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ABSTRACT 
 
 This Thesis investigates the use of the electric resistance measurement technique in 
hybrid carbon fibre reinforced polymer/shape memory alloy (TiNiCu). 
The electric conductivity of the unidirectional carbon fibre reinforced epoxy will be treated by 
studying the effect of some parameters: carbon fibre orientation against current direction, 
carbon fibre volume fraction, dimensions of the sample… 
 Since the most important factor which controls the properties of the matrix and of the 
fibre-matrix interface is the cross-linking density resulting from the manufacturing process, 
carbon fibres are used as sensors for the cure monitoring of the epoxy matrix. The results 
were compared to classical DMA technique. Another test consists in using the electric 
resistance variation of the SMA as a sensor for the cure monitoring. 
 In the last part, the research dealt with the possibility to detect damage in the hybrid 
composite under bending stress by measuring the electric resistance variation and acoustic 
emission on the stretched side of the sample, and how to slow down the damage propagation 
by activating the memory alloy, heated by joule effect.  
 
 
 
RESUME 
 
 Ce travail de Thèse traite de l’utilisation de la technique de la mesure de la résistance 
électrique dans un composite hybride : polymères renforcés par des fibres de carbone avec un 
alliage à mémoire de forme (TiNiCu) incorporé. 
La conductivité électrique du composite unidirectionnel époxy renforcé par des fibres de 
carbone sera étudiée en s’intéressant à l’influence de plusieurs paramètres : orientation des 
fibres de carbone par rapport au sens du courant, fraction volumique des fibres, dimensions de 
l’échantillon… 
 A partir du moment où le facteur le plus important qui contrôle les propriétés de la 
matrice ainsi que de l’interface fibre-matrice la densité de la réticulation, qui résulte du 
procédé de mise en œuvre, nous avons utilisé les fibres de carbone comme un capteur de suivi 
de réticulation de la matrice époxy. Les résultats seront comparés à des essais classiques sur 
DMA. Une autre approche consistera à mesurer la variation de la résistance électrique de 
l’alliage à mémoire de forme comme un moyen de suivi de réticulation. 
 Dans la dernière partie, la possibilité de détecter l’endommagement dans le composite 
hybride soumis à une flexion trois points et ce en mesurant la résistance électrique et  
l’émission acoustique sur la face tendue de l’échantillon, ainsi que la possibilité de contrôle de 
la propagation de cet endommagement en activant l’alliage à mémoire, chauffé par effet joule 
ont été étudiées.  



Sommaire 
 
 
INTRODUCTION : Les matériaux intelligents ou smart.....................................................1  
 
 
CHAPITRE I : Etude bibliographique ...................................................................................8 

1. Présentation des polymères renforcés par des fibres de carbone (CFRP)..............8 
1.1. Caractéristiques générales...................................................................................8 
1.2. Constituants des CFRP.......................................................................................10 

1.2.1. Les fibres de carbone....................................................................................10 
1.2.2. Les matrices polymères.................................................................................15 
1.2.3. Interface fibre/matrice...................................................................................17 

1.3. Comportement mécanique des CFRP...............................................................19 
1.4. Mécanismes de conduction électriques dans les CFRP et leur exploitation 
pratique ............................................................................................................................22 

1.4.1. Comportement électrique des CFRP.............................................................22 
1.4.2. Exemples d’utilisation des fibres de carbone en tant que capteur................25 

2. Présentation des Alliages à Mémoire de Forme (AMF)..........................................34 
2.1. Brève description de la transformation martensitique dans les AMF...........35 

2.1.1. Définition......................................................................................................35 
2.1.2. Caractéristiques géométriques......................................................................36 

2.2. Aspects thermodynamiques et mécanismes de la transformation ..................37 
2.2.1. Effet de la température..................................................................................37 
2.2.2. Effet d’une contrainte appliquée...................................................................38 

2.3. Propriétés thermomécaniques des AMF...........................................................39 
2.3.1. Effets  mémoire de forme simple sens (EMFSS)..........................................39 
2.3.2. Effet mémoire de forme double sens (EMFDS) et superélasticité...............41 

2.4. Présentation des alliages à base Ti-Ni...............................................................42 
2.4.1. Effet du cuivre en substitution au nickel (Ti50 Ni50-x Cux)............................43 
2.4.2. Effet des traitements thermomécaniques......................................................45 

2.5. Applications des alliages à mémoire de forme dans les composites : les 
composites hybrides........................................................................................................45 

2.5.1. Le contrôle des vibrations.............................................................................45 
2.5.2. Le contrôle de forme.....................................................................................46 
2.5.3. Le ralentissement de l’endommagement......................................................46 

3. Conclusion...................................................................................................................47  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



CHAPITRE II : Matériaux et techniques expérimentales..................................................49 
1. Matériaux étudiés........................................................................................................49 

1.1. Constituants.........................................................................................................49 
1.1.1. Nappe préimprégnée.....................................................................................49 
1.1.2. Résine............................................................................................................50 
1.1.3. Alliage à mémoire de forme (AMF).............................................................52 

1.2. Elaboration des composites................................................................................60 
2. Techniques expérimentales........................................................................................61 

2.1. Essais mécaniques...............................................................................................61 
2.1.1. Essais de caractérisation monotone..............................................................61 
2.1.2. Essais de caractérisation statique (fluage)....................................................62 

2.2. Acquisition de la résistance électrique..............................................................62 
2.3. L’émission acoustique.........................................................................................62 
2.4. Mesure de la fraction volumique des fibres......................................................63  

 
 
CHAPITRE III : Mécanismes de conduction dans les composites unidirectionnels 
carbone/époxy..........................................................................................................................65 

1. Tenseur de résistivité du pli unidirectionnel............................................................65 
2. Etude expérimentale de la résistance suivant les axes d’orthotropie.....................67 

2.1. Réalisation des éprouvettes................................................................................67 
2.2. Etude de la résistance longitudinale..................................................................69 

2.2.1. Analyse expérimentale et résultats obtenus..................................................69 
2.2.2. Discussion.....................................................................................................70 

2.3. Etude de la résistance transversale...................................................................72 
2.3.1. Résultats obtenus..........................................................................................72 
2.3.2. Discussion et théorie de la percolation.........................................................73 

3. Etude de la résistance électrique hors axes...............................................................80 
3.1. Préparation du disque........................................................................................81 
3.2. Résultats obtenus et discussion..........................................................................82 

4. Conclusion...................................................................................................................83  
 
 
CHAPITRE IV : Aspect sensible du composite hybride CFRP/TiNiCu ...........................86 

1. Réticulation dans les systèmes époxydes-amines.....................................................87 
1.1. Mécanismes réactionnels....................................................................................87 
1.2. Transformation sol-gel ou gélification..............................................................88 
1.3. Vitrification .........................................................................................................90 
1.4. Diagramme TTT .................................................................................................91 
1.5. Etudes expérimentales de la polymérisation....................................................92 

2. Suivi insitu de la cuisson du composite par mesure de résistance électrique........97 
2.1. Résultats expérimentaux..................................................................................100 
2.2. Discussion des résultats....................................................................................103 

2.2.1. Analyse sous microscope optique...............................................................103 
2.2.2. Analyse au DMA........................................................................................105 
2.2.3. Interprétation  des courbes de résistances...................................................112 
2.2.4. Evolution de la résistance électrique d’un échantillon après cuisson 
complètement réticulé.................................................................................................113 

3. Suivi de la réticulation à l’aide d’alliages à mémoire ............................................114 
4. Conclusion.................................................................................................................121 



CHAPITRE V : Suivi du dommage et autoréparation du composite hybride 
CFRP/TiNiCu ........................................................................................................................123 

1. Introduction ...............................................................................................................123 
2. Mesure de résistance électrique pour la mesure du dommage.............................124 

2.1. Caractérisation de la signature acoustique de la rupture des fibres de 
carbone...........................................................................................................................124 

2.1.1. Analyse des résultats de l’essai de traction.................................................125 
2.1.2. Analyse des résultats de l’émission acoustique..........................................128 
2.1.3. Analyse des résultats de la résistance électrique.........................................131 

2.2. Suivi du dommage d’un CFRP par mesure couplée de résistance électrique 
et émission acoustique aux cours d’un chargement quasi-statique..........................133 

3. Composite hybride....................................................................................................138 
3.1. Effet de l’activation de l’AMF sur un composite hybride : approche à 
travers des essais de fluage...........................................................................................138 
3.2. Suivi d’endommagement et tentative de ralentissement d’une fissure dans un 
composite hybride.........................................................................................................141 

4. Conclusion.................................................................................................................145  
 
 
CONCLUSION GENERALE..............................................................................................146 
 
Bibliographie .........................................................................................................................149 
 

ANNEXES 
  

 
 
 
 



 

INTRODUCTION : 
Les matériaux intelligents 

ou smart 



Introduction 

 2 

INTRODUCTION : Les matériaux intelligents ou smart  

 
L’idée de matériau et de structure « smart » est apparemment née outre atlantique dans 

les années 80, des réflexions d’une poignée d’ingénieurs de l’aéronautique rêvant d’une 

voilure évolutive s’adaptant en temps réel aux conditions d’usage, signalant ses faiblesses, et 

permettant ainsi d’exploiter au mieux les possibilités de l’aéronef. Dans la foulée est apparue 

au Japon la notion encore plus chargée de biomimétisme (qui est l’art de s'inspirer du 

fonctionnement des êtres vivants pour l’intégrer dans l'organisation et les technologies 

humaines), de matériau « intelligent » voire « sage » ou écologique en harmonie avec 

l’homme et son environnement.  

Bien entendu cette nouvelle mouvance ne s’est pas développée « ab initio » mais elle 

est apparue dans un contexte favorable où les ingrédients nécessaires à son émergence étaient 

déjà réunis : développement de matériaux-systèmes complexes, composites à texture aisément 

modulable, progrès constants dans les capteurs et l’élaboration de matériaux à propriétés 

variables, miniaturisation et émergence des techniques d’usinage sur silicium, développement 

des processeurs et des techniques de calcul et de modélisation, etc.… 

Ce concept ambitieux s’est assez rapidement structuré et on a coutume de distinguer 

aujourd’hui plusieurs niveaux de difficultés croissantes où la distinction entre matériaux 

« stricto sensu », mélanges de matériaux et systèmes n’est pas toujours claire (figure 1) :  

Un matériau est dit « sensible » s’il est susceptible de fournir des informations sur son 

environnement ou sur lui-même, par exemple sur son endommagement (à la fonction 

primitive le plus souvent structurale on ajoute une composante « information »).  

Il est « adaptable » si, de lui même ou grâce à des actionneurs (ou matériaux « actifs ») 

intégrés, il est capable de faire évoluer au moins une de ses caractéristiques essentielles 

(forme, module, viscosité, transparence, résistance électrique, ….) sous l’effet d’une 

sollicitation localement appliquée (champ électrique, magnétique, température, pH…). (À la 

fonction primitive on ajoute une composante « action »).  

Un matériau dit  « adaptatif » ou « intelligent » est à la fois « sensible » et 

« adaptable » et susceptible de réagir par lui-même et dans le bon sens à l’évolution des 

variables externes ou internes. On pourrait éventuellement distinguer entre matériaux 

adaptatifs et matériaux intelligents par la prise en compte du niveau de traitement de 

l’information. Un matériau serait adaptatif s’il n’est susceptible de réagir qu’à un type de 

sollicitation. Un matériau « intelligent » évidemment multifonctionnel posséderait toute une 
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gamme de sensibilités à des sollicitations diverses et serait susceptible d’un choix dans la 

réponse ou même d’un éventuel auto-apprentissage. 

 

 

Capteurs Actionneurs 

Matériaux 

Matériaux 
« adaptables » 

Matériaux 
«sensibles » 

Matériaux 
« adaptatifs » 

 
Figure 1 : Matériaux sensibles, adaptables et adaptatifs (GOBIN P.F et al. 1991) 

 

Dans cette nouvelle approche dynamique et « optimiste » le matériau « intelligent » 

moderne est à la fois observateur de son environnement et de son évolution et acteur de son 

propre destin. La variation de la ou des réponses de ce matériau suite à des stimuli internes ou 

externes, peut être intrinsèque à celui-ci, comme elle peut nécessiter l’intervention d’un 

opérateur ou d’un système automatisé ; pour ce denier cas, le matériau est partiellement 

adaptatif. 

Dans cette perspective, les matériaux composites paraissent des candidats bien adaptés 

pour évoluer vers des matériaux intelligents. En effet, les composites constituent par leur 

nature hétérogène et par leurs techniques de fabrication qui permettent l’insertion de capteurs 

et d’actionneurs de taille mésoscopique, microscopique et éventuellement nanoscopiques une 

base tout à fait adaptée à la réalisation de matériaux-systèmes « sensibles » et/ ou « actifs ». 

En outre, le suivi des endommagements ou des changements physico-chimiques dans des 

structures en matériaux composites reste un objectif capital pour un nombre important de 

domaines, où la sécurité reste la priorité (industrie militaire, nucléaire, aéronautique et civile). 

Par exemple, pour l’industrie aéronautique, les structures composites sont sujettes à des 

agressions extérieures, allant des chocs balistiques jusqu’au vieillissement hygrothermique 
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engendrant des défauts qui, même de faible étendue, peuvent être un précurseur 

d’endommagements entraînant une ruine dramatique de la structure. Les techniques classiques 

du type : inspection ultrasonore en transmission (C-scan), radiographie X, thermographie 

infrarouge, … sont capables de détecter et de quantifier ces défauts pendant un contrôle 

périodique mais elles nécessitent un arrêt de l’ensemble, éventuellement des démontages 

locaux, et en tout état de cause, un investissement important en matériel et en personnel 

compétent. De plus ces vérifications périodiques ne peuvent garantir la présence d’un 

éventuel dommage entre deux inspections successives comme l’ont démontré quelques 

incidents spectaculaires (GANDHI M.V. et al. 1992).  

La demande des réalisateurs de systèmes industriels s'oriente donc à moyen et long 

terme vers un contrôle in-situ et en temps réel du cycle de vie des matériaux et structures, de 

l’élaboration au comportement en service. L'usage de composites « sensibles », avec capteur 

inséré dans la structure peut constituer une solution. Cependant la présence des capteurs ne 

doit évidemment pas perturber l'intégrité de la pièce finie. Il apparaît désormais possible de 

disposer de capteurs compatibles avec l’élaboration d’un composite donnant en temps réel des 

informations sur la phase de mise en œuvre (CHAILLEUX E. et al. 2003) et la "santé" du 

matériau en service (TAKEDA N. 2002 ; GOBIN P.F. et al. 2002 ; MUTO N. 2000) 

(émission acoustique, capteurs et émetteurs piézo-résonnants, micro-capteurs interdigités pour 

suivi des propriétés diélectriques, fibres de verre diverses, fibres de carbone….).  

Même si cette approche est plus prospective, le contrôle santé des structures ne saurait 

se limiter aux suivis passifs de l’élaboration et de l’initiation puis de la progression des 

dommages par la composante sensible. Au delà d’un seuil d’endommagement, il devient 

nécessaire de réparer in situ le dommage ou éventuellement de ralentir la croissance de 

l’endommagement (matériaux actifs) afin d’allonger la durée de vie du matériau. Cette 

fonction nécessite l’utilisation d’actionneur (matériaux actifs). Dans cette configuration le 

matériau à la fois sensible et actif devient donc « adaptable » ou même « adaptatif » si on y 

insère aussi une unité de traitement du signal et de commande. L’autoréparation "chimique" 

des composites à matrice organique a été tentée grâce à l’usage de fibres de verre creuses ou 

de micro capsules remplies de monomères polymérisables. Lors d’un endommagement local 

ces micro-réservoirs se brisent, et la rencontre d’un durcisseur permet en principe de combler 

les fissures et de restaurer au moins partiellement les caractéristiques initiales (DRY C. 1996 ; 

JUNG D. et al. 1997 ; BROWN E. N. et al. 2002 ; WILLIAM G. et al. 2007). Bien 

qu’ingénieuses et apparemment efficaces ces technologies sont complexes en particulier en ce 

qui concerne l’étape de réalisation des composites. D’autres auteurs (FURUYA Y. 1995 ; 
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TAKEDA N. et al. 2002, 2005) ont choisi d’utiliser le ralentissement de l’endommagement 

associé à la présence et à l’activation de fils d’alliage à mémoire de forme (AMF).  

On se propose donc dans notre travail, de prendre en compte l’ensemble du « cycle de 

vie » d’un composite à renfort carbone (CFRP : Carbon Fiber reinforced Polymer) et 

matrice thermodurcissable (résine époxyde) de l’élaboration jusqu’à la dégradation à long 

terme et enfin d’étudier sa possibilité d’être contrôlé, c'est à dire susceptible de compenser 

son endommagement ou du moins capable de ralentir la progression du dommage.  

Une des caractéristiques des systèmes vivants est la densité du système nerveux 

sensible permettant d’accéder à un « endommagement » des tissus à une échelle réellement 

microscopique et le matériau dans son ensemble devient donc un capteur. Cette opportunité 

existe dans le cas des composites à matrice organique renforcée par des fibres de carbone 

(SCHULTE K. et al. 1989 ; MUTO N. et al . 1992), les fibres de carbone étant conductrices 

malgré une résistivité assez élevée alors que la matrice époxy peut être considérée comme 

isolante. La fonction sensible sera donc assurée par une partie du matériau lui-même, les 

fibres de carbone du matériau. L’insertion d’AMF de type TiNi (fonction actionneur) 

devra permettre par chauffage de développer des contraintes capables de s’opposer ou au 

moins de ralentir la progression de l’endommagement. 

Une approche biomimétique de notre matériau dit « hybride » est illustrée sur la figure 

2. L’analogie formelle avec le vivant est évidente. Dans ce cas, le matériau est vu comme un 

système complexe avec des « nerfs » représentés par le réseau de capteurs (fibres de carbone) 

comme évoqué précédemment, des « muscles » simulés par les actionneurs (AMF) et un 

« cerveau » c’est à dire un opérateur ou un dispositif analysant les données fournies par le 

matériau lui même pour choisir la bonne réponse et restaurer grâce à ses « muscles » 

(activation de l’alliage) sa forme et/ou ses caractéristiques globales.  
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Figure 2 : Analogie entre le matériau hybride et le système neuro-musculaire 
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CHAPITRE I : Etude bibliographique 

1. Présentation des polymères renforcés par des fibres de 

carbone (CFRP) 

1.1. Caractéristiques générales 

Comme leur nom le laisse entendre, les matériaux composites sont constitués de 

plusieurs ingrédients. On parle classiquement de trois entités constituantes, à savoir la matrice 

ou phase continue, le renfort et l’interface (appelée aussi interphase) créée lors de la mise en 

oeuvre. 

Le renfort peut se présenter sous forme de particules, de fibres discontinues (parallèles 

ou aléatoirement dispersées) ou continues (figure I-1).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I-1 : Types de renforts dans les composites (a) composites renforcés par des particules  

(caoutchouc naturel renforcé par du noir de carbone); (b) composites renforcés 

 par des fibres discontinues ou continues  

 

(b)(a)

0,75 µm

NR

CB

PP/Verre (ΦΦΦΦ ≈≈≈≈ 20 µµµµm)

Epoxy/Carbone (ΦΦΦΦ ≈≈≈≈ 7 µµµµm)

Discontinues

Continues
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Ces composites sont utilisés, le plus souvent, sous forme de plaques obtenues par un 

empilement de plis de même orientation (composite unidirectionnel) ou d’orientations 

différentes (composite multidirectionnel) (figure I-2). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I-2 : Composite multidirectionnel (exemple d’un CFRP  

quasi isotrope [45/0/-45/90/45/0/-45/90]s) 

Les polymères renforcés par des fibres continues de carbone (CFRP), et plus 

particulièrement les polymères époxydes qui font l’objet de notre travail, ont des avantages 

bien reconnus surtout dans le domaine aérospatial (figure I-3). Par rapport aux métaux, les 

CFRP garantissent un gain sur le poids, une augmentation des performances mécaniques en 

particulier en fatigue, ainsi qu’une réduction du nombre de pièces. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I-3 : Importance de l’utilisation des composites  

dans l’industrie aéronautique 
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Dans la suite de ce paragraphe, après une description des différents constituants des 

CFRP, on s’intéressera aux propriétés mécaniques et plus particulièrement électriques qui 

nous serviront pour développer l’aspect sensible de notre matériau. 

1.2. Constituants des CFRP 

 

1.2.1. Les fibres de carbone 

Le carbone est le quatrième élément le plus abondant en termes de masse, dans 

l’univers après l’hydrogène, l’hélium et l’oxygène, et il est à la base de la chimie organique. 

Cet élément se présente sous deux formes allotropiques principales, à savoir le diamant et le 

graphite, mais d’autres formes nanostructurales ont été découvertes récemment (1985), et 

baptisées fullerènes. Le diamant se présente sous structure cristalline cubique alors que le 

graphite est sous forme de feuilles d'anneaux hexagonaux liés ; les fullerènes ont des formes 

plus exotiques allant des ellipsoïdes, aux nanotubes (figure I-4). 

 
 

 

 

Figure I-4 : huit formes allotropiques du carbone (source WIKIPEDIA) 

 

Les fibres de carbone utilisées comme renfort dans les polymères se présentent sous 

forme de graphite. La structure cristallographique du graphite est montrée dans la figure I-5 : 

elle est constituée de feuilles parallèles, chaque feuille étant formée par un réseau continu 

d’hexagones, à base d’atomes de carbone en liaison covalente avec trois autres. La liaison 

entre feuilles est du type Van der Waals lui conférant sa fragilité. 

 



Chapitre I 

 11 

 

 

Figure I-5 : structure cristalline du graphite montrant une séquence d’empilement  

du type ABAB ainsi qu’une maille unitaire (PIERSON H.O. 1994). 

Le caractère anisotrope du graphite, induit une anisotropie de ses propriétés physiques, 

en particulier sa résistivité électrique. Dans les matériaux conducteurs, en particulier les 

métaux, l’attraction entre les électrons de la couche externe de l’atome et son noyau est faible. 

Ces électrons sont donc capables de bouger aisément, par voie de conséquence, ces matériaux 

sont des bons conducteurs puisque le courant est essentiellement un flux d’électrons. Dans le 

cas des isolants, les électrons sont fortement attachés au noyau et ne sont pas libres de bouger, 

d’où l’aspect isolant de ces matériaux. Le graphite pourrait être considéré du point de vue 

électrique comme un semi-conducteur ; en effet c’est un conducteur dans les plans de base (A 

et B), et un isolant perpendiculairement à ce plan.  

Les fibres de carbone utilisées comme renfort sont produites à partir d’un précurseur 

organique (matériau d’origine) que l’on convertit en carbone. Elles sont généralement 

fabriquées sous la forme de filaments très fins, dont le diamètre est voisin de 10 µm, et de très 

grande longueur. Ces filaments sont associés en fils, mèches, tissus, mats… Ces fibres sont 

utilisées comme renfort dans les matériaux composites sous forme de fibres continues ou 

discontinues, en raison de leurs propriétés mécaniques, et en particulier leur haute résistance à 

la traction. La phase finale consiste à réaliser le composite et afin d’améliorer les qualités 

d’adhérence quand les fibres sont placés dans la matrice, on procède à un traitement de 

surface des fibres, soit par oxydation, soit par imprégnation d’un film de résine appelée aussi 

ensimage. La figure I-6 illustre les procédés de fabrication des fibres de carbone pour deux 

précurseurs différents, un précurseur acrylique le polyacrylonitrile (PAN) et le brai dit de 

mésophase (Pitch). 
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Deux types de précurseurs 

Polyacrylonitrile 
(PAN) 

Filament pitch 

Pitch 
(isotrope) 

Fibres de carbone à 
haute résistance et à 
module relativement 
faible (200-300 GPa)  

Mésophase pitch 
(anisotrope) 

Filament PAN 

Sans étirement : Fibres de 
carbone à module relativement 

haut (500-600 GPa)  
Avec étirement : Fibres de 

carbone à résistance améliorer 

Filage humide et étirement suivi 
par une stabilisation à 200°C-

300°C pendant 2h 

Traitement thermique 
à 300°C-500°C  

Filage étirage suivi par une 
stabilisation à 200°C-300°C  

Chauffage et étirage à 1000°C-
2000°C  dans une atmosphère 

inerte pendant 30min 
Carbonisation  

Graphitisation 
Chauffage au dessus de 

2000°C avec ou sans 
étirement  

 
Figure I-6 : Procédés de fabrication des fibres de carbone 

 

On ne s’intéressera ici qu’au procédé mettant en œuvre le précurseur acrylique 

(procédé ex-PAN) qui est actuellement le plus employé et à l’origine des fibres de notre 

étude. Les différentes étapes détaillées de fabrication sont :   

• La stabilisation : c’est un traitement thermique entre 200°C et 300°C, dans une 

atmosphère riche en carbone. Ce traitement fait que le squelette polymère du 
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précurseur subit une série de réactions chimiques qui engendre le polynaphthyridine, 

une substance à structure préférentielle pour la formation du graphite.  

La figure I-7 montre la structure moléculaire du PAN (a) qui contient des 

groupements CN hautement polarisés arrangés aléatoirement de part et d’autre de la 

chaîne. La stabilisation permettra de combiner les groupements CN se trouvant face à 

face sur les différentes chaînes, pour former une structure en échelle qui soit plus 

stable et plus rigide. 

 

 
Figure I-7 : Structure en échelle dans une molécule de PAN oxydé. 

(a) Structure moléculaire du PAN et (b) structure en échelle rigide 

 

� La carbonisation : elle consiste à chauffer le précurseur stabilisé jusqu’à 

1000°C, dans un gaz inerte ou une atmosphère modérément oxydante. Cette 

étape dure de quelques minutes à quelques heures. Afin d’augmenter la 

ductilité des fibres, les fibres subissent un recuit entre 1300°C et 1800°C. Au 

terme de cette étape, le réseau hexagonal est établi. Les feuilles sont orientées 

par rapport à l’axe de la fibre de 20° environ. 

� La graphitisation est la phase finale, où les fibres carbonisées sont chauffées à 

une température qui peut atteindre 3000°C, dans une atmosphère inerte, durant 
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1 à 20 minutes. Afin d’améliorer les performances mécaniques des fibres 

(module d’Young,…) une contrainte de traction peut être appliquée aux fibres, 

l’objectif étant de mieux orienter les feuilles de graphite parallèlement à l’axe 

des fibres. 

 

C’est la deuxième étape du procédé de fabrication qui affecte le plus la résistivité des 

fibres obtenues. On s’intéresse particulièrement à la résistivité puisqu’elle sera le moyen 

garantissant l’aspect sensible de notre matériau. Différents auteurs (WATT W. et al. 1985) ont 

pu étudier l’évolution de la résistivité longitudinale d’une fibre en fonction de la température 

de carbonisation (figure I-8).  

 

 

 

Figure I-8 : Variation de la résistivité électrique des fibres de carbone en fonction de la  

température du traitement thermique (WATT W. et al. 1985) 

 

Ce comportement peut être expliqué comme suit : plus la température de carbonisation 

est haute, plus la structure cristalline dans les fibres se perfectionne, améliorant ainsi 

l’orientation des feuilles du graphite et donc la conductivité des fibres ; ceci est accompagné 

par une augmentation du module des fibres. 

D’autres paramètres affectent la résistivité : le matériau du précurseur ainsi que le 

diamètre des fibres. TAHAR M. Z. et al 1986 ont pu montrer que la résistivité d’une fibre de 

1,6µm ayant une résistivité de 0,25µΩ.m, augmente jusqu’à 1,75µΩ.m pour un diamètre de 

34µm.  
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La résistivité longitudinale des fibres de carbone (parallèlement au plan de base) est de 

deux ou trois ordres de grandeur supérieure à celle des métaux (30.10-3µΩ.m pour 

l’aluminium par exemple). La résistivité d’une fibre en graphite monocristallin est de 0,4 

µΩ.m. Pour les fibres ex-PAN , elle est de 18 et 8 µΩ.m respectivement pour une fibre haute 

résistance (HR de diamètre moyen 7 µm) et une fibre haut module (HM de diamètre moyen 

6,5 µm). 

1.2.2. Les matrices polymères 

 

Les polymères sont des matériaux macromoléculaires caractérisés par des valeurs très 

importantes de la masse moléculaire. Ils constituent une vaste famille de matériaux dont les 

comportements mécaniques élastiques et thermomécaniques peuvent être très variés. Les deux 

grandes catégories de polymères sont les thermoplastiques (TP) qui subissent à température 

plus ou mois élevée un ramollissement ou une fusion et les thermodurcissables (TD) qui ne 

fondent pas. Ces différences de comportement sont essentiellement liées à la fonctionnalité 

des monomères ou oligomères et par voie de conséquence, à la structure des solides 

macromoléculaires obtenus (figure I-9).  

 

 
Figure I-9 : représentation schématique (a) d’un polymère thermoplastique  

(b) d’un polymère thermodurcissable 
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Dans le premier cas, les macromolécules sont linéaires et la liaison intermoléculaire 

est faible et se fait via des interactions du type Van de Waals ou hydrogène (pas de liaison 

chimique) et des interactions mécaniques : points d’enchevêtrements jouant le rôle de nœuds 

de réseau virtuel. 

Le ramollissement est associé à la rupture temporaire de ces interactions mécaniques 

sous l’effet de la température, entraînant un glissement ou un écoulement des chaînes (on 

parle de réseaux temporaires pour les thermoplastiques). Lorsque ces chaînes ne sont pas ou 

sont peu ramifiées, elles sont susceptibles de s’ordonner régulièrement dans l’espace, 

conférant ainsi un caractère semi-cristallin au polymère. Généralement cet ordre est présent 

dans des zones de faible étendue, séparées les unes des autres par des domaines dits amorphes 

dans lesquels l’arrangement des macromolécules est désordonné (figure I-10). Pour les 

polymères thermoplastiques pouvant cristalliser, le degré de cristallinité dépend de nombreux 

paramètres dont la structure de la chaîne ainsi que des conditions de mise en œuvre. 

 

 
Figure I-10 : arrangement des molécules dans le cas de  

(a) polymère amorphe (b) polymère semi-cristallin 

 

Dans le second cas, les chaînes macromoléculaires sont liées entre elles par des ponts 

rigides plus ou moins longs, mettant en jeu des liaisons covalentes (figure I-9-(b)). En outre, 

des liaisons faibles s’établissent entre les segments de chaîne situés entre nœuds covalents. On 

a ainsi une structure tridimensionnelle non fusible : l’élévation de température provoque une 

destruction des liaisons covalentes, et donc à la dégradation thermique du polymère 

thermodurcissable. La formation des pontages entre chaînes résulte du processus de 

polymérisation aboutissant à la formation d’un réseau tridimensionnel appelé réticulation. On 

peut ainsi considérer le polymère comme étant constitué d’une unique molécule géante ; la 

grandeur caractéristique est alors la masse moléculaire moyenne entre deux nœuds de 
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réticulation. Le processus de réticulation étant aléatoire, les thermodurcissables sont donc des 

matériaux complètement amorphes.  

Dans les deux cas, les polymères présentent le phénomène de transition vitreuse, 

associée sous l’effet d’une augmentation de température, à la disparition de la connectivité 

due aux liaisons faibles entre les segments de chaîne entre les nœuds du réseau (temporaires 

dans les cas des TP et covalents pour les TD) et par voie de conséquence à une augmentation 

de la mobilité moléculaire dans les zones amorphes. 

Cette transition est marquée par une variation importante de plusieurs grandeurs 

physico-chimiques et mécaniques, ainsi que par l’existence d’effets cinétiques (variation de la 

température de transition vitreuse avec la vitesse de montée –ou descente- en température). A 

cette température dite Tg, le matériau polymère passe de l’état vitreux, rigide à un état 

caoutchoutique ; son module d’Young chute donc dramatiquement (figure I-11) et le matériau 

devient hautement viscoélastique d’où l’importance de cette transition en termes de limite 

d’utilisation en température d’un composite à matrice polymère. 

 

 
Figure I-11 : Variation du module d’Young en fonction de la température  

pour différents types de polymères (a)  thermoplastique amorphe  

(b) thermoplastique semi cristallin (c) thermodurcissable  

 

1.2.3. Interface fibre/matrice 

 

Par définition, l’interface est la zone de jonction de deux matériaux en contact, dans 

notre cas de (CFRP) l’interface est fibre/matrice. Cette interface était considérée comme une 

surface sans épaisseur, notamment tant que l’on s’est limité à étudier l’aspect macroscopique 

des composites. Des études à une échelle microscopique ont mis en évidence que la transition 

entre la fibre et la matrice n’est pas brutale, mais qu’il existe plutôt une interaction entre les 

deux constituants (DRZAL L.T.  1982 ; GARTON A. 1985). Par voie de conséquence on a pu 
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introduire la notion d’interphase pour désigner la zone interfaciale de structure et de 

composition différentes de la fibre et de la matrice.  

La qualité de l’interface, (c'est-à-dire sa cohésion, sa durabilité…) est étroitement liée 

à celle du mouillage (des fibres par la matrice), à l’établissement d’interactions mécaniques et 

physico-chimiques, et au processus de solidification de la matrice parallèlement à la formation 

des liaisons interfaciales. Selon le type de matrice considéré, différents processus sont à 

considérer : 

� Pour les matrices thermodurcissables, la zone interfaciale peut présenter des propriétés 

différentes de celles de la matrice en masse : la fibre peut modifier le réseau 

polymérique en cours de réticulation en développant des liaisons propres (en gênant 

simplement l’arrangement des chaînes macromoléculaires ou encore en changeant la 

répartition des différentes phases de la matrice pour des matrices chargées). 

� Pour les matrices thermoplastiques, une transcristallinité, de structure très différente 

de celle de la matrice, peut apparaître et conduire à la formation d’une interphase de 

propriétés très différentes. 

 

Large (LARGE T. B. 1994) a évalué le taux volumique d’interface, dans le cas de 

composite à fibres longues  de longueur L, composé de n fibres parfaitement alignées de 

rayon r et de taux volumique Vf (figure I-12). En première approche on peut considérer 

l’interphase comme un cylindre d’épaisseur e (épaisseur typique entre 10 (DRZAL L.T.  

1982) et 100 nm (AHLSTROM C. 1991)). Dans cette configuration, le volume occupé par les 

fibres vaut :  

                     vf = n L π r2                                                                                             Équation I-1-a 

et celui occupé par l’interface :  

                         vi = n L π ((r+e)2 - r2) = n L π e (2r+e) = vf e (2r+e)/ r2                  Équation I-2-b 

d’où la fraction volumique (Vi= vi /vtotal) d’interface : 

 Vi = Vf e (2r + e) / r2  Équation I-3-c 

Pour un CFRP de fraction volumique 60%, avec des fibres de diamètre 7 µm Vi est 

comprise entre 0,34% et 3,5%., ce qui signifie que l’interface représente de l’ordre de 0,9% à 

9 %  de la quantité totale de matériau polymère (matrice + zone interfaciale). Cette valeur est 

donc relativement faible. Cependant et comme on le verra au paragraphe suivant, ses effets 

sur le comportement global sont loin d’être négligeables. 
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Figure I-12 : Représentation schématique d’un composite unidirectionnel  

et de ses zones interfaciales 

 

1.3. Comportement mécanique des CFRP 

Le comportement mécanique d’un matériau composite est essentiellement déterminé 

par les propriétés et les proportions relatives des constituants de base auxquels il faut rajouter 

l’interface, même si des défauts inhérents à leur mise en œuvre (défauts de fibres, variation de 

la fraction volumique locale, désalignement des fibres, porosités dans la matrice ou à 

l’interface…) peuvent avoir une influence non négligeable sur les processus 

d’endommagement. Dans le cas des matériaux composites, l'amorçage du dommage est diffus 

et l’on constate l'accumulation et la propagation lente d'endommagements multiples. En effet, 

pour ces matériaux de nombreux mécanismes interviennent dans la rupture d’une structure 

composite à fibres continues (ANNEXE I) : 

- fissures matricielles, 

- ruptures de l’interface fibre-matrice et déchaussement de fibres (pull-out), 

- ruptures de fibres, 

- délaminages (décohésions étendues entre deux plis). 

Plus généralement, l’endommagement d’un matériau composite apparaît d’abord 

essentiellement dans la matrice, la rupture finale de la structure étant, suivant l'orientation des 

fibres, contrôlée ou non par la rupture des fibres. 

Fibre Interphase 

e 

2r 
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Une manière simple de mettre en évidence le rôle de chaque constituant sur le 

comportement mécanique est de considérer le cas d’un composite unidirectionnel (UD). 

L’application de la loi des mélanges permet d’obtenir le module d’Young en traction 

longitudinale (association en parallèle - UD 0°) et transverse (association en série - UD 90°) 

(figure I-13). 

 

 

 

 

 

 

 

 I-2a I-2b 

 (a) (b)  

Figure I-13 : Composite unidirectionnel et loi des mélange:  

(a) EL module dans le sens des fibres ; (b) ET module transverse  

(Ex : module, vx : fraction volumique, indices x : i : interface, m : matrice, f : fibre) 

 

Dans le cas de la traction longitudinale le terme Ef Vf est prépondérant pour des 

composites structuraux (Vf > 30-40 %), en raison de l’écart de module entre les fibres 

(E ~ 230 GPa pour une fibre de carbone HR) et la matrice (E ~ 4 GPa). L’effet de la matrice 

sur la raideur du composite est donc faible et celui de l’interface quasi inexistant (cf 

paragraphe précédent). Le comportement à rupture des fibres est aussi déterminant dans celui 

du composite (figure I-14). Cependant dans ce cas, le problème est plus complexe.  

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I-14 : Composite unidirectionnel : courbe contrainte-déformation 

dans l’hypothèse d’une loi des mélanges 

EL = Ef vf + Em vm+ Ei vi 1/ET = vf / Ef + vm / Em + vi / Ei
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Déformation(εf )ult (εm )ult

(σf )ult
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Composite(σl )ult
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La rupture des fibres présente un aspect statistique, qui n’est pas pris en compte dans 

la figure I-14 et le comportement de la zone interfaciale a un rôle essentiel dans la 

propagation d’un endommagement puisque dans le cas d’une rupture de fibre, la charge est 

transmise au reste du matériau grâce à la résistance au cisaillement, τi de cette interphase 

(DRAZL L.T. 1980) (Figure I-15) par le mécanisme de transfert de charge (ANNEXE VI). Ce 

processus de rupture cumulatif est à l’origine même de "l’effet composite". τi ne doit être ni 

trop faible car la fibre rompue ne participe plus dans ce cas à la résistance globale du 

matériau, ni trop forte car cela peut entraîner l’extension d’une rupture fragile localisée. 

 

     

 
 

Figure I-15 : Mécanisme de transfert de charge dans une fibre rompue, σσσσfmax correspond  

à la contrainte maximale dans la fibre  

 

Dans le cas de la traction transverse le terme Vf/Ef est négligeable devant Vm/Em et on 

doit prendre en compte vi/Ei. Il apparaît d’ailleurs expérimentalement qu’un trop faible 

module de l’interface affecte le module du composite (PUZANSKY B. 1990). En outre, 

l’association en série met bien en évidence que c’est le maillon le plus faible qui conditionne 

le comportement à rupture c’est à dire l’interface et/ou la matrice. Par conséquent, dans la 

direction transverse c’est la matrice et les interfaces (FAVRE J.P. 1992) qui contrôlent le 

comportement du composite.  

Par ailleurs, la résistance en compression d’un composite est complexe et difficile à 

relier aux propriétés limites des composants de base. Cependant les propriétés de la matrice 

sont déterminantes quand le composite est sollicité en compression. 

 

En conclusion, le comportement mécanique des composites à fibres continues est 

largement conditionné par la proportion de plis où les fibres sont parallèles à l’axe de 
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sollicitation (généralement dans un composite de structure, 70 à 90% de la charge est 

supportée par les fibres). On voit donc toute l’importance du suivi en service des fissurations 

de fibres. Néanmoins, le comportement final est ajusté par les caractéristiques de la matrice et 

de l’interface assurant le transfert de charge au niveau des ruptures de fibres, le comportement 

hors axes ou en compression. Il est important de rappeler qu’un composite ne préexiste pas à 

la mise en œuvre des interfaces mais aussi, dans le cas des systèmes réactifs, la matrice est 

créée pendant l’élaboration du composite et ses caractéristiques sont liées pour l’essentiel au 

taux d’avancement de la réaction dans l’ensemble de la pièce en cours d’élaboration ; d’où 

l’intérêt d’utiliser des capteurs in situ fournissant en temps réel (ou à la demande) des 

informations précises sur l’état structural du matériau.  

L'usage des fibres de carbone en tant que capteur via la mesure de la résistance 

électrique du matériau lors des processus de mise en forme des systèmes réactifs (CHAPITRE 

IV), puis du dommage (CHAPITRE V) peut constituer une solution. 

 

1.4. Mécanismes de conduction électriques dans les CFRP et leur 

exploitation pratique  

 

1.4.1. Comportement électrique des CFRP 

 
Les matériaux composites à fibres continues qui font l’objet de ce travail sont 

constitués de fibres de carbone conductrices (ρ ≈ 20 µΩ.m), renforçant une matrice isolante 

(ρ ≈ 1029 µΩ.m). La conductivité électrique n'est pas isotrope. Cette anisotropie dépend 

bien évidemment essentiellement de l'orientation des fibres, mais également de la densité des 

contacts entre les fibres adjacentes.  

 

Dans le cas des composites UD 0°, la conductivité électrique dans le sens des fibres 

se fait essentiellement le long des fibres, du fait de la nature isolante de la résine. La 

résistance électrique globale R peut-être décrite en considérant que le composite est assimilé 

en première approximation à un ensemble de résistances électriques élémentaires montées en 

parallèle (THIAGARAJAN C.1994 : SCHUELER R. et al. 1997) (figure I-16).  
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Figure I-16 : Modèle de résistance longitudinale d’un CFRP (SCHUELER R et al 1997) 

 

La résistance électrique longitudinale globale RL du composite est donnée par  

l’expression suivante : 

 

                                                                           e
fc

f
L R

VA

L
R 2+

⋅
⋅

=
ρ

                                      Équation I-2 

avec  eR  :résistance d’une électrode, appelée aussi résistance de contact  

fρ  :résistivité électrique d’une fibre 

L :longueur de la fibre entre électrodes 

fV  :fraction volumique en fibre 

cA  :aire de la section de l’échantillon 

 

Dans le cas de composites UD 90°, et composites multidirectionnels, on peut mettre 

en évidence une conductivité perpendiculairement aux fibres (KADDOUR A.S. 1994 ; 

CEYSSON O. 1996). Par exemple pour un CFRP UD renforcé par 60 % en volume de fibres, 

Ceysson (CEYSSON O. 1996) donne un rapport 5 10-3 entre la résistivité dans le sens des 

fibres et perpendiculairement aux fibres. Dans ce cas, le courant suit un chemin plus 

complexe : la conduction d'un bout à l'autre de l'échantillon ne pouvant en aucun cas être 

assurée uniquement par la circulation du courant le long des fibres de carbone, la  

conductivité est due aux contacts inter-fibres. Ces contacts sont liés au fait que les fibres ne 

sont parfaitement alignées dans le composites. La conductivité transversale est très sensible à 

la fraction volumique des fibres, le nombre de contacts entre fibres augmentent lorsque la 

fraction volumique croît. Pour les composites industriels, on se situe toujours au delà d’un 

seuil dit de percolation (STAUFFER D. et al. 2003 ; BUNDE A. et al. 2000 ; SAHIMI M. 

R1 R2 R3 RN Re

RLL

R1 R2 R3 RN Re

RLL



Chapitre I 

 24 

1994), c'est-à-dire à des taux de fibres tels qu'il existe un chemin conducteur continu d'un 

bord à l'autre de l'échantillon. Ce point sera analysé dans le CHAPITRE III où on s’intéressera 

plus particulièrement à la mesure de la résistance transversale des composites. 

 

La température est une grandeur susceptible d'influencer la conductivité électrique des 

matériaux composites  renforcés par des fibres de carbone. Différentes études ont été menées 

afin de caractériser l'influence de la température sur les propriétés électriques. Deux 

mécanismes sont susceptibles d’intervenir lorsque l’on augmente la température : 

� les fibres de carbone (comme nous l’avons rappelé dans le § 2.2.1.) présentent un 

caractère semi-conducteur c'est-à-dire que leur conductivité augmente (la résistivité 

diminue) avec la température (DONNET J.B. et al.1984 ; SERGIENKO S.A. 1995 ; 

SALVIA M. et al. 2006) (de l’ordre de 4 % entre 20 et 70°C - Figure I-19). 

� la différence des coefficients de dilatation thermique de la matrice polymère et des 

fibres de carbone qui entraîne ainsi une modification des contacts inter-fibres.  

 

La combinaison de ces 2 effets conduit à une évolution de la résistivité en fonction de 

la température, différente pour chaque composite. Une variation de température n’engendre 

qu’une très faible diminution de résistivité dans le cas où les mécanismes de conduction sont 

essentiellement régis par les fibres et n’impliquent aucun changement de propriétés de la 

matrice. Pour un composite à fibres continues, la résistivité mesurée dans la direction des 

fibres décroît d’environ 2 %  entre 20 et 70°C (SCHULER R. et al. 1989 ; ABRY J.C. 1998) 

(Figure I-17). Pour la conduction transverse, l’évolution de la résistivité en fonction de la 

température est plus complexe. Certains contacts sont rompus dû à une augmentation de la 

distance moyenne entre fibres, mais d’autres peuvent s’établir en particulier si le taux de 

fibres est important. Ceci peut expliquer les résultats obtenus sur les composites chargés soit 

par du noir de carbone soit dans certains cas par des fibres discontinues et ceux mesurés dans 

le cas des composites structuraux à renforts continus dans la direction transverse. La 

résistivité du premier type augmente avec la température (Positive Temperature Coefficient 

effect) tandis que les seconds présentent en général un caractère semi-conducteur (CHUNG 

D.D.L. et al. 1999). Par exemple, on observe une diminution relative de résistance électrique 

∆R/R0 d'environ 5% lorsque la température passe de l’ambiante à 150°C dans le cas d’un 

composite carbone (Vf ≈ 50 %) époxyde (Tg ≈ 220 °C) à plis croisés [±45°] (CEYSSON O. 

1996). 



Chapitre I 

 25 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I-17 : Résistance électrique longitudinale en fonction de la  température  
(SALVIA M. et al. 2006) 

( ) Composites unidirectionnels (Vf = 0,43);  
( ) Composites [0°/90°] ; ( ) Mèche de fibres de carbone 

 

1.4.2. Exemples d’utilisation des fibres de carbone en tant que 

capteur 

 
- Mesure de la déformation et piezoresistivité 

 

Les techniques utilisées pour détecter les déformations dans une structure sont 

principalement du type jauges de déformation qui sont relativement coûteuses et présentent le 

risque de décollement. Une autre solution fait appel à l’utilisation des fibres optiques insérées 

dans la structure. Le principal inconvénient des fibres optiques dans les composites 

structuraux est leur diamètre important par rapport aux fibres de renfort. Elles doivent être 

placés parallèlement aux fibres pour éviter au maximum une zone matricielle autour de la 

fibre pouvant engendrer un délaminage prématuré. Néanmoins on observe souvent une 

mauvaise répartition des fibres de renfort autour du capteur optique (GUEMES A. 2005). 

Dans le cas de composites à base de fibres de carbone, il est possible d’utiliser le 

matériau lui-même comme capteur de déformation. En effet, certains composites renforcés 

totalement ou partiellement par des fibres de carbone manifestent la propriété de 
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piézorésistivité, c’est à dire que leur résistance électrique dépend de l’état de déformation et 

que le phénomène est totalement réversible.  

Rask (RASK O. N. 1988) a montré sur un échantillon de composite hybride UD 0° 

constitué de deux plis unidirectionnels de carbone (faces externes), isolés entre eux par trois 

couches unidirectionnelles de fibres de verre et sollicité en flexion 3 points que les fibres de 

carbone peuvent jouer le rôle de jauge de déformation de manière très efficace. La résistance 

est mesurée sur les faces tendue et comprimée à l’aide d’électrode collée avec une colle 

conductrice. Le matériau présente un comportement linéaire réversible entre la variation 

relative de la résistance (∆R/R) et la déformation relative (figure I-18) tant qu'aucun 

endommagement ne se produit.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I-18: Résistance Electrique en fonction de la déformation mesurée 

sur la face tendue ou comprimée (d’après RASK O.N. 1988) 

 

En fait ce comportement s’explique relativement bien dans le cas d’essais réalisés sur 

composites UD, la  résistance étant mesurée dans le sens des fibres :  

- D’une part, la résistance électrique des fibres de carbone augmente linéairement 

avec la déformation jusqu’à rupture selon l’équation suivante I-3 (DONNET J.B. 

et al.1984) : 

 

     ε⋅=∆
K

R

R

0

                                                             Équation I-3  
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avec ∆R : variation de résistance  

R0 : résistance à déformation nulle 

ε : déformation de la fibre  

K : constante fonction du type de fibre et du mode de fabrication (K compris 

entre 1 et 2, appelé coefficient de jauge) 

En fait cette relation est déduite de la relation classique donnant la résistance 

électrique longitudinale R : 

     
S

L
R fρ

=                                                                  Équation I-4 

 
Avec ρf : résistivité de la fibre 

L : longueur de la fibre 

S : section de la fibre 

 

- D’autre part, et comme on l’a rappelé précédemment la résistance électrique 

longitudinale CFRP UD 0° peut-être modélisée par l’équation I-2. 

Depuis les travaux pionniers de Rask différents auteurs ont utilisé la mesure de la 

résistance pour la détermination de la déformation en traction ou en flexion de composites à 

fibres longues dans la direction des fibres (WANG S. et al. 1996 ; TODOROKI A et al. 2004 ; 

ZHU S. et al. 2007), mais aussi hors axe (WANG S. et al. 1996 ; CHUNG D.D.L. et al. 1999 ; 

WANG S. et al. 2006 ; ZHU S. et al. 2007) ainsi que de polymères renforcés par des fibres de 

carbone discontinues (SHUI X. et al. 1996).  Dans ce cas, la piézorésistivité est due à la 

modification des contacts entre fibres sous sollicitation. Cette technique n’est bien 

évidemment applicable que pour des matériaux ayant une fraction volumique de fibres 

supérieure au taux de percolation.  

L'utilisation de fibres courtes permet d'obtenir un seuil de percolation très faible 

(inférieur à 1% en volume) et de nombreux papiers ont été consacrés à l’utilisation de la 

piézorésistivité dans le cas des composites à fibres courtes dans le domaine du Génie Civil. Le 

béton est revêtu soit par un système époxyde (WANG S. et al. 1998), soit par un ciment 

contenant du latex (FU X. et al. 1998 ; WEN S. et al. 2001) chargé par des fibres de carbone. 

Les échantillons rectangulaires sont testés en flexion et les mesures de résistance se font au 

niveau des faces tendue et comprimée. La figure I-19 présente les variations de la résistance 

électrique relative sur les deux faces ainsi que la flèche en fonction du temps pour les cinq 

premiers cycles de chargement-déchargement.  
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Les auteurs concluent que ces résultats mettent bien en évidence qu’un revêtement 

chargé par des fibres de carbone discontinues peut-être utilisé comme revêtement sensible à 

long terme, le phénomène étant réversible. Dans le cas de la mesure sur la face tendue, la 

différence entre le premier cycle et les suivants a été attribuée à des endommagements 

mineurs qui se stabilisent par la suite.  

 

 

 
 (a) (b) 

Figure I-19: variation de la résistance relative et de la flèche durant un chargement cyclique 

en flexion dans le cas d’un revêtement en ciment à base de latex et de fibres de carbone  

sur la face tendue (a) et sur la face en compression (b) (WEN S. et CHUNG DDL. 2001) 

 

- Suivi d’endommagement 

 

La mesure de la résistance électrique globale est une technique efficace pour suivre la 

rupture des fibres dans un composite CFRP unidirectionnel ou multidirectionnel avec des plis 

à 0° (dans la mesure où la position des électrodes est adaptée).  

Les premiers travaux dans ce domaine ont été menés par Schulte, en traction, sur des 

composites à plis croisés [0/90] et UD sollicités dans la direction 0° des fibres (SCHULTE 

K.et al. 1989 ; SCHULTE K. 1995). La résistance est mesurée aux extrémités de l’éprouvette. 

La figure I-20 montre la variation de la contrainte et de la résistance électrique en fonction de 

la déformation appliquée pour une éprouvette unidirectionnelle. Les auteurs ont attribué 

l’écart à la linéarité observé sur la variation de la résistance au commencement de la rupture 

des fibres. En effet, le début de la courbe est associé au phénomène de piézorésistivité 

mentionné précédemment (variation linéaire de ∆R/R avec ε). Dès que les premières fibres 

rompent la fraction volumique apparente du composite diminue et par conséquent en 

considérant l’équation I-3, la résistance augmente plus rapidement. Dans le même temps la 
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contrainte varie linéairement avec la déformation et aucune discontinuité n’est observée 

jusqu’à l’apparition d’un endommagement significatif de l’éprouvette (ruptures de plis). 

 

 
Figure I-20 : Variations de la contrainte et de la résistance électrique en fonction de la déformation 

mesurées sur composite unidirectionnel en traction de l'échantillon (SCHULTE K. 1995) 

 

D’autres travaux ont été menés sur des composites unidirectionnels sollicités en 

traction (THIAGARAJAN C. et al. 1997, 1994) mais aussi en flexion par flambement 

(CEYSSON O et al. 1996 ; ABRY J.C. 1998 ; ABRY J.C. et al. 1999, 2001 ; SALVIA M. 

et al. 2006) dans la direction du renfort. Dans le cas des essais menés en flexion, les 

mesures de la résistance sont réalisées sur la face tendue de l’éprouvette à l’aide 

d’électrodes réalisées par dépôt électrolytique. L’endommagement est progressif et a lieu 

sur la face tendue de l’éprouvette. Comme dans le cas des essais en traction, la mesure de 

la résistance longitudinale permet de mettre en évidence les ruptures des fibres qui 

apparaissent graduellement le plus souvent avec une répartition aléatoire sur la face en 

traction. Dans l’optique de montrer qu’il est possible d’utiliser les fibres de carbone pour 

la détection des tous premiers endommagements, Abry et al. ont mené sur des composites 

UD 0° (ABRY J.C. et al 1999) et  à plis croisés [0/90] (ABRY J.C. et al 2001) des cycles 

à déformation croissante jusqu’à rupture et ont couplé les mesures de contrainte et de 

résistance longitudinale à un suivi d’émission acoustique. La figure I-21 présente, par 

exemple, la variation de la contrainte et de la résistance électrique en fonction de la 

déformation appliquée pour une éprouvette unidirectionnelle (Vf = 42%) pour différents 

cycles. Ces essais montrent, comme l’avait constaté Schulte que la mesure de la résistance 

dans la direction du renfort est beaucoup plus sensible que la variation de la contrainte qui 
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reste linéaire jusqu’à la rupture. L’analyse de la phase de chargement du premier cycle 

met en évidence deux phases distinctes : une augmentation linéaire de la résistance 

électrique due à l’élongation élastique des fibres (piézorésistivité) (ε<0,6%) suivie par une 

augmentation plus rapide de celle-ci. Cet écart à la linéarité est associé à l’apparition 

d’une activité acoustique et a été attribué par les auteurs au début de la rupture des fibres. 

Les auteurs ont mis en évidence lors de la décharge une diminution d’abord lente et 

linéaire puis beaucoup plus rapide de la résistance électrique jusqu’à une stabilisation 

ainsi qu’une quasi absence de signaux acoustiques. La réversibilité partielle de la 

résistance obtenue lors des phases de décharge a été attribuée par les auteurs à la 

contraction des fibres pour la partie linéaire, et ensuite à la restauration des contacts entre 

les deux extrémités d’une fibre rompue grâce au retour élastique du matériau sain. Lors 

des cycles suivants, la courbe de chargement se superpose aux courbes de déchargement 

du cycle précédent jusqu’au niveau de déformation maximale atteinte lors du cycle 

précédent. Aucune émission acoustique n’a lieu durant cette phase. Pour les déformations 

supérieures à la déformation maximale appliquée au cycle précédent, on assiste à nouveau 

à une augmentation de la résistance associée une forte activité acoustique car de nouvelles 

fibres rompent. 

 

 

 

Figure I-21 : Variations de la contrainte et de la résistance électrique lors de cycles 

chargement/déchargement Eprouvette unidirectionnelle à 0° - Vf =42% (ABRY J.C. et al. 1999) 

 

En fait, cette technique n'est pas limitée à la détection de la rupture des fibres. La 

mesure de la résistance transversale dans ce cas permet également la mise en évidence des 

ruptures matricielles et du délaminage lorsque la fraction volumique de fibres est 
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supérieure au taux de percolation, ce qui est le cas des composites à renfort carbone les 

plus usuels (CEYSSON O. et al. 1996), (TODOROKI A. et al. 2002), (TODOROKI A. et 

al. 2007). Dans ces conditions l'augmentation de résistance est  liée à la disparition de 

contacts inter-fibres.  

 

- Localisation d’endommagement 

Pour le contrôle santé des pièces de structure en particulier dans le domaine 

aéronautique il y a une grande demande de techniques permettant la localisation et la 

caractérisation des endommagements dus à l'impact. Ce type de sollicitation engendre  des 

délaminages en sous-couche très difficile à détecter, dans la mesure ils n’apparaissent pas 

en surface. Ces dégradations résultent la plupart du temps de chutes d'objets lors des 

opérations de maintenance ou de collisions avec des débris sur les pistes d'envol et peuvent 

engendrer dans le temps la ruine de la structure. Différents travaux (ANGELIDIS N. 2003 ; 

ANGELIDIS N. et al. 2007) ont  montré que l'utilisation de la technique du potentiel 

électrique peut être une solution. La méthode consiste à mesurer les potentiels électriques 

avant et après impact à l’aide d’un réseau d’électrodes disposées sur une face de la 

structure. La figure I-22 présente un exemple de résultat obtenu par Angelidis 

(ANGELIDIS N. 2003) sur une plaque en composite quasi-isotrope [02/452/902/452]s (Vf = 

60 %) instrumentée soumise à un essai de choc (chute de masse) en son centre (énergie = 

4J). La comparaison avec des analyses C-scan et des observations microscopiques (figure 

I-22(b)) montre que la mesure de la différence entre les lignes de champ avant et après le 

choc permet une localisation et une évaluation assez exactes de la nocivité de l’impact. 

Toutefois, afin d'obtenir une localisation précise, le nombre de capteurs doit être élevé. 
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(a) 

 
 

(b) (c) 

 

 

Figure I-22 : Essai de choc (4J) au centre d’une plaque quasi-isotrope (ANGELIDIS N. 2003) : (a) 

distribution des capteurs ;(b) : mode d’endommagement (section transverse parallèle aux fibres de la 

surface supérieure) ; (c) illustration 3D de la différence de potentielle en %,  

 

- Mise en évidence des contraintes résiduelles 

Les contraintes résiduelles dans les composites sont de deux types : les contraintes 

résiduelles de cuisson qui sont dues à la contraction de la matrice lors de la réticulation et 

celles dues à la différence des coefficients de dilatation thermique des fibres et de la matrice 

et qui apparaissent au refroidissement. Ces contraintes peuvent, dans certains cas, engendrer 

des fissurations qui pourront conduire à la défaillance de la pièce. Certains auteurs (PARK 

J.M. et al. 2004 ; 2005) ont utilisé dernièrement la mesure de la résistance électrique pour 

évaluer les contraintes internes apparaissant pendant le durcissement. Dans ce travail, Park et 

al. utilisent des composites modèles monofilamentaires (figure I-23) avec une fibre (SiC, 

carbone ou acier) insérée dans une résine époxyde initialement non réticulée.  
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Figure I-23 : Echantillon pour le suivi de réticulation (PARK J.M.  2005) 

 

Pendant la polymérisation et le refroidissement, la résistivité électrique longitudinale 

de la fibre incorporée et d’une fibre nue sans matrice de même dimension et soumise au 

même cycle thermique sont mesurées. La figure I-24 résume les résultats obtenus.  

 

Figure I-24 : Variation des résistivités électriques longitudinales en fonction de la température et du temps 

pendant la cuisson et le refroidissement dans le cas de trois types de fibres incorporées ou non dans le 

composite pendant le cycle de mise en œuvre 

 

Pour les fibres d’acier seules ou insérées dans la matrice la résistivité électrique  

augmente logiquement avec la température de cuisson et diminue au refroidissement (règle de 

Matthiessen) avec la température. En revanche, pour les fibres de carbone et de SiC les 

auteurs observent l’effet inverse dû au caractère semi-conducteur des matériaux. En outre, 

dans tous les cas les résistivités d’une fibre incorporée et celle d’une fibre libre avant cuisson 

sont quasi identiques alors qu’il y a une légère différence après cuisson et refroidissement. 
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Les auteurs ont attribué cette différence aux contraintes internes au niveau de la fibre. Il ne 

semble pas néanmoins que cette technique permette de suivre l’état d’avancement de la 

réticulation, les différences n’apparaissant qu’au refroidissement. 

 

2. Présentation des Alliages à Mémoire de Forme (AMF)  

Les alliages à mémoire de forme (AMF) dont le nom ne correspond d’ailleurs qu’à 

l’une de leurs propriétés multiples et complexes, ont été découverts vers la fin des années 

trente. Depuis, ils ont connu des applications allant de l’industrie des jouets d’enfants jusqu’à 

l’aéronautique en passant par le domaine biomédical. 

Lorsque l'on soumet un métal ou un alliage ordinaire à une contrainte inférieure à sa limite 

élastique, la déformation disparaît après cessation de la contrainte. On parle de déformation 

élastique. Au contraire, si la contrainte exercée est supérieure à la limite élastique, la 

déformation persiste après cessation de la contrainte. Cette déformation, dite plastique, 

n'évolue pratiquement plus si l'on soumet un alliage ordinaire à des variations de température.  

Un alliage à mémoire de forme peut, au contraire, subir une déformation apparemment 

plastique de quelques pour cent en traction (soit environ 10 fois plus que les métaux usuels) 

dans une certaine gamme de température et retrouver intégralement sa forme initiale par 

réchauffage. Cette propriété est l’effet mémoire de forme. Pour d’autres conditions 

thermiques une déformation réversible du même ordre s’annule instantanément après 

cessation de la contrainte : c’est la superélasticité. 

Ce comportement global est lié à un type de transition de phase (ou forme cristalline) à 

l’état solide réversible, entre une phase dite martensite (basse température) et une phase dite 

austénite (haute température) ou "phase mère". 

Les AMF les plus utilisés dans l’industrie sont les alliages à base de titane nickel (Ti-

Ni, Ti-Ni-Cu), les alliages à base de cuivre (Cu-Zn, Cu-Sn, Cu-Zn-Al, Cu-Al-Ni), et les 

alliages Ag-Cd. Dans la suite, après avoir brièvement décrit la transformation martensitique 

nous nous focaliserons sur les alliages à base TiNi, qui sont utilisés dans le cadre de ce travail. 
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2.1. Brève description de la transformation martensitique dans les 

AMF  

Le terme transformation martensitique utilisé pour les AMF, se réfère à l’origine, à 

celui associé à la trempe des aciers observée par Adolphe MARTENS, un métallurgiste 

allemand (1850–1914). Dans ce cas, le refroidissement brutal de la phase mère austénitique 

stable à haute température, empêche la diffusion et engendre la martensite. On note que pour 

les aciers, la martensite est une phase instable provoquée par la trempe, tandis que pour les 

AMF, elle est thermodynamiquement stable ; la présence de l’une ou de l’autre phase se fait 

en jouant sur la température ou la contrainte appliquées. 

2.1.1. Définition 

 

La transformation martensitique est définie par Cohen et al (COHEN M. 1979) et 

Guenin et al  (GUENIN G. 1986), comme une transition displacive du premier ordre 

entraînant une déformation homogène du réseau, constituée principalement par du 

cisaillement. 

La transformation est dite de premier ordre car il existe une interface séparant les 

phases martensitique et austénitique, c'est à dire qu'il y a coexistence de deux phases durant la 

transformation. 

La transformation est dite displacive, autrement dit sans diffusion atomique car elle 

agit par un déplacement collectif et coopératif des atomes sur des distances relativement 

faibles par rapport aux paramètres de maille du réseau cristallin (WAYMAN C.M. et al. 

1990). 

La transformation martensitique présente également une déformation homogène du 

réseau cristallographique. Le changement microstructural est constitué principalement par un 

cisaillement. Cette transformation est caractérisée par sa rapidité, sa vitesse est de l’ordre de 

la vitesse du son dans les solides (1000m/s). Du fait que la martensite est légèrement moins 

dense que l’austénite, un élément de volume subit par conséquent une légère dilatation et un 

cisaillement important selon un plan et une direction bien définis. 
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2.1.2. Caractéristiques géométriques 

 

La croissance de la martensite est due à un mouvement coopératif des atomes. A 

l'échelle microscopique, il apparaît, dans un monocristal d’austénite au refroidissement des 

plaquettes de martensite séparées de la phase mère par des interfaces planes. Ces plans sont 

nommés plans d'habitat ou d'accolement. Pour un monocristal de structure cristalline donnée 

il existe plusieurs possibilités d’orientation des plaquettes de martensites appelées "variantes". 

Cette transformation peut se décrire par un cisaillement homogène parallèle aux plans 

d’accolement. 

 SABURI T et WAYMAN C.M. 1979 ont montré qu’il existe 24 variantes de 

martensite possibles dans un monocristal d'austénite de structure cubique ; elles se forment de 

façon à accommoder leurs déformations respectives et donc la déformation macroscopique du 

cristal est nulle car les cisaillements des variantes se compensent. On parle alors d’un 

groupe de variantes "auto-accommodantes" (figure I-25) 

 

 

V1 
V2 

V3 V4 

A f 

M f 

Température 

Austénite 

Martensite 
 

 

Figure I-25 : Apparition de 4 variantes auto-accomodante de martensite 
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2.2. Aspects thermodynamiques et mécanismes de la 

transformation 

2.2.1. Effet de la température 

La transformation austénite → martensite est nommée la transformation directe, elle se 

produit au cours du refroidissement. La transformation martensite → austénite est appelée 

transformation inverse et a lieu au cours du chauffage. On définit quatre températures 

caractérisant cette transformation : 

M s : température de début de la transformation directe (Martensite start) 

M f : température de fin de la transformation directe (Martensite finish) 

As : température de début de la transformation inverse (Austenite start) 

Af : température de fin de la transformation inverse (Austenite finish) 

La transition de phase dite transformation martensitique, sujet de cette étude, ne 

s’accompagne d’aucun changement de concentration. Elle est donc comparable à une 

transformation allotropique où le solide diphasé en cours de transformation est un système 

monovariant (formule de Gibbs). Dans un état de pression (de contrainte) donné, la 

transformation s’effectue de façon réversible de part et d’autre d’une température d’équilibre 

T0. En réalité la transition ne démarre que s’il existe un écart suffisant d’énergie entre les deux 

états : il y a donc un retard à la transformation. 

Dans le sens du refroidissement  la transition démarre donc à Ms inférieure à T0, et dans le 

sens inverse à As supérieure à T0. De plus, dans les transitions à l’état solide, le changement 

de phase (apparition d’une plaquette de martensite) s’accompagne d’une déformation locale 

qui va rendre plus difficile la poursuite de la réaction. Il faudra donc diminuer la température 

jusqu’à Mf pour réaliser complètement la transition austénite-martensite. La situation est 

identique au chauffage pour la transition martensite-austénite. Ce retard entraîne un étalement 

de la transformation.  

On peut déterminer expérimentalement ces températures de transformation et suivre 

l’avancement du changement de phase en fonction de la température, à partir de la mesure de 

la variation des paramètres sensibles au changement de structure, comme la conductivité 

électrique, la conductivité thermique, la dilatométrie… 

La figure I-26 définit les températures de transformation caractérisant un alliage ayant 

subi un traitement thermomécanique donné. 



Chapitre I 

 38 

 

Figure I-26 : Hystérésis en température de la transformation martensitique 

 

Le mouvement d’interface austénite-martensite est gouverné par la température de 

transition entre la phase austénitique et la phase martensitique. Une faible fluctuation de la 

température est capable de conduire à l’apparition soit de la martensite, soit de l’austénite. 

2.2.2. Effet d’une contrainte appliquée 

 

Si la contrainte est absente pendant le refroidissement on obtient des ensembles de 

plaquettes de martensite auto-accommodantes et la transformation s’effectue sans déformation 

macroscopique. En revanche, si on applique une contrainte sur la martensite, il y aura 

croissance des variantes favorisées dans le sens de la contrainte. Le matériau présente alors 

une déformation macroscopique importante. 

La transformation austénite-martensite se produisant par cisaillement, l’application d’une 

contrainte va faciliter la transition et donc élever la température d’apparition de la martensite. 

L’incrément de température est donné par une loi de Clapeyron (figure I-27) dont la pente est 

donnée par l’expression suivante : 

  

 Équation I-5 
 

où ρ est la masse volumique, ε la déformation relative maximale de transformation du 

matériau, σ la contrainte appliquée, L l’enthalpie massique de transition de phase, et T la 

température. 

100

0

% Martensite

TempératureAfMs

AsMf100

0

% Martensite

TempératureAfAfMsMs

AsAsMfMf

dσ/dT  =  (ρ. LAM) / εAM.T 
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Figure I-27 : Courbe contrainte-température ou "droite" de Clapeyron   
 

Cette relation linéaire est vérifiée expérimentalement en traction uniaxiale pour la 

quasi-totalité des alliages à mémoire de forme. Malgré sa simplicité, cette équation confirme 

précisément les résultats expérimentaux. En complément, on peut noter qu'en fonction du 

niveau de contrainte et de température, on peut faire varier les fractions volumiques de 

l’austénite et de la martensite qui coexistent. 

2.3. Propriétés thermomécaniques des AMF 

La transformation martensitique confère aux AMF des propriétés thermomécaniques, 

qui sont à l’origine de leurs applications originales. On peut citer : 

2.3.1. Effets  mémoire de forme simple sens (EMFSS) 

Comme nous l’avons décrit précédemment, l’alliage se présente sous deux formes 

cristallines ou phases qui s’échangent de manière réversible en fonction de la température 

dans un domaine de transition éventuellement assez voisin de la température ambiante.  

Lorsqu’on refroidit un échantillon primitivement en phase austénitique (figure I-28) à la 

température T0 (1) en lui faisant traverser la zone de transition (de Af à Mf), on est à la 

température T1 (2) en phase martensitique. Cette martensite peut être déformée de façon 

permanente à la température T1 (3). En réchauffant la martensite déformée de T1 à T0, on 

retrouve la forme initiale haute température : c’est l’effet mémoire de forme. Si l’on 

s’oppose au contraire au retour à la forme initiale, le matériau est capable d’exercer une 

contrainte (4).  
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Figure I-28 : Principe de l'effet  à mémoire de forme simple sens 

 

Les éléments décrits précédemment nous permettent de préciser l’origine physique de 

l’effet mémoire.  

Soit un monocristal d’austénite (a) transformé à basse température T1 en un 

arrangement de plaquettes de martensite n’ayant pas entraîné de déformation macroscopique 

(b) (figure I-29) – (pour la simplicité de la figure, ne sont représentés que deux orientations de 

cisaillement). Cette martensite est ensuite déformée à T1 jusqu’à εb (c). Cette déformation 

s'explique au niveau microscopique par la croissance des variantes de martensite dont le 

cisaillement est dans le sens de la déformation imposée, et ce aux dépends de l’autre famille. 

Ces échanges entre variantes sont possibles car les interfaces intervariantes sont très mobiles. 

Après un léger retour élastique (d) il subsiste à T1 une déformation permanente εc  

Au cours du chauffage entre As et Af il apparaît des zones d’austénite qui vont peu à peu 

envahir le matériau (e) et redonner le monocristal d’austénite de départ (a). Parallèlement la 

déformation permanente réalisée à froid disparaît. 
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Figure I-29 : (a) Principe de l’origine microscopique de l’effet mémoire;  

(b) disparition progressive de la martensite par chauffage (BUTERA F. 2007) 

 

2.3.2. Effet mémoire de forme double sens (EMFDS) et 

superélasticité  

 

L’effet mémoire peut être rendu réversible à partir de la notion de transformation 

assistée par la contrainte développée au paragraphe 2.2.2.  

Si un échantillon soumis à une contrainte subit plusieurs fois sous contrainte le cycle 

thermique : T0 > Af ; T1 < Ms (figure I-30 (a)) il se déforme spontanément au refroidissement 

et reprend ensuite sa forme initiale au chauffage comme dans le cas d’un effet mémoire 

Chauffage

T < Mf T > Af
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simple. La déformation se produit de manière réversible en l’absence de toute contrainte 

extérieure : C’est l’effet mémoire double sens. 

Ce comportement nécessite donc un traitement spécial dit d’éducation. On considère 

que cette éducation introduit dans la phase mère des défauts (dislocations) dont 

l’accumulation locale provoque la croissance préférentielle de certaines variantes et donc une 

déformation macroscopique (GUENIN G. 1996) au refroidissement. L’alliage mémorise donc 

une forme haute température et une forme basse température, le passage entre les deux formes 

est réversible sans faire appel à une contrainte extérieure. 

Par ailleurs, si on applique une contrainte croissante à un monocristal d’austénite situé 

dans son domaine de stabilité au dessus de la température Af, il existe une valeur critique où 

la variante de martensite la plus favorisée se développe et produit une déformation importante 

dans le sens de la contrainte appliquée : c’est l’effet superélastique (figure I-30 (b)). On 

parle de martensite induite par la contrainte. 

 

 

σ

ε

σ1

σ2

T>Af

Superélasticité

MsAsMf

σ

σ1

σ2

TAf

A

M
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ε
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M A

σ = σ1

TAf(σ1)Af(σ1)Ms(σ1)Ms(σ1)

As(σ1)As(σ1)Mf(σ1)Mf(σ1)

 
                    (a)                                                                                 (b) 

Figure I-30 : Illustration de l'effet mémoire double sens assisté (a) et de la superélasticité (b) des AMF  

 

2.4. Présentation des alliages à base Ti-Ni 

Les alliages à mémoire de forme Ti-Ni utilisés ont généralement la composition 

équiatomique (50%at.Ti, 50%at.Ni). D’autres éléments d’addition peuvent être utilisés 

également, (Ti-Ni-X où X=Al, Fe, Cu, etc). Ces alliages possèdent des propriétés 

intéressantes par rapport à d’autres AMF. Leurs principaux avantages sont:  



Chapitre I 

 43 

- Une bonne tenue mécanique (C.M. JACKSON et al. 1972),  

- Un bon comportement thermomécanique, (jusqu’à 10% de déformation réversible)  

- Une bonne résistance à l'oxydation jusqu'à 600°C et résistance à la corrosion 

(BUEHLER W.J ; WANG F.E. 1968). 

Leur inconvénient majeur reste le prix de fabrication qui est élevé par rapport aux 

AMF à base de Cu par exemple, ainsi que la difficulté de leur mise en œuvre. En effet, le 

titane est très réactif vis-à-vis de l’oxygène et de l’azote d’où la nécessité  de réaliser les 

préparations sous vide ou en atmosphère de gaz inerte d’autre part il faut brasser 

énergétiquement la masse en fusion puis réaliser une hypertrempe pour minimiser les risques 

de précipitation. 

 

2.4.1. Effet du cuivre en substitution au nickel (Ti50 Ni50-x Cux) 

 

L'étude de l'influence des éléments d'addition sur les alliages Ti-Ni a été menée depuis 

de nombreuses années. Ces éléments d'addition peuvent être d'intérêt industriel et permettre 

de modifier les caractéristiques de la transformation, notamment les températures de 

transformation ainsi que la structure cristalline pendant la transformation. La (figure I-31) 

illustre la différence des chemins de transformation relativement à 3 variétés d’AMF à base de 

Ti-Ni. 

 
 

Figure I-31 : Transformations martensitiques  

dans les alliages à base de Ti-Ni (Otsuka K ; Ren X 2005) 

On définit : 

� B2 : la phase mère austénitique de structure cubique simple. 

� B19 : la structure de la martensite dans l’alliage Ti50Ni50-xCux (x = 10–30) au premier 

stade de la transformation était reportée par (SHUGO Y. et al. 1981) comme étant 

orthorhombique.  
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� R : c’est une phase intermédiaire, appelée phase prémartensitique, elle est associée à 

une transformation rhomboédrique du réseau, suffisante pour produire un effet 

mémoire de forme. Certains auteurs ont montré que la transition de phase R est 

caractérisée par une très faible hystérésis (WAYMAN C.M. 1986 ; MIYAZAKI S. et 

al. 1988 ; EUCKEN S. et al. 1989). En outre, cette transformation est très stable au 

cours du cyclage thermique. 

� B19’ est la phase martensitique monoclinique.  

 

Dans le cas du Cu comme élément d’addition, (NAM T.Y et al. 1990) ont pu 

représenter l’évolution des températures Ms et Ms’ selon le taux de Cu présent (figure I-32). 

 

 
 

Figure I-32 : Variation des températures de transformation en fonction de la fraction  

atomique du cuivre dans les alliages Ti50Ni50-xCux (OTSUKA K. et al. X 2005) 

 

On s’intéresse à ce diagramme pour une fraction atomique de cuivre égale à 6% qui 

correspond à celle du fil d’AMF utilisé dans le cadre de cette étude. On observe que pour ce 

cas, le passage de l’austénite cubique B2 vers la martensite monoclinique B19’ est direct, sans 

avoir recours à la phase intermédiaire B19, simplifiant ainsi la séquence austénite-martensite. 

Ces résultats sont confirmés par les mesures de (TANG W. et al. 2000). 
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2.4.2. Effet des traitements thermomécaniques 

 

Nous avons déjà expliqué que les alliages Ti-Ni sont très sensibles à la composition 

chimique. Plusieurs méthodes de fusion existent dans la littérature (JACKSON C.M. et al. 

1972). Ces auteurs discutent de leurs avantages et inconvénients par rapport à l'homogénéité 

chimique et le contrôle de composition du matériau obtenu. Toutefois, les propriétés des 

alliages dépendent aussi de leur histoire thermomécanique. En effet, la mise en forme des 

alliages Ti-Ni se fait à chaud et à froid. Ces deux procédés englobent la réaction de 

restauration et de recristallisation puis les températures de transformation de phase. 

(TREPPMANN D. et al. 1997) ont déterminé les différents comportements des AMF pendant 

les traitements thermiques. Nous nous intéresserons plutôt aux traitements thermomécaniques 

de type déformation suivi d'un traitement thermique de recuit ou recristallisation, car nos fils 

de Ti-Ni ont été fournis par un industriel, et mis en forme par filage à froid. (MIYAZAKI S. 

et al. 1990) ont montré que la déformation à la température Ms donne l'élongation maximale. 

 

2.5. Applications des alliages à mémoire de forme dans les 

composites : les composites hybrides 

L’introduction dans un composite d’alliage à mémoire de forme sous forme de fils de 

faible diamètre ou de films agissant comme "actionneurs" peut conduire à différentes 

utilisations (au moins potentielles) : 

 

2.5.1. Le contrôle des vibrations  
� la forte capacité de dissipation d’énergie liée soit au caractère 

amortissant de l’alliage à l’état martensitique (Ni Q.Q. et al. 2006), soit 

au phénomène de superélasticité (SHUANGSHUANG S. et al. 2008), 

permet le contrôle de l’amplitude de vibration d’une structure 

composite hybride autour de sa fréquence propre retardant ainsi 

l’apparition et l’éventuelle croissance du dommage. 

� le développement de contraintes internes au moment de la 

transformation inverse martensite → austénite par chauffage peut 

entraîner  le raidissement avec glissement des fréquences propres de 
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composites contenants des AMF (LAU K. et al. 2002). Ce type 

d’application est envisagé pour le traitement des dérives verticales des 

aéronefs (BALTA J. A. et al.  2001). 

 

2.5.2. Le contrôle de forme   
Les composites hybrides contenant des alliages à mémoire permettent grâce à la 

transformation martensitique de l’alliage et le retour élastique dû au composite le contrôle de 

forme (XU Y. et al. 2001 ; CHOI Y.K. et al. 2004 ; BOLLER C. 2007). Ce type de matériau 

peut servir, par exemple, à la réalisation d’une aile biomimétique pour avion sans pilote 

(drone) (figure I-33) (WEISSBERG V. et al.  1999). Des tendons en alliage à mémoire et un 

composite sandwich à peau hybride CFRP [±45°] renforcée de fils d’AMF permettent le 

gauchissement de l’aile au décollage et à l’atterrissage pour augmenter la portance. Ce 

dispositif reproduit la déformation spontanée du profil d’aile exécutée par les grands oiseaux 

grâce à l’orientation de leurs  plumes. 

 
 

 
 

 
(a) (b) 

 
Figure I-33 (a) Principe d’une aile déformable à gauchissement variable en fonction des conditions de vol 

grâce aux tendons en AMF et d’AMF incorporé dans le composite 
(b) Principe de l’actionneur en composite (l : longueur d’AMF enchâssée) 

d’après (WEISSBERG V. et al. 1999) 
 

 

2.5.3. Le ralentissement de l’endommagement  
Ceci est associé à l’activation des fils d’alliage à mémoire. Ils permettent, en effet 

d’agir sur la vitesse de propagation du dommage en contrôlant localement grâce à l’effet 

mémoire le niveau des contraintes internes. Divers auteurs  proposent depuis longtemps 

d’utiliser le ralentissement de l’endommagement dans les matériaux composites (FURUYA 

Y. 1995 ; SHIMAMOTO A. et al. 2001, 2004 ; TAKEDA. N. et al. 2002, 2005 ; AMANO M. 

et al. 2005 ; HWANG D. et al. 2007) ou dans les bétons (SONG G. et al. 2006). La figure I-34 

montre un exemple d’application sur un composite CFRP UD 0° dans lequel sont insérés des 

fils d’alliage TiNi prédéformé (5%) ou non (0%) parallèlement aux fibres de renfort 

(HWANG D. et al. 2007). Un revêtement photoélastique est déposé sur une face et une fissure 
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est initiée sur un coté de l’échantillon. Le facteur d’intensité de contrainte est déterminé à 

partir des résultats de photoélasticimétrie (mesure de contrainte). Les auteurs constatent une 

diminution de KI lors du chauffage lié à la contraction pendant la transformation martensite 

→ austénite. 

 

  
(1) (2) 

Figure I-34 Composite hybride TiNi /CFRP  
(1) géométrie du composite (coating material = matériau photoélastique) ;  

(2) résultat de l’analyse photoélastique permettant de déterminer le facteur d’intensité de contrainte  K I 

réalisée de l’ambiante à 60°C (As = et Af =) ((a) CFRP 0 ; (b) CFRP 0°/NiTi non étiré ; (b) CFRP 0°/NiTi 
étiré à 5%) (HWANG D. et al. 2007) 

 

En fait, malgré certains résultats ponctuels sur l’évolution locale des contraintes 

internes et quelques essais mécaniques classiques encourageants il n’existe pas à l’heure 

actuelle de preuves définitives de l’efficacité de ce dispositif sur le long terme en conditions 

de service. 

 

3. Conclusion  

 Dans ce travail, l’accent sera mis sur le « cycle de vie » : périodes d’élaboration et 

"d’usage" du matériau et les informations sur la polymérisation et l’endommagement seront 

accessibles grâce à des mesures de résistance locale associées pour le suivi du dommage à 

l’utilisation de capteurs piézoélectriques passifs (émission acoustique). Enfin, la présence des 

AMF doit permettre un contrôle de la vitesse d’endommagement au-delà d’un certain seuil. 
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CHAPITRE II : Matériaux et techniques expérimentales 

Nous nous proposons dans ce chapitre de présenter les différents matériaux que nous 

avons utilisés dans le cadre de notre recherche à travers des essais de caractérisation. Nous 

présenterons de même les dispositifs et les techniques expérimentaux employés. 

1. Matériaux étudiés 

1.1. Constituants 

Dans le cadre de notre travail, nous nous sommes intéressés aux composites 

unidirectionnels du type résine époxyde renforcée par des fibres de carbone, avec, selon 

l’essai, un réseau de fils en alliage à mémoire de forme  incorporé dans le composite. Pour 

l’élaboration du composite, nous disposons d’une nappe pré-imprégnée (fibres de carbone 

imprégnées de résine époxyde non réticulée), d’un film en résine pure non réticulée qu’on 

vient insérer éventuellement entre les couches du pré-imprégné afin de faire varier la fraction 

volumique des fibres, ainsi que d’un fil en alliage à mémoire de forme de type Nickel-Titane. 

1.1.1. Nappe préimprégnée 
Le système pré-imprégné se présente sous la forme d’une nappe unidirectionnelle de 

fibres de carbone du type haute résistance (HR 12k) de 7µm de diamètre imprégnées de résine 

époxy non réticulée du type (HexPly M10) fournie par Hexcel composites.  

Le système pré-polymère et l’agent de cuisson sont respectivement le diglycidyl ether 

du bisphenol A (DGEBA) et le dicyandiamide (DDA) (figure II-1). Le durcisseur est en 

quantité stœchiométrique par rapport à la résine époxy. 

 

 
(a) 

 
(b) 
 

Figure II-1: (a) DGEBA ; (b) DDA 
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Les fibres haute résistance (HR ou HS (High Strength)), utilisées dans cette étude sont 

des fibres "ex-PAN" et possèdent  les caractéristiques suivantes (données fournisseur) 

(tableau II-1): 

 

Nombre de filaments 12000 

Diamètre du filament  (µm) 7 

Masse volumique  (g/cm3) 1,79 

Résistance en traction  (MPa) 4480 

Déformation à rupture  (%) 1,8 

Module d'Young  (GPa) 241 

Conductivité thermique sens longitudinal  (W/m.K) 7,2 

Coefficient de dilatation thermique sens long  (10-6/K) -1,6 

Résistivité électrique  (Ω.m) 1,53 10-5 

 
Tableau II-1 : Principales caractéristiques des fibres 12K HS (données fournisseur) 

 

1.1.2. Résine 
La résine époxyde pure utilisée est du même type que celle présente dans la nappe 

préimprégnée ; elle est fournie sous forme d’une mince pellicule (<1µm) étalée sur du papier 

siliconé. Les caractéristiques thermomécaniques de la résine polymérisée avec le cycle de 

cuisson préconisé par le fournisseur, et retenu ultérieurement pour les composites, soit 2 

heures à 80°C suivi de 2 heures à 120°C, ont été déterminées par spectrométrie dynamique ou 

DMA (Dynamic Mechanical Analysis). Cette technique d’analyse permet la caractérisation du 

comportement viscoélastique d’un matériau. Elle donne accès à l’évolution des modules réel 

(E' ou G' suivant le mode de sollicitation), et imaginaire (E" ou G"), et à la tangente de l’angle 

de perte ( '"tan EE=δ  ou '" GG ) représentative de l’énergie dissipée par frottement (donc 

de la mobilité moléculaire) en fonction de la température et/ou de la fréquence et permet 

l’étude des phénomènes de relaxations moléculaires (associées aux transitions vitreuse et 

sous-vitreuse(s)). L’exploitation de ces courbes permet d’accéder à des grandeurs définissant 

la mobilité moléculaire au sein du matériau (énergie d’activation, temps caractéristiques de 

relaxation...), informations primordiales à une bonne compréhension des relations structure / 

propriétés, donc du comportement macroscopique d’un matériau.  

L’appareil utilisé est le DMA50 commercialisé par la société 01dB METRAVIB. Le 

principe et le schéma de l'appareillage sont donnés en (ANNEXE II) 
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La caractérisation du comportement viscoélastique de la résine M10 est réalisée par 

mesures isochrones (six fréquences entre 0,1 et 30 Hz) en traction/compression avec une 

vitesse de montée en température de 1°/min. Les spectres de E’ et tan δ en fonction de la 

température (gamme -100°C ; 200°C) sont présentés sur la figure II-2. L’analyse des spectres 

de frottement intérieur permet de visualiser les phénomènes de relaxation classiquement 

observés dans le cas des réseaux époxydes dans la gamme de température étudiée : 

� La relaxation β qui apparaît vers -60°C pour 0,1Hz. A cette température, la 

relaxation ne concerne que des portions de chaînes réduites, les énergies mises 

en jeu étant, en effet, très faibles. De nombreux travaux ont été consacrés à 

l’étude de cette relaxation secondaire. Malgré différentes interprétations quant 

aux mécanismes qui en sont à l’origine, la plupart des auteurs s’accordent à 

penser que cette relaxation serait liée à la mobilité en rotation de groupements 

hydroxy-éthers (PERRET P. 1988 ; STRUICK L.C.E. 1987). Ces groupements  

sont issus de la réaction entre cycles époxydes et fonctions hydroxyles (elles-

mêmes obtenues lors de la réaction entre cycles époxydes et fonctions amines 

des durcisseurs).  

� La relaxation α qui apparaît vers 143°C pour 0,1Hz est associée à la transition 

vitreuse et due à des déplacements généralisés de chaînes macromoléculaires. 

Elle se manifeste par une chute importante du module d’Young réel E’, et par 

une forte amplitude du pic de la tangente de l’angle de perte.  

En revanche, la relaxation ω qui peut apparaître au pied du pic correspondant à la 

relaxation α et dont l’origine moléculaire, même si elle est controversée, est souvent attribuée 

aux mouvements de segments de chaînes n'ayant pas réagi (CAVAILLE J.Y. 1987 ; GUPTA 

V.B. et al. 1985 ; COLOMBINI D. 2002) n’est pas visible dans notre cas.  Ce résultat suggère 

que le matériau est normalement réticulé. 
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Figure II-2 : Spectres thermomécaniques de la résine (M10)  
 

Une représentation de type Arrhenius  )exp(/1/1 0
RT

E
ff a=  permet d’accéder, en 

première approximation (pour la relaxation α), aux énergies d’activation apparentes Ea des 

différentes relaxations. Par régression linéaire de la droite Ln 1/f = f (1/T) on obtient 

Ea = 610 kJ/mol pour la relaxation α et Ea = 87 kJ/mol pour la relaxation β. 

 

1.1.3. Alliage à mémoire de forme (AMF) 
 

Comme nous l’avons cité au chapitre précédent, les alliages à mémoire de forme 

peuvent être déformés à l’état martensitique (T < Mf) de manière apparemment permanente. 

Cette déformation réversible par chauffage (T > Af), est due à l’orientation sous contrainte des 

variantes de martensite. Si l’on s’oppose au retour à la forme initiale, le matériau est capable 

d’exercer une contrainte dite contrainte de recouvrement. Lors d’un simple refroidissement 

ultérieur il n’y a pas de modification de forme macroscopique. C’est l’effet mémoire simple 

forme. En revanche, si l’alliage est soumis sous contrainte ou déformation à des cycles de 

température entre l’état martensitique et austénitique il se déforme spontanément au 

refroidissement et reprend sa forme initiale au chauffage en l’absence de toute contrainte 

extérieure : c’est l’effet mémoire double sens. Dans ces conditions une transformation de 

phase réversible associée à un effet mémoire de forme ou une contrainte de recouvrance peut 

être initiée par chauffage et refroidissement On dit que le matériau est éduqué. 
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Depuis les travaux de LIANG et ROGERS  et BIDAUX et al. de nombreuses études 

sont toujours consacrées à l'utilisation des alliages à mémoire de forme en tant que 

actionneurs ou capteurs intégrés dans les composites. Les applications des alliages en tant 

qu’actionneurs nécessitent, en principe, l’utilisation d’alliage présentant l’effet mémoire 

double sens. Cependant des travaux précédents (MEZZANOTTI F. 1998 ; CHOI Y.K. 2002) 

ont montré que dans le cas de composites réalisés avec un alliage TiNiCu simplement étiré (8 

%) avant insertion afin d’avoir une structure martensitique fortement orientée et soumis 

ensuite pendant l’élaboration du matériau hybride à une contrainte faible (de l’ordre de 20 

MPa) afin d’assurer un bon alignement des fils d’alliage, on assiste à un phénomène d’auto-

éducation de l’alliage dans le composite hybride actif. L’application d’une contrainte 

suffisante (Clausius-Clapeyron) pour éviter la transition martensite-austénite pendant la 

cuisson n'améliore pas ce processus d’apprentissage, Il apparaît donc, un effet mémoire au 

premier réchauffement. Après ce premier cycle, l’échantillon retourne à sa forme initiale 

grâce au retour élastique de la matrice composite et cette force de rappel induit à nouveau une 

martensite orientée. Néanmoins, l’efficacité de l’actionneur dans le composite est 

conditionnée par une bonne interface fil d’alliage-matrice/composite, en effet, lorsqu'il y a un 

changement de phase dans l’alliage à mémoire, plus l'adhésion fibre/matrice est élevée, plus 

la transmission des efforts est efficace. On suppose que dans ces conditions la matrice 

récupère l'intégralité des forces de recouvrement, associées à l'apparition d'une contrainte 

dans le fil de TiNiCu. En revanche, dans le cas où l'adhésion d'interface est faible, la 

transmission des forces de compression ne sera pas assurée. C’est d’ailleurs la qualité de 

l’interface qui pendant longtemps a fait que les premières tentatives de composites avec des 

alliages en tant qu’actionneurs ont été sans succès. Depuis certains auteurs (HEBDA D.A. 

1995) ont montré que l’éducation semblait avoir un effet bénéfique sur les caractéristiques de 

l’interface fil/composite. (CHOIY.K. et al. 2004) a confirmé ce résultat en précisant les 

raisons de la meilleure adhésion fil/matrice : la déformation de la martensite destinée à 

promouvoir l’effet mémoire ou l’éducation, crée une rugosité superficielle susceptible 

d’assurer un bon accrochage entre les fils d’alliage à mémoire et la "matrice" et de transmettre 

les forces de recouvrement au composite. Ce résultat a d’ailleurs été confirmé grâce à des 

micrographies réalisées après des essais de pull-out qui révèlent un plus grand nombre de sites 

d'accrochages mécaniques en surface. Le résultat est amélioré si l’alliage est, pendant la 

polymérisation de la résine, sous une contrainte suffisante pour empêcher que l’alliage à 

mémoire ne subisse pendant la cuisson un cycle martensite-austénite-martensite. L’alliage 
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reste dans le domaine martensitique et la résine peut réticuler dans une rugosité stable (à la 

dilatation thermique près). 

Par conséquent, dans ce travail les alliages seront utilisés à l’état éduqué afin d’obtenir une 

bonne qualité de l’interface pour que les forces de recouvrement soient au mieux transmises à 

la matrice. 

 
• Caractéristiques générales de l’alliage :  

L’alliage à mémoire de forme utilisé dans notre recherche est un alliage de TiNiC brut 

de filage à froid fourni par @medical technologies N.V. (AMT) sous forme de bobines. La 

composition de l’alliage (données par le fournisseur) est résumée dans le tableau II-2: 

 

Composé Ni Cu O C Ti 

Proportion 49.6% (masse) 6.02 % (masse) 355 PPM 320 PPM balance 

 
Tableau II-2 : Composition atomique de l’AMF 

 

Les fils ont été recuits à 425°C pendant 1 heure, puis refroidis dans l'air à température 

ambiante. Ces conditions de traitement de recuit partiel ont été choisies pour limiter la 

plasticité pendant une transformation sous charge (ANNEXE III). Après traitement, les 

températures de transformation sont déterminées à l’aide de la mesure de la résistance 

électrique d’un échantillon à contrainte nulle en fonction de la température. En effet, la 

transformation martensitique modifie les caractéristiques physiques du matériau (cf. chapitre I 

§ 3.2.1 et ANNEXE III). Les  résultats obtenus sont donnés dans le tableau II-3. 

 

Température M f M s As Af 

(°C) 32 58 48 76 

 
Tableau II-3 : Températures de  transformation de l’alliage après traitement thermique 

 
• Education de l’alliage :  

Les détails du montage et de la procédure d'essai pour éduquer les fils et mesurer la 

contrainte de recouvrement sont présentés dans ce paragraphe et sur la Figure II-3. Le 

chauffage est réalisé par effet joule et le refroidissement en coupant le courant et à l’aide 

d’une enceinte thermique contenant de l'azote liquide. La mesure de température est assurée 

par un thermocouple placé sur l’alliage.  

Les différentes étapes nécessaires à l'éducation sont les suivantes : 
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• Le fil d'alliage à l’état recuit est dans un premier temps est installé autour de deux 

barreaux de céramique placés dans un mors d’une machine de traction à la 

température ambiante. 

• Le fil est ensuite soumis à une importante déformation (environ 8%) à l'état 

martensitique afin d’obtenir une structure martensitique fortement orientée 

(ANNEXE III). 

• Le fil ainsi déformé subit ensuite dix cycles de température entre une température 

supérieure à Af et une température inférieure à Mf afin d’éduquer l’alliage. 

Lors de l’éducation, la contrainte de recouvrement pendant le passage martensite-

austénite  est 210 MPa. 

 

 
Figure II-3 : dispositif expérimental pour l’éducation du fil en AMF  

 

• Caractérisation mécanique de l’alliage éduqué 

La détermination des modules d’élasticité des différentes phases a été faite à l’aide de la 

spectrométrie mécanique (DMA50 Metravib) en traction/compression. L’alliage est soumis à 

un cycle de température chauffage - refroidissement entre 30°C et 170°C, avec une vitesse de 

0,3°C/min. Les essais sont menés à la fréquence de 10 Hz à force contrôlée (F = 0,4 N).  

L’évolution du module complexe (module réel E’ et du facteur de perte) de l’AMF éduqué en 

fonction de la température est reporté figure II-4. Les spectres d’amortissement et de module 

sont typiques de ceux observés dans le cas des alliages à mémoire de forme avec l’apparition 

d’un pic d’amortissement associé à un minimum de module dans le domaine de la 

transformation martensitique (HAOURIKI M. 1988 ; LOPEZ-CUELLAR E. 2002). 

L’amortissement dans l’état martensitique est supérieur d’environ un ordre de grandeur à 

Mors de 
traction 

Fil en AMF 
Chauffage par 

effet joule 

Thermocouple 
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celui observé dans la phase austénitique où l’amortissement est celui classiquement rencontré 

dans les métaux. Le frottement intérieur élevé à l’état martensitique est attribué à des 

dislocations qui seraient plus mobiles dans la phase martensitique (VAN  HUMBEECK J.  et 

al. 1995), mais aussi à des mouvements réversibles des interfaces entre les différentes 

variantes (MORIN M. et al. 1982). C’est la raison pour laquelle les alliages à mémoire de 

forme sont utilisés sous forme martensitique pour l’amortissement des vibrations.  
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Figure II-4 : Evolution du module d’Young (a) et de tg δδδδ (b) lors d’un cycle de température,  

Pour l’alliage éduqué  
 

En revanche, l’utilisation pratique de l’amortissement élevé dans la zone de transition 

est limitée. En effet, l’amplitude du pic d’amortissement au niveau de la transformation 

martensitique dépend de différents paramètres : la vitesse de balayage en température, la 
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fréquence de mesure et l’amplitude de la sollicitation. Ce pic n’apparaît pas lors de mesures 

isothermes. 

Le module de l’alliage peut-être pris égal à 73 GPa (Ea) et à 30 GPa (Em) 

respectivement à l’état austénitique et à l’état martensitique. Ces valeurs sont en accord avec 

celles trouvées dans la littérature (GUENIN G. 1996). 

 
• Caractérisation thermodynamique de l’alliage éduqué 

Pour déterminer les températures de transformation de phase des fils de TiNiCu 

éduqués en fonction de la contrainte appliquée afin d’établir le diagramme de Clausius-

Clapeyron, nous avons utilisé dans un premier temps le spectromètre dynamique DMA50. Ce 

système permet l’application d’une contrainte statique sur laquelle est superposée une 

contrainte dynamique de très faible amplitude. Au cours de cycle de température chauffage - 

refroidissement entre 20°C et 170°C auquel est soumis l’échantillon sous contrainte (77 MPa 

à 400 MPa), on réalise en parallèle des mesures de la résistance électrique et du déplacement 

de la traverse mobile (figure II-5). 

  

Fstat 

Fdyn 
Traverse mobile 
de la DMA 

Isolant 
électrique 

Mors de serrage 

Fil en AMF 

Adhésif en 
cuivre 

Mesure de résistance 
électrique 

 
Figure II-5 : dispositif pour la mesure simultanée de la déformation et de la résistance  

électrique pour différents niveaux de chargement, afin de déterminer  
les températures de changement de phase de l’AMF 
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Les figures II-6 a et b représentent respectivement  les variations de la résistance 

électrique et du déplacement du TiNiCu en fonction de la température (chauffage et 

refroidissement) pour la contrainte σ = 155 MPa. Les résultats pour les autres niveaux de 

contrainte sont donnés dans l’ANNEXE IV.  
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Figure II-6 : Boucles d’hystérésis Résistance électrique-Température (à gauche)  

et déplacement-Température (droite) pour une contrainte σσσσ=155 MPa  
pour l’alliage éduqué à l’aide du DMA 

 
Ces essais ont été complétés par des essais réalisés dans l’étuve utilisée pendant la 

cuisson des CFRPs. La contrainte (variant entre 39MPa à 425MPa) est dans ce cas appliquée 

par l’intermédiaire de masselottes suspendues au fil (figure II-7).  

 

RE 
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Fil en AMF 

 
Figure II-7 : dispositif pour la mesure de la résistance 

 électrique de l’AMF 
 

L’ensemble subit ensuite un cycle de température (montée et descente) entre 

l’ambiante et 150°C. Les températures de transformation sont déterminées par la mesure de la 

résistance en courant continu. Un exemple de résultat (σ=224 MPa) est donné figure II-8, les 

autres résultats étant présentés en ANNEXE IV. 
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Figure II-8 : Boucles d’hystérésis Résistance électrique-Température de l’alliage éduqué  

pour  σσσσ=224 MPa mesuré dans le four de cuisson des composites 
 

 

Les résultats précédents permettent de tracer les "droites" de Clausius-Clapeyron 

(figure II-9): 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure II-9 : Diagramme Clausius-Clapeyron  
pour l’alliage éduqué 

 

Ces diagrammes mettent bien en évidence que plus la contrainte appliquée est élevée, 

plus les températures de transformations de phases sont importantes (AIROLDI. G. et al. 

1995). La détermination des pentes dTdσ  donne une estimation des températures de 
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transformation de phase directe (austénite → martensite) et inverse (martensite → austénite) à 

contrainte fixée. 

Les pentes dTdσ  critique dans la littérature est de l’ordre de 2,5 à 15 MPa/°C pour 

les alliages de type TiNi. Dans notre cas, la pente est dans la partie haute (tableau II-4).  

 

A →→→→ M  M →→→→ A  
 

Start Finish Start Finish 

(MPa / °C) 12 13 15 8 

 
Tableau II-4 : Pentes dTdσ  dans l'équation de la loi de Clausius-Clayperon (cf. équation chapitre I).  

 

Ces résultats permettront donc dans la suite de connaître l’état de l’alliage pendant la 

polymérisation de la résine ainsi que d’évaluer les contraintes résiduelles au niveau de 

l’alliage dans les composites et par conséquent de connaître les températures de 

transformation du fil in situ dans le composite.  

 

1.2. Elaboration des composites 

Dans le cadre de ce travail, nous avons mené différents types d’essais, chacun 

nécessitant une préparation légèrement différente des échantillons. Néanmoins le principe de 

fabrication reste globalement le même. 

Le composite est réalisé par drapage du préimpégné. Les différents plis sont empilés 

en respectant l’orientation désirée des fibres (UD) avec insertion éventuelle de films de résine 

pure de même type que celle du préimprégné et dont les caractéristiques thermomécaniques 

sont données au § 1.1.2, dans l’objectif de varier la fraction volumique en fibres de carbone 

dans le composite. Les électrodes et/ou les fils d’alliage sont incorporés entre deux plis 

suivant le type d’essai.  

La polymérisation est réalisée en étuve par la méthode du sac à vide (pression = 7 

bars) afin de chasser au maximum l’air résiduel entre plis ainsi que les volatils présents dans 

la matrice. Le cycle de cuisson du composite appliqué aux échantillons destinés aux essais 

mécaniques est celui préconisé par le fournisseur et qui a été utilisé pour la résine M10 (§ 

1.1.2) soit une phase de fluidification de 2 heures à 80°C suivie d’une phase de 

polymérisation de 2 heures à 120°C. Il est à noter que plusieurs cycles seront mis en jeu pour 

les essais de suivi de polymérisation. 
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La figure II-10 présente le montage de mise en œuvre des plaques du composite, les 

éléments 5 et 8 sont présents dans le cas particulier où l’on insère l’AMF pour la réalisation 

du composite hybride.   
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Figure II-10 : Section du montage de mise en œuvre des plaques de composite hybride. 

1-plaque du métal du banc d'essai; 2- joint d'étanchéité; 3-rivet de fixation de l’AMF, uni au banc 
d’essai ; 4-plaque de préimprégné UD; 5- fil en AMF; 6-film de mise sous vide (polyamide); 7-prise sous 

vide ; 8-masse pour étirer le fil en AMF 

2. Techniques expérimentales 

2.1. Essais mécaniques 

En dehors de la spectrométrie dynamique réalisée à l’aide du DMA50 (01dB 

Métravib), dont les possibilités ont été décrites dans les paragraphes précédents (§ 1.1.2 et 

§1.1.3), des essais de caractérisation monotone et statique ont été menés.  

2.1.1. Essais de caractérisation monotone 
Les essais monotones en traction de l’alliage à mémoire de forme (ANNEXE III), des 

mèches de fibres de carbone (CHAPITRE V)  et en compression-flambement (CHAPITRE V) 

abordés dans notre recherche sont réalisés à l’aide des machines de traction classique 

ADAMEL MTS - capteur de force de 20 kN ou INSTRON - capteur de force 500N, suivant le 

type d’essai. 

Dans le cas du composite hybride les essais sont menés en flexion trois points sous 

microscope afin de pouvoir visualiser la rupture des fibres (CHAPITRE V). En effet, 

l'endommagement est localisé en surface de l'échantillon si le rapport longueur entre 

appuis/épaisseur de l'échantillon (L/h) est suffisant pour minimiser les effets de cisaillement. 
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Ces essais ont été possibles grâce à un système de flexion du type Deben MICROTEST 

commercialisé par Deben UK Ltd. Ce système supporte une charge maximale de 315 N, pour 

des longueurs entre appuis comprises entre 5 et 30 mm. Le pilotage se fait à soit à vitesse de 

déplacement (de 0,2mm/min à 2mm/min) soit à vitesse de mise en charge contrôlée. 

L’avantage de ce système réside dans ses dimensions réduites lui permettant d’être incorporé 

sous un microscope. 

2.1.2. Essais de caractérisation statique (fluage) 
Outre les essais de spectrométrie mécanique, le DMA 50N permet de suivre la 

déformation d’un échantillon soumis à une  charge constante (fluage) puis à une décharge 

(recouvrance) en condition isotherme. Le mode de sollicitation retenu est la flexion trois 

points. L’avantage de ces essais comme on le verra, est d’étudier le comportement du 

composite hybride sous l’effet de l’activation thermique de l’AMF qui y est incorporé. 

2.2. Acquisition de la résistance électrique 

Les mesures de variation de la résistance électrique au cours des essais sont menées à 

l'aide d'un impédance-mètre SOLARTRON INSTRUMENTS SI 1260. Ce dispositif nous 

permet d'effectuer des balayages en tension (de 0 à 3V) à fréquence fixe, ou bien des 

balayages en fréquence (de 10µHz à 32MHz) à tension imposée. Les conditions 

expérimentales optimales à utiliser lors du suivi des variations des propriétés électriques en 

cours d'essai ont été fixées comme suit : 

� Balayage en tension : amplitude de 0,5V autour de 0V 

� Fréquence utilisée : 1 kHz 

Nous avons eu recours aussi à l’utilisation d’un multimètre de type HP 34401A pour la 

mesure de valeurs discrètes de la résistance dans l’essai de l’étude de la dépendance de la 

résistance électrique avec l’angle d’orientation des fibres (CHAPITRE III). Ces essais sont 

effectués en courant continu, d’intensité fixée à 1mA et la tension mesurée permet alors, par 

une simple loi d'Ohm, de calculer la valeur de la résistance électrique. 

 

2.3. L’émission acoustique 

L'émission acoustique (EA) désigne le phénomène de libération d'énergie élastique 

sous forme d'ondes élastiques transitoires au sein d'un matériau sollicité. Il existe 2 types 

d'EA: une émission continue due à un nombre très important de petits mécanismes très 
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rapprochés dans le temps (exemple: déformation plastique des métaux), et une émission de 

type impulsionnel (par salves) de forte amplitude et de courte durée (ANNEXE VII). Pour les 

matériaux composites, l'activité acoustique est le reflet des différents endommagements 

générés au sein du matériau. 

Les mesures d'émission acoustique ont été réalisées à l‘aide d’un système développée 

par Euro Physical Acoustic (EPA) qui se compose d'un capteur piézo-électrique résonnant 

type PICO (fréquence de résonance est de 450 kHz), d’une carte d'acquisition AEDSP32-16 et 

d’un traitement des données type MISTRAS. La chaîne inclut en outre un pré-amplificateur 

de 40 dB entre le capteur et la carte d’acquisition.  

Pour chaque essai, la liaison entre l'éprouvette et le capteur est réalisée à l'aide d'une 

colle cyanoacrylate. 

Pour caractériser les signaux d’EA, il existe un grand nombre de paramètres de formes 

qui sont calculés et extraits de la forme d’onde, afin de traiter le signal de manière quantitative 

(PROUST A. et al. 1999). Ces paramètres sont présentés en ANNEXE VII. 

2.4. Mesure de la fraction volumique des fibres 

Dans le cas des composites à renfort carbone, la détermination du taux de renfort est 

relativement délicate. En effet, la détermination du taux de renfort par la méthode de perte au 

feu, utilisée sur les composites à renforts verre, ne peut s’appliquer sur des matériaux à 

renforts fibres de carbone. En effet, les fibres de carbone sont très sensibles à l’oxydation à 

partir d’environ 400°C. Cette détermination est faite par attaque chimique à une température 

de 160°C avec un mélange acide sulfurique concentré - eau oxygénée 30%. Seule la matrice 

est alors dissoute et extraite, les fibres de carbone restant intactes.  

Une alternative existe dans le cas de composites unidirectionnels, l’analyse d’image de 

la section transverse de l’échantillon. Les images obtenues par micrographie optique de la 

section transverse du composite polie jusqu’à 0,5 µm sont traitées par le logiciel d’analyse et 

de traitement d’images VISILOG conçu par Noesis S.A. Celui-ci permet, après "binarisation" 

des images, de calculer les surfaces associées respectivement aux fibres et à la matrice. Ce 

moyen permet de déterminer la fraction volumique de fibres, qui est équivalente à la fraction 

surfacique calculée par le logiciel dans le cas d’un composite UD correctement réalisé.  
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CHAPITRE III : Mécanismes de conduction dans les 

composites unidirectionnels carbone/époxy  

Afin de pouvoir corréler la modification de la résistance électrique dans les CFRP lors 

de sollicitations mécaniques ou de l’élaboration il importe dans un premier temps de connaître 

la loi de comportement électrique du pli unidirectionnel par analogie à la loi de comportement 

mécanique (ANNEXE X).  

1. Tenseur de résistivité du pli unidirectionnel 

L’expression du tenseur de résistivité [ρ] d’un matériau orthotrope définie par la loi 

d’Ohm : 

                                            [ ] [ ][ ]JE ρ=                                       Équation III-1 

où E est le champ électrique et J la densité de courant, peut s’écrire, s’il est rapporté à 

ses axes principaux (figure III-1-a) (NYE J. F. et al.1961) : 
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La matrice de conductivité est l’inverse de la matrice de résistivité.  

Dans l’hypothèse d’isotropie transverse seulement deux valeurs distinctes de 

résistivité sont nécessaires à une bonne description du système (ρ3 = ρ2).  

Les composites unidirectionnels (figure III-1-b) peuvent en première approximation 

être assimilés à des systèmes isotropes transverses. Différents travaux sur les CFRP  

unidirectionnels (cf. Chapitre I)  montrent que la conductivité électrique dépend fortement de 

la direction du courant par rapport à l’axe des fibres : 

� La conductivité électrique parallèlement aux fibres (axe 1 ou L) est due aux 

flux de courant permis le long des fibres. 

� La conductivité perpendiculairement aux fibres (axe 2 et 3 ou T et T’) est liée 

aux contacts inter-fibres. L’arrangement aléatoire des fibres conduit à la 

formation d’un réseau conducteur aléatoire. Le nombre de ces chemins 

conducteurs est relié à la fraction volumique de fibres, Vf. Ainsi, pour une 
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valeur de Vf  inférieure à un seuil défini par la théorie de la percolation (§ III-

2.3.2), aucun chemin conducteur n’est formé dans le matériau.  

� La conductivité dans le sens transversal est beaucoup plus faible que dans la 

direction longitudinale : par exemple (CEYSSON O. et al. 1996) a trouvé un 

rapport d’environ 200 dans le cas d’un CFRP ayant une fraction volumique, Vf 

de 60 %. 

 

 

 

 

 

 

   (a)      (b) 

Figure III-1 : Définitions des axes : (a) matériau orthotrope ; (b) pli UD 

 

Dans le cas où la résistivité du pli unidirectionnel est mesurée hors axes selon un angle 

θ (angle entre la direction des fibres (1 ou L) et le passage du courant (1’)) (figure III-2), les 

composantes du tenseur de résistivité dans le second système d’axes (1’, 2’) se déduisent par 

une rotation autour de l’axe 3 (T’) (NYE J. F. 1961). Le tenseur de résistivité dans le second 

système d’axe devient alors : 
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Figure III-2 : Pli UD : rotation des axes 

 

2. Etude expérimentale de la résistance suivant les axes 
d’orthotropie  

2.1. Réalisation des éprouvettes 

Les éprouvettes sont réalisées comme décrit au Chapitre II, § 1.2. Des électrodes en 

alliage à base de cuivre et d’argent (diamètre =1,5mm ; ρ = 3,5.10-5 Ω.m) sont insérées au 

niveau des plans médians des éprouvettes, soit perpendiculairement aux fibres, soit 

parallèlement aux fibres respectivement pour la mesure de la résistance longitudinale (figure 

III-3-a) et de la mesure de la résistance transversale (figure III-3-b). Le choix des électrodes 

(géométrie, type d’alliage) a été fait de manière à ce que leur résistance soit négligeable par 

rapport à celle de l’échantillon. 

L

bb

L L

bb

L  
 (a) (b) 

Figure III-3 : Schéma d’une éprouvette pour la mesure de résistance 
 longitudinale (a) et transversale (b) 

 

Afin de mettre en évidence l’influence de la fraction volumique de fibres sur la 

résistance électrique des éprouvettes à différents taux de renforts, des gammes d’environ 30 à 

60 % ont été réalisées en jouant sur l’empilement  préimprégné/film de résine lors du drapage 

pour les faibles taux ou en ajoutant un tissu de pompage pour évacuer la résine (fort taux) 

(Chapitre II § 1.2). La largeur moyenne b des éprouvettes est de 30mm, la longueur initiale L 

de 125mm dans tous les cas (cette dernière sera diminuée par polissage après chaque mesure 
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de résistance). L’épaisseur des éprouvettes est variable : elle dépend du nombre de plis de 

préimprégné utilisés ainsi que des couches de résine insérées. 

Après réticulation du composite suivant le cycle thermique décrit précédemment 

(Chapitre II, § 1.2), des fils électriques sont soudés aux électrodes et les mesures de résistance 

sont ensuite réalisées à l’aide d’un multimètre (Chapitre II § 2.2) (figure III-4). 

 

L
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e

b

L
e

b

R
 

Figure III-4 : Schéma simplifié de l’éprouvette 
 

La figure III-5 montre la section d’une éprouvette après la cuisson du composite. Elle 

met en évidence la bonne adhérence des électrodes au composite ; une analyse comparative 

des différentes techniques utilisées pour la réalisation des électrodes avec celle utilisée dans le 

cadre de ce travail est présentée en ANNEXE IX. 

 

 
 

Figure III-5 : Aperçu de la section d’une éprouvette 
 

Les valeurs de la fraction volumique de renfort pour les différents composites (tableau 

III-1) ont été obtenues par analyse d’images (Visilog - Chapitre II § 2.4.) à partir 

d’observations micrographiques de la section droite polie préalablement (figure III-6). 

 
Echantillon a b c d e f 

Vf (%) 62 53 49 43 39 34 

Ecart-type 0,04 0,04 0,05 0,07 0,07 0,08 
 

Tableau III-1 : fractions volumiques des différentes éprouvettes (obtenues par VISILOG) 
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        (a)                (b)               (c)               (d)                 (e)               (f) 

 
 

Figure III-6: Sections droites des échantillons unidirectionnels 
 

2.2. Etude de la résistance longitudinale 

2.2.1. Analyse expérimentale et résultats obtenus 
 

Afin d’étudier les mécanismes de conduction dans la direction du renfort, les mesures 

ont été réalisées sur les éprouvettes de type (a) (figure III-3) pour trois taux de renforts (30 % 

à 60 %) en faisant varier la longueur de l’éprouvette par polissages successifs.  

Les variations de la résistance électrique longitudinale en fonction de l’inverse des 

longueurs pour les trois taux sont reportées sur la figure III-7. 

 

 

50 µµµµ    m 
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Figure III-7 : Evolution de la résistance électrique en fonction 
de la longueur de l’éprouvette pour trois Vf : (a) ; (b) ; (c)  

 

2.2.2. Discussion 
La figure III-7 montre que quelque soit la fraction volumique de renfort la résistance 

longitudinale varie linéairement avec l’inverse de la longueur L de l’éprouvette. On peut noter 

en outre que l’ordonnée à l’origine est quasi identique pour les trois éprouvettes. 

En considérant la figure III-4, la relation entre la résistance et la résistivité dans la 

direction longitudinale peut s’écrire : 

 c
L

L R
eL

b
R +

⋅
⋅= ρ

 Équation III-4  

avec : 
ρL: Résistivité dans le sens du renfort 

Vf : fraction volumique de fibre 

L : Longueur de l’échantillon 

b : Distance entre les électrodes 

e : Epaisseur de l’échantillon 

cR  : Résistance de contact (électrodes, fils…). Cette valeur varie légèrement durant les 

mesures à iso-fraction volumique en fonction de la longueur de l’éprouvette. Cependant cette 
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variation affecte peu la valeur de résistance mesurée, la résistivité des électrodes étant très 

faible. La valeur moyenne de cR est de 0,095Ωm ±0,020Ωm. 

Le comportement observé sur la figure III-7 est en accord avec la relation précédente : 

la pente des droites R = f(1/L) correspond au rapport 
e

bL ⋅ρ
 de l’équation : III-4. On en déduit  

pour les trois éprouvettes respectives (a), (b) et (c) : 

 
Vf (%) 64 50 32 

ρρρρL(ΩΩΩΩ.m) 1,17.10-4 5,90.10-5 4,94.10-5 
 
 

Tableau III-2 : Résistivités longitudinales obtenues pour les différents taux de fibres 
 

Ce tableau montre que la résistivité longitudinale est d’autant plus grande que la 

fraction volumique en fibres est faible. Ce résultat s’explique aisément en assimilant en 

première approximation le composite dans le sens longitudinal à un ensemble de résistances 

électriques élémentaires montées en parallèle (figure I-18 Chapitre I). La conductivité 

électrique parallèlement aux fibres peut être exprimée par une simple loi de mélanges 

(KADDOUR A.S. et al. 1994) : 

 
 ( )fmffL VV −⋅+⋅= 1σσσ   Équation III-5a  

 
avec : σL, conductivité longitudinale 

 σf, conductivité des fibres 

 σm, conductivité de la matrice 

Vf : fraction volumique de fibre 

La conductivité de la matrice σm (~ 10-15 S.m-1) étant négligeable par rapport à la conductivité 

des fibres (~ 6 104S.m-1), la relation précédente peut se simplifier : 

 ffL V⋅= σσ  ou encore f
fL

V⋅=
ρρ
11

 Équation III-5b  

avec : ρf: Résistivité électrique de la fibre 

Cette relation explique donc la diminution de la résistivité longitudinale avec 

l’augmentation du taux de renfort. En la combinant avec l’expression III-4 on retrouve la 

relation de (THIAGARAJAN C. et al.1994) (Chapitre I) :   

 c
f

f
L R

VeL

b
R +

⋅⋅
⋅

=
ρ

 Équation III-6 
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En outre, le tracé de l’inverse de la résistivité 1/ρL en fonction de la fraction 

volumique de renfort Vf permet la détermination (relation III-5b) de la valeur de la résistivité 

électrique des fibres de carbone. 
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Figure III-8 : Evolution de 1/ρρρρL en fonction de Vf  

 
 

La valeur trouvée est égale à 3.10-5 Ω.m et se situe dans la gamme des valeurs de 

résistivité des renforts carbone c'est-à-dire entre 1,2 et 3 10-5 Ω.m. La valeur pour la fibre 

utilisée, donnée par le fabricant (Chapitre II) est de 1,8 10-5 Ω.m. L’écart peut en partie 

s’expliquer par un désalignement des fibres par rapport aux électrodes. 

Ces résultats permettent de valider le comportement électrique des composites 

unidirectionnels dans le sens longitudinal comme un circuit de résistances en parallèle. 

2.3. Etude de la résistance transversale 

2.3.1. Résultats obtenus 
Les mesures ont été réalisées dans ce cas sur les éprouvettes de type (b) (figure III) 

pour six taux de renforts compris entre 60 % et 30 % (tableau III-1 et figure III-3) en faisant 

varier, comme dans la configuration longitudinale, la longueur de l’éprouvettes par polissages 

successifs.  

Les variations de la résistance transversale en fonction de la longueur des éprouvettes 

sont représentées sur la figure III-9. 
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Figure III-9 : Variation de la résistance électrique en fonction de l’inverse  
de la longueur des éprouvettes pour différentes Vf 

 

2.3.2. Discussion et théorie de la percolation 
Contrairement à la résistance longitudinale, la résistance transversale est beaucoup 

plus élevée. En outre, elle varie de manière non linéaire avec l’inverse de la longueur des 

éprouvettes.  

Si l’on considère comme dans le cas précédent le matériau comme homogène dans une 

direction donnée la résistance électrique transverse peut s’écrire sous la forme: 

 c
T

T R
eL

b
R +

⋅
⋅= ρ

 Équation III-7 

 

où 
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Tρ  : Résistivité électrique transversale du composite 

cR  : Résistance de contact (électrodes, fils…) 

L : Longueur de l’échantillon 

b : Distance entre les électrodes 

e : Epaisseur de l’échantillon 

Comme nous pouvons le constater le comportement de la figure III-9 n’est pas en 

accord avec la relation précédente. Ce comportement peut s’expliquer en considérant comme 

il a été évoqué précédemment, que la conduction électrique dans la direction transverse 

s’effectue par l’intermédiaire de contacts entre fibres voisines. Cette conduction est rendue 

possible par l’alignement imparfait des fibres de carbone dans le composite unidirectionnel 

résultant majoritairement de la répartition inhomogène des fibres lors du procédé de 

fabrication ainsi que des ondulations des fibres engendrées par la contraction de la résine 

pendant sa réticulation (figure III-10) : 

 

 
Figure III-10 : Analyse par microscopie optique d’une éprouvette d’un CFRP UD (en haut) observation de 

la section droite et mise en évidence de la répartition inhomogène des fibres (en bas) observation de la 
tranche et mise en évidence de l’alignement imparfait des fibres de carbone. 

 

Par conséquent, des contacts entre fibres adjacentes peuvent s’établir formant des 

points de conductions électriques discrets dans le sens transversal (figure III-11).  

 

 I  

 
Figure III-11 : Passage de courant à travers les points des contacts entre fibres 
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Dans ces conditions la conduction s’opère de façon discrète et il existe donc une 

échelle physique en deçà de laquelle les composites ne peuvent plus être considérés comme 

homogènes dans la longueur : 

- pour les grandes longueurs, le matériau peut en première approximation être 

considéré comme homogène et la relation III-7 peut s’appliquer.  

- pour les faibles longueurs (ou grands 1/L) les dimensions de l’échantillon 

s’approchent de la distance moyenne entre contacts : la résistance mesurée 

augmente plus rapidement avec l’inverse de la longueur que ne le prévoit la 

relation III-7, d’où le comportement non linéaire observé sur la figure III-9.  

La figure III-9 et le tableau III-3 montrent que la longueur critique notée Lc 

correspondant au passage entre le comportement que l’on assimile en première approche 

comme linéaire et le comportement non linéaire augmente avec le taux volumique Vf de 

renfort. Ce résultat peut s’expliquer logiquement par un taux de contacts d’autant plus 

important que la fraction de fibres est grande. 

D’autre part, en considérant la partie linéaire de la courbe de R=f(1/L), c'est-à-dire la 

zone où la longueur de l’échantillon est supérieure à Lc, (zone où l’échantillon est considéré 

comme homogène dans la longueur), on peut estimer la valeur de résistivité transversale Tρ  

pour chaque Vf à partir de l’équation III-7. Les valeurs de Tρ  sont données dans le  tableau 

III-3.  

 

Vf (%) L c (mm) ρρρρT (Ω.m) 

62 7 0,149 

53 17 0,707 

49 22 1,474 

43 43 2,373 

39 59 3,317 

34 91 4,981 

 
Tableau III-3 : Résistivités transversales et longueurs critiques 

 

Ce tableau montre :  

� que la résistivité transversale est beaucoup plus grande que la résistivité 

longitudinale d’environ cinq ordres de grandeur, ce qui confirme le caractère 

anisotrope du matériau.  
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� que la résistivité transversale est d’autant plus importante que le taux 

volumique de renfort est faible. Ce résultat s’explique de la même façon que 

pour l’évolution de la longueur critique : le taux de contact entre fibres 

responsables de la conduction diminue avec la fraction volumique de fibres.  

La conductivité transverse a été définie par (DAVIES W.F.A. 1974) pour un 

composite unidirectionnel constitué de fibres continues et alignées : 
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avec mσ , conductivité de la matrice 

En négligeant la conductivité de la matrice, l’expression précédente devient : 

                                          ( )12 −⋅⋅= ffT Vσσ                                          Équation III-9  

 

et en combinant les expressions (III-5-b) avec (III-9), on obtient : 

 

                                    L
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f
T V
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σσ ⋅
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




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 −⋅
=

12
                                            Équation III-10  

c’est-à-dire 0=Tσ , pour fV < 0,5, ce qui n’est pas le cas des matériaux considérés. 

 

Le comportement électrique transversal des composites renforcés par soit des 

particules soit des fibres continues ou discontinues en fonction de la fraction volumique de 

renfort, est en revanche bien décrit par la théorie de la percolation. Cette théorie a été 

introduite par le mathématicien anglais Hammersley dans les années 1950 (HAMMERSLEY 

J.M et al. 1956) pour décrire le passage d'un fluide à travers un milieu poreux. Elle permet de 

décrire comment des objets distribués au hasard dans un milieu, peuvent être progressivement 

connectés en amas jusqu’à ce que leur nombre soit suffisant et qu’ils forment un continuum 

ou connectivité à l’infini au-delà d’une teneur critique d’objet. La composition particulière en 

objet dans le milieu pour laquelle apparaît la connectivité à l’infini est appelée seuil de 

percolation. Cette théorie est utilisée dans beaucoup de domaines d’application, comme en 

mécanique des fluides (milieux poreux, gisements pétroliers notamment), en astronomie 

(formation des galaxies…), en sciences des matériaux (réticulation des thermodurcissables 

(Chapitre IV), composites renforcés par des objets conducteurs,…), en biologie (réaction et 

agrégations entre anticorps et antigènes), ainsi que dans le domaine de l’économie.  
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Un des premiers à avoir utilisé cette théorie pour décrire la conductivité des systèmes 

polymères isolants renforcés par des renforts conducteurs en fonction du taux de ceux-ci est 

Kirkpatrick (KIRKPATRICK S. 1973). En effet, dans le cas de ces matériaux, une transition 

isolant - conducteur apparaît pour une concentration seuil des renforts conducteurs ou seuil de 

percolation quelque soit le facteur de forme des particules ou des fibres, la nature de la 

matrice polymère, les procédés de fabrication…. Cette transition est liée, d’une part au 

caractère aléatoire de la répartition des systèmes conducteurs dans le milieu isolant, et d’autre 

part au contraste de propriétés des deux espèces en présence, l’une conductrice, l’autre 

isolante. Lorsque la concentration en corps conducteurs est inférieure au seuil critique ou de 

percolation, la conductivité du système évolue très peu est reste quasiment identique à celle 

du corps isolant, les amas étant de taille finie et n’ayant pas de liaisons entre eux. Une fois 

que le seuil est passé, suffisamment de chemins sont créés pour avoir une connectivité à 

l’infini et le courant passe à travers le composite ; la conductivité du système tend vers celle 

de la phase conductrice. A proximité de la transition isolant conducteur il suffit d’une très 

faible augmentation du taux de renfort pour que les amas percolent donnant ainsi un réseau 

tridimensionnel d’éléments conducteurs engendrant une augmentation brutale de la 

conductivité du système (figure III-12). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-12 : Schéma de la transition-isolant conducteur et exemple de transition isolant –conducteur 
pour un système composite élastomère/noir de carbone (FLANDIN L. et al. 2001) 
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Pour un mélange isolant-conducteur (KIRKPATRICK S. 1973) et (EFROS L. et al. 

1976) ont établi dans leurs travaux pionniers qu’au voisinage du seuil de percolation la 

résistivité est reliée aux taux d’objets conducteurs par la relation suivante (figure III-12) : 

 ( ) t
CVV −−= 0ρρ  Équation III-11 

avec : 
� ρ  : résistivité du composite 

� 0ρ  : résistivité de la phase conductrice (prenant en compte les propriétés des contacts 

entre les objets conducteurs) 

� V: fraction volumique de la phase conductrice 

� CV  : fraction volumique critique de percolation ou seuil de percolation 

� t : coefficient critique de percolation dit universel (en théorie 2 pour les systèmes à 3 

dimensions) même si certains auteurs ont trouvé des valeurs supérieures  

La figure III-13a donne la variation de la résistivité transversale en fonction de la 

fraction volumique de fibres.  

Cette figure suggère que cette variation obéit à un processus percolant. L’ajustement 

des courbes par l’équation de percolation (relation III-11) est a priori possible. Cependant, 

nous ne disposons que de peu de points, ce qui représente une forte source d’erreur. La 

relation III-11 a cependant été utilisée pour exploiter la courbe de la figure III-13-a, en 

remplaçant ρ par ρT et V par Vf. Les coefficients sont déterminés par itération en considérant 

le coefficient critique classique obtenu dans les composites t=2 (figure III-13-b).  
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Figure III-13: (a) évolution de ρρρρT en fonction de Vf ; (b) exploitation par la relation III-11 
 

La valeur du taux de percolation critique Vc, est de l’ordre de 26 %. Cette valeur est 

inférieure à la valeur de 43 % déterminée théoriquement par (JOY T. et al. 1978) dans le cas 

de composites unidirectionnels en considérant un modèle cartésien bidirectionnel sous forme 
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de grille carrée de largeur infinie et d’épaisseur finie avec les fibres réparties aléatoirement 

(figure III-14).  

 
Figure III-14: Modèle d’une grille carré où des fibres sont réparties aléatoirement(JOY.T et 

STREIDE.R.W 1978) :Les fibres sont représentées par des cercles (section transversale), et sont inscrites 
aléatoirement dans les carrés selon la fraction volumique des fibres (qui correspond à la fraction 

surfacique) 
 

JOY.T et STRIEDER.W considèrent dans leur modèle une répartition aléatoire des 

fibres mais ne considèrent pas le désalignement et l’ondulation des fibres. La figure III-15 

schématise deux composites unidirectionnels de fraction volumique juste inférieure au taux 

critique déterminé par JOY.T et STRIEDER.W. Cette figure met en évidence l’influence de 

l’ondulation des fibres et explique la valeur expérimentale de Vc = 26 % inférieure à celle 

donnée par le modèle. L’influence de l’ondulation de renfort sur la diminution du taux de 

percolation a d’ailleurs été récemment mise en évidence sur la conductivité de polymères 

renforcés par des nanotubes par (CHUNYU L. et al. 2008).  

 

 
 a b 

Figure III-15: Influence de l’alignement des fibres sur la conductivité électrique 
transversale du matériau pour une fraction volumique juste inférieure au taux critique  

défini par JOY.T et STRIEDER.W : (a) isolant, (b) conducteur,  
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0ρ  est la  résistivité de la phase conductrice. Sa valeur de l’ordre de 0,05 Ωm est élevée par 

rapport à celle attendue pour une fibre de carbone. Cette valeur peut s’expliquer en 

considérant que la transition isolant - conducteur de ce type de matériaux repose donc sur 

l’hypothèse de l’apparition, à partir du seuil de  percolation, d’une « chaîne » de renforts 

conducteurs en contact électrique. Par conséquent, on doit prendre en compte les propriétés 

des contacts entre les objets conducteurs. Cette notion de “contact électrique” est par ailleurs 

assez ambiguë (TAIPALUS R. et al. 2001) (Figure III-16). Il peut en effet aussi bien s’agir de 

véritables contacts physiques entre surfaces solides permettant le transfert électronique, que 

de la possibilité pour un électron de « sauter » d’une particule à une autre à travers un film de 

polymère d’épaisseur inférieure à 1 nm pour un transfert par effet tunnel. Dans ce dernier cas, 

en particulier, la conduction est relativement faible.   

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-16: types de contacts dans les composites polymères renforcés par des fibres de 
carbone (TAIPALUS R. et al. 2001) : (a) effet tunnel ; (b) contact ponctuel ; (c) contact plan 
 

3. Etude de la résistance électrique hors axes 

La résistivité du pli unidirectionnel mesurée hors axes selon un angle θ (angle entre la 

direction des fibres (L) et le passage du courant) (figure III-2), dans la direction du courant 

peut s’écrire à partir de la relation III-2b décrite dans le premier paragraphe de ce chapitre : 

 TTLTL ρθρρθρθρθρ +−=+= 222 cos)(sincos)(   Équation III-12 

 

Pour θ = 90°, l’influence des contacts entre fibres est maximale et c’est dans ce cas 

qu’on retrouve la résistivité transversale. Cette influence diminue jusqu’à s’annuler lorsque θ 

décroît pour atteindre 0° qui correspond à la résistivité longitudinale. On se propose dans cette 

partie d’étudier l’évolution de la résistivité en fonction de l’angle θ d’un disque en CFRP. 
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3.1. Préparation du disque 

Pour minimiser l’influence de désorientation pouvant intervenir entre plusieurs plis, 

nous avons choisi de réaliser les essais de mesure de résistance à l’aide de deux plis de 

préimprégné, parfaitement parallèles. Cependant la raideur du système est dans ce cas trop 

faible (un composite avec deux plis), pour cette raison, nous avons préparé un sandwich : pli 

UD /couche de résine renforcée par un filet en polyamide/ pli UD, assez rigide. La résine isole 

électriquement les deux peaux du sandwich et les contacts électriques sont réalisés sur les 

deux faces. La plaque multicouche (150mmx150mm) est polymérisée en suivant le cycle 

classique (2h à 80°C puis 2h à 120°). Le disque de 140mm de diamètre est ensuite obtenu par 

polissage. La fraction volumique en fibres est pour les peaux de Vf = 62%. Un trou de 

diamètre 2mm est ensuite réalisé au centre du disque et une tige de même diamètre est insérée 

dans le trou et collée à l’aide d’une colle conductrice (résine époxy avec suspension de 

particules d’argent) afin d’optimiser le contact électrique tige/disque. Du fait de la symétrie 

du système, l’étude de la résistance électrique sera réalisée sur le quart du disque par pas de 

10°. Par conséquent une goutte de colle conductrice est déposée par pas de 10° au niveau du 

contour du disque. Le système tige/disque est monté sur des supports parallèles permettant au 

disque de tourner autour de son axe et de ‘tangenter’ un bac rempli de mercure. La mesure de 

résistance électrique est réalisée entre la tige et le mercure, et ce pour différents angles. La 

figure III-17 illustre le montage expérimental inspiré de (GREENWOOD J.H. et al. 1975) qui 

ont utilisé un disque en CFRP pour réaliser un transducteur qui transforme un courant continu 

en un courant alternatif à partir de la rotation du disque. 
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Figure III-17 : Montage (gauche) et schéma (droite) du système de la mesure 
de la résistance électrique en fonction de l’angle d’orientation des fibres 

 

3.2. Résultats obtenus et discussion 

Les valeurs de la résistance obtenues sont tracées en fonction de cos2θ, en considérant 

la relation III-12 sur la figure III-17. En effet, dans la configuration de l’essai, l’équation III-

12 peut s’écrire : 

)(cos)()()( 2
cTTLccmesurée RRRRR ++−=+=+= αρθαρραθρθ   Équation III-13 

Avec : 

α : facteur géométrique 

Rc : résistance de contact 

On observe un comportement linéaire entre les valeurs de résistance pour différents 

angles θ entre la direction des fibres  et le passage du courant, en fonction du carré de cosθ, en 

accord avec la relation précédente (figure III-18).  
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Figure III-18 : Résultats expérimentaux de l’évolution de la résistance électrique 

en fonction de l’angle de l’orientation des fibres  
 

Par conséquent, pour un composite UD, la matrice de résistivité peut-être définie à 

partir des valeurs des résistivités mesurées suivant les axes d’isotropie, ρL et ρT et la matrice 

de résistivité hors axes [ ]ρ  peut donc s’écrire à partir des relations III-3-b : 
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 Équation III-14a  

De manière similaire la matrice de conductivité hors axes peut s’écrire : 
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 Équation III-14b  

4. Conclusion 

Dans ce chapitre nous avons montré que la conductivité électrique d’un composite UD 

dépend fortement de la direction du courant par rapport à l’axe des fibres :  

� La conductivité électrique parallèlement aux fibres est due aux flux de 

courant le long des fibres. Sa valeur est proportionnelle aux taux de fibres Vf et 

à la conductivité de la fibre de renfort.  
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� La conductivité perpendiculairement aux fibres est due aux contacts inter-

fibres. Elle dépend de la fraction volumique de fibres Vf mais aussi du taux 

(ondulation, désalignement des fibres) et du type de contact inter-fibre, ces 

deux derniers paramètres étant liés à la microstructure du composite et donc à 

la méthode de réalisation du composite. Ainsi, pour une valeur de Vf inférieure 

à un seuil défini par la théorie de la percolation Vc, aucun chemin conducteur 

n’est formé dans le matériau. Ce seuil dépend, en particulier, du degré 

d’ondulation des fibres. En outre, du fait du caractère discret de la conduction 

transverse il existe donc une échelle physique en deçà de laquelle les 

composites ne peuvent plus être considérés comme homogènes dans la 

direction perpendiculaire à la mesure.  Pour les composites industriels, c’est-à-

dire pour des valeurs de Vf situées entre 30 et 70%, on se situe toujours au-delà 

du seuil de percolation et les pièces sont de taille suffisante pour pouvoir 

considérer la résistivité transverse pour une fabrication donnée comme ne 

dépendant pas des dimensions de la pièce.  

� La conductivité hors axes selon un angle θ (angle entre fibres et passage du 

courant) peut-être déduite des valeurs des conductivités mesurées suivant les 

axes d’isotropie, σL et σT : 

 θσθσθσ 22 sincos)( ⋅+⋅= TL                                           Équation III-14c  

En conclusion la conduction électrique des CFRP dépend à la fois du taux de renfort, 

mais aussi pour la conductivité transverse de la microstructure des renforts. Par conséquent, la 

variation de l’un de ces paramètres lors de l’élaboration ou de l’endommagement doit 

permettre au réseau de fibres de carbone de jouer le rôle d’un capteur. Le chapitre suivant 

aborde cet aspect du point de vue de l’élaboration. Le suivi du dommage sera traité au 

chapitre V. 
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CHAPITRE IV :  Aspect sensible du composite hybride 

CFRP/TiNiCu 

Les composites à matrice époxyde renforcés par des fibres de carbone, sont de plus en 

plus utilisés comme pièces de structures primaires en particulier du fait de leur faible densité 

alliée à de bonnes performances mécaniques. Cependant, le développement de ces matériaux 

est souvent limité par la méconnaissance de leur durabilité. Dans le cas des composites à 

matrice thermodurcissable comme les réseaux époxydes, la phase d’élaboration joue un rôle 

essentiel dans le comportement à long terme du matériau. La qualité de la matrice, phase 

liante du composite est, en effet, responsable en particulier du comportement mécanique en 

fluage lors du chargement hors axes des stratifiés, de la résistance au cisaillement 

interlaminaire et de la fonction de transfert à l’interface fibre matrice. La qualité du polymère 

issu du système réactif résine-durcisseur dépend des conditions de formation du réseau 

tridimensionnel. L'étude de la réticulation des systèmes époxy-amine révèle que la réaction 

est compliquée par l'interaction de la cinétique chimique et des changements de propriétés 

physiques. La gélification définit le temps pendant lequel la résine est utilisable pour la mise 

en forme. La vitrification, si elle survient dans des degrés d'avancement trop faibles, peut 

bloquer la réaction avant qu'elle ne soit complète. En condition industrielle, il est donc 

indispensable de veiller à optimiser et de contrôler activement le processus de cuisson lors de 

l'étape de fabrication des composites à matrice thermodurcissable. Comme nous l’avons 

mentionné dans le chapitre I, la demande des industriels s'oriente vers un contrôle in-situ à 

l’aide de capteurs intégrés pouvant fournir en temps réel l’état d’avancement de la réaction et 

rendre le matériau « sensible ». On parle alors d’élaboration intelligente (SALVIA M. 2004). 

A l’heure actuelle, différents systèmes intégrés avant polymérisation ont été envisagés pour le 

suivi de la formation des systèmes tridimensionnels : fibres optiques, capteurs 

piézoélectriques, capteurs diélectriques. L’idée la plus simple est cependant d’utiliser le 

matériau lui-même ou du moins une partie du matériau. Dans ce travail, nous avons utilisé 

comme capteur de suivi de polymérisation une partie du composite, le renfort carbone en se 

basant sur les résultats du chapitre III qui ont mis en évidence que la résistance électrique 

transverse d’un CFRP dépend du taux de contacts interfibre dont on peut penser qu’il est 

sensible aux modifications structurales intervenant lors de la polymérisation.  
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La première partie de ce chapitre sera consacrée à la réticulation des systèmes 

époxydes et des phénomènes associés ainsi que les techniques classiquement utilisées pour le 

suivi de la polymérisation. Dans un second temps, le suivi de la réticulation du système 

Hexply-M10 a été réalisé par la mesure de résistance électrique transversale en continu et les 

résultats ont été comparés à ceux obtenus à l’aide de la méthode classique par analyse 

mécanique dynamique (DMA). Enfin, une approche du niveau de contraintes résiduelles lors 

de la cuisson des composites a été initiée en utilisant les variations de la résistance électrique 

du fil d’alliage à mémoire. 

1. Réticulation dans les systèmes époxydes-amines  

1.1. Mécanismes réactionnels  

 

Dans le cas des systèmes époxyde/amine comme le système DGEBA/DDA étudié, les 

réseaux tridimensionnels sont obtenus par une polyaddition de monomère ou prépolymère 

époxyde et de durcisseur amine dont l’un au moins présente une fonctionnalité supérieure à 2. 

De nombreux auteurs ont étudié les mécanismes et la cinétique de ces systèmes ce qui a 

donné lieu à de nombreux articles ou ouvrages de synthèse (MAY C.A. 1988 ; BARRERE C. 

et al. 1997 ; PASCAULT J.P. et al. 2002). La figure IV-1 illustre les trois principales étapes 

de la réaction. Les deux premières étapes correspondent à des réactions d’addition :  

- Etape 1 : addition d’un groupement époxy avec une amine primaire donnant une 

amine secondaire,  

- Etape 2 : addition de l’amine secondaire sur la fonction époxyde donnant une 

amine tertiaire. 

La phase 3 correspond à la réaction d’estérification entre les groupements époxy et 

hydroxyle. Cette dernière réaction est en général négligée, car dans la plupart des cas elle 

intervient essentiellement en fin de réaction lorsque le taux en amines est faible. 
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Figure IV-1 : Transformation chimique d’un système époxyde-amine, d’après (SERIER A. 1991) 
 

Lors de leur mise en œuvre des systèmes réactifs les processus chimiques sont 

accompagnés de transformations physiques ou changements d’état. Le matériau peut passer 

de l’état liquide à l’état de gel ou état caoutchoutique. Cette transformation est connue sous le 

nom de transformation sol-gel ou gélification. En outre, le matériau peut passer de l’état 

liquide ou caoutchoutique à l’état vitreux. On parle dans ce cas de vitrification. 

 

1.2. Transformation sol-gel ou gélification  

 
La gélification est un phénomène d’une très grande généralité. Une solution ou sol se 

transforme en gel (d’où le nom de transformation sol-gel), par l’établissement entre les 

molécules de la solution de liaisons de façon à former un réseau tridimensionnel. Pour les 

résines thermodurcissables, la formation d’un gel nécessite qu’une des molécules ait une 

fonctionnalité supérieure à deux et le gel obtenu est chimique et donc irréversible.  

Lors du passage du sol au gel, le produit initialement à l’état de fluide visqueux se 

transforme brutalement en un solide doué d’élasticité. Pendant les premières phases de la 

polymérisation, la viscosité augmente progressivement et le module d’élasticité est nul : le 

système est alors un mélange polymoléculaire de polymères branchés non réticulés (amas) de 

taille finie (ELOUNDOU J.P. et al. 1998a). Au moment de la formation du gel (gélification) il 

y’a apparition d’un amas de taille «infinie» (comparée à l’échelle moléculaire) liant un bout à 

l’autre le milieu. La viscosité augmente alors brutalement et le matériau présente une réponse 

Amine primaireFonction époxyde Amine secondaire

Fonction époxyde Amine secondaire Amine tertiaire

Réaction  d’estérification :

Réactions  d’addition :

(a)

(b)

Amine primaireFonction époxyde Amine secondaireAmine primaireFonction époxyde Amine secondaire

Fonction époxyde Amine secondaire Amine tertiaireFonction époxyde Amine secondaire Amine tertiaire

Réaction  d’estérification :

Réactions  d’addition :

(a)

(b)
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élastique (module d’élasticité). La réaction atteint un taux d’avancement critique fixe qui 

dépend du système réactif pour un temps dit temps de gel, tg. Des mesures de masse 

moléculaire montrent qu’à ce temps, la masse moléculaire moyenne en poids tend vers l’infini 

et l’on observe en même temps l’apparition d’une fraction insoluble (PASCAULT et al. 

2002). A ce niveau on a un mélange de sol (masse molaire de taille finie) et de gel (masse 

molaire infinie). Après la gélification, la fraction soluble disparaît progressivement et le taux 

de pontage ou taux de réticulation augmente avec le temps de polymérisation.  

La gélification est donc un phénomène critique qu’il est possible de décrire par la 

théorie de la percolation (KIRKPATRICK S. 1973) que nous avons traitée au chapitre III au 

niveau de la conductivité transversale. Le point de gel correspond au seuil de percolation : si 

les liaisons covalentes (dans le cas des systèmes chimiques) étaient des conducteurs 

électriques le milieu est isolant en dessous d’un certain taux de liaisons formées ou taux 

d’avancement du processus (p), et devient conducteur à partir d’un certain taux d’avancement 

de la réaction ou seuil de percolation (pc) pour lequel un chemin continu conducteur reliant les 

deux bords opposés du milieu apparaît (figure IV-2). 

 
 

P< Pc P= Pc P> Pc 
 

 

 

 
 

Figure IV-2 : étapes de la formation d’un amas infini  
dans un réseau bidimensionnel 

 

Dans le cas des gels chimiques la cinétique de réaction est à peu près constante et ne 

présente pas de discontinuité au moment de la gélification. Il est par conséquent possible de 

faire une correspondance linéaire entre le temps t et p. Le phénomène de gélification apparaît 

au temps tg pour une concentration pc de liaisons chimiques qui dépend du rapport de 

réactivité des amines primaires et secondaires. La théorie basée sur la formation statistique du 

réseau tridimensionnel, prévoit des valeurs de degré de conversion comprises entre 0,58 et 

0,62. Le temps de gélification tg, est une donnée essentielle dans la mise en œuvre des 

composites en particulier par méthode humide puisqu’il définit la durée de vie en pot (pot-

life), c’est-à-dire le temps pendant lequel le mélange reste utilisable pour l’imprégnation, le 

phénomène étant irréversible.  
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1.3. Vitrification  

 
La vitrification correspond au passage réversible de l’état liquide ou caoutchoutique à 

l’état solide. Dans le cas des polymères, la température de transition vitreuse Tg du système 

augmente au cours de la réaction avec l’accroissement de la masse moléculaire et la densité de 

réticulation (Figure IV-3) à partir de la température Tg0, température de transition vitreuse du 

mélange initial (taux de conversion = 0).  

 

 
 

Figure IV-3 : Variation de la température de transition vitreuse Tg avec le taux de conversion dans le cas 
d’un système DGEBA-DDA (STEPHAN F. et al. 1997)  

 

Le phénomène de vitrification apparaît lorsque la température de transition vitreuse du 

système  devient égale à la température de cuisson ou du moins est du même ordre. Suivant la 

température de mise en œuvre, la vitrification peut avoir lieu avant la gélification. Après 

vitrification, la cinétique de la réaction époxy-amine est contrôlée par la diffusion des sites 

réactionnels. Les mouvements moléculaires sont alors réduits et on assiste à un ralentissement 

de la réaction et l’arrêt de la réaction n’indique pas forcément que le degré d’avancement est 

optimal. Afin de poursuivre la réticulation, il est possible d’augmenter la température de 

cuisson au dessus de la température de transition vitreuse du réseau final Tg∞ du système 

totalement réticulé. Le phénomène de vitrification n’apparaît pas si la température de mise en 

œuvre est supérieure à Tg∞, le matériau demeurant à l’état caoutchoutique. 
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1.4. Diagramme TTT  

 

L’ensemble des différents changements d’état pouvant intervenir au cours d’une 

cuisson à température constante d’une résine thermodurcissable peut-être décrit, pour un 

système donné, par un diagramme TTT (Time Temperature Transformation) (ENNS J. et al. 

1983) (figure IV-4), comme dans les transformations des matériaux métalliques ou des 

systèmes thermoplastiques (PEREZ J. 2001), à la différence près que dans le cas des 

polymères thermodurcissables, les processus ne sont pas réversibles.  

Ce type de diagramme met en évidence quatre domaines de température de cuisson : 

- T < Tg0 : le mélange est à l’état vitreux ; la cinétique de réaction est contrôlée par 

la diffusion. Il est donc en principe non réactif, ce qui peut durer des mois voire 

des années permettant ainsi la conservation des systèmes préimprégnés.  

- De Tg0 et jusqu’à la température gelTg, pour laquelle la vitrification et la gélification 

coïncident, le système vitrifie avant de gélifier. La réaction est alors sous le 

contrôle des processus de diffusion et la gélification ne peut se produire.  

- Entre gelTg et Tg∞, la gélification précède la vitrification. Juste après la gélification 

les phases sol et gel coexistent. Lorsque la température de transition vitreuse 

coïncide avec la température de cuisson, la courbe de vitrification est atteinte et le 

processus est alors contrôlé par la diffusion. 

-  Si la polymérisation a lieu au-delà de Tg∞, le matériau reste à l’état 

caoutchoutique, la réaction est donc cinétiquement contrôlée et la conversion doit 

théoriquement être achevée (il existe toujours un certain nombre de fonctions 

n’ayant pu réagir) aux hautes températures, on doit néanmoins être prudent, la 

dégradation thermique devenant importante. 
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Figure IV-4 : Diagramme TTT 

 

1.5. Etudes expérimentales de la polymérisation 

 
Différentes techniques peuvent-être utilisées pour suivre les différentes étapes des 

processus apparaissant lors de la polymérisation des résines et des préimprégnés. Elles 

peuvent être classifiées de chimiques ou physiques suivant qu’elles sont basées sur le suivi de 

l’apparition et ou la disparition d’espèces chimiques lors de la transformation chimique ou sur 

les manifestations associées à ces transformations.  

Les spectroscopies RMN, Raman ou proche infra-rouge (COOPER J.B. et al. 1994 ; 

FISCHER A. et al.1992 ; POISSON N. et al. 1996) rentrent dans la catégorie chimique. Les 

plus classiques sont les méthodes physiques. 

L’analyse par calorimétrie différentielle à balayage (DSC) permet de suivre la 

cinétique de la réaction c'est-à-dire l’évolution du taux de conversion en fonction du temps et 

de la température à partir de la mesure du flux de chaleur. Cependant, la gélification ne peut 

pas être détectée par la DSC car la vitesse de réticulation reste inchangée au moment du point 

de gel.  

Les mesures de solubilité du mélange, sont des techniques efficaces pour déterminer le 

point de gel correspondant au temps au bout duquel les premiers insolubles associées à la 

formation du gel apparaissent. Cette méthode nécessite une extraction dans un solvant, la 

plupart du temps le THF (tétrahydrofuranne). 
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Les mesures de masse moléculaire en masse par chromatographie par exclusion 

stérique (SEC ou GPC) sont utilisées pour repérer la gélification, qui est associée à une 

augmentation brutale de la masse molaire moyenne en poids Mw correspondant à l’apparition 

d’une molécule de taille infinie. 

La détermination par une méthode rhéomérique en continu, du temps à partir duquel la 

viscosité η tend vers l’infini et/ou on a apparition du module de cisaillement élastique G 

donne une indication de la gélification du moins dans la zone de température de cuisson où il 

n’y a pas d’interaction entre les mécanismes de gélification et de vitrification. 

La figure IV-5 résume les variations de ces différents paramètres (viscosité, module 

d’élasticité, fraction de gel et masse moléculaire en poids, Mw) au voisinage de la gélification.  

 

 

 

Figure IV-5 : Evolution des propriétés physiques en fonction du taux de conversion  d’après 
(DJABOUROV M. 1991) 

 

Une des méthodes qui permet de décrire le mieux les différentes étapes de la 

polymérisation d’un système réactif est l’analyse mécanique dynamique (DMA –Dynamic 

Mechanical Analysis) ou spectrométrie mécanique. Cette technique permet de déterminer à la 

fois la gélification et la vitrification. Deux types de systèmes peuvent être utilisés. Dans le 

premiers cas on mesure les module complexe de cisaillement complexe G* du système réactif 

en fonction du temps à l’aide d’un rhéomètre oscillant cône-plan ou plan-plan. Dans le second 

type on mesure le module complexe d’une mèche dont les caractéristiques n’évoluent pas 

dans la gamme de température et de fréquence d’essai, la plupart du temps en verre, 
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imprégnée de produit réactionnel dont on veut suivre les caractéristiques dans le temps ou 

d’un préimprégné. Les essais sont la plus part du temps réalisés en torsion (Gc*) soit en 

oscillations libres (Torsional Braid Analysis ou TBA (GILLHAM J. K 1979, 1997)) ou en 

oscillations forcées (LEE C. Y-C. et al., 1981, CAVAILLE et al, 1988). Des auteurs ont 

récemment adapté la technique à des essais en flexion (Ec*) (XIE M. et al., 2009). Divers 

critères sont utilisés pour déterminer le point de gel. A l’état liquide (phase sol) la réponse du 

système est visqueuse et le module de perte G" est supérieur au module élastique G´. Tung et 

Dynes (TUNG C.Y.M. et al. 1982) ont montré sur des systèmes DGEBA-DDA étudiés par 

rhéométrie à plateaux que le point de gel correspondait au croisement des courbes G" (t) et 

G´(t). En fait, il s’avère que cette observation n’est pas générale, car pour beaucoup de 

systèmes ce point de concours, si il existe, est fréquentiel. Winter (WINTER H. H. 1987) 

utilise le facteur de perte. Ces auteurs ont montré qu’au point de gel les modules de la résine 

G’ et G’’ suivent une loi puissance en fonction de la fréquence :  

G´∝ G" ∝ ωn 

Le facteur de perte tg δ = G″/G′ est alors indépendant de la fréquence. Ceci se traduit 

par un croisement des courbes tg δ en fonction du temps obtenues à différentes fréquences 

(figure IV-6a). Dans le cas de la mesure d’un système composite (méche ou préimprégné), les 

méthodes précédentes ne sont pas utilisables. On peut montrer alors en considérant l’évolution 

des caractéristiques mécaniques de la résine et la constance des propriétés du renfort que point 

de gel est associé à un pic de tg δ du composite (Figure IV-6b). Ce pic correspond au premier 

changement de pente de Gc’. 

La spectrométrie dynamique est aussi la technique la plus classique pour déterminer le 

phénomène de vitrification. Les temps de relaxation des motifs constitutifs, très faibles à l'état 

liquide, deviennent très longs à la fin de la réaction. La vitrification correspond au moment où 

le temps de relaxation atteint la période d'observation (ωτ = 1). On observe alors un 

maximum de tg  δ qui apparaitra d’autant plus tôt pendant la polymérisation que la fréquence 

de mesure sera élevée (figure IV-6a).  
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 (a) (b) 

Figure IV-6 : Identification du temps de gel en DMA 
(a) par le point de croisement des courbes de tg δδδδ en fonction du temps mesurées à différentes fréquences 

sur une DGEBA/MCDEA (150°C) (ELOUNDOU J.P. 1998b) 
(b) par le premier pic de tg δδδδ sur une mèche imprégnée (GILLHAM J.K. 1979)  

et du phénomène de vitrification 
 

De nombreux auteurs (MAISTROS G. et al. 1995 ; HSIEH T.H. et al. 1999) ont mis 

en évidence la potentialité de la spectroscopie diélectrique pour suivre la formation des 

réseaux des systèmes réactifs en fonction du temps. Les paramètres électriques examinés sont 

principalement la conductivité et la permittivité. Il a été montré que l'évolution de la 

conductivité reflète celle de la viscosité du système réactif en évolution et certains critères 

comme le maximum de fluidité et la vitrification peuvent être identifiés à partir de l'analyse 

de la courbe de conductivité en fonction du temps. En revanche, il n’y a pas de manifestation 

de la gélification sur les courbes diélectriques (STEPHAN F. et al. 1997 ; ELOUNDOU J.P. 

et al. 1998a).  

Les analyses spectrométriques mécaniques ou diélectriques peuvent être envisagées en 

suivi in situ en continu. L’insertion d’un élément piézo-électrique basé sur l’effet 

actionneur/capteur et travaillant dans le domaine US avant la polymérisation d’une pièce en 

matériau thermodurcissable permet de s’affranchir des problèmes de couplage et de suivre 

l’évolution des modules complexes à haute fréquence en temps réel à la fois lors de sa mise en 

œuvre et son utilisation (cycle de vie). Ils présentent l’avantage de générer des ondes de 

faibles amplitudes et donc dans le domaine de comportement linéaire du matériau 

(PERRISSIN I. et al. 1994 ; CHAILLEUX E. et al. 2003). De la même manière un suivi des 

caractéristiques diélectriques, peut être réalisé in situ par l’utilisation de capteurs interdigités 

permettant  de s'affranchir des effets dimensionnels lors de la formation du réseau à partir de 
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résines liquides ou de préimprégnés (KRANBUEHL D. et al. 1997 ; CHAILLEUX E. et al. 

2003).  

Différents types de phénomènes liés à l'avancement de la polymérisation et aux 

évolutions des caractéristiques mécaniques qui en résultent sont également analysables à 

l’aide de capteurs à fibre optique implantables dans la structures. Ces capteurs sont basés soit 

sur des méthodes chimiques soit sur les phénomènes physiques ayant lieu lors de la 

réticulation. Dans le premier cas il s’agit principalement de l’analyse en spectrométrie dans le 

proche infrarouge d’un signal transmis par la fibre et partiellement absorbé dans la zone 

dénudée de la fibre au contact de la matrice en cours de réticulation. Cette technique permet 

par exemple, de suivre directement l’avancement de la réaction d’un système époxy-amine en 

observant la décroissance de deux pics (à 1535 et 1650 nm) associés à la présence des 

groupements amines (POWELL G.R. et al. 1996 ; CROSBY P.A. et al. 1997). Dans le second 

cas, les capteurs mesurent soient l’état de contrainte au niveau de la fibre, soit la modification 

de densité autour de la fibre. En effet, la réaction de polymérisation des réseaux époxydes se 

traduit par une densification du réseau macromoléculaire. Le phénomène est réduit à partir de 

la vitrification si le phénomène a lieu. Ce phénomène conduit au retrait chimique. Le retrait 

physique ou plus généralement appelé retrait thermique est lié à la variation de la densité avec 

une diminution de la température, en relation avec le coefficient d'expansion thermique de la 

résine époxy. Les contraintes résiduelles d’une pièce après un retour à l’ambiante sont dues à 

l’action conjuguées des retraits physique et chimique. 

Les variations de densité sont associées à des variations d'indice de la résine. 

L'augmentation de l'indice de réfraction de la résine est mise à profit pour suivre la 

polymérisation par la mesure en continu de la puissance lumineuse transmise dans une fibre 

localement dénudée pour mettre le cœur en contact avec la matrice (CHAILLEUX E. et al. 

2001) (Figure IV-7a).  

On peut mesurer les déformations internes locales associées à ces contraintes internes 

ayant lieu pendant l'élaboration elle même grâce, par exemple, à une fibre optique à réseau de 

Bragg formé par une modulation locale de l'indice de réfraction de la fibre elle même. 

L'indication de ces capteurs à réseaux de Bragg doit être corrigée de l'effet de la température 

pour être exploitable. La figure IV-7b donne un exemple de suivi de la mesure des 

déformations locales in situ à l’aide d’une fibre à réseaux de Bragg lors de la polymérisation 

isotherme (75°C) d’un système époxy (HARSCH M. et al. 2008). Les auteurs associent le 

point de gel aux premières déformations dans la fibre, car à cet instant il y’a apparition du 

réseau infini. Le polymère se comporte alors comme un solide et est capable de transmettre 
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des efforts. La vitrification est associée au ralentissement de la variation de la déformation en 

fonction du temps, la progression du réseau n’étant gérée à partir de cet instant que par des 

processus diffusionnels.  

 

Figure IV-7 : Suivi isotherme de polymérisation de réseaux époxydes par fibre optique : 

(a) suivi de l’indice de réfraction (modulation d’amplitude, (CHAILLEUX E. et al. 2001) ; 

(b) mesures de déformation par fibres à réseaux de Bragg (HARSCH M. et al. 2008). 

 

La possibilité de laisser dans la structure réalisée ces capteurs (implants piézoélectriques, 

capteurs diélectriques de taille mésoscopique ou des fibres optiques) permettant de contrôler 

le process en fait un matériau "sensible" et devrait permettre d'envisager le suivi des 

évolutions physico-chimiques et structurales des matériaux lors de leur usage. Néanmoins, un 

des inconvénients des éléments sensibles intégrés dans les composites est leur différence de 

taille par rapport aux renforts ce qui peut éventuellement introduire des défauts préjudiciables 

pour la vie de la pièce. Lors de la cuisson des TDs renforcés, différents processus sont 

susceptibles de modifier le taux de contacts : dilatation et contraction thermique, contraction 

chimique de la matrice, … Ainsi, l’utilisation d’une partie du composite lui-même, la fibre de 

carbone comme capteur par la mesure de la résistance électrique transverse apparaît comme 

une technique valable pour donner des informations sur l’état de cuisson du composite.  

2. Suivi insitu de la cuisson du composite par mesure de 
résistance électrique  

Les plaques en composite sont réalisées comme dans le chapitre précédent par 

empilement de nappe UD (HexplyM10) et moulage au sac. Afin de suivre la résistance 

transverse au cours de la polymérisation deux électrodes distantes d’environ 250 mm (Figure 
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IV-8) sont insérées parallèlement aux fibres de carbone au niveau du plan neutre. Afin 

d’évaluer l’influence de la fraction volumique de fibres sur le suivi de la polymérisation, des 

éprouvettes à différents taux de renforts variant entre 35 à 60 % sont réalisées en jouant sur 

l’empilement  préimprégné/film de résine lors du drapage. L’épaisseur moyenne est de 1 mm 

et la largeur d’environ 130 mm dans tous les cas. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV-8 : Emplacement des électrodes: 
 

Les fractions volumiques sont déterminées après cuisson par observation au 

microscope optique après polissage métallographique d’une coupe transversale des 

éprouvettes et analyse par traitement d’images. Les résultats sont donnés dans le Tableau IV-

1.  

 

   

Vf = 62 % Vf = 49 % Vf = 39 % 

 

Tableau IV-1 : Fraction volumique des composites  
 

Les composites sont soumis à un cycle thermique en deux étapes. Dans un premier 

temps, la température passe de la température ambiante à T1=80°C avec une rampe de montée 

en moyenne de 1,5°C/min. suivi d’un palier de 2h à 80°C. La température est ensuite 

augmentée avec la même vitesse de montée jusqu’au second palier de température à T2 qui est 

ensuite maintenue pendant deux heures. Afin de mettre en évidence l’influence de la 

230mm

350mm

130mm

250mm

25µm 
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température T2, sur la polymérisation quatre niveaux de température ont été retenus : 90°, 

110°, 120° et 140°C.  

Le tableau IV-2 donne les températures critiques du système M10. Toutes les 

températures sont comprises entre gelTg et Tg∞, c'est-à-dire que la gélification doit avoir lieu 

avant la vitrification.  

 

Tg0* gelTg* Tg∞∞∞∞**  

-5 a -2°C 82°C 149°C 

 

Tableau IV-2 : Températures critiques du systèmes M10 

(* données fournisseur ; **maximum de Tg δδδδ à 1 Hz - essais DMA du chapitre II) 

 

La résistance transversale est mesurée en continu au cours du cycle de cuisson (figure 

IV-9) à l’aide d’un impédancemètre Solartron 1260 à la fréquence de 1KHz. Parallèlement la 

température est déterminée à l’aide d’un capteur inséré au pli neutre au moment de 

l’empilement des couches. 
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Figure IV-9 :  Montage pour le suivi de réticulation du CFRP par mesure de résistance électrique : 
1 - four                     
2- électrode incorporée 
 3- couche de préimprégné      
4- thermocouple 
5- prise sous vide      
6- système d’acquisition et de mesure de résistance électrique 
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2.1. Résultats expérimentaux  

 
La figure IV-10 donne la variation de la résistance transverse en fonction du temps et 

de la température pour la température T2=120°C. Dans ce cas, les trois fractions volumiques 

ont été étudiées. Le même comportement est observé pour les trois taux de fibres mais 

l’amplitude des phénomènes est d’autant plus importante que le taux de renfort est faible. La 

variation de la résistance électrique avec le temps et la température peut être, en première 

approximation, divisée en quatre zones. Lors du chauffage initial (température ambiante 

jusqu’à la température au premier palier (80°C) la résistance diminue dans un premier temps 

(jusqu’à environ 50-60°C) (Zone I) avant d’augmenter rapidement jusqu’au palier à 80°C où 

un état quasi-stationnaire est observé avec une vitesse de variation de la résistance 

relativement faible (Zone II). Au cours de la seconde montée en température, la résistance 

électrique transverse passe par un pic apparaissant juste avant le second plateau à la 

température de l’ordre de 115°C (Zone III). Enfin, au cours du second palier on observe une 

diminution de la vitesse de décroissance de la résistance jusqu’à une valeur asymptotique 

(Zone IV). 

 

 
Figure IV-10 : Evolution de la résistance transversale en fonction du  
temps et de la température pour 3 fractions volumiques (T2 = 120°C) 

 

Pour les trois autres températures T2 les essais ont été menés seulement avec la 

fraction volumique la plus faible. Les résultats sont donnés figure IV-11, ci-dessous.  
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Figure IV-11 : Evolution de la résistance transversale en fonction du temps et de la température 

 pour (a) T2 = 90°C ; (b) T2 = 110°C ; (c) T2 = 120°C ; (c) T2 = 140°C 
 

L’allure générale des variations de la résistance transverse est similaire à celle 

observée à 120°C. Les faibles différences observées dans les zones I et II sont dues au fait que 

la cinétique est menée, à chaque fois, sur un échantillon différent : on peut avoir un léger écart 

de fraction volumique, de position d’électrode et/ou de température initiale de suivi de la 

polymérisation. C’est dans les domaines III et IV que les spécificités majeures sont observées 

avec en particulier le temps ou la température d’apparition du pic, sa largeur ainsi que le 

moment où la résistance atteint le plateau. 

Dans le cas de la température T2=90°C le pic de résistance électrique apparaît 

nettement lors du second palier de température (à peu-près 60 minutes après que T2 soit 

atteinte). En outre, le pic est beaucoup plus large que dans le cas précédent, et la résistance 

n’atteint pas de valeur asymptotique pendant le palier de maintien à T2.  

Pour la température T2=110°C, le pic de résistance est situé au tout début du second 

palier et la vitesse de décroissance de la résistance à partir du maximum est intermédiaire 

entre celle observée à 90°C et 120°C.  

Pour T2=140°C, le pic apparaît à une température de l’ordre de 115°C, comme pour 

T2=120°C et donc avant d’atteindre le second palier. La vitesse de décroissance de la 
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résistance est légèrement inférieure à celle observée pour 120°C ; en outre la stabilisation de 

la résistance apparaît avant d’atteindre le second palier de température. 

Le tableau ci-dessous résume les principales caractéristiques des zones III et IV. 

  

T2(°C) 90 110 120 140 

T au max*  - - 116 118 

tmax (min)** 48 1 - - 

∆∆∆∆R/∆∆∆∆t (ohm/min) -1,6 -13,5 -15 -17 

 
Tableau IV-3 : Caractéristiques des zones III et IV (tmax temps pour arriver au pic à partir du temps de 

début du palier à T2) 
 

Ces résultats mettent en évidence que :  

– les phénomènes sont liés à des réorganisations de contacts interfibres au sein du 

matériau. En effet, la variation de la résistance électrique des fibres de carbone est 

faible dans cette gamme de température (diminution de l’ordre de 2 % entre 

l’ambiante et 80°C (Chapitre I)). En outre, comme il a été montré dans le 

paragraphe précédent, la conductivité de la matrice est certes affectée par les 

changements physico-chimiques mais comme il a été rappelé au chapitre III (§ 

2.3.2), celle-ci est négligeable devant la conduction du composite analysé 

transversalement. 

– que le phénomène associé au maximum de la résistance est thermiquement activé.  

Ces comportements sont donc à relier aux phénomènes chimiques et physiques décrits 

précédemment se produisant lors de la cuisson des thermodurcissables susceptibles d’avoir 

une influence sur le taux des contacts interfibres et par conséquent sur la résistance 

électrique :  

– chute de la viscosité associée à l’augmentation de la température tant que la 

réaction n’est pas amorcée, 

– augmentation de la viscosité avec l’avancement de la réaction, 

– écoulement de la matrice, tant que la réticulation n’est pas amorcée (c'est-à-dire 

que le matériau est à encore l’état liquide), 

– établissement du réseau au moment de la gélification puis densification du réseau. 
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2.2. Discussion des résultats  

Afin d’interpréter au mieux les résultats, des essais de suivi de polymérisation ont été 

réalisés à l’aide de moyens disponibles au laboratoire : DMA, décrit au chapitre I et 

observation sous microscope optique à transmission en lumière polarisée à l’aide d’une 

platine chauffante (Linkam). 

2.2.1. Analyse sous microscope optique 
 

Le système Linkam comprend une platine chauffante couplée à un microscope muni 

d’une caméra CCD. Un film de résine M10 sur lequel des fibres de carbone sont tendues 

manuellement (elles ne sont probablement pas toutes au même niveau d’enfoncement dans la 

résine au départ) est placé sur une plaquette de microscopie. Le cycle de température est du 

même type que pour les plaques composites avec le second palier à 120°C.  

La mise au point est dans un premier temps réalisée sur un jeu de fibres avant d’initier 

le cycle de température.  

Dans les premiers instants de l’augmentation de la température vers le premier palier 

une diminution de la viscosité est mise en évidence par l’observation (Figure IV- 12 a à c) de 

l’enfoncement progressif d’une fibre dans la résine résultant d’un écoulement local de celle-ci 

et d’un réarrangement des fibres de faible amplitude.  

A partir d’une température d’environ 65°C, la matrice a atteint probablement un 

niveau suffisamment faible de viscosité, engendrant un écoulement de celle-ci à grande 

échelle (figure IV 12d). En outre, l’apparition et le réarrangement de micro-vides s’effectuent; 

les solvants présents dans la résine ont tendance à se volatiliser sous l’effet de la température 

entrainant la formation de bulles (OLIVIER  R. et al. 1995). Ces microvides peuvent ensuite 

coalescer et disparaître (figure IV-12 e-f), du fait de l’écoulement de la matrice. Dans le 

composite, ce phénomène sera probablement plus important ; en effet, au cours de drapage 

des poches d’air humide sont emprisonnées entre les plis. 
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(a) T~35°C (b) T~42°C (c) T~50°C 

  

 

(d) T~65°C (e) T~80°C (depuis 3min 20) (f) T~80°C (depuis 3min 40) 

 

Figure IV-12 : Mise en évidence des phénomènes se produisant au cours de la première rampe de 

montée en température et au début du du palier à T1=80°C   

 
En fin du palier à 80°C et au cours de la seconde partie du cycle de température 

(montée vers T2=120°C et palier à 120°C), nous avons tenté de quantifier la vitesse de 

déplacement de fibres par la mesure de la position d’une impureté associée à une fibre de 

carbone dans le plan d’observation. Bien évidemment, cette analyse ne donne qu’un ordre de 

grandeur du déplacement des renforts. En particulier, il ne permet pas de quantifier les 

modifications de position en profondeur. Néanmoins, la détermination de la vitesse de 

déplacement dans le plan du défaut met en évidence que celle-ci, et donc l’écoulement de la 

résine augmente jusqu’à environ la température de 115°C avant de diminuer rapidement. On 

peut penser que l’écoulement de la résine est au départ, facilité par l’augmentation de la 

température vers le second palier. Ensuite le début de la formation du réseau qui a lieu à cette 

température fige le système. Cette observation est à mettre en relation avec le pic de 

résistance qui se produit pour une température similaire. On peut donc supposer que le pic de 

résistance électrique est associé à la gélification. Afin d’étayer cette hypothèse des essais de 

spectrométrie mécanique ont été mis en œuvre  dans la suite de ce travail. 

 

 

100µm 
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(a) T~90°C (b) T~117°C (c) T~120°C (depuis~4 min ) 
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Figure IV-13 : Evaluation de la vitesse de déplacement au cours de la seconde rampe de montée en 

température et pendant le second palier 

 

2.2.2. Analyse au DMA 
 

Les essais ont été menés à l’aide du spectromètre dynamique DMA50 de la société 

01dB Metravib en mode traction/compression à la fois pour suivre la cuisson et mesurer le 

module complexe en fonction de la température sur les échantillons après polymérisation. Les 

conditions expérimentales sont les suivantes : essais à déformation imposée (amplitude = 10 

µm), gamme de fréquence : 5 - 20 Hz., cycle de cuisson identique ou du moins le plus proche 

possible de celui imposé lors des essais de résistance pour le suivi de cuisson (dT /dt = 

1°C/min ; deux paliers de température de 2h : T1=80°C et T2=90°C, 110°C, 120°C, 140°C) et 

gamme de température : ambiante – 190°, pour les échantillons cuits. Pour une meilleure 

100 µm 
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sensibilité sur l’évolution de la matrice, les échantillons (dimensions 22mm×13mm (longueur 

et largeur)) ont été réalisés par empilement de quatre plis à ± 45°.  

Pour chaque cuisson, les modules complexes (E’, tg δ) pendant la polymérisation en 

fonction du temps et de la température sont donnés figure IV-14. Afin de mettre en évidence 

une éventuelle sous réticulation, deux balayages successifs sont effectués. Les caractéristiques 

mesurées en fonction de la température seront présentées figure IV-16.  
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Figure IV-14 : Evolution du module réel E’ (gauche) et de l’amortissement (droite)  au cours du cycle de 
polymérisation en fonction du temps et de la température pour :  

(a) T2 = 90 C; (b) T2 = 110 C; (b) T2 = 120°C ; (b) T2 = 140°C 
 

Comme pour la résistance électrique, les variations du module complexe sont 

similaires dans les premiers stades du cycle de cuisson.  

Au cours de la première rampe de température, une diminution significative du 

module réel E’ est observée liée à la chute de la viscosité sous l’effet de la température 

comme il a été mis en évidence par microscopie optique. On note une très légère 

augmentation de la vitesse de chute du module vers 60°C. Au cours du premier palier de 

température le module est dans un premier temps quasi- stable jusqu’au milieu de palier (~ 70 

min après le début de l’essai) où une légère augmentation est notée probablement associée au 

début de la réaction (formation de polymères branchés). La réponse est à ce stade légèrement 

bruitée, due probablement pour une part, à la réorganisation des microvides et comme il sera 

discuté par la suite à la viscosité très faible et au type d’empilement choisi. A partir de la 

montée en température vers le second palier, le module E’ diminue à nouveau sous l’effet de 

la température. A ce niveau deux phénomènes sont en compétition : la diminution de la 

viscosité due à l’accroissement de la température et l’augmentation de celle-ci liée à 

l’avancement de la réaction. Pour les températures T2 les plus faibles, cette diminution se 

poursuit jusqu’à ce second palier. Pour T2=90°C, une légère augmentation de E’ est observée 

dans les premières minutes du palier (~ 30 min) suivie d’une augmentation se produisant au 

même instant quelque soit la fréquence d’essai et donc associée au phénomène de gélification. 

En fin de cinétique aucun palier de module n’est observé. Pour T2=110°C, le processus de 

gélification se traduit par une augmentation rapide du module E’ dans les premiers instants du 

palier (~ 5 min). Enfin, le module atteint un palier (variation de module entre le module au 

point de gel et au palier ∆E ~ 3,5 décades) et ce d’autant plus tôt que la fréquence est élevée 

en fin de cycle de cuisson Pour T2=120°C et 140°C le temps de gel associé au début de 
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l’augmentation de E’ se produit au cours de la seconde rampe de montée en température à 

environ 115°C. L’écart entre le module au point de gel et au palier, ∆E sont respectivement de 

~ 3,5 décades et de 3 décades pour T2=120°C et 140°C. On peut noter, en outre, sur la 

variation du module à 120°C un léger changement de pente entre le point d’inflexion et le 

palier final apparaissant d’autant plus tôt que la fréquence est grande. On peut en première 

approximation l’associer au processus de vitrification. Pour T2=140°C, la plus faible variation 

de ∆E et l’écart entre les valeurs de module en fréquence au palier, par rapport aux essais 

menés à T2=110°C et 120°C, laisse penser que le matériau est dans sa zone de transition 

vitreuse en fin du second palier de température (ce qui semble cohérent en considérant la 

valeur de Tg∞ et les fréquences d’essai). Enfin la pente (∆E/∆t) déterminée dans la partie 

linéaire de la variation de module est d’autant plus élevée que la température T2 est élevée.  

La variation de l’amortissement est plus complexe, mais confirme les résultats obtenus 

sur le module et permet de mieux situer les phénomènes de vitrification. Dans les premiers 

stades du cycle de température, alors que le module diminue l’amortissement a tendance à 

chuter légèrement avant d’augmenter de manière drastique pour atteindre un plateau à un 

niveau de tgδ très élevé (de l’ordre de 3). Le signal au niveau de ce plateau, qui correspond au 

palier du module, est en outre très bruité. Enfin, l’amortissement diminue de manière rapide 

au moment de l’augmentation du module associée à la gélification et le signal n’est plus bruité 

à ce stade. En outre, des pics d’amortissement dépendants de la fréquence et donc associés au 

phénomène de vitrification sont observés au niveau de cette phase décroissante pour certaines 

températures de second palier. Le phénomène le plus net se manifeste pour T2=120°C et 

correspond au léger changement de pente sur la variation du module.  

La variation de l’amortissement peut-être interprétée en s’aidant d’un modèle 

rhéologique simple (figure IV-15) en considérant les raideurs complexes du réseau de fibres: 

k*
f et de la matrice k*m.  

 

 

 

 

 

 

Figure IV-15 : Modèle rhéologique du composite 

 

réseau fibres : matrice :

m
'
m

'
m

*
m tgjkkk δ+=ff

'
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'
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*
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On peut estimer en première approximation que l’amortissement associé aux fibres est 

négligeable. Dans cette hypothèse, l’amortissement global du système préimprégné, tgδc est 

donné par la relation IV-1.  

 

    
)1k/k(

tg

kk
tg

'
mf

m
'
mf

m
c +

δ=
+

ωη=δ     Équation IV-1  

 

En considérant que la rigidité des fibres est constante dans la gamme de température 

analysée cette relation montre que tg δc passe par un maximum au niveau du point de gel. En 

effet, au moment où le système est mis en température, l’élasticité de la matrice est 

pratiquement nulle et sa viscosité ηm très faible. Par conséquent, l’amortissement du 

composite est faible. Au cours des premières phases de la polymérisation la viscosité 

augmente progressivement, l’élasticité de la résine restant quasi-nulle, d’où une augmentation 

de tgδc. Dès que les premiers pontages apparaissent (gélification), k’m augmente d’où le 

passage par un maximum. En réalité cette relation n’est applicable que dans le cas où un 

transfert de charge correct s’effectue entre les constituants du composites : fibres et matrice. 

C’est ce qui est observé dans les premiers stades de la rampe de température vers T1 où la 

viscosité de la matrice est suffisamment élevée en se référant aux observations 

microscopiques (environ T=60°C) et au-delà du point de gel. Entre ces deux étapes, le niveau 

de viscosité de la matrice est très faible et il est probable, et ce d’autant plus que les plis sont 

placés à 45°C par rapport à la sollicitation, que la mesure reflète majoritairement le 

comportement de la matrice inter plis et/ou inter fibres. Ceci explique l’amortissement 

significativement élevé dans cette zone et le léger changement de pente dans la variation du 

module au moment de l’augmentation drastique de l’amortissement lors de l’augmentation de 

la température vers T1. En outre, les fibres sont assimilables à des obstacles décrochables 

(effet rochet) d’où une réponse bruitée à la fois sur les deux composantes du module 

complexe.  

Au moment du point de gel le comportement dissipatif du système passe d’un état 

représentatif du comportement de la matrice à un état représentatif du comportement de 

l’ensemble, d’où une chute importante de l’amortissement mesuré plutôt que le pic 

classiquement observé. Pour T2=90°C, le phénomène de vitrification n’est pas clairement 

identifiable durant le cycle de cuisson. Pour T2=110°C et T2 =120°C la vitrification dans la 

gamme de fréquences analysées se produit au cours du second palier de température. Dans le 
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cas du cycle avec T2=140°C, la vitrification, même si elle n’est pas nettement marquée, a lieu 

avant le second palier de température. (~ 130°C à 5 Hz).  
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Figure IV-16 : Evolution du module réel E’ et de l’amortissement (5 Hz) des échantillons après le cycle de 
polymérisation (balayage 1) et après un premier cycle de température (balayage 2) 

 en fonction de la température pour :  
(a) T2 = 90 C; (b) T2 = 110 C; (b) T2 = 120°C ; (b) T2 = 140°C 

 

L’analyse des modules complexes des matériaux après cuisson (Figure IV-16) dans la 

gamme de température 23°C-190° C pour deux balayages de température successifs à  la 

fréquence de 5 Hz montrent que la polymérisation est incomplète pour les deux premières 

températures T2 soient 90°C et 110°C. En effet, la variation de l’amortissement met en 

évidence deux pics de tg δ consécutifs classique dans le cas des matériaux sous réticulés. Le 

premier correspond à la relaxation α associée à la transition vitreuse du matériau obtenu après 

le cycle de polymérisation et le second à la relaxation α du matériau post-cuit. La reprise de la 

polymérisation est d’ailleurs nettement marquée dans le cas de T2=90°C, par une 

augmentation du module E’ à partir d’environ 115°C.  
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Le tableau IV-4, ainsi qu’un diagramme de type "TTT" établi en tenant en compte la 

rampe de montée en température résument les résultats significatifs obtenus à l’aide du DMA 

(Figure IV-16). Sur le diagramme sont reportés : 

- le temps de gélification (tgel) ou le temps associé à la température (Tgel) à laquelle 

le gel se produit, si le phénomène a lieu avant le second palier, déterminé sur la 

courbe de module mesuré à partir de l’instant de la montée vers le second palier 

(normalisé à 150 minutes)  

- le temps de vitrification, ou le temps associé à la température (Tv) à laquelle le gel 

se produit, si le phénomène a lieu avant le second palier déterminé sur la courbe 

d’amortissement (5 Hz), mesuré à partir de l’instant de la montée vers le second 

palier  

 

T2(°C) 90*  110 120 140 

∆∆∆∆E (décades) 1,3 3,4 3,5 3,1 

∆∆∆∆E/∆∆∆∆t 
(MPa/min) 

 

0,15 
 

3 
 

4,5 
 

4,8 

Etat  Sous réticulation  Sous réticulation Polymérisation 
complète Tα= 

153°C 

Polymérisation 
complète Tα= 

153°C 
 

Tableau IV-4 : Caractéristiques des courbes de module en fonction du temps (5 Hz) au-delà de la 
gélification et état de polymérisation en fin de cycle (* F = 10 Hz dans ce cas ; ∆∆∆∆E écart entre le module au 

point de gel au module et au palier (en fin de cycle pour T2 =90°C) ; (∆∆∆∆E/∆∆∆∆t) pente déterminée dans la 
partie linéaire de la variation de module) 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure IV-16 : Diagramme type TTT 
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2.2.3. Interprétation  des courbes de résistances 
 

Afin de comparer les résultats obtenus par résistance électrique les résultats de 

résistance électrique et de DMA sont tracés sur les mêmes diagrammes (ANNEXE VI) en 

reprenant les différentes zones observées sur les variations de la résistance : 

Zone I : la décroissance rapide de la résistance électrique transverse au début de 

l’augmentation de la température est probablement associée aux premiers stades de la 

diminution de la viscosité de la résine avec la température, mise en évidence par DMA (chute 

du module) et analyse optique. Ceci doit permettre un réarrangement local favorisant ainsi le 

rapprochement des fibres et créant ainsi de nouveaux chemins de percolation. Cette 

décroissance est peut-être pour une part due à la dilatation radiale des fibres. Les fibres de 

carbone sont anisotropes. Pour une fibre à haute résistance le coefficient de dilatation est 

quasiment nul suivant l’axe de la fibre, tandis qu’il est de l’ordre de 10-6/°C dans la direction 

transverse (PRADERE C. 2004). On a donc pour les fibres du composite étudié (Φ = 7 µm) 

une variation de diamètre de l’ordre de 2,5 nm entre la température ambiante et 60°C. Lors de 

l’expansion des fibres, le film de polymère entre fibres très proches peut ainsi diminuer en 

épaisseur ou disparaître par écoulement local de la résine permettant à des nouveaux contacts 

de s’établir (par effet tunnel ou contacts physiques –cf § 2.3.2). 

Zone II : dans cette zone qui couvre la fin de la montée en température vers le palier à 

80°C ainsi que la durée du premier palier, la résistance électrique augmente avec une 

modulation liée à la fois à la variation de la température et aux phénomènes se produisant au 

sein de la matrice. Au début de cette zone, la matrice a atteint probablement un niveau 

suffisamment faible de viscosité, engendrant un écoulement de celle-ci à grande échelle. Cet 

effet a été mis en évidence à la fois par l’analyse optique (enfoncement des fibres dans la 

résine) et par le suivi par DMA. Dans le même temps l’apparition et le réarrangement de 

micro-vides s’effectuent (cf. analyse optique). On peut penser que ces phénomènes tendent à 

éloigner les renforts les uns des autres ce qui a pour conséquence une diminution du taux de 

contacts.  

Zone III : C’est dans cette zone qu’apparaît le pic de résistance. Dans la phase de 

montée de la résistance l’augmentation de température tend à diminuer à nouveau la viscosité. 

Au moment où la résine passe de l’état de liquide avec possibilité d’écoulement, à l’état de 

gel, les renforts et les vides résiduels sont alors figés et la contraction chimique associée à 

l’avancement de la réaction implique un rapprochement des fibres et éventuellement une 

ondulation des fibres dans certaines conditions de polymérisation (PARK J.M et al., 2004), 
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qui vont induire une diminution continue de la résistance électrique, d’où le passage par un 

maximum qui correspond en effet au moment de l’augmentation rapide sur la courbe du 

module E’. 

Zone IV : Au delà du pic, la stabilisation de la résistance doit être liée à la diminution 

de la contraction et de l’augmentation de la densité du réseau associées à la vitrification. La 

comparaison avec les courbes DMA pour T2=110, 120 et 140°C confirme cette hypothèse. En 

particulier, pour T2=90°C l’analyse DMA ne met pas en évidence de vitrification et la 

résistance électrique ne cesse de décroître.  

Pour conclure, les résultats obtenus (point de gel, vitrification (5 Hz)) à la fois par la 

résistance électrique et la technique classique DMA sont regroupés sur le diagramme type 

TTT en prenant en compte les différences de vitesses de montée en température qui sont 

apparues entre les deux essais (Figure IV-16). Cette  figure montre la cohérence des résultats. 

L’écart entre les valeurs de vitrification déterminées par les deux techniques est à relier avec 

l’effet fréquence. La technique de mesure de la résistance électrique transverse semble être 

une technique intéressante pour la mesure in situ du suivi de polymérisation des systèmes 

thermodurcissables.  

 

2.2.4. Evolution de la résistance électrique d’un échantillon 
après cuisson complètement réticulé 

 
La résistance électrique de l’échantillon ayant subi le second palier de température à 

120°C a été soumis à un second cycle de température identique au précédent. La variation de 

la résistance est comparée à celle mesurée au premier cycle sur la figure IV-17. Cette figure 

montre une variation de la résistance quasi-constante au cours du cycle, confirmant ainsi que 

les variations de résistance observées au paragraphe précédent sont bien associées aux 

phénomènes associées à la polymérisation. Néanmoins, un agrandissement de l’échelle de la 

résistance, même si le résultat est relativement bruité met en évidence des variations de 

résistance avec le cycle de température. Dans une première partie du cycle associée à la rampe 

de température vers le premier palier et le premier palier, l’inverse de la résistance varie 

comme la température. La diminution de la résistance relative, de l’ordre de 0,1 % lorsque la 

température passe de l’ambiante à 80°C est probablement due à deux phénomènes 

antinomiques. Certains contacts sont rompus par suite de l’augmentation de la distance 

moyenne entre fibres associée à la dilatation des fibres, mais d’autres peuvent s’établir et de 

plus la résistance de la fibre diminue du fait du caractère semi-conducteur de la fibre 
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(diminution de la résistance électrique de l’ordre de 5% d’une mèche de fibre de carbone dans 

le même domaine de température cf. Chapitre I). Au cours de la seconde montée vers T2, 

après une diminution de résistance dans les premiers instants de la montée en température on 

observe une augmentation de la résistance (entre 85°C et 110°C) avant que celle-ci ne 

diminue à nouveau et atteigne un quasi-plateau à partir du palier à T2. Ce comportement 

pourrait être dû à un phénomène de relaxation structurale, lié à un vieillissement physique en 

fin du cycle de cuisson.  
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Figure IV-17 : Variation du comportement électrique avec la température d’un échantillon après 
polymérisation 

3. Suivi de la réticulation à l’aide d’alliages à mémoire  

Dans cette partie nous nous proposons d’exploiter les alliages à mémoire insérés dans 

les composites, comme capteur pour le suivi de la polymérisation et la mise en évidence des 

contraintes internes au sein du matériau. Comme nous l’avons vu précédemment (IV.1), la 

résistivité des alliages de NiTi varie en fonction de la température, de la contrainte appliquée 

et de la proportion des phases en présence. L’utilisation des alliages à mémoire comme 

capteur dans une situation où ces paramètres varient simultanément est donc complexe et 

quelques études précédentes (CARBALLO M. et al. 1995 ; WU S.K. et al. 1996) ne sont 

guère convaincantes. Nous avons néanmoins tenté d’utiliser la mesure de la résistance 

électrique aux bornes d’un fil inséré dans le composite au cours du cycle afin de tenter de 

mettre en évidence les phénomènes s’associant à la polymérisation (notamment contraction de 

la résine au moment de la gélification) et leurs impacts sur les contraintes interfaciales 

résine/AMF. 

Dans cette partie, les composites sont soumis au cycle thermique en deux étapes à 

savoir un palier de 1 heures à 80°C suivi par un palier du même temps à 120°C. Les rampes 

de montée en température sont celles utilisées pour les essais de résistance électrique (même 
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four). Le fil d’alliage (à l’état éduqué) est inséré entre deux plis avant la polymérisation 

parallèlement aux fibres de renfort et maintenu tendu à l’aide de poids suspendus en bout du 

fil. Deux contraintes de traction sont retenues :   40 MPa et 425 MPa. Suivant le diagramme 

de Clausius-Clapeyron (Figure II-9), la transformation martensite – austénite a lieu avant la 

gélification dans le cas de la contrainte la plus faible, tandis que pour le niveau de contrainte 

de 425 MPa la transformation se produira pendant le processus de transformation sol-gel. La 

résistance est mesurée à l’aide de fils électriques soudés sur les fils en AMF. 

Dans chaque cas, deux suivis successifs de la résistance électrique du fil sont menés, 

chacun avec le même cycle thermique : 

1. mesure lors de la polymérisation 

2. mesure sur l’échantillon réticulé  

Les résultats obtenus sont donnés figure IV-18 et figure IV-19 respectivement pour les 

niveaux de contrainte de 40 MPa et 425 MPa et sur le tableau IV-5 qui résument les 

différentes températures de transformation au cours des cycles en comparaison avec celles du 

fil seul dans les conditions de chargement initiales (figure II-9).  
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Figure IV-18 : Alliage soumis initialement à une contrainte de 40 MPa et soumis au cycle de 

température à deux étages : 80°C et 120°C (a) suivi de polymérisation ; (b) composite réticulé 
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Figure IV-19 : Alliage soumis initialement à une contrainte de 425 MPa et soumis au cycle de température 

à deux étages : 80°C et 120°C : (a) suivi de polymérisation alliage seul et (gris); (b) composite réticulé 

 

 σσσσ=40 MPa σσσσ=425 MPa 

 As(°C) Af(°C) M s(°C) M f(°C) As(°C) Af(°C) M s(°C) M f(°C) 

Fil seul (fig II-9) 
 

53 82 62 28 80 128 93 57 

Suivi 
polymérisation 

54 82 61 - ~ 85  76 - 

Second cycle 
 

49 74 61 - ~ 53 82 67 - 

 
 Tableau IV-5 : Rappel des températures de transformation de phases  

pour deux niveaux de contraintes 40 MPa et 425 MPa (les températures Mf n’ont pas pu être déterminée) 
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Pour le niveau de contrainte le plus faible (Figure IV-18a), les valeurs de As et de Af 

sont similaires à celles données par le diagramme de Clausius-Clapeyron. Pour le cycle de 

cuisson considéré les essais de résistance et de DMA ont montré que la transformation sol-gel 

a lieu aux alentours de la température de 115°C. Par conséquent, pour ce niveau de contrainte 

(40 MPa), la transition martensite-austénite finish Af se produit avant que le système époxy ne 

gélifie et les températures de la transformation martensitique inverse (As et Af) correspondent 

à celles de l’alliage seul dans les mêmes conditions de contrainte. En effet, avant la 

gélification de la matrice il n’existe pas de fonction de transfert entre la fibre et la matrice et 

l’expansion de la matrice n’influe pas sur le comportement de la fibre (écoulement de la 

matrice à l’interface, ce qui par ailleurs confirme les résultats précédents). A partir du point de 

gel, il s’établit une interface entre la fibre et la matrice, sans perturbation liée à la contraction 

du fil au point de gel et pendant le palier isotherme à 120°C. Pendant cette période, l’interface 

et la matrice autour du fil ont tendance à se contracter. L’amplitude de cette contraction est 

probablement légèrement diminuée par la présence de l’alliage (figure IV-20a). Au retour vers 

la température ambiante, on observe que la température du début de la transformation 

austénite – martensite Ms a lieu pour une température à peu près identique à celle de l’alliage 

seul soumis à une contrainte de 40 MPa, ce qui laisse penser que la contraction chimique puis 

thermique au début du refroidissement de la matrice affecte peu l’état de contrainte dans 

l’alliage. En fin de refroidissement (à partir de Ms), l’allongement du fil associé à la 

transformation directe est gêné par la contraction thermique de la matrice (figure IV-20b). 

Ceci explique probablement l’amplitude de la variation relative de la résistance par rapport à 

celle observée pour la transformation inverse avant polymérisation laissant supposer que la 

transformation n'est pas totale dans le composite. Afin de mettre en évidence l’état de 

contrainte du fil en fin de cycle de polymérisation l’évolution de la résistance électrique du fil 

inséré dans l’échantillon polymérisé (second cycle) a été réalisé (Figure IV-18b) dans les 

même conditions que le cycle initial. Les températures As et Af sont dans ce cas légèrement 

plus faibles qu’au premier cycle, ce qui laisserait penser que le fil est légèrement en 

compression par rapport à la situation initiale (σ ~ 0 éventuellement <0). Ce résultat a été déjà 

observé par (CHOI Y.K. 2000) sur des composites à renfort verre. En revanche, la 

température Ms est quasi identique à celle déterminée au cycle précédent, éventuellement dû à 

un effet de relaxation de contrainte dans la matrice au cours du palier à 120°C. On doit 

néanmoins être prudent car la détermination précise des températures est complexe sur ce type 

de cycle.  
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Pour le fil soumis à la contrainte la plus élevée (Figure IV-19), le début de la 

transformation inverse (As) se produit juste au tout début de la montée en température (85°C) 

vers le second palier et se poursuit jusqu’à ce que celui-ci soit atteint. L’analyse de la 

variation de la résistance à ce niveau met en évidence : 

- que l’amplitude de variation de la résistance est plus faible que celle observée sur 

un fil seul soumis au même niveau de contrainte (figure IV-19a), pour lequel la 

transformation inverse n’est d’ailleurs pas tout à fait complète (Af =128°C pour 

une contrainte de 425 MPa ; palier à 124°C).  

- qu’à partir de la température d’environ 112°C, c'est-à-dire l’instant du début de la 

gélification la vitesse de transformation est ralentie par rapport à celle observée sur 

un fil seul soumis au même niveau de contrainte et que l’évolution de la résistance 

se fait pas à pas, ce qui laisse penser à un phénomène de "stick-slip". 

Ces observations mettent en évidence que la mise en place de l’interface gêne la 

contraction de l’alliage, mais aussi que l’établissement de cette interface est perturbé par la 

contraction de l’alliage. En effet, l’interface fil/matrice doit lâcher et se reformer 

périodiquement au cours de la contraction de l’alliage. Les deux composants (fil et matrice) 

ont tendance à se contracter mais l’amplitude du phénomène est beaucoup plus importante 

dans le cas du fil (rapport d’environ 10 entre la déformation possible du fil entre As et Mf 

(6%) et celle de la matrice entre le point de gel et le taux de conversion de 100% (0,5 % (LI 

D. et al. 2004). Au cours du second palier, le fil ne contracte plus et l’interface s’établit dans 

des conditions plus stables (figure IV-20e). L’amplitude de contraction du fil est de l’ordre de 

60 % de celle du fil seul). Lors du retour, la transformation directe austénite-martensite 

semble débuter vers 76°C, c'est-à-dire pour une contrainte plus faible (220 MPa) que celle à 

laquelle le fil était soumis au départ. Par ailleurs et comme dans le cas précédant, en fin de 

refroidissement (à partir de Ms), l’allongement du fil associé à la transformation directe est 

gêné par la contraction thermique de la matrice (figure IV-20f). En outre, l’amplitude de la 

variation est plus faible que celle observée à la transformation directe ce qui laisse supposer 

que l’interface qui a pu s’établir est néanmoins de bonne qualité, malgré les difficultés de 

départ. L’échantillon complètement polymérisé est ensuite soumis au même cycle de 

température (figure IV-19b). Les amplitudes de variation de résistance restent faibles ce qui 

rend très difficile la détermination des températures de transformation. Néanmoins on peut 

noter une tendance : les températures de transformation inverse semblent correspondre à un 

état de contrainte nulle dans l’alliage (par rapport à 425 MPa initialement). Comme dans le 
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cas précédent, la température Ms a légèrement augmenté, ce qui signifie que des contraintes 

thermiques se sont partiellement relaxées. 

 

 

  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure IV-20 : Représentation schématique des phénomènes observés lors de la polymérisation dans 
l’alliage et le composite environnant 

 
 

Ces résultats même si ils sont relativement complexes à analyser montrent : 

- que les alliages à mémoire de forme par la mesure de la résistance in situ 

permettent de mettre en évidence les processus de gélification si le phénomène a 

lieu pendant la phase de transformation martensite –austénite de l’alliage. 

- que la détermination des températures de transformation peut donner une 

indication quant aux relaxations des contraintes thermiques résiduelles. Néanmoins 

la difficulté de la détermination ne permet pas de conclure du point de vue 

quantitatif. 
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4. Conclusion  

Dans ce chapitre, nous avons montré en nous  basant sur les résultats du chapitre III 

qui ont mis en évidence que la résistance électrique transverse d’un CFRP dépend du taux de 

contacts interfibre que  la mesure de résistance transverse en continu permet de déterminer les 

processus qui interviennent pendant la polymérisation d’un système 

thermodurcissable renforcé par des fibres de carbone UD : gélification et vitrification en 

comparant les résultats avec ceux obtenus par la technique  classique de DMA. Ce résultat est 

intéressant, car cette technique est relativement simple à mettre en œuvre. 

Dans un second temps, nous avons utilisé l’alliage à mémoire de forme comme 

capteur de suivi de polymérisation. Cette technique permet de mettre aussi en évidence le 

phénomène de gélification, mais il faut dans ce cas que la transformation de l’alliage se 

produise dans la zone de gélification prévue. Enfin, une approche du niveau de contraintes 

résiduelles lors de la cuisson des composites a été initiée en utilisant les valeurs des 

températures de transformation après un second cycle de température identique au précédent. 

Malgré des difficultés dans la détermination des températures de transformation il semble 

probable que des relaxations thermiques puissent avoir lieu. 
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CHAPITRE V : Suivi du dommage et autoréparation du 

composite hybride CFRP/TiNiCu  

 

1. Introduction  

L'intérêt de pouvoir effectuer un suivi in situ et en continu de l'état d'endommagement 

sur une structure en service ainsi que de pouvoir intervenir en temps réel pour s’opposer à la 

propagation de cet endommagement est un enjeu important dans le domaine industriel à la 

fois pour des raisons de sécurité et économiques. Jusqu’à présent, différentes études menées 

sur les matériaux composites à renfort carbone ont mis en évidence leur aspect sensible pour 

la détection d’endommagement (mesure de la résistance électrique) (SCHULTE K. 1995 ; 

ABRY J.C. 1998 ; ANGELIDIS N. 2007; TODOROKI A. 2006). L’insertion dans un 

composite d’alliage à mémoire de forme sous forme de fils de faible diamètre agissant comme 

"actionneurs" peut conduire à différentes utilisations comme  le contrôle de forme (CHOI 

Y.K. 2002), ou le ralentissement de l’endommagement (HWANG D. et al. 2007) par 

activation de l’alliage.  

On se propose, dans ce travail, de réaliser et d’étudier le cycle de vie d’un « matériau-

système » composite à renfort conducteur dans lequel on ajoute la fonction "ralentissement de 

l’endommagement" au simple « suivi du dommage » en insérant des alliages à mémoire de 

forme (AMF). Dans ce chapitre on s’intéressera à la période « d’usage » du matériau et les 

informations sur l’endommagement, accessibles grâce à l’utilisation de capteurs 

piézoélectriques passifs (émission acoustique) et de mesure de résistance locale. La présence 

des AMF doit permettre un contrôle de la vitesse d’endommagement au-delà d’un certain 

seuil.  

La première phase de ce chapitre sera consacrée à identifier la signature acoustique de 

la rupture des fibres de carbone en réalisant des essais de traction sur une mèche de carbone. 

En effet, Ce type d’essai sera, en outre, suivi par mesure de résistance électrique afin de 

comparer les deux types d’analyse dans un cas simple. Dans un second temps, l’analyse 

acoustique (EA) et la mesure de la résistance électrique (RE) seront menées simultanément 
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lors d’un essai en flexion à rupture sur un composite CFRP. Dans la dernière partie, après 

avoir mis en évidence l’effet de l’incorporation d’un alliage à mémoire de forme dans un 

composite sur le comportement au fluage à différentes températures dans la zone de la 

transformation martensite austénite de l’alliage, un composite hybride est testé en flexion trois 

points avec un suivi en continu de l’endommagement par EA, RE et analyse optique in situ. A 

partir d’un certain niveau d’endommagement, l’alliage sera activé par effet joule de manière à 

ce que les contraintes internes de compression générées au voisinage des fils d'alliage soient 

mises à contribution pour s'opposer à la croissance de l'endommagement. L’effet de 

l’activation sera testé par différentes techniques : mesure mécanique, analyse optique et 

mesures de EA et RE. 

2. Mesure de résistance électrique pour la mesure du 
dommage 

2.1. Caractérisation de la signature acoustique de la rupture des 
fibres de carbone  

 
Des essais de traction ont été réalisés sur une éprouvette (mèche) en fibres de carbone, 

dans le but de déterminer la signature acoustique du mécanisme source correspondant à la 

rupture des fibres de carbone. Pendant l’essai, l’analyse de signaux d’émission acoustique a 

été couplée avec des mesures de résistance électrique. 

L’échantillon est obtenu à partir d’un pli de préimprégné Hexply utilisé dans la 

préparation des composites précédents de longueur L=250mm, de largeur b=6mm et 

d’épaisseur h=0,17mm. Les électrodes sous forme de bande d’adhésif en cuivre et les talons 

en composite verre/époxy (longueur de gauge 115mm), sont placées aux extrémités de 

l’éprouvette (figure V-1). On soumet ensuite cette zone à une température et une pression 

suffisantes pour provoquer la polymérisation locale de la résine époxyde et assurer le collage 

des électrodes et les talons des éprouvettes. La résine époxyde non réticulée dans la longueur  

de jauge est enlevée par lavage local et répété par de l’acétone entre les deux talons de 

l’éprouvette, ce qui permet l’obtention des fibres de carbone nues. Le capteur d’émission 

acoustique est placé au niveau des talons.  
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 électrode 

 
Figure V-1: Mèche en fibres  

de carbone pour l’essai de traction  
 

 

La courbe contrainte déformation (vitesse de mise en charge de 1mm/min) avec suivi 

de l’activité acoustique est donnée Figure V-2a. L’activité acoustique est représentée par le 

nombre d’événements cumulés (hits). La mesure de la résistance électrique est donnée Figure 

V-2b. 
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      (a)                                 (b)  

Figure V-2: Mèche de fibres de carbone : Courbe Force-déformation et nombre de signaux cumulés en 
fonction de la déformation (a) ; Résistance en fonction de la déformation (b) 

 

2.1.1. Analyse des résultats de l’essai de traction  
L’analyse a été réalisée dans le cadre du modèle de mèche introduit par COLEMAN 

(COLEMAN B.D. 1958) et repris par la suite par différents auteurs (CHI Z. et al. 1984, 

R’MILI M. et al 2008). Différentes hypothèses, dites conditions de COLEMAN sont utilisées 

dans cette approche : 

- On considère que la mèche est constituée de N0 fibres toutes de même longueur 

présentant une contrainte à rupture statistiquement distribuée. L’aspect aléatoire de 

la rupture des fibres est associé à la présence de défauts aléatoirement distribués 

sur la fibre. La contrainte critique à rupture dépend de la possibilité de rencontrer 

un défaut critique (fissure). L’analyse des caractéristiques à rupture des fibres 

nécessite donc une approche statistique. La plus classique, est l’analyse de 

Weibull.  
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- Chaque fibre suit la loi de HOOKE (σ=Ef.ε) jusqu’à rupture, Ef étant le module de 

YOUNG des fibres de carbone, 

- Lorsqu’une fibre est rompue, la charge est uniformément redistribuée sur les fibres 

survivantes, 

- Il n’existe pas de phénomènes qui engendrent la rupture prématurée des fibres. En 

particulier si ce dernier point n’est pas satisfait, la mèche rompt brutalement et  

une chute brutale de la charge est observée qui n’est pas prédit par le modèle. 

L’observation des résultats du chargement en fonction de la déformation montre une 

rupture progressive de la mèche qui est compatible avec une analyse dans le cadre du modèle 

de la mèche de COLEMAN. (CHI Z. et al. 1984) ont montré que le comportement des méches 

peut être décrit par une analyse de WEIBULL. 

Si l’on considère une mèche comportant un nombre important de fibres N0, le nombre 

de fibres qui survivent à une déformation ε donnée est : 
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0                                                                     Équation V-1 

avec εl paramètre d’échelle pour une longueur de gauge L donnée et m le paramètre de 

forme de la distribution.  

La probabilité de survie de fibres pour une déformation ε peut alors s’écrire : 
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                                                  Équation V-2a 

 

ou llogmlogm=))(Slnln( ε−εε−  Équation V-2b 

Si l’on suppose que la charge appliquée est uniformément répartie sur les fibres non 

rompues et que les fibres présentent un comportement linéaire à rupture, la charge pour une 

déformation ε, au cours de la traction d’une mèche est donnée par la relation suivante : 

)(SC)(SAEN)(ANE=)(ANP 0f0f εε=εε=εεεσ=                             Équation V-3 

 

avec σ la contrainte, A  la section d’une fibre.  

Sur la courbe de traction, C0 peut être déterminée graphiquement comme étant la pente 

de la première partie linéaire (zone de déformation élastique) de la courbe charge déformation 

(P-ε) (figure V-3). 

La probabilité de survie des fibres S(ε) peut s’écrire à partir de l’expression 

précédente : 
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0C

)(C
)(S

ε=ε   Équation V-4 

avec 
ε

ε P
=)(C  pente de la droite reliant l’origine du repère et le point de coordonnées 

(P, ε), (figure V-3). La probabilité de survie des fibres S(ε) peut ainsi être déterminée à 

chaque point de la courbe P-ε. 
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Figure V-3: Evaluation des paramètres du modèle de la mèche 

 

Les valeurs obtenues expérimentalement nous permettent de tracer la variation de la 

probabilité de survie des fibres pour une déformation donnée, sur une échelle linéaire (figure 

V-4a) et dans le diagramme de Weibull (Equation V-2b) (figure V-4b). 
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                                          (a)                                                                                         (b) 
Figure V-4: (a) probabilité de survie obtenue à partir de la courbe expérimentale P-ε 

(b) probabilité de survie expérimentale tracée dans le diagramme de Weibull 
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L’observation des courbes montre que dans les coordonnées de Weibull la distribution 

des résistances obtenue à partir de la courbe de traction est à peu près linéaire. On peut en 

déduire le module de Weibull, m qui est de l’ordre de 4,6 et le paramètre d’échelle εl=1,43%. 

 

2.1.2. Analyse des résultats de l’émission acoustique  
Au travers des résultats présents dans la littérature, on constate globalement que 

l'identification par EA des mécanismes d’endommagement intervenant au sein d’une structure 

composite est un problème relativement complexe et sujet à controverse.  

La plupart des auteurs suggèrent que les fortes amplitudes sont associées aux ruptures 

de fibres, les moyennes aux délaminages et les faibles aux ruptures matricielles (CEYSSON 

O. et al. 1996 ; BENZEGGAGH M.L et al.1994 ; KANDER G. et al. 1994 ; MURTHY 

C.R.L. et al. 1993). Le tableau V-1 illustre ces résultats. De plus, différentes études réalisées 

sur composites modèles (visant notamment à caractériser le processus de fragmentation de 

fibres), confirment cette tendance (NETRAVALI A.N. et al.1989 ; DARBY M.I. et al. 1994). 

 

 Amplitude Energie Durée 

Ruptures de fibres Elevée Elevée Courte 

Décohésions fibre-

matrice 

Moyenne Elevée/ Moyenne Longue 

Délaminages Moyenne Moyenne Longue 

Fissures matricielles Faible Faible Courte 

 

Tableau V-1: Relations Mécanismes sources (ANNEXE I) / Paramètres d’EA (CEYSSON O. 

1996) 

D’autres auteurs suggèrent toutefois le contraire, compte tenu des surfaces de rupture 

importantes créées lors de la fissuration de la matrice. (ROUBY D. 1984) par exemple, 

montre que dans certains cas, les amplitudes provoquées par des délaminages peuvent être 

supérieures ou égales à celles résultant de ruptures de fibres. Par ailleurs, (FAVRE J.P. et al. 

1990) associent les salves de forte amplitude aux fissurations matricielles, et d’après 

(BUNSELL A.R. et al. 1983), les ruptures de fibres génèreraient des salves de faibles 

amplitudes. 

En fait, la complexité des mécanismes d’endommagement dans les composites 

(ANNEXE I) peut rendre délicate l’identification des mécanismes d’endommagement de 

caractéristiques acoustiques proches. L’essai sur mèche permet de s’affranchir au maximum 
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de cette difficulté, car les décohésions fibre-matrice ou les délaminages, en particulier, ne 

peuvent avoir lieu. En revanche, l’environnement étant différent que dans le cas d’un 

composite réel, il est probable qu’il ait cependant des différences entre le comportement 

acoustique des renforts dans la mèche et dans un composite. Néanmoins, des essais réalisés 

sur les fibres de verre par R’MILI M. et al 2008 montrent que la distribution d’amplitude 

associée aux renforts verre est dans la gamme de celle classiquement mise en évidence dans 

les composites.  

L’analyse acoustique sera menée à la fois sur le nombre cumulé de signaux (salves 

(hit)) et sur l’amplitude associée aux signaux. En effet, l’amplitude est un paramètre qui ne 

dépend pas du seuil choisi, à la différence du nombre de coups et de la durée de l’événement.  

L’évolution des signaux acoustiques cumulés donnée sur la figure V-2 montre que 

l’activité acoustique a lieu dans les premiers instants de la mise en charge. L’analyse 

statistique multivariable a permis de distinguer deux populations de signaux (figure V-5a). 

L’activité .acoustique associée aux ruptures de fibres s’étend approximativement de 65-90 dB. 

La population associée aux amplitudes les plus faibles correspond à des phénomènes de 

frottement qui ont lieu entre les fibres (R’MILI M. et al 2008).  

L’évolution de l’activité acoustique associée aux ruptures de fibres est relativement 

moyenne jusqu’à une déformation de 1%, à partir de laquelle elle s’intensifie régulièrement 

jusqu’à se stabiliser vers 1,5 % au moment où toutes les fibres sont cassées. La variation des 

signaux cumulés liée aux phénomènes de friction augmente de manière continue même après 

la rupture des fibres dues à des effets électrostatiques (figure V-5b). Dans la suite, les salves 

associées aux frottements ne seront pas exploitées pour la comparaison avec les variables 

mécanique et électrique. 
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Figure V-5: (a) Distribution d’amplitude ; (b) nombre de signaux cumulés en fonction de la déformation 
(phénomènes de frottement en rouge, rupture de fibres en bleu) 
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La figure V-6 présente une superposition de la courbe charge-déformation avec la 

distribution des amplitudes relative à la rupture de fibres.   
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Figure V-6: Courbe charge et amplitude des événements acoustiques (ruptures de fibres) 

en fonction de la déformation 
 

L’amplitude des signaux associés à cette distribution augmente en fonction de la 

déformation. Ce phénomène est dû au fait que les fibres les plus fragiles rompent en premier 

alors que la rupture des fibres à plus haute résistance a lieu en fin d’essai (R’MILI M. et al 

2008). 

La figure V-7 donne l’évolution de la probabilité de survie des fibres obtenue à partir 

des essais d’EA.  
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                                          (a)                                                                                         (b) 
Figure V-7 : (a) probabilité de survie obtenue à partir de l’EA  

 (b) probabilité de survie expérimentale tracée dans le diagramme de Weibull 
 

L’évolution dans le diagramme de Weibull démontre, comme dans le cas des résultats 

de la traction, un comportement  linéaire, la pente (paramètre de mode) est m=4,5 cette valeur 

est similaire à celle obtenue dans l’essai de traction. Le paramètre d’échelle est εl=1,33%  qui 

est assez proche aussi de la valeur trouvée pour l’essai de traction. 
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2.1.3. Analyse des résultats de la résistance électrique  
L’évolution de la résistance électrique présentée figure V-2b ne concerne dans la 

configuration de notre essai qu’une partie des fibres de la mèche en contact avec les 

électrodes (Figure V-8).  

 

 Électrode 
Fibres de 
carbone 

Époxy 
 

Figure V-8 Section schématique de l’échantillon au niveau de l’électrode : 
 

Un calcul simplifié permet d’approcher la proportion de fibres concernées. Si l’on 

suppose que la mèche est constituée de fibres parallèles, la résistance globale de la mèche 

peut s’écrire en première approximation :  

 c2
0

f
m R

rN
L

R +
π

ρ=  Équation V-5 

avec : 

N0 : nombre de fibres à l’état initial 

L : longueur de la fibre (=distance entre électrodes) (L=0,240m) 

ρf : résistivité du carbone (1,53.10-5 Ω.m) 

r : rayon de la fibre de carbone (3,5µm) 

Rc : résistance de contact 

On déduit le nombre de fibres N0 ~2600 en considérant la valeur de la résistance 

initiale donnée sur la figure V-2b et en négligeant en première approximation la résistance de 

contact. Le nombre total de fibre Nt dans la mèche peut être approximé en considérant la 

fraction volumique (Vf=55%) et la géométrie de l’échantillon (section bh ~ 1mm) de 

préimprégné à partir duquel la mèche a été obtenue :  

 14000
r

bhV
N

2
f

t ≈
π

=  Équation V-6 

Le nombre de fibres concernées par la mesure de résistance électrique représente donc 

environ 20% du nombre total de fibres. Néanmoins la comparaison de l’évolution de la 
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résistance électrique (figure V-2b) à celle des évènements associés à la rupture des fibres 

(Figure V-5) montre un comportement similaire en fonction de la déformation :  

- jusqu’à ε=1%, au début du chargement mécanique, on observe une légère 

augmentation due pour un part à l’augmentation de la résistance associée aux 

toutes premières ruptures de fibres mais aussi à l’allongement des fibres. Puisque  

l’allongement entraîne une augmentation de la résistance électrique. 

 

 

 

 

En effet, dans le cas d'une fibre de longueur L, de rayon r, de module Ef et avec un 

coefficient de Poisson ν, la déformation longitudinale relative à l'application d'une contrainte 

axiale σx est donnée par la relation 
f

x
x E

σ
=ε , et la déformation radiale par xr υε−=ε , 

équations traduisant l'allongement des fibres et la diminution de section associée. 

Or 
L

L
x

∆=ε , 
r

r
r

∆=ε  et 
2r

L
R

π
ρ= , donc )(22

r

r
2

L

L

R

R
xxrx υε−−ε=ε−ε=∆−∆=∆

. 

Ainsi,  
L

L
)21()21(

R

R
x

∆υ+=ευ+=∆
 et par conséquent, l’augmentation de la 

résistance est dans les premiers stades de la déformation aussi due pour une part à 

l’allongement de la fibre.  

- accroissement plus rapide de la résistance associée à l’intensification des ruptures 

des fibres à mesure que la charge augmente, mises en évidence par l’EA et ce 

jusqu’à une déformation d’environ ε ~ 1,5% à partir de laquelle la résistance se 

stabilise au moment de la rupture de la mèche.  

Par conséquent, la mesure de la résistance, même si l’ensemble des fibres n’est pas 

impliqué dans la mesure, est cohérente avec les résultats d’EA. Les évolutions comparées des 

mesures acoustique et électrique (Figure V-9) sous forme de probabilité de survie confirment 

cette analyse (on néglige dans cette approche l’augmentation de la résistance par allongement 

des fibres). La mesure de la résistance électrique (RE) peut être donc un moyen fiable pour la 

détection d’endommagement dans le composite hybride. 

L 

σx 
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Figure V-9: Comparaison de la probabilité de survie par mesures acoustique et électrique 

 

2.2. Suivi du dommage d’un CFRP par mesure couplée de 
résistance électrique et émission acoustique aux cours d’un 
chargement quasi-statique 

 
La surveillance en continu de l'endommagement des matériaux complexes sous 

sollicitations monotones et cycliques peut être réalisée par mesure des propriétés électriques. 

Cette méthode a été appliquée à des composites unidirectionnels en conditions de chargement 

monotone en flexion par flambement par (ABRY J.C. et al.  1999).  Cependant ces auteurs 

n’ont pas établi de lien quantitatif direct entre l’endommagement local microscopique et 

l’information globale fournie par la mesure de la résistance. Dans ce travail, nous avons 

réalisé des essais de flexion par flambement sur un composite à renfort carbone UD 

(Vf = 40 % ; largeur : 10mm, épaisseur : 1,5mm et longueur : 100mm) avec un suivi 

simultanée de l’activité acoustique et de la résistance électrique longitudinale. Le but est en 

particulier de tenter de corréler la mesure de la RE avec l’activité acoustique correspondant 

aux fibres de carbone. Dans le cas des essais de flexion par flambement le dommage a lieu 

principalement au niveau de la face tendue. Les électrodes sont donc réalisées par dépôt 

électrolytique sur la face tendue de l’éprouvette ; la mesure de la résistance est par conséquent 

associée aux phénomènes sur la face tendue. (Figure V-10). On se servira des résultats de la 

phase précédente qui ont permis de déterminer la gamme d’amplitude associée à la rupture 

des fibres de carbone. 
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Figure V-10 : Dispositif expérimental pour l’essai  

de flexion par flambement 
 

L’échantillon a été soumis à un cycle effort-déformation jusqu'à environ 80% de la 

déformation à rupture, puis sollicité à nouveau jusqu’à rupture. Les résultats sont donnéssur la   

figure V-11 et la figure V-12. La première figure donne les variations de la contrainte et de la 

résistance électrique longitudinale en fonction de la déformation, la seconde l’activité 

acoustique globale, le nombre de signaux cumulés correspondants à la rupture des fibres en 

considérant les résultats du paragraphe précédent en fonction de la charge appliquée et du 

temps. 

La figure V-11 montre que la raideur du matériau n’est pas affectée durant le  premier 

cycle et le chargement ultérieur. Ainsi, aucun endommagement n'est détecté par un simple 

suivi de raideur. En revanche, une évolution de la résistance électrique est observée. Lors de 

la phase de chargement au cours du cycle la résistance électrique varie linéairement avec la 

déformation, avec une pente faible, jusqu’à un niveau de déformation de 1 %, à partir duquel 

un écart à la linéarité est observé suivi d’une augmentation rapide. Comme nous l’avons 

évoqué dans le chapitre I, et comme dans le cas de la mèche, le comportement au départ 

(partie linéaire) peut-être associé à l’allongement des fibres sur la face tendue de l’échantillon. 

En effet, comme on peut le voir sur la figure V-12, aucun évènement acoustique associé à la 

rupture des fibres n’est détecté dans ce domaine de déformation (temps), même si quelques 

fissures matricielles ont lieu. Au-delà du taux de déformation de 1 % des ruptures de fibres 

sont détectées par EA (signaux d’amplitudes > 65 dB), et par conséquent l’augmentation 

rapide de la résistance électrique est bien associée à ces ruptures. La rupture de fibres de 

renfort se produit pour de très faibles niveaux de chargement, en raison de la distribution 

statistique de leurs caractéristiques à rupture (cf. paragraphe précédent). Au cours de la phase 

de déchargement de l’éprouvette.la RE diminue rapidement jusqu’à environ 1,3 % avant 

d’atteindre un quasi-plateau (diminution très lente). Quasiment aucun signal acoustique n’est 

détecté à ce niveau. Au cours du chargement suivant, l’allure de la variation de la résistance 

R 

mors mobiles 

éprouvette 
 électrode 
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avec la déformation se superpose avec celle de la phase de déchargement du cycle précédent 

(augmentation lente jusqu’à 1,3% puis rapide) jusqu’au niveau de déformation précédemment 

atteint (~ 2,7 %) à partir duquel une augmentation rapide de la résistance est observée jusqu’à 

la rupture de la première couche de l’éprouvette. De la même manière l’activité acoustique est 

quasiment inexistante jusqu’à ε ~ 2,7 %, puis permet de mettre en évidence une augmentation 

rapide du nombre de rupture de fibres (figure V-12). 
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Figure V-11 : Evolution de la contrainte et de la résistance électrique en fonction de la  
déformation pendant les différents cycles de chargement/déchargement 

 

La chute rapide de la résistance au départ de la phase de déchargement a été attribuée 

par (ABRY J.C. et al. 1999) au fait que fibres rompues se remettent en partie en contact en 

glissant dans la gaine de matrice. En fait, il nous semble plus vraisemblable, qu’il s’agisse de 

l’établissement de nouveaux contacts entre fibres voisines qui régisse cette diminution de 

résistance. En effet, lors de la rupture d’une fibre celle-ci à tendance à se rétracter dans sa 

gaine et à gonfler. Cette hypothèse est d’ailleurs cohérente avec le concept de longueur 

ineffective électrique introduite récemment (PARK J. B. et al 2002,  XIA Z. 2003 et al) par 

analogie à la longueur ineffective dans le cas du transfert de charge (mécanique) en bout 

d’une fibre coupée (ANNEXE VIII). Les fibres n’étant pas parfaitement alignées dans le 

composite, il y une chance qu’il ait contact entre une fibre rompue et les fibres voisines 

intactes permettant ainsi à nouveau le cheminement de courant à travers les fibres rompues 

(figure V-13). La diminution lente en fin de la phase de déchargement est quant à elle 

associée à la contraction des fibres. 
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Figure V-12 : Evolution de la charge et du nombre cumulé des événements d’EA en fonction du temps 

pendant les différents cycles de chargement/déchargement 
 

 

 
Figure V-13 : Notion de longueur ineffective électrique 

 

 

Si l’on suppose, en première approximation, que la conduction longitudinale est 

associée aux fibres dans la couche externe, il est alors possible d’avoir un ordre de grandeur  

du taux de fibres rompues dans cette couche à partir de la connaissance de la variation de la 

résistance au moment de la rupture de cette couche. En effet, l’équation V-7 permet de 

remonter au taux de fibres non-rompues participant à la conduction : 

Ineffective length

(a)

(b)

(c)

Ineffective length

(a)

(b)

(c)
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)RR(bh

L
V

c

f
f −

ρ=  Équation V-7 

Avec bh, section de la première couche dans ce cas.  

Bien entendu, cette équation suppose que seules les fibres non-rompues participent à 

la conduction. En fait, comme nous l’avons rappelé ci-dessus, cette hypothèse n'est pas tout à 

fait exacte, en effet, une fibre rompue peut participer à la conduction par contact avec des 

fibres non rompues voisines. Cependant, on peut supposer qu’au moment de la rupture les 

fibres sont suffisamment tendues et que la conduction associée aux contacts entre fibres peut 

être négligée.  

La fraction de fibres rompues, peut être donc déterminée à partir de la relation V-8 :  

   

Équation V-8 

f 0

f c

R -R
% fibres rompues =100×

R -R
 

avec R0 résistance initiale, Rf résistance au moment de la rupture (en tenant compte 

uniquement de la partie liée à la rupture des fibres) et Rc résistance de contact (négligeable ~ 

0,05Ω). 

Dans le cas de la figure V-11, le calcul donne 13 % de fibres rompues sur la couche 

externe au moment de sa rupture. Si l’on considère le modèle de répartition hexagonal des 

fibres l’épaisseur d’une couche dans un composite CFRP est de l’ordre de 10 µm, le nombre 

de fibres rompues déterminé par mesure de résistance est de l’ordre de 300. Ce résultat est à 

comparer à celui obtenu par analyse acoustique (Figure V-12) qui ne donne qu’environ 190 

signaux acoustiques associés à des ruptures de fibres. Ce résultat est surprenant car on 

pourrait s’attendre à un résultat contraire :  

- la variation de la résistance peut être minorée suite aux contacts entre fibres, 

- une même fibre dans une matrice peut rompre à plusieurs niveaux du fait du  

phénomène de transfert de charge. A priori la mesure de résistance ne doit pas être 

sensible, contrairement à l’EA, à ces ruptures ultérieures car elle est déjà rompue.  

Il est possible cependant que des fibres cassées initialement dans le composite ont un 

rôle dans la conduction par contacts avec ses voisines au départ. Ces contacts sont 

progressivement détruits au cours du chargement ce qui conduit à une surestimation du 

nombre de fibres cassées. En outre, le domaine d’amplitude retenu (> 65 dB) pour la rupture 

des fibres en EA est celui déterminé au paragraphe précédent sur la mèche. Il est possible que 

ce soit légèrement modifié du fait de l’environnement composite.  
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Néanmoins, ces résultats confirment que la mesure de la résistance électrique dans le 

sens des fibres est une technique valable pour le suivi de la rupture des fibres. Ce point est 

important car ce sont les fibres qui supportent principalement la charge dans les plis sollicités 

dans l’axe (quasiment 100% pour les composites à fibres de carbone).  

3. Composite hybride  

 

3.1. Effet de l’activation de l’AMF sur un composite hybride : 
approche à travers des essais de fluage  

 
Afin de mettre en évidence la contribution de l’incorporation de l’alliage à mémoire de 

forme sur le comportement du composite hôte, des essais de fluage (σ = 12 MPa) en flexion 

trois points ont été réalisés à des températures situées entre l’ambiante et Af sur un composite 

dans lequel un réseau de fils d’alliage à mémoire a été inséré au plus loin de la fibre neutre du 

coté de la phase tendue. Le fil est tendu avec une contrainte de 425 MPa avant insertion dans 

le composite. Le cycle de température étagé est identique à celui utilisé dans le chapitre IV 

dans le cas du suivi par l’alliage. Les températures de transformation sont celles obtenues au 

chapitre IV (As=52°C, Af=82°C, Ms=67°C). Le rapport L/h, longueur entre appuis sur 

épaisseur est égal à 40 de manière à minimiser le cisaillement. La largeur b est de 5mm. Le 

composite a un module d’environ 72 GPa (Vf environ 30 %).  

Les résultats sont données Figure V-14 sous forme de courbe déformation-temps. 

Après chaque essai à une température donnée l’éprouvette est déchargée et l’essai suivant 

n’est mené qu’après un temps d’environ deux fois celui de la phase fluage.  
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Figure V-14 : Essais de fluage en flexion trois points d’un composite hybride) 

 

La comparaison entre l’essai à T=30°C et T=70°C, montre que la présence d’alliage 

contribue à rigidifier le composite (la différence de déformation juste après la mise en charge 

environ est de l’ordre de 1,5.10-5). En effet on observe une diminution de la déformation 

instantanée, d’un part et on observe une légère diminution de la vitesse de fluage (en cours de 

fluage stationnaire).  

La rigidification du composite peut s’interpréter à l’aide d’un modèle de bilame décrit par 

CHOI Y.K. 2000. Le composite hybride comportant n fils, figure V-15a est assimilé pour le 

calcul à un bilame, figure V-15b de largeur b et d’épaisseurs respectives : 

- h1 épaisseur du composite (matrice du composite, hybride) 

- h2 épaisseur de la lame fictive en alliage à mémoire  

 

h1

h2

h
b

φ

≡≡≡≡
 

 (a) (b) 

Figure V 15 : Composite hybride équivalent 
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La section de cette lame fictive est égale à la somme des sections des fils d’alliage à 

mémoire: 

 b4nh 22 Φπ=  Équation V-9  

La déformation en compression-flexion de ce bilame sera due à une dilatation différentielle de 

ses composants et à la déformation de l’alliage associée à un effet mémoire qui sera dans 

notre cas largement majoritaire (~ 100 fois). Donc une variation de température du composite 

et de l’alliage, peut-être négligée. On peut montrer que la déformation totale est donnée par 

l’expression suivante : 

 σ−=ρ−=ε
c

2

Eh
h4h

3
2  Équation V-10  

Lorsque l’alliage est activé la face tendue va se contracter, contribuant ainsi à diminuer la 

flèche globale du composite. En considérant qu’à 70°C, environ 50 % de l’alliage s’est 

transformé en martensite et en reprenant les caractéristiques données au chapitre II (contrainte 

de recouvrement ~ 200 MPa) la relation V-10 donne une déformation de l’ordre de la 

déformation due à l’activation de l’alliage est d’approximativement 4.10-5. Cette valeur, 

quoique plus élevée, est du même ordre de grandeur que la différence observée lors des essais 

de fluage aux deux températures. La différence peut s’expliquer, d’un part par le fait que la 

transformation de l’alliage dans le composite est réduite, comme on l’a vu dans le chapitre 

précédent et la simplicité de l’approche.  

La diminution de la vitesse de déformation au cours du fluage est due probablement au 

caractère viscoélastique du matériau, qui retarde l’établissement de la déformation.  

Lorsque la température est augmentée jusqu’à 90°C, la déformation augmente à 

nouveau alors que l’alliage fini de se transformer, même si la déformation est inférieure à 

celle observée à 30°C. Il est probable qu’un phénomène de fluage se produit à l’interface dû 

encore au caractère visqueux du matériau, diminuant ainsi le transfert de charge entre le fil et 

le composite. C’est d’ailleurs dans cette gamme de température que l’amortissement de la 

résine (Figure II-2) commence à augmenter et les mouvements moléculaires à être plus 

intenses. Ce résultat illustre un point délicat pour l’utilisation des alliages à mémoire se 

transformant sous l’effet de la température pour le ralentissement des fissures pendant une 

durée relativement longue. Nous l’avons néanmoins tenté dans le paragraphe suivant. 
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3.2. Suivi d’endommagement et tentative de ralentissement 
d’une fissure dans un composite hybride  

 
Un composite hybride a été soumis à un essai de flexion dans le but d’initier un 

endommagement. La flexion trois points (Système Deben- Cf. Chapitre II §2.1.1) 

contrairement à la compression flambement qui a pour avantage de ne pas entrainer de 

ruptures sur la face en compression, a été choisie pour pouvoir suivre sous microscope 

optique in situ l’endommagement sur la face tendue du composite initialement polie 

(polissage de finition en alumine 0,1µm). La distance entre l’appui central et l’un des appuis 

extrêmes est de 30mm. L’endommagement sera, en outre, suivi in situ, par mesure d’émission 

acoustique (EA) et de résistance électrique (RE) (Figure V-18).  
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Figure V-16 : Dispositif expérimental simplifié (gauche) et réel (droite) 

pour l’essai de flexion  
 

L’éprouvette (0,35mmx5,3mmx70mm) (Figure V-17a) est réalisée par l’empilement 

de quatre couches de préimprégné UD et d’une couche de résine avec un tissage en coton. Le 

fil en AMF est incorporé dans l’éprouvette le plus près de la fibre neutre et maintenu tendu à 

l’aide d’une contrainte de 425MPa. Les températures caractéristiques sont les mêmes qu’au 

paragraphe précédent. La couche de résine a été introduite de manière isoler électriquement la 

couche supérieure du composite sur laquelle les électrodes seront déposées, pour que la 

mesure de résistance soit le moins possible perturbée par d’éventuelles ruptures en 

compression.  
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Figure V-17 : Section de l’éprouvette du matériau hybride Micrographie de l’alliage à mémoire de forme 

incorporé dans le CFRP (éprouvette endommagée) 
 

L’échantillon est dans un premier temps soumis à un chargement à vitesse contrôlée 

(15N/min) jusqu’à une force correspondant approximativement à 60 % de la contrainte à 

rupture (Figure V-18). Quelques phénomènes acoustiques de faibles amplitudes relatifs à des 

endommagements au niveau de la matrice se produisent au fur et à mesure. Pendant cette 

phase la résistance électrique reste constante et rien n’est observé au microscope optique. 

Après l’arrêt du chargement, la charge diminue lentement suite au phénomène de 

relaxation de contrainte et d’endommagement jusqu’à atteindre une quasi-asymptote. A ce 

stade, une activité acoustique intense est déjà observée (Figure V-18b) mettant en jeu de 

nombreux types de défauts : fissures matricielles (faibles amplitudes), décohésions fibre 

matrice et déchaussements (amplitudes moyennes) ainsi que des ruptures de fibres (grandes 

amplitudes). L’apparition des premières ruptures de fibres est bien mise en évidence par 

l’observation micrographique sur la figure V-19 et par la légère augmentation de la résistance 

électrique. 

 

 



Chapitre V 

 143 

20

30

40

50

60

70

80

90

100

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100

temps (s)

T
em

pé
ra

tu
re

 (
°C

) 
/ R

és
is

ta
nc

e 
(

ΩΩ ΩΩ
)

0

20

40

60

80

100

120

140

160

180

200

F
or

ce
 (

N
) 

Température (°C)
Résistance électrique
Force (N)

Af

Ms

As

55

56

57

58

59

6 0

72 0 8 2 0 9 2 0 10 2 0 112 0

 

(a)  

 

20

30

40

50

60

70

80

90

100

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100

temps (s)

R
és

is
ta

nc
e 

(
ΩΩ ΩΩ

) 
/ A

m
pl

itu
de

 (
dB

)

0

20

40

60

80

100

120

140

160

180

200

F
or

ce
 (

N
) 

/ N
om

br
e 

cu
m

ul
é 

de
 r

up
tu

re
 d

e 
fib

re
s

Amplitude (dB)
Résistance électrique
Force (N)
Nombre cumulé de ruptures de fibres

(a)

 
(b) 

 
Figure V-18 : Variations la charge, de la résistance électrique, de la température  

et de l’activité acoustique en fonction du temps s 
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Figure V-19 Observations des microfissures en fonctions du temps 

 

Un phénomène de rupture des fibres par flambement (Figure V-20a) qui résulte d’une 

combinaison de chargements en compression et en cisaillement a lieu sur la face en 

compression juste avant 600 s. Il est associé à une augmentation rapide du nombre de signaux 

acoustiques cumulés associés à la rupture des fibres. La résistance électrique n’est pas ou peu 

affectée. 

L’alliage est activé (par chauffage), juste après. La température de l’alliage (Figure V-

18a) est mesurée par un thermocouple inséré dans le composite le plus proche possible des fils 

d’alliage. Cette activation semble initier un endommagement important caractérisé par une 

diminution rapide de la charge, même si l’activation ralentit pour une part sa décroissance 

vers la fin. Ce comportement inattendu est probablement associé à une instabilité mécanique 

dans le composite engendrant des ruptures de fibres (EA et analyse optique sur la face tendue) 

et une augmentation rapide de la résistance. En revanche dans la seconde partie de 

l’activation, la résistance décroit pour atteindre un niveau inférieur à celui de départ. Ce 

résultat est probablement lié à des réarrangements fibres matrice complexes sur la fibre tendue 

(Figure V-20b). Néanmoins, le processus d’activation semble bénéfique. Durant la 

transformation inverse, la charge diminue à nouveau de manière rapide. 
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Durant une seconde activation, le comportement est approximativement le même avec 

une augmentation de la résistance au début, suivi par une décroissance au dessous du niveau 

de départ. Un accident observé sur la courbe de charge est l’effet bénéfique associé à la 

transformation martensitique.  

 
Figure V-20 : Faciès de rupture (a) sur la face en compression ; (b) sur la face tendue  de l’éprouvette 

 

4. Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons pu confirmer l’aspect sensible d’un CFRP dans les 

processus d’endommagement et ce grâce à la conductivité électrique des fibres de carbone. 

Cet aspect sensible a été mis en évidence à la fois par un essai de traction sur une mèche de 

fibres de carbone et de flexion par flambement sur un composite UD . Nous avons dans les 

deux cas pu corréler la mesure de résistance électrique et l’émission acoustique, 

Dans la dernière partie nous avons élaboré un matériau hybride CFRP/AMF dans le 

but qu’il soit à la fois un "observateur" de son état de santé et capable de remédier 

éventuellement aux endommagements qui s’y produisent. Des essais préliminaires 

d’activation par fluage en flexion sont encourageants. On observe une rigidification du 

matériau, l’alliage permettant par chauffage de développer des contraintes  capables de 

s’opposer à la déformation. Cependant l’effet est fortement dépendant du caractère 

viscoélastique du matériau hôte et donc du temps.  

Dans le cas d’échantillons endommagés, la complexité des phénomènes 

d’endommagement a rendu complexe l’analyse par RE et masqué pour une part l’influence de 

l’activation de l’alliage. Néanmoins des indicateurs (ralentissement de l’endommagement à 

certains niveaux, augmentation du niveau de l’endommagement lors de la transformation 

austénite → martensite) montrent que l’activation par chauffage d’un AMF peut s'opposer à la 

croissance de l'endommagement.  
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Conclusion Générale  

Les matériaux composites à matrice polymère sont de plus en plus utilisés pour des 

composants structuraux dans des ensembles technologiques allant du domaine des transports 

au génie civil du fait de leurs bonnes propriétés mécaniques, de leur densité réduite, de leur 

résilience élevée et de leur résistance aux agents corrosifs. 

Cependant, compte tenu de leur nature hétérogène et de leurs techniques de réalisation 

les composites sont exposés à deux types d’endommagement spécifiques pour lesquels les 

méthodes de contrôle développées pour les matériaux métalliques ne sont pas toujours 

pertinentes  

Dans notre travail, on s’est attaché à prendre en compte l’ensemble du « cycle de vie » 

d’un composite UD à renfort carbone (CFRP : Carbon Fiber reinforced Polymer) et 

matrice thermodurcissable (résine époxyde) de l’élaboration jusqu’à la dégradation à long 

terme et enfin d’étudier la possibilité du contrôle de l’endommagement.  

La fonction sensible est donc assurée par une partie du matériau lui-même, les fibres 

de carbone du matériau et la fonction actionneur par l’insertion d’AMF de type TiNi 

(fonction) qui doit permettre par chauffage de développer des contraintes capables de 

s’opposer ou au moins de ralentir la progression de l’endommagement. Ces matériaux ont été 

caractérisés du point de vue thermomécanique dans la première partie. 

Nous avons ensuite montré que la conductivité électrique d’un composite UD dépend 

fortement de la direction du courant par rapport à l’axe des fibres : La conductivité 

électrique parallèlement aux fibres est due aux flux de courant le long des fibres tandis que 

la conductivité perpendiculairement aux fibres est due aux contacts inter-fibres. Les deux 

conductivités dépendent bien évidemment de la fraction volumique de fibres Vf mais la 

conductivité transverse est sensible en plus à la microstructure (ondulation, désalignement des 

fibres, type et nombre de contacts inter-fibres) et n’existe qu’au dessus d’une valeur critique 

Vc, seuil défini par la théorie de la percolation. Dans le cas des composites étudiés Vc a été 

trouvé aux alentours de 26 %. Pour les composites industriels, c’est-à-dire pour des valeurs de 

Vf situées entre 30 et 70%, on se situe donc toujours au-delà du seuil de percolation. La 

conductivité électrique hors axe des fibres a été déterminée expérimentalement grâce à un 

montage expérimental spécifique qu’on a mis en place. Ce montage utilise une éprouvette en 

CFRP sous forme d’un disque, la résistance électrique étant mesurée entre le centre et des 

points discrets sur le bord du disque. Ces mesures ont permis de conclure que la résistivité en 



Conclusion générale 

 148 

fonction de l’angle entre fibres et passage du courant, peut-être déduite des valeurs des 

conductivités mesurées suivant les axes d’isotropie. 

Dans le cas des composites à matrice thermodurcissable comme les réseaux époxydes, 

la phase d’élaboration joue un rôle essentiel dans le comportement à long terme du matériau. 

La qualité de la matrice, phase liante du composite est, en effet, responsable en particulier du 

comportement mécanique en fluage lors du chargement hors axes des stratifiés, de la 

résistance au cisaillement interlaminaire et de la fonction de transfert à l’interface fibre 

matrice. La qualité du polymère issu du système réactif résine-durcisseur dépend des 

conditions de formation du réseau tridimensionnel. L'étude de la réticulation des systèmes 

époxy-amine révèle que la réaction est compliquée par l'interaction de la cinétique chimique 

et des changements de propriétés physiques. En condition industrielle, il est donc 

indispensable de veiller à optimiser et de contrôler activement le processus de cuisson lors de 

l'étape de fabrication des composites à matrice thermodurcissable. Le fait que la conduction 

électrique transverse des CFRP dépende du taux de contacts interfibre, nous a permis 

d’utiliser son évolution lors de la transformation des composites à matrice époxy M10 afin de 

déterminer les processus qui interviennent pendant la polymérisation tels que la gélification et 

vitrification. Les résultats sont en bon accord avec des essais menés dans les mêmes 

conditions sur DMA.  

Dans la même perspective d’utiliser les constituants du composite même afin de 

mettre en évidence son aspect sensible, nous avons montré que l’on peut mettre en évidence le 

début de la gélification par la mesure de la résistance électrique d’alliage à mémoire de forme 

inséré dans le composite dans la mesure où la transformation de l’alliage se produit dans la 

zone de gélification. En outre, Il est certain que la détermination des températures de 

transformation de phases (Martensite/Austénite) obtenues par mesure de résistance électrique, 

permettent de remonter aux contraintes grâce au diagramme de Clausius-Clapeyron qu’on a 

pu établir lors de quelques essais préliminaires 

 

Dans la dernière partie nous avons pu confirmer l’aspect sensible d’un CFRP et ce 

grâce à la conductivité électrique des fibres de carbone pour le suivi d’endommagement en 

comparant les résultats à des suivis d’émission acoustique. 

Enfin nous avons élaboré un matériau hybride CFRP/AMF. Des essais préliminaires 

d’activation par fluage en flexion sont encourageants. On observe une rigidification du 

matériau, l’alliage permettant par chauffage de développer des contraintes capables de 

s’opposer à la déformation. Cependant l’effet est fortement dépendant du caractère 
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viscoélastique du matériau hôte et donc du temps. Dans le cas d’échantillons endommagés, la 

complexité des phénomènes d’endommagement a rendu complexe l’analyse par RE et a 

masqué pour une part l’influence de l’activation de l’alliage. Toutefois, des indicateurs 

(ralentissement de l’endommagement à certains niveaux, augmentation du niveau de 

l’endommagement lors de la transformation austénite → martensite) montrent que l’activation 

par chauffage d’un AMF peut s'opposer à la croissance de l'endommagement.  
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ANNEXE I : Mécanismes d’endommagement dans les composites 

Le terme d’endommagement regroupe à la fois des modes de dégradations, créés par 

les sollicitations mécaniques et environnementales ainsi que les défauts intrinsèques dus à la 

mise en œuvre du matériau : e fibres rompues, désalignement des fibres, mauvaise répartition 

des fibres (zone plus ou moins riche en résine), porosités, hétérogénéités de structure de la 

résine (variation de la densité de réticulation des chaînes macromoléculaires), mauvaise 

adhésion et porosités le long des interfaces fibres/matrice et entre les plis du stratifié, ….. 

Les figures I-1 (a) et (b) illustrent respectivement ces différents types de dommages 

dans les composites unidirectionnels et multidirectionnels. 

 

 
 

(a) 

 
 

(b) 

Figure I-1 : mécanismes d’endommagement dans les composites 

 (a) : unidirectionnels ; (b) : multidirectionnels  

 

� Fissuration matricielle : les fissures matricielles commencent par des 

microfissures qui se développent autour des porosités et des inclusions. 
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Cette fissuration se propage perpendiculairement à la direction de 

sollicitation et peut engendrer une décohésion fibre-matrice. 

� Décohésion fibre-matrice : la décohésion se produit dans l’interface ou 

s’effectue le transfert de charge entre fibre et matrice, dans le cas des 

composites unidirectionnels, cette décohésion est étroitement liée à la 

qualité de l’interface. 

� Rupture de fibres : la rupture se produit lorsque la contrainte supportée par 

une fibre atteint sa contrainte à la rupture, ce sont surtout les plis les moins 

désorientés par rapport à la sollicitation qui sont les plus affectés. 

� Délaminage : ce type d’endommagement se produit majoritairement dans 

le cas des composites multidirectionnels, mais peut apparaître aussi dans le 

cas des matériaux UD suivant le type de sollicitation (flexion). Il se 

manifeste par une propagation de fissures interlaminaires. 
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ANNEXE II : Présentation du DMA 

 Le DMA (de l’anglais Dynamic Mechanical Analysis) est appelé aussi viscoanalyseur 

ou analyseur mécanique dynamique, cet instrument est dédié à l'étude et à la caractérisation 

des propriétés mécaniques de matériaux généralement viscoélastiques en particulier les 

polymères 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure II-1 : Aperçu du DMA 
 

Il permet de déterminer en particulier : 

� le module complexe d'Young (noté E*) ou de Coulomb (G*), en fonction 

principalement de la température et de la fréquence d'excitation ;  

� le facteur d'amortissement (ou facteur de perte), tangente delta (tgδ), en fonction de la 

température et de la fréquence ;  

� la température de transition vitreuse (Tg) qui dépend de la fréquence. Le 

viscoanalyseur est l'appareil le plus sensible pour la détermination de Tg.  

Ces grandeurs physiques sont des caractéristiques intrinsèques du matériau. Lors d'un 

essai mécanique dynamique, un échantillon subit une déformation oscillatoire. La contrainte 

résultante de l'échantillon est mesurée. 

Contrairement aux métaux et aux matériaux structuraux rigides, les polymères 

présentent des modules d'élasticité et des facteurs de perte qui varient fortement avec la 

température et la fréquence. Par ailleurs, ces propriétés dynamiques dépendent beaucoup de 
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leur composition et du procédé de fabrication. La technique DMA permet dès lors de 

caractériser finement un échantillon de matériau viscoélastique. 

Prepreg
[± 45° ]

ε = ε0 exp j(ωt - δ)

σ = σ0 exp jωt

ε

σ

 

 

Celle-ci représente un outil d'évaluation bien adapté aux polymères. Elle s'intègre à 

l'ensemble des méthodes d'Analyse Thermique (DSC, thermodilatométrie….). 

Les applications du viscoanalyseur sont nombreuses et concernent différents secteurs 

d'activité : acoustique ; industrie textile, papetière, agroalimentaire ; transports (pneumatiques, 

sièges, insonorisants, adhésifs, matériaux composites...) ; recherche et développement, etc. 
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ANNEXE III : Caractérisation des fils TiNiCu dans un état martensitique après un 

recuit à 425°C 

� Caractérisation en traction : 
 

Les fils de NiTi ont été mis en forme par filage à froid. Les traitements de recuit 

permettent de réorganiser et d'éliminer des défauts dans le fil de NiTi. La figure III-1 présente 

les courbes contrainte-déformation obtenues sur l’alliage brut de livraison et recuit à 425°C 

pendant 1 heure. Les essais sont réalisés avec une vitesse de déplacement constante de 

2mm/min à température ambiante jusqu’à la rupture. Le comportement global du fil TiNiCu 

est tout à fait en accord avec celui qui est présenté dans la littérature (MERCIER O. et al. 

1982 ; LIN H.C. et al.1994 ; ARAUJO C.J. 1999). Durant le traitement de recuit à 425°C 

pendant 1h, les dislocations sont réarrangées et partiellement éliminées. Après le traitement, il 

subsiste à la température ambiante une fraction faible d’austénite résiduelle et on peut penser 

qu’elle se déstabilise à la limite pseudoélastique (σR
M). A partir de cette valeur, le quasi 

plateau observé est associé à la réorientation des variantes de martensite sous l’effet de la 

contrainte externe. Les zones suivantes peuvent être attribuées très raisonnablement à la 

déformation réversible de la martensite orientée jusqu’à la limite d’écoulement plastique ou 

d’écrouissage (σY
M) suivi de la déformation plastique. Le plateau horizontal de réorientation 

des variantes de martensite n’est pas observé pas lorsque l'échantillon n’a subi aucun 

traitement thermique. Pour l’échantillon traité le plateau apparaît à partir d'une contrainte 

d'environ 87 MPa (σR
M) et la déformation plastique à la contrainte de 580 MPa (σY

M).  

  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure III-1 : Courbes effort - déformation réalisées sur des échantillons à l’état brut (a) 
et à l’état recuit 1h (b) 
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� Détermination des températures de transformation par mesure de résistance 
électrique sous contrainte nulle de l’alliage recuit 1h à 425°C:  

 
La mesure de la résistivité (ou de la résistance électrique) en fonction de la 

température est classiquement utilisée pour la détermination des température de 

transformation des alliages à mémoire de forme. En effet, la résistivité de l’alliage dépend du 

pourcentage d’austénite. Les températures de transformation sont déterminées par la méthode 

des tangentes (figure III-2).  
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Figure III-2 : Courbes résistance-température réalisées sur des échantillons à l’état recuit 1h  
sous contrainte nulle 
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ANNEXE IV : Différentes méthodes de caractérisation thermodynamique de l’alliage 

éduqué 

Courbes d’hystérésis en résistance et en déplacement en fonction de la température, 

obtenues par trois méthodes, pour la détermination des températures de transformation de 

phase de l’AMF : 

1. Mesure de la résistance d’un fil contraint dans un four en montée et descente en 

température : 
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2. Mesure de la résistance d’un fil contraint par DMA en montée et descente en 

température : 
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3. Mesure du déplacement d’un fil contraint par DMA en montée et descente en 

température : 
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ANNEXE V : Influence des électrodes sur la mesure de la résistance électriques au cours 

d’un cycle de température  

 
1-Evolution de la résistance des électrodes dans le domaine de température balayé 

L’évolution de la résistance électrique de l’électrode, de longueur 200mm, a été 

déterminée de l’ambiante jusqu’à 120°C (figure V-1 
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Figure V-1 : Evolution de la résistance électrique de l’électrode seule  

en fonction de la température 
 

Cette figure montre que l’évolution de la résistance de électrode seule, en plus d’être 

faible n’évolue pas dans la gamme de température considérée.. 

 
 

2-Influence du contact’électrode/composite   

 
Afin de vérifier que les processus observés par la mesure de la résistance électrique 

transverse ne sont pas entachés d’erreur du fait de la modification des contacts électriques au 

cours de la polymérisation, un échantillon à été préparé avec des zones prépolymérisées au 

niveau des prises d’information (Figure V-2): 
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Figure V-2 : Echantillon servant pour l’étude de l’influence des contacts  

entre électrodes et fibres de carbone 
 

On procède ensuite à un cycle thermique étagé : 2h 80°C et 2h 120°C Les résultats 

sont illustrés figure V-3.  
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Figure V-3 : Variation de la résistance électrique pour un échantillon ayant subi  
une réticulation locale aux alentours des électrodes avant le cycle de polymérisation 

 

Cette figure met en évidence que les résultats sont similaires aux précédents et que par 

conséquent l’effet des contacts électrodes/fibres de carbone est négligeable sur les variations 

de résistance électrique mesurées pendant la réticulation du polymère. 
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ANNEXE VI : Comparaison des essais de résistance électrique et des essais DMA pour 

le suivi de polymérisation 
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ANNEXE VII : Emission acoustique 

L’émission acoustique (EA) est due au relâchement local d'énergie stockée sous forme 

d'énergie élastique (exemple : ouverture d'une fissure). 

Les sources d’EA sont très diverses. L’émission acoustique peut ainsi être associée à 

la déformation plastique localisée ou non des alliages métalliques, à la création et la 

propagation de fissures, à la transformation de phase (transformation martensitique)…L’EA 

est la manifestation mécanique ou ultrasonore de microdéplacements internes à un matériau. 

D’une façon générale, les ondes de nature et de fréquence diverses, se propagent à 

l’intérieur du matériau, subissent d’éventuelles modifications, et atteignent finalement la 

surface de l’échantillon. La vibration de la surface est enregistrée, convertie en tension à 

l’aide d’un capteur piézoélectrique puis amplifiée. Une voie de détection du signal d’EA se 

compose donc d’un capteur placé en contact mécanique avec le matériau dans lequel se 

propage l’EA (utilisation d’un couplant à l’interface), et d’un amplificateur. 

La technique d’émission acoustique est une technique très prometteuse à laquelle on 

accorde de plus en plus d’attention, que ce soit pour le suivi de “l’intégrité” de structures en 

service, ou pour l’étude des mécanismes de rupture. Il existe deux types d’émission 

acoustique : une émission continue due à un nombre très important de petits mécanismes très 

rapprochés dans le temps (déformation plastique des métaux par exemple), et une de type 

impulsionnel (par salves) de forte amplitude et de courte durée. Ces salves ont la forme de 

sinusoïdes amorties (figure VII-1). 
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Figure VII-1 : Principaux paramètres d’une salve d’émission acoustique 
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Mesures en émission acoustique 

Les méthodes de comptage 

� Comptage cumulé de coups 

Si on place un seuil sur le signal, on peut compter tous les dépassements de ce seuil et 

convertir en tension analogique l’information contenue dans ce compteur. On obtient alors 

une courbe toujours croissante dite "de coups cumulés". Ces mesures donnent une information 

utile pour déceler la présence d’émission acoustique et estimer l’activité acoustique. La 

mesure n’est en revanche pas de très bonne qualité parce que deux salves d’amplitude et de 

durée très différentes peuvent donner le même nombre de coups. 

� Comptage cumulé d’évènements (ou de salves) 

Le compteur est incrémenté à chaque nouvelle salve. L’information est de meilleure 

qualité que dans le cas précédent dans la mesure où il n’y a pas d’ambiguïté d’interprétation 

de la valeur issue de l’instrument de mesure. 

Mesures de paramètres 

Grâce à l’acquisition et au stockage des informations, il est possible de mesurer et 

d’enregistrer, pour chaque salve, des paramètres tels que (figure VII-1) : 

- "l’heure d’arrivée" de la salve, 

- le temps de montée, 

- la durée de la salve, 

- des paramètres externes (force, déplacement…). 

Détection, identification et suivi de l’endommagement 

Les sources d’EA peuvent être multiples. La plupart des études de l’EA dans les 

matériaux composites sous chargement statique ou dynamique, s’attachent donc plus à 

mesurer des évolutions qualitatives en fonction du temps qu’à quantifier les phénomènes 

observés. On peut ainsi distinguer les différentes approches suivantes : 

 

� Détection du temps d’apparition des premiers endommagements (temps, 

contrainte…). BUNSELL A.R.  et al. 1983 montrent que l’utilisation de l’analyse en 

amplitude et le comptage d’évènements permettent de détecter la rupture de première 

couche dans des stratifiés carbone-époxyde. 
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� Quantification des dégradations. Certains travaux corrélant le nombre de coups au 

nombre de fibres rompues au sein de composites UD (0°) (HAMSTAD M.A. et al. 

1986). De même, (FAVRE J.P. 1992), quantifie l’accumulation de fissures 

transverses dans un stratifié croisé par analyse du nombre de coups et de la 

distribution en amplitude. 

� Localisation des dégradations (utilisation de plusieurs capteurs, KARGER-KOCSIS J. 

et al. 1993). 

� Identification des mécanismes (analyse des signatures acoustiques). L’identification 

du signal fait l’objet de nombreux travaux, dont le principal objectif est d’établir des 

corrélations entre modes d’endommagement et paramètres d’E.A. Les grandeurs 

fréquemment utilisées (figure VII-1) peuvent être classées de la façon 

suivante (ROCHAT-RETOURNE N. 1991): 

Paramètres de forme : Ils permettent la caractérisation de l’enveloppe du signal : 

amplitude maximale, temps de montée (temps entre le début du signal et le point d’amplitude 

maximale). 

Paramètres énergétiques : Ils permettent une analyse du “contenu énergétique” du 

signal. L’intégration du carré de l’amplitude du signal donne une valeur assimilable à 

l’énergie. L’intégration du carré de la tension efficace du signal est, quant à elle, directement 

liée à l’énergie. 

Paramètres fréquentiels : Ils sont obtenus par transformée de Fourier du signal 

enregistré. Les différents paramètres sont ensuite corrélés avec les endommagements observés. 

Amplitude 

Dans le cas des matériaux composites, les distributions d’amplitude ont été largement 

étudiées. Il faut par ailleurs noter que l’amplitude est un paramètre qui ne dépend pas du seuil 

choisi, à la différence du nombre de coups et de la durée de l’événement. L’apparition de 

salves d’amplitudes élevées est généralement indicatrice de l’extension critique de défauts 

(grandes fissures, ruptures de fibres par paquets…). 

Energie 

Les mécanismes de rupture sont généralement classés dans l’ordre suivant (du plus 

énergétique au moins énergétique) : Ruptures de fibres – Décohésions interfaciales et 
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déchaussement de fibres – Délaminages – Fissuration matricielle (KARGER-KOCSIS J. et al. 

1993 ; DE MEESTER P. et al. 1985). 

(HERROU J. et al. 1983) comparent les signaux RMS pour trois matériaux composites 

(±45°) sollicités en traction (le paramètre RMS est proportionnel à la racine carrée de 

l’énergie). Ils notent que le spectre RMS présente des amplitudes d’autant plus faibles que le 

matériau est déformable. 

Par ailleurs, (BERTHELOT J.M. 1988) souligne qu’il est nécessaire de tenir compte 

du fait que, si les amplitudes des signaux dépendent de l’énergie mise en jeu lors d’un 

événement, elles dépendent également des caractéristiques dynamiques de l’événement. Selon 

ces auteurs en effet, l’énergie libérée lors d’un mécanisme de rupture dépend : de la nature du 

phénomène (rupture de fibre, de matrice…), de la surface de rupture créée, et de l’interaction 

après rupture entre la zone endommagée et la zone voisine. L’énergie libérée lors de la 

rupture d’une fibre sera ainsi plus élevée dans le cas d’une faible adhérence fibre-matrice. 

Durée 

Les évènements de courte durée sont généralement associés aux ruptures de fibres et 

de matrice, tandis que les délaminages, décohésions interfaciales et mécanismes de friction 

associés engendreraient des salves de longue durée (MINOSHIMA K. 1991). 

Spectre de fréquence 

Il semble que les ruptures de fibres se traduiraient par des fréquences élevées, tandis 

que les faibles fréquences seraient associées aux phénomènes liés à la matrice (fissuration et 

mécanismes de friction associés) (PONSOT B. 1987) met également en évidence la possibilité 

d’une discrimination des mécanismes d’endommagement par une analyse en fréquence. 

Synthèse 

L'identification par EA des mécanismes d’endommagement intervenant au sein d’une 

structure composite est un problème relativement complexe sujet à controverse, et ce, pour les 

raisons suivantes : 

� Les conditions d’essais (type de capteur, couplant, gains d’amplification et de 

filtrage), ainsi que les paramètres fixés par l’utilisateur (tension seuil, temps 

mort…), et les bruits générés par l’environnement peuvent considérablement 

perturber les mesures d’EA. 
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� En outre, la complexité des phénomènes de propagation d’ondes dans les 

composites (anisotropie, hétérogénéité, atténuation…) peut impliquer une 

déformation non négligeable de l’onde avant même qu’elle ait atteint le capteur. 

� Enfin, la grande diversité des mécanismes d’endommagements des composites 

ajoute également à la difficulté de leur identification. 
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ANNEXE VIII : Transfert de charge 
Les fibres qu’on utilise en général sont de longueur finie. Pour analyser le 

comportement en traction d’un matériau composite, il faut donc intervenir la longueur 2l des 

fibres. Une fibre est caractérisée par sa longueur 2l et son rayon r (section circulaire). 

La figure VIII-1 montre comment s’effectue le transfert de contraintes entre la matrice 

et une fibre discontinue de longueur 2l. Sous l’action d’une contrainte σc, la fibre est soumise 

à une contrainteσf, à cause du transfert de charge qui s’effectue via l’interface fibre-matrice, 

sous l’action du cisaillement τi qui s’exerce à l’interface. 

  

  
 (a) 

 

 

 

 

 

(b) 

 

 

 

 

 

 

Figure VIII-1 : (a) Fibre discontinue dans une matrice ductile. (b) Effet d’une tension parallèle à la fibre 

sur la déformation de l’ensemble. (c) Répartition du cisaillement à l’interface fibre/matrice.  

(d) Répartition de la tension dans la fibre. La longueur de la fibre est 2l 

 

La figure VIII-2 illustre schématiquement l’état des contraintes dans la zone où 

s’effectue le transfert progressif de la contrainte entre la matrice et la fibre. La valeur de la 

contrainte varie de sf à σf à σf+dσf, pour un élément de longueur dx. Sous l’action de la 

tension sc et du cisaillement t qui s’exerce à l’interface matrice-fibre.  
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fibre 
x 

τi  

σf σf + 2r σf+dσf σf 

  
 

Figure VIII-2 : Equilibre des contraintes dans un élément dx de fibre courte 

 

L’équilibre de cet élément est obtenu lorsque : 

σf. π.r
2 + 2π.r.dx.τi= (σf + dσf).π.r

2                Equation VIII-1 

Soit : 

dσf /dx = 2τi/r                                    Equation VIII-2 

En considérant que la matrice possède un comportement élasto-plastique, et en 

intégrant entre q.l et l, soit en terme de contrainte entre σf et 0, on obtient : 

σf = 2.l.(1-q).τi/r   (τi>0)                                      Equation VIII-3 

 

 Lorsque la fibre est suffisamment longue, la contrainte σf atteint sa valeur maximale dans la 

partie centrale de la fibre, caractérisée par x<l(1-q), on alors 

σfmax = 2q τi..l/r                                     Equation VIII-4 

 

La contrainte est maximale dans la partie centrale de la fibre, on la note σfmax, le long 

de cette partie, la déformation de la matrice ε m est égale à celle de la fibre ε f (déformation 

globale du composite ε c) ce qui engendre : 

σfmax = σc.Ef /Ec                                                 Equation VIII-5 

 l l 

l t 

l 

 

Figure VIII-3 : répartition des contraintes pour 3 longueurs différentes de fibres de même section, dans un 

composite, la longueur de transfert lt. 
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La longueur de transfert lt dépend de la contrainte à l’interface et par conséquent de la 

contrainte appliquée, pour une contrainte donnée (σc), appliquée sur le composite, la longueur 

de transfert est définie comme étant la partie de la fibre supportant le cisaillement engendré 

par σc lorsque la contrainte dans la fibre atteint D’après la figure VIII-3, on a : 

l t=r.σfmax /2τi                                                  Equation VIII-6  

On définit la longueur de transfert critique lc, qui est indépendante du chargement 

appliqué : 

lc=r.σfult /2τi                                                   Equation VIII-7  

3 cas se proposent : 

� 1er cas : la fibre est suffisamment longue (l>lc), dans ce cas lt augmente sous l’effet du 

chargement σc, jusqu’à ce qu’on ait lt=lc (ou σfmax=σfult), à ce moment, la fibre rompt 

vers son centre. 

� 2ème cas : la fibre est de longueur l=lc, dans ce cas, la rupture se produit lorsque 

σfmax=σfult, ceci correspond à la limite de la contribution de la fibre dans le mécanisme 

de rupture du composite. 

� 3ème cas : l<lc : dans ce cas la rupture n’affecte pas la fibre et se produit dans la matrice, 

en effet les fibres sont trop courtes pour que la valeur de la contrainte maximale 

auxquelles elles sont soumises atteignent σfult. 

 

On peut conclure que dans le cas de fibres longues (1er cas), une fibre rompue continue à 

renforcer le composite tant que sa longueur est supérieur à la longueur critique lc.
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ANNEXE IX : Réalisation des électrodes 

 
Avant de pouvoir effectuer le suivi des variations de la résistance électrique en cours 

des essais au sein du composite, il est capital de réaliser des électrodes adéquates. En effet, la 

nature et la qualité de ces contacts vont être déterminantes dans les résultats obtenus. Pour 

garantir une fiabilité et une reproductibilité des résultats, la valeur de la résistance de contact 

doit rester constante durant l’essai, c'est-à-dire que les variations mesurées sur la résistance 

doivent correspondre uniquement aux modifications qui affectent l’état du composite. 

La plupart des auteurs utilisent des méthode semblable (CEYSSON O. 1996 ; 

THIAGARAJAN C. 1994 ; KADDOUR A.S 1994 ; SCHULTE K. 1989 ; ANGELIDIS N. 

2004,…), il s’agit en général d’un adhésif conducteur de courant qui permet de coller le fil 

électrique ou un contact en cuivre sur les fibres de carbone, la surface sur laquelle est 

appliquée cette colle est préalablement polie afin d’exposer les fibres, qui sont éventuellement 

couvertes par la résine.  

(ABRY J.C. 1989) a procédé différemment afin d’assurer un meilleur contact entre les 

fibres et l’électrode, sa méthode consiste à réaliser des électrodes de cuivre par l’intermédiaire 

d’un dépôt électrolytique directement sur les fibres à l’aide d’une solution de Sulfate de 

Cuivre. Nous avons eu recours à cette technique pour nos premiers essais mais nous avons 

rencontré des difficultés pour les faibles fractions volumiques en carbone où l’adhésion était 

assez faible et l’électrode avait tendance  à se décoller à la moindre manipulation de 

l’échantillon. Le tableau II-2 résume les différentes techniques utilisées et la limitation de leur 

usage dans notre cas. Pour cette raison nous avons opté pour une technique différente 

consistant à incorporer l’électrode dans l’échantillon lors de sa réalisation. Cette technique 

s’avère préférable pour les mesures de résistance longitudinale et transversale et en plus 

indispensable pour les essais de suivi de polymérisation comme précisé dans le tableau IX-1. 
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Principe de la 
technique 

Avantages  Inconvénients 

La peinture 
d’argent est 
constituée de 
particules d’argent en 
suspension liquide de 
résine 
thermoplastique ou 
époxyde jouant le 
rôle de liant.  

• Facilité d’application • Facilité de décollement 
• Variation des propriétés 

électriques avec la 
température 

Le ciment de carbone 
possède la structure 
d’une pâte visqueuse 
et conductrice. Après 
séchage à l’air, il ne 
reste que le carbone 
avec l’agent liant 
(acrylique).  
 

• Facilité d’application • Adhésion imparfaite à 
l’échantillon suite à la 
présence de porosités 
aboutissant à la non 
reproductibilité des 
résultats de mesure 

Pulvérisation d’un 
mélange or-chrome : 
étant réalisé sur les 
extrémités de 
l’échantillon, elle est 
suivie par un 
positionnement des 
fils conducteurs et un 
collage à la peinture  
d’argent. 
 

• Facilité d’application • Variation des propriétés 
électriques avec la 
température 

Electrodéposition : 
dépôt électrolytique 
direct sur les fibres à 
l’aide d’une solution 
de Sulfate de Cuivre 
 

• Bonne adhésion pour 
les taux élevés en 
fibres de carbone 

• Non adhésion à 
l’échantillon  pour les 
faibles fractions 
volumiques en fibre de 
carbone ou 
perpendiculairement à 
celles-ci. 

• Décollement facile lors 
du soudage des fils 
électriques suite à la 
fusion locale de la résine 

• Non maîtrise de 
l’épaisseur de la couche 
déposée 

• Complexité d’application 
dans des zones restreintes 

• Procédé lent et délicat 
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Incorporation dans 
l’échantillon de tiges 
métalliques 

• Insensibilité aux 
différentes 
manipulations de 
l’échantillon 

• Faible sensibilité à la 
variation de la 
température 

• Haute conductivité 
électrique permettant 
une meilleure 
précision 

• Possibilité de réduire 
graduellement les 
dimensions de 
l’échantillon par 
polissage sans affecter 
le contact 
électrode/échantillon 

• Nécessité de préparer 
l’échantillon soi-même 

 
Tableau IX-1 : Tableau comparatif des différentes techniques  

de réalisation d’électrodes 
 

Les figures ci-dessous représentent un aperçu des contacts électrodes/échantillon pour 

trois techniques différentes : 

 
 

 
(a) 

 

 
(b) 

 
 

 
(c) 

 
 

Figure IX -1 : Quelques technique utilisées pour la réalisation d’électrodes 
 

La figure (a) réalisée par Angelidis (ANGELIDIS N. 2004), présente une bonne 

adhésion de la peinture d’argent, la limitation de cette technique est la variation de la 

conductivité de l’électrode  suite à la transformation affectant le solvant de la colle pour les 

températures élevées. 

Fibres de carbone/résine 

Cu par électrodéposition 

Décollement 
après 
soudage 

50µm 
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La figure (b) est réalisée par Angelidis aussi et montre des creux au niveau de 

l’interface électrode/échantillon ce qui présente un inconvénient pour les mesures de 

résistance électrique. 

La figure (c) présente le problème que nous avons rencontré avec l’électrodéposition 

sur les fibres orientée 90° et à faible fraction volumique en fibre, l’électrode à tendance dans 

ce cas de figure à se décoller suite à la fusion de la résine époxyde lors du soudage des fils 

électriques. 

 

 

 
Figure IX -2 : aperçu d’une coupe de l’échantillon en CFRP avec 

électrodes incorporées 
 

La figure IX-2 présente le cas d’électrodes incorporés dans l’échantillon, réalisés par 

nos soins. L’adhésion entre le composite et les électrodes est très bonne. 

Electrodes 
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ANNEXE X : Loi de comportement mécanique 

Un matériau composite est constitué de l’assemblage de deux matériaux de nature 

différente, le plus souvent sous forme d’un empilement de couches élémentaires. On obtient 

ainsi des stratifiés multicouches, permettant l’obtention de propriétés que l’on ne peut pas 

obtenir avec un seul des constituants. 

Pour remédier aux faiblesses mécaniques des polymères, on réalise des composites en 

incorporant dans le polymère (matrice) des renforts (verre, carbone, kevlar) avec des 

propriétés mécaniques supérieures. Ces renforts en majorité sous forme de fibres continues ou 

discontinues de quelques micromètres de diamètres (par exemple verre de l’ordre de 10 à 20 

mm).  

Un composite est dit unidirectionnel si les fibres de renfort sont continues et orientées 

dans une direction privilégiée : 

3 (T’)

2 (T)

1 (L)

3 (T’)

2 (T)

1 (L)
 

� Direction parallèle aux fibres → direction longitudinale (L)  

� Directions perpendiculaires aux fibres → direction transversale (T, T’)  

� Comportement du matériau dans les directions T et T’ pratiquement identique 

→ isotrope transverse 

 

Loi de Hooke dans le cas du pli unidirectionnel :  
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Les coefficients indépendants sont : 

- EL : module d’Young suivant l’axe L  

- ET : module d’Young suivant l’axe T  

- GLT : module de cisaillement dans le plan LT  

- νLT : coefficient de Poisson 

la matrice étant symétrique : νLT ET = νLT EL 

 

Les modules d’Young sont déterminés par essais de traction ou de flexion dans le sens 

des fibres (sens long) pour le module EL ou perpendiculairement aux fibres (sens transversal) 

pour le module ET. 

Le module de cisaillement GLT est en général déterminé par un essai de torsion autour 

de l’axe des fibres (L). 

 

Les composites stratifiés peuvent être assimilés à un 

empilement de plis UD. On peut par la théorie des stratifiés 

déterminer les valeurs approchées de leurs constantes élastiques 

connaissant celles du pli UD.  
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ANNEXE XI : Essai de fluage 

Les polymères, et par conséquent les matériaux composites à matrice organique, 

présentent un comportement dépendant du temps. Ce comportement se situe d’une façon 

intermédiaire, entre le comportement d’un solide élastique et celui d’un liquide visqueux. 

Les représentations rhéologiques de ce type de matériaux feront donc intervenir deux 

éléments rhéologiques simples : le corps de Hooke et le liquide de Newton. 

 

La complexité de ce comportement peut être illustrée par des expériences simples : 

� Un polymère soumis à une contrainte constante au cours du temps se déforme 

continûment (fluage), 

� La contrainte nécessaire pour maintenir une déformation constante au cours du 

temps diminue (relaxation), 

� Si on applique une sollicitation sinusoïdale σ, la réponse ε est observée avec un 

déphasage δ: on n’est alors ni dans le cas d’un solide idéalement élastique (δ = 0°), 

ni dans le cas d’un liquide purement visqueux (δ = 90°). Le déphasage est 

intermédiaire, c’est-à-dire qu’une partie de l’énergie est conservée, tandis que 

l’autre est dissipée sous forme de chaleur. 

 

On appelle fluage l’évolution de la déformation au cours du temps, ε(t), d’un 

matériau soumis à l’application instantanée d’une contrainte σ0 maintenue constante par la 

suite. En pratique, quelque soit le type d’essai mécanique adopté, on remarque que cette 

définition ne peut être rigoureusement respectée puisqu’il est difficile de maintenir une 

contrainte constante dans le temps : 

� En traction, on a apparition à un certain stade de l’essai, d’une zone de 

déformation localisée impliquant une diminution de la section donc 

une augmentation locale de la contrainte. 

� En flexion, la répartition non homogène de la contrainte est inhérente à 

la nature de ce type de sollicitation. 

� En outre, l’application instantanée de la force introduirait des effets 

d’inertie et de rebonds très préjudiciables à l’obtention de résultats 

corrects. 

Il en résulte que le chargement de l’éprouvette se fait à vitesse constante, et que 

l’on travaille à force constante. 
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Dans ce type d’essai, on peut déterminer la complaisance de fluage, définie par le 

rapport de la déformation sur la contrainte imposée : 

 

( ) ( )
0σ

ε t
tD =

                          Équation XI-1 

 

avec ε(t), déformation et σ0, contrainte appliquée 

 

La déformation ε(t) peut se décomposer en plusieurs parties distinctes (Figure XI-

1) 

� Une déformation instantanée ε 0, qui se produit dès l’application de la contrainte ε 0 

au temps t0. Cette déformation fait intervenir une composante élastique εe, et dans 

certains cas, une composante plastique εp, (selon le niveau de contrainte considéré). 

On peut ainsi écrire: 

pe εεε +=0  

� Une déformation dite "différée", ou déformation de fluage, εf (t), constituée d’une 

composante viscoélastique (linéaire ou non) également appelée anélastique εve (t), 

et selon les conditions de sollicitations, d’une composante viscoplastique, εvp (t): 

( ) ( ) ( )ttt vpvef εεε +=
 

Si l’on supprime instantanément la contrainte, la recouvrance de la déformation 

peut se décomposer de la façon suivante: 

� Recouvrance instantanée de la déformation élastique εe. 

� Recouvrance différée, au cours du temps, de la déformation viscoélastique εve (t). 

Le temps nécessaire à cette recouvrance est en général supérieur au temps de 

fluage et dépend des conditions d’essais. 

La déformation permanente (non recouvrable) observée en fin de recouvrance est 

due aux déformations plastique et viscoplastique accumulées pendant l’essai de fluage, 

et/ou à l’apparition et à la croissance d’endommagements au sein du matériau. 
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Contrainte
appliquée

Déformation
totale

Temps

Temps

σo

Déformation instantanée :
εe+ εp

Déformation différée Recouvrance instantanée

Recouvrance différée

Déformation permanente : εp + εvp

Déformation de
fluage : εf

ε0

εvp

εve

to t1
 

Figure XI-1 : Evolution de la déformation en fonction du temps lors d’un essai de fluage-recouvrement 
 

De nombreux paramètres expérimentaux ont une forte influence sur le fluage de 

matériaux composites à matrice organique. Ils peuvent être classés de la façon suivante: 

� les constituants du composite (fibres, matrice, interface), 

� la "configuration", ou architecture, de l’échantillon: orientation des 

fibres par rapport à l’axe de la sollicitation mécanique, séquence 

d'empilement, 

� les conditions de sollicitation: contrainte appliquée, température, 

humidité 

L'observation des courbes de fluage εf(t) de composites CFRP permet la distinction 

de trois zones (Figure XI-2) : 

 

I II III

Rupture

Déformation 
de fluage

Temps  
Figure XI-2  Courbe de fluage d’un composite CFRP 
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� Zone 1 : Zone de fluage primaire, retardé ou transitoire 

Cette zone s’étend sur un intervalle de temps d’autant plus réduit que les 

conditions de sollicitation sont sévères. C’est une phase d’accommodation de la contrainte. 

Elle est caractérisée par une diminution continue de la vitesse de fluage. Elle correspond à 

une réorganisation du matériau (alignement des fibres, orientation de la structure 

moléculaire de la matrice) suite à l’application de la charge. 

� Zone II : Zone de fluage secondaire ou stationnaire 

Cette zone, très étendue, est caractérisée par une vitesse de fluage constante et 

minimale. C’est une phase de stabilité. La vitesse de fluage est une grandeur thermo-

mécaniquement activée, et peut être exprimée comme suit : 

( ) ( ){ } 






−⋅⋅=
•

RT

Q
A n

T expsinh, ασε σ

             Équation  XI-2  

Avec  

      A, α, n : constantes 

 σ : contrainte appliquée 

 Q :  énergie d’activation 

 R :  constante des gaz parfaits 

 T :  température  

 

Pour les faibles niveaux de contraintes, on peut écrire : ( ) nn BA σασ ≈⋅ sinh   

Pour les contraintes élevées : ( ) ( )nn CA ασασ expsinh ⋅≈⋅  

 

Il est par ailleurs établi (HUGO J. 1993) que les mécanismes se produisant dans la 

zone II contrôlent le fluage, l’endommagement et la rupture en fluage. On peut ainsi relier 

la vitesse de fluage au "temps critique" (temps de passage de la zone II à la zone III), ce 

dernier caractérisant en effet la durée de vie du matériau sollicité. 

� Zone III : Zone de fluage tertiaire ou accéléré 

C’est une phase d’endommagement. On observe une augmentation brutale et 

continue de la vitesse de fluage à partir du temps critique défini ci-dessus, qui conduit à la 

rupture finale du matériau. 
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