) est pris colinéaire à −~x(tissu)1 .
Les autres vecteurs ~x(trame)

1 (M) et ~x(trame)
3 (M) se déduisent respectivement de ~x(tissu)2 et ~x(tissu)3

par une rotation, en M , d’angle αtrame(M) = (
̂

~x
(tissu)
2 , ~x(trame)(M)). Cet angle est dé�ni

comme l’angle que fait la tangente à la ligne moyenne, en M avec la direction orientée par
~x
(tissu)
2 . Les angles d’Euler, pour les �ls de trame, sont dé�nis comme :

ψtrame(M) = 0 , θtrame(M) = αtrame(M) , ϕtrame(M) =
π

2

x1
(0)

x2
(0) =

x3
(0)

x1
(chaîne)

x3 
(chaîne)

M

x2 
(chaîne)

α(chaîne)

(a) Repère local des �ls de chaîne.

x2
(0)

x1
(0) =x3

(0)

x1
(trame)

x3 
(trame)

M
α(trame)

x2 
(trame)

(b) Repère local des �ls de trame.

Figure 2.4 – Repères locaux des �ls positionnés par rapport au repère local du tissu.

Il y a autant de repères locaux qu’il y a de �ls de chaîne et de �ls de trame. La distinc-
tion entre ces repères n’a pas été faite et les repères ont été présentés de manière générale.
Toutefois, si la mention et la distinction de chaque repère devient nécessaire, alors pour un
�l identi�é au sein d’une nomenclature par la symbolique IdF , la notation du repère devient
R(chaine/IdF )(M) ou bien R(trame/IdF )(M). Cette notation est également valable pour toutes
les autres grandeurs (origine, base, vecteurs, angles...).
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2.3 Position des repères d’anisotropie à l’échelle macro-
scopique

2.3.1 Hypothèse sur la strati�cation des matériaux de la structure

Soit S(strat), une structure strati�ée constituée par l’empilement quelconque de a plis de
composites tissés di�érents ou non, de b plis de composites unidirectionnels di�érents ou non
et de c plis de matériaux massifs di�érents ou non. Cette dé�nition est prise de telle sorte que
le troisième vecteur de tous les repères d’anisotropie (notés auparavant pour chaque type de
matériau, ~x(iso)3 , ~x(uni)3 , ~x(tissu)3 ) soit identique pour tous les matériaux. En revanche, les bases
dans le plan orthogonal ne sont, a priori, pas confondues.

2.3.2 La structure à l’échelle structurale

L’analyse de la structure S(strat) est réalisée par rapport au repère R(0) = (O(0), ~x(0)1 , ~x(0)2 ,
~x
(0)
3 ) (supposé galiléen). Ce repère est également choisi, pour l’analyse à l’échelle macrosco-

pique, comme repère de projection. A�n de faciliter la description de la structure à l’échelle
macroscopique, un passage préalable, par l’échelle structurale, est réalisé.

L’échelle structurale est l’échelle qui voit la structure strati�ée constituée d’un matériau
homogène anisotrope. Le repère d’anisotropie est noté R(strat), pour lequel O(strat) désigne
l’origine etB(strat) = (~x(strat)1 , ~x(strat)2 , ~x(strat)3 ) la base orthonormée directe. L’ordre de grandeur
des longueurs est le mètre.

Au sein de la structure, le repère R(strat) prend une orientation qui dépend du point M
considéré. Cette dépendance est notée R(strat)(M) : R(strat)(M) = (M,B(strat)(M)) avec
B(strat)(M) = (~x

(strat)
1 (M), ~x(strat)2 (M), ~x(strat)3 (M)).

La géométrie, de la structure au repos, est telle que sa surface moyenne admet, en chaque
point M , un repère local Rπ(M) = (M, ~α(M), ~β(M), ~n(M)). Le positionnement de la base
B(strat)(M) est alors choisi par rapport à la baseBπ(M) en donnant les 3 angles d’Euler usuels,
notés (ψ(strat)(M), θ(strat)(M), ϕ(strat)(M)).

Finalement, à l’échelle structurale, dans le cas le plus général, la donnée des propriétés du
matériau nécessitent :

• le repèreRπ(M), positionné par rapport àR(0) avec les angles (ψπ(M), θπ(M),ϕπ(M)) ;

• le repèreR(strat) positionné par rapport àRπ(M) avec les angles (ψ(strat)(M), θ(strat)(M),
ϕ(strat)(M)).

La constitution strati�ée, du VER du matériau de la structure à l’échelle structurale, présente
une monoclinicité d’axe (~x(strat)3 ), et suppose, localement, que ~x(strat)3 (M) = ~n(M). Ainsi, il
est judicieux de prendre B(strat)(M) = (~x

(strat)
1 (M), ~x(strat)2 (M), ~x(strat)3 (M) = ~n(M)). Dans

ce cas, pour positionner la base B(strat)(M) par rapport à la base Bπ(M), un seul angle, noté

γ(M), est nécessaire : γ(M) = (
̂

~α(M), ~x
(strat)
1 (M)). Si les données physiques du problème
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conduisent à la possibilité de choisir en plus ~α(M) = ~x(strat)1 (M) et ~β(M) = ~x(strat)2 (M) alors
Rπ(M) et R(strat)(M) sont confondus. Finalement, à l’échelle structurale, dans ce cas parti-
culier, la donnée des propriétés du matériau nécessitent seulement le repère R(strat)(M) posi-
tionné par rapport à R(0) avec les angles (ψ(strat)(M), θ(strat)(M), ϕ(strat)(M)).

Cependant, comme il l’a été précédemment montré, cette échelle est trop grossière pour
amener une réponse satisfaisante aux problèmes de structures que l’on rencontre classique-
ment. En e�et, les phénomènes de dégradation qui doivent être pris en compte, a�n d’ap-
préhender correctement la tenue mécanique de la structure, sont invisibles à cette échelle.
Pourtant, elle sert d’appui à l’échelle macroscopique justi�ant ainsi sa présence.

2.3.3 La structure à l’échelle macroscopique

L’échelle macroscopique voit l’organisation strati�ée de la structure. Cette échelle est aussi
quali�ée d’échelle du strati�é. Les longueurs caractéristiques de cette échelle sont de l’ordre
du centimètre. Les matériaux, qui constituent les plis du strati�é, peuvent être des matériaux
anisotropes. L’association d’un repère d’anisotropie est donc nécessaire. Pour le pli p, le repère
d’anisotropie du VER de son matériau homogène constitutif est dé�ni par R(p) = (O(p), ~x(p)1 ,
~x
(p)
2 , ~x(p)3 ). En fonction des cas, R(p) = R(iso)/R(uni)/R(tissu).

Au sein de la structure, dans le repèreR(0) pris comme repère de projection, chaque repère
R(p) prend une orientation qui dépend du point M considéré. Cette dépendance est notée
R(p)(M) : R(p)(M) = (M,B(p)(M)) avec B(p)(M) = (~x

(p)
1 (M), ~x(p)2 (M), ~x(p)3 (M)).

Les hypothèses géométriques, qui ont été faites, permettent d’a�rmer que chaque pli est
assimilable à sa surface moyenne. Ces mêmes hypothèses dé�nissent la surface moyenne de
chaque pli comme identique à la surface moyenne du strati�é pour laquelle, en chaque point
M , l’existence du repère R(strat)(M) = (M,B(strat)(M)) est véri�ée. Pour cette raison, la base
B(p)(M) est positionnée par rapport à la base B(strat)(M) avec les 3 angles d’Euler usuels,
notés (ψ(p)(M), θ(p)(M), ϕ(p)(M)).

Finalement, à l’échelle macroscopique, dans le cas le plus général, dans le repère R(0) pris
comme repère de projection, la donnée des propriétés des matériaux nécessitent :

• le repèreRπ(M) positionné par rapport àR(0) avec les angles (ψπ(M), θπ(M), ϕπ(M)) ;

• le repère R(strat)(M) positionné par rapport à Rπ(M) avec les angles (ψ(strat)

(M), θ(strat)(M), ϕ(strat)(M)) ;

• chaque repère R(p)(M) positionné par rapport à R(strat)(M) avec (ψ(p)(M), θ(p)(M),
ϕ(p)(M)).

La constitution du matériau homogène, de chaque pli, présente une monoclinicité d’axe
(~x

(p)
3 ), et suppose, localement, que ~x(p)3 (M) = ~n(M). Ainsi, il est judicieux de prendreB(strat)(M)

= (~x(strat)1 (M), ~x(strat)2 (M), ~x(strat)3 (M)=~n(M)). Dans ce cas, pour positionner la baseB(strat)(M)

par rapport à la baseBπ(M), un seul angle, noté γ(M), est nécessaire : γ(M) = (
̂

~α(M), ~x
(strat)
1 (M)).

Ensuite, pour positionner la baseB(p)(M) par rapport à la baseB(strat)(M), un seul angle, noté

47



Chapitre 2 NOTATIONS, REPÈRES ET CHOIX DE L’ÉCHELLE DE TRAVAIL

γ(p)(M), est nécessaire : γ(p)(M) = (
̂

~x
(strat)
1 (M), ~x

(p)
1 (M)). Si les données physiques du pro-

blème conduisent à la possibilité de choisir en plus ~α(M) = ~x(strat)1 (M) et ~β(M) = ~x(strat)2 (M)
alors Rπ(M) et R(strat)(M) sont confondus. Finalement, à l’échelle macroscopique, dans ce
cas particulier, dans le repère R(0) pris comme repère de projection, la donnée des propriétés
des matériaux nécessitent :

• le repèreR(strat)(M) positionné par rapport àR(0) avec les angles (ψ(strat)(M), θ(strat)(M),
ϕ(strat)(M)) ;

• chaque repère R(p)(M) positionné par rapport à R(strat)(M) avec l’angle γ(p)

(M).

Comme pour l’échelle structurale, il a été reconnu, notamment par expérience, que cette
échelle est trop grossière pour amener une réponse satisfaisante aux problèmes de structures
classiquement rencontrés. En e�et, les phénomènes de dégradation qui doivent être pris en
compte pour appréhender correctement la tenue mécanique de la structure sont, à l’exception
du délaminage entre plis, invisibles à cette échelle. Cependant, elle devient pertinente, lors-
qu’elle est couplée avec une échelle plus �ne. Dans cette étude, c’est l’échelle mésoscopique
qui a été choisie. Ces deux échelles vont se coupler dans le cadre d’une approche multiéchelle.

2.4 Notations pour le calcul multiéchelle

2.4.1 Échelle macroscopique

Un calcul à l’échelle macroscopique travaille par rapport au repère R(0) = (O(0), ~x(0)1 , ~x(0)2 ,
~x
(0)
3 ) : c’est le repère de dérivation supposé galiléen. Dans ce repère, pris aussi comme repère de

projection, un pointM est repéré par ses coordonnées cartésiennes (X(0)
i )i=1,2,3 et les champs

respectivement de déplacement, de contraintes et de déformations sont notés :

• ~U (0)(M) = (U
(0)
i (M))i=1,2,3 ;

• Σ(0)(M) = (Σ
(0)
ij (M))i,j=1,2,3 ;

• E(0)(M) = (E
(0)
ij (M))i,j=1,2,3.

La loi de comportement élastique linéaire est écrite Σ(0)(M) = c(0)(M) ×E(0)(M) ou de
manière équivalenteE(0)(M) = C(0)(M)×Σ(0)(M), où les tenseurs de rigidité et de souplesse
sont respectivement c(0)(M) = (c

(0)
ijkh(M))i,j,k,h=1,2,3 et C(0)(M) = (C

(0)
ijkh(M))i,j,k,h=1,2,3, avec

les symétries usuelles.

Les bases principales des contraintes et des déformations sont respectivement notées b(0)Σ (M)

= (~p
(0)
1 (M), ~p(0)2 (M), ~p(0)3 (M)) et b(0)E (M) = (~q

(0)
1 (M), ~q(0)2 (M), ~q(0)3 (M)). En raison de la symé-

trie des tenseurs des contraintes et des déformations, les bases b(0)Σ (M) et b(0)E (M) peuvent être
choisies comme étant orthonormées directes. Les contraintes et les déformations principales
sont respectivement notées (Σ(0)

I (M), Σ(0)
II (M), Σ(0)

III(M)) et (E(0)
I (M), E(0)

II (M), E(0)
III(M)).
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Ces valeurs sont rangées, en valeurs absolues, par ordre décroissant. Ainsi, par exemple, ~p(0)1 (M)

est le vecteur propre qui correspond à la plus grande valeur propre Σ
(0)
I (M) du tenseur des

contraintes.

Il peut être pratique d’utiliser d’autres repères de projection. Par exemple, le repèreR(strat)(M)
positionné par rapport à Rπ(M) avec les angles (ψ(strat) (M), θ(strat) (M), ϕ(strat) (M)).
Avec R(strat)(M) comme repère de projection, les champs respectivement de déplacement,
de contraintes et de déformations sont notés :

• ~U (strat)(M) = (U
(strat)
i (M))i=1,2,3 ;

• Σ(strat)(M) = (Σ
(strat)
ij (M))i,j=1,2,3 ;

• E(strat)(M) = (E
(strat)
ij (M))i,j=1,2,3.

La loi de comportement élastique linéaire est écrite Σ(strat)(M) = c(strat)(M) × E(strat)(M)
ou de manière équivalente E(strat)(M) = C(strat)(M) × Σ(strat)(M), où les tenseurs de rigi-
dité et de souplesse sont respectivement c(strat)(M) = (c

(strat)
ijkh (M))i,j,k,h=1,2,3 et C(strat)(M)

= (C
(strat)
ijkh (M))i,j,k,h=1,2,3. Attention : c(strat) et C(strat), ne désignent pas respectivement les

tenseurs de rigidité et souplesse de la strati�cation vue comme homogène.

Compte tenu de la spéci�cité strati�ée de la structure, l’analyse du calcul doit être e�ectuée
dans le repère local de chaque pli. Le choix de ce repère permet de comprendre comment les
états de contrainte et de déformation se répartissent dans les renforts des matériaux, et ainsi
répondre, par exemple, aux questions suivantes :

• le pli p est-il judicieusement orienté pour reprendre les e�orts auxquels il est soumis ?

• les états de contrainte et de déformation dans le pli p risquent-ils de le faire rompre ?

Ainsi, la restriction des di�érentes grandeurs physiques peut être facilement analysée
dans chacun des plis p par l’utilisation de chaque repère R(p)(M) positionné par rapport à
R(strat)(M) avec (ψ(p)(M), θ(p)(M), ϕ(p)(M)). AvecR(p)(M) comme repère de projection, les
champs respectivement de déplacements, de contraintes et de déformations sont notés :

• ~U (p)(M) = (U
(p)
i (M))i=1,2,3 ;

• Σ(p)(M) = (Σ
(p)
ij (M))i,j=1,2,3 ;

• E(p)(M) = (E
(p)
ij (M))i,j=1,2,3.

La loi de comportement élastique linéaire est écrite Σ(p)(M) = c(p)(M)× E(p)(M) ou de ma-
nière équivalente E(p)(M) = C(p)(M) × Σ(p)(M), où les tenseurs de rigidité et de souplesse
sont respectivement c(p)(M) = (c

(p)
ijkh(M))i,j,k,h=1,2,3 et C(p)(M) = (C

(p)
ijkh(M))i,j,k,h=1,2,3. At-

tention : c(p)(M) et C(p)(M), correspondent aux tenseurs de rigidité et de souplesse du pli p
vue comme homogène en M . La dépendance par rapport à M ne doit pas être enlevée, car
elle indique qu’elle est susceptible d’évoluer en raison de la présence des mêmes phénomènes
physiques existant en tout pointM , mais qui n’évoluent pas forcément de manière identique
d’un point à l’autre. Pour réaliser l’analyse de l’état d’un pli p identi�é, la notation allégée se
note :
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• ~U (p)(M) = ~U(M) = (Ui(M))i=1,2,3 ;

• Σ(p)(M) = Σ(M) = (Σij(M))i,j=1,2,3 ;

• E(p)(M) = E(M) = (Eij(M))i,j=1,2,3 ;

• c(p)(M) = c(M) = (cijkh(M))i,j,k,h=1,2,3 et C(p)(M) = C(M) = (Cijkh(M))i,j,k,h=1,2,3.

2.4.2 Échelle mésoscopique. Cas général

L’étape de localisation (faite en tout pointM de l’échelle macroscopique) du procédé mul-
tiéchelle ramène, à l’échelle mésoscopique, les grandeurs macroscopiques du point M . En
raison du caractère strati�é de la structure, l’analyse s’e�ectue, à l’échelle mésoscopique, pli
par pli. Pour le pli p, l’analyse est réalisée dans le repère d’anisotropie du pli p, avec R(p)

pris comme repère de projection. Pour un pli identi�é, ce repère, noté auparavant R, de-
vient selon le matériau (massif, composite unidirectionnel ou composite tissé) du pli p R =
R(iso)/R(uni)/R(tissu).

Finalement, Σ(p)(M) ou E(p)(M) sollicite au point macroscopiqueM , le VER du matériau
du pli p vu à l’échelle mésoscopique. Le VER est vu, à cette échelle, comme un assemblage
structural de constituants élémentaires supposés homogènes. La mention du point M n’est
pas indispensable, dans la mesure, où l’in�uence de l’échelle macroscopique dans l’échelle
mésoscopique ne se traduit qu’au travers des champs macroscopiques enM , qui sont symbo-
liquement, les conditions aux limites du problème à résoudre à l’échelle mésoscopique.

L’analyse de la structure à l’échelle mésoscopique travaille, pour chaque pli p, par rapport
au repère de dérivation R = (O, ~x1, ~x2, ~x3), qui est également pris comme repère de projec-
tion. Dans ce repère, à cette échelle, un pointM est repéré par ses coordonnées cartésiennes
(xi)i=1,2,3 et les champs respectivement de déplacements, de contraintes et de déformations
sont notés :

• ~u(M) = (ui(M))i=1,2,3 ;

• σ(M) = (σij(M))i,j=1,2,3 ;

• ε(M) = (εij(M))i,j=1,2,3.

La loi de comportement élastique linéaire est écrite σ(M) = a(M)× ε(M) ou de manière
équivalente ε(M) = A(M) × σ(M), où les tenseurs de rigidité et de souplesse sont respec-
tivement a(M) = (aijkh(M))i,j,k,h=1,2,3 et A(M) = (Aijkh(M))i,j,k,h=1,2,3, avec les symétries
usuelles. Les sollicitations macroscopiques appliquées au VER sont notées Σ et E.

Les bases principales des contraintes et des déformations sont respectivement notées bσ(M)
= (~p1(M), ~p2(M), ~p3(M)) et bε(M) = (~q1(M), ~q2(M), ~q3(M)). Les contraintes et les déforma-
tions principales sont respectivement notées (σI(M), σII(M), σIII(M)) et (ε(0)I (M), ε(0)II (M),

ε
(0)
III(M)). Ces valeurs sont rangées par ordre décroissant. Ainsi, par exemple, ~p1(M) est le
vecteur propre qui correspond, au pointM , à la plus grande valeur propre σI(M) du tenseur
des contraintes enM .
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2.4.3 Échelle mésoscopique. Cas des matériaux composites tissés

Pour les matériaux massifs et composites unidirectionnels, les notations précédentes suf-
�sent car, la matière est vue, à l’échelle mésoscopique, comme homogène. En revanche, pour
les composites tissés, à l’échelle mésoscopique, les �ls de chaîne et de trame sont visibles.
Et bien qu’ils soient vus comme constitués de matière homogène, ils sont néanmoins aniso-
tropes. Cela a motivé la création des repères locaux (pour chaque �l, et en chacun de ses points)
R(chaine)(M) et R(trame)(M). Ces repères peuvent donc être pris comme repère de projection.
Dans ces repères, les champs respectivement de contraintes et de déformations, en un point
M , sont notés :

• σ(chaine)(M) = (σ
(chaine)
ij (M))i,j=1,2,3 ;

• ε(chaine)(M) = (ε
(chaine)
ij (M))i,j=1,2,3.

La loi de comportement élastique linéaire est écrite σ(chaine)(M) = a(chaine)(M)× ε(chaine)(M)
ou de manière équivalente ε(chaine)(M) = A(chaine)(M)×σ(chaine)(M), où les tenseurs de rigi-
dité et de souplesse sont respectivement a(chaine)(M) = (a(chaine)ijkh (M))i,j,k,h=1,2,3 etA(chaine)(M)

= (A
(chaine)
ijkh (M))i,j,k,h=1,2,3, avec les symétries usuelles.

Comme pour les repères, si la mention et la distinction de chaque �l devient nécessaire,
alors pour un �l identi�é au sein d’une nomenclature par la symbolique IdF , la notation des
grandeurs devient, par exemple, a(chaine/IdF )(M).

Dans ce chapitre, le cadre conceptuel de l’étude a été présenté. Les di�érents matériaux,
pouvant constituer la structure, ont été présentés ainsi que les di�érentes échelles auxquelles
ils appartiennent. De plus, a�n de prendre en compte les sollicitations de la structuremais aussi
les phénomènes de dégradation de la structure, une approchemultiéchelle, utilisant les échelles
macroscopique et mésoscopique, a été proposée. Devant le caractère hétérogène, anisotrope
et multiéchelle de la structure, un certain nombre de repères a été dé�ni. En�n, un système de
notation, pour le calcul multiéchelle, a été introduit permettant d’avoir une distinction claire
entre les contraintes et les déformations des di�érentes échelles utilisées.
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ÉTUDE EXPÉRIMENTALE





Chapitre 3

Caractérisation mécanique de la
bande à l’échelle macroscopique

Ce chapitre présente les résultats des essais mécaniques e�ectuées, sur la bande transporteuse, dans

le cadre de la thèse de B. Piezel [Piezel, 2010]. A l’échelle macroscopique, la bande, vue comme un

matériau strati�é homogène, a été caractérisée par des essais de traction monotone et cyclique suivant

les directions longitudinale (chaîne) et transverse (trame).
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Chapitre 3 CARACTÉRISATION MÉCANIQUE DE LA BANDE À L’ÉCHELLE MACROSCOPIQUE

3.1 Objectifs

Les résultats expérimentaux, rassemblés dans ce chapitre, ont été réalisés sur la bande
transporteuse dans le cadre de la thèse de B. Piezel [Piezel, 2010]. Par ailleurs, seuls les résul-
tats nécessaires pour notre étude numérique seront présentés. À l’échelle macroscopique, la
bande est considérée comme un matériau strati�é homogène mais anisotrope. L’anisotropie,
observable à cette échelle, s’explique par la présence du renfort tissé au sein de la carcasse de
la bande même s’il n’est pas visible à cette échelle.

Les essais expérimentaux sur la bande ont pour objectifs d’identi�er les principales ca-
ractéristiques du comportement mécanique de la bande, mais aussi de fournir des données
permettant d’accéder à certaines propriétés des constituants. En e�et, via une modélisation
multiéchelle, une identi�cation peut être e�ectuée, par méthode inverse, a�n d’obtenir une
estimation de certaines propriétés des constituants, non accessibles à l’échelle mésoscopique.
A�n de répondre à ces objectifs, des essais de traction monotone uniaxiale suivant les direc-
tions longitudinale (chaîne) et transverse (trame) sont présentés. De plus, a�n de modéliser la
déformation rémanente d’une bande transporteuse, des essais de traction cyclique uniaxiale
sont également exposés.

3.2 Procédure expérimentale

3.2.1 L’éprouvette de traction

Le type d’éprouvette pour réaliser les essais de traction uniaxiale, monotone et cyclique,
sont des éprouvettes haltères planes. Ces éprouvettes ont été prélevées directement dans une
bande suivant les directions chaîne et trame. Pour obtenir une tolérance raisonnable sur les
dimensions mais aussi limiter les contraintes résiduelles, les prélèvements ont été e�ectués
par découpe au jet d’eau hyperbare. D’un point de vue géométrique, l’éprouvette présente une
zone utile de 40mm de longueur pour 25mm de largeur (Fig. 3.1). Ces dimensions ont été
choisies a�n d’avoir, au minimum, un motif périodique de la bande selon les directions chaîne
et trame, qui sont respectivement de 20mm et de 8mmmais répondent également à la norme
ISO-283 [ISO:283, 2007].
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Figure 3.1 – Géométrie de l’éprouvette de traction (dimensions en mm).
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3.2.2 Dispositif expérimental

Le dispositif expérimental est constitué d’une machine d’essais mécanique de type servo-
hydraulique et de son instrumentation. La machine a été utilisée pour l’ensemble des essais de
traction uniaxiale sur la bande transporteuse, qu’ils soient monotones ou cycliques. Le mon-
tage de l’éprouvette sur la machine a été réalisé à l’aide de deux mors hydrauliques (Fig. 3.2).
La mesure de la déformation, dans la zone utile et pour les deux directions, a été e�ectuée par
un extensomètre à lames.

Figure 3.2 – Dispositif de serrage de l’éprouvette haltère avec ses deux mors hydrauliques [Pie-
zel, 2010].

3.3 Essais de traction monotone uniaxiale

3.3.1 Caractéristiques des essais

Les essais de traction monotone uniaxiale ont été réalisés à déplacement imposé. La vitesse
de sollicitation, mesurée par un capteur LVDT (Linear Variable Di�erential Transformer), a été
�xée à 100mm/min qui est la vitesse recommandée par lamême norme ISO-283 [ISO:283, 2007]
pour la caractérisation des bandes transporteuses, pour ce type d’éprouvette. Cette norme
préconise aussi un minimum de 3 essais pour chaque direction. Un total de 8 essais a donc été
réalisé, 4 pour la direction trame et 4 pour la direction chaîne.

De plus, a�n de caractériser la contraction transversale de la bande, la campagne expé-
rimentale a été complétée par quatre autres essais, deux dans chaques directions. Ces essais
disposent d’un deuxième extensomètre permettant ainsi d’avoir des informations dans la di-
rection de sollicitation mais aussi dans la direction transverse.
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3.3.2 Résultats

Les résultats, obtenus par B. Piezel, illustrés par les courbes de traction conventionnelles
apparaissent sur la �gure 3.3. Les courbes conventionnelles représentent l’évolution de la
contrainte nominale en fonction de la déformation nominale. La contrainte nominale est dé�-
nie par le rapport :ΣXX = F

S0

, avecF la force appliquée enN etS0 la section initiale de l’éprou-

vette en mm2. Pour la déformation nominale, elle est déterminée par le rapport : EXX = ∆l
L0

,
avec∆l l’allongementmesuré par l’extensomètre etL0 sa base demesure. Les courbes font état
d’un comportement linéaire suivie par deux non-linéarités. Cette allure générale est identique
pour les directions chaîne et trame. Les essais montrent cependant une rigidité supérieure en
tout point de la direction chaîne par rapport à la direction trame, révélant ainsi une importante
anisotropie du composite strati�é.
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Figure 3.3 – Courbes normalisées par la contrainte à rupture dans la direction chaîne Σchaine
R

des essais de traction monotone uniaxiale suivant les directions chaîne et trame.

Concernant les essais pour mesurer la contraction transverse de la bande lors d’une solli-
citation en traction, ils ont seulement permis d’estimer les coe�cients de poisson de la bande
suivant les directions chaîne et trame. En e�et, des di�cultés expérimentales ont été rencon-
trées pour la mesure de la déformation par le capteur transverse avec l’apparition, en cours
d’essai, de �ls sortant de l’éprouvette et perturbant ainsi la mesure. Le coe�cient de Pois-
son est dé�ni, pour la direction chaîne par : νXY = −EY Y

EXX

et pour la direction trame par :

νY X = −EXX

EY Y

. EXX et EY Y représentent respectivement les déformations selon les directions
chaîne et trame. Les principales caractéristiques de la bande sont regroupées dans la table 3.1.
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Direction Module d’Young ΣR / Σ(chaine)
R Déformation à Coe�cient de

(GPa) (-) rupture (%) Poisson

Chaîne 1,1 1,0 16 - 18 0,17 - 0,2
Trame 0,17 0,4 21 - 22 0,21 - 0,24

Table 3.1 – Propriétés mécaniques de la bande transporteuse selon les directions chaîne et trame.

3.4 Essais de traction cyclique uniaxiale

3.4.1 Caractéristiques de l’essai

Les essais de traction cyclique ont été pilotés à force imposée avec une fréquence de 0,1Hz.
Le choix de cette fréquence faible s’explique avec l’apparition de phénomènes d’auto échauf-
fement pour des fréquences plus élevées. Pour ce type de matériau, une augmentation de la
température diminue fortement les propriétés mécaniques conduisant à une ruine plus rapide
du matériau en fatigue [Bernasconi et Kulin, 2009]. Cette dépendance entre fatigue et tem-
pérature, liée par les propriétés d’auto échau�ement du matériau, est également employées
pour estimer la durée de vie des matériaux métalliques [Munier et al., 2014], des élastomères
[Le Saux et al., 2010] mais aussi des composites à matrice polymère [Jegou et al., 2013]. Pour les
deux directions, chaîne et trame, les contraintes maximales appliquées représentent respecti-
vement 10%, 30%, 50% et 60% des contraintes à rupture en traction, de la direction testée.
En ce qui concerne le rapport de charge R, il est �xé à 0,1 à l’exception des essais à 10% de
la contrainte à rupture où il est égal à 0,2. Pour rappel, lors d’un essai de traction cyclique, le
rapport de charge R, dé�ni par R = Fmax

Fmin
, est toujours positif a�n d’empêcher l’éprouvette

de rentrer en compression, évitant ainsi tous risques de �ambement. Ces conditions expéri-
mentales correspondent à celles préconisées par la norme ISO 9856 [ISO:9858, 2003] pour la
détermination de l’allongement élastique et permanent des bandes transporteuses.

3.4.2 Résultats

Les résultats des essais sont présentés sur les �gures 3.4 et 3.5. Les courbes montrent, pour
di�érents rapports de charge, l’évolution de la déformation rémanente en fonction du nombre
de cycles. La déformation rémanente est dé�nie à la �n de chaque cycle et représente la dé-
formation non réversible instantanément. Elle se distingue seulement de la déformation per-
manente par l’absence du recouvrement dû au comportement visqueux du matériau. L’allure
des courbes, pour les deux directions, mettent en évidence la présence de deux régimes. Le
premier est quali�é de transitoire car la vitesse d’évolution de la déformation varie de ma-
nière signi�cative. Le deuxième régime, appelé stationnaire, présente une faible et constante
évolution de la déformation rémanente. Les courbes indiquent également qu’une augmenta-
tion de la charge appliquée conduit à un rallongement de la durée du régime transitoire. Ce
phénomène a notamment été observé sur des élastomères [Robisson, 2000]. D’un point de vue
industriel, la déformation rémanente est un véritable problème. En e�et, la bande, pouvant
mesurer plusieurs kilomètres, subit un allongement considérable lors du régime transitoire.
Et, a�n de maintenir une bonne tension, l’exploitant est contraint de couper une partie de la
bande.

59



Chapitre 3 CARACTÉRISATION MÉCANIQUE DE LA BANDE À L’ÉCHELLE MACROSCOPIQUE

 0

 0.02

 0.04

 0.06

 0.08

 0.1

 0.12

 0.14

 0  2000  4000  6000  8000  10000

Ε
X

X
-r

e
m

a
n
e
n
te

 (
-)

  

Nombre de cycles (-)

10 %
30 %
50 %
60 %

Figure 3.4 – Évolution de la déformation rémanente en fonction du nombre de cycle suivant la
direction chaîne pour di�érents niveaux de la contrainte à rupture.
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Figure 3.5 – Évolution de la déformation rémanente en fonction du nombre de cycle suivant la
direction trame pour di�érents niveaux de la contrainte à rupture.
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Chapitre 4

Caractérisation mécanique des
constituants de la carcasse

Ce chapitre expérimental présente aussi des résultats d’essais mécaniques e�ectués dans la thèse de

B. Piezel [Piezel, 2010], mais à l’échelle mésoscopique. À cette échelle, les constituants de la carcasse,

comme les �ls de chaîne, les �ls de trame et la matrice PVC, sont révélés. Cette étude a pour prin-

cipal objectif d’identi�er et de caractériser le comportement des constituants de la carcasse qui sont

nécessaires pour la modélisation multiéchelle du composite. De plus, dans cette thèse, des essais sup-

plémentaires ont été réalisés a�n de compléter la base expérimentale existante. Ces essais sur �bres,

opérés à l’échelle microscopique, serviront comme données d’entrée pour l’approche probabiliste de la

rupture de �ls, mais permettront aussi, de mieux comprendre le comportement mésoscopique des �ls.
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Chapitre 4 CARACTÉRISATION MÉCANIQUE DES CONSTITUANTS DE LA CARCASSE

4.1 Objectifs

L’objectif de ce chapitre expérimental est d’identi�er et de caractériser le comportement
des constituants de la carcasse. Ce travail permettra ensuite d’obtenir les paramètres des lois de
comportement choisies pour les constituants et ainsi de réaliser des modélisations numériques
multiéchelles. Les essais, présentés à l’échelle mésoscopique, ont été réalisés par B. Piezel [Pie-
zel, 2010]. Cette échelle permet l’observation des di�érents constituants de la carcasse, qui est
vue comme un matériau hétérogène. Des essais ont donc été e�ectués sur les �ls de chaîne, les
�ls de trame et la matrice.

A�n de mieux comprendre le comportement des �ls thermoplastiques, une étude biblio-
graphique a été réalisée sur les �bres composant les �ls. Cette étude a été enrichie par des
essais sur �bres unitaires e�ectués à l’échelle microscopique. Ces essais sur �bres viennent
compléter la base expérimentale, sur les constituants, issue des travaux de B. Piezel [Piezel,
2010]. Cette base expérimentale sera présentée ici, via des essais à l’échelle mésoscopique sur
les �ls du renfort tissé et sur la matrice PVC. En�n, une campagne d’essais supplémentaires
sur �bres a été ajoutée a�n de déterminer une distribution statistique de la contrainte à rup-
ture des �bres PET. Ces essais sur �bres, opérés à l’échelle microscopique, serviront comme
données d’entrée pour l’approche probabiliste de la rupture des �ls de chaîne.

4.2 Caractérisation mécanique des �bres

4.2.1 Les �bres thermoplastiques

Le renfort tissé de notre étude est composé de �ls en �bres PET ou PA66. Ces �bres, même
si elles ne sont pas prises en compte dans la modélisation multiéchelle, jouent le rôle principal
dans le comportement mésoscopique des �ls. À cette échelle, le �l est vu comme un matériau
homogène. Il présente cependant une forte anisotropie résultant du mode d’assemblage des
�bres mais aussi de l’anisotropie des �bres elles-mêmes. L’anisotropie des �bres provient du
procédé de fabrication. En e�et, le procédé induit un gradient cœur/peau des propriétés phy-
siques et mécaniques de la �bre. Ce phénomène a été, par exemple, caractérisé par Hagège et
al. [Hagege et al., 1979] sur des �bres aramides par microscopie électronique en transmission
(MET). Un gradient de contraintes résiduelles entre le cœur et la peau a aussi été mis en évi-
dence par Marcellan [Marcellan et al., 2003] sur des �bres PA66. En e�et, avec des essais in
situ de microspectrométrie Raman, une variation progressive des contraintes résiduelles dans
la section de la �bre a été relevée. Cependant, un simple traitement thermique à la Tg peut
permettre la relaxation de ces contraintes résiduelles [Herrera-Ramirez, 2004].

Concernant le comportement en traction, les �bres thermoplastiques possèdent trois do-
maines correspondant à di�érents mécanismes de déformations dans la microstructure. Une
schématisation idéale du comportement en traction uniaxiale pour une �bre, PA66 ou PET,
est présentée sur la Figure 4.1. Le premier domaine, noté A, est linéaire et s’explique, dans
la littérature [Heuvel et al., 1992], par l’accommodation de la phase amorphe isotrope avec
le désenchevêtrement du réseau macromoléculaire. Le second domaine, noté B, se traduit par
une augmentation progressive de la rigidité de la �bre. Ce phénomène est attribué, dans un
premier temps, à l’orientation des macromolécules de la phase amorphe isotrope. Puis, dans
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un second temps, à l’orientation des phases cristallines dans la direction de sollicitation, et
en�n, à la nucléation et la croissance de cristallites. Les explications, sur le durcissement du
domaine B, sont similaires pour les �bres PET [Gorlier et al., 2001] et les �bres PA66 [Marcellan
et al., 2006]. Le dernier domaine, noté C, correspondant au �échissement du module tangent,
est associé à des mécanismes d’endommagement. Ces phénomènes irréversibles sont identi�és
comme des ruptures de chaînes moléculaires [Peterlin, 1975] [Oudet, 1986] [Marcellan et al.,
2003] et plus particulièrement celles inter-connectant les zones cristallines.
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Figure 4.1 – Schématisation du comportement en traction d’une �bre thermoplastique.

Les �bres thermoplastiques possèdent ainsi un comportement complexe au contraire des
�bres céramiques qui béné�cient, de manière générale, d’un comportement élastique linéaire.
Une synthèse des principales propriétés mécaniques, issues d’essais de traction sur �bres uni-
taires de PA66 et PET, est présentée dans le tableau 4.1. Les essais ont été réalisés à 21±2°C et
une humidité relative de 50 ±5%. Des conditions similaires sont indispensables a�n de com-
parer di�érents essais et spécialement la température, qui joue un rôle prépondérant sur les
propriétés mécaniques [Le Clerc, 2006].

Désignation Référence Module Contrainte Déformation
d’Young (GPa) à rupture (MPa) à rupture (%)

PET [Le Clerc, 2006] 12 - 14 950 - 1100 12,1 - 19,5
[Herrera-Ramirez, 2004] ≈ 11 ≈ 1000 ≈ 12

[Lechat, 2007] 10,1 - 10,3 1200 - 1280 12,1 - 16,6
[Brandrup et al., 1999] < 18 800 - 1200 7 - 30

PA66 [Le Clerc, 2006] 4,5 - 5,7 1020 - 1080 11,5 - 16,2
[Herrera-Ramirez, 2004] 4,7 - 4,8 1100 - 1190 21 - 24

[Marcellan, 2003] 3,85 - 4,15 610 - 680 25 - 40
[Brandrup et al., 1999] < 5 500 - 1200 17 - 30

Table 4.1 – Propriétés mécaniques en traction uniaxiale de �bres unitaires PET et PA66.
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4.2.2 Procédure expérimentale

La machine d’essai Les essais de traction ont été réalisés sur une machine d’essais mé-
caniques sur �bres développée au Centre des Matériaux. Cette machine est issue de l’amé-
lioration de ‘The universal fiber tester’ développé, dans les années 70, par Bunsell et Hearle
[Bunsell et Hearle, 1971]. Cette machine permet d’e�ectuer, en température, des essais de trac-
tion, de fatigue, de �uage ou encore de relaxation. Dans notre cas, c’est-à-dire pour des essais
de traction uniaxiale, la machine d’essai apparaît dans sa con�guration la plus simple avec, par
exemple, l’absence de pot vibrant ou d’enceinte chau�ante. La partie mécanique de la machine
(Fig. 4.2) se compose alors, d’un mors ‘�xe’ lié au bâti et d’un mors ‘mobile’ relié, par l’intermé-
diaire d’un capteur de force, à un chariot. Le capteur de force est une cellule de charge Sensotec
de 250 g, étalonnée de 0 à 100 g, avec une précision de 0,01 g. Le déplacement du chariot est
assuré par une vis sans �n, elle même, mise en rotation par un moteur pas à pas. Le suivi de
l’allongement de l’échantillon est e�ectué par un capteur LVDT (Linear Voltage Displacement
Transducer), étalonné sur une plage de ± 5mm, avec une précision de 50 µm.

Echantillon 

Moteur pas à pas Cellule de charge 

Capteur de déplacement 

Chariot mobile Mors ͚fixe͛ 

Figure 4.2 – Machine d’essais mécaniques sur �bres unitaires.

Les échantillons Les �bres polymères de PET et PA66, extraites des �ls, possèdent des dia-
mètres compris entre 20 et 30 µm. Cette taille d’éprouvette ne permet pas d’utiliser les moyens
classiques de �xation (mors hydrauliques, goupilles ...). A�n de répondre à cette problématique,
la �bre à tester est �xée sur un papier ‘Bristol’ avec de la colle néoprene (Fig. 4.3). La distance,
entre les deux points de colle, est la longueur de jauge de l’éprouvette. Elle est notée l0 et me-
surée pour chaque éprouvette. Le papier ‘Bristol’ possèdent également, dans l’axe de la �bre,
deux autres trous permettant, via des goupilles, de positionner l’échantillon sur la machine.

Points de colle 

Fibre 

Longueur de jauge 

Goupille Goupille 

Figure 4.3 – Positionnement de l’échantillon sur la machine d’essai.
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En�n, a�n d’exercer la sollicitation mécanique uniquement sur la �bre, le papier ‘Bristol’
est coupé par carbonisation (Fig. 4.4). Cette opération, réalisée avec une dénudeuse thermique,
permet de limiter les e�orts sur la �bre et de garantir le maintien en place de l’échantillon.

Coupures par 

carbonisation 

Fibre 

Axe de 

chargement 

Figure 4.4 – Échantillon pendant l’essai de traction uniaxiale.

Lamesure du diamètre La connaissance du diamètre des �bres est nécessaire pour passer
de la force, relevée par la cellule de charge, à la contrainte nominale. Ce passage permet ainsi
de comparer, entre elles, des �bres possédant di�érents diamètres. La mesure du diamètre est
e�ectuée, pour chaque �bre, par quatre mesures le long de la �bre. La valeur moyenne de
ces mesures a été utilisée pour calculer la section transversale. Devant la très faible varia-
bilité du diamètre le long de la �bre, ce choix n’aura qu’une faible in�uence sur les valeurs
des contraintes à rupture qui seront utilisées pour l’approche probabiliste (Chapitre 10). D’un
point de vue technique, les diamètres des �bres ont été mesurés par un Mitutoyo LSM-6000,
qui est un multifaisceau laser. Le fonctionnement de cet appareil consiste à mesurer la durée
de la perturbation, exercée par la �bre, pendant le balayage du faisceau laser. La durée de l’in-
terruption du signal est dépendante de la taille de la �bre, mais aussi de sa nature, via son
indice de réfraction. A�n d’obtenir une précision optimale (± 0,1 µm), il est donc nécessaire
d’étalonner l’appareil à l’aide d’une �bre de même nature possédant un diamètre connu et
voisin. La �bre étalon est mesurée précisément au Microscope Electronique à Balayage (MEB).

Figure 4.5 – Multifaisceau laser Mitutoyo permettant de mesurer le diamètre d’une �bre.
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4.2.3 Essais de traction

Conditions d’essais L’ensemble des essais de traction sur �bres a été réalisé dans une salle
climatisée possédant une humidité relative de 50 ± 5% et une température de 20 ± 1 °C. Les
essais ont été pilotés en déplacement chariot avec une vitesse de 30mm/min. Dans notre cas,
pour une longueur de jauge d’environ 30mm, la vitesse de déformation est de 100%/min.

Résultats Les résultats des essais de traction sur les �bres PET et PA66 apparaissent res-
pectivement sur les �gures 4.6 et 4.7. Elles montrent l’évolution de la contrainte nominale
en fonction de la déformation nominale. Pour rappel, la contrainte nominale est dé�nie par :
σxx = F

S0

et la déformation nominale par : εxx = ∆l
l0
. L’allure des courbes de traction est

conforme aux résultats, exposés précédemment, avec la présence des trois domaines. En ce
qui concerne les principales caractéristiques mécaniques, elles sont également en adéquation
avec les valeurs issues de la littérature. En e�et, les �bres PET et PA66 possèdent respective-
ment un allongement à rupture de l’ordre de 16% et 24% ainsi qu’une contrainte à rupture
d’environ 1000MPa et 1200MPa. Cependant, ces valeurs ne sont données qu’à titre indicatif
car, d’après la littérature [Oudet, 1986][Vève, 1987][Ponnouradjou, 1998], un minimum de 30
essais de traction, pour chaque type de �bres, est nécessaire pour obtenir une valeur moyenne
des propriétés mécaniques avec un intervalle de con�ance satisfaisant.
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Figure 4.6 – Courbes de traction nominale de �bres PET.
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Figure 4.7 – Courbes de traction nominale de �bres PA66.

4.3 Distribution statistique de la contrainte à rupture des
�bres PET

L’objectif de cette campagne expérimentale est la détermination d’une distribution des
contraintes à rupture pour les �bres PET qui constituent les �ls de chaîne. Pour les sollicita-
tions considérées, il sera montré dans le chapitre 5 que la dégradation ultime du composite est
guidée par la rupture des �ls de chaîne et, par conséquent, de ces �bres PET. Pour obtenir un
échantillon représentatif, unminimum de 30 essais a été e�ectué avec la procédure expérimen-
tale présentée précédemment. Les résultats obtenus, par la dé�nition d’une loi de probabilité,
serviront de données d’entrée pour l’approche numérique probabiliste.

4.3.1 Distribution des contraintes à rupture des �bres PET

Distribution des diamètres
Les grandeurs statistiques, résultant de la mesure des diamètres des �bres PET, sont résumées
dans la table 4.2. Elles montrent un faible espacement entre les valeurs moyenne et médiane
indiquant un certain centrage de la distribution (Fig. 4.8). Devant l’importance de l’écart type
relatif pour la section (carré de l’écart type relatif du diamètre), environ 40%, le choix d’un
diamètre moyen pour le calcul des contrainte à rupture est exclu. Le diamètre de chaque �bre
est donc mesuré. En ce qui concerne la variation du diamètre le long d’une �bre, elle a été
prise en compte, en moyennant, quatre mesures réalisées le long de la �bre. Cependant, la
dispersion de ces mesures est de l’ordre de la précision de l’appareil de mesure (± 0,1 µm).
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Figure 4.8 – Distribution des diamètres de �bres PET.

Distribution des forces à rupture
La distribution des forces à rupture apparait, en bleu, sur la �gure 4.9. L’allure de cette distri-
bution est similaire à celle des diamètres. Pour les principales grandeurs statistiques (Tab. 4.2),
la moyenne de la force à rupture est de 51,0 g avec un écart type relatif de 10,4%.

Distribution des contraintes à rupture
Les contraintes à rupture résultent de la normalisation des forces à rupture par le section des
�bres correspondantes. La distribution de ces contraintes apparaît, en rouge, sur la �gure 4.9.
Elle montre une évolution de l’allure de la distribution, par rapport à celle des forces à rupture,
avec un centrage plus marqué autour de la valeur moyenne de 1286,3MPa (Tab. 4.2). De plus,
l’écart type relatif, appelé aussi cœ�cient de variation, est presque deux fois inférieur à celui
de la force à rupture avec 5,6% contre 10,4%. Les valeurs des contraintes à ruptures sont
proches de celles obtenues par C. Lechat [Lechat, 2007], où les valeurs étaient comprises entre
1200 et 1280MPa.

Moyenne Médiane Écart type Écart type Min Max
relatif (%)

Diamètre (µm) 22,2 21,8 1,4 6,3 20,5 25,8
Force à rupture (g) 51,0 50,0 5,3 10,4 43,9 64,6

Contrainte à rupture (MPa) 1286,3 1287,4 72,6 5,6 1132 1416

Table 4.2 – Principales grandeurs statistiques des �bres PET.
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Figure 4.9 – Distributions des contraintes et des forces à rupture des �bres PET.

4.3.2 Distribution statistique de Weibull

Généralités et applications
Le modèle deWeibull [Weibull, 1951], appelé aussi théorie du maillon le plus faible, est un mo-
dèle statistique et empirique permettant de prendre en compte l’aspect aléatoire de la rupture.
Cette approche a déjà été très largement utilisée pour les matériaux fragiles où la distribution
des défauts joue un rôle prépondérant dans la ruine du matériau, voir par exemple [Trustrum
et Jayatilaka, 1979] [Sutcu, 1989] [Baxevanakis et al., 1993]. Pour les matériaux polymères duc-
tiles, comme les �bres PET, le choix de représenter la distribution des contraintes à rupture par
unmodèle mérite d’être justi�é, même si son utilisation se retrouve dans la littérature [Zureick
et al., 2006] [Marcellan, 2003]. A�n de déterminer si l’échantillon des valeurs des contraintes
à rupture suit bien une loi de Weibull, un test de ‘Kolmogorov-Smirnov’ [Massey Jr, 1951] est
e�ectué.

L’utilisation du modèle de Weibull pour cette étude repose sur les hypothèses suivantes :

• la �bre est considérée comme une chaîne formée de maillons, la rupture d’un maillon
entraine la ruine de la chaîne ;

• tous les maillons, soumis à la contrainte σ, obéissent à la même loi de probabilité de
rupture pR(σ) ;

• les contrainte à rupture σR des maillons sont considérées comme des variables indépen-
dantes ;
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• la chaîne, considéré homogène, est soumise à un chargement uniaxial impliquant un état
de contrainte uniforme dans chaque maillon.

La probabilité de rupture d’un maillon est noté pR, et celle d’une chaîne constituée de n
maillons est noté PR. La probabilité de survie de la chaîne, notée (1−PR), est égale au produit
des probabilités de survie de chaque maillon dé�ni comme (1− pR)

n. Pour une contrainte σ,
la probabilité de rupture d’une chaîne s’écrit donc :

PR(σ) = 1− (1− pR(σ))
n (4.1)

Par dé�nition, les lois de probabilité PR et pR véri�ent les conditions suivantes :

• PR et pR sont des fonctions croissantes, continues et positives ;

• lim
σ→0

PR(σ) = 0 et lim
σ→∞

PR(σ) = 1 ;

• lim
σ→0

pR(σ) = 0 et lim
σ→∞

pR(σ) = 1.

PR(σ) peut alors s’écrire :

PR(σ) = 1− exp (n ln (1− pR(σ))) (4.2)

ou encore :

PR(σ) = 1− exp

(

V0
V
f(σ)

)

(4.3)

où V0 désigne l’élément de volume d’un maillon et V le volume d’une chaîne avec V =
nV0. A�n de respecter les propriétés de la loi de probabilité pR, précédemment énumérées, la
fonction f est dé�nie comme :

• f est une fonction décroissante, continue et négative ;

• f(σ) = 0 si et seulement si PR(σ) = 0 ;

• f(σ) = -∞ si et seulement si PR(σ) = 1.

Pour une approche statistique de la rupture, la fonction f a été choisie arbitrairement par
Weibull comme la fonction puissance suivante :

f(σ) = −

(

σ − σs
σ0

)m

, pour σ > σs (4.4)

où :

m : module de Weibull ou paramètre de forme, il représente la dispersion des contraintes à
rupture ;

σ0 : facteur d’échelle, exprimé enMPa ;

σs : contrainte seuil, en dessous de cette valeur, la probabilité cumulée de rupture est nulle,
c’est-à-dire pour σ < σs, PR(σ) = 0 .
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L’expression générale de la loi de probabilité PR s’écrit :

PR = 1− exp

(

−
V0
V

(

σ − σs
σ0

)m)

(4.5)

En pratique, cette loi de probabilité cumulée est, généralement, utilisée de manière simpli-

�ée, en considérant σs comme nulle et en �xant
V0
V

= 1. Le choix de ce rapport, réalisé par

convention, s’explique par le caractère discutable de l’identi�cation de V0 qui possède un sens
physique, si et seulement si, il est égale au Volume Elémentaire Représentatif de la rupture.
L’expression prend alors la forme suivante :

PR = 1− exp

(

−

(

σ

σ0

)m)

(4.6)

Identi�cation expérimentale des paramètres
Pour cette étude, l’expression de loi de Weibull employée (Équation 4.6) est dépendante de
seulement deux paramètres, le module de Weibullm et le facteur d’échelle σ0. L’identi�cation
de ses paramètres est e�ectuée à l’aide des 30 essais à rupture expérimentaux sur �bres.

La démarche d’identi�cation des paramètres débute par le classement, dans un ordre crois-
sant, des contraintes à rupture expérimentales desN �bres testées. Une fois classées, elles sont
notées σRi, avec i compris entre 1 etN . La probabilité cumulée à rupture expérimentale, notée
PRi, est construite en associant à chaque valeur σRi une probabilité de rupture PR(i). La valeur
est déterminée par PR(i) = i/(N+1). Pour la �bre i rompue, les valeurs σRi et PR(i) véri�ent
donc les équations suivantes : σR(i−1) < σRi < σR(i+1) et PR(i−1) < PRi < PR(i+1).

Ensuite, la démarche se poursuit en appliquant deux fois la fonction logarithme sur l’équa-
tion 4.6, qui devient alors :

ln(−ln(1− PR)) = m ln(σR)−m ln(σ0) (4.7)

L’identi�cation des paramètres de Weibull est �nalement réalisée par une régression li-
néaire, utilisant la méthode des moindres carrés, sur lesN couples [ln(σRi), ln(−ln(1−PRi))].
Le facteur de forme m correspond alors à la pente de la droite. Pour le facteur d’échelle σ0, il
est directement lié à l’ordonnée à l’origine de la droite.

Résultats et justi�cations
Les distributions cumulées de rupture obtenues expérimentalement sont confrontées à celles
du modèle de Weibull, avec les paramètres identi�és (m=20,3 et σ0=1320,1MPa), sur la �gure
4.10. Elles montrent une bonne corrélation visuelle entre l’allure de la courbe issue du modèle
de Weibull et les points expérimentaux.

Dans le but de con�rmer ce résultat, un test de validité d’hypothèse de ‘Kolmogorov-
Smirnov’ (‘K-S’) [Birnbaum, 1952] est mené. Il doit permettre de statuer sur la représentativité
d’une loi de Weibull, pour décrire la distribution des contraintes à rupture observée expéri-
mentalement. Pour le test, la fonction de répartition empirique des contraintes expérimentales
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est notée Fn, et celle de la loi de Weibull est notée F . Le principe du test est simple et consiste
à mesurer l’écart maximum entre ces deux fonctions de répartition (Équation 4.8).

d = max |Fn(x)− F (x)| (4.8)

Dans notre cas, la plus grande valeur de d, correspondant à l’écart maximum entre les deux
distribution, est de 0,078. Cette valeur con�rme que les valeurs des deux distributions sont
proches mais ne permet pas de con�rmer qu’elles suivent la même loi. La p-value [Gibbons et
Pratt, 1975] associée au test d est donc utilisée. Pour cela, deux hypothèses sont formulées :

• H0 (Hypothèse nulle) : la distribution expérimentale suit une loi de Weibull ;

• H1 (Hypothèse alternative) : la distribution expérimentale ne suit pas une loi deWeibull.

Entrainant par la même occasion, deux risques :

• R1 (Risque de première espèce) : l’hypothèse H0 est rejetée alors qu’elle est vraie ;

• R2 (Risque de seconde espèce) : l’hypothèse H0 est retenue alors qu’elle est fausse.

La p-value représente la probabilité du risque de première espèce. Pour con�rmer que la
distribution de Weibull est appropriée, le risque de seconde espèce doit être le plus faible pos-
sible, et par conséquent, le risque de première espèce doit être le plus fort possible et ainsi
tendre vers 1. En e�et, l’augmentation du risque de première espèce réduit la zone d’accep-
tation de H0. Pour la loi de Weibull identi�ée, la p-value du test ‘K-S’ est de 0,993, signi�ant
qu’il y a 99,3% de chance que H0 soit rejetée, bien que H0 soit vrai. L’hypothèse nulle H0 est
donc acceptée con�rmant qu’une loi de Weibull est bien adaptée, pour décrire la distribution
des contraintes à rupture expérimentales.

L’intervalle de con�ance de cette distribution théorique est directement lié à la taille de
l’échantillon [Khalili et Kromp, 1991] [Thomason, 2013]. Pour notre échantillon de 30 essais,
un intervalle de con�ance à 90%, obtenu par ‘bootstrap’ [Efron et Tibshirani, 1986], est tracé
(Fig. 4.11). Cette technique consiste à simuler un grand nombre d’échantillons, similaires à
celui de référence. Ces échantillons sont obtenus par la méthode de Monte-Carlo en utilisant
les paramètres estimés de la loi de Weibull. L’intervalle de con�ance à 90% est ensuite, sim-
plement délimité, par les percentiles 5% et 95% de la distribution bootstrap, qui doit compter,
un minimum d’un millier de simulations pour être représentative.

Par ailleurs, les valeurs identi�és pour les paramètres de Weibull sont également en adé-
quation avec la littérature. En e�et, le module de Weibull m est, pour ce type de �bres po-
lymères, de l’ordre de 20 [Marcellan et al., 2003] [Colomban et al., 2006]. Un tel module, ou
facteur de forme, traduit une faible dispersion des défauts au regard des matériaux quali�és de
fragiles. Les valeurs dem pour des �bres céramiques sont essentiellement comprises entre 4 et
10 [Meyers et Chawla, 1999] [Blassiau et al., 2006a]. Il est à noter, que la vitesse de déformation
et la longueur de jauge peuvent jouer un rôle sur les valeurs des paramètres de Weibull. Par
exemple, Marcellan [Marcellan, 2003] a observé qu’une augmentation de la vitesse de défor-
mation avait tendance à augmenter la dispersion m de la distribution et diminuer le facteur
d’échelle σ0. En revanche, Hitchon et Phillips [Hitchon et Phillips, 1979] ont remarqué qu’une
diminution de la longueur de jauge se traduisait par une augmentation du facteur d’échelle σ0.
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4.4 Caractérisation mécanique des �ls

4.4.1 Les assemblages de �bres

Les renforts, utilisés dans le composite textile, sont des �ls constitués de �bres PA66 pour
les �ls de trame, et de �bres PET pour les �ls de chaîne. Même si le comportement de ces �bres
a été identi�é, il n’est pas su�sant pour caractériser précisément les propriétés mécaniques
des �ls. En e�et, le comportement d’un �l est dépendant du type d’assemblage de �bres dont
il est constitué. Par exemple, Lechat [Lechat, 2007] a observé que plus l’assemblage des �bres
devient complexe, plus la raideur et la force à rupture diminuent (Fig. 4.12). Les courbes de
traction montrent cependant une allure similaire au comportement d’une �bre unitaire avec
la présence des trois di�érents domaines. Les écarts de propriétés mécaniques peuvent s’ex-
pliquer par un chargement non uniforme des �bres résultant d’une dispersion des longueurs
de �bres, ou encore, par l’angle de torsion introduit par maintenir la cohésion de l’assemblage.
En �xant α, l’angle de l’hélice résultant de la torsion, Hearle et al. quanti�ent la diminution de
la résistance à rupture avec l’expression cos2(α) [Hearle et al., 1969]. Des travaux plus récents,
comme ceux de Rao et Farris [Rao et Farris, 2000], montrent une diminution plus importante
de la résistance à rupture qu’avec l’expression précédente. De plus, le type et la composition
des �bres semblent aussi avoir une incidence sur l’évolution du module normalisé (Fig. 4.13).
En revanche, pour un angle d’hélice de 0 °, l’ensemble des études montrent que le niveau d’as-
semblage n’a aucun e�et.
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2007].
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Figure 4.13 – In�uence de l’angle d’hélice sur le comportement d’un toron [Rao et Farris, 2000].

4.4.2 Procédure expérimentale

Les essais de traction sur les �ls (chaîne et trame) ont été e�ectués, selon l’axe des �ls, sur
une machine d’essai à vérin mécanique. Les éprouvettes étant directement les �ls, un système
de cabestans a été utilisé pour positionner correctement les �ls et ainsi éviter la rupture du �ls
dans les �xations (Fig. 4.14). La machine a été pilotée, pour les essais de traction uniaxiale, en
déplacement imposé. La force a été mesurée à l’aide d’une cellule de charge. Pour l’allonge-
ment, c’est un extensomètre à clip, �xé directement sur le �l, qui a été utilisé. L’ensemble des
essais a été réalisé à température et humidité ambiante.

Vitesses d’essai
Les essais de traction, uniaxiale et monotone, ont été réalisés avec des vitesses de déplacement
imposées de 20, 100 et 300mm/min. La vitesse est mesurée à l’aide d’un capteur LVDT et
représente celle du déplacement vérin.

Section des �ls
A�n de pouvoir relier la force à la contrainte, la section des �ls doit encore être estimée. Les
�ls étant des assemblages de �bres, une mesure précise est délicate. De plus, dans la modéli-
sation numérique multiéchelle, c’est le comportement homogénéisé du �l à l’échelle mésosco-
pique qui est utilisé. Pour l’obtenir expérimentalement, l’ensemble microscopique, constitué
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Figure 4.14 – Dispositif expérimental pour un essai sur �l.

des �bres et du vide entre-elles, doit être pris en compte. La section apparente du �l a donc
été choisie à la place de la section e�ective. La section moyenne apparente des �ls a directe-
ment été mesurée, par analyse d’image, à partir de coupes transversales dumatériau composite
[Piezel, 2010]. Les sections sont �xées respectivement à 1,54mm2 et 1,18mm2 pour les �ls de
chaîne et de trame.

A�n d’observer l’importance du choix de la section apparente, la section e�ective a été
mesurée dans ce travail. D’un point de vue mathématique, la section e�ective représente le
nombre de �bres multiplié par la section de chaque �bre. Les �ls étant constitués d’un grand
nombre de �bres, le diamètre moyen a été utilisé pour calculer une section moyenne. En ce
qui concerne la détermination du nombre de �bres, elle a été e�ectuée par analyse d’image
sur des �ls observés au microscope optique. Pour le �l de chaîne, en PET, environ 2300 �bres
ont été identi�ées (Fig. 4.15) conduisant à une section e�ective de 0,89mm2, pour un diamètre
moyen de 22,2 µm. Pour le �l de trame, a�n de limiter les erreurs pouvant provenir de la pré-
sence de �laments de coton (Fig. 4.16 (b)), l’observation a été e�ectuée sur deux �ls juxtaposés.
Même si ces �laments de coton ne sont pas mécaniquement pris en compte, ils participent à
l’augmentation de la section apparente du �l. Leurs présences s’expliquent d’un point de vue
fonctionnel, car ils sont sensés permettre une meilleure adhérence du �l de trame avec la ma-
trice. Individuellement, chaque �l de trame, est formé d’environ 800 �bres continues PA66 et
de 2 �laments de �bres longues de coton (Fig. 4.16 (a)). La section e�ective du �l de trame, en
�bres PA66 de diamètre moyen de 28 µm, est de 0,49mm2.
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Figure 4.15 – Observations microscopiques de �bres PET dans un �l de chaîne.

(a) (b)

Figure 4.16 – Observations microscopiques de �bres PA66 dans un �l de trame (a) et visualisa-
tion du �lament ‘coton 4’ (b).
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4.4.3 Résultats

Les résultats des essais de traction, pour une vitesse de déformation de 100mm/min, sont
présentés sur la �gure 4.17. Les courbes, exprimant la contrainte nominale en fonction de la
déformation nominale, montrent une allure similaire aux essais sur �bres unitaires. En e�et,
les trois domaines de déformations observables sur les �bres se retrouvent aussi dans les �ls.
Les déformations expérimentales à rupture sont respectivement, pour les �ls de chaîne et de
trame d’environ 12% et 16%. Les di�érences avec celles des �bres unitaires, respectivement
16% et 24%, peuvent se justi�er par les résultats trouvés dans la littérature comme l’angle
de l’hélice, qui est proche de 14 ° pour les deux �ls. Cependant, les valeurs des contraintes à
rupture, pour les �ls de chaîne et trame, sont très éloignées avec respectivement 52% et 35%
des valeurs obtenues pour des �bres correspondantes. Ces écarts sont trop conséquents pour
s’expliquer uniquement par les raisons précédemment énoncées. En revanche, ils s’expliquent,
assez facilement, par les di�érences entre les sections apparentes et e�ectives pour calculer la
contrainte.
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Figure 4.17 – Courbes de traction conventionnelles des �ls de chaîne en PET et de trame en PA66
pour une vitesse de déformation de 100mm/min.

Les essais réalisés aux autres vitesses de déformation, 20 et 300mm/min, n’ont pas per-
mis de révéler expérimentalement des tendances. Pourtant, le comportement visqueux des
polymères est directement lié à la vitesse de déformation, et il est admis, que plus la vitesse
de déformation est grande, plus le comportement du matériau devient rigide [Richeton et al.,
2006]. Pour les �ls testés, cette dépendance est noyée dans la dispersion expérimentale, qui
s’observe facilement sur les courbes des essais à 20mm/min (Fig. 4.18).
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Figure 4.18 – Courbes de traction conventionnelles des �ls de chaîne en PET et de trame en PA66
pour une vitesse de déformation de 20mm/min.

L’analyse des essais de traction à 20mm/min a néanmoins permis d’observer la présence
d’oscillations sur les courbes expérimentales. Ces oscillations, correspondant à des sauts de
contrainte, sont assimilées à la rupture de �bres dans le �l. Le nombre et l’amplitude qui a,
de plus, tendance à augmenter avec l’intensité de la charge, semblent indiquer que la rupture
de �bres se produit par paquet. En e�et, pour les �ls de chaine, une oscillation proche de la
rupture représente un saut d’environ 20N concordant mathématiquement à la coupure d’un
paquet de 40 �bres. Pour rappel (voir table 4.2), la force moyenne à rupture d’une �bre PET est
de 0,5N. Une détermination quantitative, à partir de ces courbes (Fig. 4.18), d’une distribution
à rupture des �bres parait encore compliquée au vu des incertitudes liées à la précision du
capteur de force, à d’éventuelles glissements du �l ou encore au chargement non uniforme des
�bres. Des techniques de mesures expérimentales, comme l’émission acoustique, pourraient
permettre de compter plus précisément le nombre de �bres rompues au sein d’un �l mais la
mesure locale du niveau de contrainte reste discutable [Hamstad et Moore, 1986].
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4.5 Caractérisation mécanique de la matrice PVC

4.5.1 Descriptif de l’essai

Les éprouvettes utilisées pour caractériser le PVC constituant la matrice, ont été prélevées
dans une plaque de PVC massif. Cette plaque présente la même composition ainsi que les
mêmes conditions de mise en œuvre que le PVC de la matrice. La géométrie des éprouvettes
apparait sur la Figure 4.19. Elle présente une zone utile de 30mm de longueur et une section de
225mm2 (15x15mm2). Devant la souplesse du PVC de la matrice, avec un taux de plasti�ants
de l’ordre de 50%, l’usinage a également été réalisé par découpe au jet d’eau.

Les essais de traction ont été réalisés sur une machine MTS de type servo-hydraulique. Le
pilotage des essais a été e�ectué à déplacement imposé avec une vitesse de 10mm/min. Ce
déplacement global est mesuré par des capteurs LVDT. La mesure de la déformation, dans la
zone utile, a été fournie par un extensomètre laser. Ce type d’extensomètre utilise la ré�exion
de faisceaux laser sur deux emplacements ré�échissants situés sur l’échantillon, constituant la
base de mesure. Le déplacement des zones ré�échissantes sera ensuite capté par des caméras.
Les essais ont été e�ectués à température ambiante avec une humidité relative d’environ 50%.
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Figure 4.19 – Géométrie de l’éprouvette de traction en mm.

4.5.2 Résultats

La courbe de traction monotone du PVC, provenant des essais de traction réalisés par B.
Piezel [Piezel, 2010], est présentée sur la Figure 4.20. Elle montre l’évolution de la contrainte
nominale en fonction de la déformation nominale. L’allure de la courbe montre un compor-
tement avec deux parties distinctes. La première partie est linéaire jusqu’à environ 20% de
déformation nominale alors que la deuxième est non-linéaire jusqu’à la rupture de l’éprou-
vette, vers 100% de déformation. Le module d’Young du PVC, issu de la partie linéaire, est
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d’environ 7,2MPa. Comparé aux modules d’Young des renforts, le PVC de la matrice possède
une très faible rigidité et un important allongement à rupture. Ces caractéristiques permettent
à la bande de se déformer et de suivre ainsi les trajectoires imposées par le convoyeur (passages
de rouleaux et mise en auge). L’utilisation d’un PVC rigide, c’est-à-dire sans plasti�ant, n’au-
rait pas permis cette �exibilité. En e�et, le PVC rigide possède un module d’Young de l’ordre
de 2GPa [Gomez, 1984]. L’in�uence du module d’Young de la matrice sur le comportement
du composite est étudié dans la partie sur l’optimisation numérique des composites tissés.
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Figure 4.20 – Courbe de traction conventionnelle du PVC constituant la matrice.

4.6 Caractérisationmécanique des constituants. Synthèse

Les essais de traction, sur �bres PET et PA66, ainsi que la bibliographie associée ont permis
de mieux comprendre le comportement non linéaire, composé de trois domaines, des �ls de
renfort. Les essais sur �ls ont révélé, en plus des principales propriétés mécaniques, que la
rupture des �bres dans les �ls se produit en paquet et n’apparait qu’à partir d’un certain seuil.

Par ailleurs, une campagne expérimentale sur les contraintes à rupture des �bres PET a été
menée. Cette campagne a fourni, à l’aide d’une loi de Weibull, une distribution probabiliste
des contraintes à ruptures des �bres qui servira de données d’entrée à l’approche numérique
probabiliste de la rupture des �ls de chaîne.
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De plus, le comportement de la matrice, présumé isotrope et non linéaire, a été déterminé à
l’aide d’essais de traction sur éprouvettes lisses. En�n, les principaux résultats expérimentaux,
sur les matériaux constituant la carcasse à l’échelle mésoscopique, sont synthétises dans la
table 4.3. Les résultats pour les �bres PET et PA66, composant respectivement les �ls de chaîne
et de trame, sont résumé dans la table 4.4.

Constituants Matériau Module d’Young (MPa) σR/σ
(chaine)
R (%) εR (%)

Fil chaîne PET 7900 100 11-12
Fil trame PA66 2300 55 15-18
Matrice PVC 7,2 0,95 100

Table 4.3 – Propriétés mécaniques des constituants de la carcasse, à l’échelle mésoscopique, is-
sues des essais de B. Piezel [Piezel, 2010].

Matériau Module σR εR Weibull
d’Young (GPa) (MPa) (%) m σ0 (MPa)

PET ≈ 15 1290 ≈ 16 20,3 1320,1
PA66 ≈ 6 ≈ 1000 ≈ 24 / /

Table 4.4 – Propriétés mécaniques des �bres, à l’échelle microscopique, composant les �ls de
chaîne et de trame.
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Chapitre 5

Caractérisation de la dégradation de
la bande

Ce chapitre s’intéresse aux mécanismes de dégradation de la bande transporteuse et plus particulière-

ment à ceux de la carcasse. L’observation, réalisée sur des échantillons sains et dégradés de la bande, a

été e�ectuée aux échelles macroscopique et mésoscopique. L’utilisation de la Tomographie aux rayons

X a permis de révéler l’architecture du renfort tissé et les défauts de mise en œuvre sur les échantillons

sains. En ce qui concerne les échantillons dégradés, cette technique a mis en évidence les mécanismes

ultimes de dégradation de la bande [Laiarinandrasana et al., 2016b].
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Chapitre 5 CARACTÉRISATION DE LA DÉGRADATION DE LA BANDE

5.1 Objectif et démarche

L’objectif de ce chapitre est d’identi�er les mécanismes de dégradation du composite tissé
constituant la carcasse de la bande transporteuse. Expérimentalement, ces mécanismes dé-
pendent des conditions de chargement, de l’architecture interne du composite mais aussi de
l’échelle d’observation. Dans cette étude, les travaux menés se limitent aux sollicitations prin-
cipales de la bande avec la traction dans le sens chaîne et la �exion provoquée par le passage
des rouleaux.

A l’échelle mésoscopique, pour la traction, les mécanismes de dégradation ont déjà été
identi�és [John et al., 2001] [Lomov et al., 2008] [Couégnat et al., 2010] et comportent les
étapes suivantes :

• �ssurations matricielles et des torons transverses selon l’axe des �ls ;

• décohésions aux interfaces �ls/matrice ;

• �ssuration des �ls longitudinaux perpendiculairement à leur axe provoquant la ruine du
composite.

A�n d’évaluer l’in�uence de la �exion et de localiser les sites d’amorçages de la rupture
des �ls de chaîne pour notre architecture, les matériaux, sain et dégradé, ont été observés éga-
lement à l’échelle mésoscopique. Une technique quali�ée de non destructive a été employée,
la tomographie aux rayons X. Cette technique n’étant pas au cœur de la thèse, seul le concept
est présenté (Fig. 5.1). Pour plus d’informations le lecteur peut, par exemple, s’orienter sur des
œuvres tel que [Baruchel et al., 2000] [Maire et al., 2001] [Salvo et al., 2003] [Mo�at et al., 2008].
En sciences des matériaux, le principe de la Tomographie aux rayons X repose sur l’acquisi-
tion d’un ensemble de projections (radiographies) selon di�érentes positions angulaires de
l’échantillon. Les contrastes observées sur les projections 2D par le détecteur, correspondent
aux di�érences d’intensités transmises mesurées qui varient linéairement avec la densité du
matériau. La relation entre l’intensité transmise et la densité dumatériau est décrite par la loi de
Beer-Lambert. La tomographie aux rayons X permet donc uniquement de voir des contrastes
de densité au sein d’un matériau hétérogène, à l’échelle d’observation. La représentation tri-
dimensionnelle du volume scanné peut être obtenue par di�érentes techniques, les deux plus
utilisées sont la rétro-projection �ltrée, et les algorithmes de reconstructions algébriques. En
ce qui concerne la résolution spatiale de cette technique, allant du nm au m, elle résulte d’un
grand nombre de paramètres allant des caractéristiques de la source des rayons X aux pro-
priétés du détecteur. Les sources de rayonnement sont, pour les tomographes de laboratoire,
des tubes à rayons X mais des sources plus intenses et cohérentes existent et permettent d’at-
teindre les résolutions nanométriques [Morgeneyer et al., 2014] et d’imager les interfaces dans
des matériaux à faible gradient de densité, les synchrotrons.

Les observations aux rayons X ont été réalisées, lors de la thèse de W. Trabelsi [Trabelsi,
2013], sur le tomographe de laboratoire de l’institut Navier de L’École des Ponts ParisTech.
Cependant, l’analyse et le dépouillement des données expérimentales ont été renouvelés dans
cette étude. Les volumes reconstruits présentent une résolution de 8 µm par pixel, permettant
seulement une identi�cation qualitative des di�érents constituants. Par ailleurs, la carcasse
étant composée exclusivement de polymères, les contrastes de densité entre les matériaux
sont faibles rendant l’analyse quantitative encore plus compliquée.
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Rayons-X Échantillon n radiographies Reconstruction Représentation 3D
de l’échantillon

Figure 5.1 – Schéma de principe de la tomographie aux rayons X.

5.2 Matériau sain

5.2.1 Échelle macroscopique

À cette échelle, seul le revêtement de la bande est visible. Les autres plis de la strati�cation
du composite ne sont pas accessibles sans dégrader la bande. Visuellement, le revêtement de
la bande présente un aspect lisse et uniforme.

5.2.2 Échelle mésoscopique

L’observation de la bande, et plus particulièrement de la carcasse, est réalisée par tomogra-
phie aux rayons X. Cette méthode d’analyse a permis de visualiser, sans aucune dégradation,
l’état initial du composite. Le volume de l’échantillon considéré est de 24,8 x 6,6 x 9,3mm3.
L’arrangement spatial, au sein de la matrice, des couches de �ls trame et les nappes de �ls
chaîne est ainsi révélé, au même titre que les défauts de fabrication présents à cette échelle.

Fils de trame 
Macroporosités 

Figure 5.2 – Coupe virtuelle suivant la direction trame révélant les défauts de la carcasse.
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La �gure 5.2 montre une coupe virtuelle de la carcasse, suivant la direction trame, permet-
tant l’observation du renfort textile et de lamatrice. Pour cet échantillon, les défauts, provenant
de la fabrication et de l’élaboration de la bande, sont nombreux. D’un point de vue architectu-
ral, l’alignement des �ls de chaîne et de trame est imparfait conduisant à des trajectoires de �ls
dans les couches et nappes irrégulières par rapport au schéma théorique (voir �gure 1.19 du
chapitre 1). De plus, suivant leur abscisse curviligne, la section des �ls du renfort est variable
avec une tendance elliptique pour les �ls de trame et circulaire pour ceux de chaîne (Fig. 5.3
et 5.4).

x1
 

x2
 

x3
 

Figure 5.3 – Rendu volumique tridimensionnel révélant l’architecture interne de la carcasse.

x1
 

x2
 

x3
 

Figure 5.4 – Volume segmenté présentant l’architecture du renfort textile (�ls de chaîne et trame
confondus).
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Macroporosités 

Charges de la matrice 

Fils de chaîne et trame 

Figure 5.5 – Volume segmenté avec la présence de trois phases distinctes : le renfort textile, les
macroporosités et les charges présentes dans la matrice.

Les �gures 5.4 et 5.5 présentent des volumes segmentés des di�érents constituants. La seg-
mentation consiste à partitionner l’ensemble des pixels d’une image selon di�érents groupes.
En science des matériaux, chaque groupe correspond à une phase du matériau hétérogène.
Par exemple, dans les milieux poreux, la segmentation, ou binarisation car seulement deux
phases sont en présence, consiste à regrouper les pixels représentant la porosité et la matière
selon deux groupes distincts. Les techniques de segmentation sont nombreuses et dépendent
exclusivement de l’interprétation souhaitée de l’image. Une des plus simples est le seuillage
qui comporte plusieurs méthodes (détection de vallées, minimisation de la variance, seuillage
entropique, méthode du pourcentage ...). Dans ces méthodes, la segmentation est réalisée en
utilisant exclusivement l’histogramme de la distribution de niveau de gris. Cette technique est
notamment e�cace quand un pic de l’histogramme est strictement attribué à un groupe ou
une phase. Pour le volume étudié, l’histogramme de niveau de gris (Fig. 5.6) ne présente pas
un ensemble de pics attribuable à chacune des phases. Le résultat de la segmentation est alors
approximatif (Fig. 5.8) et s’explique aisément par les faibles écarts de densité entre les di�é-
rents polymères constituant la carcasse. De plus, les �ls étant secs, c’est-à-dire constitués de
�bres et de vide, la densité locale du �l varie de celle de l’air (pour des pores supérieurs à la
résolution de 8 µm) à celle des �bres PA66 et PET. Une multitude d’autres techniques [Hara-
lick et Shapiro, 1985] de segmentation existent, la détection de régions [Cheng et al., 2015], les
techniques de croissance de régions [Adams et Bischof, 1994] ou encore de reconnaissances
morphologiques [Meyer et Beucher, 1990] peuvent être citées pour exemple. Pour les images
tomographiques aux rayons X, la segmentation a été réalisée avec les outils présents dans le
logiciel Avizo® édité par la société FEI. Un segmentation satisfaisante des renforts n’a pas pu
être réalisé avec l’utilisation d’un seul outil malgré les outils comme le ‘Watershed’ ou encore le
‘Propagating Contour’. Le ‘Watershed’, ou Ligne de partage des eaux, est une technique [Man-
gan et Whitaker, 1999] de reconnaissance morphologique qui simule l’inondation de l’image
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en considérant le niveau de gris comme un relief typographique. Le ‘Propagating Contour’ est
une technique hybride [Chu et Aggarwal, 1993] qui combine la détection des contours avec la
croissance de régions. Les di�cultés de la segmentation des constituants avec ces outils sont
issues des mêmes raisons évoquées pour la technique de seuillage. La segmentation des �ls,
de chaîne et trame, a donc été e�ectuée en utilisant plusieurs outils mais surtout en corrigeant
manuellement la segmentation de chaque image 2D. Le rendu volumique tridimensionnel du
renfort textile apparait sur la �gure 5.4.
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Figure 5.6 – Distributions du niveau de gris en 8 bits, recouvrant l’ensemble du spectre visible en
16 bits (en bleu) et centrée sur le pic pour unemeilleure visualisation des matériaux
polymères (en rouge).

(a) (b)

Figure 5.7 – Coupes virtuelles en 8 bits (a) et 16 bits (b) utilisant les distributions de niveau de
gris présentées sur la �gure 5.6 avec les histogrammes bleu et rouge correspondant
respectivement aux images (a) et (b).
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Figure 5.8 – Segmentation approximative des di�érentes phases par une technique de seuillage.

En revanche, les macroporosités et les charges présentes dans la matrice ont été facile-
ment segmentées avec une technique de seuillage (Fig. 5.5). Les macroporosités sont les amas
de pixels noir (niveau de gris proche de 0) et les charges sont les pixels clairs dans la matrice
(niveau de gris proche de 255) (Fig. 5.3). En ce qui concerne les microporosités et les charges
inférieures à 8 µm, la résolution des images est insu�santes pour les détecter. À l’aide d’obser-
vations MEB [Piezel, 2010], B. Piezel a montré que la taille de ces charges varient de quelques
µm à 200 µm. D’un point de vue mécanique, ces charges représentent des sites potentiels de
germination de cavités entraînant une dégradation plus rapide de la matrice [Ognedal et al.,
2014].

L’observation de la distribution du niveau de gris, recouvrant l’ensemble du spectre visible
(histogramme bleu sur la �gure 5.6), a révélé l’existence de pixels possédant un niveau de gris
proche de 255. En attribuant, avec l’aide du même histogramme, un niveau de gris moyen
pour les polymères à 35, une densité de 9 peut être estimée de ces pixels clairs. En e�et, en
prenant une densité d’environ 1,25 pour les polymères, la linéarité de la loi de Beer-Lambert
permet d’évaluer simplement la densité de ces pixels par un produit en croix. Une telle densité
correspondrait alors à une contamination de la bande, pendant la fabrication, par des particules
métalliques. Le nombre de ces particules reste très faible représentant seulement 3× 10−5 %
du volume étudié.
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5.3 Matériau dégradé

La dégradation du matériau a été prise en compte pour deux types de sollicitations, la
traction monotone à rupture et les conditions réelles de chargement de la bande (traction et
�exion cycliques).

5.3.1 Échelle macroscopique

À cette échelle, la traction monotone à rupture, selon la direction chaîne, ne révèle que
peu d’informations concernant la dégradation de la bande. La rupture est localisée et coupe en
deux la bande, perpendiculairement à la direction de sollicitation. Pour les conditions réelles,
l’échantillon expertisé a été prélevé dans une bande présentant des bosses rectilignes à la sur-
face du revêtement. Des essais de traction, réalisés par l’industriel, ont montré une diminution
comprise entre 14% et 35% de la charge à rupture. D’autres dégradations peuvent être ob-
servées sur les bandes transporteuses comme la perforation du revêtement. Ces perforations
proviennent d’impacts, liés aux marchandises transportées (minerai, pierre ...), ou encore de
l’usure suite à des frottements répétés. Cependant ce type de dégradation, n’a�ectant pas la
carcasse de la bande ne seront pas pris en compte comme une des sollicitations principales de
la bande.

5.3.2 Échelle mésoscopique

Traction monotone à rupture
Pour ce chargement, les mécanismes de dégradation de ce composite tissé sont typiques d’une
rupture en traction monotone. Les �ls de chaîne sont coupés ‘en avalanche’ entrainant une
ruine instantanée de l’ensemble des interzones du composite [Trabelsi, 2013] [Laiarinandra-
sana et al., 2016b]. De plus, les faciès de rupture, observés par B. Piezel [Piezel, 2010] des �ls
de chaîne et de la matrice, sont caractéristiques d’une rupture ductile.

Traction et �exion cyclique
Pour les principales sollicitations, l’échantillon expertisé présente seulement des défauts de
surface présents sur les deux faces du revêtement. Pour accéder à l’état de dégradation du
renfort sans augmenter l’endommagement, la tomographie aux rayons X a été de nouveau
employée. La segmentation des di�érents constituants du volume dégradé présente les mêmes
di�cultés que pour le matériau sain. En e�et, les densités proches des matériaux, les �ls com-
posés de �bres et du vide ainsi que la résolution, ne permettent pas d’obtenir une segmentation
automatique satisfaisante. La segmentation de la dégradation a donc été essentiellement réa-
lisée manuellement.

L’analyse des images de tomographie a permis de révéler des �ssures sous le revêtement en
élastomère. Elles sont transverses à l’axe de traction et par conséquent également colinéaires
au moment de �exion cyclique. Ces �ssures, aussi perpendiculaires par rapport aux �ls de
chaîne, expliquent les reliefs observés sur le revêtement à l’échelle macroscopique. La �gure
5.9 montre la forme de la �ssure traversant l’ensemble de l’échantillon dans la couche 2 mais
seulement super�ciellement la couche 3 (Fig. 5.10). Pour rappel (voir Fig. 1.18), la couche 2 de
la bande est l’interface en PVC entre le revêtement (couche 1) et la carcasse qui est la couche 3.
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Des coupes virtuelles, orthogonales à la direction trame, ont été e�ectuées a�n de déterminer la
profondeur des �ssures dans la carcasse (couche 3). Ces coupes (Fig. 5.11) montrent que les �ls
appartenant à l’interzone (IZ−0) sont complètement rompus. La rupture est localisé au niveau
des bosses (parties concaves) de cette interzone. De plus, l’axe de la �ssure est orthogonal
à la direction chaîne. Cette dégradation se retrouve également sur l’autre face de la bande,
où la couche 4 est �ssurée et la couche 3 présente également des �ssures super�cielles. En
revanche, les coupures de �ls dans l’interzone (IZ − 4) sont moins profondes et localisées au
niveau des creux (parties convexes) (Fig. 5.11). Pour les autres interzones, (IZ − 1), (IZ − 2)
et (IZ − 3), l’ensemble des �ls de chaine sont intacts. La localisation de la dégradation de
la carcasse (couche 3) dans les interzones extrêmes ((IZ − 0) et (IZ − 4)) s’explique par la
tension supplémentaire, sur ces interzones, provoquée alternativement par la �exion cyclique.
Les di�érences de dégradation entre (IZ − 0) et (IZ − 4) peuvent se justi�er par plusieurs
raisons. La première est la fréquence d’enroulement de la bande des faces autour des rouleaux.
En e�et, sur un tour complet de convoyeur, deux tensions supplémentaires, due à la �exion,
sont transmises à la face en contact avec les minerais (côtés (IZ − 0)). Les di�érences de
nombres et de fréquences de sollicitations en fatigue des interzones peut avoir une in�uence
sur la rupture des asymétriques �ls de chaîne des (IZ− 0) et (IZ− 4). La deuxième raison de
l’asymétrie de la dégradation est la présence sur le convoyeur, où la bande a été dégradée, d’un
rouleau de faible diamètre. En e�et, plus le diamètre d’un rouleau est petit, plus la courbure
est grande et induit des e�orts de �exion importants. Le petit rouleau, sollicitant uniquement
en traction (IZ−0), provoque une dégradation plus forte de (IZ−0) par rapport à (IZ−4).

x1
 x2

 

x3
 

Figure 5.9 – Rendu volumique du matériau dégradé avec la présence d’une �ssure (en bleu),
perpendiculaire à la direction chaîne, traversant la couche 2 et partiellement la
couche 3.
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Coupe 1 Coupe 2 

Figure 5.10 – Coupe virtuelle dans la couche 3, parallèle à la surface de la bande montrant la
�ssuration de (IZ − 0).

Coupure IZ - 0 

Coupure 

 partielle IZ - 4 

Coupe 1

Coupure IZ - 0 

Coupure partielle IZ - 4 

Coupe 2

Figure 5.11 – Coupes virtuelles selon les axes présentés �gure 5.10 , perpendiculaire à la direc-
tion trame montrant la dégradation de la bande dans son épaisseur.

Les observations tomographiques ont révélé d’autres mécanismes de dégradation comme
la �ssuration longitudinale des �ls de trame ainsi que la décohésion aux interfaces �ls/matrice
(Fig. 5.11). Néanmoins, cesmécanismes, typiques de la dégradation en tractionmonotone, n’en-
trainent pas la ruine du composite tissé mais contribuent à la diminution des performances.
De plus, les micrographies ont également mis en évidence une dégradation prononcée de la
matrice se traduisant par des �ssurations matricielles. Ces �ssures proviennent de la germi-
nation de nouvelles cavités, formées autour des charges, de la croissance de l’ensemble des
cavités et en�n, de leurs coalescences.
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5.4 Synthèse

L’observation des échantillons sain et endommagé, à l’échelle macroscopique, ne permet
pas de révéler des informations sur la microstructure interne de la carcasse et de son endom-
magement. A�n de remédier à ce problème, les échantillons ont été observés, à l’échelle méso-
scopique, par tomographie aux rayons X. Cette technique présente l’avantage d’obtenir, avec
une précision micrométrique, un rendu tridimensionnel de l’échantillon sans dégrader le ma-
tériau.

L’analyse des images tomographiques du matériau sain a dévoilé la véritable microstruc-
ture de la bande issue de la fabrication. L’étude s’est particulièrement intéressée au cœur de
la bande, la carcasse (couche 3 ), en identi�ant notamment les di�érents défauts de mise en
œuvre. Ils sont d’ordre architecturaux (défauts d’alignement des �ls de chaîne et trame), géo-
métriques (variation de la section des �ls selon leur abscisse curviligne) ou encore sous la
forme d’inclusions (particules métalliques) ou de porosités.

En traction monotone, les analyses post-mortem à l’échelle mésoscopique ont con�rmé les
mécanismes de dégradation identi�és dans la littérature [John et al., 2001] [Lomov et al., 2008]
[Couégnat et al., 2010]. En ce qui concerne les sollicitations principales de la bande, la traction
et la �exion cyclique, les observations tomographiques ont révélé l’ensemble des dégradations
mésoscopiques. Elles ont notamment expliqué la présence des reliefs, à la surface de la bande,
par la rupture de �ls de chaîne situés sous le revêtement. De plus, avec le concept d’interzone
enrichi [Thionnet et al., 2016], la rupture des �ls de chaîne, responsable de la dégradation
ultime du composite, a pu être décrite précisément [Laiarinandrasana et al., 2016b]. L’ensemble
des �ls de chaîne des interzones (IZ−0) et (IZ−4) ont été respectivement coupés entièrement
et partiellement. Cette di�érence de dégradation a été expliquée par le caractère asymétrique
du chargement en �exion (fréquences et courbures di�érentes). En revanche, pour les deux
interzones, les surfaces de �ssuration des �ls sont perpendiculaires aux axes des �ls et sont
localisées aux niveaux des bosses et des creux. Les analyses ont également mis en évidence
d’autres types de dégradation pouvant être responsables de la chute de la contrainte à rupture
de la bande. Ces dégradations sont la �ssuration longitudinale des �ls de trame, la décohésion
aux interfaces �ls/matrice ainsi que la �ssuration matricielle.

A�n de répondre à l’objectif de la thèse, qui est l’optimisation d’architecture de composites
tissés, des simpli�cations ont été e�ectuées pour lamodélisation numérique. Les choix réalisés,
concernant les défauts de mise en œuvre, la géométrie idéalisée ou le caractère cyclique de
la �exion, sont présentés et justi�és dans la Troisième Partie, optimisation numérique des
composites tissés.
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Chapitre 6

Identi�cation du comportement
mécanique des constituants

Ce chapitre se focalise sur le comportement mécanique des constituants à l’échelle mésoscopique. Après

une brève présentation de la suite logicielle Z-set, les lois de comportement des di�érents constituants

sont présentées et justi�ées. L’identi�cation des paramètres de ces lois est ensuite réalisée à l’aide de

la base expérimentale mais aussi de l’identi�cation e�ectuée dans les thèses précédentes [Piezel, 2010]

[Trabelsi, 2013], par méthode inverse. De plus, un outil numérique optimisé pour Z-set est également

présenté. Il permet de prendre en compte le caractère orthotrope, et plus particulièrement isotrope trans-

verse, des �ls de chaîne et de trame, en dé�nissant et réactualisant des repères locaux pour chaque point

d’intégration.

Sommaire
6.1 Objectif . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 102

6.2 Z-set . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 102

6.3 Lois de comportement . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 102

6.3.1 La matrice PVC . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 102

6.3.2 Les �ls PA66 et PET . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 103

6.4 Identi�cation et justi�cation des paramètres . . . . . . . . . . . . . . . . . . 105

6.4.1 La matrice PVC . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 105

6.4.2 Les �ls PA66 et PET . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 106

6.5 Repères locaux numériques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 108

101



Chapitre 6 IDENTIFICATION DU COMPORTEMENT MÉCANIQUE DES CONSTITUANTS

6.1 Objectif

À l’échelle mésoscopique, tous les constituants sont vus comme homogènes. La nature
�breuse des �ls n’est ainsi pas révélée, au contraire de l’architecture du composite tissé. L’in-
�uence de l’architecture sur le comportement du matériau composite est l’intérêt principal de
cette thèse. Le rôle des lois de comportement devient donc secondaire dans cette étude car,
comme elles sont identiques pour toutes les architectures testées, elles n’ont pas d’e�et sur
les conclusions liées à l’optimisation de la structure interne des composites tissés. Cependant,
le choix des lois de comportement et leurs identi�cations ont été e�ectués de manière la plus
représentative possible du matériau étudié avec les données expérimentalement disponibles,
aux échelles mésoscopique et macroscopique.

6.2 Z-set

L’ensemble des simulations et des développements numériques, dans le cadre de cette
thèse, ont été e�ectués avec la suite logicielle Z-set, développée conjointement par l’École des
Mines ParisTech et l’ONERA. Ce logiciel a pour fonction principale de réaliser des simulations
numériques par éléments �nis pour l’analyse de structure. La suite logicielle est cependant
composée de plusieurs modules pouvant aussi fonctionner indépendamment permettant ainsi
l’interfaçage avec d’autres codes éléments �nis. Les di�érents modules sont :

• Z-mat qui est une large librairie de lois de comportement permettant également l’écri-
ture de nouveaux modèles ;

• Z-sim qui est un outil o�rant des simulations rapides sur un volume élémentaire repré-
sentatif sans utiliser les éléments �nis ;

• Z-opt qui permet d’optimiser les paramètres d’une loi de comportement en diminuant
l’écart entre les résultats de la simulation et l’expérience ;

• Z-post qui est un outil permettant de réaliser le post-traitement de données provenant
de calculs par éléments �nis ;

• Z-cracks qui est un module donnant la possibilité, avec des techniques de remaillage
d’introduire une �ssure discrète dans unmaillage et éventuellement de la faire propager ;

• Zébulon qui est le solveur éléments �nis de la suite Z-set. Il est spécialement adapté à
la résolution de problèmes mécaniques non linéaires [Besson et Foerch, 1997] [Besson
et al., 2009].

6.3 Lois de comportement

6.3.1 La matrice PVC

La matrice PVC du composite a été étudiée, sur le matériau massif, avec des essais de trac-
tion monotone. Le comportement observé est considéré isotrope et admet deux domaines, un
domaine linéaire et un autre où le module apparent diminue jusqu’à la rupture du matériau.
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L’in�uence de la viscosité du matériau n’a pas été prise en compte. La matrice est donc modé-
lisée à l’aide d’une loi de comportement élastoplastique. La déformation peut alors s’exprimer
sous la forme :

ε∼
(matrice) = ε∼

e + ε∼
p (6.1)

avec ε∼
e et ε∼

p les tenseurs de déformation respectivement élastique et plastique.

Dans le domaine élastique, la relation entre ε∼et le tenseur de contrainte, noté σ∼, est dé�nie
linéairement par la loi de Hooke comme :

σ∼
(matrice) = a

≈
(matrice) : ε∼

e (6.2)

où a
≈
(matrice) est le tenseur de rigidité. Pour un matériau isotrope, ce tenseur d’ordre 4 dé-

pend uniquement des constantes E et ν correspondant respectivement au module d’Young et
au coe�cient de Poisson. Le passage entre les domaines élastique et plastique est dé�ni, pour
le critère de Von Misès, par la fonction seuil f suivante :

f(σ∼, R)
(matrice) = J(σ∼)−R(matrice) (6.3)

où J est le second invariant du tenseur des contraintes σ∼. Pour la variable scalaire R, elle
correspond à la contrainte d’écoulement plastique qui est dépendante de la limite d’élasticité
initiale du matériau R0, et de la loi de durcissement, fonction de la déformation plastique
cumulée p. Pour la matrice PVC, R est dé�nie par :

R(p)(matrice) = R0 +Q(1− e−bp) (6.4)

avec Q et b, les paramètres matériaux caractérisant le durcissement isotrope non linéaire
de la matrice PVC.

6.3.2 Les �ls PA66 et PET

Les essais de traction monotone réalisés sur les �ls de chaîne et trame ont mis en évidence
un comportement non linéaire. De plus, l’allure de la réponse en traction, similaire à celles des
�bres PET et PA66, peut se décomposer en trois domaines :

• un domaine linéaire ;

• un domaine caractérisé par le durcissement du �l selon deux étapes avec une diminution
puis une augmentation de la rigidité ;

• un dernier domaine correspondant à la diminution du module tangent et associé à des
mécanismes d’endommagement.

Le dernier domaine concernant l’endommagement des �ls n’est pas pris en compte par
la loi de comportement. La modélisation de ce domaine est réalisée à l’aide d’un critère de
rupture dans la suite du manuscrit. Les deux autres domaines ont été modélisés par l’intermé-
diaire d’une loi de comportement élastoplastique non linéaire avec un double durcissement.
Le caractère visqueux des �ls n’a pas été dé�ni suite à l’absence de tendance observée, pour
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Chapitre 6 IDENTIFICATION DU COMPORTEMENT MÉCANIQUE DES CONSTITUANTS

di�érentes vitesses, sur le comportement des �ls (partie 4.4.3). Comme pour la matrice, la dé-
formation s’exprime alors sous la forme :

ε∼
(chaine/trame) = ε∼

e + ε∼
p (6.5)

avec ε∼
e et ε∼

p les tenseurs de déformation respectivement élastique et plastique.

Dans le domaine élastique, la relation entre ε∼et le tenseur de contrainte, noté σ∼, est toujours
dé�nie par la loi de Hooke comme :

σ∼
(chaine/trame) = a

≈
(chaine/trame) : ε∼

e (6.6)

où a
≈
(chaine/trame) représente le tenseur de rigidité isotrope transverse. Avec la notation

usuelle de Voigt, le tenseur peut s’écrire sous la forme d’une matrice composée de 6 constantes
di�érentes dont 5 indépendantes. Pour les �ls de chaîne et trame, l’axe de révolution d’isotropie
est ~x(chane/trame)

1 . La matrice de rigidité s’écrit alors :

a
≈
(chaine/trame) =

















a11 a12 a12 0 0 0
a12 a22 a23 0 0 0
a12 a23 a22 0 0 0
0 0 0 a44 0 0
0 0 0 0 a22−a23

2
0

0 0 0 0 0 a44

















Le critère de plasticité, associé à la fonction seuil f pour les �ls, est le critère anisotrope de
R. Hill [Hill, 1979]. Pour un matériau orthotrope, la fonction seuil f s’écrit alors :

f(σ∼, R)
(chaine/trame) = [F (σ11 − σ22)

2 +G(σ22 − σ33)
2 +H(σ33 − σ11)

2

+2Lσ2
12 + 2Mσ2

23 + 2Nσ2
13]

0.5 −R
(6.7)

où F , G, H , L,M et N sont les paramètres du critère avec :

F =
1

2

[

1

(σy
22)

2
+

1

(σy
33)

2
−

1

(σy
11)

22

]

(6.8)

G =
1

2

[

1

(σy
33)

2
+

1

(σy
11)

2
−

1

(σy
22)

2

]

(6.9)

H =
1

2

[

1

(σy
11)

2
+

1

(σy
22)

2
−

1

(σy
33)

2

]

(6.10)

L =
1

2(σy
23)

2
(6.11)

M =
1

2(σy
31)

2
(6.12)

N =
1

2(σy
12)

2
(6.13)
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où σy
i,j=1,2,3 représentent respectivement les limites d’élasticité et de cisaillement. L’isotro-

pie transverse d’axe ~x(chane/trame)
1 des �ls du renfort induit des égalités entre les paramètresG

etH ainsi qu’entreM et N . Le nombre de paramètres descend alors à 4, dont 3 sont indépen-
dants.

En�n, pour modéliser les deux étapes de durcissement, la contrainte d’écoulement plas-
tique R béné�cie, en plus d’une exponentielle inverse, d’une fonction exponentielle [Lafarge,
2004] [Boisot, 2009]. Cette deuxième fonction permet de décrire l’augmentation du module
tangent présent lors du durcissement des �ls du renfort tissé. Elle s’exprime pour les �ls de
chaîne et de trame sous la forme :

R(p)(chaine/trame) = R0 +Q(1− e−bp) + A(eBp − 1) (6.14)

avec Q, b, A et B les paramètres matériaux caractérisant le double durcissement non li-
néaire pour les �ls de chaîne et trame.

6.4 Identi�cation et justi�cation des paramètres

6.4.1 La matrice PVC

Au sein du composite, la matrice PVC est soumise à des chargements multiples. En e�et,
pour une sollicitation du composite en traction monotone, la matrice est en traction mais éga-
lement con�née par les �ls de chaîne et trame. Le comportement des polymères peut être très
dépendant de l’état de contrainte et posséder ainsi des comportements di�érents en traction
et compression [Spitzig et Richmond, 1979]. Par ailleurs, les propriétés mécaniques entre un
matériau massif et celui composant la matrice d’un composite peuvent également présenter
des di�érences provenant de la mise en œuvre du matériau (porosités, historique thermique et
mécanique, con�nement ...). Avec uniquement des essais sur le PVC massif en traction mono-
tone, l’identi�cation des paramètres a été ajustée par méthode inverse [Kavanagh et Clough,
1971].

Pour une identi�cation des paramètres rhéologiques, la méthode inverse consiste à repré-
senter un système par une loi de comportement avec des paramètres décrivant entièrement le
système. Ces paramètres n’étant pas toujours accessibles par une mesure directe, l’objectif est
alors d’identi�er les valeurs des paramètres en confrontant la réponse de la loi de comporte-
ment avec les valeurs observables mesurées du système.

Pour la matrice PVC, les constantes élastiques sont issues des identi�cations par méthode
inverse réalisées dans les thèses précédent ce travail [Piezel, 2010][Trabelsi, 2013]. L’identi-
�cation, e�ectuée sur une cellule périodique simpli�ée du composite, prend en compte in-
directement des phénomènes non modélisés dans l’étude numérique comme les défauts de
mise en œuvre observés par Tomograhie aux rayons X. De plus, comme la réponse mécanique
macroscopique du composite résulte de celles des di�érentes constituants, l’identi�cation par
méthode inverse ne présente par une unicité des solutions. Les propriétés obtenues par cette
méthode peuvent ainsi s’éloigner de la réalité. Cependant, aucune autre méthode n’o�re de
meilleure estimation de ces paramètres matériaux.
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Module d’Young Cœ�cient de R0 Q b
(MPa) Poisson (MPa)

150 0,4 10 2,8 12

Table 6.1 – Coe�cients pour la loi de comportement de la matrice PVC.

6.4.2 Les �ls PA66 et PET

L’identi�cation des paramètres des lois de comportement des �ls est di�érente de celle de
la matrice. En e�et, dans le composite et pour les chargements étudiés, les �ls de chaîne, en
�bres PET, sont uniquement soumis à un état de contrainte de traction uniaxiale [Laiarinan-
drasana et al., 2016b]. Pour les �ls de trame en �bres PA66, ils sont soumis à un chargement
plus complexe mais le comportement transverse des �ls est très faible mécaniquement. En
e�et, La cohésion du �l dans les directions transverses est seulement assurée par l’angle de
l’hélice du �l. La modélisation du comportement des �ls s’est donc attachée principalement à
ses propriétés longitudinales. L’identi�cation de ses paramètres a été simplement réalisée sur
les essais de traction des �ls de chaîne et de trame. Les di�érentes vitesses de sollicitation ex-
périmentale n’ayant pas permis de relever l’in�uence de la viscosité, il a été choisi d’utiliser la
vitesse intermédiaire de 100mm/min pour l’identi�cation. Les jeux de paramètres optimisés
pour les deux types de �ls apparaissent dans la table 6.2. La comparaison des essais de trac-
tion dans la direction longitudinale, entre les résultats expérimentaux et numériques pour les
�ls en �bres PET et PA66, sont présentés respectivement sur les �gures 6.1 et 6.2. Ces �gures
montrent un très bon accord entre les courbes expérimentales et numériques jusqu’à l’appari-
tion de l’endommagement des �ls. La modélisation de l’endommagement sera ultérieurement
pris en compte par une approche locale de la rupture [Lemaitre, 1986].

a11 (GPa) R0 (MPa) Q b A B

Fil de chaîne 10 60 47 360 7,7 135
Fil de trame 4 6,0 15 400 9,0 69

Table 6.2 – Identi�cation des coe�cients pour les lois de comportement, dans la direction lon-
gitudinale, des �ls de chaîne et de trame.

En ce qui concerne les autres coe�cients de la matrice de rigidité, ils ont été obtenus,
comme pour la matrice, par méthode inverse et sont issus des travaux de W. Trabelsi où le
comportement des �ls étaient élastiques orthotropes [Trabelsi, 2013]. Les valeurs apparaissent
dans la table 6.3 et montrent un comportement élastique faible dans la direction transverse
avec, par exemple, un module d’élasticité proche de celui de la matrice.

a11 (GPa) a22 (GPa) a44 (GPa) a12 (MPa) a23 (MPa)

Fil de chaîne 10 0,1 3 8 4
Fil de trame 4 0,04 1 6 3

Table 6.3 – Coe�cients de la matrice de rigidité des �ls de chaîne et de trame.
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Figure 6.1 – Comparaison du comportement longitudinal expérimental et identi�é du �l de
chaîne en �bres PET.
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Figure 6.2 – Comparaison du comportement longitudinal expérimental et identi�é du �l de
trame en �bres PA66.
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L’identi�cation des paramètres de Hill, pour un matériau isotrope transverse, requiert des
essais de traction suivant les directions longitudinale et transverse mais aussi des essais de
cisaillement dans les deux di�érents plans d’orthotropie. Cependant, pour un �l sec constitué
de �bres, l’ensemble de ces essais n’est pas réalisable. Les coe�cients du critère deHill ont donc
été choisis arbitrairement mais, avec comme contrainte, la conservation de la limite d’élasticité
dans la direction longitudinale du �l. De plus, les coe�cients ont été identi�és a�n d’obtenir,
pour les �ls de chaîne et de trame, des limites d’élasticité et de cisaillement inférieures dans la
direction transverse. Les résultats de l’identi�cation apparaissent dans la table 6.4.

F (MPa−2) G=H (MPa−2) L (MPa−2) M=N (MPa−2)

Fil de chaîne 1 2 0,1 0,8
Fil de trame 1 2 0,1 0,8

Table 6.4 – Coe�cients du critère d’anisotropie de Hill pour les �ls de chaîne et trame.

6.5 Repères locaux numériques

Dans le chapitre 2, il a été montré que même si le �l est considéré comme homogène à
l’échelle mésoscopique, un repère local noté Rchaine/trame(M), en chaque point M du �l, est
nécessaire. Pour rappel, les raisons en sont le caractère isotrope transverse des �ls cumulé avec
leurs ondulations. De plus, au cours du chargement, l’ondulation des �ls subit des variations.
Par exemple, pour un composite tissé sollicité en traction dans la direction chaîne, l’ondulation
des �ls de chaîne va diminuer. En e�et, les �ls de chaîne vont, au cours du chargement, avoir
tendance à s’aligner parallèlement à la direction de sollicitation. En revanche, l’ondulation des
�ls de trame va augmenter [Gasser et al., 2000]. Les repères locaux Rchaine/trame(M) doivent
donc être réactualisés au cours du chargement.

Dans le cadre de la thèse de B Piezel [Piezel, 2010], un préprocesseur (programme Fortan)
a été développé a�n de calculer l’angle de la tangente en chaque point M de la �bre neutre
du �l de chaîne par rapport à ~x(tissu)1 . Cet angle, correspondant à θ(chaine)(M) et valant 2π-
α(chaine)(M), est estimé comme le seul qui varie parmi les trois angle d’Euler. Les repères
locaux matériaux Rloc(chaine)(M) sont alors dé�nis par :

• ~xloc(chaine)1 (M) est égal à ~x(chaine)1 (M) et forme un angle θ(chaine)(M) avec ~x(tissu)1 ;

• ~xloc(chaine)2 (M) est égal à ~x(chaine)2 (M) et est colinéaire à ~x(tissu)2 (M) ;

• ~xloc(chaine)3 (M) résulte des deux autres axes et équivaut à ~x(chaine)3 (M).

L’orientation des �ls de trame est considéré sans ondulation et constante pendant le char-
gement. Le repèreRloc(trame)(M) est alors simplement construit par une rotation de 90 ° autour
de l’axe ~x(tissu)3 .

La procédure de réactualisation du Rloc(chaine)(M) développée a été automatisée par W.
Trabelsi [Trabelsi, 2013] car elle nécessitait l’arrêt de la simulation numérique, le calcul du
nouvel angle θ(chaine)(M) puis la relance de la simulation.
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Néanmoins, la procédure améliorée permet seulement de prendre en compte l’ondulation
des �ls de chaîne dans le plan formé par les vecteurs ~x(tissu)1 et ~x(tissu)3 . Un nouvel outil a
donc été développé dans cette thèse. Le principe est de positionner, dans l’espace, le vecteur
~x
loc(chaine/trame)
1 de manière colinéaire à la tangente locale de la �bre neutre du �l en chaque

pointM . Les matériaux considérés étant isotropes transverses selon l’axe du �l, le positionne-
ment de ce vecteur est su�sant pour avoir un Rloc(chaine/trame) valide en chaque pointM . Ce-
pendant, pour simpli�er la construction du repère, le vecteur ~xloc(chaine/trame)

2 est pris arbitrai-
rement dans le plan formé par les vecteurs ~x(tissu)1 et ~x(tissu)3 . En�n, le vecteur ~xloc(chaine/trame)

3

est construit à l’aide des vecteurs ~xloc(chaine/trame)
1 et ~xloc(chaine/trame)

2 .

L’outil est un pluginZébulon, programmé en C++, permettant un interfaçage optimal avec
la suite Z-set. Un repère Rloc(chaine/trame) est dé�ni pour chaque point d’intégration des élé-
ments composant le �l. À l’intérieur d’un élément, des repères locaux di�érents peuvent ainsi
exister. Le calcul de l’angle de la tangente locale, pour chaque point d’intégration, est e�ec-
tué en réalisant un projeté orthogonal sur la �bre neutre du �l. A�n de tester l’outil et de le
comparer à l’ancienne procédure, une simulation numérique modélisant un demi tube a été
e�ectuée. Le matériau choisi est évidemment isotrope transverse selon la direction circonfé-
rentielle du tube. Les simulations montrent une déformation parfaitement symétrique pour le
plugin Zébulon alors qu’une dissymétrie est observable pour le préprocesseur, issu des pré-
cédentes études, en fortran. Par ailleurs, le temps de calcul, pour le cas test, est largement
inférieur pour le plugin Zébulon (13 s contre 373 s). Cependant, pour des calculs demandant
plus de ressources, cette di�érence est plus négligeable car les temps que le solveur passe à
réactualiser les repères locaux deviennent minimes devant le calcul d’un pas de temps. Cette
réactualisation des repères locaux est nécessaire car les lois de comportement utilisées sont
formulées sous l’Hypothèse des Petites Perturbations. L’utilisation d’un formalisme du mou-
vement en grandes déformations aurait permis de se passer de la réactualisation des repères
locaux mais son emploi présente également quelques inconvénients comme :

• des temps de calcul considérablement rallongés et une interprétation des résultats po-
tentiellement complexe ;

• un tel formalisme n’est pas forcément justi�é, car les déformations restent petites ;

• et en�n, la réactualisation opérée par le formalisme en grandes déformations peut être
largement sous-estimée comme l’ont montré les travaux de B. Hagege [Hagege, 2004].

(a) Plugin Zébulon. (b) Préprocesseur en Fortran.

Figure 6.3 – Comparaison entre le plugin Zébulon et le préprocesseur en Fortran lors de la
simulation numérique d’un demi tube sous pression interne.
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Chapitre 7

Modélisation de la rupture des �ls
par une approche locale

Ce chapitre s’intéresse à la modélisation des mécanismes de dégradation des composites tissés et par-

ticulièrement des �ls composant le renfort. Après une étude succincte des modèles présents dans la

littérature, une approche locale de la rupture des �ls est présentée et justi�ée [Roirand et al., 2017].

Cette approche a ensuite été implémentée dans le code Z-set. En�n, une application avec le modèle

développé est réalisée sur une cellule élémentaire périodique.
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Chapitre 7 MODÉLISATION DE LA RUPTURE DES FILS PAR UNE APPROCHE LOCALE

7.1 La modélisation des matériaux composites tissés 3D

À cause de leur géométrie interne complexe, le comportement des matériaux composites
textiles est di�cile à prédire. En e�et, les propriétés mécaniques et les mécanismes de dé-
gradation de ces matériaux, à l’échelle macroscopique, sont dépendants des hétérogénéités
(architecture du renfort tissé, porosité, �ssures, charges ...) aux échelles mésoscopique et mi-
croscopique. A�n de répondre à cette problématique multiéchelle, une présentation générale
des modèles permettant de prédire le comportement des composites tissés est proposée.

7.1.1 Propriétés mécaniques

La modélisation des composites tissés 3D a été initiée avec des approches analytiques a�n
d’estimer les principales propriétés élastiques macroscopiques [Dow et al., 1987]. Ces modèles,
souvent issus des tissés 2D [Ishikawa et Chou, 1982] [Naik et Shembekar, 1992], ne permettent
pas de prendre e�cacement en compte l’in�uence des architectures complexes comme les tis-
sés 3D. Par la suite, des modèles numériques ont été développés, comme l’OAM pour ‘Orien-
tation Averaging Method’ [Lagzdins et al., 1992] ou le ‘Binary model’ [Cox et Dadkhah, 1995],
pour essayer d’identi�er les propriétés élastiques. D’autres approches ont également été em-
ployées pour prendre en compte l’échelle mésoscopique du composite comme les modèles
‘Meso-Volume’ [Bogdanovich, 1992] et ‘3D-Mosaic’ [Bogdanovich, 2000]. Le concept de ces
modèles est de décrire le Volume Elementaire Représentatif, ou VER, comme l’assemblage de
blocs homogènes mais anisotropes. Ces di�érents modèles reposent sur une description trop
simpli�ée du renfort textile et ne permettent donc pas de prendre en compte l’apparition de la
dégradation au sein des tissus à l’échelle mésoscopique.

Depuis une dizaine d’années, les progrès dans le domaine de l’informatique ont permis
de réaliser, par la méthode des éléments �nis, des simulations numériques multiéchelles pre-
nant en compte l’architecturemésoscopique (oumicroscopique [Durville, 2007]) du composite.
Les di�érents �ls (ou �bres) au sein d’un VER y sont ainsi modélisés de manière discrète par
l’intermédiaire d’un maillage. Les propriétés mécaniques du composite tissé sont ensuite ob-
tenues par homogénéisation à l’aide d’un calcul éléments �nis. La principale di�culté de cette
approche réside dans la réalisation d’un maillage représentatif de la microstructure du compo-
site. Dans cet objectif, des logiciels spécialisés ont été développés comme Wisetex [Verpoest
et Lomov, 2005] ou Texgen [Sherburn, 2007]. Néanmoins, une modélisation plus précise du
renfort tissé reste un domaine de recherche très actif [Stig et Hallström, 2012] [Green et al.,
2014].

En�n, une dernière approche existe et concerne les simulations multiéchelles de type FE2

[Feyel et Chaboche, 2000] [Feyel, 2003]. Cette approche, également liée aux progrès de l’in-
formatique et notamment au calcul parallèle, permet de considérer simultanément les échelles
macroscopique et microscopique. Plus précisément, elle consiste à réaliser un calcul éléments
�nis à l’échelle macroscopique où le comportement de chaque point d’intégration résulte d’un
calcul, à l’échelle microscopique, prenant en compte la microstructure et les lois de compor-
tement des di�érentes phases. L’inconvénient de ce type d’approche est le coût en temps de
calcul et en espace mémoire qui est, en général, prohibitif pour des applications sur des compo-
sites tissés. Toutefois, des approches FE2 simpli�és permettent de réduire fortement les temps
de calcul [Thionnet et al., 2009].
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7.1.2 Mécanismes de dégradation

En ce qui concerne les mécanismes de dégradation des composites tissés 3D, deux di�é-
rentes approches sont utilisées. La première approche utilise des critères de rupture, à l’échelle
macroscopique, et se place au niveau des plis ou des couches du composite. Les critères de rup-
tures peuvent être énergétiques (Tsai-Hill [Hill, 1948], Tsai-Wu [Tsai et Wu, 1971] ou Ho�man
[Ho�man, 1967]) ou ‘phénoménologiques’ en distinguant les di�érents mécanismes de dégra-
dation des composites (Hashin [Hashin et Rotem, 1973] amélioré par Sun [Sun, 1996] et Puck
[Puck et Schürmann, 1998], ou LaRC03 ∗ (2-D) [Davila et al., 2005] et LaRC04 (3-D) [Pinho
et al., 2005]). Pour ces deux types de critère, l’état de dégradation du composite est binaire,
respectivement dégradé ou sain si le critère est atteint ou non.

La seconde se base sur une approche locale de la mécanique de la rupture qui s’appuie sur
la mécanique des milieux continus. Elle permet ainsi demodéliser l’évolution de la dégradation
dans le composite par l’intermédiaire de variables d’endommagement. Cette approche peut se
séparer en deux familles. Une des familles prend en charge la dégradation du composite, à
l’échelle macroscopique, en faisant varier les propriétés mécaniques du composite comme le
module d’Young [Ladeveze, 1989]. Les travaux les plus récents, issus de cette famille, sont les
modèles ODM [Laurin, 2015] (Onera Damage Model) CMO (Composites à Matrice Organique)
et CMC (Composites à Matrice Céramique). Le modèle ODM-CMO permet, par exemple, de
prendre en compte la réponse macroscopique jusqu’à la rupture pour des chargements de
traction [Marcin, 2010], de fatigue [Rakotoarisoa, 2013], de compression [Hurmane, 2015] ou
encore d’impacts [Elias, 2015]. L’autre famille s’occupe directement desmécanismes physiques
de dégradation aux échelles mésoscopique et microscopique, comme la cavitation, la �ssura-
tion ou encore la délamination. Les modèles issus d’une approche locale de la rupture, pour
les composites laminés et tissés, connaissent un large succès dans leur développement depuis
une dizaine d’années. Des travaux comme [Bahei-El-Din et al., 2004], [Greve et Pickett, 2006],
[Maimí et al., 2007a], [Maimí et al., 2007b], [Gorbatikh et al., 2007], [Grail, 2013], [Cousigné
et al., 2013] ou [Martín-Santos et al., 2014] peuvent être cités pour exemples.

7.2 Variable déclenchant l’endommagement et critère de
rupture

7.2.1 Présentation et justi�cations

Les mécanismes expérimentaux de dégradation, pour le composite tissé, ont été présentés
dans le chapitre 5 pour deux types de sollicitations. Mêmes si la dégradation du composite est
di�érente selon la sollicitation, elle est néanmoins guidée par la rupture des �ls de chaîne qui
est admise comme la seule responsable de la rupture ultime du composite [Laiarinandrasana
et al., 2016b].

La modélisation des mécanismes de dégradation du composite, pour les sollicitations étu-
diées, s’est focalisée alors exclusivement sur la rupture des �ls de chaîne. A�n de prendre
en compte l’architecture du renfort tissé, une approche locale de la rupture a été employée.

∗. LaRC signi�e Langley Research Center.
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Cette approche nécessite une variable interne, située à l’échelle mésoscopique, qui guide la
dégradation des �ls de chaîne.

Pour répondre à cette problématique, une analyse complète par éléments �nis des champs
de contraintes et déformations a été e�ectuée et a con�rmé les résultats déjà obtenus pour le
même composite tissé [Trabelsi, 2013] [Laiarinandrasana et al., 2016b]. Il a été conclu que la
plus grande contrainte principale en valeur absolue, notée σI , était la variable conduisant aux
mécanismes de dégradation à l’échelle des �ls, et par conséquent, à la rupture du composite
pour un chargement dans la direction chaîne. Les di�érentes raisons justi�ant ce choix sont
présentées ci-dessous :

• les �ls de chaîne sont soumis à un état de contrainte uniaxiale correspondant à σI in-
duisant par la même occasion σII = σIII ≃ 0 ;

• le vecteur propre, noté ~p1, et correspondant à la plus grande valeur propre σI du tenseur
des contraintes, est systématiquement colinéaire à l’axe des �ls de chaîne. Ainsi, pour
un �l de chaîne donné, le vecteur ~p1 associé à ce �l suit parfaitement l’ondulation de la
�bre neutre du �l ;

• les surfaces des �ssures des �ls de chaîne, observées expérimentalement, sont perpen-
diculaires aux vecteurs ~p1 ;

• la valeur maximale de σI dans un �l de chaîne est située au niveau des bosses et des creux
(parties concaves et convexes du �l). Cette localisation est conforme avec les analyses
tomographiques aux rayons X qui situent également la rupture des �ls de chaîne dans
ces zones.

Numériquement, l’approche locale de la rupture, utilisant σI comme variable qui déclenche
l’endommagement, est réalisée par érosion d’éléments. Cette technique consiste à créer une
�ssure ou une cavité dans le maillage éléments �nis en considérant comme ‘cassés’ les élé-
ments dépassant une valeur critique. En réalité, pour des raisons de conditions aux limites
et d’instabilités numériques, ces éléments ‘cassés’ se sont pas supprimés du calcul mais un
comportement élastique, avec un module d’Young quasiment nul, leur est a�ecté.

7.2.2 Algorithme et implémentation

A�n de réaliser des simulations numériques avec le critère de rupture σR, un algorithme
a été implémenté, sous la forme d’un plugin, dans le solveur Zébulon de la suite logiciel Z-
set. Le principe de cet algorithme est de comparer systématiquement la valeur σI , de chaque
point d’intégration, à la valeur du critère de rupture, noté σR, à la �n de chaque incrément.
Cependant, la discrétisation en temps, du calcul par la méthode des éléments �nis, nécessite
de prendre certaines précautions et de considérer plusieurs scénarios (Fig. 7.1).

Avant d’utiliser l’algorithme, il est nécessaire de lui a�ecter un groupe d’éléments au sein
du maillage. Il est à noter que di�érents groupes peuvent être également utilisés avec une ou
plusieurs valeurs du critère σR. L’algorithme, lancé une fois le chargement macroscopique
de l’instant t e�ectué, débute alors avec le calcul des contraintes principales pour chaque
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point d’intégration. A�n d’optimiser le temps de calcul, ces valeurs ne sont pas calculées sur
l’ensemble du maillage mais uniquement sur le groupe d’éléments a�ectés. La plus grande
contrainte principale σI est ensuite comparée, pour chaque point d’intégration, à la valeur de
σR à laquelle est ajoutée une tolérance, notée δσR

. Cette tolérance, �xée par l’utilisateur, per-
met de contrôler l’in�uence du pas de temps, noté δt. À partir de ce point, di�érents scénarios
sont possibles :

• σI > σR + δσR
: les conditions de chargement sont supérieures au point de rupture

des éléments a�ectés par le critère σR. L’incrément n’est pas validé et un chargement,
correspondant au nouvel instant t, est appliqué. La valeur de t est calculée en ajoutant
au dernier incrément validé, noté tt−1, la moitié du pas de temps actuel δt. Néanmoins, la
présence de zones de concentration de contraintes, telles que des �ssures ou des cavités,
peut entrainer un découpage à l’in�ni du pas de temps δt. Pour résoudre ce problème, il
a été introduit un pas de temps critique, noté δcritiquet , qui est aussi �xé par l’utilisateur.
Deux possibilités s’o�rent alors :

– δt > δcritiquet : l’incrément n’est pas validé et le calcul commence un nouvel incré-
ment t égale à tt−1 + (δt/2) ;

– δt < δcritiquet : l’algorithme continue comme si σI < σR + δσR
.

• σI < σR + δσR
: pour chaque élément, le pourcentage de points d’intégration ayant dé-

passé σR, noté P élément
int , est comparé avec un pourcentage critique dé�ni par l’utilisateur,

noté P critique
int . Cette comparaison donne, à nouveau, deux possibilités :

– P élément
int > P critique

int : les éléments concernés sont érodés et un comportement élas-
tique avec un module d’Young de 1Pa et un cœ�cient de Poisson de 0,3 leur est
attribué. Un rechargement local des forces est ensuite e�ectué au même instant t
a�n de trouver un nouvel état d’équilibre. L’algorithme est alors appliqué en boucle
jusqu’à ce qu’aucun nouvel élément ne soit érodé ;

– P élément
int < P critique

int : si aucun élément n’est érodé, l’incrément est validé et le calcul
continue à l’instant t suivant avec t = t+ δt.

Cet algorithme, utilisant une technique d’érosion d’éléments, présente l’avantage de ne
requérir aucune information sur la cinétique de rupture et de ne pas prendre en compte la dé-
gradation du matériau par une approche discrète. Cette dernière d’approche consiste à créer
un discontinuité au sein du maillage en dédoublant les nœuds se trouvant sur la surface de
�ssure [Grail, 2013] [Laiarinandrasana et al., 2016b]. Le dédoublement des nœuds peut être
réalisé manuellement dès la construction du maillage ou a posteriori en utilisant un outil de
remaillage automatique comme Z-cracks. Pour l’approche discrète comme pour celle déve-
loppée, une dépendance à la taille de maille est à noter. Cette dépendance est caractéristique
de l’ensemble des modèles utilisant une approche locale de la rupture et favorise la voie au
développement de méthodes dites ‘non locales’ [Lorentz et Andrieux, 2003] notamment pour
le cas de la déchirure ductile [Bargellini et al., 2009].

115



Chapitre 7 MODÉLISATION DE LA RUPTURE DES FILS PAR UNE APPROCHE LOCALE

Début de l’incrément

Application du chargement
imposé à l’instant t

Calcul de σI

σI < σR + δσR

P élément
int > P critique

int

Erosion des éléments

Rechargement local
des forces

t = tt−1 + (δt/2)

δt > δcritiquet

t = t+ δt

oui

oui

oui

non

non

non

Figure 7.1 – Schéma de principe de l’algorithme permettant la coupure des �ls.

Pour appliquer cette méthode à la dégradation des �ls de chaîne, en �bre PET, il reste à
dé�nir la valeur critique de la variable déclenchant l’endommagement σI . Le critère de rup-
ture σR a été déterminé avec les essais expérimentaux de traction uniaxiale e�ectués sur les
�ls de chaîne. Dans ces essais, comme les �ls sont soumis à état de contrainte uniaxial, la
contrainte mésoscopique σXX est également équivalente à σI . Le critère σR prend alors la va-
leur moyenne de la contrainte à rupture des �ls de chaîne σ(chaine)

R . La �gure 7.2 montre le
comportement expérimental longitudinal du �l chaîne et la modélisation numérique associée
avec et sans l’utilisation du critère de rupture σR. Pour le comportement du matériau utilisé
dans la simulation, la loi identi�ée pour le �l de chaîne a été appliquée. Pour rappel, cette loi
est élastique orthotrope avec un durcissement double non linéaire et béné�cie d’un critère de
plasticité également orthotrope. Les calculs éléments �nis ont été réalisés sur un maillage pos-
sédant la longueur utile de l’extensomètre employé pour l’essai expérimental et comportant
450 éléments dans la section. Concernant le pilotage de l’essai numérique, il est opéré en force
imposée, ce qui explique le plateau, d’équation y = 1, observé à la �n de la simulation avec
σR.
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Figure 7.2 – Comparaison du comportement longitudinal expérimental et numérique, d’un �l
de chaîne, normalisés par σR .

7.3 Application sur une cellule élémentaire

Le plugin Zébulon implémenté a été testé sur une cellule élémentaire. Cette cellule (Fig.
7.3) est périodique et possède un �l de chaîne et deux �ls de trame noyés dans une matrice. Le
�l de chaîne présente un embuvage alors que les �ls de trame sont droits. Les comportements
de ces constituants sont ceux identi�és dans le chapitre 6.

Figure 7.3 – Maillage éléments �nis de la cellule élémentaire.
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7.3.1 Conditions aux limites

Le motif de la cellule élémentaire étant périodique, les conditions de périodicité utili-
sées dans le cadre de la théorie de l’homogénéisation en mécanique [Suquet, 1982] [Sanchez-
Palencia, 1983] [Léné, 1984] sont appliquées à la cellule. Ainsi, le vecteur de déplacement ~u
s’écrit sous la forme :





ux
uy
uz



 =





EXX EXY EXZ

EXY EY Y EY Z

EXZ EY Z EZZ









x
y
z



+





vx
vy
vz





où le vecteur ~v =





vx
vy
vz



 désigne le vecteur de �uctuations périodiques.

L’application de cette méthode pour les éléments �nis requiert une périodicité aux inter-
faces du maillage. Cette périodicité est imposée aux nœuds en vis-à-vis, qui sont les nœuds
équivalents par translation selon le vecteur de périodicité associé, en reliant de manière li-
néaire les composantes du vecteur ~v.

Pour le chargement de la cellule élémentaire avec le solveurZébulon, il peut être réalisé par
les méthodes de l’élément périodique sollicité en contrainte ou déformation moyennes impo-
sées [Dirrenberger, 2012]. Pour la cellule élémentaire, la sollicitation est réalisée en contrainte
moyenne imposée selon la direction chaîne. Cette sollicitation est la seule modélisée car elle
est l’unique responsable des ruptures de �ls de chaîne qui entrainent la dégradation ultime de
la bande transporteuse. La contrainte macroscopique associée est notée ΣXX .

7.3.2 Résultats

Les résultats de la simulation, sur la cellule élémentaire périodique, en utilisant le critère
σR apparaissent sur la �gure 7.4. Le comportement macroscopique exprimant la contrainte
ΣXX en fonction de la déformation EXX est observable sur la �gure 7.4 (a). Plusieurs niveaux
de chargement, numérotés de 1 à 5, sont également repérés sur la courbe. Ces numéros corres-
pondent aux di�érents états de dégradation du �l de chaîne lors du chargement de la cellule.
La �gure 7.4 (b) présente cette dégradation avec des vues de pro�ls et des coupes du �l de
chaîne pour les di�érents niveaux de chargement. Les éléments érodés sont a�chés en bleus
et présentent une symétrie parfaite pendant l’évolution de l’endommagement qui est localisé
aux niveaux des parties concave et convexe du �l de chaîne. L’érosion d’éléments, traduisant
la coupure du �l de chaîne, provoque une perte de rigidité macroscopique de la cellule élé-
mentaire. À partir du niveau de chargement 5, le �l de chaîne est coupé en deux endroits.
Les surfaces de ruptures associées sont perpendiculaires à la direction de sollicitation comme
cela avait été observé expérimentalement. La cellule élémentaire est alors considérée comme
rompue même si elle possède encore la rigidité de la matrice.
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Figure 7.4 – Comportement macroscopique dans la direction chaîne de la cellule élémentaire
avec le critère de rupture σR (a) et la dégradation du �l de chaîne associé avec les
éléments érodés en bleus (b).
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Le critère σR, basé sur une approche locale de rupture, a permis de simuler la dégrada-
tion d’une cellule élémentaire sollicitée dans la direction chaîne. En e�et, le mécanisme de
dégradation conduisant à la ruine ultime du composite a été modélisé. Les résultats montrent
des caractéristiques similaires aux observations expérimentales en termes de localisations et
d’orientations de la coupure du �l de chaîne. A�n de con�rmer ces premières conclusions, le
critère σR est appliqué, dans le chapitre 9, à une cellule périodique représentant l’architecture
du renfort tissé de la bande transporteuse pour les deux types de chargement étudiés expéri-
mentalement.
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Chapitre 8

Paramètres d’optimisation

L’objectif de ce chapitre est d’observer l’in�uence des paramètres architecturaux et matériaux des

composites tissés sur la valeur maximale de la plus grande contrainte principale (σmax

I
) des �ls de

chaîne. Cette variable est responsable de la dégradation ultime des composites tissés 3D, sollicités en

traction suivant la direction chaîne, et représente donc un bon indicateur de performance. À l’aide

d’un grand nombre de calculs éléments �nis, les principaux e�ets des paramètres sur σmax

I
ont pu être

révélés et o�rent ainsi des pistes pour la conception d’architectures optimisées.
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8.1 Principe de l’étude

Les bandes transporteuses étant constituées de tissus 3D complexes, l’optimisation d’ar-
chitecture devient compliquée. A�n de simpli�er l’optimisation, cette étude numérique se
concentre sur la décomposition des di�érents paramètres architecturaux et matériaux com-
posant les bandes et, plus particulièrement, de leurs in�uences sur la variable déclenchant
l’endommagement σI . Il a été montré, dans le chapitre précédent, que cette grandeur est res-
ponsable, pour une sollicitation dans la direction chaîne, de la coupure des �ls de chaîne et
par conséquent de la dégradation ultime du composite. La valeur maximale de la plus grande
contrainte principale dans le �l de chaîne, notée σmax

I , est donc choisie pour comparer les di�é-
rents jeux des paramètres testés numériquement. Pour l’architecture, les paramètres observés
sont la distance entre les �ls de chaîne et de trame, le taux volumique ainsi que le rayon et l’em-
buvage du �l de chaîne. En ce qui concerne les matériaux utilisés, les simulations numériques
se sont focalisées sur le rapport de module d’Young entre le �l de chaîne et la matrice. Une
étude systématique des di�érents paramètres a été e�ectuée a�n d’observer leurs in�uences
sur la valeur normalisée de σmax

I .

Les simulations numériques, e�ectuées par la méthode des éléments �nis, ont été réalisées
à l’aide du solveur Zébulon. En revanche, l’ensemble des maillages a été accompli avec la pla-
teforme Salomé [Ribes et Caremoli, 2007]. Ce logiciel libre a été utilisé car il permet, via des
scripts en langage Python, de réaliser des maillages paramétrables. Ainsi, un nombre impor-
tant de cellules élémentaires a pu être testé pour les di�érents paramètres architecturaux.

(a) (b)

Figure 8.1 – Localisation de la valeur σmax
I au niveau de la bosse et creux (a), et gradient de

contrainte σI dans la section du �l au niveau du creux (b).

Pour l’ensemble des cellules présentant un embuvage du �l de chaîne, la valeur de σmax
I est

localisée dans les sections aux niveaux de la bosse et du creux (voir Fig. 8.1 (a)). Un gradient
de σI est également présent dans ses sections comme le montre la �gure 8.1 (b). La courbe
de la �gure 8.2 révèle également ce gradient et con�rme l’état de traction uniaxial �l avec
des valeurs de σII et σIII presque nulles. Un gradient de contrainte implique, dans un calcul
éléments �nis, une dépendance de la valeur de σmax

I à la taille des éléments du �l de chaîne. En
e�et, plus la taille de l’élément est petite, plus le gradient de contrainte est important et entraine
une valeur de σmax

I forte. Ce phénomène de longueur caractéristique est une des principales
problématiques liées aux approches locales de la rupture [Bažant, 1999]. Dans cette étude, les
�ls des di�érents maillages possèdent exactement le même nombre d’éléments et donc des
tailles de mailles très proches. En revanche, pour les cellules dont le �l de chaîne ne présente
pas d’ondulation, la valeur de σI est constante dans le �l.
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8.2 Propriétésmatériaux

Les calculsmenés sur l’in�uence des propriétésmécaniques ont été e�ectués sur une cellule
élémentaire. Cette cellule est composée d’un seul �l de chaîne, noyé dans la matrice, présentant
lemême embuvage de 7,25% que ceux des �ls de chaîne du composite interlock 2.5D de l’étude.
De plus, la fraction volumique du �l de chaîne est également identique et vaut 26%. Lemaillage
éléments �nis est présenté sur la �gure (Fig. 8.3 (a)). Le motif et le maillage étant périodiques,
les conditions aux limites et le mode de chargement en contrainte macroscopique ΣXX sont
identiques à l’application sur la cellule élémentaire réalisée dans le chapitre 7.

(a) (b)

Figure 8.3 – Maillages de la cellule élémentaire avec un embuvage de 7,25% (a) et de la cellule
unidirectionnelle (b) pour l’observation des propriétés matériaux sur σmax

I .
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Concernant les propriétés mécaniques de la matrice et du �l de chaîne, l’étude s’est limitée
au comportement respectivement élastique et élastique isotrope transverse. De cette manière,
le comportement mécanique des constituants est indépendant de l’intensité du chargement
macroscopique appliqué. De plus, a�n de comparer les di�érents rapports de module d’Young
entre la matrice et le �l, la valeur de σmax

I a été normalisée par la σuni
I qui correspond à la

valeur σmax
I pour un �l de chaîne dans une cellule élémentaire unidirectionnelle. Cette cellule

est composée d’un �l de chaîne sans ondulation et présente le même taux volumique de �l
(Fig. 8.3 (b)). Il existe ainsi, pour chaque couple de rapport de module d’Young, une valeur de
σmax
I à laquelle lui est associée une valeur σuni

I . La nécessité de normaliser σmax
I par une cellule

unidirectionnelle, pour comparer les di�érents rapports de modules, est la raison de l’absence
de �l de trame dans la cellule élémentaire. Même si les valeurs de σuni

I ont été obtenues par
simulations numériques, il est à noter qu’une simple utilisation des lois de mélange [Berthelot,
1992] aurait permis d’obtenir une très bonne estimation des valeurs de σuni

I .

Pour l’ensemble des simulations numériques e�ectuées, la contrainte macroscopique im-
posée ΣXX est prise volontairement faible avec 10MPa. Ce choix s’explique par la volonté de
conserver la microstructure initiale de la cellule élémentaire et, plus particulièrement, d’avoir
une variation négligeable de l’embuvage au cous du chargement. La �gure 8.4 montre l’évo-
lution de contrainte σmax

I normalisée par σuni
I pour di�érents rapports de modules d’Young

entre la matrice et le �l de chaîne. La courbe révèle qu’une diminution de la valeur du rap-
port Ematrice/Efil augmente la valeur de la contrainte normalisée σmax

I . Cette tendance de-
vient de plus en plus forte quand le rapport de module d’Young tend vers 0. D’un point de
vue mécanique, avec notre critère de la rupture σR, il devient alors intéressant de ne pas
concevoir un composite tissé avec un rapport de module d’Young trop faible car la concen-
tration de contrainte σmax

I /σuni
I , causée par l’embuvage, est fortement augmentée. En ce qui

concerne le rapport de module d’Young utilisé pour l’étude du composite interlock 2,5D, la
valeur σmax

I /σuni
I est de l’ordre de 4.

8.3 Paramètres architecturaux

Les renforts tissés présentent des architectures complexes comprenant un grand nombre
de paramètres. L’étude numériquemenée s’est focalisée exclusivement sur les principaux para-
mètres architecturaux in�uençant le comportement mécanique du composite dans la direction
chaîne et, plus particulièrement, la valeur de σmax

I . Dans ce cas, les di�érents paramètres sont :

• l’embuvage, dé�nissant l’ondulation globale du �l de chaîne ;

• le rayon de courbure du �l caractérisant l’ondulation locale du �l ;

• le nombre de �ls de chaîne ;

• le rayon des �ls de chaîne ;

• la distance entre les �ls de chaîne et trame ;

• le taux volumique de �l de chaîne.
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Figure 8.4 – Évolution de la contrainte normalisé σmax
I , dans le �l de chaîne, en fonction du

rapport entre les modules d’Young de la matrice et du �l de chaîne.

L’ensemble de ces paramètres architecturaux jouent un rôle sur la valeur de σmax
I pour

une sollicitation dans la direction chaîne. Néanmoins, certains d’entre eux sont redondants
et seulement quatre paramètres sont su�sants pour l’étude numérique. En e�et, le nombre
de �ls peut être déterminé en �xant le taux volumique, le rayon et l’embuvage du �l. Pour le
rayon de courbure, il est dé�ni par l’embuvage et le rayon du �l. Ainsi, en ce qui concerne les
paramètres architecturaux, l’étude numérique s’est concentrée sur l’embuvage du �l de chaîne,
son rayon, son taux volumique et, en�n, la distance entre les �ls de chaîne et trame.

Pour les simulations numériques, les conditions de périodicité sont appliquées et les cel-
lules élémentaires sont sollicitées en contrainte macroscopique moyenne imposée ΣXX . Pour
les lois de comportement des constituants, elles sont identiques à celles dé�nies dans le cha-
pitre 6. Les �ls possèdent un comportement élastique isotrope transverse avec un critère de
plasticité anisotrope et un durcissement double non linéaire. En ce qui concerne la matrice,
elle béné�cie d’un comportement isotrope élastoplastique.

8.3.1 Distance inter-�ls

La première étude, sur les paramètres architecturaux, est réalisée sur des cellules élémen-
taires composées d’un �l de chaîne et et deux �ls de trame. La seule di�érence entre les cellules
est la distance, noté d, entre le �l de chaîne et le �l de trame (Fig. 8.5). Le �l de chaîne est �xe
et présente un embuvage de 7,25% et un taux volumique de 26% conformément à l’inter-
lock 2,5D. La position des �ls de trame varie, pour chacun des cas, selon la distance d. Le taux
volumique des �ls de trame est également identique à l’interlock 2,5D et vaut 10%.

Les résultats dévoilant l’in�uence de la distance d sur la valeur de σmax
I sont présentés sur

la �gure 8.6. Les courbes expriment, selon l’axe des ordonnées, la σmax
I normalisée à l’aide

des valeurs extrêmes de σmax
I , notées σmax(M)

I et σmax(m)
I , des di�érentes cellules élémentaires
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d 

d 

Figure 8.5 – Maillage d’une cellule élémentaire et illustration de la distance d séparant les �ls
de chaîne et trame.

testées. Pour l’axe des abscisses, le principe de la normalisation est identique avec l’utilisation
des valeurs maximale et minimale de la distance d qui sont notées dmax et dmin. Les courbes
montrent alors que plus la distance d est faible plus la valeur de σmax

I est importante. En e�et,
une proximité réduite entre les �ls de chaîne et trame entraîne un con�nement de la matrice
qui se traduit par une augmentation locale de la contrainte σI dans le �l chaîne. Le critère de
rupture σR est alors atteint plus rapidement et l’endommagement du �l de chaîne, menant à la
rupture du composite, arrive prématurément. Il est à noter qu’aucune in�uence de l’intensité
du chargement macroscopique ΣXX n’a été relevée.
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8.3.2 Embuvage

L’in�uence de l’embuvage du �l de chaîne sur σmax
I a été déterminée pour di�érentes va-

leurs d’embuvage. Les cellules élémentaires associées possèdent, comme sur la �gure 8.3, un
seul �l de chaîne noyé dans la matrice. L’embuvage de ce �l varie de 0% à 9,23%, alors que
pour l’ensemble des cellules, le diamètre vaut 1,4mm et le taux volumique du �l est �xé à
26%.

Figure 8.7 – Superposition des maillages présentant un embuvage de 9,23% (en rouge) et 0%
(en bleu).

Les résultats, montrant l’e�et de l’embuvage sur σmax
I , apparaissent sur la �gure 8.8. Les

courbes continues expriment la valeur σmax
I normalisé par σuni

I en fonction de l’embuvage du
�l de chaîne et pour di�érents niveaux de chargement macroscopique ΣXX . L’ensemble de
ces courbes révèlent qu’un accroissement de l’embuvage provoque une augmentation de la
valeur normalisée de σmax

I . De plus, cette tendance est ampli�ée avec des chargements ma-
croscopique ΣXX plus conséquents. Pour ΣXX valant respectivement 20MPa et 50MPa, la
cellule élémentaire présentant les mêmes caractéristiques que l’interlock 2,5D voit le rapport
σmax
I /σuni

I passer de 3,8 à 6. Ce phénomène s’explique par la modi�cation de l’ondulation du
�l au cours du chargement, mais surtout, par le comportement non linéaire du �l de chaîne.
Par ailleurs, la �gure 8.8 présente également des lignes discontinues horizontales. Ces lignes,
associées au chargement macroscopique ΣXX correspondant, symbolisent la limite du début
de la dégradation, du �l de chaîne, si le critère σR avait été utilisé. En d’autres termes, c’est
le moment où la valeur de σmax

I atteint la valeur du critère de rupture σR �xée pour le �l de
chaîne à 650MPa. Ainsi, par exemple, pour un chargement de 50MPa, la dégradation du �l
de chaîne apparaîtra si l’embuvage est supérieur à 3,5%.
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8.3.3 Rayon du �l

Comme pour l’embuvage, les cellules élémentaires utilisées pour quanti�er l’e�et du rayon
du �l de chaîne sur σmax

I possèdent un seul �l de chaîne avec un taux volumique de 26%. En
revanche, l’embuvage est �xé pour les cellules à 7,25%. En ce qui concerne les rayons du �l,
l’amplitude est comprise entre 0,45mm et 0,75mm (Fig. 8.9).

Les e�ets du rayon sur la contrainte σmax
I sont présentés sur la �gure 8.10. Les courbes

continues expriment, pour di�érents niveaux de chargement macroscopique ΣXX , la valeur
σmax
I normalisée par σuni

I en fonction du rayon du �l de chaîne. La tendance observée varie
selon la valeur de ΣXX imposée. Pour ΣXX valant 20MPa, la valeur de σmax

I augmente avec
celle du rayon alors que l’inverse se produit pour les chargements macroscopiques de 40MPa
et 50MPa. En revanche, pour ΣXX égale à 30MPa, l’in�uence du rayon est négligeable. En
prenant en compte le critère σR, le �l de chaîne serait cependant dégradé pour les ΣXX de
40MPa et 50MPa. En e�et, les lignes discontinues symbolisant toujours la limite du début de
la dégradation sont, dans ces deux cas, inférieures aux courbes continues associées. Pour les
matériaux de l’étude, ces niveaux de contrainte ne sont donc pas réalisables. L’inversion de la
tendance, observée pour une ΣXX de 20MPa, est induite par l’évolution de l’ondulation du �l
de chaîne pendant le chargement.
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Figure 8.9 – Superposition des maillages présentant un rayon du �l de chaîne de 0,45mm (en
rouge) et 0,75mm (en bleu).
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8.3.4 Taux volumique de �l

Concernant le taux volumique du �l de chaîne, la présence de l’embuvage rend les lois de
mélange [Berthelot, 1992] inutilisables. Des cellules élémentaires présentant des taux volu-
miques de 14%, 20%, 26% et 32% ont donc été modélisées. L’embuvage et le rayon du �l de
chaîne sont identiques pour l’ensemble des cellules et valent respectivement 7,25% et 0,7mm.
A�n de conserver ces valeurs et de modi�er seulement le taux volumique, les dimensions ex-
térieures de la cellule sont modi�ées comme le montre la �gure 8.11 pour les taux volumiques
extrêmes de �l de chaîne.

Figure 8.11 – Superposition des maillages présentant un taux volumique de chaîne de 14% (en
rouge) et 32% (en bleu).

La �gure 8.12 expose l’in�uence du taux volumique de �l de chaîne sur la valeur de σmax
I .

Les courbes continues montrent, pour di�érents niveaux de chargement macroscopique ΣXX ,
la valeur σmax

I normalisée par σuni
I en fonction du taux volumique de �l de chaîne. Les résul-

tats indiquent qu’une augmentation du taux volumique de �l de chaîne provoque une légère
diminution du rapport σmax

I /σuni
I . Sans la présence de l’embuvage, ce rapport serait pour les

di�érents taux volumiques égal à 1. La �gure 8.12 comporte également, comme pour les autres
paramètres architecturaux, des courbes discontinues qui expriment encore la limite du début
de la dégradation du �l de chaîne pour les quatre niveaux de chargement. Ainsi, avec le critère
σR �xé à 650MPa et un �l de chaîne présentant un embuvage de 7,25% et un rayon de 0,7mm,
aucune des cellules testées ne peut résister à une contrainte macroscopique de 50MPa. En re-
vanche pour une ΣXX de 30MPa et 40MPa, un taux volumique de respectivement 21% et
31% est su�sant pour ne détecter aucune dégradation au sein du �l de chaîne.
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I , en fonction du taux volu-
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8.3.5 Combinaisons de paramètres

Cette dernière étude numérique, sur les cellules élémentaires, compare simultanément l’in-
�uence du rayon et de l’embuvage du �l de chaîne sur les valeurs normalisées de la contrainte
σmax
I mais aussi de la déformation macroscopique EXX . Cette dernière permet de quanti�er

l’e�et des paramètres architecturaux sur la rigidité de la cellule et donc du composite. De
plus, cette comparaison a été réalisée pour des taux volumiques de �l de 14%, 20%, 26% et
32%. Elle permet ainsi d’avoir une vue globale sur l’in�uence de ces di�érents paramètres. La
contrainte macroscopique ΣXX appliquée est �xée 20MPa a�n de ne pas dépasser la valeur
du critère de rupture σR.

Dans l’ensemble des calculs éléments �nis, la valeur maximale de σmax
I a atteint 610MPa

pour la cellule présentant un taux volumique de 14%, un rayon de 0,75mm et un embuvage
de 9,23%. Sur la �gure 8.13, les graphes con�rment les tendances des paramètres sur σmax

I

qui avaient été précédemment observées individuellement. Ainsi, une augmentation de l’em-
buvage et du taux volumique de �l provoque un accroissement du rapport σmax

I /σuni
I . Pour le

rayon du �l, une diminution induit une légère baisse de la valeur du rapport qui est visible uni-
quement pour des valeurs élevées de l’embuvage du �l. Cependant, cette in�uence du rayon
est dépendante de l’intensité du chargement de ΣXX comme cela a été montré sur la �gure
8.10.

Par ailleurs, la �gure 8.14 montre l’in�uence des ces mêmes paramètres mais sur la défor-
mation macroscopique EXX . A�n de comparer ces résultats, la valeur de EXX est normalisée
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Figure 8.13 – Évolution de la contrainte σmax
I , normalisée par σuni

I , en fonction de l’embuvage,
du taux volumique et du rayon du �l de chaîne pour une ΣXX de 20MPa.
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Figure 8.14 – Évolution de la déformation EXX , normalisée par Euni
XX , en fonction de l’embu-

vage, du taux volumique et du rayon du �l de chaîne pour une ΣXX de 20MPa.
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par Euni
XX qui correspond à la déformation macroscopique d’une cellule possédant le même

taux volumique de �l et le même rayon mais avec un embuvage �xe de 0%. Les di�érents
graphiques révèlent une perte de rigidité de la cellule quand l’embuvage, le rayon ou le taux
volumique augmente. Le cumul de ces paramètres peut provoquer une forte augmentation du
rapport EXX/Euni

XX . En e�et, pour une cellule élémentaire présentant un rayon de 0,45mm,
un embuvage de 9,23% et un taux volumique de 32%, la déformation EXX est quatre fois
supérieure à une cellule possédant un taux identique mais avec un embuvage de 0% et un
rayon de 0,75mm.

8.4 Synthèse

Dans ce chapitre, un nombre important de simulations numériques a été mené sur des cel-
lules élémentaires a�n de déterminer l’in�uence des paramètres architecturaux et matériaux
sur la valeur de σmax

I . L’ensemble des calculs éléments �nis, à l’exception des cellules unidirec-
tionnelles, ont con�rmé que la valeur de σmax

I était localisée au niveau des creux et des bosses
du �l de chaîne. Pour les cellules unidirectionnelles, qui présentent évidemment un embuvage
de 0%, la contrainte σI est uniforme dans le �l chaîne. La table 8.1 synthétise les tendances ob-
tenues sur les di�érentes cellules qui possèdent par ailleurs le même nombre d’éléments. Ces
résultats montrent une faible in�uence du rayon du �l et de la distance entre le �l de chaîne
et de trame par rapport aux autres paramètres architecturaux. En e�et, l’embuvage et le taux
de �l sont les deux principaux paramètres in�uençant la valeur de σmax

I . En ce qui concerne le
rapport de module d’Young, une di�érence importante entre les modules provoque une forte
augmentation de la variable σmax

I . Cette tendance devient même exponentielle quand le rap-
port de module tend vers 0.

Paramètres Variation σmax
I /σuni

I EXX/Euni
XX

Rapport de modules d’Young - ++ ++
Embuvage + +++ +++
Rayon du �l + ≈ (+/-) -
Distance inter�ls + - ≈ (-)
Taux volumique + - - ++

Table 8.1 – Synthèse de l’e�et des paramètres matériaux et architecturaux sur les grandeurs
normalisées de σmax

I et EXX .

Dans ce travail de thèse, une architecture optimisée dans la direction chaîne est dé�nie
par sa capacité à résister au plus grand chargement ΣXX sans que la contrainte locale σI ne
dépasse la valeur du critère de rupture σR des �ls de chaîne. La réponse issue des résultats de ce
chapitre se dirige vers des composites unidirectionnels. En e�et, l’optimisation des principaux
paramètres indique que l’embuvage doit être nul, comme l’unidirectionnel, alors que le taux
volumique et la distance inter�ls doivent être grands. Or, l’accroissement de cette distance
induit une augmentation de l’épaisseur du composite et donc de l’embuvage. Pour le taux
volumique de �l, les taux des composites tissés 3D sont bien inférieurs à ceux pouvant être
obtenus dans les composites unidirectionnels.
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Néanmoins, les sollicitations réelles et complexes (voir Fig. 1.8) des bandes transporteuses
nécessitent l’emploi de renfort tissé 3D. Par exemple, l’assemblage de deux bandes, par agra-
fage, demande une bonne transmission des e�orts entre les �ls de chaîne et de trame qui
s’e�ectue seulement par l’entrelacement des �ls et donc par l’embuvage. De plus, cette entre-
lacement dans l’épaisseur du composite permet d’obtenir un matériau présentant de meilleurs
performances par rapport aux impacts [Chou et al., 1992]. L’embuvage o�re également, avec
le rapport de module d’Young (Tab. 8.1), une �exibilité au matériau composite qui lui permet,
dans le cadre des bandes transporteuses, de passer les di�érents rouleaux du convoyeur ou
encore de se mettre en position d’auge. Par conséquent, un compromis doit être trouvé entre
les conclusions apportées par cette étude paramétrique et la nécessité d’avoir un renfort tridi-
mensionnel. La solution explorée, dans le chapitre suivant, est l’utilisation de renforts 3D de la
famille ‘Straight Warp’. Ces renforts présentent deux organisations de �ls de chaîne avec des
couches de �ls unidirectionnels et des nappes de �ls traversant l’épaisseur du composite.
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Chapitre 9

Optimisation : Applications sur
architectures

Ce chapitre se concentre sur l’optimisation de composites tissées en comparant, pour des sollicitations

dans la direction chaîne le comportement et la dégradation de plusieurs architectures. Béné�ciant des

résultats du chapitre précédent sur les paramètres d’optimisation, des architectures ‘optimisées’ ont

été maillées en plus du composite de l’étude expérimentale. Pour ce dernier, l’interlock 2.5D, les

mécanismes et les cinétiques obtenus numériquement, en coupant les �ls de chaîne avec le critère σR,

sont comparés aux observations expérimentales réalisées sur la dégradation du composite pour les deux

cas de chargement. En�n, l’utilisation de renforts tissés pour les bandes transporteuses a été justi�ée

en comparant, avec un composite unidirectionnel, la cohésion selon l’épaisseur des architectures.
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Chapitre 9 OPTIMISATION : APPLICATIONS SUR ARCHITECTURES

9.1 Objectifs

Le premier objectif de ce chapitre est de modéliser et de comparer le renfort de l’étude ex-
périmentale, l’interlock 2, 5D, avec des architectures optimisées de la famille ‘Straight Warp’.
Cette famille de renforts, proposée par l’industriel, est constituée d’une couche de �ls de chaîne
sans embuvage et de nappes de �ls de chaîne traversant l’épaisseur du composite. Le renfort
possède ainsi des paramètres architecturaux optimisés avec des �ls de chaîne sans embuvage,
mais aussi les avantages caractéristiques des renforts tissés 3D avec des nappes de �l de chaîne.
A�n de comparer les di�érentes architectures, des calculs par éléments �nis sur des cellules
périodiques des di�érentes architectures ont été e�ectués pour des chargements de traction
monotone et de �exion/traction monotone. Pour chaque VER, le comportement mécanique a
été analysé en prenant en compte les échelles macroscopique et mésoscopique par l’intermé-
diaire des courbes ΣXX en fonction de EXX et de l’approche locale de la rupture des �ls de
chaîne conduisant, pour les sollicitations considérées, à la dégradation ultime du composite.
Le second objectif de ce chapitre consiste à confronter et valider les cinétiques de dégradation
de l’interlock 2, 5D obtenues numériquement à celles issues des observations expérimentales
pour les deux cas de chargement. En�n, le dernier objectif consiste à justi�er l’absence de
considération pour les renforts unidirectionnels comme architecture pour les bandes trans-
porteuses.

9.2 Maillages

Une modélisation réaliste par un maillage éléments �nis des composites tissés soulève
encore de nombreuses di�cultés (variabilités de l’architecture, de la section des �ls ou encore
des contacts entre les �ls). En e�et, malgré le développement de modèles [Hivet et Boisse,
2005] [Couégnat, 2008] [Stig, 2012] et de logiciels spécialisés comme Wisetex [Verpoest et
Lomov, 2005] ou Texgen [Sherburn, 2007], la génération d’une cellule périodique demeure un
domaine de recherche très actif. Pour plus de détails, le lecteur peut se référer à la thèse de G.
Grail [Grail, 2013] où un état de l’art des di�érents modèles et techniques a été e�ectué.

Dans le cadre de cette étude, lamodélisation numérique des architectures a été réalisée avec
des maillages éléments �nis idéalisés. En e�et, la trajectoire de la ligne moyenne des �ls est
parfaite et appartient à un seul plan, la section transverse des �ls est constante et une distance
entre les �ls est imposée a�n de faciliter la génération du maillage. La �gure 9.1 montre une
coupe virtuelle de l’architecture réelle obtenue par tomographie et une autre coupe qui repré-
sente sa modélisation numérique idéalisée. Les simpli�cations e�ectuées peuvent cependant
se justi�er pour les raisons les suivantes :

• l’objectif de l’étude est de comparer les e�ets de l’architecture et non de modéliser le
plus parfaitement possible une microstructure réelle ;

• la microstructure réelle présente un grand nombre d’irrégularités au niveau de l’archi-
tecture (Fig. 9.1 (a)) qui induisent la perte de la périodicité du motif élémentaire. La
dé�nition d’une cellule périodique pour le composite n’est plus instantanée et demande
une étude statistique.
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• l’utilisation ou le développement de modèle pour arriver à un VER réaliste est très
consommatrice en temps ;

• l’absence de données expérimentales ne permet pas de comparer les nouvelles architec-
tures numériques avec les microstructures des composites tissés réelles ;

• même si expérimentalement la section des �ls est variable, le nombre de �bres dans une
section est identique le long du �l ;

• et en�n, le procédé de fabrication peut jouer un rôle prépondérant dans l’architecture
�nale obtenue.

Fils de trame 
Macroporosités 

(a) (b)

Figure 9.1 – Comparaison entre l’architecture réelle issue d’une coupe tomographique (a) et une
coupe du maillage utilisé pour la modélisation numérique (b).

Les architectures qui ont été modélisées numériquement, par des maillages éléments �nis,
appartiennent aux familles de composites tissés ‘Interlock’ et ‘StraightWarp’. Pour la première
famille, l’architecture comporte des nappes de �ls de chaîne et des couches de �ls de trame.
Pour la famille ‘Straight Warp’, elle est constituée de couches et de nappes de �ls de chaînes
et des couches de �ls de trame. Trois di�érentes architectures de cette dernière famille ont été
examinées. Pour ces deux familles, la périodicité du motif des architectures est seulement en
2D selon les directions chaînes et trames.

9.2.1 L’interlock 2,5D

L’interlock 2, 5D modélisé présente la même architecture que le composite interlock testé
expérimentalement. Le motif périodique identi�é est composé de 12 �ls de chaîne (4 nappes
de 3 �ls) et de 16 �ls de trame (4 couches de 4 �ls). Le maillage idéalisé de l’architecture
et de ses constituants est observable sur la �gure 9.2. D’un point de vue technique, la ligne
moyenne des di�érents �ls a été obtenue avec le logiciel libre Texgen alors que le maillage a
été généré avec la plateforme libre Salomé. Le maillage comporte environ 200 000 nœuds et
1 000 000 d’éléments. Concernant les paramètres architecturaux, l’embuvage des �ls de chaîne
est de 7,25% alors que les �ls de trame sont droits. Pour les taux volumiques, le pourcentage
de chaîne est de 26% et celui de trame est de 9,7%. Ces taux sont inférieurs à ceux de la
structure réelle, qui est a�ché à 50% en ajoutant les pourcentages des deux familles de �ls.
Cet écart s’explique par le choix, précédemment justi�é, d’utiliser un maillage idéalisé et de
ne pas prendre en compte les variabilités microstructurales.
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A�n de solliciter le VER avec des chargements périodiques, le maillage est également pé-
riodique. La périodicité a été assurée en générant seulement la moité des faces en vis à vis qui
sont ensuite copiées et translatées pour créer des faces opposées parfaitement identiques.

Figure 9.2 – Maillage du composite tissé interlock 2,5D avec les �ls de chaîne (en gris) et de
trame (en bleu) dans la matrice (en rouge transparent).

9.2.2 La famille ‘Straight Warp’

La famille ‘Straight Warp’, pour les sollicitations dans la direction chaîne considérées, pos-
sède des architectures présentant des paramètres optimisés selon l’étude menée sur les cellules
élémentaires. A�n de véri�er cette hypothèse, trois architectures de cette famille ont été mo-
délisées numériquement. Les VER correspondants à ces architectures ont été exclusivement
maillés avec la plateforme Salomé. Les maillages sont présentés sur les �gures 9.3 et 9.4.

Pour cette famille de composite tissée, les �ls disposés en couches dans la direction chaîne
et ne présentant donc pas d’ondulation, sont appelés les �ls de chaîne. Les autres �ls, disposés
en nappes et qui ondulent dans l’épaisseur du composite sont les �ls de liage. Ces �ls per-
mettent de garantir la cohésion du composite en apportant une résistance mécanique dans
l’épaisseur. Les di�érences entre les trois VER se limitent aux �ls de liage et plus particuliè-
rement aux nombres de �ls de trame que chaque �l de liage saute par couche. Ainsi, pour les
trois maillages nommés SW1, SW2 et SW3, chaque �l de liage saute respectivement 1, 2 et
3 �ls de trame (voir Fig. 9.3 et 9.4). Les conséquences sur les tailles des VER sont grandes car
il faut, par exemple, trois fois plus de �ls pour avoir une cellule périodique pour l’architecture
SW3 que pour SW1. A�n de garder la même discrétisation, les maillages SW1, SW2 et SW3
possèdent respectivement 250 000, 750 000 et 1 400 000 éléments car les �ls disposent, selon
le type (chaîne, liage et trame), exactement les mêmes dimensions. Dans les trois cas, les taux
volumiques de �ls de chaîne et de trame sont identiques et valent respectivement 19,8% et
4% car ces �ls ne présentent pas d’embuvage. Pour les di�érentes architectures, l’embuvage
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(a) (b)

Figure 9.3 – Maillages des composites tissés ‘Straight Warp’ SW1 (a) et SW2 (b) avec les �ls de
chaîne (en gris clair), de liage (en gris foncé) et de trame (en bleu) dans la matrice
(en rouge transparent).

Figure 9.4 – Maillage du composite tissé ‘Straight Warp’ SW3 avec les �ls de chaîne (en gris) et
de trame (en bleu), de liage (en gris foncé) dans la matrice (en rouge transparent).

des �ls de liage est compris entre 78% et 26% conduisant ainsi à des taux volumiques pour
ces �ls de 5,2%, 6,2% et 7,4% pour les maillages SW1, SW2 et SW3. Par ailleurs, les trois
maillages de la famille ‘Straight Warp’ possèdent une enveloppe extérieure périodique réalisée
avec la même technique que pour l’interlock 2, 5D.
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9.2.3 Comparaison des architectures

Les 4 architectures, appartenant aux familles ‘Interlock 2,5D’ et ‘Straight Warp’, ont été
modélisées en utilisant des maillages éléments �nis périodiques représentant chacune des ar-
chitectures. Les principaux paramètres des maillages sont présentés dans la table 9.1. L’em-
buvage moyen des �ls, dans la direction chaîne, est compris entre 5,4% et 21,3% pour les
‘Straight Warp’ alors qu’il vaut 7,23% pour l’interlock 2, 5D. L’encadrement de l’embuvage
moyen de ce dernier par SW2 et SW3 permet de prendre en compte l’e�et du motif de l’archi-
tecture et non seulement celui de l’embuvage. En ce qui concerne les taux volumiques de �ls de
liages et de chaîne, ils sont très proches et même identique pour les maillages interlock 2, 5D
et SW2. Pour le taux volumique de trame, il est plus de deux fois supérieur pour l’interlock
2, 5D que pour les autres architectures. En�n, les di�érents maillages périodiques sont consti-
tués d’éléments tétraédriques dont la quantité varie entre 250 000 et 1 400 000 selon le nombre
de �ls nécessaires pour constituer un VER périodique.

Paramètres Interlock 2, 5D SW1 SW2 SW3

Embuvage chaîne (%) 7,23 0 0 0
Embuvage liage (%) - 78,15 69,53 26,05
Embuvage moyen direction chaîne (%) 7,23 21,3 16,6 5,4
Taux volumique chaîne (%) 26 19,8 19,8 19,8
Taux volumique liage (%) - 7,4 6,2 5,2
Taux volumique chaîne et liage (%) 26 27,2 26 25
Embuvage trame (%) 0 0 0 0
Taux volumique trame (%) 9,8 4,0 4,0 4,0
Nombre d’éléments (en millions) 1,0 0,25 0,75 1,4

Table 9.1 – Synthèse des principaux paramètres des maillages Interlock 2,5D, SW1, SW2 et SW3.

9.2.4 Interzones des architectures

Les interzones des quatre architectures maillées ont été dé�nies a�n de faciliter le dé-
pouillement des résultats numériques pour les deux sollicitations. En e�et, le concept d’in-
terzone [Thionnet et al., 2016] [Laiarinandrasana et al., 2016b], présenté dans le chapitre 1
et utilisé dans le chapitre 5, représente un outil intéressant pour décrire la dégradation des
composites tissés quand celle-ci est guidée par la rupture des �ls de chaîne. Pour rappel, les
interzones permettent de situer de manière unique la position et l’orientation des �ls dans la
direction chaîne. Sur la table 9.2 �gurent les 5 interzones, déjà présentées dans le chapitre 1,
du renfort interlock 2, 5D.

Pour la famille ‘Straight Warp’, les architectures possèdent seulement 2 couches de �ls
de trame et, par conséquent, 3 interzones notées IZ-l avec l = 0, 1, 2, 3, 4. Pour les WaZ
et les WeZ , leurs nombres sont respectivement reliés à ceux des �ls de chaîne et de trame
pour constituer un VER de l’architecture. Ainsi, pour les architectures SW1, SW2 et SW3,
le nombre deWaZ est respectivement de 4, 8 et 12 alors que le nombre deWeZ est respec-
tivement de 2, 4 et 6. Les di�érentes interzones des renforts tissés SW1, SW2 et SW3 sont
a�chées sur les tables 9.3, 9.4 et 9.5.
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Interzone (IZ-0) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-4) B
(WaZ-3) B
(WaZ-2) B
(WaZ-1) B

Interzone (IZ-1) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-4) MD MA B
(WaZ-3) MA B MD
(WaZ-2) MA B MD
(WaZ-1) B MD MA

Interzone (IZ-2) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-4) MD C MA B
(WaZ-3) MA B MD C
(WaZ-2) C MA B MD
(WaZ-1) B MD C MA

Interzone (IZ-3) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-4) MD C MA
(WaZ-3) MA MD C
(WaZ-2) C MA MD
(WaZ-1) MD C MA

Interzone (IZ-4) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-4) C
(WaZ-3) C
(WaZ-2) C
(WaZ-1) C

Table 9.2 – Synthèse des interzones ((IZ-l), l = 0, 1, 2, 3, 4) du renfort interlock 2,5D.

145



Chapitre 9 OPTIMISATION : APPLICATIONS SUR ARCHITECTURES

Interzone (IZ-0) (WeZ-1) (WeZ-2)
(WaZ-4)
(WaZ-3) B
(WaZ-2)
(WaZ-1) B

Interzone (IZ-1) (WeZ-1) (WeZ-2)
(WaZ-4) D D
(WaZ-3)
(WaZ-2) D D
(WaZ-1)

Interzone (IZ-2) (WeZ-1) (WeZ-2)
(WaZ-4)
(WaZ-3) C
(WaZ-2)
(WaZ-1) C

Table 9.3 – Synthèse des interzones ((IZ-l), l = 0, 1, 2) du renfort SW1.

146



Maillages 9.2

Interzone (IZ-0) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-8)
(WaZ-7) B B
(WaZ-6)
(WaZ-5) B B
(WaZ-4)
(WaZ-3) B B
(WaZ-2)
(WaZ-1) B B

Interzone (IZ-1) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-8) D D D D
(WaZ-7)
(WaZ-6) D D D D
(WaZ-5)
(WaZ-4) D D D D
(WaZ-3)
(WaZ-2) D D D D
(WaZ-1)

Interzone (IZ-2) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4)
(WaZ-8)
(WaZ-7) C C
(WaZ-6)
(WaZ-5) C C
(WaZ-4)
(WaZ-3) C C
(WaZ-2)
(WaZ-1) C C

Table 9.4 – Synthèse des interzones ((IZ-l), l = 0, 1, 2) du renfort SW2.
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Interzone (IZ-0) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4) (WeZ-5) (WeZ-6)
(WaZ-12)
(WaZ-11) B D B
(WaZ-10)
(WaZ-9) D B B
(WaZ-8)
(WaZ-7) B B D
(WaZ-6)
(WaZ-5) B D B
(WaZ-4)
(WaZ-3) B D B
(WaZ-2)
(WaZ-1) B D B

Interzone (IZ-1) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4) (WeZ-5) (WeZ-6)
(WaZ-12) D D D D D D
(WaZ-11)
(WaZ-10) D D D D D D
(WaZ-9)
(WaZ-8) D D D D D D
(WaZ-7)
(WaZ-6) D D D D D D
(WaZ-5)
(WaZ-4) D D D D D D
(WaZ-3)
(WaZ-2) D D D D D D
(WaZ-1)

Interzone (IZ-2) (WeZ-1) (WeZ-2) (WeZ-3) (WeZ-4) (WeZ-5) (WeZ-6)
(WaZ-12)
(WaZ-11) D C C
(WaZ-10)
(WaZ-9) C D C
(WaZ-8)
(WaZ-7) C D C
(WaZ-6)
(WaZ-5) C C D
(WaZ-4)
(WaZ-3) C D C
(WaZ-2)
(WaZ-1) C D C

Table 9.5 – Synthèse des interzones ((IZ-l), l = 0, 1, 2) du renfort SW3.
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9.3 Lois de comportement

Les lois de comportement utilisées pour les constituants des di�érentes architectures sont
celles identi�ées dans le chapitre 6. Les �ls de chaîne et de liage sont donc constitués de �bres
PET, les �ls de trame de �bres PA66 alors que la matrice est en PVC. Les �ls dans les directions
chaîne et trame béné�cient ainsi d’un comportement orthotrope pour le domaine élastique et
le critère de plasticité et d’un comportement isotrope non linéaire avec un double durcisse-
ment du matériau. L’orthotropie des �ls et le formalisme des lois sous l’Hypothèse des Petites
Perturbations obligent l’utilisation des repères locaux pour l’ensemble des �ls du renfort. Pour
la matrice, le comportement est toujours élastoplastique isotrope avec un durcissement non
linéaire.

En ce qui concerne la dégradation des matériaux composites modélisés, l’utilisation du
critère de rupture σR a été uniquement a�ectée aux �ls de chaîne et de liage quand ils sont
présents au sein de l’architecture. Pour des sollicitations dans la direction chaîne en traction
monotone et en traction/�exion combinées, il a été montré expérimentalement que la dégra-
dation ultime du composite tissé est guidée par la rupture des �ls de chaîne [Laiarinandrasana
et al., 2016b]. Les autres matériaux du composite, la matrice et les �ls de trame, ne présentent
ainsi aucun endommagement dans la modélisation numérique.

9.4 Conditions aux limites

Les conditions aux limites pour les simulations éléments �nis utilisent le caractère pério-
dique des maillages et des motifs des architectures modélisées. De plus, les maillages ont été
sollicités sous 2 types de chargements dans la direction chaîne, en traction et traction/�exion
combinées.

9.4.1 Traction

La traction dans la direction chaîne représente le chargement nécessaire pour assurer l’en-
trainement de la bande sur le convoyeur. Dans l’industrie des bandes transporteuses, la valeur
de cette tension est utilisée pour sélectionner la bande adaptée. En e�et, le choix est e�ectué
en prenant une bande dont la contrainte nécessaire à l’entrainement vaut 10% de la contrainte
à rupture de la bande. Les simulations numériques ont donc été réalisées en contrainte ma-
croscopique moyenne imposéeΣXX en utilisant les mêmes conditions aux limites périodiques
que pour les calculs e�ectués, dans les chapitres 7 et 8, sur des cellules élémentaires. En ce
qui concerne du chargement ΣXX , il est opéré jusqu’à la rupture des �ls de chaîne et, par
l’association de dégradation e�ectuée, du composite tissé.

9.4.2 Flexion et traction

Le chargement combiné de �exion et traction permet de reproduire la sollicitation précé-
dente pour l’entrainement de la bande mais, en prenant également en compte, le passage de la
bande à travers les rouleaux du convoyeur. Cette sollicitation de �exion provoque un gradient
de contrainte allant, en fonction de l’épaisseur dans le composite, de la traction à la compres-
sion suivant la direction chaîne. Ce champ de contrainte hétérogène vient s’ajouter au champ
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uniforme, à l’échelle macroscopique, de la traction uniaxiale monotone (voir Fig. 9.5). L’inten-
sité du gradient de contrainte induit par la �exion est directement lié aux rayons des rouleaux
composant le convoyeur. Ainsi, suivant le niveau de chargement en traction uniaxiale et le
rayon du rouleau traversé, la partie de la bande côté rouleau peut éventuellement se retrouver
en compression. Pour les calculs éléments �nis, un rouleau d’un rayon de 225mm est utilisé.
D’un point de vue mécanique, la �exion engendrée par l’enroulement de la bande autour de
ce rouleau représente le cas le plus défavorable. En e�et, pour ce type de bande [ISO:3684,
1990], c’est le rayon minimum d’un rouleau et donc le gradient de contrainte maximum pour
la bande en �exion. Concernant le chargement monotone en traction, il est e�ectué jusqu’à la
rupture du composite tissé.

Rayon 

225 mm 

VER du 

composite 

Contrainte 

macroscopique 

Intensité de ΣXX 

Figure 9.5 – Schéma du gradient de contrainte macroscopique de la bande induit par la traction
ΣXX et la �exion causée par le passage d’un rouleau.

L’application par éléments �nis de ce chargement complexe a été réalisée à l’aide d’un outil
multiéchelle développé à l’Université Libre de Bruxelle par Mercatoris et Massart [Mercato-
ris et Massart, 2009] [Massart et al., 2011a] [Massart et al., 2011b]. Le VER est assimilé à une
structure de type coque mince dé�nie par une surface de référence et une épaisseur. La sol-
licitation souhaitée est imposée au VER en considérant, avec les hypothèses cinématiques de
‘Kirchho�-Love’, les tenseurs macroscopiques de déformation et de courbure équivalents aux
moyennes respectives, des tenseurs locaux de déformation et courbure, de la surface de réfé-
rence. Concernant les conditions périodiques, la formulation est de type coque [Mistler et al.,
2007] et permet ainsi de piloter le VER avec le déplacement des 4 nœuds composant les coins
de la surface de référence (voir Fig. 9.6). Les e�orts tranchants ou de compressions suivant
l’épaisseur du VER ne sont donc pas modélisables. Cependant, cet outil présente l’avantage
de travailler avec une discrétisation volumique identique à celle utilisée pour la traction uni-
axiale. Des travaux utilisant cette méthode de sollicitation sur des composites tissées 3D ont
déjà fait l’objet de publications [Piezel et al., 2012] [Laiarinandrasana et al., 2016b] [Roirand
et al., 2017].

En raison du nombre et de l’agencement des rouleaux du convoyeur, la �exion de la bande
est cyclique et alterne entre des sollicitations de traction et de compression pour les di�érentes
interzones. L’alternance de ces sollicitations n’est pas prise en compte car, pour chacune des
architectures, les interzones sont équivalentes, par symétrie selon le plan moyen du VER, en
terme de nombre, de position et d’orientation des �ls de chaîne.
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Figure 9.6 – VER d’un composite tissé 3D, noté RVE, avec sa surface de référence associée, notée
SRVE, et ses 4 nœuds permettant de solliciter la structure [Piezel et al., 2012].

9.5 Applications sur l’interlock 2,5D

Les simulations numériques ont été réalisées sur le maillage représentant l’interlock 2, 5D
de l’étude, en utilisant le solveur éléments �nis Zébulon. Le principal dessein de ces simula-
tions est de comparer les cinétiques de rupture des �ls de chaîne, conduisant à la dégradation
ultime du composite, obtenues expérimentalement (Chapitre 5) par rapport à celles issues des
calculs éléments �nis. Pour les deux types de chargement, la rupture des �ls de chaîne a été
modélisée par le critère de rupture σR en utilisant une approche locale (Chapitre 7). La com-
paraison a été ensuite e�ectuée en utilisant le concept d’interzone permettant de décrire e�-
cacement la rupture des �ls de chaîne. Par ailleurs, malgré le caractère idéalisé du maillage, le
comportement macroscopique du VER a également été comparé aux essais de traction expéri-
mentaux e�ectués sur la bande.

Pour les deux types de sollicitations, la traction est croissante monotone jusqu’à la rupture
d’au moins une interzone. La di�érence de chargement réside alors, dans le cas de la �exion
combinée avec la traction, par l’ajout d’un gradient de contrainte macroscopique qui varie
selon la position dans l’épaisseur du composite. Chronologiquement, dans la simulation, le
chargement en �exion est préalablement appliqué à celui de traction a�n d’observer unique-
ment l’in�uence de ce gradient. À l’échelle mésoscopique, ce gradient de contrainte se traduit
par des écarts, selon les interzones, entre les valeurs de σI dans les �ls de chaîne. La �gure 9.7
révèle les e�ets de ce gradient sur la contrainte principale σI dans le cas de la �exion imposée
par un rouleau de rayon 225mm. Les �ls de l’interzone IZ-0 sont en traction alors que ceux
de IZ-4 sont en compression. Les valeurs extrêmes de σI sont localisées dans ces interzones
et, plus particulièrement, aux niveaux des bosses de IZ-0 pour σmax

I et des creux de IZ-4 pour
σmin
I . En revanche, dans le cas d’une traction uniaxiale dans la direction chaîne, les distribu-

tions des valeurs de σI sont identiques dans les interzones (Fig. 9.8). Ainsi, la valeur de σmax
I

est présente aux niveaux des bosses et des creux des �ls de chaîne des di�érentes interzones.
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Figure 9.7 – E�et de la �exion maximale de la bande, avec un rouleau de rayon 225mm, sur
la distribution de la contrainte principale σI dans les �ls de chaîne du composite
interlock 2, 5D.

Figure 9.8 – E�et de la traction de la bande sur la distribution de la contrainte principale σI
dans les �ls de chaîne du composite interlock 2, 5D.

Dans le cas de la traction uniaxiale, le chargement est poursuivi jusqu’à la dégradation
ultime du composite avec la rupture des �ls de chaîne. La �gure 9.9 montre la déformée de la
cellule périodique à l’ultime étape de la simulation avec la rupture de l’ensemble des �ls de
chaîne. Dans chacune des interzones, les �ls de chaîne présentent des �ssures orthogonales à
la direction de sollicitation. La localisation et l’initiation des �ssures apparaissent aux niveaux
des bosses et des creux des di�érentes interzones. La corrélation du chargement macrosco-
pique avec la cinétique de coupures des �ls, visible sur la �gure 9.10, indique que l’endom-
magement du premier élément survient au même niveau de chargement macroscopique que
la coupure de l’ensemble des interzones. L’observation de cette cinétique est possible grâce à
l’utilisation, en abscisse de la courbe, de la ‘Carte normalisée’ qui permet de montrer, au même
incrément de sollicitation, les érosions successives des éléments causées par les rechargements
locaux des forces e�ectués après chaque érosion. Pour l’interlock 2, 5D en traction uniaxiale,
la rupture des �ls de chaîne se produit donc ‘en avalanche’. Ce résultat est conforme aux si-
mulations réalisées où la coupure du �l a été e�ectuée manuellement par dédoublement des

152



Applications sur l’interlock 2,5D 9.5

nœuds [Laiarinandrasana et al., 2016b]. Dans ces calculs, il a été montré que la coupure des �ls
d’une interzone entrainent, par transfert de charge, la coupure de l’ensemble des interzones
et donc une rupture ‘en avalanche’ des �ls de chaîne. Le défaut de cette méthode, au contraire
de celle présentée dans ce travail, est la nécessité de connaitre la cinétique et le chemin de
dégradation pour simuler une �ssure virtuelle dans le matériau composite. Néanmoins, pour
les deux modélisations de coupures de �ls de chaîne, le procédé de dédoublement des nœuds
a permis de modéliser les cinétiques et les mécanismes d’endommagement observés expéri-
mentalement dans le chapitre 5.

  

Figure 9.9 – Dégradation ultime du composite tissé interlock 2, 5D, en traction uniaxiale, avec
la rupture ‘en avalanche’ des �ls de chaque interzone.
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Figure 9.10 – Cinétique de la dégradation des �ls de chaîne du VER, par calcul éléments �nis,
lors du chargement macroscopique de traction.
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Au sujet du comportement macroscopique du composite interlock 2, 5D sollicité en trac-
tion monotone croissante, il est comparé aux essais expérimentaux sur la �gure 9.11. Les
courbes montrent une concordance satisfaisante entre les résultats expérimentaux et les simu-
lations numériques pour un déformation macroscopique EXX inférieure à 5%. Cette bonne
corrélation des courbes, pour des valeurs EXX inférieures à 5%, provient de l’identi�cation
par méthode inverse des constantes élastiques et, plus particulièrement, celles de la matrice
[Piezel, 2010] [Trabelsi, 2013]. En e�et, dans ces études, les constantes de la matrice ont été
choisies a�n d’obtenir un accord parfait entre l’expérimental et la simulation numérique pour
la partie élastique linéaire du composite tissée.
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Figure 9.11 – Comparaison des courbes macroscopiques contrainte/déformation, dans la direc-
tion chaîne, entre les essais expérimentaux et les simulations numériques avec
dégradation des �ls de chaîne pour des σR identi�és sur l’interlock 2.5D et sur
le �l de chaîne.

Pour des niveaux supérieures de déformation, et notamment pour l’endommagement du
composite, des écarts plus ou moins importants, selon l’identi�cation réalisée du critère σR,
sont observables entre le comportement expérimental et les modélisations numériques de
l’interlock 2, 5D. En utilisant, pour σR la valeur issue de l’essai expérimental du �l de chaîne
en traction uniaxiale, la dégradation ultime intervient prématurément avec 33% de la contrainte
macroscopique à rupture des essais expérimentaux atteinte. En revanche, en identi�ant σR di-
rectement sur le comportement de l’interlock 2, 5D, la modélisation numérique de l’endom-
magement possèdent, en plus de la cinétique de rupture, un comportement macroscopique en
adéquation avec les résultats expérimentaux. Une di�érence entre les courbes est néanmoins
visible au niveau de l’in�exion du comportement expérimental avec écart maximal situé àEXX

égale 10%. Pour pouvoir respecter numériquement cette in�exion, la prise en compte d’autres
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mécanismes dégradation du composite, comme l’endommagement de la matrice, semble né-
cessaire. En e�et, même si ces mécanismes ne sont pas responsables de la dégradation ultime,
ils contribuent à la réponse macroscopique du composite. Pour revenir à la simulation nu-
mérique avec le critère σR identi�é expérimentalement sur le �l de chaîne, la di�érence de
contraintes macroscopiques à rupture peut s’expliquer par le caractère idéalisé de l’architec-
ture du VER. Cette idéalisation aboutit à des variations, par rapport à l’expérimental, des taux
volumiques de �ls, des distances entre les �ls, des trajectoires de �l et des embuvages locaux.
Or, l’in�uence de ces paramètres sur la valeur de σmax

I , qui mène à la rupture des �ls de chaîne,
est considérable (voir Chapitre 8) et peut ainsi expliquer la dégradation plus rapide du com-
posite dans le calcul éléments �nis. De plus, les limites du modèle utilisée pour couper les �ls
avec une approche locale est également un facteur permettant d’interpréter cet écart. En e�et,
comme il l’a été précédemment évoqué, ce type d’approche locale possède une dépendance par
rapport à la taille de maille. Une taille de maille similaire a donc été �xée pour les �ls de chaîne
des di�érents VER pour ne pas être pénalisé par cette dépendance lors de la comparaison des
architectures.

Pour le deuxième cas de chargement, la sollicitation de traction est appliquée à la suite de
la �exion causée par le passage de la bande sur un rouleau de 225mm. Ce chargement complé-
mentaire de traction est obligatoire pour causer la rupture des �ls car la courbure maximale
imposée à la bande induit seulement une valeur de σmax

I de 19% de σR. En revanche, l’hétéro-
généité de σI suivant les interzones, causée par cette �exion (Fig. 9.7), provoque une localisa-
tion di�érente de l’endommagement des �ls de chaîne par rapport au chargement de traction
uniaxiale pure. En e�et, pour le chargement de �exion combinée à la traction, seuls les �ls de
chaîne appartenant à l’interzone IZ-0 sont coupés (voir Fig. 9.12). Ces coupures sont situées
aux niveau des bosses des �ls et possèdent une orientation orthogonale par rapport à l’axe
longitudinal des �ls. Ces résultats sont en adéquation avec les observations expérimentales
réalisées à l’aide des images tomographiques aux rayons X.

Figure 9.12 – Dégradation du composite tissé interlock 2, 5D, en �exion combinée avec de la
traction, avec la rupture des �ls de l’interzone IZ-0.

Concernant la cinétique des coupures de �ls en fonction du chargement macroscopique,
elle est indiquée sur la �gure 9.13. L’érosion du premier élément entraine ainsi, pour le même
niveau de chargement, la coupure d’un �l de l’interzone IZ-0. Pour couper les autres �ls
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de cette interzone, une augmentation du niveau de contrainte macroscopique est nécessaire.
Ensuite, malgré la coupure de l’ensemble des �ls de IZ-0 et les reports de charges vers les
�ls des autres interzones, la dégradation du composite s’arrête. Ces résultats sont en accord
avec l’étude précédemment réalisée [Laiarinandrasana et al., 2016b] où la coupure des �ls de
l’interzone IZ-0 ont été coupés manuellement, les reports de charges exercés sur les autres �ls
des interzones étaient également insu�sant pour causer la rupture ‘en avalanche’ des autres
interzones. Pour continuer la dégradation du composite interlock 2, 5D, une forte et nouvelle
augmentation de la sollicitation en traction est alors indispensable.
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Figure 9.13 – Cinétique de la dégradation des �ls de chaîne du VER, par calcul éléments �nis,
lors du chargement macroscopique de �exion combinée avec de la traction.

Les coupures des �ls de chaîne ont été modélisées numériquement à l’aide d’une approche
locale utilisant le critère σR. Les cinétiques et les mécanismes de dégradation du composite
tissé interlock 2, 5D montrent une bonne corrélation avec les résultats expérimentaux. En
e�et, pour les deux cas de chargement, l’orientation et localisation des coupures sur les �ls et
dans les interzones sont identiques aux observations optiques et tomographiques.

9.6 Comparaison avec les autres architectures

Pour des chargements de traction et de �exion/traction combinés, le comportement ma-
croscopique des di�érentes architectures modélisées est comparé en termes de rigidité et de
contrainte à rupture. Pour rappel, dans la direction chaîne, le composite est considéré comme
ayant subi une dégradation ultime quand tous les �ls de chaîne sont coupés. La coupure des �ls
est assurée, comme dans les études numériques précédentes, avec l’approche locale de la rup-
ture développée qui utilise σI et le critère σR [Roirand et al., 2017]. Les simulations vont donc
également permettre, pour les architectures ‘optimisées’, d’observer les cinétiques de rupture
pour les deux sollicitations.
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9.6.1 Traction

Le chargement de traction appliqué sur les architectures est e�ectué en contrainte impo-
sée jusqu’à la dégradation ultime du composite. Dans les simulations et d’un point de vue
macroscopique, la rupture du composite se traduit alors par une chute brutale de la contrainte
macroscopique. La �gure 9.14 présente la courbe normalisée de contrainte et déformation ma-
croscopique jusqu’à rupture des 4 architectures modélisées. En ce qui concerne la rigidité, les
composites tissé ‘Straight Warp’ sont presque identiques et possèdent une raideur supérieure
à l’interlock 2.5D. Les écarts de rigidité entre les deux familles de tissus s’expliquent par la
présence pour les architectures ‘Straight Warp’, dans l’interzone IZ-1, de �ls de chaîne sans
embuvage. En e�et, même si l’embuvage moyen des �ls dans la direction chaîne (chaîne et
liage) est supérieure pour SW1 et SW2 par rapport à l’interlock 2.5D (voir Tab. 9.1), ce sont
les �ls de chaîne de l’interzone IZ-1 qui reprennent l’essentiel du chargement en traction dans
la direction chaîne. Les �ls de liage des interzones IZ-0 et IZ-2 permettent néanmoins d’as-
surer la cohésion du composite et de répondre aux sollicitations hors-plan. D’après l’étude sur
les paramètres d’optimisation (Chapitre 8), le taux volumique de �ls dans la direction chaîne
est également un paramètre pouvant in�uer sur la rigidité macroscopique du composite. Ce-
pendant, des taux volumiques identiques ont été volontairement choisis a�n de s’a�ranchir de
ce paramètre.
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Figure 9.14 – Comparaison du comportement macroscopique en traction uniaxiale des archi-
tectures modélisées.

Pour les contraintes à rupture issues des simulations numériques, les ‘Straight Warp’ pos-
sèdent des valeurs entre 3 et 4 fois supérieures à l’interlock 2.5D. La raison de cette di�érence
est identique à celle de la rigidité et se résume à l’embuvage des �ls de chaîne. En e�et, pour
l’interlock 2.5D, l’ondulation de ces �ls induit une concentration des contraintes, et notam-
ment de σI , aux niveaux des bosses et des creux du �ls conduisant à une rupture plus rapide
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du composite. En revanche, dans le cas des ‘Straight Warp’ et pour une sollicitation de trac-
tion dans la direction chaîne, les �ls qui reprennent l’essentiel des e�orts ne possèdent aucun
embuvage. Le reste des e�orts est réparti entre la matrice et les �ls de liage. Et même si le rôle
des �ls de liage en traction est limité, il est important de noter que les di�érences de contrainte
à rupture entre SW1 et SW2 et SW3 ne peuvent s’expliquer qu’avec le taux volumique de
ces �ls qui vaut respectivement 7,2, 6,2 et 5,2%.

La �gure 9.15 montre, pour les 4 architectures, la localisation ainsi que la cinétique de
coupure des �ls de chaîne menant à la dégradation ultime du composite. Les ‘Straight Warp’,
comme pour l’interlock 2.5D, présentent une rupture ‘en avalanche’ des �ls de chaîne. Le
critère de rupture σR est également appliqué aux �ls de liage qui possèdent le même compor-
tement que les �ls de chaîne. Néanmoins, après la coupure de l’ensemble des �ls de chaîne, la
convergence du calcul n’est pas su�sante pour continuer avec la coupure des �ls de liage. Tou-
tefois, au regard des niveaux de reports de charges ainsi que des proportions de �ls de liage et
de chaîne, il ne fait peu de doute quant à la rupture, également ‘en avalanche’, des �ls de liage
après ceux de chaîne. La localisation de l’endommagement des �ls de chaîne pour les ‘Straight
Warp’, au contraire de l’interlock 2.5D décrit en détail précédemment, n’est pas prévisible.
Ce phénomène s’explique par l’absence d’embuvage des �ls des chaîne qui ne provoque pas
d’hétérogénéités su�santes de la valeur de σI dans les �ls pour localiser l’endommagement
dans une zone précise.

(a) (b)

(c) (d)

Figure 9.15 – Endommagement, en traction uniaxiale, des �ls de chaîne des architectures
interlock 2.5D (a), SW1 (b), SW2 (c) et SW3 (d) avec les éléments érodés
en bleu.
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9.6.2 Flexion et traction

Le chargement de �exion combiné à de la traction est, dans les simulations numériques,
identique à celui utilisé pour l’application sur l’interlock 2.5D. La sollicitation de �exion,
représentant le passage d’un rouleau de 225mm, est d’abord imposée pour toutes les architec-
tures. Puis, le chargement de traction monotone croissant dans la direction chaîne est appliqué
jusqu’à la rupture du composite. La �gure 9.16 expose seulement, pour les di�érentes architec-
tures, le comportementmacroscopique de traction. Cette simpli�cation est possible car la cour-
bure imposée par la �exion est identique et appliquée avant le chargement de traction. Avant le
début de l’endommagement, les courbes montrent des rigidités macroscopiques semblables à
celles observées pour ces mêmes composites sollicités exclusivement en traction uniaxiale. En
e�et, les architectures de la famille ‘Straight Warp’ possèdent toujours une rigidité identique
et qui est supérieure à l’interlock 2.5D. Pour les valeurs des contraintes à rupture en traction,
la hiérarchie entre les architectures est toujours respectée mais une légère baisse, par rapport
au cas de chargement sans �exion, est à noter. Ce résultat s’explique par les e�orts provenant
de la �exion dans les �ls de chaîne. Pour les ‘Straight Warp’, par exemple, l’interzone IZ-0 est
soumis à un e�ort supplémentaire de traction alors que IZ-2 à de la compression. Par contre,
dans IZ-1, les �ls sont assujettis, par la �exion, à de la traction pour la partie supérieure (coté
IZ-0) et à de la compression pour la partie inférieure (coté IZ-2). La contrainte additionnelle
de traction provoque ainsi une diminution de la contrainte macroscopique à rupture pour les
architectures SW1, SW2, SW3 et interlock 2.5D de respectivement 11, 17, 22 et 14%.
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Figure 9.16 – Comparaison du comportement macroscopique de traction des architectures mo-
délisées pour le chargement de �exion combiné à la traction.

L’analyse du comportement macroscopique en traction (Fig. 9.16) avec la localisation de
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l’endommagement des �ls de chaîne (Fig. 9.17 et 9.18) permettent de décrire, pour ce charge-
ment complexe, les cinétiques de rupture des di�érentes architectures. Pour l’interlock 2.5D,
les mécanismes de dégradation ont déjà été observés et ont montré une coupure progressive
des �ls de chaîne qui commence par IZ-0 et qui nécessite, pour endommager les autres inter-
zones, une augmentation de chargement. La �gure 9.17 expose, à l’échelle mésoscopique, les 4
étapes clés de la cinétique de coupure des �ls de chaîne. La correspondance de ces étapes avec
le chargement macroscopique apparait sur la �gure 9.14.

t1 t2

t3 t4

Figure 9.17 – Cinétique d’endommagement, en �exion combinée à de la traction, des �ls de
chaîne de l’interlock 2.5D avec les éléments érodés en bleu pour les incréments
du chargement macroscopique t1, t2, t3 et t4.

Pour SW1, SW2, SW3, la coupure des �ls est brutale et se produit en ‘avalanche’. La
coupure des �ls, au contraire de l’interlock 2.5D, commence au niveau de IZ-1 et non de IZ-0.
Cette di�érence résulte des écarts importants de rigidité entre les interzones qui dépendent de
l’ondulation des �ls de chaîne ou de liage présents dans ces interzones (voir Tab. 9.1, 9.3, 9.4 et
9.5). Concernant la forme, l’orientation ainsi que la localisation des �ssures dans les interzones,
elles dépendent, comme pour le chargement de traction uniaxiale, de l’ondulation des �ls dans
la direction chaîne. En e�et, pour interlock 2.5D, les �ssures se situent aux niveaux des bosses
et des creux selon l’interzone et sont orthogonales à la direction de sollicitation en traction.
Au contraire pour les ‘Straight Warp’, l’absence d’embuvage dans l’interzone IZ-0, qui est
endommagée en premier, provoque une localisation ‘numérique’ moins précise des �ssures
des �ls qui restent néanmoins perpendiculaires à la direction du chargement en traction.

160



Cohésion suivant l’épaisseur des architectures 9.7

(a) (b)

(c)

Figure 9.18 – Endommagement, en �exion combinée à de la traction, des �ls de chaîne des ar-
chitectures SW1 (b), SW2 (c) et SW3 (d) avec les éléments érodés en bleu.

9.7 Cohésion suivant l’épaisseur des architectures

L’étude menée sur les paramètres d’optimisation architecturaux, dans le chapitre 8, a ré-
vélé que l’absence d’embuvage des �ls de chaîne conduisait à des performances supérieures
en traction. Cependant, à cause des sollicitations complexes de la bande, les composites unidi-
rectionnels ne représentent pas une solution viable. En e�et, l’absence de �ls dans l’épaisseur
induit une faible cohésion du composite dans cette direction. L’objectif de cette étude est de
comparer les performances selon l’épaisseur des 4 architectures modélisées mais également
de véri�er la faible cohésion d’un composite unidirectionnel, spécialement par rapport aux
‘Straight Warp’, qui possèdent également une couche de �ls sans embuvage.

Les simulations numériques ont été e�ectuées en traction monotone croissante suivant
l’épaisseur du composite. La �gure 9.19 montre le comportement macroscopique en traction,
suivant l’épaisseur, des di�érentes architectures modélisées et d’un composite unidirectionnel.
Les résultats montrent une rigidité nettement supérieure des composites tissés par rapport au
composite unidirectionnel con�rmant l’importance de la présence d’un �l suivant l’épaisseur.
Les courbes signalent également que les architectures de la famille ‘Straight Warp’ sont plus
performant pour ce type de sollicitation. Malgré la présence de �ls de chaîne sans embuvage
(interzone IZ-0), ces architectures possèdent une bonne cohésion dans l’épaisseur grâce aux
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�ls de liage. Pour les di�érences de rigidité entre les ‘Straight Warp’, elles résultent de la po-
sition des �ls de liage qui sautent pour SW1, SW2 et SW3 respectivement 1, 2 et 3 �ls de
trame. Ces con�gurations géométriques confèrent à SW1 un embuvage plus élevé des �ls de
liage par rapport aux autres architectures entrainant alors des performances supérieures selon
l’épaisseur du composite.
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Figure 9.19 – Comparaison du comportement macroscopique de traction, dans l’épaisseur du
composite, des architectures modélisées et d’un composite UD.

9.8 Synthèse

Dans ce chapitre, le composite tissé de l’étude expérimentale, l’interlock 2.5D, ainsi que
des architectures de la famille des ‘Straight Warp’ ont été modélisées par l’intermédiaire de
maillages éléments �nis. Cette famille de composites tissés a�che, selon les résultats du cha-
pitre 8, des paramètres optimisés pour un chargement de traction. A�n de con�rmer ces résul-
tats préliminaires, une comparaison des architectures a été e�ectuée pour des sollicitations de
traction mais également de �exion combinée avec de la traction. Pour rappel, ces conditions
de chargement sont représentatives d’une bande sollicitée par les tambours moteurs (traction)
et qui subit un changement de direction en passant par un rouleau (�exion).

Avant de confronter les comportements macroscopiques des di�érentes architectures, la
modélisation de la rupture des �ls par une approche locale a été testée sur l’interlock 2.5D et
comparée avec les résultats expérimentaux. Pour les deux cas de chargement, les coupures des
�ls de chaînes sont perpendiculaires à la direction de chargement et localisées aux niveaux des
bosses et des creux conformément aux observations expérimentales. De plus, les cinétiques de
rupture des interzones ont également été trouvées en parfaite adéquation avec les analyses
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tomographiques. En e�et, la coupure des interzones se produit en avalanche pour la traction
pure alors qu’elle est progressive et commence, pour la �exion combinée à la traction, par
l’interzone IZ-0.

En ce qui concerne la modélisation du comportement macroscopique, un accord satisfai-
sant a été trouvé avec les résultats expérimentaux en identi�ant le critère σR sur le comporte-
ment macroscopique de l’interlock 2.5D. La prise en compte des autres mécanismes d’endom-
magement pourrait néanmoins aboutir à une meilleure superposition des courbes macrosco-
piques expérimentales et numériques. Dans ce cadre, le chapitre 11 propose une amélioration
en se consacrant, en plus de la coupure des �ls de chaîne, à l’endommagement ductile de la
matrice.

L’identi�cation directe du critère σR sur les essais expérimentaux menés sur le �l de chaîne
a montré en revanche un écart conservatif important entre la contrainte à rupture macrosco-
pique expérimentale et celle du calcul éléments �nis. Les raisons de cette di�érence peuvent
provenir du caractère idéalisé de la microstructure, de la dépendance à la taille des mailles du
modèle utilisé pour la coupure des �ls ou encore du taux de �l de chaîne, qui est inférieur dans
la simulation numérique.

A�n de comparer les di�érentes architectures idéalisées de manière objective, les taux et
les diamètres des �ls ainsi que les tailles des mailles sont similaires (voir 9.1). Pour les deux cas
de chargement, les simulations numériques ont montré que les architectures ‘Straight Warp’
possédaient des rigidités et des contraintes à rupture macroscopiques supérieures à l’interlock
2.5D. Ces résultats s’expliquent par la présence dans une interzone, IZ-1 pour les ‘Straight
Warp’ modélisés, de �ls de chaîne n’a�chant aucune ondulation. Cette interzone o�re aux
‘Straight Warp’ les mêmes avantages que les composites unidirectionnels mais avec la pré-
sence des �ls de liages, ce type de renfort tissé béné�cie également d’une bonne cohésion dans
l’épaisseur. Pour conclure sur la contrainte à rupture macroscopique et la rigidité, pour les
deux types de sollicitations, l’architecture SW1 est la plus performante et, par conséquent, la
mieux optimisée pour constituer le renfort tissé d’une bande transporteuse.
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Chapitre 10

Approche probabiliste de la rupture
des �ls

Ce chapitre s’intéresse à la modélisation de la coupure des �ls de chaîne en prenant en compte une

distribution statistique des contraintes à rupture des �bres PET. Pour cela, une approche probabiliste,

s’appuyant sur l’algorithme du modèle déterministe, est présentée et implémentée dans le code Z-set.

Cette approche consiste à introduire numériquement, par une loi de Weibull et un processus de Monte-

Carlo, une valeur de contrainte à rupture di�érente en chaque point d’intégration du �l de chaîne.

Après avoir testé cette approche sur une cellule élémentaire, elle est appliquée à l’interlock 2.5D a�n

d’observer son in�uence sur la dégradation ultime du composite.
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10.1 Traitement probabiliste de la rupture

10.1.1 Objectif

Dans les chapitres précédents, la rupture des �ls de chaîne responsable de la dégradation
ultime du composite a été e�ectuée par une approche locale avec un critère σR déterministe.
Dans cette modélisation de la rupture, le �l par l’intermédiaire de ses points d’intégration pos-
sède une unique valeur de la contrainte à rupture. Cette valeur a été identi�ée à l’aide d’essais
expérimentaux sur les �ls de chaîne composés de �bres PET. L’étude expérimentale, à l’échelle
microscopique, sur les �bres PET a montré que les valeurs des contraintes à rupture des �bres
ne sont pas �xes mais répondent à une distribution de Weibull. L’objectif de ce chapitre est de
prendre en compte cette distribution statistique dans l’approche locale de la rupture des �ls
de chaîne et d’observer son in�uence sur la réponse macroscopique du composite.

La prise en compte de la nature statistique de la rupture des �bres dans le comportement
d’un composite unidirectionnel a été proposée en premier par Rosen avec un modèle analy-
tique [Rosen, 1964]. Avec le développement des moyens de calcul, Kong [Kong, 1979] a amé-
lioré ce modèle en proposant une approche numérique qui introduit une simulation de Monte
Carlo dans le modèle de Rosen pour calculer la rupture des �bres dans le composite. Plus ré-
cemment, cette méthode a été intégrée dans des approches multiéchelles prenant en compte,
par des calculs éléments �nis en 2D [Baxevanakis, 1994] ainsi qu’en 3D [Blassiau et al., 2006a]
[Blassiau et al., 2006b], la rupture des �bres à l’échelle microscopique a�n d’estimer, à l’échelle
macroscopique, la contrainte à rupture du composite unidirectionnel. L’approche probabiliste
développée reprend les principes de cette méthode multiéchelle mais avec comme application
les composites tissés 3D.

10.1.2 Implémentation et statistique de Weibull

L’approche probabiliste, qui a été implémentée dans le code de calculZébulon, est basée sur
le même algorithme que la modélisation déterministe de la rupture des �ls. En e�et, le principe
est identique et compare, à chaque �n d’incrément et pour chaque point d’intégration, la valeur
de σI à celle du critère de rupture σR (voir Fig. 10.1). Cependant, dans l’approche probabiliste,
des valeurs di�érentes du critère de rupture, notées σRi

, sont a�ectées aux points d’intégration.
Ces valeurs peuvent être quelconques ou, comme dans cette étude, répondre à une distribution
statistique et être aléatoirement distribuées à chaque point d’intégration par un processus de
Monte Carlo. Pour les points d’intégration dont la valeur de σI dépassent celles des di�érents
σRi

, la procédure d’érosion d’éléments est appliquée et les éléments a�ectés sont considérés
comme ‘cassés’. Comme pour l’approche probabiliste, un rééquilibrage des e�orts est e�ectué
après l’érosion des éléments et des sécurités pour la gestion du pas de temps sont toujours
appliquées à l’aide des variables δσR

et δcritiquet qui ont été présentées dans le chapitre 7.

A�n d’appliquer cette approche probabiliste sur les �ls de chaîne, la dé�nition d’une dis-
tribution statistique des contraintes à rupture σRi

est nécessaire. Dans le chapitre 4, il a été
constaté que la rupture des �bres de PET constituant les �ls de chaîne suit une distribution
de Weibull. L’identi�cation des paramètres à l’aide des données expérimentales a conduit à
un module m, ou facteur de forme, de 20,3 et à un facteur d’échelle σ0 de 1320MPa. Ces
valeurs ont été obtenues pour une longueur de jauge de 30mm. Ce paramètre expérimental
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Début de l’incrément

Application du chargement
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Figure 10.1 – Schéma de principe de l’algorithme de l’approche probabiliste pour la coupure des
�ls.

peut in�uencer les valeurs de contrainte à rupture, spécialement pour les matériaux fragiles
où la rupture est conditionnée par la présence d’un défaut. Ainsi, plus la longueur de jauge
est importante plus la probabilité de présence d’un défaut est forte et, par conséquent, plus la
contrainte à rupture est faible [Berger et Jeulin, 2003]. L’in�uence de la longueur de jauge dans
la comparaison entre les valeurs expérimentales et numériques a été résolue par Baxevanakis
et al. [Baxevanakis et al., 1993]. Dans leur étude menée sur des composites unidirectionnels
avec des �bres de carbone, la longueur de jauge est prise en compte en a�ectant la même
contrainte à rupture sur un élément ‘statistique’ qui possède la même longueur que la jauge.
Cet élément ‘statistique’ peut être composé d’un ou plusieurs éléments selon le ra�nement du
maillage. Néanmoins, pour des �bres possédant une rupture faisant intervenir une grande dé-
formation plastique, l’e�et de la longueur de jauge sur les résultats expérimentaux est minime.
Avec un modulem de 20,3, caractéristique des matériaux polymères ductiles [Marcellan et al.,
2003] [Colomban et al., 2006], l’in�uence de la longueur de jauge sur la contrainte à rupture
des �bres PET a donc été négligée. Le facteur d’échelle σ0 reste donc inchangé par rapport à
ce paramètre et demeure proche de la valeur moyenne des contraintes à rupture observée sur
les �bres PET. Ainsi, chacune des valeurs de σRi

a�ectées aux points d’intégration du �l de
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chaîne correspondrait à la probabilité de rupture d’une �bre PET. Cependant, l’utilisation des
paramètres identi�és pour dé�nir les σRi

des points d’intégration n’est pas directe. En e�et,
l’identi�cation de la loi de Weibull a été réalisée sur la section e�ective d’une �bre, or dans
le composite, ce n’est pas la section e�ective qui est utilisée mais la section apparente du �l.
Cette di�érence entre les sections e�ective et apparente du �l de chaîne, valant respectivement
0,88mm2 et 1,54mm2, nécessite un ajustement du facteur d’échelle σ0. Cette ajustement a été
accompli en comparant le comportement expérimental du �l de chaîne avec sa modélisation
numérique utilisant l’approche probabiliste. Dans les calculs éléments �nis, le module m est
�xé 20,3 et le paramètre σ0 joue la variable d’ajustement permettant de superposer au mieux
les courbes. La comparaison entre le comportement expérimental d’un �l de chaîne et les si-
mulations numériques utilisant une approche déterministe, avec un σR �xe et égale à σ(chaine)

R ,
ou une approche probabiliste avec le jeu de paramètre optimisé (m=20,3, σ0=810MPa) est pré-
sentée sur la �gure 10.2. Une autre identi�cation aurait été également possible en utilisant le
rapport entre les sections e�ective et apparente qui aurait conduit à un σ0 de 754MPa.
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les modélisations numériques possédant un critère de rupture déterministe ou sta-
tistique.

La �gure 10.3 montre la distribution des contraintes à rupture σRi
utilisée dans la simu-

lation numérique de l’essai de traction du �l de chaîne. Alors que le nombre de �bres PET
constituant le �l de chaîne est de 2300, le maillage du �l ne possède, dans sa section, que 192
points d’intégration. Une valeur de σRi

, associée à un point d’intégration, ne correspond donc
pas à une seul �bre mais à un paquet d’environ 12 �bres. Concernant la représentativité d’un
VER utilisant ce type d’approche, Baxevanakis [Baxevanakis, 1994] a trouvé, pour un calcul
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2D, qu’un VER possédant 6 �bres donnait une valeur constante de la moyenne de la contrainte
à rupture. Pour les calculs 3D, Blassiau [Blassiau, 2005] a étendu ce principe en supposant que
le VER 3D, pour un matériau isotrope transverse, devait être constitué de 6x6=36 �bres pa-
rallèles. Blassiau a également con�rmé cette hypothèse par des simulations numériques où
aucune in�uence signi�cative de la taille du VER n’a été relevée à partir de 32 �bres. Le VER
utilisé pour la simulation numérique du �l de chaîne est donc assumé représentatif.

Figure 10.3 – Distribution des contraintes à rupture σRi
aux points d’intégration, dans un �l

constitué de �bres PET, répondant à la loi de Weibull possédant les paramètres
m=20,3 et σ0=810MPa.

10.2 Application sur une cellule élémentaire

10.2.1 Objectif et principe de l’étude

L’utilisation d’une approche probabiliste sur le �l de chaîne en traction uniaxiale a mon-
tré, pour une taille de VER su�sante, la convergence de la contrainte macroscopique à rup-
ture vers une valeur unique et identique à l’approche déterministe. Cependant, au sein d’un
composite tissé, un gradient de contrainte est observable au sein des �ls de chaîne qui sont
responsables, dans la direction chaîne, de la dégradation ultime du composite. L’objectif de
cette étude consiste alors à analyser l’in�uence d’une approche probabiliste, par rapport à une
approche déterministe, sur la cinétique et la contrainte à rupture d’un composite tissé 3D.

A�n de répondre à cet objectif en couvrant l’ensemble des scénarios possibles, un grand
nombre de simulations numériques est nécessaire. Pour cela, les calculs éléments �nis ont
été réalisés sur une cellule élémentaire périodique (voir Fig. 10.4). Cette cellule est composée
d’un �l de chaîne et deux �ls de trame noyés dans une matrice. De plus, elle est considérée
comme représentative de l’interlock 2.5D car elle possède les mêmes taux volumiques de
�ls et le même embuvage pour le �l de chaîne. L’unique di�érence entre les calculs se trouve
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alors dans l’a�ectation aléatoire de la distribution statistique aux points d’intégration. Pour
l’ensemble des essais, les paramètres de la loi de Weibull sont identiques mais les valeurs σRi

et leur a�ectation sont uniques en utilisant une nouvelle graine de tirage pour le processus de
Monte-Carlo. La �gure 10.5 montre deux distributions aléatoires des contraintes à rupture σRi

aux points d’intégration du �l de chaîne. Par ailleurs, les �ls de chaîne possèdent, dans leur
section, le même nombre de points d’intégration que le �l utilisé pour e�ectuer l’identi�cation
du paramètre σ0 de la loi de Weibull.

Figure 10.4 – Cellule élémentaire périodique pour les approches déterministe et probabiliste.

Figure 10.5 – Exemples de distribution, aux points d’intégration, des contraintes à rupture σRi

dans le �l de chaîne.
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10.2.2 Résultats

Les résultats des simulations numériques e�ectuées sur la cellule élémentaire périodique
sont présentés sur les �gures 10.6, 10.7, 10.8 et 10.9. Les graphes labellisés (b) expriment, sui-
vant la direction chaîne, la contrainte macroscopique en fonction de la déformation de la cel-
lule élémentaire. Les nombres présents sur les courbes illustrent, à l’échelle macroscopique,
les di�érentes étapes de la dégradation du composite pendant le calcul. Les images labelli-
sées (a) montrent l’endommagement du �l de chaîne se trouvant à l’intérieur de la cellule. La
colonne centrale représente une vue de côté du �l de chaîne alors que la première et la troi-
sième colonnes sont, respectivement, des vues en coupe aux niveaux de la bosse et du creux
du �l. Concernant l’évolution de la coupure du �l, elle est organisée en lignes en respectant les
numéros des di�érentes étapes de l’endommagement observées sur la courbe macroscopique
correspondante.

A�n d’avoir une référence pour comparer les résultats de l’approche probabiliste, le com-
portement macroscopique ainsi que la dégradation du �l de chaîne utilisant l’approche déter-
ministe sont rappelés sur la �gure 10.6. Les images montrant l’érosion des éléments, pour une
valeur de σR identique à chaque point d’intégration, ont révélé une parfaite symétrie de l’en-
dommagement au cours du chargement. En e�et, l’initiation (étape 1), la propagation (étapes
2 à 4) de la coupure ainsi que la rupture du �l (étape 5) se produisent simultanément aux ni-
veaux de la bosse et du creux. Les deux coupures sont également parfaitement orthogonales à
la direction chaîne. Concernant le comportement macroscopiqueΣXX de la cellule, l’initiation
de la coupure du �l survient à 96% de la valeur dégradation ultime du composite ΣR.
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Figure 10.6 – Cinétique de la coupure du �l de chaîne pour l’approche déterministe avec les
éléments érodés en bleu (a) et la courbe macroscopique correspondante exprimant
la contrainte normalisée en fonction de la déformation (b).

Pour l’approche probabiliste, des cinétiques de coupures du �l de chaîne di�érentes ont
été observées traduisant une perte de symétrie de la dégradation du �l. Parmi une centaine de
calculs éléments �nis possédant la même loi de Weibull mais avec un tirage et une a�ectation
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di�érente des valeurs de σRi
, 3 cas ont été sélectionnés. Le comportement et la cinétique de

dégradation de ces simulations numériques apparaissent sur les �gures 10.7, 10.8 et 10.9. La
�gure 10.7 (a) montre une dégradation asymétrique du �l de chaîne avec une coupure unique-
ment localisée au niveau du creux alors que la section au niveau de la bosse est intact. Pour
le cas de la �gure 10.8 (a), l’initiation ainsi que les vitesses d’avancements des coupures ne
sont pas synchronisées entre la bosse et le creux. En�n, la �gure 10.8 (a) dévoile, comme pour
l’approche déterministe, des coupures complètes du �l de chaîne aux niveaux de la bosse et du
creux. Cependant, dans ce cas, ces coupures ne sont pas symétriques en termes d’initiation, de
propagation et d’orientation. Au niveau du creux, la coupure est parfaitement perpendiculaire
à la direction de chargement et appartient à une seule section d’élément. Pour la coupure située
au niveau de la bosse, elle est légèrement inclinée par rapport à la direction de chargement et
appartient donc à plusieurs sections d’éléments. Au sujet du comportement macroscopique
des 3 cas étudiés, les valeurs de ΣXX pour l’initiation et la dégradation ultime du composite
sont légèrement inférieures aux valeurs obtenues avec l’approche déterministe.
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Figure 10.7 – Coupure d’un seul côté du �l de chaîne pour l’approche probabiliste (a) et la
courbe macroscopique correspondante exprimant la contrainte, normalisée par
la valeur déterministe de ΣR, en fonction de la déformation (b).

Les résultats, présentés ci-dessus et dans [Roirand et al., 2017], ont montré l’aptitude de
l’approche probabiliste à capturer plusieurs modes de rupture d’un �l de chaîne. Néanmoins,
la dégradation du �l est toujours localisée aux niveaux de la bosse et/ou du creux à cause du fort
gradient de contrainte présent et de la faible dispersion des valeurs de σRi

des �bres PET avec
un module de Weibull σ0 de 20,3. Les con�gurations obtenues apparaissent plus réalistes au
regard des observations tomographiques où les coupures des �ls n’observent pas de parfaites
symétries.
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Figure 10.8 – Coupure d’un côté et initiation de l’autre côté du �l de chaîne pour l’approche pro-
babiliste (a) et la courbe macroscopique correspondante exprimant la contrainte,
normalisée par la valeur déterministe de ΣR, en fonction de la déformation (b).
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Figure 10.9 – Coupures non symétriques des deux côtés du �l de chaîne pour l’approche pro-
babiliste (a) et la courbe macroscopique correspondante exprimant la contrainte,
normalisée par la valeur déterministe de ΣR, en fonction de la déformation (b).
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10.3 Application sur l’interlock 2.5D

10.3.1 Objectif et principe

Pour le composite interlock 2.5D sollicité en traction, avec l’approche déterministe, la
coupure des �ls de chaîne de l’ensemble des interzones se produit ‘en avalanche’. L’étude sur
la cellule élémentaire a montré que l’approche probabiliste jouait un rôle sur la cinétique de
coupure du �l de chaîne, qui ne présente plus une symétrie parfaite, et sur la valeur de la
contrainte à rupture macroscopique. L’objectif de cette étude sur l’interlock 2.5D consiste à
observer l’in�uence de l’approche probabiliste sur la cinétique de rupture des �ls de chaîne,
des interzones et, par conséquent, sur la valeur de la contrainte à rupture du composite.

Comme pour l’application sur la cellule élémentaire, le principe de l’étude réside dans le
lancement de plusieurs calculs éléments �nis utilisant l’approche probabiliste. Pour chacune
des simulations numériques, une distribution aléatoire des contraintes à rupture σRi

, respec-
tant la même loi de Weibull, est réalisée aux points d’intégration des �ls de chaîne par un
processus de Monte-Carlo. La �gure 10.10 montre un exemple de distribution des valeurs σRi

dans les �ls de chaîne du maillage interlock 2.5D.

Figure 10.10 – Distribution, aux points d’intégration, des contraintes à rupture σRi
dans les �ls

de chaîne de l’interlock 2.5D.

10.3.2 Résultats

Les résultats de l’approche probabiliste sur l’interlock 2.5D proviennent de 30 simulations
numériques di�érentes. Au contraire de l’approche déterministe, où la rupture des interzones
se produit en ‘avalanche’ au même niveau de contrainte macroscopique, la coupure des �ls de
chaîne appartenant aux interzones peut être progressive et intervenir à plusieurs niveaux de
chargement. Pour chacun des calculs éléments �nis réalisés, les valeurs macroscopiques de la
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contrainte d’amorçage et de rupture ont été relevées. La contrainte à l’amorçage correspond
à la valeur de la contrainte macroscopique quand le premier élément, appartenant aux �ls de
chaîne, est érodé. Concernant la contrainte à rupture, elle représente la valeur macroscopique
de la contrainte de dégradation ultime du composite qui se traduit dans le calcul par la coupure
de l’ensemble des �ls de chaîne des interzones. Les principales grandeurs statistiques, issues de
ces contraintes et normalisées par la contrainte à rupture obtenue par l’approche déterministe
ΣRd

, sont observables sur la table 10.1.

Moyenne Médiane Écart type Min Max
(% de ΣRd

) (% de ΣRd
) relatif (%) (% de ΣRd

) (% de ΣRd
)

Contrainte à l’amorçage 97,09 98,39 5,34 82,45 101,94
Contrainte à rupture 104,09 104,39 1,48 100,15 106,79
Di�érence entre

amorçage et rupture 7,00 5,67 65,80 2,88 22,67

Table 10.1 – Principales grandeurs statistiques, normalisées par ΣRd
, de la dégradation numé-

rique de l’interlock 2.5D en utilisant une approche probabiliste.

En comparaison avec l’approche déterministe où une contrainte à rupture unique avait été
trouvée, la valeur moyenne de la contrainte à rupture est légèrement supérieure avec 104,09%
de ΣRd

. Cette valeur normalisée de la contrainte moyenne à rupture possède néanmoins une
bonne représentativité de l’ensemble des simulations avec un écart type relatif de seulement
1,48%. Pour la contrainte à l’amorçage, l’écart type relatif est plus important avec 5,34% par
rapport à la valeur moyenne de 97,09% deΣRd

. Cette plus forte dispersion sur l’amorçage que
sur la rupture provient de la présence ou non, aux niveaux des points d’intégration des creux
et des bosses, des valeurs les plus faibles de la distribution statistique de Weibull. Les consé-
quences de ce phénomène sont considérables sur la cinétique entre l’amorçage et la rupture du
composite. En e�et, l’écart type de la di�érence entre l’amorçage et la rupture est de 65,80%
pour une moyenne de 7% de ΣRd

. Cependant, un amorçage rapide n’est pas pour autant sy-
nonyme d’une rupture prématurée des �ls de chaîne et donc du composite. La �gure 10.11
présente deux simulations numériques qui possèdent respectivement la plus faible, en traits
continus, et la plus grande di�érence, en traits pointillés, entre les contraintes normalisées à
l’amorçage et à rupture. Les courbes, en rouge, exposent le comportement macroscopique sui-
vant la direction de chargement exprimé par la contrainteΣXX normalisée parΣRd

en fonction
de la déformation EXX . Les histogrammes bleus révèlent le pourcentage d’éléments érodés,
nécessaire à la rupture de l’ensemble des interzones, en fonction de la déformation EXX . Pour
la simulation présentant l’écart maximum de 22,67% de ΣRd

entre l’amorçage et la rupture, le
premier élément érodés arrive pour un chargement de ΣXX/ΣRd

de 82,45% et la coupure de
l’ensemble des interzones se produit à 105%. L’endommagement n’est cependant pas visible,
sur l’histogramme et la courbe de traction, jusqu’à la contrainte à rupture car seulement 0,25%
des éléments nécessaires pour conduire à la dégradation ultime du composite ont été érodés.
En résumer, malgré l’érosion de quelques éléments, la coupure des interzones se produit de
manière subite à ΣXX/ΣRd

égale à 105,120%. Pour le cas où l’écart de contrainte est faible
entre l’amorçage et la rupture avec 2,88%, la cinétique de coupure des �ls apparait paradoxa-
lement plus progressive. En e�et, après les premiers éléments érodés pour une ΣXX/ΣRd

de
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96,73%, la coupure des �ls de chaîne se produit à plusieurs niveaux de chargement comme le
dévoile l’histogramme et la courbe en traits continus bleus de la �gure 10.11.
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Figure 10.11 – Comparaison du comportement macroscopique et de la cinétique de rupture des
interzones pour des distributions possédant respectivement la plus faible (traits
continus) et la plus grande (traits pointillés) di�érence entre les contraintes à
l’amorçage et à rupture.

Les résultats des simulations numériques utilisant l’approche probabiliste, sur l’interlock
2.5D, ont montré une faible dispersion de 5,34% de la contrainte à l’amorçage et une très
faible de celle à rupture avec un écart type relatif de 1,48% (voir Fig. 10.12). Cependant en
réalisant la même étude statistique sur les écarts entre l’amorçage et la rupture de chacun des
calculs, la dispersion devient très importante et atteint 65,80%. Malgré ces écarts conséquents,
la coupure des di�érentes interzones intervient dans la majorité des calculs à niveau de char-
gement unique comme l’indique la �gure 10.12. Dans ces calculs, l’amorçage de la rupture
représente seulement l’érosion de quelques éléments qui possèdent une valeur très faible de
la contrainte à rupture σRi

. Au niveau du comportement macroscopique, l’in�uence de cette
endommagement n’est pas visible. La dégradation ultime de l’interlock 2.5D apparaît alors
similaire à la rupture en ‘avalanche’ de l’approche déterministe. De plus, l’endommagement
des interzones est également localisé aux niveaux des creux et des bosses des �ls de chaîne où
un fort gradient de contrainte est présent. En revanche, même si les �ssures dans les �ls de
chaîne sont, en moyenne, orthogonales à la direction de sollicitation, elles peuvent posséder
localement des orientations plus aléatoires comme le montre la �gure 10.13.
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Figure 10.12 – Cinétiques de rupture des interzones en fonction de la contrainte macroscopique
pour l’ensemble des simulations (bleu) ainsi que l’interpolation linéaire entre les
contraintes moyennes à l’amorçage et à la rupture (rouge) et leurs écarts types
(noir).

Figure 10.13 – Coupures de �ls de chaîne (éléments érodés en bleu), réalisées avec l’approche
probabiliste, présentant localement des orientations non orthogonales à la direc-
tion de chargement.
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10.4 Synthèse

Dans ce chapitre, une approche probabiliste de la rupture des �ls chaîne a été implémentée
dans le code Zébulon. Le principe est similaire à l’approche déterministe où la dégradation ul-
time du composite est guidée par la rupture des �ls de chaîne et, plus particulièrement, par la
comparaison entre σI et une valeur critique, noté σR. Cependant pour l’approche probabiliste,
la valeur de σR n’est pas unique et varie selon une distribution statistique pour chaque point
d’intégration. Dans cette étude, la distribution répond à une loi de Weibull qui a été identi�ée
sur les contraintes à rupture expérimentales des �bres PET composant les �ls de chaîne. L’af-
fectation aux points d’intégration des contraintes à rupture, notées σRi

, est e�ectuée par un
processus de Monte Carlo.

Des simulations numériques, utilisant cette approche probabiliste, ont été menées sur une
cellule élémentaire ainsi que sur une cellule périodique de l’interlock 2.5D. Les résultats des
calculs éléments �nis ont montré, à l’échelle mésoscopique, la capacité du modèle à obtenir
plusieurs modes de coupure du �l de chaîne qui sont assumés plus réalistes, par rapport à
l’approche déterministe, au regard des observations tomographiques réalisées. Par ailleurs,
même si des écarts importants ont été relevés entre les valeurs des contraintes d’amorçage et
de rupture, la coupure de l’ensemble des interzones menant à la dégradation ultime du com-
posite intervient aux niveaux des bosses et des creux et, dans la majorité des cas, durant un
intervalle de chargement très limité. Pour une sollicitation de traction uniaxiale, l’approche
probabiliste conduit à un endommagement peu progressif proche de la rupture en ‘avalanche’
de l’approche déterministe. Il est cependant important de signaler que ce résultat est dépen-
dant de l’intensité des gradients de contrainte à l’intérieur de la cellule périodique mais surtout
de la distribution statistique des valeurs de σRi

. En e�et, les �bres polymères étant ductiles,
elles possèdent des σRi

moins dispersées que des matériaux plus fragiles comme les �bres cé-
ramiques où le module deWeibull est compris entre 5-10 [Blassiau et al., 2008] alors qu’il est de
20,3 pour les �bres PET testées expérimentalement. L’utilisation de �bres céramiques pourrait
alors entrainer une dispersion plus importante des contraintes à rupture macroscopiques du
composite et, éventuellement, localiser en dehors des bosses et des creux l’endommagement
des �ls de chaîne.
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Chapitre 11

Prise en compte de la cavitation de
la matrice

Dans les chapitres précédents, la modélisation numérique de la dégradation dans les composites tissés,

sollicités en traction dans la direction chaîne, s’est limitée à la coupure des �ls de chaîne. Ce chapitre

s’intéresse à la faisabilité de modéliser la cavitation de la matrice supposée préalable à la coupure des

�ls. Après avoir justi�é le choix du modèle de Gurson-Tvergard-Needleman (GTN) pour simuler numé-

riquement l’endommagement matriciel, une identi�cation des paramètres du modèle a été e�ectuée.

Avec le modèle GTN obtenu, des calculs éléments �nis ont été réalisés, sur une cellule élémentaire,

a�n de tester le couplage des deux modèles d’endommagement. En�n, une application a été e�ectuée

sur la cellule périodique de l’interlock 2.5D. Les courbes macroscopiques (Σ, E) expérimentales et

numériques ont été comparées.
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11.1 Objectif de l’étude

Dans les chapitres précédents, la simulation numérique de dégradation du composite s’est
limitée à la coupure des �ls de chaîne. Ce mécanisme de rupture est supposé être responsable,
pour une sollicitation de traction dans la direction chaîne, de la dégradation ultime du com-
posite. Les résultats des simulations numériques, obtenus avec cette approche sur l’interlock
2.5D, sont en adéquation avec les observations expérimentales en termes de cinétique et de
contrainte à rupture. Néanmoins, des écarts ont été relevés dans la partie non linéaire du com-
portement macroscopique notamment au niveau des in�exions des courbes (Σ, E). A�n d’y
remédier, il est proposé de modéliser d’autres mécanismes d’endommagement présents dans
les composites tissés 3D. L’objectif consiste alors en la possibilité de prendre en compte, en plus
de la coupure des �ls de chaîne, les autres mécanismes d’endommagement. Pour le composite
interlock 2.5D et le chargement considéré, d’autres dégradations sont la �ssuration longitu-
dinale des �ls de trame, la décohésion aux interfaces �ls/matrice et la �ssuration matricielle.
Cependant, devant l’absence de matrice dans les �ls (�bres sèches), qui sont composés unique-
ment de vide et de �bres PET ou PA66, seule la �ssuration matricielle a été prise en compte. En
e�et l’in�uence de la décohésion aux interfaces et de la �ssuration transverse des torons est
assumée signi�cative sur le comportement macroscopique si, et seulement si, les �ls possèdent
une cohésion mécanique dans la direction transverse. Dans cette étude, la modélisation de la
dégradation du composite, à l’échelle mésoscopique, s’est alors limitée à la coupure des �ls de
chaîne et à la cavitation de la matrice.

11.2 La cavitation

La modélisation de l’endommagement matriciel est dépendant du comportement de la ma-
trice PVC. Dans les conditions d’utilisation de notre étude, en termes de vitesse de déformation
et de température, la matrice PVC possède un comportement non linéaire où l’endommage-
ment est caractérisé par la cavitation [Malvik, 2011] [Ognedal, 2012]. A�n de choisir un mo-
dèle permettant de décrire ce phénomène, une présentation générale des mécanismes de la
cavitation et des di�érents modèles existants est e�ectuée. En ce qui concerne la simulation
numérique de la coupure des �ls, elle est traitée sur l’interlock 2.5D dans le chapitre 9.

11.2.1 Description

La cavitation est un mécanisme de déformation plastique ∗ pouvant engendrer la rupture
ductile d’un matériau. Elle peut être décrite par trois phases successives :

• la germination est la création de cavités, lors d’une déformation plastique, autour d’un
défaut ponctuel ou d’une inclusion. Les sites de création des cavités sont ainsi dépen-
dants de la composition et de la microstructure interne du matériau. Pour les polymères,
la germination peut naître, par exemple, de la scission de chaîne moléculaire [Castagnet,
1998] [Galeski, 2003], de la cavitation à l’intérieur d’un renfort caoutchoutique [Bai et al.,
2005] ou encore de la décohésion entre la matrice et une inclusion [Delhaye et al., 2010].
Pour la matrice de l’interlock 2.5D, le matériau utilisé est un PVC possédant beaucoup

∗. Note : la notion de plastique est exclusivement associée au caractère irréversible de la déformation.
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d’additifs et de charges. Pour ce type de matériau, les charges les plus utilisées sont le
carbonate de calcium (CaCO3) devant le dioxyde de titane (T iO2) [Grossman, 2008].
Ces charges ou particules rigides présentes dans la matrice vont être à l’origine de la
germination des cavités par décohésion de la matrice et des charges [Ognedal, 2012].
Dans le chapitre 5, les images tomographiques ont permis de révéler, dans le matériau
non endommagé, la présence d’un grand nombre de ces particules ;

• le phase de croissance caractérise l’augmentation du volume des cavités. L’orientation
et la taille de ces cavités sont fortement in�uencées par la contrainte hydrostatique de
tension [Laiarinandrasana et al., 2012]. Pour les polymères, même si les cavités ne sont
pas visibles à l’échelle macroscopique, la cavitation peut se manifester par un blanchi-
ment en surface. Ce phénomène s’explique par la présence de petites cavités qui vont
modi�er localement l’indice de réfraction de la lumière du matériau de base, c’est l’e�et
de Fresnel [Katz et Milewski, 1978].

• en�n, la coalescence des cavités qui est le dernier stade de cavitation. Elle se matérialise
par le regroupement des cavités provenant de la rupture des ligaments les séparant.
La rupture d’un ligament peut se produire par striction et/ou par la formation d’une
seconde population de cavités dans le ligament qui vont croître et coalescer. Le résultat
de la coalescence est la création d’une �ssure macroscopique pouvant être caractérisée
géométriquement par une longueur, largeur et hauteur critiques.

11.2.2 Choix du modèle

L’intérêt de modéliser la cavitation de la matrice réside dans la volonté de pouvoir créer,
dans les simulations numériques, des �ssurations matricielles mésoscopiques a�ectant le com-
portement macroscopique du composite. Pour cela, le modèle doit prendre en compte la crois-
sance des cavités de manière à amorcer et faire propager des �ssures dans la matrice du com-
posite.

Dans ce cadre, le choix s’oriente vers un modèle micro-mécanique couplé pour décrire
l’endommagement. Ces modèles [Besson, 2010], fondés sur une description di�use de l’en-
dommagent, associent l’endommagement physique à une variable interne du modèle. Pour la
cavitation, cette variable s’exprime par le taux de porosité. Le couplage entre l’endommage-
ment et le comportement du matériau, réalisé par la surface de charge, permet de prendre en
compte l’adoucissement du matériau. En ce qui concerne l’évolution de la porosité, elle est
dé�nie par des lois représentant la germination, la croissance ou la coalescence des cavités.

Ces modèles, développés initialement pour la mécanique des sols puis les matériaux mé-
talliques, sont issus de la mécanique des milieux poreux qui prend en compte, en travaillant à
l’échelle des pores, la microstructure du matériau. Le premier modèle micro-mécanique trai-
tant de l’endommagement ductile a été développé par Gurson [Gurson, 1977]. La surface ma-
croscopique de plasticité est obtenue à partir de l’analyse limite d’une sphère. La cellulaire
élémentaire considérée, à l’échelle microscopique, est composée d’une cavité sphérique à l’in-
térieur d’une matrice rigide parfaitement plastique. Dans ce modèle, seul le mécanisme de
croissance des cavités est considéré. Les cavités sont présentes et vont avoir une croissance iso-
trope jusqu’à atteindre une porosité critique. A�n de prendre en compte l’ensemble des phases
de la cavitation (germination, croissance et coalescence), Tvergaard et Needleman [Tvergaard,
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1982] [Tvergaard et Needleman, 1984] ont amélioré le modèle de Gurson en changeant la dé-
�nition du critère de plasticité. Le modèle modi�é est plus communément appelé GTN pour
Gurson-Tvergaard-Needleman. Récemment, et notamment au Centre des Matériaux, le mo-
dèle GTN a été adapté aux matériaux polymères et a fait l’objet de nombreuses applications.
Les travaux suivant peuvent être cités pour exemple [Lafarge, 2004] [Boisot, 2009] [Devilliers,
2011] [Ricard, 2013] [Cayzac et al., 2013].

Devant l’expérience acquise sur le modèle GTN et sa capacité à pouvoir simuler la crois-
sance des cavités pouvant mener à la propagation d’une �ssure dans la matrice, il a été na-
turellement choisi pour modéliser, au sein du composite, l’endommagement de la matrice par
cavitation.

En�n, il est à noter qu’en modélisant, à l’échelle microscopique, la cavité dans le maillage
éléments �nis, les calculs en mécanique des milieux poreux permettent de prendre en compte
plus précisément l’in�uence de la forme d’une cavité [Steenbrink et al., 1997]. Cependant,
comme ils sont e�ectués sur une cellule élémentaire, l’application n’est pas envisageable pour
un calcul, à l’échelle mésoscopique, sur composite. Néanmoins, pour un matériau homogène
à cette échelle, cette approche permet d’observer localement la déformation plastique autour
d’une cavité et de suivre l’évolution de sa forme en fonction du chargement. Ce type de calcul
a, par exemple, été utilisé pour mieux comprendre les changements de volume à l’échelle ma-
croscopique d’un PVC, en considérant les charges comme des cavités [Kemal et al., 2009] ou
comme des particules rigides [Ognedal et al., 2014].

11.2.3 Le modèle Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN)

Pour simuler la dégradation de la matrice, les calculs éléments �nis ont utilisé une version
étendue du modèle Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN) [Gurson, 1977] [Tvergaard, 1982]
[Tvergaard et Needleman, 1984]. Cette version, proposée et implémentée dans le code Z-set
[Besson et al., 2001], introduit une contrainte scalaire e�ective, notée σ∗. Le critère de plasticité,
ou modèle GTN, s’exprime alors sous la forme :

Φ(Σ∼, σ∗, f∗) =
Σ2

eq

σ2
∗

+ 2q1f∗cosh

(

q2Σkk

2σ∗

)

− (1 + q21f
2
∗
) (11.1)

avec :

• Σ∼ : tenseur des contraintes macroscopiques (matrice et porosité) ;

• Σeq : contrainte macroscopique équivalente de von Mises ;

• σ∗ : contrainte scalaire e�ective ;

• f∗ : porosité e�ective ;

• q1 et q2 : paramètres (ou fonctions) matériaux de la cavitation ;

• Σkk : tr(Σ∼).
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Le potentiel d’écoulement plastique, noté φ, est alors dé�ni comme :

φ = σ∗ −R(p) (11.2)

avec R la contrainte d’écoulement plastique du matériau sain et p la déformation plas-
tique. Dans cette expression, l’utilisation de la contrainte d’écoulement R(p) à la place de la
limite d’élasticité σ0 permet la prise en compte du durcissement du matériau. Cependant, le
matériau étant poreux, la déformation plastique, dépendante de la porosité f , est di�érente
de la déformation plastique cumulée des matériaux sains. Elle est ainsi appelée déformation
plastique e�ective p. En appliquant la règle de normalité et en identi�ant la dissipation plas-
tique microscopique égale à la dissipation macroscopique, la variable p, supposée isotrope, est
dé�nie par la loi d’évolution suivante :

Ėp
∼

= (1− f)ṗ
∂Φ

∂Σ∼
= (1− f)ṗ

∂σ∗
∂Σ∼

(11.3)

La porosité f est introduite dans le modèle GTN par la fonction bilinéaire f∗ [Tvergaard
et Needleman, 1984] qui permet d’obtenir des évolutions di�érentes de la porosité selon les
phases de croissance ou de coalescence des cavités (voir Eq. 11.4). Lors de la coalescence,
l’augmentation de la porosité étant localisée dans la future surface de rupture, elle est plus
endommageante que lors de la croissance, où la variation de volume (variable scalaire) est ac-
célérée par le biais de la pente δ. La �gure 11.1 illustre la fonction f∗ par rapport aux phases
de croissance et de coalescence des cavités.

f∗ =

{

f si f ≤ fc
fc + δ(f − fc) si f > fc

(11.4)

avec fc la porosité critique marquant le début de la phase de coalescence et δ un coe�cient
matériau.

Figure 11.1 – Illustration de la fonction f∗ [Tanguy, 2001].
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En ce qui concerne l’évolution de la porosité f avant la coalescence, elle résulte de la crois-
sance des cavités existantesmais également de la germination de nouvelles cavités. L’évolution
de la porosité peut ainsi être décomposée comme :

ḟ = ḟgermination + ḟcroissance (11.5)

La loi d’évolution de la germination doit fournir deux informations essentielles, la cinétique
de déclenchement de la germination et la quantité de cavités formées. Pour une germination
par décohésion entra la matrice et les inclusions [Zhang et al., 2000], la loi d’évolution peut
s’exprimer sous la forme :

ḟgermination = Bnσ̇eff + Anṗ (11.6)

avec σ̇eff =αΣ̇eq+βΣ̇kk oùα et β sont des paramètresmatériau quanti�ant respectivement
l’e�et de la partie déviatorique et sphérique du tenseur des contraintes sur la décohésion des
inclusions. PourBn etAn, ils représentent l’intensité de germination contrôlée respectivement
par la contrainte et la déformation. Il est à noter qu’en remplaçant une inclusion par une cavité,
la loi de germination ne respecte pas le principe de conservation de la masse.

Pour la croissance, sa loi d’évolution (Eq. 11.7) s’appuie, en revanche, sur le principe de
conservation de la masse. En considérant la matrice incompressible, la variation de volume
macroscopique causée par la déformation plastique est directement reliée à la croissance des
cavités.

ḟcroissance = (1− f)trĖ∼p
(11.7)

La viscosité du matériau est prise en compte dans le modèle GTN à l’aide d’une loi de
Norton s’exprimant sous la forme :

ṗ = ε̇0

(

φ

K

)n

(11.8)

avec K et n comme paramètres du matériau et ε̇0 = 1.s−1.

En�n, le modèle GTN est dépendant d’un dernier paramètre pour simuler la rupture duc-
tile, la distance caractéristique lc. Dans la littérature, cette valeur est souvent associée aux
irrégularités microstructurales intervenant dans le processus de cavitation. Pour un matériau
présentant des inclusions, la distance caractéristique peut être assimilée à l’espacement moyen
entre les inclusions. Dans l’approche locale présentée du modèle GTN, cette distance caracté-
ristique est représentée directement par la taille de des éléments. A�n d’éviter cette in�uence,
des versions dites ‘non-locales’ ont été développées en implantant la notion de distance carac-
téristique dans la procédure de délocalisation [Lorentz et Andrieux, 2003].
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11.3 Applications

11.3.1 Identi�cation des coe�cients d’un modèle GTN simpli�é

L’identi�cation de l’ensemble des paramètres du modèle GTN nécessite une grande base
expérimentale et ses simulations numériques associées. Devant l’insu�sance de données sur
la cavitation de la matrice PVC, le modèle GTN a été simpli�é en ne considérant qu’une partie
des paramètres (voir Tab. 11.1).

q1 q2 f0
germination coalescence viscosité

lcAn Bn α β fc δ K n

Table 11.1 – Coe�cients du modèle GTN.

La simpli�cation, e�ectuée sur le modèle GTN, est de considérer l’endommagement par
cavitation uniquement dépendant de la phase de croissance des cavités. Les phases de germi-
nation et de coalescence ne sont donc pas prises en compte dans l’évolution de la porosité.
Cette simpli�cation est réalisée dans une majorité des études avec le modèle GTN car les pa-
ramètres décrivant la germination et la coalescence sont di�ciles à déterminer. Pour les aciers,
par exemple, les paramètres décrivant la germination sont essentiellement issus des premiers
travaux de Tvergaard et Needleman [Tvergaard et Needleman, 1984]. La germination des cavi-
tés, par décohésion entre la matrice et les inclusions, est alors modélisée en considérant le taux
volumique d’inclusions comme de la porosité initiale, notée f0. Pour des matériaux possédant
une faible adhésion de la matrice et des charges, comme pour le PVC renforcée en particules
de carbonate de calcium [Kemal et al., 2009], cette approche est facilement justi�able.

En ce qui concerne la coalescence, elle se produit instantanément à la valeur de la porosité
critique fc de la porosité f avec f∗ = f . Avec cette simpli�cation, l’endommagement créé
par l’érosion d’éléments est donc réalisé quand la porosité f de l’élément atteint la porosité
critique fc. Ce modèle GTN emploie ainsi 6 paramètres dont 5 indépendants car fc = 1/q1.
Les paramètres à identi�er sont résumés dans le tableau 11.2.

q1 q2 f0
viscosité
K n

Table 11.2 – Coe�cients du modèle GTN simpli�é.

Pour l’identi�cation, les paramètres retenus doivent permettre d’étudier la compatibilité
des di�érents mécanismes d’endommagement simulés numériquement. La détermination de
la porosité initiale s’est appuyée sur la thèse d’Ognedal [Ognedal, 2012] qui, pour un maté-
riau PVC massif, a estimé la porosité f0 à 24%. Cette valeur a été déterminée en analysant
les surfaces d’inclusions et de cavités de faciès de rupture obtenues par cryo-fractographie.
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Le passage d’un taux surfacique de porosité à un taux volumique est e�ectué par le principe
de Delesse [Weibel et Elias, 1967]. Pour l’interlock 2.5D, l’analyse des observations tomogra-
phiques a révélé que le composite possédait des défauts de mise en forme conduisant, pour
la matrice PVC, à la présence de porosités macroscopiques. Une détermination quantitative
de f0 par tomographie aux rayons X n’est pas envisagée car la résolution de cette technique
est, en général, supérieure à la taille moyenne initiale des cavités. Pour la matrice PVC de
l’étude, la porosité initiale f0 a donc été réévaluée à 30% pour prendre en compte les défauts
macroscopique de la matrice PVC.

Plus récemment, des études, utilisant des éprouvettes Axisymétriques Entaillées (AE) et
la tomographie aux rayons X, ont permis d’observer localement l’évolution de la forme et
de la distribution des cavités [Morgeneyer et al., 2014] [Laiarinandrasana et al., 2016a] [Poulet
et al., 2016]. Avec ce type d’information, il est, par exemple, possible de comparer les variations
locales de la porosité avec celles obtenues numériquement avec le modèle GTN [Boisot et al.,
2011] [Cayzac et al., 2012] [Selles et al., 2016].

Pour les paramètres restants, l’identi�cation a été réalisée par méthode inverse sur une
cellule élémentaire. Cette prise de liberté concernant le modèle est assumée car l’intérêt de
cette étude réside davantage dans la faisabilité du couplage des modèles d’endommagement
locaux que dans l’identi�cation réaliste des paramètres de la cavitation de la matrice PVC. Les
paramètres q1 et q2 ont donc été choisis a�n de capturer les di�érentes phases de dégradation
de la matrice. Pour cela, une identi�cation par méthode inverse a été réalisée sur la cellule
élémentaire représentative de l’interlock 2.5D pour obtenir, comme dans les observations ex-
périmentales, le développement de la �ssuration matricielle avant la rupture des �ls de chaîne.
Pour cela, le paramètre q1 a été �xé à 1,9, ce qui correspond à une porosité critique fc d’en-
viron 53%. Pour le paramètre q2, il varie entre de 0,55 à 0,35 selon une fonction tangente
hyperbolique dépendant de la plasticité. L’introduction d’une fonction pour le paramètre q2
permet de limiter l’in�uence de la triaxialité des contraintes sur la cavitation pour des taux de
déformation élevés [Lafarge, 2004] [Boisot et al., 2011].

En�n, les paramètres K et n de la viscosité ont été, de manière arbitraire, respectivement
�xés à 38MPa et 10. Les simulations numériques étant réalisées en quasi-statique, l’in�uence
de la viscosité sur le comportement mécanique est négligeable. Néanmoins, la présence d’un
terme de viscosité facilite le passage d’éventuelles points singuliers de la loi de comportement,
comme celui de l’élasticité à la plasticité, et permet ainsi une meilleure convergence du calcul
éléments �nis.

11.3.2 Cellule élémentaire

La cellule élémentaire utilisée pour réaliser l’identi�cation des paramètres est présentée sur
la �gure 11.2. Elle est identique à la cellule employée pour tester les approches déterministe et
probabiliste de la rupture des �ls (Chapitres 7 et 10). Elle est également assumée représenta-
tive du VER de l’interlock 2.5D car elle possède les mêmes embuvages et taux volumiques de
constituants. Dans les simulations numériques e�ectuées, le modèle GTN est appliqué exclu-
sivement à la matrice. Pour le �l de chaîne, l’endommagement est opéré en utilisant le critère
de rupture σR. La cellule est sollicitée en traction uniaxiale, dans la direction chaîne, jusqu’à
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la rupture du composite. La cinétique de dégradation de cette cellule élémentaire, avec les
paramètres identi�és du modèle GTN (voir Tab. 11.3), apparaît sur la �gure 11.3.

Figure 11.2 – Maillage de la cellule élémentaire représentative du VER de l’interlock 2.5D.

q1 q2 f0
viscosité
K n

1,9 0,35-0,55 30% 38 10

Table 11.3 – Coe�cients du modèle GTN simpli�é.

La �gure 11.3 expose 8 stades de la dégradation de la cellule, de l’initiation de l’endom-
magement à la rupture �nale du composite. A�n d’observer l’endommagement, la matrice est
en transparence et les �ls de chaîne et trame sont de couleur bordeaux. Les éléments érodés
par le modèle GTN et l’approche déterministe sont repérés en bleu. La dégradation du com-
posite commence dans la matrice avec les éléments en contacts avec le �l de chaîne (images
1 à 3). Même s’il n’est pas situé à l’interface �l/matrice, l’endommagement, au vu de sa forme
et de son positionnement, peut être assimilé à un phénomène de décohésion. Au niveau de
sa localisation le long du �l de chaîne, il est limité aux endroits où l’orientation du �l et la
direction de sollicitation sont les plus éloignées. À partir de l’image 4, la �ssuration se pro-
page progressivement dans la matrice entre les �ls de chaîne et les �ls de trame. En�n, pour
le dernier stade de l’endommagement (image 8), la coupure du �l de chaîne est amorcée, par
l’approche déterministe, au niveau de la bosse. À ce stade, même si le �l de chaîne n’a pas été
entièrement coupé, le calcul a été arrêté car le pas de temps diminue fortement. Cependant,
il a été montré que la coupure des �ls de chaîne, pour ce type de chargement, se produisait
de manière soudaine au même niveau de contrainte macroscopique. La cellule élémentaire est
donc considérée comme entièrement rompue. La pertinence de la cinétique de cavitation dans
la matrice sur ce type de composite reste à démontrer. Seule une observation in situ en cours
de déformation en tomographie permettrait de le réaliser.
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Figure 11.3 – Cinétique de dégradation de la cellule élémentaire (découpée en 8 images) par
cavitation de la matrice et coupure du �l de chaîne.
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Le comportement macroscopique de la cellule est a�ché sur la �gure 11.4 où sont repérés
les 8 stades d’endommagement précédemment présentés. Pour une meilleure compréhension
de l’e�et de cavitation de la matrice sur le comportement macroscopique de la cellule, une
simulation numérique prenant en compte seulement l’endommagement du �l de chaîne est
aussi reportée sur la �gure 11.4.
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Figure 11.4 – Comportement macroscopique de la cellule élémentaire en prenant en compte la
coupure du �l avec la cavitation de la matrice, ou seulement, la coupure du �l de
chaîne.

Les courbes montrent que la cavitation de la matrice entraîne une diminution de la rigidité
macroscopique de la cellule jusqu’à 13% de déformation. Après ce niveau de déformation, la
rigidité augmente par rapport à la simulation numérique sans le modèle GTN. Ces résultats
s’expliquent par la compétition entre deux phénomènes a�ectant le comportement macrosco-
pique de la cellule. Le premier est la cavitation de la matrice qui entraine, par la porosité initiale
f0, la croissance des cavités et la �ssuration matricielle, une baisse de la rigidité macrosco-
pique. Le second phénomène concerne la diminution de l’embuvage, résultant de l’alignement
progressif du �l de chaîne avec la direction de sollicitation, qui va au contraire augmenter la
rigidité. Or, comme le montre la �gure 11.5, ces deux phénomènes sont liés. En e�et, l’endom-
magement de la matrice, par croissance et coalescence des cavités, va faciliter la diminution
de l’embuvage. Ainsi, en comparant avec le cas sans dégradation de la matrice, l’in�uence de
la cavitation est prédominante par rapport à l’alignement du �l de chaîne avant 13% de dé-
formation. Cette relation s’inverse ensuite à partir de 15%, et donne �nalement une rigidité
supérieure au calcul béné�ciant du modèle GTN pour la matrice. En revanche, avec 98% de
la valeur de ΣR de la simulation sans endommagement matriciel, l’in�uence du modèle GTN
sur la contrainte macroscopique à rupture de la cellule élémentaire est très faible.
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Figure 11.5 – Comparaison de l’embuvage, au cours du chargement, en prenant en compte la
coupure du �l et la cavitation de la matrice avec l’évolution de la �ssuration
matricielle critique correspondante (traits pointillés), ou seulement, la coupure
du �l de chaîne (trait continu).

Les calculs éléments �nis, e�ectués sur la cellule élémentaire, ont con�rmé la faisabilité du
couplage entre le modèle GTN pour la matrice et l’approche déterministe pour le �l de chaîne.
Après avoir choisi un jeu de coe�cients, les simulations numériques ont montré l’in�uence
de la �ssuration matricielle sur le comportement macroscopique de la cellule. Cependant, les
valeurs des contraintes à rupture, avec ou sans cavitation de la matrice, restent très proches.
Ce résultat con�rme l’hypothèse que la dégradation ultime d’un composite, sollicité dans la
direction chaîne, est guidée par la rupture des �ls de chaîne.
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11.3.3 Interlock 2,5D

L’application réalisée sur l’interlock 2.5D utilise les mêmes modèles d’endommagement
que la cellule élémentaire. Les �ls de chaîne sont ainsi soumis au critère de rupture σR alors que
la matrice obéit à une dégradation par cavitation avec le modèle GTN. La cellule périodique est
sollicitée en traction monotone suivant la direction chaîne du composite tissé. Le comporte-
ment mécanique macroscopique issu de cette simulation numérique est présenté sur la �gure
11.6. A�n de voir l’in�uence du modèle GTN, le calcul sans endommagement de la matrice et
les résultats expérimentaux apparaissent également sur la �gure 11.6. La comparaison des dif-
férentes courbes montrent que la prise en compte de l’endommagement de la matrice permet
de se rapprocher du comportement macroscopique expérimental de l’interlock 2.5D. En e�et,
le développement de la cavitation de la matrice permet un adoucissement macroscopique du
comportement entre 5% et 10% de ΣXX . En revanche, devant les coûts de calcul élevés et le
découpage de plus en plus �n du pas de temps, la simulation numérique avec le modèle GTN
n’a pas pu être menée jusqu’à la dégradation ultime du composite. Néanmoins, l’application
sur la cellule élémentaire a montré que le modèle GTN n’avait qu’une très faible in�uence sur
la valeur de la contrainte à rupture ΣR. Cette valeur peut alors être supposée identique à celle
obtenue pour la simulation prenant seulement en compte la rupture des �ls de chaîne avec le
critère σR.
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Figure 11.6 – Comparaison du comportementmacroscopique expérimental de l’interlock 2.5D
avec celui de cellule périodique en prenant en compte de la coupure des �ls de
chaîne et la cavitation de la matrice, ou seulement, la coupure des �ls de chaîne.

Au niveau macroscopique, le modèle GTN a�ecté à la matrice a permis une bonne corré-
lation du comportement mécanique entre la simulation numérique et les résultats expérimen-
taux. À l’échelle mésoscopique, le modèle GTN permet de modéliser la �ssuration matricielle
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au sein du composite en considérant les éléments ayant atteint la porosité critique fc comme
cassés. Sur la �gure 11.7, l’endommagement de la matrice est présenté pour les deux niveaux de
chargement macroscopique repérés sur la �gure 11.6. L’image (a) montre l’apparition de la �s-
suration matricielle qui est localisée proche des bosses des �ls de chaîne de IZ-0. Pour l’image
(b), elle indique l’état de l’endommagement de la matrice à la �n de la simulation numérique.
Par rapport aux observations tomographiques aux rayons X, la cinétique d’endommagement
du composite est conforme avec l’apparition de la �ssuration matricielle avant la rupture des
�ls de chaîne. Cependant, le nombre et le volume de �ssures générés dans la matrice par la si-
mulation numérique semblent être grandement sous-estimés. Le jeu de paramètres choisi pour
le modèle GTN et les simpli�cations e�ectuées peuvent expliquer cette di�érence à l’échelle
mésoscopique. Une meilleure identi�cation du comportement de la matrice, avec des essais
expérimentaux spéci�ques, devrait aboutir à une modélisation plus représentative de la �ssu-
ration matricielle.

(a)

(b)

Figure 11.7 – Dégradation de la cellule périodique de l’interlock 2.5D par �ssuration matri-
cielle (en bleu) pour les niveaux de chargement macroscopique 1 (a) et 2 (b) de la
�gure 11.6.

196



Synthèse 11.4

11.4 Synthèse

Dans ce chapitre, la faisabilité d’un couplage entre l’endommagement numérique des �ls
de chaîne et de la matrice a été étudiée. La rupture numérique des �ls, e�ectuée par érosion
d’éléments à l’aide du critère σR, permet de modéliser la dégradation ultime d’un composite.
En ce qui concerne l’endommagement de la matrice, il est réalisé à l’aide du modèle GTN
qui permet de modéliser la dégradation de la matrice par cavitation. Le couplage de ces deux
mécanismes de dégradation o�re alors la possibilité de se rapprocher du comportement expé-
rimental en prenant en compte la perte de rigidité du composite causée par la cavitation de
la matrice mais également de déterminer la contrainte à rupture du composite résultant de la
coupure des �ls de chaîne.

Des simulations numériques, réalisées sur une cellule élémentaire, ont con�rmé la faisabi-
lité du couplage entre les deux mécanismes d’endommagement. Ces calculs éléments �nis ont
également permis de déterminer un jeu de paramètres pour le modèle GTN. Malgré l’in�uence
de la cavitation de la matrice sur le comportement macroscopique de la cellule, la valeur de
la contrainte à rupture reste du même niveau que le calcul avec la coupure des �ls pour seul
mécanisme de dégradation. Ce résultat con�rme l’hypothèse que la dégradation ultime d’un
composite, sollicité dans la direction chaîne, est guidée par la rupture des �ls de chaîne.

Avec le modèle GTN obtenu, un calcul éléments �nis a été e�ectué sur la cellule périodique
de l’interlock 2.5D avec les deux mécanismes de dégradation. D’un point de vue macrosco-
pique, l’endommagement du composite par la cavitation de la matrice a permis d’obtenir une
meilleure corrélation entre le comportement expérimental et numérique macroscopique. En
ce qui concerne l’échelle mésoscopique, la �ssuration matricielle obtenue numériquement a
montré que les paramètres ou les simpli�cations du modèle GTN pour la matrice PVC chargée
ne sont pas pleinement satisfaisants. Le choix du modèle GTN n’est cependant pas remis en
cause pour modéliser la cavitation de la matrice mais une réelle étude d’identi�cation de la
cavitation de la matrice parait indispensable. En revanche, les coûts de calcul élevés, rendent
di�cilement envisageable, la réalisation d’une identi�cation, par méthode inverse, directe-
ment sur la cellule périodique de l’interlock 2.5D. En e�et, le calcul n’a pas pu être mené
jusqu’à la coupure des �ls de chaîne car les demandes en ressources, lors la propagation de
l’endommagement numérique, sont de plus en plus importantes. Des axes d’améliorations sont
néanmoins possibles pour faire diminuer ces coûts et faciliter la convergence du calcul. L’aug-
mentation de la qualité géométrique des éléments du maillage représente, par exemple, un axe
d’amélioration important qui permettra, en plus, une meilleure maitrise de l’in�uence de la
taille de maille sur le modèle GTN. Cependant, comme évoquée aux chapitres 7 et 9, la discré-
tisation en éléments �nis des composites tissés présente de nombreuses di�cultés et demeure
une thématique de recherche importante. L’utilisation de techniques de réduction de modèle
constituent un autre axe d’amélioration possible pour réduire les coûts. Dans le chapitre sui-
vant, ces techniques sont présentées et ont été utilisées sur le composite tissé interlock 2.5D
à travers deux applications.

Pour cette étude, à cause de l’absence de matrice entre les �bres des �ls, la dégradation du
composite s’est limitée à la cavitation de la matrice et la coupure des �ls de chaîne. Cepen-
dant, pour des composites où les �ls possèdent une cohésion transverse, d’autres mécanismes
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de dégradation peuvent jouer un rôle important dans le comportement mécanique macrosco-
pique. Ainsi, par exemple, la �ssuration transverse des torons peut être ajoutée en insérant de
manière discrète des �ssures par dédoublement de nœuds comme dans les travaux de Grail
[Grail, 2013] et Doitrand [Doitrand, 2016]. Pour les décohésions aux interfaces �ls/matrice,
elles peuvent être modélisées par l’utilisation de zones cohésives. Le couplage numérique, à
l’échelle mésoscopique, de l’ensemble des dégradations parait néanmoins compliqué à cause
des coûts de calculs engendrés. Pour prendre en compte l’ensemble des dégradations, des mo-
dèles, comme les ODM [Laurin, 2015] (Onera Damage Model), traitent des endommagements,
observées à l’échelle mésoscopique, sur un matériau homogénéisé à l’échelle macroscopique.
Ces modèles présentent l’avantage d’avoir des coûts de calcul raisonnables et de modéliser un
grand nombre de dégradations résultant de di�érentes sollicitations. Une base expérimentale
est cependant nécessaire pour chaque composite et chargement ce qui entraine, au contraire
de l’approche proposée, la perte du caractère prédictif du modèle sur d’autres architectures.
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Chapitre 12

La réduction de modèles :
applications sur les composites

tissés

A�n de prendre en compte l’architecture du tissu, la microstructure du composite tissé doit être discré-

tisée dans le maillage éléments �nis. Cette discrétisation géométrique, à l’échelle mésoscopique, induit

alors des coûts de calculs importants. Ce dernier chapitre, avec l’utilisation de la réduction de modèles,

propose une réponse à cette problématique. Après une brève introduction aux di�érentes méthodes de

réduction de modèles, la technique d’Hyper-Réduction a été présentée et testée sur le composite tissé

interlock 2.D à travers deux applications. La première application s’est focalisée sur la possibilité

d’utiliser la réduction de modèles pour l’identi�cation, par méthode inverse, des propriétés matériaux

des di�érents constituants. Pour la seconde, la réduction de modèles a été employée pour simuler nu-

mériquement le comportement en fatigue du composite tissé.
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Chapitre 12 LA RÉDUCTION DE MODÈLES : APPLICATIONS SUR LES COMPOSITES TISSÉS

12.1 Objectif et démarche

Les di�érents travaux e�ectués dans les chapitres précédents ont permis de souligner l’in-
�uence de l’architecture, à l’échelle mésoscopique, sur le comportement macroscopique des
composites tissés. En e�et, pour des composites présentant les mêmes constituants, les calculs
éléments �nis réalisés sur di�érentes architectures ont montré l’importance de la microstruc-
ture sur le comportement mécanique du composite. D’un point de vue numérique, la prise
en compte de la microstructure nécessite une discrétisation géométrique, à l’échelle mésosco-
pique, par un maillage éléments �nis des di�érentes phases du composite. Cette discrétisation
induit des maillages possédant de grands nombres d’éléments conduisant à des temps de cal-
culs importants. L’utilisation de ces maillages peut alors devenir problématique pour simuler
des essais de fatigue/�uage ou réaliser un grand nombre de simulations a�n d’observer, par
exemple, l’in�uence des paramètres matériaux. L’objectif de cette étude consiste à lever ce ver-
rou temporel en appliquant, comme simple utilisateur, des méthodes de réduction de modèles
sur des calculs éléments �nis de composites tissés.

Avant d’essayer de répondre à l’objectif, une introduction aux méthodes de réduction de
modèles est préalablement proposée. Ensuite, les outils présents dans le codeZébulon utilisant
les méthodes de réduction, développés par Ryckelynck [Ryckelynck, 2005], sont présentés. En-
�n, deux applications sur le composites tissé interlock 2.5D sont e�ectuées. La première se
concentre sur la prédiction du comportement mécanique d’un composite possédant d’autres
propriétés matériaux. Cette approche pourrait alors permettre la réalisation de multiples si-
mulations a�n d’identi�er directement sur la cellule périodique, par méthode inverse, des pa-
ramètres matériaux des constituants. La seconde application s’intéresse à la modélisation du
comportement en fatigue du composite tissé.

12.2 La réduction de modèles

12.2.1 Introduction

Les méthodes de réduction de modèles sont des stratégies numériques employées pour ré-
soudre des équations aux dérivées partielles comme celles utilisées dans les calculs éléments
�nis pour modéliser le comportement d’un matériau. L’objectif de ces méthodes est de ré-
duire considérablement le coût de la résolution numérique de problèmes paramétrés non li-
néaires en les simpli�ant par un modèle d’ordre réduit (Reduced Order Modeling) (ROM). Ce
ROM, basé sur une méthode d’approximation à variables séparées, est construit en projetant
les équations aux dérivées partielles sur une base réduite. La taille de cette base réduite doit
être nettement inférieure à celle du modèle complet pour obtenir un gain conséquent dans
la résolution numérique du problème. Plus précisément, les méthodes d’approximation à va-
riables séparées consistent à décomposer les champs inconnus, qui sont fonction du temps, de
l’espace et des paramètres, en une somme �nie de termes. La sommation de ces termes peut
également s’écrire sous la forme d’un produit de fonctions dépendant d’une seule variable,
c’est la réponse du ROM. Par ailleurs, le nombre de termes est aussi appelé ordre du modèle.
Lorsque cet ordre tend vers le nombre de degrés de liberté, le modèle d’ordre réduit (ROM)
tend alors vers la réponse du modèle complet.
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Pour construire le ROM, plusieurs approches sont possibles. La première est dite a priori car
aucune simulation préliminaire n’est nécessaire. La seconde est dite a posteriori car elle utilise
des simulations préliminaires pour constituer des échantillons (ou snapshots [Sirovich, 1987])
du champ à approcher avant d’en e�ectuer la décomposition. En�n, la dernière regroupe des
techniques hybrides des deux premières approches. Elles vont, par exemple, enrichir la base
réduite avec les simulations e�ectuées avec le ROM ou à l’inverse corriger, si nécessaire, les
prévisions d’une approche a priori avec des résultats obtenus par éléments �nis avec le modèle
complet.

Pour la formulation d’un problème mécanique, les principales méthodes d’approximations
sont la méthode a posteriori de Décomposition Orthogonales aux valeurs Propres (Proper Or-
thogonal Decomposition) (POD) [Ganapathysubramanian et Zabaras, 2004] et ses extensions a
priori : la RéductionA Priori (A PrioriReduction) (APR) [Ryckelynck et al., 2006] et la Décompo-
sition Généralisée aux valeurs Propres (Proper Generalized Decomposition) (PGD) [Chinesta
et al., 2011]. Le principe de la méthode POD consiste à extraire, a posteriori, les caractères domi-
nants d’observations ou d’échantillons (ou snapshots) pour réduire le modèle. Les principaux
caractères dominants, appelés aussi modes empiriques, forment la base réduite des champs,
qui sont pour la mécanique, les champs des �ux et des déplacements.

Plus récemment, des améliorations des méthodes précédentes, en termes de coût de réso-
lution, sont apparues. Ces nouvelles méthodes, quali�ées d’Hyper-Réduites (HR), ne considère
qu’une partie restreinte du domaine spatial du calcul éléments �nis. Le HROM (Hyper Reduce
Order Model) est alors constitué en réalisant une sélection parmi les équations du modèle
complet discrétisé. Parmi ces méthodes, l’A Priori Hyper Reduction method (APHR method)
[Ryckelynck, 2005] [Ryckelynck et Missoum Benziane, 2010] a été employée pour réaliser les
deux applications numériques. En plus d’être directement disponible dans la suite Z-set, la
méthode APHR a déjà montré des résultats concluants sur des problèmes paramétriques mul-
tidimensionnels [Vincent, 2011] et pour la résolution de problèmes d’optimisation [Cartel,
2011]. Cette méthode de réduction, incrémentale et adaptative, est basée sur la Gappy-POD,
qui permet, au contraire de la POD classique, de commencer une simulation sans base réduite.
La base est cependant construite et enrichie, au cours de la simulation, par les prévisions du
modèle réduit évolutif. Si la précision de ces prévisions est insu�sante, des corrections sont
apportées sur la base réduite par des calculs éléments �nis e�ectués sur le domaine spatial
réduit.

12.2.2 Utilisation de la méthode d’Hyper-Réduction (HR)

Dans cette étude numérique, la méthode APHR est utilisée sur une cellule élémentaire
périodique et hétérogène avec des propriétés matériaux non linéaire et également anisotrope
pour les �ls. Cette complexité importante du problème nécessite, pour une réponse optimale
du HROM, l’utilisation de calculs préliminaires pour obtenir des snapshots et les matrices de
rigidité réduites. La méthode est donc employée dans une approche a posteriori. Perdant son
caractère a priori, la méthode utilisée est alors seulement appelée méthode d’Hyper-Réduction
(HR). L’utilisation de la méthode HR peut se composer selon les 4 étapes suivantes :

• la première est la construction de la base réduite initiale des �ux et des déplacements
qui est réalisée, pendant le calcul éléments �nis, par une méthode POD incrémentale ;
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• la deuxième étape consiste à visualiser les di�érents modes empiriques de la base POD
construite. La comparaison de ces modes avec les résultats du calcul éléments �nis per-
met d’estimer la pertinence de la base réduite à capter les caractères dominants des
di�érents champs. Ainsi, par exemple, le champs de déplacement du mode de premier
ordre doit être représentatif, à un scalaire près, du déplacement du même vecteur dans
le calcul éléments �nis ;

• l’objectif de la troisième étape est de construire le domaine d’intégration réduit duHROM.
C’est la partie Hyper Reduction de la méthode APHR qui permet de réduire, en même
temps, le nombre d’inconnues primales et le nombre d’inconnues locales de types va-
riables internes [Ryckelynck, 2009]. Le domaine d’intégration réduit, ou maillage réduit,
est généré automatiquement par la méthode APHR a�n de respecter la forme des modes
empiriques. Cependant, pour observer plus particulièrement une zone d’intérêt ou pour
des questions de conditions aux limites ou de dépouillements, il est également possible
d’ajouter d’autres éléments au maillage réduit. Par ailleurs, un groupe de nœuds conte-
nant l’ensemble des nœuds de l’interface est automatiquement créé ;

• en�n, la dernière étape utilise les trois premières pour réaliser des simulations numé-
riques hyper-réduites. La sollicitation du maillage réduit est réalisée par des ‘pseudo’
conditions aux limites de Dirichlet sur le groupe de nœuds de l’interface [Ryckelynck
et al., 2016]. Le déplacement de ces nœuds suit l’approximation de la base réduite en
fonction des coordonnées calculées sur le maillage réduit.

Il est à noter que la précision et l’e�cacité du HROM, par une méthode POD a posteriori,
sont dépendantes de la pertinence des snapshots choisis pour construire la base réduite. Ainsi,
même si la sollicitation est réalisée dans la même direction, il est nécessaire de réaliser un
calcul éléments �nis pour chacune des deux applications. En e�et, la base réduite des �ux et
des déplacements construite avec le calcul, pour l’identi�cation inverse, de traction monotone
ne permet pas de capturer, par exemple, les caractères dominants de la décharge d’un cycle
qui sont indispensables pour l’application en fatigue.

12.3 Applications

Les deux applications proposées nécessitent la construction de deuxmodèles hyper-réduits
(HROM). Cependant, comme la démarche est identique, l’ensemble des di�érentes étapes a été
seulement présenté pour l’application sur l’identi�cation par méthode inverse.

12.3.1 Identi�cation inverse

L ’objectif de la première application consiste à observer l’in�uence des paramètres maté-
riaux sur le comportement macroscopique de la cellule périodique de l’interlock 2.5D. L’uti-
lisation de la méthode d’Hyper-Réduction (HR) o�re, à travers une diminution des coûts de
calcul, la possibilité de réaliser un grand nombre de simulations permettant d’optimiser par
méthode inverse les paramètres matériaux non accessibles.

Les snapshots employés pour construire la base réduite sont issus du calcul utilisant le
modèle complet. Ce calcul, e�ectué sur la cellule périodique de l’interlock 2.5D, est réalisé en
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traction monotone croissante dans la direction chaîne. Le base réduite, créé par une méthode
POD, est composée des champs de déplacements et de �ux constituées respectivement de 17 et
19modes empiriques. A�n de véri�er si le HROM a bien saisi les caractères dominants du mo-
dèle éléments �nis complet, le premier mode empirique des déplacements suivant la direction
de chargement est comparé, sur la �gure 12.1, aux résultats du modèle complet. Avec ampli-
�cation du premier mode empirique par un scalaire, les déformées du HROM et du modèle
complet sont similaires. Les faibles écarts qui apparaissent seront diminués par une combi-
naison des 16 autres modes composant le champs déplacement suivant cette direction. Les
deuxième et troisième modes de ce champs sont a�chés sans ampli�cation sur la �gure 12.2.
Pour les modes empiriques des �ux, les gradients des contraintes sont localisés dans les �ls de
chaînes car ce sont eux qui reprennent l’essentiel des sollicitations. La �gure 12.3 montrent une
bonne corrélation entre les niveaux de contrainte, suivant la direction de sollicitation, dans les
�ls de chaîne entre le premier mode empirique des �ux de la base réduite et le modèle complet.
La �gure 12.2 exposent, selon la même direction, les deuxième et troisième modes du champs
des �ux.

(a) (b)

Figure 12.1 – Comparaison des déplacements selon la direction de chargement entre le premier
mode du champs déplacement de la base réduite (a) et le modèle complet (b).

(a) (b)

Figure 12.2 – Deuxième (a) et troisième (b) modes du champs déplacement, selon la direction
de chargement, de la base réduite.
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(a) (b)

Figure 12.3 – Comparaison des niveaux de contrainte selon la direction de chargement entre le
premier mode du champs des �ux (a) et le modèle complet (b).

(a) (b)

Figure 12.4 – Deuxième (a) et troisième (b) modes du champs des �ux, selon la direction de
chargement, de la base réduite.

Après avoir généré la base réduite, la méthode HR nécessite la création du maillage réduit.
Plus le nombre d’éléments du maillage réduit est limité, plus le calcul d’Hyper-réduction est
rapide. Néanmoins, la précision de la réponse du HROM peut être a�ectée par un maillage
trop réduit. Pour la cellule interlock 2.5D, la périodicité impose le maintien de l’enveloppe
extérieure du maillage alors que la forte hétérogénéité des constituants et l’orthotropie des
�ls demandent une description assez �ne des �ls de chaîne. Le maillage réduit, présenté sur
la �gure 12.5 (a), a�che un compromis intéressant entre précision et réduction des coûts de
calcul. Ce maillage possède, par rapport au maillage initial (voir Fig. 12.5 (b)), 65% du nombre
total d’éléments.

La �gure 12.6 compare la réponse du HROM avec celle du modèle complet éléments �nis.
Les courbes du comportement macroscopique, selon la direction de chargement, montrent
une corrélation parfaite entre les deux modèles jusqu’à 10% ΣXX . Après cette valeur, une
très faible di�érence de pentes peut être observée entre le modèle complet et le HROM. En
ce qui concerne la diminution des coûts de calculs, le modèle réduit demande environ 20 fois
moins de tempsCPU que pour le calcul complet. Le tempsCPU représente le cumul du temps
passé par les processeurs pour réaliser la simulation numérique. En réalisant les calculs sur un
processeur, le modèle HROM permet alors d’e�ectuer 20 simulations quand le modèle complet
n’en réalisera qu’un seul.
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(a)

(b)

Figure 12.5 – Vue en coupe des maillages réduit (a) et complet (b) de la cellule périodique
interlock 2.5D (�l de chaîne en gris, de trame en bleu et matrice en gris clair).

Le modèle HROM, généré par une méthode d’Hyper-Réduction, o�re une diminution du
coût calcul important et permet de reproduire le comportement du calcul complet éléments
�nis. Néanmoins, l’intérêt du modèle réside, en utilisant ce gain de temps, dans sa capacité
à prédire des simulations numériques similaires à celle utilisée pour créer la base POD. Avec
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Figure 12.6 – Comparaison entre le modèle complet et le HROM du comportement en traction
suivant la direction chaîne du composite interlock 2.5D.

une précision su�sante, le modèle réduit peut être employé pour observer l’in�uence des pa-
ramètres matériaux sur la réponse mécanique du composite étudié. De plus, il peut permettre
pour des propriétés di�cilement mesurables expérimentalement de réaliser leur identi�cation
de manière numérique par méthodes inverse. Pour véri�er la capacité du HROM à répondre
avec précision à cette problématique, une simulation numérique utilisant ce modèle a été réa-
lisée en doublant la valeur du module d’Young de la matrice. Les réponses du HROM avec ou
sans modi�cation du module de la matrice apparaissent sur la �gure 12.7. En augmentant les
propriétés de la matrice, la prévision du HROM possède bien une rigidité macroscopique dans
la direction chaîne supérieure à celle du calcul Hyper-Réduit initial. La justesse de la prédiction
du modèle est con�rmée par la bonne superposition de la courbe issue de la prévision (trait
bleu pointillé) avec la véri�cation apportée par le modèle complet (trait rouge pointillé) (voir
Fig. 12.7). En e�et, cette dernière courbe correspond à un calcul éléments �nis e�ectué avec le
modèle complet où le module de la matrice a également été multiplié par deux.

Dans cette étude, l’utilisation d’un HROM a permis d’obtenir une réduction importante du
coût calcul en divisant par 20 le temps CPU nécessaire pour le calcul éléments �nis complet.
De plus, le HROM a montré sa capacité à o�rir, pour un composite interlock 2.5D possédant
un module de la matrice di�érent, une très bonne prédiction du comportement mécanique
macroscopique. Ces résultats montrent la capacité du HROM a être utilisé sur des composites
complexes pour réaliser une identi�cation par méthode inverse des paramètres matériaux avec
des coûts de calculs raisonnables.
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Figure 12.7 – Comparaison, pour le composite interlock 2.5D, entre les réponses mécaniques
macroscopiques de la prédiction du HROM avec une modi�cation du module de
la matrice, de sa véri�cation par un calcul avec le modèle complet et de la réponse
initiale du HROM.

12.3.2 Fatigue

Pour l’application en fatigue, l’objectif est d’évaluer la capacité du modèle HR à pouvoir
modéliser des essais de fatigue sur un composite tissé. Cette application nécessite un HROM
di�érent de celui employé pour la traction monotone. Pour constituer la base POD du HROM,
des snapshots sont issus d’un calcul élément �nis où 5 cycles de chargement ont été e�ectués.
Ce calcul, utilisant le modèle complet, est réalisé en sollicitant de manière cyclique, suivant
la direction chaîne, la cellule périodique du composite interlock 2.5D. Les champs de dépla-
cements et de �ux de la base POD générée sont alors constitués respectivement de 13 et 111
modes empiriques contre respectivement 17 et 19 pour l’application en traction monotone. Le
nombre très di�érent de modes empiriques entre les deux applications, surtout pour le champ
des �ux, con�rme la nécessité de créer, avec de nouveaux snapshots, une base POD dédiée
pour l’application en fatigue. Néanmoins, il existe des caractères dominants similaires entre les
premiers modes des champs de déplacements et de �ux car les deux applications représentent
une traction suivant la direction chaîne. Ces similitudes sont perceptibles sur les �gures 12.8
et 12.9 qui comparent respectivement, suivant la direction de chargement, les premiers modes
des champs de déplacements et de �ux.
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(a) (b)

Figure 12.8 – Comparaison des déplacements selon la direction de chargement entre les pre-
miers modes du champs des déplacements issus de la traction cyclique (a) et de la
traction monotone (b).

(a) (b)

Figure 12.9 – Comparaison du gradient de contrainte selon la direction de chargement entre
les premiers modes du champs des �ux issus de la traction cyclique (a) et de la
traction monotone (b).

En ce qui concerne le maillage Hyper-Réduit, il est identique à celui de la première appli-
cation en traction monotone (voir Fig. 12.5). Les calculs e�ectués avec le modèle complet et
le HROM sont présentés sur la �gure 12.10. Les courbes expriment le comportement macro-
scopique (Σ, E) de la cellule pour 5 cycles de sollicitation à 30% de la contrainte à rupture
expérimentale dans la direction chaîne. Le rapport de charge R est �xé à 0,1. La �gure 12.10
montre une superposition satisfaisante des courbes entre le modèle complet et le HROM mais
o�re une faible lisibilité sur les di�érents cycles du chargement. Pour obtenir une meilleure vi-
sibilité sur ces résultats, la �gure 12.11 présente la valeur de la déformation rémanente en fonc-
tion du cycle. Les courbes exposent une légère sous estimation de la déformation rémanente
du HROM par rapport au modèle complet. La stabilisation de cette déformation intervient au
premier cycle pour le modèle réduit et au deuxième pour le modèle complet.

Dans le cadre de la traction cyclique, l’utilisation de l’HROM a permis de réduire par 6 le
temps CPU nécessaire pour le modèle complet. En revanche, les lois matériaux utilisées ne
permettent pas de modéliser l’évolution du comportement en fatigue du composite tissé. Pour
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Figure 12.10 – Comparaison entre le modèle complet et le HROM du comportement en traction
cyclique suivant la direction chaîne du composite interlock 2.5D.
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Figure 12.11 – Comparaison entre le modèle complet et le HROM du comportement en traction
cyclique suivant la direction chaîne du composite interlock 2.5D.
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cela, la prise en compte du caractère visqueux et du durcissement cinématique dans les lois
de comportement des constituants du composite est indispensable. A�n de tester la capacité
du HROM à prendre en compte ce phénomène, la loi de comportement des �ls de chaîne a été
modi�ée en remplaçant un des deux durcissements isotropes par un durcissement cinématique
de type Armstrong-Frederick et en ajoutant une loi de Norton pour la viscosité. La fonction
seuil s’écrit alors sous la forme :

f(σ∼, X∼, R)
(chaine) = J(σ∼−X∼) + [F (σ11 − σ22)

2 +G(σ22 − σ33)
2

+H(σ33 − σ11)
2 + 2Lσ2

12 + 2Mσ2
23 + 2Nσ2

13]
0.5 −R

(12.1)

En prenant les coe�cients matériaux constants et le multiplicateur plastique égal à la vi-
tesse de déformation plastique ṗ, l’évolution des variables du durcissement cinématique X∼ et
isotrope R s’écrivent seulement en fonction de ṗ :

Ẋ∼ =
2

3
Cε̇p −DX∼ṗ (12.2)

Ṙ = b(Q−R)ṗ soit R = R0 +Q(1− ebp) (12.3)

avec C et D deux coe�cients pour représenter l’évolution du durcissement cinématique,
R0 la limite d’élasticité initiale et en�n, b etQ deux coe�cients pour le durcissement isotrope.

La viscosité des �ls de chaîne est modélisée à l’aide de la loi de Norton suivante :

ṗ = ε̇0

(

φ

K

)n

(12.4)

avec K et n comme paramètres du matériau et ε̇0 = 1.s−1.

Les paramètres de la loi de comportement des �ls de chaîne avec la viscosité et des durcis-
sements isotrope et cinématique apparaissent dans la table 12.1. Pour le critère anisotrope de
Hill, les valeurs des coe�cients restent identiques à celles identi�ées dans le chapitre 6.

R0
Isotrope Cinématique Viscosité
b Q C D K n

60 20 1000 4000 4 15 4

Table 12.1 – Nouveaux coe�cients de la loi de comportement des �ls de chaîne.

Avec cette nouvelle loi de comportement des �ls de chaîne, un calcul HROM est réalisé
en utilisant la base réduite construite avec le calcul complet indépendant du temps. La courbe
de traction cyclique suivant la direction chaîne est comparée au modèle complet sur la �gure
12.12. Cette prévision du HROM en traction cyclique, avec la loi des �ls de chaîne modi�ée, fait
apparaître des boucles d’hystérésis et une dépendance au temps. A�n de véri�er la pertinence
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de cette prévision, un calcul avec le modèle complet utilisant les mêmes lois de comportement
est également a�ché sur la �gure 12.12. Les courbes des deux simulations possèdent une évo-
lution de la déformation rémanente similaire et des boucles d’hystérésis de forme identique.
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Figure 12.12 – Prévision, en traction cyclique suivant la direction chaîne, du comportement
avec le durcissement isotrope et cinématique des �ls de chaîne en utilisant le
base réduite construite sans viscosité et avec un durcissement exclusivement iso-
trope.

Avec le gain de temps CPU réalisé par le HROM, il devient alors possible de simuler un
nombre important de cycles de fatigue et de comparer, comme sur la �gure 12.13, l’évolution
de la déformation rémanente expérimentale (voir Chapitre 3) et numérique. Une meilleure
modélisation du comportement en fatigue/�uage des di�érents constituants reste néanmoins
indispensable a�n d’obtenir un accord parfait entre la courbe expérimentale et numérique.
Cependant, ces résultats ouvrent la voie à la prédiction numérique de la déformation réma-
nente pour d’autres architectures de renforts tissés possédant les mêmes constituants. Dans le
secteur des bandes transporteuses, cette information est essentielle car la bande doit toujours
être tendue sur le convoyeur a�n de garantir une traction optimale.

Pour cette application en fatigue, l’Hyper-Réduction de modèle a o�ert la possibilité, en
prenant en compte la microstructure à l’échelle mésoscopique des composites tissés, d’e�ec-
tuer des simulations numériques de fatigue avec un grand nombre de cycles. De plus, le HROM
a con�rmé, au niveau des lois matériaux avec le durcissement cinématique, que son domaine
de validité est plus large que le cadre initial de la base réduite.
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Figure 12.13 – Comparaison entre le modèle complet et le HROM du comportement en traction
cyclique suivant la direction chaîne du composite interlock 2.5D.

12.4 Synthèse

La prise en compte de l’architecture du composite pour modéliser le comportement macro-
scopique nécessite la discrétisation, à l’échelle mésoscopique, de la microstructure dumatériau
qui entraine alors des coûts de calculs importants. Dans ce dernier chapitre, l’Hyper-Réduction
de modèle a été utilisée sur le composite tissé interlock 2.5D a�n de diminuer la consomma-
tion en temps de ces calculs éléments �nis. Cette technique de réduction de modèle commence
avec la création d’une base réduite, par une méthode POD incrémentale, des champs de dépla-
cements et de �ux. Cette base est réalisée dans une approche a posteriori avec des snapshots
provenant d’un calcul éléments �nis préliminaire. Après avoir construit le maillage réduit (ou
domaine d’intégration réduit), le HROM (modèle Hyper-Réduit) peut être exploité pour réali-
ser des calculs moins gourmands en ressources.

La pertinence de l’emploi de cette technique pour les composites tissés a été testée sur
deux applications. La première a permis de prédire le comportement, en traction monotone, du
composite tissé interlock 2.5D avec une matrice ne présentant pas le même module d’Young.
La division des temps CPU par 20, par rapport au modèle complet, a con�rmé l’intérêt de
l’Hyper-Réduction de modèle pour réaliser de multiples simulations a�n d’identi�er, par mé-
thode inverse, des paramètres matériaux. En ce qui concerne la deuxième application, les simu-
lations numériques se sont portées sur la modélisation du comportement en traction cyclique
du composite tissé. Dans ce cas, la réduction de modèle a o�ert la possibilité de réaliser 6
fois plus de cycles pour le même temps CPU . De plus, en introduisant de la viscosité et un
durcissement cinématique, le HROM a permis de simuler l’évolution de la déformation réma-
nente pour un grand nombre de cycles. Avec une modélisation plus �ne du comportement en
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fatigue/�uage des constituants, il devient alors possible de prédire la déformation rémanente
pour d’autres types d’architectures tissées. Cette perspective représente l’intérêt principal de
la réduction de modèle pour une application en fatigue.

À travers ces deux applications sur le composite interlock 2.5D, l’Hyper-Réduction de
modèle a a�ché des gains de temps de calcul conséquents tout en gardant une précision im-
portante. La relation entre le gain de temps et la précision de la réponse du HROM est étroite
et dépend essentiellement de la taille du maillage réduit. Pour les composites, les possibili-
tés d’obtenir une forte réduction des temps de calculs sont plus faibles car l’hétérogénéité et
la périodicité du matériau doivent apparaître dans le maillage réduit pour avoir une réponse
correcte duHROM. Employé dans une démarche a posteriori, la précision de cette technique dé-
pend également de la pertinence du calcul éléments �nis utilisé pour construire la base réduite
POD. Ainsi, pour l’identi�cation inverse des paramètres matériaux, de grandes variations des
propriétés induisent une grande diminution de la précision duHROM. La création de nouvelles
bases réduites, à l’aide de snapshots issus de calculs éléments �nis intermédiaires, est alors
indispensable pour utiliser le HROM sur un composite présentant des propriétés matériaux
très éloignées de la simulation numérique initiale.
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Contexte, objectifs et démarche adoptée

Les composites tissés 3D possèdent une grande liberté architecturale o�rant la possibilité
d’obtenir un matériau de structure optimisé pour une application industrielle. La complexité
architecturale des renforts tissés entraîne cependant une prédiction di�cile du comportement
et de l’endommagement de ces matériaux composites. L’étude présentée dans ce manuscrit
s’est inscrite pleinement dans cette problématique et a visé à développer des outils prédictifs
a�n d’obtenir, pour une application, un composite tissé optimisé.

L’application abordée dans cette étude concerne l’industrie des bandes transporteuses.
Cette application a permis de dé�nir un cadre scienti�que aux travaux en ce qui concerne
les matériaux, les architectures tissés et les sollicitations thermo-mécaniques.

A�n de répondre aux objectifs d’optimisation du comportement des composites tissés, une
démarche multiéchelle expérimentale et numérique a été adoptée. Cette démarche permet
d’appliquer les sollicitations réelles de l’échelle macroscopique tout en prenant en compte,
à l’échelle mésoscopique, la géométrie des renforts et les hétérogénéités du matériau qui sont
responsables du comportement macroscopique du composite tissé.

Résultats

Comportement du composite tissé expérimental interlock 2.5D et de ses constituants.
À l’échelle macroscopique, l’étude expérimentale s’est intéressée au comportement du com-

posite tissé interlock 2.5D pour des sollicitations de traction monotone et cyclique suivant
les deux directions principales de la bande transporteuse (chaîne et trame). Ces résultats, issus
de la thèse de B. Piezel [Piezel, 2010], ont révélé une anisotropie du comportement mécanique
entre la direction chaîne et trame du matériau en termes de rigidité, de contrainte à rupture
ΣR et de déformation rémanente.

À l’échelle mésoscopique, les essais expérimentaux ont été e�ectués sur les constituants
du composite. Les résultats, qui proviennent également des travaux de B. Piezel, ont dévoilé le
comportement non linéaire et la contrainte à rupture des �ls de chaîne en �bres PET, des �ls
de trame en �bres PA66 et de la matrice en PVC.

À l’échelle microscopique, la base expérimentale a été complétée avec des essais sur les
�bres composant les �ls de chaîne et de trame. En plus d’expliquer le comportement non li-
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néaire et l’anisotropie des �ls, cette campagne d’essais a fourni, à l’aide d’une loi de Weibull,
une distribution probabiliste des contraintes à rupture des �bres PET.

Endommagement et cinétique de dégradation du composite tissé interlock 2.5D.
L’endommagement et la cinétique de dégradation du composite tissé ont été déterminés

pour deux sollicitations macroscopiques avec le concept d’interzone enrichi [Thionnet et al.,
2016]. Pour la première, en tractionmonotone dans la direction chaîne, la dégradation à l’échelle
macroscopique est soudaine et résulte de la rupture en ‘avalanche’ des �ls de chaîne de l’en-
semble des interzones. En ce qui concerne l’autre sollicitation, en traction monotone et �exion
cyclique, l’endommagent visible à l’échelle macroscopique par une perte de rigidité ne conduit
pas forcément à la dégradation ultime du composite. Les dégradations mésoscopiques respon-
sables de l’endommagement ont alors été révélées à l’aide de la tomographie aux rayons X.
Ces observations tomographiques ont montré que les �ls de chaîne des interzones (IZ− 0) et
(IZ − 4) ont été respectivement coupés entièrement et partiellement. Cette di�érence de dé-
gradation a été expliquée par le caractère asymétrique du chargement en �exion (fréquences
et courbures di�érentes). En revanche, pour les deux interzones, les surfaces de �ssuration
des �ls sont perpendiculaires aux axes des �ls et sont localisées aux niveaux des bosses et des
creux [Laiarinandrasana et al., 2016b].

Les analyses ont également mis en évidence d’autres types de dégradation pouvant être
responsables de la chute de la rigidité et de la contrainte à rupture du composite. Les dégrada-
tions observées sont la �ssuration longitudinale des �ls de trame, la décohésion aux interfaces
�ls/matrice ainsi que la cavitation de la matrice.

Modélisation de la dégradation utltime du composite : σI et critère de rupture σR des
�ls de chaîne.
La modélisation des mécanismes d’endommagement, pour les sollicitations étudiées, s’est

focalisée sur la rupture des �ls de chaîne, responsable de la dégradation ultime du composite.
A�n de prendre en compte l’architecture du renfort tissé, la variable qui déclenche l’endom-
magement a été choisie, à l’échelle mésoscopique, comme la plus grande contrainte principale
en valeur absolue, notée σI . Les raisons justi�ant ce choix sont résumées ci-dessous :

• les �ls de chaîne sont soumis à un état de contrainte uniaxiale correspondant à σI in-
duisant par la même occasion σII = σIII ≃ 0 ;

• le vecteur propre, noté ~p1, et correspondant à la plus grande valeur propre σI du tenseur
des contraintes, est systématiquement colinéaire à l’axe des �ls de chaîne. Ainsi, pour
un �l de chaîne donné, le vecteur ~p1 associé à ce �l suit parfaitement l’ondulation de la
�bre neutre du �l ;

• les surfaces des �ssures des �ls de chaîne, observées expérimentalement, sont perpen-
diculaires aux vecteurs ~p1 ;

• la valeur maximale de σI dans un �l de chaîne, notée σmax
I , est localisée au niveau des

bosses et des creux (parties concaves et convexes du �l). Cette localisation est conforme
avec les analyses tomographiques aux rayons X qui ont également situé la rupture des
�ls de chaîne dans ces zones.
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Numériquement, la modélisation de la rupture, utilisant σI comme variable d’endomma-
gement, est réalisée par érosion d’éléments. Cette technique consiste à créer une �ssure ou
une cavité dans le maillage éléments �nis en considérant comme ‘cassés’ les éléments ayant
dépassés la valeur critique σR.

La modélisation de la dégradation ultime du composite a donc été testée sur l’interlock
2.5D et comparée avec les résultats expérimentaux [Roirand et al., 2017]. Pour les deux cas de
chargement, les coupures des �ls de chaînes sont perpendiculaires à la direction de chargement
et localisées aux niveaux des bosses et des creux conformément aux observations expérimen-
tales. De plus, les cinétiques de rupture des interzones ont également été trouvées en parfaite
adéquation avec les analyses tomographiques. En e�et, la coupure des interzones se produit
en avalanche pour la traction pure alors qu’elle est progressive et commence, pour la �exion
combinée à la traction, par l’interzone IZ-0. Ces résultats témoignent du caractère prédictif
de cette modélisation de la dégradation ultime guidée par la rupture des �ls de chaîne.

In�uence des paramètres mésoscopiques sur le comportement macroscopique des
composites tissés.
Une campagne numérique sur cellules élémentaires a été réalisée a�n d’observer l’in�uence

des paramètres matériaux et architecturaux sur le comportement macroscopique du compo-
site. Plus précisément, cette étude a évalué, pour une sollicitation de traction dans la direction
chaîne, les e�ets de ces paramètres sur la valeur de σmax

I , responsable de la dégradation ultime
du composite, et sur la déformation macroscopique du composite. Les principales tendances
normalisées de ces valeurs sont résumées dans la table 12.2.

Paramètres Variation σmax
I /σuni

I EXX/Euni
XX

Rapport de modules d’Young - ++ ++
Embuvage + +++ +++
Rayon du �l + ≈ (+/-) -
Distance inter�ls + - ≈ (-)
Taux volumique + - - ++

Table 12.2 – Synthèse de l’e�et des paramètres matériaux et architecturaux sur les grandeurs
normalisées de σmax

I et EXX .

Avec ces résultats, l’optimisation des paramètres s’est orientée vers des composites unidi-
rectionnels. Néanmoins, les sollicitations réelles et complexes des bandes transporteuses né-
cessitent l’emploi de renfort tissé 3D a�n de garantir une bonne cohésion du composite selon
l’épaisseur. Avec l’utilisation de renforts 3D de la famille ‘Straight Warp’, un compromis a été
trouvé entre les conclusions apportées par l’étude paramétrique et la nécessité d’avoir un ren-
fort tridimensionnel. En e�et, ces renforts présentent deux organisations de �ls de chaîne avec
des couches de �ls unidirectionnels et des nappes de �ls traversant l’épaisseur du composite.
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Architecture optimisée pour l’application industrielle.
Pour les deux cas de chargement, les simulations numériques ont montré que les archi-

tectures ‘Straight Warp’ possèdent des rigidités et des contraintes à rupture macroscopiques
supérieures à l’interlock 2.5D. Ces résultats s’expliquent par la présence dans une interzone,
IZ-1 pour les ‘StraightWarp’ modélisés, de �ls de chaîne n’a�chant aucune ondulation. Cette
interzone o�re aux ‘Straight Warp’ les mêmes avantages que les composites unidirectionnels
mais avec la présence des �ls de liages, ce type de renfort tissé béné�cie également d’une bonne
cohésion dans l’épaisseur. En�n, parmi les ‘Straight Warp’, l’architecture SW1 s’est révélée
la plus performante pour les deux types de sollicitations et, par conséquent, la plus optimisée
pour constituer le renfort tissé d’une bande transporteuse.

Amélioration de la modélisation de l’endommagement des composites tissés.
La modélisation de l’endommagement des composites tissés et, plus particulièrement, de

l’interlock 2.5D a ensuite été améliorée avec l’utilisation de nouveaux outils numériques. La
première amélioration s’est appuyée sur la modélisation précédente de la dégradation ultime
du composite guidée par la rupture des �ls de chaîne et, plus particulièrement, par la com-
paraison entre σI et une valeur critique, noté σR. La di�érence réside alors dans la valeur de
σR qui n’est plus unique mais varie, pour chaque point d’intégration, selon la loi de Weibull
identi�ée expérimentalement sur les �bres PET. Les résultats des calculs éléments �nis ont
montré, à l’échelle mésoscopique, la capacité du nouveau modèle à obtenir plusieurs modes de
coupure pour les �ls de chaîne qui sont, au regard des observations tomographiques réalisées,
plus réalistes.

En ce qui concerne la deuxième amélioration, la modélisation s’est intéressée à un autre
mécanisme de dégradation dans les composites tissés, la cavitation de la matrice. Cet endom-
magement a été réalisé à l’aide du modèle de Gurson-Tvergard-Needleman (GTN) permettant
de simuler l’évolution de la porosité à l’échelle mésoscopique. En couplant ce mécanisme de
dégradation avec celui des �ls de chaîne, le comportement macroscopique issu de la simu-
lation numérique a a�ché une meilleure corrélation avec le comportement expérimental de
l’interlock 2.5D. En e�et, le calcul éléments �nis a pu reproduire la perte de rigidité du compo-
site causée par la cavitation de la matrice mais également la dégradation ultime du composite
résultant de la coupure des �ls de chaîne.

Réduction de modèle et composites tissés.
La réduction de modèle, et plus particulièrement l’Hyper-Réduction, a montré des gains

de temps de calcul très importants à travers deux applications sur les composites tissés. La
première a permis, en divisant par 20 le temps CPU , de prédire le comportement du com-
posite tissé interlock 2.5D. L’Hyper-Réduction de modèle peut alors permettre de réaliser de
multiples simulations a�n d’identi�er, par méthode inverse, des paramètres matériaux en uti-
lisant le composite discrétisé à l’échelle mésoscopique. Pour la deuxième application, l’Hyper-
Réduction a été employée pour simuler le comportement en traction cyclique du composite
tissé. Avec une modi�cation des lois de comportement des constituants, la réduction de mo-
dèle a permis de simuler l’évolution de la déformation rémanente pour un nombre de cycles 6
fois important qu’avec le modèle complet. Cette technique o�re alors la possibilité de prédire
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la déformation rémanente d’un composite présentant une autre architecture tissée. La créa-
tion d’une nouvelle base réduite avec l’architecture discrétisée du nouveau renfort tissé reste
néanmoins indispensable.

Perspectives

Les outils numériques prédictifs présentés dans cette thèse présentent de nombreuses res-
trictions pour une application à l’ensemble des composites tissés. En e�et, certaines hypothèses
simpli�catrices ont été e�ectuées a�n demodéliser le comportement et l’endommagement mé-
canique de composites tissés. Ces limitations ouvrent la voie aux perspectives suivantes.

Amélioration des maillages éléments �nis.
La discrétisation de l’architecture des composites tissés par des éléments �nis représente

toujours un point critique de la modélisation. Dans cette étude, les maillages créés sont idéa-
lisés en termes de variabilités microstructurales, de trajets des �ls et de taux volumiques. Ces
approximations o�rent un caractère davantage qualitatif que quantitatif à une architecture
réelle. Néanmoins, elles permettent de classer aisément des architectures qui possèdent des
taux de �ls équivalents. Pour une amélioration de la représentativité du maillage, les travaux
de Stig [Stig, 2012] semblent être les plus avancés pour l’optimisation d’architecture. En re-
vanche, même si des améliorations importantes ont été réalisées pour le maillage provenant
d’images de tomographie aux rayons X, avec notamment la perte de la voxelisation dumaillage
[Naouar, 2015], le caractère non prédictif de cette démarche rend son utilisation impossible
pour l’optimisation de renforts tissés.

Les modèles employés pour simuler l’endommagement de la matrice ou des �ls présentent
une dépendance à la taille des éléments. A�n d’améliorer la modélisation des composites tis-
sés, une meilleure maîtrise de la taille des éléments des maillages devient nécessaire. Une autre
solution est également envisageable pour résoudre cette dépendance avec les modèles d’en-
dommagements ‘non locaux’ [Lorentz et Andrieux, 2003]. Ces modèles requièrent néanmoins
une variable supplémentaire avec la dé�nition d’une longueur caractéristique.

Prise en compte d’autres types de sollicitations.
L’étude du comportement des composites tissés s’est limitée à des chargements de traction,

dans la direction chaîne, combinés ou pas avec une �exion autour d’un axe parallèle à la direc-
tion trame. L’utilisation, comme pièces de structure, des composites tissés est beaucoup plus
large et d’autres sollicitations mécaniques doivent être prises en compte. Pour l’application in-
dustrielle, par exemple, les impacts de marchandises sur la bande transporteuse représentent
une sollicitation à considérer dans le dimensionnement du composite tissé et expliquent, en
grande partie, l’utilisation de renfort 3D. La base expérimentale doit alors être enrichie avec
des essais expérimentaux permettant de caractériser le comportement et les modes de dégra-
dations pour les sollicitations mécaniques retenues. L’emploi des techniques de tomographie
aux rayons X semble alors indispensable pour observer l’endommagement aux échelles mi-
croscopique et mésoscopique.

Un autre type de sollicitations peut présenter une perspective intéressante dans la prédic-
tion du comportement des composites tissés, les chargements thermo-mécaniques. En e�et,
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la forte dépendance à la température des matériaux polymères induit un comportement mé-
canique di�érent du composite selon la température d’utilisation. Là encore, la prédiction du
comportement nécessaire à la phase d’optimisation demande un enrichissement de la base
expérimentale.

Modélisation plus �ne du comportement et de l’endommagement des constituants.
Les lois de comportement des constituants utilisées dans les simulations numériques ont

permis de valider la capacité des outils développés à modéliser le comportement, la dégra-
dation ainsi que la déformation rémanente du composite. Pour certains paramètres (viscocité,
durcissement cinématique, cavitation de lamatrice...), l’identi�cation des lois a été réalisée sans
justi�cations expérimentales ou par méthode inverse. Ces approximations peuvent entrainer
une dissipation de l’in�uence de l’architecture des renforts mais surtout une diminution de la
précision des prédictions des outils. Une identi�cation directe de ces paramètres avec des es-
sais expérimentaux spéci�ques devrait considérablement réduire ces approximations. Pour les
paramètres di�cilement accessibles par les essais expérimentaux, l’identi�cation par méthode
inverse demeure la meilleure solution. Dans ce cas, l’emploi de l’Hyper-Réduction de modèle
a montré un grand intérêt avec des gains de temps importants.

En�n, la prise en compte d’autres sollicitations évoquées précédemment devrait imposer
une évolution des lois de comportement et d’endommagement des constituants. Pour les lois
de comportement, l’évolution se concentrerait sur la dépendance au temps et à la tempéra-
ture. En revanche, pour l’endommagement, un état des contraintes plus complexes (σII et
σIII 6= 0) dans les �ls amènerait à la remise en question de la dégradation des �ls avec le cri-
tère σR. Une solution envisageable serait l’utilisation d’un modèle d’endommagement ductile,
comme le modèle GTN, également pour les �ls. En e�et, ce type de modèle possède la spé-
ci�cité de considérer les parties sphérique et déviatorique du tenseur des contraintes. Cette
solution présente cependant un inconvénient avec des temps de calcul supérieurs. Encore une
fois, la réponse à cette problématique peut venir de la réduction de modèle qui a montré, pour
un matériau homogène à l’échelle de la modélisation, des résultats intéressants avec ce type
de modèles d’endommagement [Ryckelynck et al., 2011].
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Résumé

Les composites tissés 3D, à l’aide de leurs grandes li-
bertés de conception, peuvent fournir des propriétés
mécaniques adaptées aux besoins spécifiques d’une
structure. La complexité architecturale de ces maté-
riaux induit néanmoins des propriétés, des compor-
tements ainsi que des endommagements très diffi-
ciles à prédire. Les travaux présentés dans ce manus-
crit s’inscrivent directement dans cette problématique
et cherchent à développer des outils permettant, par
simulation numérique, de prévoir les caractéristiques
mécaniques de ce type de matériaux. Afin de répondre
à cet objectif, une approche multiéchelle, alliant essais
expérimentaux et simulations numériques, a été adop-
tée. Cette démarche permet, en appliquant des solli-
citations réelles, de considérer la géométrie des ren-
forts et les hétérogénéités du matériau, observables à
l’échelle mésoscopique, qui sont responsables du com-
portement macroscopique du composite tissé. Le tra-
vail d’investigation expérimentale s’est attaché à carac-
tériser le comportement d’un composite interlock 2,5D
et des ses constituants ainsi que les mécanismes et ci-
nétiques de rupture, pour des sollicitations de traction/-
flexion, grâce à des observations tomographiques aux
rayons X et au concept d’interzone. En ce qui concerne
la modélisation numérique, un critère de rupture per-
mettant de simuler la dégradation ultime du compo-
site, en coupant les fils de renforts, a été présenté et
testé sur une cellule représentative du composite ex-
périmentale. Les résultats en termes de localisations,
d’orientations et de cinétiques de l’endommagement
sont en accord avec les observations expérimentales.
Ensuite, après avoir estimé l’influence des différents
paramètres architecturaux sur le critère de rupture avec
une campagne de calcul éléments finis, des architec-
tures optimisées, pour les sollicitations considérées,
ont pu être proposées et comparées à l’interlock 2,5D.
Toujours dans l’optique d’une meilleure prédiction du
comportement des composites tissés, les travaux se
sont également intéressés à une modélisation plus fine
des mécanismes d’endommagement. Une approche
fiabiliste a donc été introduite sur le critère de rupture à
l’aide d’une distribution statistique de Weibull. De plus,
un autre mécanisme d’endommagement a aussi pu
être pris en compte dans la modélisation en simulant,
avec le modèle GTN (Gurson-Tvergaard-Needleman),
la cavitation de la matrice. Enfin, des techniques de ré-
duction de modèle ont été employées pour diminuer le
coût calcul de la modélisation multiéchelle afin d’iden-
tifier, par exemple, des propriétés matériaux par mé-
thode inverse ou de simuler des essais de fatigue.

Mots Clés

Composites tissés 3D - Analyse multiéchelle - Méca-
nismes de rupture - Modélisation éléments finis

Abstract

With their large flexibility of design, 3D woven compo-
sites can provide mechanical properties tailored spe-
cifically to structural needs. However, the architectural
complexity of woven reinforcements presents serious
challenges when predicting properties, behaviours and
damage processes. The present work deals with these
challenges and seeks to develop numerical tools which
are able to foresee the mechanical characteristics of
this kind of materials. For this purpose, a multiscale
approach, which combines experimental tests and nu-
merical simulations, has been adopted. This approach
allows, simultaneously, to take into account the loads
and composite behavior, at the macroscopic scale, also
the reinforcement geometry and the material heteroge-
neities which are only visible at the mesoscopic scale.
The experimental investigation has been carried out to
characterize the behaviour of an 2.5D interlock compo-
site and its constituents. Examinations of the damage
mechanisms have also been performed, using tomo-
graphy and the interzone concept, for this woven com-
posite under loadings in tension and combined tension
and bending. With regards to the numerical modeling
part, the ultimate degradation of the composite was si-
mulated by cutting the reinforcement yarns with a fai-
lure criterion, previously reported, on a 3D represen-
tative cell of the experimental composite. For the two
kinds of macroscopic loadings, the locations, orienta-
tions and kinetics of the damage were found to be
fully in agreement with the experimental results. The
influence of the architectural parameters on the failure
criterion was then evaluated by finite element calcula-
tion. Consequently, it has been possible to propose op-
timized architectures and make a comparison, for the
two macroscopic loadings, with the 2.5D interlock wo-
ven composite. Still motivated to improve the prediction
of the behaviour of woven composites, this work has
also been on developing a finer modeling approach to
the understanding of damage mechanisms. A stochas-
tic approach was therefore introduced to the failure cri-
terion using a Weibull statistical distribution. In addition,
matrix cavitation has also been taken into account in
the modelling. This damage mechanism was simulated
using the GTN (Gurson-Tvergaard-Needleman) model.
Finally, model reduction techniques have been applied
to lower the cost of computing multiscale modeling in
order to identify, for example, material properties by an
inverse method or to simulate fatigue tests.

Keywords

3D woven composites - Multiscale analysis - Damage
mechanisms - Finite element modelling
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