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Résumé

Les composites a matrice céramique (CMC) sont des matériaux intéressants notamment pour
les applications aéronautiques car ils présentent de bonnes propriétés mécaniques a hautes
températures sous air. Contrairement aux céramiques massives, les CMC ont un comportement non
fragile du fait de la haute résistance des fibres et de I'optimisation de I'interaction fibre/matrice aprés
multifissuration de la matrice.

Les interactions entre fibres et matrice se produisent essentiellement au niveau de l'interface. Il y a
décohésion entre fibres et matrice et frottement fibre/matrice et, ainsi, dissipation d’énergie. Une
modélisation du transfert de charge entre fibre et matrice permet de calculer cette dissipation
d’énergie et ainsi de suivre I'évolution des interactions fibre/matrice durant la fatigue.

Mots clés : composite a matrice céramique, fatigue, interface

Abstract

Ceramic-matrix composites (CMCs) are interesting materials for aeronautic applications because of
their good mechanical properties at high temperatures even under air. Contrary to bulk ceramics,
CMCs have a non-brittle mechanical behaviour due to the high strength of fibres and to optimized
fibre/matrix interactions after matrix multi-cracking.

Interactions between fibres and matrix act mainly at the interface level. When fibres and
matrix are debonded, fibres slide with friction and energy dissipation occurs. By using a shear-lag
model, the energy dissipation can be calculated and the evolution of the fibre/matrix interaction can be
followed during fatigue.
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1- INTRODUCTION Les fibres pontent alors la fissure et supportent
la charge. Du fait de la différence de
contraintes entre les fibres et la matrice au

niveau de la fissure matricielle, l'interface entre

Les applications spatiales et aéronautiques
nécessitent de disposer de matériaux legers et

non fragiles a hautes températures. Les CMC
sont des candidats intéressants pour de telles
applications car ils ont une faible densité, sont
tolérants au dommage et ont des propriétés
mécaniques a hautes températures
supérieures a celles des alliages métalliques.

Les CMC sont des composites réalisés avec
des tissus de fibres longues noyés dans une
matrice céramique déposée par infiltration en
phase vapeur (CVI). La déformation a rupture
des fibres étant supérieure a celle de la
matrice, la matrice commence par se fissurer.

fibre et matrice est soumise a une contrainte
de cisaillement et a une décohésion entre fibre
et matrice. Dans la zone décollée, au
voisinage de la fissure matricielle, les fibres
pontantes glissent avec frottement avec la
matrice environnante. Ce frottement interfacial
est caractérisé par une contrainte de
cisaillement interfacial (t) [1].

Du fait des interactions fibre/matrice, les CMC
sont tolérants au dommage et leur
comportement mécanique est non fragile.
Durant un cycle de charge/décharge de
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fatigue, le comportement mécanique peut étre
décrit par une boucle dans le diagramme
contrainte/déformation dont 'aire correspond a
I'énergie dissipée durant chaque cycle. Le
rapport de cette énergie dissipée sur I'énergie
élastique maximale est le frottement intérieur
qui permet destimer la contrainte de
cisaillement interfacial [6, 9-11].

2- MODELE DE TRANSFERT DE
CHARGE

Pour un composite unidirectionnel, quand une
charge est appliquée parallelement aux fibres,
le comportement mécanique est caractérisé
d’abord par une partie élastique et la charge
appliquée est répartie entre les fibres et la
matrice selon leur fraction volumique. La
contrainte supportée par les fibres et la matrice
est donnée par :
Oc = Om Vin + Ot Vi D

ou o, est la contrainte appliquée au composite,
O, et o sont les contraintes supportées
respectivement par la matrice et les fibres, et
Vi, and v¢ la fraction volumique de matrice et de
fibres respectivement.

Quand la contrainte appliquée au composite
o, est assez élevée pour atteindre la contrainte
de rupture de la matrice o, la matrice se
fissure et la fissure se développe le long de la
section du composite perpendiculairement a
l'axe des fibres. Au niveau de la fissure
matricielle, les fibres ne sont pas rompues
mais pontent la fissure et sont surchargées du
fait de la décharge de la matrice. A cause de la
différence de contraintes au niveau de la
fissure, l'interface fibre/matrice est soumise a
une contrainte de cisaillement conduisant a
une décohésion des fibres et de la matrice
environnante. Du fait des différences
d’élongations entre les fibres et la matrice
fissurée, les fibres glissent dans la zone
décollée avec frottement. Ainsi, le long des
fiores prés de la fissure matricielle, les
contraintes et les déformations sont maximales
au niveau de la fissure puis décroissent
jusgu’a une valeur minimale a la limite de la
zone de décohésion. Cette décroissance est
donnée par [1] :

do; _ _2t de __ 21
e r @)

N

avec x la distance a partir de la fissure
matricielle, T la contrainte de cisaillement
interfacial, r le rayon des fibres et E; le module
d’Young des fibres.

La fin de la zone décollée correspond a la
distance de la fissure ou la déformation de la
fibre est égale a celle de la matrice qui est
aussi celle du composite. Les profils typiques
des déformations des fibres pontantes et de la
matrice fissurée au voisinage de la fissure

matricielle sont donnés sur la Fig. 1
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Fig. 1: Profils de déformation le long des fibres
et dans la matrice pour un CMC 1D en
présence de fissures matricielles (a:
glissement localisé (r > 2r*), b: glissement

total (< 21*)).

En dehors de la zone décollée, la contrainte
dans la matrice est maximale et une nouvelle
fissure peut étre créée, conduisant a une
nouvelle zone de décohésion. Ainsi le
mécanisme d’endommagement est d’'abord
une multifissuration de la matrice associée a
une décohésion localisée des fibres (Fig. 1a).
Quand le nombre de fissures matricielles est
suffisant pour que les fibres soient décollées
sur toute leur longueur, les fissures matricielles
ne peuvent plus étre créées et la
multifissuration de la matrice est saturée. La
distance entre chaque fissure matricielle est
distribuée aléatoirement entre deux limites dpmin
et dnax données par [1] :
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V. r

d =—"—0 (3a)
min Vf 2_1_ mR
dmax = 2 dimin (3b)

La densité de fissures matricielles étant
élevée, la saturation peut étre décrite par une
distance moyenne d. Aprés saturation de la
multifissuration, les fibres sont totalement
décollées et le profil de déformation typique est
celui de la Fig. 1b.

Quand une fissure apparait dans la matrice,
les fibres sont plus chargées et a la saturation
de la multifissuration, la contrainte appliquée
au composite est supportée uniqguement par
les fibres non rompues et quand la contrainte
augmente la fraction de fibres rompues
augmente aussi. Quand toutes les fibres sont
rompues la résistance du composite est
atteinte [4,5].

Pour les essais de fatigue cyclique [3, 6, 12],
la contrainte appliquée au composite oscille
entre une valeur basse et un pic, avec un pic
de contrainte (S) inférieur a la résistance du
composite.

Durant le premier  chargement, la
multifissuration de la matrice a lieu et la
distance moyenne entre les fissures
matricielles (d) est contrélée par la distribution
statistique des défauts de la matrice qui sont
critiques pour le pic de contrainte. Pour les
cycles suivants, on a un glissement des fibres
prés de chaque fissure matricielle avec un va
et vient. Ce glissement répété a lieu avec
frottement, caractérisé par la contrainte de
cisaillement interfacial T, dans une zone plus
petite ou égale a la zone décollée créée lors
du premier cycle. Le profil de déformation des
fibres devient plus complexe.

Selon le niveau du pic de contrainte (S) et la
distance moyenne entre les fissures
matricielles (d), la décohésion des fibres
pontantes durant le premier chargement est
localisée pres des fissures (Fig. la) si la
contrainte de cisaillement interfacial T est plus
élévée qu'une valeur limite 2t*. Cette valeur
limite est calculée a partir des profils de
déformation des fibres et est donnée par :

_arks
2dE,

*

(4)

avec a = E, v, / Ef vy et E. le module
élastique du composite (E. = Ey, Vim + Ef vy). Si
T est plus faible que 2t*, la décohésion des
fibres est totale (Fig. 1b).

Durant des cycles de charge/décharge
répétés, les fibres pontantes glissent pres de

chaque fissure matricielle et le glissement
s'étend quand la charge augmente durant la
période de chargement ou décroit lors de la
période de décharge. Ce phénomeéne conduit a
un profil de déformation complexe (Fig. 2), ou

3 cas doivent étre considérés:
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Fig. 2: Profil de déformation des fibres durant
les cycles de charge/décharge pour un CMC
1D (a: > 21, b: 21> 1> *,C. K T*).

i) si T > 21*: le glissement des fibres est
localisé prés de chaque fissure matricielle
durant le premier chargement et les cycles
suivants, ii) si 2t*> 1 >1* : le glissement est
total durant le premier chargement et localisé
pres de chaque fissure matricielle durant les
cycles suivants, iii) si T < 1* : les fibres glissent
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dans la matrice sur toute leur longueur durant
le premier chargement et les cycles suivants.

A partir de ces profils de déformation, il est
possible de calculer théoriquement Ia
déformation (€) du composite en fonction de la
contrainte appliquée (o) par intégration des
déformations locales des fibres le long des

profils de déformation. Cette intégration
conduit aux équations suivantes :
sit/t0>2:
B * *
e@)=> |0 g 8" ez} 59
E.L2 T T
B * * *
£ (0) == ET_+9(1+GT_)_ET_92}
E.l2 1 T T
(5b)
si221/1*21:
* *
g+(e):§ a(l_lT__lL)JrgJ,ET_gz
E. 21 4r1* 21
(6a)
- S 1t 11 T*
eO@=—7|a@l-=——-=—)+0(1l+a—) -
©) EC[( 21 4T*) ( T)

(6b)

sl=1/1"=0

pour 0<O<T/T*:

s+(e)=§{9l+e+ﬂf—eﬂ
E.lL4T1* 2T
(73)
pour T/T*<B<1:
S| art
£€®=—|-———+06(+a
©= 2| -5 roara)]
(70)

pourl>0=>1-1/1*:

1t

£ (6) =E§{a -5

C

* *
_ET_)+5(1+O(T_)_
2T T

(7c)

pour 1-T/1*>02>0:

a T
——+0(+a
S5 roeo)
(7d)

£ (6) =E§

C

ou £ est la déformation du composite durant
'étape du chargement et € la déformation du
composite durant la décharge et 6 la contrainte
normalisée du cycle (6 o/S, avec cla
contrainte appliquée sur le composite): durant
'étape de chargement ©croit de 0 a 1 et
durant la décharge 6 décroitde 1 a 0.

A partir de ces équations, il est possible de
tracer dans le diagramme
contrainte/déformation les boucles d’hystérésis
mécanique pour un CMC 1D durant la fatigue
cycligue. Ces boucles théoriques sont
montrées sur la Fig. 3 pourlescas 1> 1* et1<
. On peut observer que les boucles sont
ouvertes et qu'on a donc une dissipation
d’énergie durant un cycle. Cette dissipation
d’énergie est une conséquence directe du
frottement entre fibres et matrice durant le

glissement et peut étre calculée
théoriquement a partir des équations (5a) a
(7d).
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Fig. 3. Boucles contrainte/déformation d'un
CMC 1D (at>T1* b 1<1%)
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Pour caractériser la dissipation d'énergie
durant un cycle de charge/décharge, plusieurs
parameétres peuvent étre calculés : l'aire de la
boucle  contrainte/déformation  (AW), le
frottement intérieur (AW/W,) et la largeur de la
boucle a mi-hauteur (Ag). Les expressions
théoriques de ces paramétres sont :

pour AW et AW/W,:
* 2
si Ut*> 1 AW=ET—S—
6 1T E,
AW«
W a T
e 3(—+—
G+ )
(8a)
2
Sittr <1 AWIELE(S—ZL) et
6 1* E, T*
21
W _ ot g
We T iq@-iT
271*
(8b)
et pour Ae:
*
si UTr > 1 AszgiT—
4E, 1
(9a)
si 1>/t > U2
*
Ag:q(]_—ll—_—li)i
41 21 E,
(9b)
si T/t < 1/2: Ac‘:=gil
2E 1*
(9d)

On observe que le frottement intérieur
(AWMW,) dépend seulement du parameétre
o représentatif des propriétés des constituants
et du rapport 1/t*. Durant la fatigue cyclique, le
glissement répété de va et vient des fibres
pres de chaque fissure matricielle peut
introduire une usure interfaciale entre les fibres
et la matrice environnante [4, 6]. Ce
phénomeéne peut é&tre décrit par une
décroissance de la contrainte de cisaillement
interfacial T quand le nombre de cycles
augmente. Ainsi l'effet de l'usure interfaciale
sur la dissipation peut étre décrit par la relation
entre l'aire des boucles (AW), le frottement
intérieur (AW/W,) ou la largeur a mi-hauteur
des boucles (Ag)et la contrainte de
cisaillement interfacial (1) ou la contrainte de

cisaillement interfacial normalisée (T/t*).
L'évolution de ces 3 parametres en fonction de
la contrainte de cisaillement interfacial
normalisée est donnée par la Fig. 4. On
observe un maximum de ces trois parameétres
pour une valeur de t/t* proche de 1.
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o | Tt
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Fig. 4: Relation théorique entre l'aire des
boucles (4W) ou le frottement intérieur
(AW/W,) et la contrainte de cisaillement
interfacial normalisée (t/t*) (a) et entre la
largeur a mi-hauteur (4¢) et t/t*(b).

Pour un composite donné, la dissipation
d’énergie correspond a l'aire des boucles, ou
le frottement intérieur, pour une valeur initiale
de la contrainte de cisaillement interfacial
(To/T*). Son évolution durant la fatigue cyclique
est donnée par les valeurs successives de la
contrainte de cisaillement interfacial (tn/T*) qui
décroit a partir de Ty/T*. Ainsi, si la contrainte
de cisaillement interfacial initiale (To/T*) est a
droite ou a gauche du maximum, I'évolution du
frottement intérieur durant la fatigue cyclique
due a [lusure de [linterface peut é&tre
croissante, décroissante ou passer par un
maximum. Ces évolutions théoriques ont été
observées expérimentalement et sont décrites
dans le paragraphe suivant.

a)
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Pour des CMC plus complexes 2D chargés
dans une direction paralléle a une direction
des fibres, le comportement mécanique des
plis tranverses est habituellement élastique et
moins dissipatif. Par conséquent, I'hystérésis
mécanique des composites 2D  est
essentiellement due aux fibres longitudinales
qui ont un comportement similaire a celui d'un
composite 1D.

3- EVOLUTION EXPERIMENTALE DU
FROTTEMENT INTERIEUR DURANT
LA FATIGUE CYCLIQUE

Durant la fatigue cyclique, les composites
s’'endommagent et I'énergie dissipée durant les
cycles de charge/décharge en général
augmente. Ce phénoméne a été observé sur
des composites Nicalon SiC/SiC a température
ambiante et a haute température sous
atmosphere inerte (Fig. 5). L'énergie dissipée
par cycle croit durant la fatigue et est plus
élevée quand la température augmente [6].

25

[Mechanical Hysteresis(kPa)
20 -
1000°C

—800°C
—600°C

15 |

Fig. 5: Evolution expérimentale du frottement
intérieur sur un composite SiC/SIiC durant la
fatigue cyclique a haute température sous
atmosphére inerte.

Mais pour certains composites (Nicalon
SiIC/MAS-L, C/SiC, Nextel/Al,O,), le frottement
intérieur décroit durant la fatigue [6, 12-14].
C'est aussi le cas d'un composite auto-
cicatrisant Hi-Nicalon SiC/[Si-B-C] pour de
faibles contraintes (jusqu’a 200 MPa) (Fig. 6).
La diminution du frottement intérieur durant la
fatigue est observée a 600C et a 1200TC [15].

Cette évolution n'est pas classique car
habituellement le frottement intérieur croit
durant la fatigue, le matériau s'’endommageant.
Mais comme <cela a été mentionné
précédemment, le phénomene général se
produisant dans les CMC durant la fatigue
cyclique est l'usure de linterface fibre/matrice
due au glissement de va et vient des fibres

o b s ...Number, of cygles ...

1E+00 1E+01 1E+02 1E+03 1E+04 1E+05 1E+ 06

dans la matrice prés de la fissure matricielle
[4,6]. Cet effet conduit a une diminution
progressive de la contrainte de cisaillement
interfacial (1) quand le nombre de cycles
appliqués augmente.

Interrd friction
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Fig. 6: Evolution expérimentale du frottement
intérieur d’'un composite Hi-Nicalon SiC/[Si-B-
C] durant la fatigue cyclique a 1200t sous air.

Comme cela a été décrit dans le paragraphe
précédent, quand la contrainte de cisaillement
interfacial (1) est supérieure a la valeur limite
(t*) (equation 4), le glissement des fibres est
localisé pres des fissures matricielles et quand
T est plus faible que t* le glissement est total.
Pour un composite et un pic de contrainte (S)
donnés, la contrainte de cisaillement interfacial
initiale 1o peut étre plus élevée ou plus faible
que t*.

Si 19 est plus grand que Tt*, le point
représentatif sur la courbe de frottement
intérieur en fonction de la contrainte de
cisaillement interfacial (AW/W, vs 7/ 7*) est sur
le coté droit (to/t* > 1). Durant la fatigue, si la
contrainte de cisaillement interfacial décroit du
fait de l'usure de [linterface, le frottement
intérieur augmente (cas du composite SiC/SiC,
Fig. 5 et 8). D’autre part, si 1o est plus faible
que T*, le point représentatif est sur le cété
gauche de la courbe et durant la fatigue la
décroissance de T méne a une décroissance
du frottement intérieur (cas de Hi-Nicalon
SiC/[Si-B-C]) (Fig. 6 et 8).

Pour le composite Hi-Nicalon SiC/[SI-B-C], a
600<C il n'y a pas de fluage des fibres mais un
glissement total des fibres est possible si la
contrainte de cisaillement interfacial 1, , due
aux contraintes thermiques radiales de tension
aux interfaces fibre/matrice, est inférieure a la
valeur limite 1 [15]. A 1200 les contraintes
thermiques sont plus faibles qu’a 600C mais
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le fluage des fibres apparait [16]. Ceci peut
conduire a une décohésion compléte des
fibres due a une réduction de leur diametre.
Par conséquent le glissement peut se produire
le long de la fibre entiére (glissement total) et
le frottement intérieur peut décroitre en raison
de [l'usure de [linterface comme cela est
observé expérimentalement (Fig. 6).

Comme montré sur la Fig. 4, le frottement
intérieur est maximal pour une contrainte de
cisaillement interfacial normalisée (t/t*) proche
de 1. Ainsi, durant la fatigue cyclique, un pic de
frottement intérieur peut apparaitre si la
contrainte de cisaillement interfacial initiale
(to/t*) est proche de 1 et si l'usure de
linterface est suffisante pour faire décroitre
T/t en dessous du maximum. Cet effet a été
observé expérimentalement sur des
composites 2D SIiC/SiC (Fig. 7) aprés un
traitement thermique sous vide qui élimine
l'interface de PyC des fibres Nicalon. Dans ce
cas la contrainte de cisaillement interfacial
initiale (tg) a suffisamment diminué pour étre
proche du maximum de frottement intérieur et
ainsi passer par le maximum lors de l'usure de
l'interface [6] (Fig. 8).

5
| Mechanical hysteresis (kPa)
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Fig. 7:Evolution expérimentale du frottement
intérieur durant la fatigue cyclique a
température ambiante d'un composite 2D
Nicalon/SiC traité thermiquement.

Ainsi, le frottement intérieur est un outil
intéressant pour analyser les évolutions des
composites durant la fatigue cyclique,
notamment au niveau de [linterface
fibre/matrice. Le modéle de transfert de charge
d’'un composite équivalent 1D permet d’obtenir
une relation théorique entre le frottement
intérieur et la contrainte de cisaillement
interfacial normalisée (t/t1*). A partir des
données expérimentales, il est possible
d'estimer la valeur de la contrainte de
cisaillement interfacial (1) [4]. Pour déterminer

cette valeur, il faut connaitre la densité de
fissures matricielles pour obtenir t*. Par
exemple, pour le composite Hi-nicalon/[Si-B-
C], la distance moyenne entre fissures est
environ 20um et le frottement intérieur est de
lordre de 0,1 a 1200°C pour un pic de
contrainte de 200 MPa. Ces donnée
expérimentales conduisent a une valeur
théorique de 1™ de 150 MPa et une contrainte
de cisaillement interfacial apparente de 20
MPa.

0.4 T Internal friction (AW/We)
SiC/SiC heat-treated
03 T+
02 + SiC/SiC
SIC/[Si-B-
0.1
Normalized interfacial
i shear stress (t/1*)
0 + f t t i
0 1 2 3 4

Fig. 8: Description théorique des évolutions du
frottement intérieur observéexpérimentalement
durant la fatigue cyclique.

4- CONCLUSION

Les composites a matrice céramiques sont
sensibles a la fatigue a haute température. Le
phénoméne d’endommagement prépondérant
est l'usure progressive des interfaces
fibres/matrice lors des glissements de va et
vient. Le frottement intérieur est lié aux
interactions fibres/matrice via la contrainte de
cisaillement interfacial. Ainsi I'évolution du
frottement intérieur durant la fatigue cyclique
peut étre expliquée par le modeéle de transfert
de charge.
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