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RESUME - Dans cette étude, la premiére partie du travail consiste en une analyse fine,
par éléments finis, des mécanismes de report de charge entre les fibres rompues et intactes d’un
composite unidirectionnel. On considére différentes configurations d’endommagement du composite
et deux types de comportement matriciel (élastique et viscoélastique) avec ou sans décohésion &
l'interface fibre rompue/matrice. En raison de ces différents aspects, les limites habituelles des
approches faites jusqu’a présent sont repoussées et notamment celles des modéles analytiques. La
seconde partie du travail consiste en la mise en place d’un procédé multiéchelles qui synthétise les
phénomeénes microscopiques précédents (rupture de fibres, surcharge locale des fibres voisines de
celle rompue, décohésion et viscoélasticité de la matrice) afin de prévoir la rupture macroscopique
d’une structure en composite unidirectionnel. Ce processus permet également d’accéder au nombre
de ruptures de fibres au cours du temps, au sein de la structure. Une application a été réalisée
sur une éprouvette de composite unidirectionnelle soumise & un effort de traction uniaxiale soit
quasi-statique soit de fluage. La confrontation des résultats de calcul et de résultats expérimentaux
(notamment obtenus par émission acoustique) donnant le nombre de ruptures de fibres en fonction
du temps au sein de I’éprouvette montrent la bonne cohérence du modéle notamment en exhibant
le fait qu’il est capable de rendre compte remarquablement bien de la dispersion expérimentale
importante constatée sur les essais de fluage.

MOTS CLES - Endommagement, Composites, Procédés multiéchelles.

1 Introduction

Les composites & matrice polymeére renforcés par des fibres de carbone sont de plus en plus utili-
sés comme matériaux constitutifs de structures industrielles. Or, la rupture finale de ces composites
est un phénomeéne difficile & appréhender. Il est apparu, au travers de nombreux travaux, que la clé
d’une évaluation réaliste de la contrainte de rupture macroscopique d’un composite fibres/résine
est la bonne appréciation des transferts de charge sur les fibres voisines d’une fibre rompue et de
la longueur sur laquelle agit cette surcontrainte et ceci afin d’estimer correctement 1’évolution de
la probabilité de rupture des fibres intactes voisines.

Notre démarche a été d’abord d’analyser et d’expliciter les phénoménes microscopiques pré-
pondérants qui sont a ’origine de la rupture macroscopique du composite en faisant le choix d’une
analyse par la méthode des éléments finis et qui distingue les fibres de la matrice : reports de
charge dus & la rupture des fibres et aux décohésions, viscosité de la matrice, pour différents états
d’endommagement (différentes densités de rupture de fibres). L’originalité de cette partie du travail
ne provient pas seulement de l’utilisation de la méthode des éléments finis, mais de trois autres
aspects remarquables. Le premier est le choix et le nombre des microstructures étudiées. En effet,
si beaucoup d’études se limitent le plus souvent & une microstructure modélisant une fibre iso-
lée dans de la matrice, ou un matériau équivalent, ici, plusieurs états d’endommagement ont été



étudiés, allant de peu & beaucoup de fibres rompues, modélisés par I'intermédiaire de plusieurs
cellules élémentaires périodiques caractéristiques du Volume Elémentaire Représentatif (VER) de
ces états. Le second point original de notre travail est d’apprécier 'influence d’un début de déco-
hésion a P'interface fibre/matrice au lieu de la rupture de la fibre. Enfin, le troisiéme point original
est de coupler les deux premiers et un comportement de la matrice d’abord élastique linéaire puis
viscoélastique linéaire.

La seconde partie de notre travail a consisté & synthétiser tous ces résultats dans un procédé
multiéchelles afin de dépasser la limitation des études réalisées jusqu’a présent et de prévoir la
rupture macroscopique d’une structure en composite unidirectionnel puis d’accéder au nombre
de ruptures de fibres au cours du temps, au sein de la structure. En effet, si la simulation par
éléments finis, a 1’échelle des constituants du composite semble une bonne approche, en revanche,
la discrétisation des problémes avec une finesse suffisante pour discerner les fibres de la matrice,
conduit & un nombre de degrés de libertés ingérable par les calculateurs actuels. En conséquence,
une approche multiéchelle est incontournable. C’est la raison pour laquelle nous avons choisi une
procédure multiéchelle tridimensionnelle pour modéliser la ruine d’une structure en composite
unidirectionnel.

Une application a été réalisée sur une éprouvette de composite unidirectionnelle soumise & un
effort de traction uniaxiale soit quasi-statique soit de fluage. Des essais expérimentaux ont été réali-
sés. Notamment, des courbes obtenues par la technique de 1’émission acoustique donnent le nombre
d’événements (les ruptures de fibres) en fonction de la sollicitation ou du temps. La confrontation
de ces résultats expérimentaux avec ceux obtenus par calcul montrent la bonne cohérence du mo-
déle notamment en exhibant le fait qu’il est capable de rendre compte remarquablement bien de
la dispersion expérimentale importante constatée sur les essais de fluage.

2 Modélisation du phénoméne de rupture de fibre, de ses
causes et de ses conséquence a I’échelle microscopique

On cherche dans cette premiére partie & modéliser le phénoméne de rupture de fibre au sein d’un
composite unidirectionnel ainsi que ses causes et ses conséquences sur les fibres voisines intactes.
Il s’agit donc ici de réaliser une étude a I’échelle des constituants (échelle microscopique) ([4], [5],
[6]). L’outil utilisé pour cela est la méthode des éléments finis. Ces calculs sont réalisés au sein
méme du VER du matériau, vu ici, comme une structure. Les calculs doivent nous renseigner
sur I’état de contrainte quasi-axial dans les fibres voisines de la fibre rompue lorsque la matrice a
un comportement soit élastique linéaire soit viscoélastique linéaire, et en présence d’une longueur
variable de décohésion due a cette rupture de fibre.

2.1 Synthése bibliographique

La clé d’une évaluation réaliste de la contrainte de rupture macroscopique d’un composite
fibres/résine est la bonne appréciation des transferts de charge sur les fibres voisines d’une fibre
rompue et de la longueur sur laquelle agit cette surcontrainte et ceci afin d’estimer correctement
I’évolution de la probabilité de rupture des fibres intactes voisines.

De nombreuses études ont eu cette thématique pour objet et s’inspirent généralement des
études menées par Rosen [26] et Zweben [31]. Toutefois, il est important de signaler que ces études
(Hedgepeth et al. [18], Landis et al. [22], Phoenix et al. [25]) sont souvent analytiques. Elles ont
permis de passer du modéle originel de Cox [7], modélisant une fibre enrobée dans une gaine de
matrice, & une modélisation tridimensionnelle du milieu environnant pour aboutir & des modéles
plus fins mais ne pouvant fournir au demeurant qu’une approximation du report de charge du fait
méme de la nature analytique des calculs. Aussi, on peut estimer que les analyses tridimensionnelles
par éléments finis (Nedele et al. [24], VanDenHeuvel et al. [10]), plus rarement utilisées donnent
accés & une précision accrue de la modélisation de ces phénoménes.



2.2 Modélisation de différents états d’endommagement. Définition du
VER

Des études concernant l'influence d’une unique fibre rompue sur son voisinage ont pu montrer
que la perturbation engendrée se limitait aux premiéres fibres voisines ([7], [18], [27], [24], [23]) :
les fibres intactes entourant la fibre rompue jouent en fait un role d’écran. Ainsi, au-dela de la
troisiéme plus proche fibre intacte, ces études estiment que la rupture n’a quasiment plus d’effet
sur le champ de contraintes. Pour cette raison, et afin de confirmer ces conclusions (un des points
qui permettra de valider notre approche), on considére 5 états d’endommagements du matériau
représentés chacun par un VER différent. Ces états sont notés E-N (N = 2, 4, 8, 16, 32) et décrivent
un état d’endommagement ot 1 fibre sur N est rompue. Si on suppose que la microstructure
du matériau est périodique, chacun de ces états d’endommagement est représenté par sa cellule
élémentaire notée C-N. On considére également un état noté E-co correspondant & une unique
fibre rompue au sein du matériau. La cellule correspondant a ’état E-co est notée C-oco. Elle
reprend la modélisation de Nedele et Wisnom [24] qui consiste & ajouter autour des deux fibres
modélisées (I'une rompue, I'autre non rompue) les propriétés d’un composite homogénéisé pour
tenir compte de 'influence du reste du composite (méthode selfconsistent). Cette cellule est pour
nous un élément de validation de nos calculs.

2.3 Modélisation du comportement de la résine

Nous avons choisi de réaliser nos investigation dans deux cas distincts. Le premier, le plus
simple, suppose que la matrice est élastique linéaire et homogéne isotrope. Le second suppose que
la matrice présente un caractére visqueux. Nous avons choisi un modéle viscoélastique linéaire écrit
6+ vo = Cpé + 7Cxe, ou Cy est le tenseur de rigidité du matériau sain, C est le tenseur de
rigidité "a Uinfini" et v est le tenseur de relaxation. La matrice étant supposée isotrope, chacun de
ces tenseurs est isotrope.

2.4 Modélisation de la décohésion

La décohésion entre la fibre rompue et la matrice est modélisée & partir du plan de la section
droite de rupture de la fibre, jusqu’a une longueur d donnée en dédoublant les noeuds du maillage
sur la longueur d. Au-dela, ’adhérence fibre/matrice est supposée parfaite.

2.5 La grandeur calculée : le coefficient de transfert de charge

Le but de ces calculs est de simuler une rupture de fibre et d’observer 1’évolution de la contrainte
axiale dans les fibres voisines en fonction de ’état d’endommagement, du temps, de la distance par
rapport au plan de rupture et en fonction d’un état de décohésion plus ou moins important. On
définit pour cela, pour un état d’endommagement E représenté par sa cellule C, pour une longueur
de décohésion d, un coefficient k.., appelé coefficient de transfert de charge, obtenu par la moyenne
de la contrainte axiale dans la fibre considérée, calculée entre deux sections droites consécutives du
maillage, rapportée a la méme valeur prise dans la configuration du matériau sain.

Ce coeflicient va étre évalué dans les différentes configurations suivantes :

— configuration 1 : la cellule C-co prise avec des constituants élastiques linéaires homogénes
isotropes ou l'on fait évoluer la longueur de décohésion entre une longueur nulle et une
longueur donnée;

— configuration 2 : les différentes cellules modélisant un endommagement croissant du composite
(C-32, ..., C-2) prises avec des constituants élastiques linéaires homogeénes isotropes ou 1’'on
fait évoluer la longueur de décohésion entre une longueur nulle et une longueur donnée ;

— configuration 3 : les deux configurations précédentes sont reprises avec une matrice viscoélas-
tique linéaire homogéne isotrope.

Le taux de fibres est fixé a 40 %.



2.6 Reésultats et discussion
2.6.1 Configuration 1

Cette configuration est en fait utilisée pour étre un des points de validation de notre démarche.
Le parameétre d’analyse (k) est comparé aux résultats d’autres études reconnues ([24], [23], [10],
[11]). Les calculs, réalisés dans le cas de la rupture sans décohésion a linterface fibre/matrice,
nous ont permis de nous recaler sur les résultats de la littérature et de démontrer la validité de
notre démarche ([4], [5], [6])- Les calculs, modélisant la rupture avec décohésion & l'interface fibre
rompue/matrice ont montré conformément a ce qui est rencontré dans la littérature :
— la décroissance de k, avec I’augmentation de la longueur de décohésion ;
— une reprise de charge de la fibre rompue identique a celle observée sans décohésion mais
translatée de la longueur de décohésion introduite par rapport au plan de rupture;
— la présence d’une augmentation du transfert de charge localisé dans la zone de reprise de
l’adhésion parfaite fibre rompue/matrice.
Toutefois, ils ont révélé une différence fondamentale avec ces mémes études lorsque cette longueur
de décohésion est faible : le coefficient de transfert de charge est supérieur & celui obtenu sans
décohésion. Comme conséquence, les études cherchant & évaluer la rupture uniaxiale d’un composite
unidirectionnel en utilisant le concept de transfert de charge vers les fibres intactes voisines d’une
fibre rompue, en utilisant cette approche, en sous évaluent la probabilité de rupture. En fait ce
résultat est da & une finesse de maillage accrue par rapport a celle utilisée dans les précédentes
études : un maillage moins fin masque ce phénoméne.

2.6.2 Configuration 2

Les calculs menés sur les cellules périodiques C-2, ... , C-32 modélisant différents états d’en-
dommagement du composite, nous ont permis de quantifier l'influence du taux de fibres rompues
sur le transfert de charge (au travers de k). A ce titre, cette modélisation ([4], [5], [6]) a confirmé
I’hypothése de localisation de l’endommagement par la démonstration de l’existence d’un état
d’endommagement minimum (celui représenté par la cellule C-32) pour lequel I’endommagement
d’une cellule n’affecte plus significativement ses voisines. Par ailleurs, I’adjonction du phénoméne
de décohésion entraine effectivement une modification notable du transfert de charge mais surtout
met en évidence, avec ’accroissement de I’état d’endommagement (passage de C-32 vers C-2) et
la possibilité d’une propagation de la décohésion & l’interface fibre rompue/matrice, le passage
progressif d’un effet local & un effet global de la rupture des fibres. Cet effet est celui qui engendre
la ruine de la structure a 1’échelle macroscopique.

2.6.3 Configuration 3

Le paramétre d’analyse est toujours k, et est évalué maintenant en fonction du temps. Il est
comparé a celui obtenu dans le cas élastique pour une méme configuration d’endommagement. Le
fait d’introduire une matrice visqueuse conduit évidemment & ’apparition d’une dépendance de k.
avec le temps ([4], [5], [6]). Couplé aux différents états d’endommagements modélisés ceci entraine,
sans toutefois modifier les effets identifiés lorsque le comportement de la matrice est élastique
linéaire, une augmentation de la charge supportée par les fibres intactes due a 1’écoulement de la
matrice que ce soit avec ou sans décohésion a 'interface fibre rompue/matrice.

3 Modélisation de la rupture macroscopique d’une structure
en composite unidirectionnel

3.1 Synthése bibliographique

La rupture des composites unidirectionnels sollicités en traction uniaxiale suivant ’axe des
fibres a fait I’objet de nombreux travaux. Ces travaux ont montré que la résistance du composite
est trés étroitement liée aux propriétés intrinséques de ses constituants ([26], [31], [17], [18], [13],
[14], [15], [16], [28], [29] [20], [1], [2], [30], [24], [23], [3], [12], [22], [21], ([8], [9], [25])-



De ces travaux, il est apparu que toutes hypothéses réductrices nuisaient & ’estimation du
comportement & rupture des composites unidirectionnels. Pour cette raison, une modélisation tri-
dimensionnelle par la méthode des éléments finis semble étre la plus adaptée dans la mesure ou elle
permet une approximation précise des champs complexes de contraintes et de déformations, déve-
loppés au cours de "accumulation de ruptures de fibres. Cependant, la simulation par éléments finis,
a ’échelle du composite avec une finesse suffisante pour discerner les fibres de la matrice, condui-
rait & un nombre de degrés de libertés ingérable par les calculateurs actuels. En conséquence, une
approche multiéchelle est incontournable.

3.2 Procédé multiéchelles. Généralités

D’une maniére générale, un procédé multiéchelle est un moyen de faire le lien entre I’échelle
d’une hétérogénéité identifiée et 1’échelle de la structure. Un calcul de structure utilisant une
procédure multiéchelle s’organise en plusieurs étapes formant un algorithme itératif :

— Etape 1 - Calcul & I’échelle macroscopique : le calcul de structure est réalisé a ’échelle
macroscopique. La géométrie et les conditions aux limites sont données. Le matériau utilisé
est celui homogeéne équivalent. On accéde ainsi aux champs de contraintes et de déformations
macroscopiques (entre autres) nécessaires au processus de localisation. Ce calcul peut étre
réalisé analytiquement ou numériquement. En ce qui nous concerne le calcul sera fait par
éléments finis, donc numériquement. Le calcul est arrété lorsque la structure est rompue, par
exemple lorsqu’il apparait une instabilité numérique (divergence) ;

— Etape 2 - Localisation : en chaque point de 1’échelle macroscopique, on sollicite alors le VER
"structure" par le champ macroscopique (de contraintes ou de déformations). On accéde ainsi
aux grandeurs microscopiques. En ce qui nous concerne, le calcul permettant d’accéder aux
champs macroscopiques étant réalisé par éléments finis, la localisation sera faite en chaque
point de Gauss. La encore, s’offre le choix pour cette opération de localisation, d’avoir recours
soit & un calcul analytique, soit & un calcul numérique. Nous opterons pour la premiére
solution pour des considérations de simplicité et de cotit de temps de calcul. Plus précisément,
nous allons opérer un lissage des résultat de calculs réalisés sur les cellules représentatives du
milieu ([4], [5], [6]). Connaissant les champs macroscopiques nous accéderons ainsi rapidement
aux grandeurs microscopiques les plus importantes (report de charges entre fibres...) qui nous
permettront de faire progresser ’endommagement (le nombre de ruptures de fibres) ;

— Etape 3 - Homogénéisation : I’opération de localisation ayant fourni les nouvelles valeurs des
grandeurs locales, on calcule leur impact sur le comportement macroscopique. Le nouveau
comportement macroscopique est alors utilisé de nouveau a I’étape 1. En ce qui nous concerne,
nous verrons qu’en premiére approximation le comportement macroscopique de notre com-
posite unidirectionnel peu se limiter & un comportement élastique linéaire dont une seule
tique pour assurer cette étape d’homogénéisation. Connaissant le nombre de fibres rompues,
on calculera par une opération d’homogénéisation de type loi des mélanges le comportement
macroscopique.

3.3 Procédé multiéchelles. Détails

Notre étude est réalisée de maniére tridimensionnelle. Elle vise & simuler la rupture d’une
structure en composite unidirectionnel en utilisant un procédé multiéchelle dont les échelles sont
les suivantes :

— D’échelle macroscopique représente le composite unidirectionnel vu comme un matériau ho-

mogene ;

— D’échelle microscopique voit le VER comme une structure volumique & deux constituants

homogeénes : la fibre de carbone et la matrice.

3.3.1 Définition du Volume Elémentaire Représentatif

Le VER bidimensionnel mis en évidence par Baxevanakis [3] garantissant une contrainte de
rupture constante en moyenne, correspond A 6 fibres paralléles. Par extension, le matériau étant
isotrope transverse, on peut estimer que le VER tridimensionnel qui en découle contient 6 x 6



fibres intactes. Pour notre part, nous avons vu que la cellule C-32 est celle qui n’induit aucun
impact significatif sur ses voisines, due a la rupture d’une fibre. En conséquence, on peut consi-
dérer que le Volume Elémentaire Représentatif tridimensionnel que nous avons mis en évidence
est un volume contenant 32 fibres saines. Nous le noterons CS-32. Il est donc en accord avec les
résultats de Baxevanakis. Dans la direction axiale des fibres, les travaux de Baxevanakis [3] ont
montré qu'une longueur de 8 mm permet d’obtenir une contrainte de rupture quasiment constante
pour le composite. Ces résultats sont confirmés par les travaux de Hitchon et Phillips [19] qui
montre expérimentalement que la probabilité de rupture d’une fibre est quasiment constante sur
des longueurs de fibres comprises entre 0.2 mm et 5 mm. Pour notre part, on observe que ’effet
des surcontraintes se limite & une distance d’au maximum 0.2 mm. La longueur que nous adoptons
pour étre celle des différents VER est de 8 mm. Une étude de convergence des calculs (Blassiau,
[4]) a montré qu’une longueur de 10 mm ne modifiait pas significativement les résultats.

3.3.2 Description de I’étape de localisation

Le comportement & rupture de composites unidirectionnels est controlé par la rupture aléatoire
des fibres. Cependant, la prise en compte de ce mécanisme seul ne permet pas une modélisation
fine. Il apparait que les mécanismes de transfert de charge autour d’une fibre rompue qui englobent
le comportement de la matrice et celui de l'interface fibre rompue/matrice jouent un réle primordial
dans I'estimation de la contrainte & rupture du composite unidirectionnel. Apreés la mise en évidence
du VER, désormais, ’originalité de notre processus multiéchelle par rapport a toutes les études
déja réalisées est de raffiner le comportement mécanique local afin d’obtenir une estimation fine des
mécanismes de transfert de charge. En d’autres termes, il convient de réaliser finement le passage
de I’échelle macroscopique & celle microscopique, c’est-a-dire 1’étape de localisation. Pour cela, il
suffit de faire I’exploitation et la synthése des investigations du phénoméne de rupture de fibre ([4],
[5], [6]) faites & ’échelle microscopique, de maniére & les utiliser dans le processus multiéchelle.
Plus précisément, et parce que c’est notre choix de procéder ainsi, nous allons réaliser le lissage des
valeurs maximales du coefficient de transfert de charge qui s’opérent sur les fibres voisines d’une
fibre rompue. Ce lissage ([4], [5], [6], voir Annexe) formera une base de données qui réalisera la
localisation de notre calcul multiéchelle et permettra de faire progresser le nombre de rupture de
fibres au sein du matériau. On a également réalisé le lissage des valeurs moyennes du coefficient de
transfert de charge. Les résultats de calculs entre ces deux lissages sont peu différents.

3.3.3 Critére et statistique de rupture des fibres. Evolution de ’endommagement

Tous les lissages précédents constituent 1’étape de localisation de notre calcul de structure
multiéchelle. Ils assurent ainsi le passage de l’échelle macroscopique & 1’échelle microscopique et
permettent de faire progresser le phénoméne d’endommagement (le nombre de rupture de fibres).
Ainsi, une fibre va rompre dés lors que sa valeur & rupture longitudinale est atteinte, selon le
critére : gfitre = K, gelement < glibrerupture ayec gfibre = B .ele Compte tenu du carac-
tére aléatoire associé & ce phénoméne de rupture, et puisque nous avons fait le choix & I’échelle
microscopique, de considérer 5 états d’endommagement du composite représentés par 5 cellules
élémentaires périodiques, on associe au VER, caractéristique de 32 fibres (correspondant & la cel-
lule CS-32), cinq contraintes de rupture distinctes générées avec des fonctions de probabilité. Ces
cinqg valeurs & rupture représentent les cinq étapes de rupture nécessaires pour passer du VER sain
au VER rompu. Ici, la contrainte de rupture de la fibre est donnée selon deux fonctions distinctes :
soit la fonction de Weibull & deux paramétres identifiée a partir des essais de traction sur fibres
unitaires, soit la fonction sigmoidale proposée par Baxevanakis [3] identifiée & partir d’essais de
multifragmentation. Pour I'identification des différents paramétres de ces lois, on utilise les travaux
de Baxevanakis [3] et de Hitchon et Phillips [19]. Ces deux fonctions qui lissent la méme statistique
de rupture pour une longueur de fibre donnée doivent évidemment conduire au méme résultat
final, c’est-a-dire, par exemple, & la méme contrainte de rupture s’il s’agit de la traction uniaxiale
du composite unidirectionnel. C’est ce que nous constatons effectivement. Dans la suite, nous ne
préciserons donc plus quelle loi est utilisée dans les calculs.



3.3.4 Description de ’étape d’homogénéisation

Rappelons qu’au sein du matériau, les fibres élastiques linéaires se rompent, des reports de
charge s’opérent et la matrice est viscoélastique. Ceci sous-entend, qu’a priori, il est nécessaire, &
I’échelle macroscopique, de traduire les ruptures de fibres et ’effet visqueux. Toutefois, le carac-
tére viscoélastique de la matrice, n’est pas appréciable (constatation expérimentale) sur la réponse
longitudinale macroscopique du composite. Nous supposerons donc que le milieu homogéne équi-
valent macroscopique est élastique linéaire. Les ruptures de fibres vont étre traduites (en premiére
approximation) par la dégradation du module de rigidité longitudinal du matériau homogéne équi-
valent. L’étape d’homogénéisation de notre procédé multiéchelle se limite donc a déterminer cette
loi de dégradation des propriétés du milieu homogéne équivalent. La encore, on a recours & un
calcul analytique. L’homogénéisation est faite selon le principe d’une loi des mélanges. En un point

de Gauss ou le VER est caractérisé par un état E d’endommagement, donc une cellule C, on a :

Q11 = QY (1 — N%vc) ol : Q11 est le module de rigidité longitudinale du composite endommagé,

QY sa valeur lorsque le matériau est vierge d’endommagement et Nzc le nombre de fibres saines
contenues dans la cellule considérée.

4 Traction uniaxiale d’une éprouvette de composite unidirec-
tionnel et comparaison avec les courbes d’émission acous-
tique

Pour la confrontation des résultats numériques aux résultats expérimentaux, nous avons fait le
choix d’une taille d’éléments finis de 0.15 x 0.15 x 10 mm. Ce choix permet un temps de calcul
raisonnable et correspond & 8 VER (8 cellules CS-32). Ce choix a été validé par une étude de
convergence [4].

A titre de comparaison, les calculs ont été réalisés avec trois niveaux croissants de prise en
compte de la rupture des fibres, désignés par :

— le niveau 1 qui correspond & la dégradation de la rigidité longitudinale due a la rupture des

fibres;

— le niveau 2 qui correspond & l'adjonction du transfert de charge au niveau 1;

— le niveau 3 qui correspond & l'adjonction de la décohésion au niveau 2.

Les lissages utilisés ici pour ’étape de localisation sont ceux de la valeur maximale du coefficient
k.. Des calculs ont été également réalisés avec des lissages de sa valeur moyenne. Les résultats entre
les deux ne sont pas significativement différents.

4.1 Cas d’une sollicitation quasi-statique

Compte tenu du fait que la durée de ses essais est courte, on estime que D'effet de viscosité de
la matrice est négligeable : ici, il n’a donc pas été pris en compte. Pour chacun des calculs réalisés,
on calcule la courbe de traction jusqu’a rupture (Fig. 1) que l'on confronte & celle expérimentale
et on construit la courbe donnant le nombre de rupture de fibres en fonction de la valeur de la
sollicitation. Cette derniére courbe est comparée a la méme courbe obtenue expérimentalement par
la technique de I’émission acoustique (Fig. 2). Egalement, on donne, pour les trois niveaux de prise
en compte de I’endommagement, la cartographie des ruptures de fibres au sein de ’éprouvette :
un carré blanc indique ’absence de rupture de fibres, un carré noir indique un élément de volume
totalement rompu. On constate (Fig. 3) que le niveau 1 tend a uniformiser les dégradations (peu
de carrés noirs et une tendance a4 une couleur grise en moyenne), alors que le niveau 3 localise
nettement le phénoméne de rupture de fibres, le niveau 2 donnant des résultats intermédiaires
entre les niveaux 1 et 3.

4.2 Cas d’une sollicitation de fluage

Nous simulons un essai de fluage sous traction uniaxiale sur une éprouvette de composite unidi-
rectionnel. Dans ce cas, la viscosité de la matrice est prise en compte dans I’étape de la localisation.
L’objectif est alors de démontrer la possibilité d’accumuler de ruptures de fibres supplémentaires
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Fia. 1 — Courbe de traction uniaxiale quasi-statique. Résultat pour les trois niveaux de prise en
compte de I’endommagement.
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FiG. 2 — Nombre cumulé de rupture de fibres en fonction de la sollicitation. Comparaison entre les
calculs et les données expérimentales obtenues par émission acoustique.

dues a la relaxation de la matrice et donc de vérifier que ’activité acoustique enregistrée sous
chargement statique est due a 'accumulation de ruptures de fibres. Pour chacun des trois niveaux
de prise en compte de I’endommagement, nous avons réalisé des séries de 15 simulations pour des
états de contraintes constants correspondant respectivement & 75, 80, 85 et 90 % de la charge.
Pour chacun des calculs réalisés, on construit la courbe donnant le nombre de rupture de fibres
en fonction du temps que 'on compare avec la méme courbe obtenue expérimentalement par la
technique de I’émission acoustique (résultats pour 85 %, Fig. 4). Le premier point & noter est qu’in-
dépendamment du niveau de la loi d’endommagement, nous constatons une accumulation effective
de rupture de fibres au sein du composite unidirectionnel par le seul mécanisme de relaxation
des contraintes de cisaillement de la matrice. Le second point important est la restitution de la
dispersion expérimentale induite par le couplage entre la statistique de rupture de la fibre et 1’évo-
lution du transfert de charge en fonction du temps. Le dernier point & noter est que nous obtenons
un profil de courbes d’accumulation de rupture de fibres simulée semblable & celles obtenues par
émission acoustique et ceci indépendamment du niveau de la loi d’endommagement. L’ensemble de
ces points renforce ’hypothése selon laquelle le composite unidirectionnel soumis & un chargement
uniaxial constant continue de s’endommager par 'accumulation de ruptures de fibres. Cette accu-
mulation de rupture de fibres est rendue possible par la combinaison des mécanismes de transfert
de charge, les propriétés viscoélastiques de la matrice et la distribution de la résistance a rupture
de la fibre.
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FiG. 3 — Cartographie des sites de ruptures de fibres dans différentes sections de ’éprouvette pour
les trois niveaux de prise en compte de I’endommagement.

5 Conclusion

L’étude présentée résout le calcul de la ruine macroscopique d’une structure en composite uni-
directionnel en tenant compte des phénomeénes physiques (ruptures de fibres, report de charge,
viscoélasticité de la matrice...). Pour cela, un procédé multiéchelle est utilisé dans lequel est syn-
thétisée une étude fine des phénomeénes a I’échelle microscopique. A titre d’application, on calcule la
contrainte & rupture ainsi que la densité de fibres rompues au cours du temps, pour une éprouvette
de composite unidirectionnel soumise & une sollicitation quasi-statique ou de fluage. Les résultats
expérimentaux utilisés & titre de comparaison montrent en premier lieu que la contrainte a rupture
calculée est parfaitement en accord avec les valeurs expérimentales. Mais surtout, les courbes obte-
nues par émission acoustique et permettant de quantifier les nombre de fibres rompues en fonction
du temps montrent toute la pertinence du modéle : les valeurs calculées sont en accord avec les
valeurs expérimentales et plus paticuliérement redonnent la dispersion constatées sur les essais de
fluage.
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