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Le secteur du transport fait aujourd’hui face, plus que jamais, a la problématique d’économie
d’énergie qui passe notamment par un allégement des structures. Parmi les différentes solutions
envisagées, I’utilisation des matériaux composites est une voie prometteuse. En conséquence,
au cours de ces derniéres années I’utilisation de ces matériaux dans le domaine du transport est
en croissance rapide et réguliere, croissance soutenue par la diversité des applications possibles
et le compromis masse/performance que ces matériaux présentent. Dans le cas particulier des
composites a matrice thermoplastique qui nous intéressent dans ce travail, leur soudabilité, leur
résilience, ou encore la perspective de leur recyclabilité en font des candidats de choix face aux
composites a base d’une résine thermodurcissable. Cependant, la mise en forme des composites
a matrice thermoplastique reste a ce jour encore délicate, en comparaison avec ceux dont la
matrice est thermodurcissable, en raison notamment de leur forte viscosité et de leur haute
température de mise en ceuvre lorsqu'il s'agit de polymeres hautes performances (PPS, PEEK,
PEKK ...). En outre, I’utilisation de polymeres plus visqueux a pour conséquence d’augmenter
le temps de mise en forme dans un secteur ou les contraintes sur les cadences de production
sont importantes.

Les travaux présentés dans ce manuscrit s’inscrivent dans le cadre du programme TAPAS
(ThermoplAstic Process for Automotive Composite Structures) de 1’Agence Nationale de la
Recherche (ANR). Ce projet, porté par la société Solvay, a démarré en février 2012 avec la
collaboration de plusieurs industriels et laboratoires académiques spécialisés. La Figure 1

rassemble I’ensemble de ces partenaires.
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Figure 1: Partenaires du programme ANR-TAPAS

Le projet TAPAS propose de développer de nouvelles voies matériaux/procédés pour la
réalisation de pieces composites a base d'une réesine polyamide 66 (PA 66) haute fluidité
associee avec des renforts continus. L’objectif est de réaliser rapidement des piéces a géométrie
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complexe a partir de 1’utilisation de nouveaux polymeéres a haute fluidité pour permettre une
imprégnation des renforts dans un moule sous faible pression. Dans ce but, le projet TAPAS
s’articule autour de deux problématiques principales :

- la premiére est associée au polymere et a sa formulation pour permettre une diminution
de sa viscosité et ainsi en améliorer sa "processabilité”.

- la seconde est liée a la compréhension du procédé LCM (Liquid Composite Molding)
et son adaptation a 1’¢laboration de piéces composites a matrice thermoplastique Sous
faible pression (inférieure a 10 bars).

Aprés optimisation des conditions de mise en ceuvre, les modeles procédés développés seront
validés sur une piéce fonctionnelle réelle ayant une géométrie complexe (cf. Figure 2).

Figure 2: Triangle de suspension réalisé en fibre de carbone

La premiére problématique se base sur le constat que la forte viscosité des polymeéres
thermoplastiques a 1’état fondu ne permet pas de réaliser des composites a fibres continues par
moulage basse pression. La réduction de cette viscosité implique une modification importante
de la chimie de ces polymeres. Cette réduction de la viscosité du PA 66 est réalisée par
I’entreprise Solvay dont I’objectif est d'abaisser la viscosité dynamique conventionnelle de 200
Pa.s a 2 Pa.s. Cette diminution permet une réduction du temps d’injection lors du procédé et
par conséquent une augmentation de la cadence de production. Trois stratégies ont été
entreprises afin d'atteindre cet objectif :

- diminution de la longueur des chaines polymeres.

- formulation du polymere a partir d’un additif fluidifiant renforgant également certaines
propriétés du PA 66.

- melange de deux PA 66 de differentes longueurs de chaines, pour fluidifier et conserver
certaines propriétés physiques comme la ténacité du polymere qui diminue avec la
réduction de la longueur de chaine.

La seconde problématique s’attache a la qualité finale des pieces réalisées, qui dépend
notamment de la maitrise du cycle thermique appliqué tout au long du procédé de mise en
auvre.

Durant la phase de remplissage, la perméabilité de la préforme est le paramétre principal qui
joue un réle sur la cadence de production, ainsi que sur les propriétés mécaniques finales de la
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piéce composite. Cependant il faut noter ici que l'affinité entre la matrice et le renfort est
également un point clé dans 1’objectif d'exacerber les propriétés mécaniques de la piece finale.

Durant la phase de refroidissement, la matrice thermoplastique va cristalliser dans le moule. Il
en résulte un couplage fort entre ce phénomene physique et la thermique de la piéce. De plus,
des contraintes résiduelles vont se développer durant cette phase. Ces derniéres sont induites
dans le composite par des retraits anisotropes d’origine thermique et induits par la
cristallisation. En effet, le renfort fibreux ne subissant pas de transformation physique et ayant
un coefficient de dilatation plus faible que celui des résines, il limite les déplacements de celles-
ci. Les contraintes locales ainsi formées doivent étre suffisamment faibles afin de produire des
piéces de bonne qualité ayant des microfissurations maitrisees et des déformations minimisees.
Pour répondre a ces objectifs, il est primordial de décrire et de contrbler finement les transferts
de chaleur dans le procédé pour produire des pieces possédant des propriétés satisfaisantes et
maitrisées.

Pour faire face a ces problématiques complexes, les partenaires ont élaboré une stratégie de
recherche et développement permettant de lever les verrous scientifiques et technologiques
identifiés. Le projet a ainsi été décompose en plusieurs taches de recherche réparties de la
maniére suivante :

- synthése et caractérisation de nouveaux PA66, analyse de leur durée de vie (ténacité,
dégradation etc...) et mise au point d’un dispositif de type LCM a 1’échelle laboratoire
(Solvay).

- optimisation de la préforme en vue de la réalisation de la piece (LOMC, GeM, LaMCoS)

- compréhension des mécanismes d’imprégnation-consolidation et de déformation de la
préforme (LOMC)

- compréhension et modélisation des problémes de transferts thermiques couplés en
conditions réelles. Influence du confinement de la matrice par le renfort sur la
cristallisation. Détermination des retraits thermiques et de cristallisation (LTN).

- prédiction des contraintes résiduelles dues aux retraits thermiques/cristallisation et de
leur réle sur la santé matiére (GeM Saint Nazaire)

- évaluation des performances mécaniques des pieces réalisées (CNRT)

- réalisation d’un dispositif LCM adapté aux thermoplastiques haute fluidité et validation
des performances finales de la piéce démonstratrice (Hutchinson)

Dans ce cadre, mon travail de thése se concentre sur la compréhension et la quantification de
la cristallisation et des retraits thermiques, et de cristallisation, lors de la phase de
refroidissement. Il s’agit de 1’étude (caracterisation, modélisation et validation) du couplage
fort entre les transferts de chaleur et la cristallisation de la matrice thermoplastique au sein du
composite.

Le premier chapitre de cette thése est consacré a une étude bibliographique qui a pour objectif
de présenter les procédés de mise en forme des composites thermoplastiques et de mettre en
évidence les problématiques propres a leurs mises en ceuvre.
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Le deuxiéme chapitre propose dans un premier temps une synthese des connaissances sur la
cristallisation des thermoplastiques semi-cristallins. Les différents modeles de cristallisation
seront détaillés de 1’approche locale microscopique a I’approche globale macroscopique. Dans
un second temps, une étude de la cinétique de cristallisation des différents PA 66 du projet est
présentée sur une large gamme de température entre la transition vitreuse et la fusion. Ces
mesures ne sont réalisables que depuis le récent développement de nanocalorimetres permettant
d’atteindre des vitesses de refroidissement allant jusqu’a 10* K/s. Nous aborderons également
les effets de la masse moléculaire du polymeére et de la présence d’additifs sur la cristallisation.

Le troisiéme chapitre est dedié a I’étude des transferts de chaleur couplés a la cristallisation lors
de la mise en forme de composites dont la matrice est un PA 66 haute fluidité. Pour ce faire,
nous caractériserons les propriétés thermophysiques (conductivité thermique, capacité
calorifique et la masse volumique/volume massique) de la matrice seule et du composite.
Ensuite, le couplage des transferts de chaleur avec la cristallisation (caractérisée dans le
deuxieme chapitre) est effectué¢ a 1’aide d’un modele numérique. Les résultats obtenus par ce
modéle sont comparés avec les mesures obtenues & partir de trois dispositifs expérimentaux
destinés a 1’¢élaboration de composites thermoplastiques a base de PA 66. Un petit moule
instrumenté et couplé a une unité d’injection spécifique a notamment été développé
spécifiguement au LTN. Une étude de sensibilité du modele numérique aux parametres le
constituant est également menée dans ce chapitre.

Le quatriéme chapitre se concentre sur la mise en ceuvre des composites & base de PA 66 par
procédé RTM. Nous nous intéressons plus particulierement a 1’étude de I’influence possible,
sur la cinétique de cristallisation, du confinement de la matrice entre les fibres et du cisaillement
engendré par 1’écoulement du polymeére fondu, dans le renfort, lors de I'imprégnation de la
préforme.
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I. Les Composites

Par définition, les matériaux composites sont formés d'au moins deux constituants dont les
qualités respectives se completent pour parvenir a un matériau aux performances globales
améliorées. lls sont généralement constitués d'un renfort et d'une matrice. Le renfort, le plus
souvent sous forme fibreuse ou filamentaire, assure I'essentiel des propriétés mécaniques. La
matrice, quant a elle, joue le role de liant afin d'assurer la transmission des efforts, de maintenir
le renfort dans sa position initiale et de le protéger contre les agressions de I'environnement. Un
matériau composite est la plupart du temps hétérogene et anisotrope. Dans cette étude, nous
allons nous intéresser a un matériau composite constitu¢ d’une matrice thermoplastique semi-
cristalline et d’un renfort en fibres de verre sous formes d’un quasi UD.

I.1. Les matrices thermoplastiques

Les thermoplastiques sont largement utilisés dans le milieu industriel. 1ls sont composés de
macromolécules liées entre elles par des liaisons secondaires (force de Van der Waals ou
dipolaire, liaison hydrogene...). Cela leur donne la propriété de pouvoir subir des changements
de phase réversibles. L'emploi de matrices thermoplastiques s'est développé a partir des années
1970 car elles présentent un certain nombre d'avantages par rapport aux matrices
thermodurcissables:

> facilité de conservation, sous forme de semi-produits, a température ambiante sans
limite de temps;

cycles de transformation plus courts;

meilleure tenue a I'impact et a la fatigue;

possibilité de réparation et de liaison par soudage;

> potentialité de recyclage supérieure aux résine thermodurcissables.

Y YV V

Trois classes de matrices thermoplastiques se développent

> les polymeres de grande diffusion dont principalement le polypropylene (PP), seul ou
sous forme de copolymere associé avec le polyéthyléne (PE). Ces produits sont a
comparer aux polyesters insaturés dans le cas des résine thermodurcissables car on
obtient un bon compromis colt/performance. Leur limite de tenue thermomécanique se
situe entre 60 et 90 °C sans renfort;

> les polymeres techniques, dont les plus utilisés sont les polyamides (PA) et les
polyesters mais également les polyéthylméthacrylates, les poly-acétates et les
polycarbonates. Leur limite de tenue thermomécanique se situe entre 60 et 120 °C en
absence de renforts;

> les polymeres hautes performances pour des applications de type aéronautiques sont
typiquement le polyetheretherketone (PEEK), polyphenylene sulfide (PPS), Polyether
Imide (PEI) et le polyethersulfone (PES). Leur tenue thermomécanique limite est de
I'ordre de 140 °C.
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Pour ces trois classes de polymeéres, la réalisation de piece s'effectue par I'intermédiaire de semi-
produits. Ces semi-produits peuvent étre des granulés renforcés fibres courtes, des TRE
(thermoplastiques renforcés estampables) ou les pré imprégnés fibres longues [1]. En fonction
de leur structure, les polymeres thermoplastiques sont répartis en deux grandes familles : les
amorphes et les semi-cristallins.

1.1.1. Les thermoplastiques amorphes

L’état amorphe est un état ot 1’on ne peut pas distinguer d’ordre a grande échelle. Les chaines
sont imbriquées et enchevétrées entre elles de fagcon aléatoire. Les sous-ensembles sont appelés
pelotes statistiques. La température de transition vitreuse T, est la température au dessus de
laquelle le polymere est a 1’état caoutchoutique et au-dessous laquelle le polymeére est a 1’état
vitreux. Il s’agit d’une transition du deuxiéme ordre (discontinuité de la dérivée de 1’enthalpie),
c'est-a-dire sans absorption ou dégagement chaleur latente, mais avec une variation de certaines
propriétés thermophysiques comme la chaleur spécifique. Les thermoplastiques amorphes sont
caractérisés par un faible retrait et une bonne tenue aux chocs. Parmi eux, les polyméres les
plus utilisés sont : le Polystyréne (PS), I'Acrylonitrile Butadiene Styrene (ABS), le Polymethyl
methacrylate (PMMA), ou le Polyvinyl chloride (PVC) ou le Polyether Imide (PEI).

1.1.2. Les thermoplastiques semi-cristallins

Contrairement a I’état amorphe, 1’état cristallin est caractérisé par un ordre a grande échelle, ou
les chaines sont agencées régulierement. Des structures organisées, formées de mailles
cristallines, se répétent de facon périodique. Cette organisation confere a I'état cristallin une
rigidité et une masse volumique supérieures a celles de la phase amorphe. Cependant les
thermoplastiques ne cristallisent jamais compleétement a cause d’irrégularités ou de défauts dans
les chaines macromoléculaires. On parle donc de semi-cristallins.

En chauffage, les semi-cristallins possedent deux transitions, la premiere étant la transition
vitreuse a T, dans la phrase amorphe et la seconde étant la fusion a T faisant passer le polymere
de I’état solide a I’état fondu. En refroidissement, le changement de phase entre 1’état amorphe
et 1’état semi-cristallin, nommé cristallisation, a lieu dans sur une plage de température
comprise entre T, et T;. La cristallisation et la fusion sont des transitions du premier ordre
(discontinuité de I’enthalpie), c'est-a-dire qu’elles sont caractérisées par le dégagement ou
I’absorption d’une chaleur latente.

Les thermoplastiques ont pour avantage d'avoir une bonne tenue chimique, un bon
comportement en fatigue dynamique et un faible coefficient de frottement. Les plus courants
sont classés ci-apres par température de fusion croissante: PE (polyéthyléne), PP
(polypropyléne), PA (polyamides) ou PEEK (Polyetheretherketone).

1.2. Les charges et les renforts

Les constituants ajoutés a la matrice sont généralement répartis en deux catégories : les charges
et les renforts. Leur rdle principal est la modification des propriétés initiales de la matrice
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thermoplastique. Les renforts permettent 1’amélioration des propriétés mecaniques du
composite par rapport a la matrice seule alors que les charges sont plutét destinées a modifier
les retraits, relaxer les contraintes ou baisser le colt de revient du composite.

Les renforts existant dans nos jours sont repartis en deux familles (Figure I- 1).

Polyester

Inorganiques ( aArgmide [ Verre
Renforts fibreux Céramiques
Minéraux<
Organiques Bore
Vegetaux Métalliques
\ Carbone

Figure I- 1 Principaux types de fibres [2]

Les renforts fibreux se trouvent sur le marché en plusieurs formes (Figure I- 2). Par contre, les
renforts doivent étre choisis en fonction des propriétés recherchées pour le composite réalisé.
Cependant, c'est un choix qui dépend du procédé utilisé lors de la fabrication mais aussi, des
propriétés physiques de polymere comme la viscosité.

Les architectures de renforts existantes sont :

> Unidirectionnelle : les fibres paralleles peuvent se présenter sous deux formes :

v" Sans liaison particuliére

v" Reliées par un fil (nappes)
> Multidirectionnelle aléatoire :

v' Fibres coupées et broyées, sans arrangement particulier;

v’ Feutre de fibres agglomérées par un liant : le mat peut étre a fibres courtes

(longueur inférieure a 50 mm), sans orientation particuliére ou a fibres continues.
> Orientée : le tissu comporte des fils de chaine et de trame (renfort bidirectionnelles) ;
suivant le mode de croisement de la trame et de la chaine, le tissu sera une toile, un sergé, un
satin, un taffetas...

10
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Textile 3D Textile circulaire

Figure I- 2. Les différents types de renforts fibreux

I1.  Procédés des mises en forme des composites thermoplastiques

1.1 Injection de granulés renforces (fibres courtes)

Le principe du moulage par injection de granulés de résine thermoplastique renforcés est
identiqgue a celui du moulage classique par injection des résines thermoplastiques non
renforcées.

Par rapport aux presses a injecter standards, le matériel utilisé avec les résines thermoplastiques
renforcées (Figure I- 3) comporte une vis et un fourreau traités anti-usure. La conception des
buses d’alimentation et des moules doit tenir compte de la présence du renfort dans les granulés.
La matiere doit se répartir de facon uniforme dans le moule. Cette homogénéité de répartition
n’empéche pas une certaine orientation des fibres qui se produit au moment du remplissage du
moule. Cette orientation, fonction de la forme et des dimensions de la piece a mouler, sera
d’autant plus marquée que la piece sera grande. Elle aura une influence sur les caractéristiques
mécaniques de la piéce moulée et devra donc étre prise en compte lors de la conception de la
piéce.

Granulés

Verre-résine

-
A N

AR AN AR

‘ ‘l':.‘ ?‘1
NS \“‘"%

Figure I- 3 Moulage des granulés renforcés par injection [3]

La température de plastification est comprise entre 200 et 350 °C selon la nature des granulés
utilisés. La température du moule, elle, varie de 20 a 120 °C. La pression d’injection est
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également fonction de la matiere utilisée (nature de la résine et taux de renfort) ainsi que de la
quantité de matiére a injecter. Elle se situe entre 30 et 150 MPa.

Le moulage par injection de résines thermoplastiques renforcées permet la réalisation en
discontinu de pieces trés diverses allant de quelques grammes a quelques kilogrammes. Ce
procédé permet de réaliser des pieces complexes sans reprises d’usinage, la seule reprise a
effectuer sur la piéce moulée concerne la suppression de la carotte d’injection. Il s’agit du
procédé le mieux adapté aux grandes séries et a la réalisation de pieces de formes complexes,
incluant nervures, bossages, trous, contre-dépouilles et filetages. 1l faut cependant noter que
I’aspect de surface est de qualité inférieure a celui obtenu pour les pieces réalisées en résine
thermoplastique pure, a cause de I’affleurement de fibres a la surface de la piéce.

1.2 Injection d'un prémélange a base de polymere pulvérulent (dry
blend)

Au lieu d’alimenter la presse a injecter avec des granulés renforcés, il est possible d’utiliser le
préemelange en poudre polymere-renfort. C’est la technique appelée dry blend, le prémélange
polymere pur-fil coupé est effectué de la méme fagon que lorsqu’il est réalisé pour alimenter
une extrudeuse. Dans ce cas, il est amené par bande doseuse dans la trémie d’alimentation de
la presse a injecter. Excepté la présentation de la matiére a 1’alimentation de la presse, le
matériel et le mode opératoire sont identiques a ceux de I’injection de granulés. L’avantage de
cette technique réside essentiellement dans la suppression de 1’opération de granulation. Cela
permet 1’obtention de caractéristiques mécaniques supérieures mais les pieces finies ont un
moins bel aspect de surface. Cette technique s’adapte a de trés grande séries.

1.3. Thermoplastiques renforcés estampables (TRE)

Ce procédé est utilisé pour le moulage de pieces complexes (variations d’épaisseur, nervures,
bossages, évidements, etc...). Les applications actuelles concernent surtout 1’industrie
automobile : poutre de pare-chocs, support intégré de radiateur et de moto-ventilateur, plancher
de coffre, plaque antibruit (écran sous moteur), support de batterie, carter de chaine de
distribution, carcasses de siege, etc.

11.3.1. Fabrication des plagues TRE
Actuellement, les plaques en TRE sont fabriquées industriellement selon deux procédés.
> Le premier procédé dit « par voie seche » consiste a réaliser en continu une coextrusion
de feuilles thermoplastiques entre lesquelles le renfort en verre est inséré. Par ce

procédé, le taux de verre peut varier de 10 a 50 % ; cependant, les produits courants sont
réalisés avec des taux de 30 a 40 %.

12
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>

Le deuxiéme procedé dit « par voie papetiere » ou « par voie humide » consiste a mettre
en suspension dans 1I’eau un faible pourcentage de poudre de polypropyléne (PP) par
exemple et de fibres de verre coupées entre 6 et 12 mm (quelquefois 25 mm). Cette
dispersion passe sur une toile filtrante sous laquelle un vide est effectué pour éliminer
I’eau. Le dépot ainsi obtenu passe entre deux rouleaux de calandrage pour donner une
feuille qui passe ensuite dans un four a 200 °C pour éliminer 1’eau résiduelle et ramollir
le PP qui agglomere les filaments de verre entre eux. Par ce procedé, les taux de renforts
sont de 1’ordre de 30 %.

L’intérét des TRE réside dans leurs procédés de mise en ceuvre qui permettent d’atteindre des
cadences trés éleveées, proches de celles de la transformation des toles, et donc de satisfaire de
tres grandes séries.

Par ailleurs, la matrice thermoplastique fait que les pertes de matiére sont trés faibles, les
déchets pouvant étre réutilisés. Compte tenu de leurs caractéristiques, ces plaques permettent
la réalisation de picces rigides, légéres, ayant d’excellentes résistances aux chocs (TRE a fibres

longues) et a la corrosion. La limitation de I’emploi de ces produits réside dans le colt encore
élevé des matiéres premiéres.

11.3.2. Moulage des plagues en TRE

Deux procédés sont utilisés pour le moulage des TRE : I’emboutissage et 1’estampage.

11.3.2.1. Emboutissage

L’emboutissage s’apparente a la fois a la transformation de la tdle et au thermoformage de

feuilles thermoplastiques. Dans 1’emboutissage, la matiére flue peu.

Les conditions de mise en ceuvre sont les suivantes :

>

>
>
>

chauffage des plaques a la température T > Tr de la matrice thermoplastique (par
exemple : 190 °C pour le PP) ;

mise en place rapide dans le moule et fermeture rapide de celui-ci ;

température du moule : 20 2 60 °C ;

pression : 1 a 3 MPa selon la formule et 1’épaisseur de la pi¢ce a réaliser.

Les cadences, trés €levées, peuvent atteindre 180 pieces a ’heure. Le chauffage des plaques
peut étre réalisé dans un tunnel avec des rampes infrarouge (haut et bas) ou dans un four a air
pulsé. Les presses utilisées sont des presses hydrauliques a grande vitesse de déplacement des
plateaux.
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L’emboutissage permet I’obtention de piéces n’ayant pas de variation d’épaisseur et d’éléments
de grandes surfaces. Ce procédé est également particulierement adapté a la réalisation de piéces
habillées d’un tissu, d’une moquette ou d’un autre revétement de type vinylique par exemple.

11.3.2.2. Estampage

Ce procédé s’apparente au moulage par compression des SMC car le moulage s’effectue avec
¢écoulement de la matiére pour remplir I’empreinte (Figure I- 4). Il s’en distingue par le fait que
I’on préchauffe les TRE a la température de plastification de la matrice et que le moule est a
température inférieure. En dehors de ces deux points, toutes les autres opérations ont une
approche similaire a celle du moulage par compression.

Estampage

Chauffage ~

— -} [« _ - J
SRR ARANINAY (UMY
B
g-.‘.

= S [

Figure I- 4 Transformation de TRE [3]

Les conditions de mise en ceuvre sont les suivantes :

» chauffage des flans : 200 a 210 °C pour le PP ;

> température du moule : 40 a 60 °C;

» vitesse d’approche du moule : 300 a 500 mm/s ;

> vitesse de compression : 30 a 50 mm/s (plus rapide que pour le SMC a cause du
refroidissement de la matiére, et donc de la montée en viscosité) ;

» pression : 10 a 20 MPa (plus importante que pour les SMC, la viscosité de la matiére

étant plus élevée) ;

» moule : en acier avec chambre de compression ;

» cadences : trés supérieures a celles obtenues avec des SMC, elles peuvent atteindre 120
piéces/h.

11.4. Les procédés en moule fermé dits « traditionnels »

Les procédes LCM (Liquid Composite Molding) regroupent 1’ensemble des technologies dans
lesquelles un renfort fibreux est imprégné par une matrice liquide (le plus souvent aujourd’hui
une résine thermodurcissable), dans un moule fermé, sous I’effet d’un gradient de pression. Ce
dernier peut étre appliqué par mise au vide, par la gravité, ou encore plus classiqguement par une
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pompe. Les variantes de ce procédé sont nombreuses, comme nous allons le voir dans la suite.
Ces technologies sont nées du besoin grandissant d’outillages toujours plus grands et plus
couteux dans les domaines de I’injection et de la compression- moulage, ainsi que de la
difficulté a produire des piéces de geométries tres complexes a partir de deux procédés. En
termes d’investissement et de codts de production, le RTM (Resin Transfer Molding), ou
moulage basse pression par injection d’une résine thermodurcissable sur un renfort fibreux, se
situe dans la catégorie des procédés semi-industriels et représente un procédé intermeédiaire
entre les moulages manuels (moulage au contact, projection), et les réalisations mécanisées
(compression). En effet, les outillages associés aux procédés LCM sont plus légers et moins
colteux que ceux destinés aux moulages par compression, ce qui induit un investissement
moins conséquent. De plus, il s’agit d’une technologie dite en moule fermé, un critere dont
I’importance est devenue aujourd’hui capitale, au regard des nouvelles normes drastiques
régulant les émissions de composes organiques volatils (COV) [4].

Un schéma d’un procédé typique de LCM est présente sur la Figure 1-5

' Preformage \
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. dumoule

i
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( N | —— 4
i | —
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Figure I- 5 Déroulement d’un procédé typique RTM [5]
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Aprés découpe des renforts ou réalisation des préformes, le moule est préparé (nettoyage,
démoulant, gel-coat, inserts éventuels). On dépose d’abord un démoulant puis éventuellement
un gel-coat de surface (=500 g/m?). On vient ensuite draper les renforts puis fermer le moule
hermétiquement. L’injection est ensuite réalisée sous pression modérée (en général inférieure a
0,8 MPa). L’exceés de résine sort et s’écoule par un évent, puis retenu dans un canal de rétention
périphérique qui doit étre situé au-dessus du point le plus haut de la piece. Apres
polymeérisation, le moule est ouvert et on procéde au demoulage et a 1’ébavurage de la piéce.
Un nouveau cycle peut alors débuter.
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Les principaux avantages des procédés de types LCM sont les suivants :

A\

possibilité de produire des pieces de formes trés complexes.

bel aspect de surface des deux c6tés de la piece en comparaison avec le moulage au
contact.

procédé en moule fermé, donc moins de pertes matiéres, et pas d’émission de COV.
précision et respect des cotes.

reproductibilité.

possibilité de contrdler la thermique de 1’outillage.

A\

YV VYV V

11.4.1. Resin Transfer Moulding (RTM)

Le RTM est un procéde utilisé pour la production de composites a matrice thermodurcissable
(voie reéactive). Il consiste a injecter sous faible pression (<0.1 MPa) un systeme tres peu
visqueux (0,1 a 1 Pa.s ; monomere et activateur) dans un moule fermé potentiellement chauffé,
dans lequel le renfort est prédisposé et peu comprimé. Le moule est ensuite maintenu a
température ou chauffé pour que la réaction de polymérisation ait lieu [6]. On doit exercer sur
le moule une pression suffisante pour assurer son étanchéité, sans toutefois qu’elle soit trop
¢levée. Les moules sont souvent d’un colt assez faible, ce qui rend ce procédé tres attrayant
d’un point de vue économique [7]. De plus, on peut utiliser ce procédé pour une tres large
gamme de pieces [8]. Le renfort se présente généralement sous la forme d’une structure de
fibres longues seches (mat ou tissu). Ce procédé comporte néanmoins quelques inconvénients.
Le premier vient de la faible pression lors de I’injection du systéme qui peut induire la formation
de vide et de bulles. La seconde limitation vient des temps de remplissages du moule qui sont
en général assez longs [6]. Ceux-ci dépendent de nombreux parameétres tels que la viscosité du
systeme, la géométrie et le taux de renfort, les interactions entre celui-ci et la matrice etc... Ce
temps peut étre une limite pour des cadences élevées. Il existe d’autres procédés tels que le RIM
(Reaction injection Moulding), le S-RIM (Structurale Reaction Injection Moulding) ou
I’injection qui permettent des cadences trés elevées. La fraction volumique moyenne en fibre
généralement observée dans le RTM est comprise entre 50 et 60%. La derniére des limitations
vient du nombre élevé de rebuts. En effet, la faible reproductibilité de ce procédé entraine une
finition plus ou moins bonne des piéces et donc un rebut assez important de piéces [9].

Le procédé RTM/LCM se préte bien a une adaptation a la production de composites a matrice
TP (voie non réactive en utilisant d’un polymére fluide). Des modifications sont a effectuer au
niveau des procedures et au niveau de la matrice thermoplastique. Gong et al. utilisent une
adaptation de ce procédé pour fabriquer des composites a base polyamide 6 (PA 6) avec en
renfort en tissu de polyamide 66 [10,11]. Dans ces études, ils détaillent et décrivent I’influence
de la température du moule sur la conversion ainsi que sur les propriétés mécaniques (flexion
et traction). lls utilisent un moule placé dans une presse chauffante. ¢’est une technique
classiguement utilisée pour des prototypages de

procédé.
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Les avantages du procédé RTM sont nombreux, ce qui explique sa popularité croissante dans
la majorité des secteurs de I’industrie des matériaux composites au cours des 20 dernieres
années [12]:

> grande versatilité du procédé, aussi bien du point de vue économique que technique. Le
proceédé est utilisable de la facon la plus artisanale a la plus automatisée. La
sophistication et le prix des équipements dépendent des cadences et de la qualité du
résultat souhaités. Le RTM est actuellement le seul procédé capable de satisfaire a la
fois les exigences des industries automobile (faible colt / moyennes et (potentiellement)
grandes séries) et aéronautique (hautes performances / petites et moyennes séries).

> les differentes variantes du RTM permettent son adaptation a une grande variété de
renfort et de matrice. Par rapport a 1’utilisation de préimprégnés, le colt des matiéres
premieres et de leur stockage est plus faible.

> des piéces tres complexes et de grande taille peuvent étre réalisées, tout en ayant un bon
controle des dimensions et de 1’état de surface.

> la séparation des étapes de mise en forme du renfort et d’élaboration du matériau
composite offre la possibilité d’un haut degré de controle de la microstructure (taux de
fibre, orientation).

» d’un point de vue sanitaire, le travail en moule fermé permet de réduire
considérablement les contacts entre 1’opérateur et les monomeéres ainsi que les émissions
de produits nocifs tels que le styrene dans le cas des polyesters insaturés. Cette
particularité a été une des causes de son développement a partir des années 70 et sera
probablement un avantage certain dans un avenir proche, compte tenu du
développement des normes européennes [12].

11.4.2. Vacuum Assisted Resin Transfer Moulding (VARTM)

Le moulage par transfert de résine assisté par le vide est une variante du RTM. C’est un procédé
tres utilisé, notamment pour la fabrication de pieces de grandes tailles (aéronautique et
nautisme) [13-14]. En effet le fait de mettre le systeme sous vide favorise la diffusion du
systeme réactif dans le moule et le renfort. Il permet ainsi d’améliorer I’imprégnation du renfort,
ce qui limite la formation de zones séches et de micro vides. Cela fait aussi gagner du temps
lors de I’injection et augmente les performances mécaniques des pieces produites en raison de
I’amélioration des propriétés des pieces. Cette technologie sert également pour la production a
grande échelle de petites piéces de large distribution. Les machines sont constituées de systémes
d’injection, d’un moule et d’un systeéme de pompes a vide relié¢es a différents endroits du moule.
Les moules sont plus chers que ceux utilisés pour le RTM, mais ce procedé reste néanmoins
rentable car il permet la fabrication de pieces a tres hautes performances mécaniques et donc a
forte valeur ajoutée.
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11.4.3. Resin Infusion Under Flexible Tool (RIFT)

L’originalité de ce procédé repose sur le fait qu’il a été congu pour diminuer les taux de produits
volatils (monomeres et solvant) souvent toxiques et néfastes pour la santé et qui se dégagent
dans les procédés plus anciens. Il se compose de deux parties, 1’une rigide et fixe, I’autre flexible
et mobile. La partie rigide du moule contient I’empreinte de la piece a mouler. Entre ces deux
éléments, on injecte le monomeére. On tire ensuite au vide, ce qui vient plaquer la partie flexible
du moule sur le renfort, qui est ainsi pris en sandwich entre le moule et la membrane. Cette
technique permet de diminuer les émanations de monomeére ou de solvants en les dépressurisant,
ce qui rend le procédé plus propre, plus économique (plus de nécessité d’installation de hottes
aspirantes) et surtout moins nocif. De plus, les moules sont plus économiques surtout pour les
grandes piéces. On peut faire des pieces plus massives. Les travaux de Williams et al. sont une
rétrospective sur tout le procédé RIFT, son historique, ses applications et ses améliorations [15].

11.4.4. Reactive Injection Moulding (RIM)

Ce procédé est une adaptation des procédés d’injections couramment utilisés pour la production
de composites a matrice thermoplastiques. Le RIM est basé sur I’injection a basse pression d’un
mélange (souvent isocyanate + polyol) réalisé a tres haute pression et haute température en téte
d’injection. On peut trouver sa version aveC présence de renfort continu appelé « Structural
Reaction Injection Moulding » (S-RIM) ou de renfort type charge ou fibres courte appelé «
Reinforced Reaction Injection Moulding » (R-RIM). Il existe aussi une appellation dédiée aux
Nylons : NYRIM [14,16], Le procédé d’injection est basé sur la fusion de polymeres introduits
sous forme de granulés, suivie de I’injection dans un moule. C’est le procédé le plus utilisé pour
la mise en forme de TP. La grande viscosité de polymeéres thermoplastiques a 1’état fondu
nécessite d’utiliser de fortes pressions et de hautes températures. Généralement, le moule est
ensuite refroidi pour que la piece moulée se solidifie et puisse étre démoulée. Berg et al.
adaptent ce dernier procédé pour un systeme réactif [16]. Utilisant le systeme réactif fourni par
Briiggemann Chemical, ils étudient I’influence de la concentration en activateur et catalyseur
sur le taux de cristallisation, la température de fusion et le comportement viscoélastique entre
—50 et 150 °C des produits obtenus avec 1’appareillage mis en place. Cet appareillage consiste
en une machine d’injection verticale a laquelle ils ont apporté quelques modifications (Figure
I- 6). IIs ont ainsi rajouté une unité d’injection d’un second constituant, une pompe a vide, ainsi
qu’un courant d’azote.
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Figure I- 6 Appareil d’injection réactive mise au point par Berg et al. [16].

1.5. Autres procédés

11.5.1. Les procédés par voix séche : les pré-imprégnés

Le renfort se présente sous forme d’une meéche continue et ’imprégnation consiste soit en un
gainage de cette méche avec une résine thermoplastique fondue, soit en une dépose d’une résine
en poudre sur les filaments de cette méche.

Le premier mode d’obtention consiste a gainer du roving par de la résine thermoplastique
fondue comme dans le cas de la fabrication des granulés a fibres longues. Ce gainage est
effectué sur une extrudeuse. La résine thermoplastique est introduite, seule, dans la trémie
d’alimentation de I’extrudeuse, est plastifiée puis véhiculée par la vis. En extrémité de vis, la
résine, au lieu d’étre évacuée dans 1’axe de la vis, est évacuée a 90°, entrainée par la méche de
roving qui se gaine de résine en pénétrant dans la chambre située a I’extrémité de la vis. On
fabrique ainsi un jonc de résine thermoplastique renforcée.

Le second mode d’obtention permet d’avoir une meilleure imprégnation du renfort. On utilise
alors une résine en poudre qui est déposée sur les filaments du roving par voie électrostatique.
L’ensemble passe ensuite dans une étuve afin de plastifier la résine pour permettre
I’imprégnation du renfort. On obtient de la méme facon que précédemment un jonc de résine
thermoplastique renforcée.

Les procedés dits pré-imprégnés sont largement utilisés dans les domaine civils et militaires par
exemple le secteur aéronautique et les activités du sport et des loisirs. On peut obtenir des
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performances mécaniques de haut niveau par la technologie du pré-imprégné. Elle présente
I’avantage de maitriser facilement les propriétés de la piece finale en particulier la fraction
volumique de fibre, mais les colts de stockage et de matiére premiere sont tres élevés.

11.5.2. Moulage par thermocompression

Ce procéde est utilisé a la fois pour les plaques thermoplastiques estampables. 11 s’effectue par
compression de la plaque chaude a des pressions pouvant atteindre 150 a 300 bar pour remplir
le moule par fluage. La différence avec le thermostampage est au niveau des pressions de
moulage mise en ceuvre et des épaisseurs des piéces, qui sont respectivement inférieures a 20
bar et 2.5 mm d’épaisseur pour le thermoestampage et de 100 a 300 bar et >2.5 mm pour la
thermocompression [17].

Il consiste a découper des flans de dimensions supérieures a celles développées de la piece et
de chauffer ceux-ci dans un four (a panneau radiant, IR, gaz, etc.). Le flan chaud est transportée
dans le moule, la presse est alors fermée et exerce une forte pression. On procéde enfin au
refroidissement et au démoulage (Figure I- 7). Le cycle est trés rapide, mais chaque piece doit
étre détourée soit par usinage soit au jet d’eau [17].

Chargement four Chargement
©) moule Demoulage
Q11 Four =
@

!
{+))

l 2 Va

Plaques 1 ¢ . e « Y

Compression
100 a 800 bar

Figure I- 7 Principe de la thermocompression grande série [17]

11.5.3. Pultrusion

Les méches imprégnées de résine thermoplastique[18] peuvent également servir a la réalisation
de profiles pultrudés. Le principe est le méme que celui de la pultrusion des résines
thermodurcissables. 1l s'agit du formage a travers une sorte de filiere chauffante (Figure I- 8)
d'un profilé obtenu a partir de renfort continus (meches, mats ou tissus) [19]. L'imprégnation
du renfort peut se faire soit par trempage dans un bac, soit par injection de résine en début de
filiere. La polymérisation totale ou partielle s'effectue dans la filiere qui est portée a des
températures élevées, selon la résine formulee. Ce procéde est adapté a la réalisation de profilés
complexes, creux ou pleins, a hautes caractéristiques mécaniques en thermodurcissable ou en
thermoplastique.
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Figure I- 8 Présentation schématique du procédé de pultrusion [20]

11.5.4. Thermoformage

Le thermoformage est 1’un des grands procédés de mise en forme des polymeres permettant de réaliser,
a partir de semi-produits en feuilles ou plaques généralement extrudées ou calandrées, des objets
concaves d’épaisseurs et de dimensions diverses (Figure I- 9) [21]. Il consiste a chauffer par infrarouge
une plague de composite jusqu’a une température permettant sa déformation, puis a la mettre en forme
dans ou sur un moule. Apres refroidissement, on obtient I’objet désiré.

)

Figure I- 9 Présentation schématique du procédé de thermoformage [21]

I11.  Focus sur le mise en ceuvre des composites thermoplastiques par RTM

Les materiaux composites a matrice thermoplastique (TP) sont devenus depuis quelques annees
particulierement attractifs dans de nombreux secteurs industriels de pointe tels que
I’aérospatiale/aéronautique et 1’automobile. Ainsi, de nombreux travaux visant a produire des
piéces composites thermoplastiques a fibres continues ont été recensés ces derniéres années.
Méme si les composites thermoplastiques ne représentaient que 37 % du marché en 2009
[22,23] la croissance de celui-ci est largement supérieure a celle des thermodurcissables (plus de
10 % par an).
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.1 Injection des polymeéres thermoplastiques et les problémes
rencontres

L’obtention d’une piéce conforme sous différents aspects comporte des difficultés qu’il importe
de prévoir et dont les solutions sont a intégrer dans la conception du moule et, plus
particulierement, de I’empreinte. Cependant leur bon fonctionnement et, plus encore, leurs
performances sont liés a 1’application de raisonnements complexes et a la mise en ceuvre de
détails subtils. Ce dossier décrit une partie des régles de conception générale mais il importe de
rester humble : les contraintes liées a ce type de support ne permettent pas toujours d’atteindre
le niveau de détail débouchant sur la performance optimale. Il ne s’agit en aucun cas de régles
universelles avec garantie de résultats, mais de pistes de compréhension, d‘idées d’amélioration
ou de résolution de problémes [24].

111.1.1. Remplissage de ’empreinte

Pour obtenir une piéce conforme d’un point de vue géométrique et esthétique, il est nécessaire
de remplir empreinte. Cela implique que la viscosité de la matiere soit suffisamment basse
pendant la phase de remplissage et le début de la phase de maintien. La démarche de réglage
décrite par T. Munch [25] permet d’optimiser I’utilisation du trio « moule, machine, polymere.
Cependant, si le dispositif d’alimentation, la position du point d’injection ou la géométrie de
I’empreinte créent des pertes de charge trop élevées dans I’écoulement, ou si le refroidissement
du polymeére est trop rapide par rapport a la durée du remplissage et du compactage, le
remplissage ne pourra pas étre complet, quels que soient les parametres de réglage.

La perméabilité de la préforme et la mouillabilité de la matrice thermoplastique peuvent poser
également des problémes durant le remplissage (par exemple peuvent générer des porosités et
des bulles d’air, des zones séches non imprégnées...etc.). Ceci peut également affaiblir les
propriétés mécaniques de la piece finale notamment lorsque le taux de fibre est élevée (50%).
Par conséquent, la préforme doit étre optimisée pour augmenter sa perméabilité. Ainsi que, la
matrice thermoplastique doit avoir une mouillabilité élevée afin d’obtenir des piéces composites
de bonne qualité mecanique.

111.1.2. Conformité dimensionnelle de la piéce: « retrait et déformation »

Par définition le retrait est la différence entre les dimensions de I’empreinte du moule et les
dimensions de la piéce obtenue. 1l est di a la différence de densité entre deux états de la matiére.
Le premier état chaud, fondu, pression élevee correspond a 1’état de la matiére quand elle vient
d’étre injectée dans I’empreinte et pendant le maintien. Le deuxiéme état froid et solide, plus
ou moins sous contrainte correspond a 1’état de la maticre de la piece froide et stabilisée, préte
a l’usage.
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Le retrait que va effectuer la piéce lors de sa fabrication est a prendre en compte lors de la
définition de I’empreinte : il est nécessaire de corriger les cotes de 1’empreinte de la valeur du
retrait pour obtenir les cotes souhaitées sur la piéce injectée. Les valeurs du retrait sont souvent
différentes selon la partie de la piece ou le sens d’écoulement du polymeére : il est donc
quelquefois nécessaire d’adopter plusieurs valeurs de corrections selon la partie de la piece
considérée. A nos jours, il est possible de réaliser des mesures en PvT adaptées pour des
polymere thermoplastiques [26] (Figure I- 10) . Ces types de mesure nous permettent d’avoir
I’évolution de volume spécifique a une pression constante en tenant compte du changement de
phase (liquide/solide). Au final, nous pouvons donc quantifier le coefficient de dilatation
thermique ainsi que les retraits thermiques [27].
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Figure I- 10 Mise en évidence de la variation de volume du PP due au retrait sur un diagramme PvT [27]

Les déformations de la piece apres démoulage peuvent étre générées par un désequilibre
thermique de I’empreinte, par des différences de densité ou, plus rarement, par un cisaillement
excessif lors du remplissage. La conception des circuits de refroidissement des plaques, et
surtout des empreintes, doit permettre le refroidissement uniforme et symétrique de la piéce. Il
est également nécessaire que le dispositif d’alimentation, la position du point d’injection et la
géométrie de I’empreinte permettent le remplissage et le compactage dans des conditions
satisfaisantes [24].

111.1.3. Défauts de surface

Les défauts de surface peuvent étre liés a un effet diesel, un probléme de remplissage ou au phénomene
de jet libre [24].

> Effet diesel

Dans le cas d’une empreinte étanche, 1’effet diesel est dii a la compression quasi-adiabatique de 1’air
emprisonné dans 1’empreinte, ce qui génere un échauffement conséquent du polymere pouvant aller
jusqu’a la dégradation thermique de la matiére et de I’empreinte (nommé : effet diesel, par analogie avec
le moteur diesel classique, ou la combustion est déclenchée par compression adiabatique).
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L’emplacement des brilures, souvent appelées « effets diesels », dépend du remplissage du moule. Elles
sont situées en fin de remplissage. Il est nécessaire de permettre a ’air présent dans I’empreinte de
s’échapper lors du remplissage.

> Problémes de remplissage

Les problemes de remplissage consistent soit:
e cn des manques de mati¢re dans 1I’empreinte, débouchant sur une piéce incompléte
e enun positionnement inapproprié des lignes de soudure.

Ils sont liés aux problémes d’alimentation, de position du point d’injection ou de géométrie de la picce
> Jetlibre

La position et 1’orientation du point d’injection peuvent créer des défauts de surface. En effet, si le jet
de matiére fondu débouche du seuil d’injection dans un espace dégagé, le flux peut prendre la forme de
jet libre plutét que d’une nappe divergente autour du point d’injection.

I11.1.4. Optimisation du temps de cycle
L’optimisation du temps de cycle nécessite de minimiser les durées de chaque phase du cycle :

> le remplissage ;
» le refroidissement ;
> 1’éjection.

La durée de remplissage est liée au volume, a la géomeétrie de la piece et la perméabilité du renfort. Il
est nécessaire d’optimiser les cheminements de la matiere fondue pour assurer un remplissage rapide et
un compactage optimal tout en respectant les contraintes de conception de la piece.

La durée du refroidissement est liée a I’épaisseur des parois de la piéce et a la qualité du dispositif de
refroidissement de I’empreinte. En effet, 1’épaisseur des parois conditionne la quantité de chaleur a
transférer d’une part et le flux de chaleur d’autre part. Le dispositif de refroidissement de 1’empreinte
devra assurer le refroidissement symétrique des parois et 1’absorption du flux thermique transféré par la
piéce.

L’¢jection de la piece peut étre effectuée directement apres la cristallisation au cceur de la piece. Cela
signifie que la piéce peut étre éjectée avant que la température du moule soit a celle de I’ambiante.
Cependant, la température de cristallisation au coeur de la piéce doit étre connue selon les conditions de
mise en ceuvre (vitesse de refroidissement, pression, les dimensions de la piéce...etc.).

1.2 Effet de la viscosité sur la mise en forme des composite
thermoplastiques

Lors de la fabrication des pieces en composite a base d’une résine thermoplastiques (semi-
cristalline) la matrice subit un changement de phase (liquide/solide). Par conséquent, les
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propriétés thermophysiques telles que la conductivité thermique, la chaleur spécifique, le
volume spécifique et la viscosité varient. En particulier, la viscosité de la matrice
thermoplastique joue un rdle prépondérant durant la mise en forme des composites a matrice
thermoplastique. En effet, elle est de plusieurs ordres de grandeur supérieurs a celle d’une résine
thermodurcissable (Figure I- 11). Par conséquent, ’injection d’une telle résine dans une
préforme de faible perméabilité s’avere irréalisable en raison de la pression considérable qu’elle
nécessiterait, et du déplacement possible du renfort sous 1’effet de I’écoulement.
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Figure I- 11 Comparaison de la viscosité entre une résine époxy et plusieurs thermoplastiques [28]

Afin de contourner ce probleme de forte viscosité, deux méthodes sont envisageables.

La premiere consiste a contourner le probléme en réduisant la « distance » que la résine doit
parcourir. Concretement, il s’agit de méler intimement la matrice et le renfort avant le début du
procedé. Ce processus implique de passer par des semi-produits assez onéreux. trois techniques
sont généralement employées [5,29] :

» empilement de films thermoplastiques : dans cette technique, on réalise un empilement
répété d’une couche de fibres et d’une fine feuille de polymeére thermoplastique. Sous
I’action conjointe de la pression et de la chaleur, le polymere imprégne les meches dans
le sens transverse. Ce procedé est similaire au thermoformage pour les réesines
thermodurcissables. Cette méthode est simple et bon marché, mais reste limitée pour la
complexite des pieces a réaliser.

» meches hybrides : cette méthode permet de méler intimement matrice et fibres. Elle
implique la torsion de fibres thermoplastiques autour des fibres du renfort. L’étape de
consolidation est obtenue par compaction et chauffage.

» imprégnation de poudres : les fibres sont préalablement enduites d’une pulvérisation de
particules thermoplastiques qui adhérent grace a 1’électricité statique. Une phase de
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chauffage permet ensuite de fritter le matériau afin d’obtenir la piéce finale. Cette
technique est généralement caractérisée par un important taux de vide résiduel.

La deuxiéme technique pour rendre possible 1’élaboration de composites thermoplastiques a
fibres longues est de réduire directement la viscosité en modifiant la structure macromoléculaire
a I’aide d’un solvant par exemple [30].

IV. La problématique et les verrous scientifiques

Dans de nombreux secteurs industriels (aérospatial, automobile...), la réalisation d’une pi¢ce de
géométrie complexe en composite thermoplastique a renfort continu est actuellement un
challenge, et c’est 1'objet de nombreux projets de recherche. En effet, du fait de leur plus grande
ténacité, de leur potentialité a réduire le temps de cycle de mise en ceuvre et de leur capacité de
soudage, ces composites concurrencent fortement ceux a matrice thermodurcissable.

Pour répondre aux exigences des industriels telles que 1’amélioration des piéces injectées ou de
la cadence de production. En effet, il faut séparer deux étapes importantes durant la fabrication
d’une pic¢ce en composite par injection (LCM/RTM) a base d’une résine thermoplastique. La
phase de remplissage, et la phase de refroidissement. En ce qui concerne la partie remplissage,
comme nous ’avons déja évoqué précédemment, la viscosité joue un roéle trés important lors
de I’injection et en particulier dans le cas du procédé RTM avec des fibres longues. En effet,
I’augmentation de la viscosité provoque des pertes des charges importantes. Par conséquent, la
pression serait élevé, le temps de remplissage serait élevé (imprégnation lente), et les fibres
peuvent se déplacer a cause de la pression générée par la résine. D’autre part, ’architecture de
la préforme doit étre faite en fonction des propriétés mécaniques finales recherchées, mais aussi
en tenant compte de la facilité d’imprégnation.

Durant la phase de refroidissement, la qualité des piéces est fortement conditionnée par le cycle
thermique en raison de la cristallisation de la matrice thermoplastique. Les propriétés thermo
physiqueq de la matrice vont étre modifiées par le changement d’état en particulier la masse
volumique ce qui va générer des retraits de cristallisation et des retraits thermiques. Les
contraintes résiduelles développées doivent étre suffisamment faibles pour éviter des
microfissurations tout en maintenant une bonne stabilité dimensionnelle. La cristallisation est
également dépendante de la pression. Quand la pression augmente, la limitation du volume libre
entraine une diminution de I'entropie de la phase amorphe et par conséquent une augmentation
de son enthalpie libre. Ainsi la température de fusion thermodynamique est décalée vers de plus
hautes températures avec la pression. Toutes les études [31,32] ont montré que la température
de début de cristallisation augmente avec la pression. Cet effet est bien visible notamment sur
les diagrammes PvT réalisés en refroidissement isobare. La Figure |- 12 présente
schématiquement I'évolution des enthalpies libres de la phase amorphe pour deux pressions et
de I'enthalpie libre du cristal prise pour simplifier indépendante de la pression. Le croisement
entre les enthalpies libres de la phase amorphe et du cristal correspond a la température de
fusion thermodynamique. Quand la pression augmente, la limitation du volume libre entraine
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une diminution de I'entropie de la phase amorphe et par conséquent une augmentation de son
enthalpie libre. Ainsi la température de fusion thermodynamique TfO est décalée vers de plus

hautes températures avec la pression. Les propriétés mécaniques des composites
thermoplastiques dépendent egalement a la fois de la mouillabilité, et de la capacité d’adhésion
de la matrice thermoplastique. Une bonne affinité adhésif/surface limite de formation de défauts
entre la matrice et les fibres (par exemple de porosité génerée par les bulles d’air et la
microfissuration). Ceci peut étre assuré en rajoutant a la matrice thermoplastique des substances
étrangeres (par exemple un additif), composées des faibles masses moléculaires provogquant une
réaction entre le polymere et les fibres.

—— Cristal infini
_._. Phase amorphe a haute pression
‘N —_— Phase amorphe a basse pression

méme AT

> B
- »

v

T.(BP) T/ (BP) T.(HP) TP (HP)
Figure I- 12 Schéma de I'évolution de I'enthalpie libre avec la pression, lors d'un refroidissement a vitesse constante

La cristallisation dépend du cisaillement, les études du cisaillement les plus courantes sont
réalisées a partir de rhéometre, par platine chauffante couplée a des mesures optiques ou par
des techniques de diffusion des rayons X. Koscher [33] montre, a partir de différentes méthodes
de mesure, que les cisaillements faibles n'influencent que peu la cinétique de cristallisation
(Figure 1- 13). Il existe une contrainte seuil au-dela de laquelle le cisaillement accélere
significativement la cristallisation. Ensuite, un effet de saturation de la cinétique apparait pour
les forts taux de cisaillement [34]
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Figure I- 13 Influence du taux de cisaillement, pendant un pré-cisaillement de 10 secondes, sur le temps de demi-
cristallisation pour un iPP [33]

A partir de cette analyse bibliographique, nous avons remarqué que les procédés de fabrication
des composites a base d’une résine thermoplastique sont nombreux. Nous nous intéressons dans
cette étude au procédé RTM étant donné les avantages présentés par celui-ci. La qualité et la
cadence dépendent de la phase de refroidissement et de la phase de remplissage. Durant le
remplissage la viscosité de polymére et I’architecture de la préforme peuvent accélérer a la fois
le temps de remplissage et d’imprégnation. Ensuite, pendant le refroidissement un couplage tres
fort entre les aspects thermiques (vitesse de refroidissement, propriétés thermophysiques durant
le changement de phase) et la cristallisation permettent & leur tour de prédire les retraits
thermiques et les retraits dus a la cristallisation et donc de modéliser I’apparition des contraintes
liées a la mise en forme.
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Chapitre I1- Caractérisation de la cristallisation des polymeéres semi-cristallins

Dans ce chapitre, nous allons débuter par une bréve étude bibliographique de la cristallisation
des polymeéres semi-cristallins. Puis, nous allons faire le point sur les modeles et les méthodes
de mesure permettant la caractérisation de la cinétique de cristallisation. En effet, sa
connaissance est indispensable pour modéliser les procédés de mise en forme de pieces
thermoplastiques. Nous présenterons également les appareils que nous avons utilises pour
caractériser la cinétique de cristallisation de la nouvelle génération du Polyamide 66. Enfin,
nous mettons en évidence I’influence de la masse molaire et de quelques additifs sur la cinétique
de cristallisation.

I. Cristallisation des thermoplastiques semi-cristallins

La cinétique de cristallisation des semi-cristallins est abordée de facon différente en fonction
de I’échelle a laquelle on I'observe. L’évolution de la fraction transformée peut étre décrite avec
une approche locale (échelle microscopique) basée sur des principes de thermodynamique avec
la théorie d'Hoffman-Lauritzen [1], la fréquence d’activation des germes et la densité de
nucléation. A 1’échelle macroscopique, les théories globales décrivent la transformation
progressive de la phase fondue en entités cristallines a partir de fonctions cinétiques
« effectives » a déterminer expérimentalement. Il existe bien sir des relations entre ces deux
approches.

I.1. Microstructure

La morphologie des structures cristallines est caractéristique des conditions de cristallisation.
Elle est différente si elle est réalisée a partir d’une solution diluée ou de 1’état fondu avec ou
sans contraintes.

La cristallisation isotherme de solutions tres diluées donne des monocristaux. La faible
concentration impose qu’une chaine de polymere ne peut participer simultanément a la création
de plusieurs cristaux. L’étude de monocristaux a introduit le concept de repliement (Figure 11-
1) de chaines [2]. En effet, si la taille d’'une chaine macromoléculaire est de ’ordre du
micromeétre et 1’épaisseur d’une lamelle cristalline est d’environ 10 nanometres, cela implique
la nécessité d’un repliement. Les repliements peuvent étre aléatoires ou réguliers et dans ce
dernier cas, la chaine macromoléculaire entre dans le site cristallographique adjacent dans le
plan de repliement.

Figure 11- 1 Modéle de repliements : réguliers, aléatoire [2]
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Pendant une cristallisation statique d’un polymere semi-cristallin, I’entité préférentielle semi-
cristalline formée est le sphérolite, dont 1’échelle caractéristique est le micron. Des lamelles
cristallines radiales se developpent a partir d’un germe. Elles sont séparées par des zones
amorphes interlamellaires (Figure 1I- 2). Les chaines macromoléculaires peuvent participer au
développement de plusieurs entités cristallines. Lorsque le réagencement est trop important,
une partie de la chaine reste amorphe, empéchant que le taux de cristallinité, i.e. la fraction de
polymeére cristallisé dans I’ensemble de 1’échantillon, soit égal a [’unité.

cristallite =
lamelle a chaine
repliées

zone amorphe
interlamellaire

liens interlamellaires
enchevétrés

Figure 11- 2 Morphologie sphérolitique et repliement des chaines [3,4]

Les conditions de cristallisation sont dites non-statiques lorsque le polymeére est soumis a des
conditions mécaniques (écoulement de matiere ; cisaillement, étirement) ou thermiques (vitesse
de refroidissement ou gradient thermique) significatives. Celles-ci vont influencer les
morphologies cristallines formées lors de la cristallisation.

Lorsque le polymeére fondu est soumis a une contrainte mécanique, les macromolécules ont
tendance a s’organiser dans le sens de I’écoulement. La cristallisation sous cisaillement entraine
ainsi une augmentation du nombre d’entités cristallines et par conséquent une diminution de la
taille de ces entités cristallines. De plus, dépendamment du niveau de contrainte, la croissance
peut étre anisotrope car les macromolécules s’orientent dans le sens de I’écoulement et se
déposent perpendiculairement a la direction de croissance. Ainsi des morphologies non
sphériques apparaissent sous écoulement (Figure I1- 3). Sous fort cisaillement, une structure
cristalline a chaines étirées, appelée « shish-kebab », peut se former (Figure I1- 4).

37




Chapitre I1- Caractérisation de la cristallisation des polyméres semi-cristallins

Figure 11- 3 Morphologie dans un écoulement : a) sphérolite, b) sphérolite aplati en ellipsoide, c) disque en forme de
gerbe, d) et e) Cylindrite [2]

Figure 11- 4 Structure « shish-kebab » obtenue sous fort cisaillement [4]

Les conditions de refroidissement contrdlent également le nombre de germes activés et la
vitesse de croissance. La Figure II- 5 illustre I’influence d’un fort gradient thermique sur la
forme des sphérolites de telle sorte qu’elles deviennent paraboliques [5,6].

129°%C
1

Figure 11- 5 Structure parabolique d’un iPP dii a I’influence d’un gradient thermique de 20K/mm [5]

En résumé, les conditions de cristallisation influent fortement sur la morphologie finale de la
piéce et par conséquent sur ses propriétés mecaniques. Il est donc primordial de comprendre les
mécanismes de cristallisation pour mieux les contréler durant les procédés. Par exemple, les
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piéces injectées possédent une morphologie bien particuliere [7-9]. Elles sont composées de
quatre couches différentes : la couche de peau, non-sphérolitique ou les molécules sont
orientées dans la direction de I’écoulement, une couche de cisaillement solidifiée pendant le
remplissage, une couche solidifiée pendant le maintien en pression moins orientée et le cceur
ou la morphologie est sphérolitique [10,11].

|.2. Température de fusion d’un cristal parfait

La température de fusion thermodynamiqueT,c0 joue un réle trés important dans la cinétique de

cristallisation d’un polymére semi-cristallin. T; correspond a la température ol il y a égalité

des enthalpies libres du polymére fondu et d’un cristal parfait. Hoffman et Weeks [12] la
définissent comme la température de fusion de cristaux infinis, permettant ainsi de négliger les
effets de surface.

Lors d’un refroidissement lorsque la température est inférieure a T¢ , la phase amorphe se trouve

hors équilibre, dans un état métastable. Le polymeére va cristalliser en fonction du degré de
surfusion correspondant a la différence entre la température du polymere et la température de
fusion thermodynamique.

AT =T -T Eq.I-1

La détermination de la température de fusion thermodynamique peut étre réalisée par deux
méthodes issues d’un bilan enthalpique. La premiere est basée sur I’équation de Gibbs-
Thomson (Eq.I1- 2) qui permet de relier la température reelle de fusion T, et la température de

. - 0 . , . . .. ,
fusion thermodynamique T; . Comme les cristaux formés ont une dimension finie, la présence

d’interfaces va entrainer une température de fusion réelle plus faible que T, celle-ci décroit

avec I’épaisseur des lamelles.

20
Ty ;Tfo(l_ IA;] Eq.11-2

ou Ah est I’enthalpie massique de fusion du cristal, ce est I’enthalpie libre de surface du cristal-
liquide.

La méthode de Gibbs-Thomson consiste a tracer la tempeérature de fusion en fonction de
I’inverse de 1’épaisseur des lamelles. On obtient une droite ou la température de fusion
thermodynamique peut étre extrapolée pour une épaisseur de lamelle infinie (171 - 0).
L’épaisseur des lamelles est obtenue par diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS) [13]
ou par microcopie électronique a transmission (TEM).

La deuxiéeme meéthode couramment utilisée pour déterminer la température de fusion
thermodynamique est la relation d’Hoffman-Weeks [12]. Elle est issue de I’expression de
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Gibbs-Thomson écrite en fonction du coefficient y de proportionnalité entre 1’épaisseur des
lamelles [ et I’épaisseur critique [*.

1\ T | 1Ah(T? =T,
T, :Tf‘)[l——j+—c avec )/=—*=(+) Eq.ll-3

y ¥ I 20,T fO

La température de fusion thermodynamique est obtenue en tracant les températures de fusion
T, en fonction de leur température de cristallisation isotherme associee T,. L’intersection des

courbes T, = f(T.) etT, =T, donne IatempératureTfO.

La méthode de Hoffman-Weeks peut parfois poser des difficultés en cas d’épaississement des
lamelles, car I’hypothése d’épaisseur des lamelles proportionnelles a 1/AT n’est pas toujours

validée[14]. Les points expérimentaux T, = f(T,) ne sont alors plus alignés.

1.3. Approche locale

La cristallisation peut étre décomposée en deux phénomenes, la germination et la croissance,
décrits par la théorie d’Hoffman-Lauritzen [1] remise a jour par Hoffman-Miller [15]. La
germination, aussi appelée nucléation, représente la formation d’entités cristallines nommées
germes. Un germe est thermodynamiquement viable lorsqu’il dépasse une taille critique. Celui-
ci pourra alors croitre selon différents régimes en fonction du degré de surfusion.

1.3.1. Germination

Un germe peut étre vu comme un assemblage de chaines macromoléculaires susceptible de
donner un cristallite par croissance a condition de devenir stable. Ceci peut s’expliquer par des
considérations thermodynamiques. Le second principe de la thermodynamique impose que
toute évolution spontanée d’un systétme a pression constante a lieu dans le sens d’une
diminution de son enthalpie libre g. Or, en dessous de la température de fusion
thermodynamique Tfo, la phase cristalline (solide) est plus stable que la phase fondue (liquide),

et inversement au-dessus de TJP. De nombreux facteurs influencent le processus de

germination : la température, la présence d’impuretés, d’agents nucléants, ou encore
I’application de contraintes mécaniques (écoulement, pression, cisaillement...).

La formation d’un germe résulte de deux mécanismes antagonistes du point de vue énergétique :

1. une variation d’enthalpie libre Agy, associée a la transformation d’un volume de fondu
en cristal. Ce terme est négatif (si T < TfO), proportionnel au volume du germe, et il est
d’autant plus grand en valeur absolue que la surfusion AT est plus grande ;

2. une variation d’enthalpie libre Ags associée a la formation d’interfaces fondu-cristal.
Ce terme est proportionnel a la surface totale d’interface et toujours positif.

La variation totale d’enthalpie libre du systéme lors de la germination, qui s’écrit :
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Ag = Agy + Ags Eq.11-4

Afin de fixer les idées, intéressons-nous au cas simple de la formation d’un germe sphérique
(un seul paramétre dimensionnel : le rayon R). Les variations d’enthalpies libres sont
représentees sur la Figure 1I- 6. Le germe formé sera stable (c’est-a-dire qu’il pourra continuer
a croitre) uniquement si une augmentation de sa taille conduit a une diminution de I’enthalpie
libre du systéeme. Ceci est Vérifié au-dela du maximum de Ag, c’est-a-dire pour R > R* (rayon
critique). Dans le cas contraire, le germe est instable et il tend a disparaitre. La Figure 1I- 6
montre également que plus la surfusion AT est importante, plus le rayon critique est faible, i.e.
plus la germination est statistiquement favorisée.

F 3 _"13_-1 = B*

Figure 11- 6 Enthalpie libre de formation d’un germe sphérique [4]

Dans le cas d’un germe non-sphérique, le raisonnement reste qualitativement identique, mais
avec plusieurs parametres dimensionnels. On peut ainsi comprendre que la variable qui
gouverne la vitesse de germination est la surfusion. La germination est dite homogene, lorsque
les germes apparaissent spontanément dans la phase fondue en raison des fluctuations
thermiques ou des hétérogénéités si ceux-ci sont formés a la surface de corps étrangers ou de
cristaux déja formes.

Une représentation classique de la germination peut étre faite a partir de germes
parallélépipédiques de différents types représentés sur la Figure Il- 7. Un germe primaire est
issu de la germination homogene au sein de la phase fondue. La germination est dite hétérogene
quand le germe se forme sur un substrat, comme une impureté, un agent nucléant ou du
polymére déja cristallisé. Le germe est appelé secondaire si la germination a lieu sur un substrat
plan ou tertiaire sur un substrat a marche.
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O Substrat plan Substrat avec marche
O G
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£

Za , A Vi,
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Figure 11- 7 Différents types de germe : primaire, secondaire et tertiaire[13]

Pour chacune des configurations, la variation d’enthalpie libre AG et la dimension critique du
germe sont obtenus par annulation des dérivées partielles de AG, données dans le Tableau I1- 1.

Pour la germination hétérogéne, il est nécessaire de prendre en compte deux énergies de
surface :

* I’enthalpie libre germe-substrat g, qui est égale a zero lorsque le substrat est le cristal
du méme polymére.

» Penthalpie libre fondu-substrat o,,s qui est égale a o si le substrat est le cristal du
polymere.

A partir des variations d’enthalpie libre critique, on observe que si la différence o, — 0y, €5t

inférieure a o, la germination hétérogene est plus probable que la germination homogene.
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Tableau I1- 1 Variation d’enthalpie libre, dimensions critiques, variation d’enthalpie libre critique en fonction du type
de germination[13]

Germination primaire Germination secondaire Germination tertiaire
Variation AG = —a?lAg + 2a%0, AG = —ab(lAg — 20,) + 2blo AG = —ab(lAg — 20,)
d’enthalpie + 4alo +al(o + oy + (a
libre — Opms) + b)l(o
+ 0gs
+ Jms)
_ 40 . 40
- - = Ag a = Ag a* — b*
Dimensions 2(0 + 045 — o)
critiques du = 4o, = 40, - Ag
germe Ag Ag
. 40,
- :2(0+ags—ams) = Ag
Ag
Variation 3207 1600, (0 + ) AG™
. 00.(0 + 0,5 — O,
d’enthalpie AG* = 229 e Ze AG* = £ gzs = 80'3(0' + 045 — crms)2
libre critique (Ag) (Ag) =

(Ag)?

1.3.2. Croissance

La théorie de Lauritzen et Hoffman [9,15] a mis en évidence différents régimes de croissance
selon I’importance relative de la vitesse de dépdt des germes secondaires (Figure I1- 7). Selon
cette théorie, la vitesse linéaire de croissance des entités semi-cristallines a partir du fondu a
une température T donnée, notée G (en m/s), S’exprime par 1’équation suivante

A Ag*
G = Gy.exp (— R—g;) .exp (— X gT) Eq.11-5
. B.

Cette expression fait apparaitre une constante pré-exponentielle Go, indépendante de la
température, et deux facteurs exponentiels. Le premier facteur exponentiel est le terme de
diffusion (ou transport) des chaines macromoléculaires dans le fondu. Il est proportionnel a la
vitesse caracteristique de déplacement des chaines vers les surfaces des lamelles cristallines en
croissance. R est la constante des gaz parfaits ; Ag; est I’énergie d’activation gouvernant le
déplacement, pouvant étre exprimée par une loi semi-empirique :

U*.T
T—T,

Ag, = Eq.I1-6

Ou U* est I’énergie d’activation apparente du mouvement des macromolécules, et T, est la
température a laquelle tout mouvement est rendu impossible. Le second facteur exponentiel
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correspond au depbt des germes a la surface de la lamelle en croissance. Dans ce terme de
croissance, kg est la constante de Boltzmann, et Ag* est la variation d’enthalpie libre critique
associée au dépot d’un germe (secondaire ou tertiaire) sur le substrat. Ag* s’écrit en fonction
de I’énergie libre d’interface cristal/fondu o, de I’énergie libre des surfaces de repliement du
cristal ce, de 1’épaisseur moléculaire bo, et de I’énergie libre de transition Ag; :

__j-bg.0.0¢

A *
& Agy

Eq.lI-7
j est un entier qui dépend du régime de croissance (j = 4 pour les régimes I et ll1, j = 2 pour le
régime II). En introduisant la constante Kg :

_j-bg. 0. 0e. T

= Eq.11-8
8~ " kg Ahy ‘

K

Avec Ahs enthalpie de fusion par unité de volume et bo 1’épaisseur d’une couche de germes. On
obtient finalement I’expression de Hoffman-Lauritzen couramment utilisée :

oo u* K,
- o exp (_ R(T — Too)) P <_ (7P - T)>

Eq.11-9
Avec
Te, =Ty — 30

*

La composante exp (— ) décrit 1’aptitude des chalnes a se mouvoir dans le fondu.

R(T-Te)
L’expression de Hoffman-Lauritzen se traduit par une gaussienne pour G(T) (Figure 11- 8) : a
faible surfusion (c’est a dire pour T = T?), la « force motrice » qui régit le dépot de nouvelles
chaines sur le substrat est tres faible, et le terme de croissance tend vers 0. De méme, a surfusion
¢levée (c’est a dire T = Ty, ), le matériau est proche de 1’état vitreux, et la diffusion des chaines
est fortement freinée ; le terme de diffusion tend vers 0. Dans ces deux cas extrémes, la vitesse
de croissance G tend alors vers 0 (Figure 11- 8).
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.  Tepw TR

Figure 11- 8 Vitesse de croissance cristalline selon la théorie de Hoffman-Lauritzen
I.4. Cristallisation secondaire

Le terme « cristallisation secondaire » est souvent utilisé pour décrire les effets qui permettront
d’accroitre la cristallinité aprés, voire pendant I’événement de la cristallisation primaire. Le
processus de cristallisation secondaire peut genéralement étre identifié par la déviation
« changement de pente » d’une courbe Avrami au stade ultérieur [16]. Cependant, la nature de
la cristallisation secondaire n’est pas encore claire. Giboz et al. associent la cristallisation
secondaire a I’épaississement des lamelles [17], d’autres associent a une croissance de
cristallites défectueuse, ou une réorganisation des lamelles cristallines dans 1’espace inter-
lamellaire. Mais, cela reste en général une croissance intra-sphérolitique (Figure 11- 9),

\Whiw

M

011N

Figure I11- 9 Schématisation des zones inter-lamellaires d’un sphérolite

Selon la littérature la cristallisation secondaire peut étre identifiée par des expériences faites par
des analyses WAXD-SAXS [18]. A titre d’exemple, la Figure I1- 10 présente 1’évolution de la
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cristallinité relative nommer ici xc et les petits angle de diffusion (Q) obtenu par des mesures
WAXD-SAXS durant la cristallisation isotherme (a 148 °C) pour un iPP [19]. Les auteurs
constatent une augmentation sigmoide lors de la cristallisation primaire. Ensuite, la cristallinité
relative Xc augmente en raison de la cristallisation secondaire. Pendant ce temps, Q reste
constante. A partir de leurs mesures, les auteurs concluent que le principal mécanisme de la
cristallisation secondaire et la croissance de nouveaux lamelles cristallines dans 1’espace inter-
lamellaire.

A
20z Xc
0.06 -

o WAXD .
» SANS a

t/ min

Figure 11- 10 Développement de la cristallisation secondaire par des mesures WAXD-SAXS pour un iPP cristallisé &
148 °C [19]

Hsiao et al. ont aussi essayé de déterminer la nature de la cristallisation secondaire du PET
(Poly(éthylene téréphtalate) par des mesures par rayon X [20]. Ils ont montré que la
cristallisation secondaire se développe entre les lamelles cristallines. Yagpharov et al [21] ont
montré qu’il est possible également d’étudier la cristallisation secondaire par des analyses
thermiques en utilisant les courbes obtenues par les mesures de DSC. Certains auteurs ont
observé un ralentissement net de la cinétique de cristallisation et un changement de la géométrie
de croissance au passage des processus primaires aux processus secondaires [4]. A contrario,
pour le polypropylene isotactique (iPP), Kolb et al. [19] ont observe un déroulement simultané
des processus primaires et secondaires, ces derniers ayant lieu de maniere plus marquée aux
frontieres des sphérolites, indépendamment de leur stade de croissance. Mais a ce jour, la nature
de la cristallisation secondaire reste un sujet difficile a clarifier.

I.5. Approche globale

Les modeéles globaux de cinétique permettant de prédire 1’évolution de la cristallinité relative
du polymere dans le temps. L’élaboration des modéles globaux a été réalisée essentiellement &
partir de deux approches : 1'une géométrique qui exprime le volume occupé par les entités
cristallines et 1’autre se basant sur la probabilité qu’un point du milieu soit transforme.
L’approche probabiliste est utilisée dans les theories d’Evans [27] et de Kolmogorov (Eq.11-10)
[22] développée dans le cas des métaux, décrite notamment par Zinet [4] et Karpp-Pfordt [13].
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t t ]
Ol(t) =1- exp I—%f N(t’) (f G(u)du) dt,l Eq.11-10
0 t

4

Avec : N le nombre de germes activés au cours du temps
G la vitesse de croissance des entites cristallines.

Bien que ces approches soient différentes du point de vue mathématique, les hypothéses et
résultats sont identiques [23]. La théorie géométrique d’ Avrami [24-26] est ainsi equivalente a
la théorie probabiliste d’Evans [27].

1.5.1. Théorie d’Avrami

Les modeles cinétiques les plus communément utilisés sont issus de la théorie générale
d’Avrami qui, notons-le, utilise un formalisme général non cantonné uniquement a la
cristallisation isotherme. Ils reposent sur les principales hypothéses suivantes [2] :

= les germes sont répartis uniformément dans 1’échantillon,

= la croissance d’une entité cristalline démarre instantanément aprés ’activation d’un
germe,

= les germes potentiels ne peuvent disparaitre que s’ils sont activés ou absorbés par une
entité cristalline,

= |’échantillon est isochore durant la transformation,

= la géométrie des entités semi-cristallines est imposée : sphere, disque ou batonnet.

Dans le cas de la cristallisation isotherme, le modé¢le d’Avrami [24-26] fait I’hypothése
supplémentaire que la fréquence d’activation des germes et la vitesse de croissance sont
constantes (Eq.I1-11).

a(t) =1 — exp(—Ky,(T).t™) Eq.11-11

Ou Kay(T) est le coefficient d’Avrami, caractérisant ’aptitude du polymere a cristalliser.
L’exposant d’Avrami n dépend de la géométrie des structures cristallines et du type de
germination (Tableau Il- 2). La germination est dite sporadique lorsque les germes potentiels
sont activeés tout au long de la cristallisation. Contrairement a une germination dite instantanée
ou tous les germes sont actives dés le début de la cristallisation.

Tableau I1- 2 Valeurs de I’exposant d’Avrami pour différentes géométries et types de germination

Forme des sphérolites Germination sporadique Germination instantanée
Spheres 4 3
Disques 3 2
Batonnets 2 1

Il est possible de relier le coefficient d’Avrami a la théorie de Hoffman-Lauritzen :
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= dans le cas d’une germination instantanée de germes sphériques en fonction du nombre
de germe activé N, et de la vitesse de croissance G :
4

K, = §nNOG3 Eq.11-12

= dans le cas d’une nucléation homogéne sporadique de germes sphériques en fonction de
la vitesse de nucléation N = gNj :

_nNG3

Eq.11-13
Av 3

Pour un refroidissement a vitesse constante, le modele d’Avrami est étendu par Ozawa [28] en
s’appuyant sur I’hypothése isocinétique. La fréquence d’activation des germes potentiels N et
la vitesse de croissance des entités cristallines G dépendent uniquement de la température de

telle sorte que le rapport % soit constant.

K0z(T))

Eq.11-14
yn |

a(t) =1—exp (—
Ou V est la vitesse de refroidissement en [K/s]

Le coefficient K,,(T) peut aussi étre relié a la fonction cinétique d’Avrami par la formule
suivante:

n
1
d (KOZ”(T)> Eq.11-15

KAU = dT

Quelques années plus tard, Nakamura [29,30] étend finalement le modéle d’Avrami a un
refroidissement a une vitesse quelconque, tout en conservant 1’hypothése isocinétique entre la
fréquence d’activation N et la vitesse de croissance G.

a(t) = 1—exp (— UtKNak(T(t))dtl ) Eq.11-16
0

La fonction cinétique de Nakamura est reliée a celle d’Avrami par 1’expression suivante :

Kyax = K%” Eq.11-17
La forme différentielle de 1’équation de Nakamura est plus adaptée que sa forme intégrale a la
résolution numérique. Elle est donnée par Patel [31] :

da

1 (n-1)/n
= (D - @) |in (=] Eq.11-18

Dans la pratique, le coefficient d’ Avrami est rarement entier, car certaines hypothéses ne sont
pas toujours valables pendant la transformation :
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» I’homogénéité de la répartition des germes n’est pas toujours vérifiée. En effet, les
germes apparaissent préférentiellement par germination hétérogéne. On entend par la
une nucléation préférentielle par exemple sur une fibre, rendant la répartition localisée
et donc non-homogene dans le polymere.

» la germination est dite intermédiaire, ¢’est a dire entre instantanée et sporadique.

> la vitesse de croissance des entités cristallines peut ne pas étre constante pendant toute
la cristallisation. Les défauts de chaines étant rejetés au fur et & mesure dans le fondu,
la fin de la cristallisation peut étre ralentie.

» I’hypothése isocinétique peut ne pas étre vérifice.

» I’hypothése d’un échantillon isochore est invalidée par différence de densité entre les
phases amorphe et semi-cristalline.

> I’existence de la cristallisation secondaire, qui Se caractérise par une augmentation
ultérieure de la cristallinité du matériau par épaississement des lamelles ou par la
cristallisation partielle des zones amorphes situées entre les lamelles, n’est pas
considérée dans le modele d’ Avrami.

De nouveaux modeles sont apparus, pour le cas isotherme. Le modéle de Tobin [32-34] a été
développé dans le but de mieux prendre en compte les interactions et le phénoméne
d’empietement entre sphérolites voisins, contrairement & celui d’Avrami qui présente une
relation exponentielle entre la fraction volumique étendue et la fraction volumique réelle.

ESON. Kt" Eq.11-19

1-X(0) a
Pour de faibles valeurs de cristallinité relative, 1’équation de Tobin est équivalente a celle
d’Avrami. Mais pour les temps longs, la cristallinité relative de Tobin augmente plus lentement
que celle d’Avrami ce qui indique le sens de la cristallisation secondaire. Cependant les
fondements théoriques de ce modéle sont critiqués par Piorkowska et al. [23]. Notamment 1’un
des principaux problemes est que la croissance dans la partie non transformée est basée sur
I’instant initial et non sur la zone transformée a I’instant t.

Hillier [35] présente 1’évolution de la cristallinité relative en fonction de deux mécanismes
simultanés. Le premier, correspondant a la cristallisation du polymeére, est représenté par la
fonction classique d’ Avrami. Et le second, pour la cristallisation secondaire, est composé d’une
convolution de la fonction d’ Avrami par une exponentielle décroissante.

t
Aror = a1 (L) + aZmKZJ;) (1- exp(—K19”))(exp(—K2 (t— 9))) de Co 120
q. -

Ol @y (t) = a1 (1 — exp(—K;t™))

Velisaris et Seferis [36], quant a eux, modélisent la cristallisation primaire et secondaire comme
la somme pondéree de deux fonctions d’ Avrami.

a(t) =wy(1- exp(—KAvl(T). t"))+ (1 —wy)*(1- exp(—KA,,2 (T).t")) Eqll-21
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Pour Ia cristallisation anisotherme, le lecteur pourra se référer a ’article de Di-Lorenzo [37]
rassemblant de nombreux modeles ainsi que des données sur la cristallisation des polyoléfines,
polyéthers, polyesters, polyamides et polycétones.

Dietz [38] propose de tenir compte de la cristallisation secondaire en ajoutant un terme
supplémentaire de la forme exp (%) dans 1’équation d’Avrami pour ralentir la fin de la
cristallisation. Dans cette expression le paramétre y, compris entre 0 et 1 est un parametre
d’ajustement.

1.5.2. Approche différentielle

Les modeles utilisant une formulation différentielle ont I’avantage de pouvoir d’étre plus
aisément implémentés dans les codes de calculs. Les plus connus sont le modele de Schneider
[39] et celui de Haudin et Chenot [40]. Ces modéles peuvent étre étendus pour des cristallisations
sous cisaillement, par exemple par Zinet [4] pour le premier ou par Haudin [41] pour le second.

1.5.3. Equations de Schneider

Schneider [39] présente la modélisation de la cristallisation non-isotherme prenant en compte
la germination et la croissance sous la forme d’un systeme d’équations différentielles du
premier ordre en utilisant le modéle d’empiétement d’Avrami-Evans. Il est a noter que la
germination doit étre instantanée.

¢5(t) = 81N avec ¢ = 8N
¢2(t) = G(O)¢s(t) avec ¢, = 47R,
$1(t) = G()¢2(t) avec ¢ =S,
Po(t) = G(t)¢1 (1) avec ¢ =V,

Eq.11-22

Avec : V, le volume étendu par unité de volume, correspondant au volume que pourrait atteindre
les sphérolites sans empiétement. S, la surface étendue des sphérolites par unité de volume et
R, la somme des rayons étendus.

La relation entre la fraction volumique étendue et la fraction volumique réelle est donnée dans
le cas d’une répartition uniforme par la relation d’ Avrami :

a=1—exp(—¢po(®)) Eq.11-23

La vitesse de cristallisation est obtenue a partir de la relation suivante :

@ = G(t)p1(t) exp(—po(t)) = G()p1(D)(1 — a(t)) Eq.11-24
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1.5.4. Equations d’Haudin et Chenot

Le mode¢le d’Haudin et Chenot [40] permet d’estimer la cinétique de cristallisation a partir de
trois parameétres : la densité initiale de germes potentiels N, la fréquence d’activation q et la
vitesse de croissance G.

dN N( L1 da) dNo(T) dT
dr T ew )T D%

da -
— =4n(1 — a)G(F?>N, — 2FP + Q)

dt
B Eq.11-25
dn, P _dn,
= g(t)N 2 =F
ac ~1OND ar | at
aN, _ g(©ON () dQ _
it~ 1-a dt dt
ar_ .
P (t)

Avec comme valeur initialeat =0 :

N(0) = No(To)
a(0) = Ng(0) = No(0) = F(0) = P(0) = Q(0) = 0.

Les variables N, N, et N, correspondent respectivement aux densités de germes potentiels, de
germes activés et de germes activés dans le volume étendu. Les fonctions F, P et Q permettent
d’avoir un systeme composé d’équations différentielles ordinaires du premier ordre.

1.6. Techniques de mesures de la cinétique de cristallisation

La cinétique de cristallisation peut étre étudiée par plusieurs méthodes. L’utilisation de la
microscopie optique permet de suivre visuellement la nucléation et la croissance des spherolites
en utilisant le plus souvent une platine chauffante-refroidissante. Cette platine permet de faire
fondre puis cristalliser a plusieurs vitesses de chauffage/refroidissement [42,13] le polymere a
étudier. La morphologie cristalline peut également étre étudiée par la diffusion des rayons X
aux petits angles (SAXS) pour I’étude des lamelles cristallines (de I’ordre de 10 nm) et de leurs
orientations ou de la diffraction des rayons X aux grands angles (WAXD) pour décrire
I’orientation a 1’échelle de la maille cristalline (de 1’ordre quelgques angstroms). La cinétique de
cristallisation d’un thermoplastique peut étre également caractérisée par une mesure des
propriétés diélectriques [43] de la résine thermoplastique au cours de la cristallisation. Une
autre technique (FTIR and FT-Raman) est basée sur les mesures des propriétés optiques d’un
polymére durant le changement de phase. Il est possible de relier le degré de conversion associé
a un changement de phase a des changements de bande des spectres FTIR ou Raman enregistrés
pendant un cycle de tempeérature [44,45]. L'analyse dynamique mécanique (DMA) et I'analyse
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dynamique mécanique thermique (DMTA) sont également des instruments classiques pour
mesurer 1’évolution des propriétés mécaniques en fonction du temps et de la température, donc
1’état de la matrice pour de petits échantillons (quelques mm).

La DMA est particuliérement utile pour I’étude du comportement viscoélastique des polymeres.
Une tension (force) sinusoidale est appliquée a 1’échantillon et la contrainte résultante est
mesurée, permettant de déterminer le module complexe. Cette approche peut étre utilisée pour
localiser la température de transition vitreuse de la matiere, ainsi que pour caractériser la
cinétique de cristallisation [46]. Il existe également des instruments congus et développés dans
des laboratoires de recherche afin d’étudier le changement de phase des polymeres dans des
conditions proches de celles appliquées lors leurs mises en ccuvre. Par exemple, Brucato et al.
[47] et Lamberti et al. [48] ont proposé leur propre dispositif pour mesurer I'évolution de la
cristallinité relative en suivant les interactions entre la lumiere et un polymere cristallisant lors
d’un refroidissement rapide. Le Goff et al. [49] ont récemment présenté un dispositif original
permettant d'identifier la fonction cinétique d'un composite thermoplastique a fibres courtes en
utilisant une méthode d'estimation de parametres. D’autres récentes études ont été publiées
[50,51]. Un nouveau dispositif PvT et des protocoles spécifiques ont été développés afin
d'identifier la cinétique de cristallisation des thermoplastiques a hautes performances dans une
large gamme de pression. Les techniques cités ci-dessus sont des techniques malheureusement
pas adaptées pour étudier la cinétique de cristallisation du PA 66 dans une large gamme de
température. D’un c6té, ceci nécessite une vitesse de refroidissement tres rapide (entre 2000 et
7000 K/s). D’un autre coté, le PA 66 est un polymeére qui s’oxyde trés vite a 1’état fondu quand
il est en contact avec 1’air ambiant, la taille de ses sphérolites est trés petite et le nombre des
germes est tres élevé, ce qui rend I’étude de croissance microscopique trés difficile.

Toutefois, la méthode la plus couramment utilisée pour étudier la cinétique globale de
cristallisation est la calorimétrie différentielle a balayage (DSC). La cristallisation de polymeres
semi-cristallins et la réticulation de résines thermodurcissables sont caractérisées par 1’enthalpie
libérée lors de ces transformations. Les variations de température enregistrées et/ou de flux de
chaleur en fonction du temps peuvent étre utilisés pour déterminer la cinétique de
transformation en supposant que I'enthalpie libérée est directement proportionnelle a la vitesse
de transformation physique. De nos jours, la vitesse de refroidissement des DSC
commercialisés varie selon 1’appareil entre 0.017-100,000 K/s [52,53], ce qui permet de
caractériser la cinétique de cristallisation sur toute la gamme possible de température entre la
transition vitreuse et la fusion.

1.6.1. Calorimétrie différentielle a balayage

IIs existent deux types de calorimétries différentielles a balayages classique (DSC). Les DSC a
compensation de puissance qui sont développées par Perkin Elmer et les DSC a flux de chaleur
qui sont développées par Dupont (TA instrument) Mettler, Netzsch... .

Un appareil DSC a compensation de puissance (Figure 11- 11) est constitué de deux fours places
dans le méme environnement isotherme. L’un des fours regoit la coupelle contenant
I’échantillon et I’autre la coupelle de référence dont on sait qu’elle ne subit aucune
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transformation dans le domaine de température exploré. Pour chauffer simultanément les deux
fours a la méme vitesse (et s’assurer de 1’égalité de la température des fours avec la température
de consigne), ils recoivent une puissance électrique différente. Cette différence de puissance est
le signal calorimétrique qui représente alors une mesure directe du changement d’enthalpie ou
proportionnelle a la chaleur spécifique de 1I’¢chantillon par rapport a la référence.

Instrumentation

)

| Echantillon

Elements chauffants
&

Régulation en température
Figure I11- 11 Schéma d’une DSC a compensation de puissance

Les DSC a flux de chaleur (Figure I1- 12) sont quant eux composés d’un seul four utilisant le
méme bloc de chauffage/refroidissement et de deux plots sur lesquels sont positionnés les
creusets échantillon et référence. Les surfaces de ces plots sont connectées a des thermocouples
ou peuvent faire office de thermocouples. Cela permet d’enregistrer aussi bien la différence de
température entre 1’échantillon et la référence (signal DSC) et la température absolue de
I’échantillon ou de la référence. La différence de température T, ., — T.s entre I’échantillon et
la référence est enregistrée pour un méme flux de chaleur. Cette différence est directement
proportionnelle au flux traversant 1’échantillon.

Référence Echantillon

Heat-flux

‘ \L T
Bloc chauffant ®
[ ]

Purge gas
Figure I11- 12 Schéma d’une DSC a flux de chaleur

Généralement, ces deux technologies donnent des résultats identiques ou presque. L’avantage
d’un DSC a flux est d’avoir des lignes de bases plus reproductibles. Les DSC a compensation
de puissance sont quant a elles plus adaptées aux mesures isothermes, car elles peuvent atteindre
plus rapidement la température désirée a cause de la plus faible masse de leurs fours [54].
Cependant la gamme de température exploitable des DSC classiques pour les cristallisations
isothermes est restreinte par la vitesse de refroidissement. Celle-ci est principalement limitée
par les inerties thermiques de I’échantillon et des composants du four ainsi que par les
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résistances thermiques de contact four/capsule et capsule/échantillon. En guise d’exemple,
Lamberti et al [55] montrent que les résultats doivent étre corrigés des que la vitesse est
supérieure a 10K/min pour tenir compte du contact thermique.

Devant ce constat, des auteurs ont cherché a diminuer I’inertie thermique en réduisant les
masses de 1’échantillon et du systéme. Dans ce sens, les DSC classiques avec des échantillons
de quelques mg laissent place tout d’abord a des Hyper DSC ou les échantillons pésent entre
0,1 et 1 mg comme le présente Vanden Poel et Mathot [56,57]. Les nanocalorimetres a partir
des échantillons encore plus petits ont été envisagés des 1964 avec Hager [58] dont le dispositif
équipé de capteurs couches minces pouvait refroidir a 500K/s un film de polymeére. La premiere
version des Fast Scanning Calorimetres (FSC) est présentée en 2003 par Adamovsky [59],
refroidissant un échantillon de quelques dizaines voire quelques centaines de nanogrammes a
10000K/s. Ce dispositif était composé d’une seule cellule de 50x100 um? en nitrure de silicium
avec une thermopile et un film résistif chauffant. Néanmoins ce calorimeétre avait des difficultés
areguler correctement la température lors des transformations. Pour pallier ce probleme, le FSC
développé a la suite par Zhuravlev [52,53] est a compensation de puissance et peut atteindre
100000 K/s en vitesse de refroidissement

1.6.1.1. Technique de caractérisation de la cinétique de cristallisation

L’analyse et la mesure de la cinétique de cristallisation par DSC sont désormais classiques.
L’idée est d’enregistrer la variation de flux liée a la cristallisation et de calculer le rapport entre
I’énergie dégagée a un instant donné et I’enthalpie totale de cristallisation a partir du flux
mesuré durant toute la cristallisation pour obtenir la cristallinité relative (Eq.11-26).

NG

a(t) = Eq.11-26
AHyor

La cinétique de cristallisation est souvent étudiée en mode isotherme. Le principe est de
chauffer 1’échantillon jusqu’a la fusion, puis de maintenir la température pendant quelques
minutes pour effacer I’histoire thermique de 1’échantillon et pour étre slir que tous les cristaux
soient bien fondus. Par la suite 1’échantillon est refroidi rapidement jusqu’au palier de
température choisi. Il faut noter que la cristallisation ne doit pas commencer durant le
refroidissement. Les coefficients du modéle d’Avrami n et K,,, sont obtenus a partir du tracé
de la droite d’ Avrami donnée par I’équation suivante :

In(—In(1 — a(t))) = In(Kay) + nin(t) Eq.11-27

Le coefficient d’Avrami peut également étre obtenu a partir du temps de demi-cristallisation
(¢ = 0.5) lorsque I’exposant d’ Avrami est connu.

_In(2)
Av T

o Eq.11-28
1/2

Dans le cas anisotherme, a vitesse de refroidissement constante, une démarche graphique
analogue[54,55] est réalisée pour le modele d’Ozawa. Pour cela, il est nécessaire d’effectuer
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plusieurs cristallisations a vitesse constante pour pouvoir tracer In(— In(1 — a(t))) en fonction
de In(V) correspondant a la forme logarithmique de la formule d’Ozawa :

In(—In(1 — a(t)) ) = In(Kp,) — nin(V) Eq.11-29

De la méme manicére, il est nécessaire de réaliser 1’estimation de ces paramétres avant que la
cristallisation secondaire ne devienne trop importante, classiqguement avant a=0.5.

Il. Caractérisation de la cinétique de cristallisation
1.1 Présentation du polymére polyamide 66« PA 66 »

Comme nous I’avons présenté précédemment, nous nous intéressons, dans le cadre de cette
étude, a un PA 66 nouvelle génération. Historiquement, les PA 66 sont les plus anciens et
largement majoritaires en terme de tonnages mondiaux de production. Ce sont aussi les
thermoplastiques parmi les moins chers du marché. Le point de fusion du PA 66 est autour de
265 °C et sa température de transition vitreuse standard se situe vers 40 °C. Sa sensibilité a
I’humidité est une caractéristiqgue importante car elle abaisse la température de transition
vitreuse des PA.

L’automobile est le premier marché des résines polyamides 66 (35%). Leur prix n’est pas trop
élevé et leur résistance a I’ensemble des fluides et solvants utilisés dans ce secteur en ont fait
des substituts des alliages légers.

La mise en ceuvre de composites thermoplastiques, en particulier avec un taux volumique élevé
(50 vol%), avec une matrice polyamide 66 est un challenge pour le milieu industriel. Comme
nous I’avons évoqué dans le Chapitre |, la viscosité du PA 66 est un parametre important qui
peut modifier la vitesse d’injection, ainsi qu’elle ne permet pas I’injection a basse pression (<10
bars) en particulier pour le procédé RTM. Pour cela, Solvay® propose une nouvelle génération
de PA 66 destinée pour le marché automobile avec une viscosité sous faible cisaillement
estimée a environ 20 Pa.s a I’état fondu (=280 °C). Une modification importante de la chimie
de synthese est réalisée pour abaisser la viscosité d’environ 400 Pa.s initialement a 20 Pa.s. Un
additif (de type phénol formaldéhyde, PF) a été utilisé avec des pourcentages modérés comme
agent plastifiant, pour limiter 1’absorption d’eau par le PA 66 et augmenter la température de
transition vitreuse (Tg). Le tableau ci-dessous présente les différents polyamides 66 étudiés. Le
PA 66 (D) est a la base de PA 66 (B) en ajoutant 20 % de phénol formaldéhyde. Cependant les
PA 66 (E) et (F) sont des polyméres en mélange formulés a partir de PA 66 (B) et (C) ‘non
évolutifs’ ayant chacun leur masse molaire . Pour cette raison, il ’est difficile de connaitre la
masse molaire réelle de PA 66 (E) et (F) (double population). La différence entre ces deux
formulations est I’ajout de 4 % de phénol formaldéhyde au PA 66 (E) et le pourcentage des
matériaux de base.
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Tableau I1- 3 : représente la masse molaire, pourcentages des additives et la viscosité de chaque version du PA 66

PA 66 Masse molaire % Additives  Viscosité a 280 °C
[g.mol?] (PF) (Pa.s)

(A) 26AE1 20400 - 400

(B) 22FE1 8500 - 70

(C) SHF51 5800 - 7

(D) XA1437 8500 20% 15

(E) 14DTRS85 (20% C+ 76%B) - 4% 20

(F) 14DTR101 (35% C+ 65%B) - 0% 25

11.2. Cristallisation isotherme

Pour ce type d’étude, le polymére est tout d’abord chauffé a une vitesse constante jusqu'a son
point de fusion. Ensuite, nous maintenons a cette température pendant quelques minutes pour
effacer I’histoire thermique de 1’échantillon et pour étre ainsi sdr que tous les cristaux sont bien
fondus. Aprés cette phase, 1’échantillon est refroidi le plus rapidement possible jusqu’a la
température souhaitée (température de cristallisation T¢) et maintenu quelques minutes a cette
température jusqu’a la fin de la cristallisation. Il faut noter également que la cristallisation doit
avoir lieu pendant I’isotherme. A la suite, I’échantillon est refroidi jusqu’a la température
ambiante. La Figure Il- 13 présente en bleu le cycle thermique pour une cristallisation a 232 °C

et en noir le flux thermique enregistré par le calorimeétre.

T T T T T T T T
60 —— Température (°C) j [ 300
— Flux (mw)
L 250
40 -
)
L 200 O
S 20 Flux lié & la cristalisation\isotherme E’
= L 150 S
~ '.('—U‘
X 0- =
= 100 'S
= L
5
-20 -
50 H
-40 + )
T T T T T
0 5 10 15 20 25
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Figure 11- 13 Le cycle de température appliqué en DSC pour une cristallisation isotherme
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La cinétique de cristallisation a été caractérisée a « haute température » entre 230-235 °C en
utilisant dans un premier temps, une DSC classique (DSC Q200 TA Instruments). A une
température plus basse que 230 °C, la cristallisation commence durant le refroidissement avant
d’atteindre I’isotherme. En conséquence, nous avons employé une DSC a balayage rapide (le
systeme DSC Flash, Fast Scanning Calorimetry). Les vitesse de chauffage et de refroidissement
pouvant atteindre plus que 10,000 K/s, cela qui nous a permis de caractériser la cinétique de
cristallisation isotherme sur une large gamme de température (entre 80 et 240 °C).

I11.2.1. Caractérisation de la cinetique de cristallisation a faible vitesse de
refroidissement (par calorimétrie classique)

Le calorimetre utilisé est une DSC a flux de chaleur Q200 calibrée avec des échantillons
d’indium. Les échantillons étudiés ont été préleveés sur des granulés de PA 66, dont la masse est
aux alentours de 10 mg. Avant chaque mesure, les granulés sont mis sous vide dans un four a
100 °C pendant 8 heures. Pour toutes les expériences de cristallisation, le cycle thermique
appliqué a I’échantillon est le suivant :

» I’échantillon est chauffé a 300 °C a 10 °C/min et maintenu a cette température pendant
3 min pour effacer I’histoire thermomécanique de 1’échantillon

» I’échantillon est refroidi le plus vite possible (= 100°C/min) jusqu’a la température de
cristallisation. Dans ces conditions la cristallisation isotherme ne peut étre étudiée que
pour des températures comprises entre 230 et 234 °C.

2 PR TP R R (PO S (PR SN NP PR RN RPN RPN R |
——a233°C
Exothermique I
1 - L
O ] Début de cristallisation Fin de la cristallisation

|\ N

-3

5 6 7 8 91011121314151617 18 19
temps (min)

Figure 11- 14 Evolution de flux de la cristallisation isotherme a 233 °C ainsi que le début et la fin de la cristallisation
isotherme afin d’estimer la cristallinité relative a (t)
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La Figure Il- 14 présente le flux de chaleur enregistré en fonction du temps pour les
cristallisations isothermes du PA 66 (D) (cf. Tableau II-3). La cristallinité relative a(t) est
déduite de la courbe du flux de chaleur en fonction du temps en appliquant la méthode des aires
partielles (Eq.11-26). A noter que o (t) est estimé a partir de flux li¢ a la cristallisation entre le
début et la fin de la cristallisation (le début et la fin de la cristallisation sont choisis.

1.0
] ——230°C
0.8 ——231°C
—232°C
' —233°C
0.6 ——234°C
0.4
0.2
ool - -
600 700 800 900

1000 1100

a (t)

temps (s)

Figure 11- 15 Evolution de la cristallinité relative pour chaque cristallisation isotherme

La Figure I1- 15 montre I’évolution de la cristallinité relative obtenue par les mesures DSC. Sur
la base du mode¢le d’ Avrami (Eq I1-11), le tracé de In (-In (1-a(t)) donne une évolution linéaire
de pente n et d’ordonné a I’origine In(Kav). Un exemple de résultat est présenté sur la Figure
I1- 16 pour la température de cristallisation de 231 °C. Il existe toutefois, une autre méthode
pour déterminer le coefficient d’Avrami « Kay ». Il s’agit de déterminer le temps de demi-
cristallisation ti2, puis d’appliquer I’équation (Eq.II-28). Nous avons opté pour analyser les
résultats avec les deux méthodes. La théorie d’Avrami ne prenant pas en compte la
cristallisation secondaire si elle a lieu, nous avons déterminé I’exposant d’ Avrami a partir de la
premiére méthode avant de calculer le coefficient d’Avrami a partir du temps de demi-
cristallisation.
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Figure 11- 16 Détermination des paramétres d’Avrami « n » et Kav pour les cristallisations isothermes

Le Tableau Il- 4 présente I’exposant d’Avrami, le coefficient d’Avrami, le temps de demi-
cristallisation et ’enthalpie de cristallisation déterminés pour chaque cristallisation isotherme.
Nous remarquons que ’exposant d’Avrami « n » est trés proche de 3. Cela indique que la
germination du PA 66 étudiée est instantanée et que les sphérolites croissent sous forme
sphérique. Cette conclusion est par la suite confirmée par nos observations sous platine
chauffante/refroidissante. A partir de chaque enthalpie de fusion durant la phase de chauffe, il
est possible de calculer le taux de cristallinité « X¢ » suivant la formule classique.

_ AHf

X, = Eq.ll-
c AH}9 q.11-30

Avec X. : taux de cristallinité (%), AHy enthalpie de fusion par unité de masse de I’échantillon
semi cristallin, AHIQ enthalpie théorique de fusion du polymére 100% cristallin (J/g). Selon la
littérature AHP est estimée & 195 J/g [62].

Tableau I1- 4 Présentation de I’exposant d’ Avrami, le coefficient d’Avrami, le temps de demi-cristallisation,
I’enthalpie de cristallisation et le taux de cristallinité (PA66 (D))

T[°C] n Kav [s-N] tiz[s]  AHc[J/g] AH:J/g] Xc %
230 2.49 2.26 10° 63.4 32.5 39.3 20.2
231 2.96 7.22 107 105.6 335 38.2 19.6
232 2.94 4.03 107 131.8 34.2 38.6 19.8
233 3.38 1.57 108 183.8 33.2 39.0 20.0
234 2.75 1.97 10° 240.4 35.4 40.3 20.7

Moyenne 2.90 - - 33.8+ 391+ 201+
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11.2.2. Détermination de la température thermodynamique de fusion

La température thermodynamique de fusion « Tf0 » de la résine PA66 (D) est déterminée par la
méthode d’Hoffman-Weeks [12]. Elle prévoit le tracé des deux droites Y=X et T+=f(T¢) a partir
des points obtenus expérimentalement. L’intersection des deux droites donne la valeur de la
température de fusion thermodynamique.

Pour obtenir la température thermodynamique de fusion, le polymere a été fondu a une vitesse
de chauffage de 20 °C/min directement apres une cristallisation isotherme. La température de
fusion a été prise sur 1’onset de chaque pic de fusion. La Figure Il- 17 présente le graphe
d’Hoffman-Weeks pour le polymeére D, I’intersection des droites Y=X et T=f(Tc) donne la
valeur de 290 °C pour la température thermodynamique de fusion.

320

280

240 +
200

160

Température de fusion (°C)

80 T T T T T T T T T T T T T N T
90 120 150 180 210 240 270 300
Température de cristallisation (°C)

Figure 11- 17 Graphe d’Hoffman-Weeks pour la fusion du polymére D

11.2.3. Etude microscopique de la croissance des sphérolites

La morphologie et la vitesse de croissance des sphérolites du polymeére D ont été etudiées a
I’aide d’un microscope optique a lumiére polarisee (Olympus BX61) couplé a une platine
chauffante Linkam THMS 600 gérée avec un contrleur Linkam TMS 94 et calibrée en
température. La platine chauffante est reliée a une unité de refroidissement (débit d’azote
liguide commandé par pompe TNL) qui permet d’atteindre une vitesse de refroidissement
pouvant allant jusqu’a 100 °C/min. En outre, de 1’azote gazeux est introduit pour empécher
I’oxydation du polymére pendant les mesures. Les images ont eté enregistrées en continu (1
image par seconde) avec une caméra CCD Olympus ColorView Illu interfacée avec le logiciel
d’analyse AnalySIS fourni par Olympus.

Pour ces observations, un film de polymere est préparée entre deux lamelles dans une boite a
gants sous azote. Ensuite, nous appliquons sur la platine chauffante/refroidissante le méme
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cycle de température que celui appliqué en DSC classique pour effectuer des cristallisations
isothermes entre 230 et 234°C. Durant la cristallisation a ces températures, des images ont été
enregistrées pour suivre 1’évolution de la taille des sphérolites en fonction du temps (Figure 11-
18). Nous avons alors pu déterminer la vitesse de croissance en tracant 1’évolution des rayons
des sphérolites en fonction du temps pour chaque température (Figure I1- 19). Nous remarquons
que la vitesse de croissance augmente lorsque la température de cristallisation diminue comme
prévu par la théorie d’Hoffman-Lauritzen [15]. Cependant, malgré la présence d’azote 1’étude
de la morphologie fut trés difficile en raison de 1’oxydation trés rapide du polymere a haute
température. En plus, la densité de nucléation est trés élevée au cours de la cristallisation comme
en témoignent les photographies présentées sur la Figure 11- 18, ce qui rend difficile le suivi de
la croissance d’un sphérolite.

dr/dt_230 °C ||
dridt_231°C||
dr/dt_233 °C
dr/dt_234 °C
—

7 8

o4 >on

temps (s)

Figure 11- 19 Vitesse de croissance du PA 66 (D) pour différentes températures de cristallisation.

En se basant sur ces mesures, il a été possible de déterminer les paramétres d’Hoffman-
Lauritzen tels que Kq et et Go (Eq.11-9). Pour cela, nous avons tracé LnG +U*/[R(T¢-Tw)] en
fonction de 1/(T.AT) comme le montre la Figure I1- 20. Ce graphique montre que les points
peuvent étre interpolés par une droite, ce qui indique que nous avons qu’un seul régime de
croissance. Selon Rwei et al. [63] pour un Nylon 66, on pouvait s’attendre a ce que la vitesse
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de croissance soit associée au régime Il (surfusion modérée) puisque la tempeérature de
transition (entre les régimes Il et 1) est a environ 224 ° C. La pente de la droite obtenue sur la
Figure I1- 20 donne la valeur de —-Kg (Kg=6.14x10° (K'2)) et I’ordonnée a I’origine présente la
valeur de Ln(Go) d’ou Go =2.42x10° (um/s).

13.2
13.4]
113.6-
-13.8-
-14.0-
14.2]
14.4]
14.6-
14.81
115.0-

Y=-6.14.10’x+7.79
R2=0.9977

LnG+U*[R(T -T )]

3.4x10° 3.5x10° 3.6x10° 3.6x10° 3.7x10°
1/(TAT)

Figure 11- 20 Evolution de LnG +U*/[R(Tc-T)] en fonction de 1/(TAT)

En revanche, le nombre de germes est impossible a estimer par la méthode classique
(visualisation microscopique) car la densité de nucléation est trés élevée. Il a été possible
d’estimer le nombre des germes en utilisant le lien entre la théorie d’Avrami et d’Hoffman-
Lauritzen présenté dans les équations (Eq.I1-9 et Eq.11-12). Pour obtenir 1’équation suivante.

| =

3 P ( U* ) Kg n
477 Rav- | Yo exp R(T—T..) . €Xp T(Tfo — T) Eq.11-31

U* est ’énergie d’activation [J.mol™] et est estimée en utilisant 1’équation de WLF (Williams,
Landel et Ferry) [64][63].

N0=

GiTc

Ur=—""-—
Co+ T —T,

Eq.11-32

Ou, C1=17.304 J.mol-1, C,=51.6 K [63]. T est la température de cristallisation [K], T est la
température de transition vitreuse [K].

Le nombre des germes No [m?] évolue d’une fagon exponentielle [42] en fonction de la
surfusion comme présenté dans 1’équation suivante.

Ln(Ny) = 6.53x1011 AT — 3.45x103 Eq.11-33

62




Chapitre I1- Caractérisation de la cristallisation des polymeéres semi-cristallins

N’ayant pas obtenu un changement de régime de croissance a partir de nos mesures de
croissance des sphérolites, il n’a pas été possible de trouver la valeur de Go pour les régimes |
et 1. En conséquence, 1’estimation de Kay par la méthode d’extrapolation sur d’autres plages
de température ne peut pas étre utilisée ici.

I11.2.4. Caractérisation de la cinetique de cristallisation a haute vitesse de
refroidissement (par calorimétrie flash)

Comme nous I’avons déja remarqué précédemment, la cinétique de cristallisation pour le
polymére D est caractérisée par des mesures en DSC classique et par des mesures en platine
chauffante sur une petite plage de température (entre 230 et 234 °C). Pour étendre la gamme de
caractérisation, nous avons employé une DSC Flash en raison des vitesses de refroidissement
et de chauffage qu’elle peut atteindre (10* K/s).

11.24.1. Présentation de I’appareil

Le systéeme DSC Flash a révolutionné la DSC a balayage rapide (Fast Scanning Calorimetry)
[65,66]. Celui-ci est basé sur la technologie de capteur MEMS avec compensation de puissance.
La puce calorimétrique dispose de 16 thermocouples (Figure 11- 21) et présente une sensibilité
élevée en température. Elle est montée sur un substrat en céramique stable [63]. Les
thermocouples sont disposés symétriquement autour de la zone de mesure de 1’échantillon sous
la forme d’une étoile de fagon a ce que les températures soient mesurées avec une grande
précision. La température maximale supportée par ce capteur atteint 450 °C.

@b@@ 4>®\/®

1. plaque de céramique 4. résistance chauffant
2. cadre de silicone 5. plaque d’aluminium
3. fil de connexion 6. thermocouple

Figure 11- 21 Capteur de la DSC Flash [63]

Le capteur (Figure 11- 21) est constitué de deux cellules identiques, celle de référence et celle
de I’échantillon. Elles sont constituées d’une membrane de 1,6 mm de c6té et environ 2 mm
d’épaisseur. Les membranes des deux cellules sont thermiquement séparées par un cadre en
silicium de 300 um d’épaisseur qui agit comme dissipateur de chaleur. Deux dispositifs de
chauffage sont intégrés dans le centre de la membrane. Le dispositif de chauffage principal,
avec une résistance d’environ 5 kQ, est utilisé pour le programme de balayage de la température
générale. L’autre, d’environ 4 kQ, est activé uniquement en mode de compensation de

63




Chapitre I1- Caractérisation de la cristallisation des polyméres semi-cristallins

puissance et pour compenser les différences de température entre la référence et 1’échantillon.
Les deux sources de chauffages, sont couvertes par une couche d’aluminium, et forment ainsi
une zone circulaire d’un diamétre de 0,5 mm ou I’échantillon doit étre placé.

Co

té échantillon

Coté référence

Figure 11- 22 Cellule de mesure de la DSC Flash

11.2.4.2. Préparation de I’échantillon

L’échantillon a été préparé sous un microscope stéréoscopique a ’aide d’un scalpel pour
découper une trés petite piéce a partir d’un granulé de PA 66 (Figure 11- 23). Celle-ci est placée
par la suite dans la zone de chauffage du capteur, puis chauffée a 300 °C a partir de la
température ambiante avec une vitesse de chauffage de 10 K/s. Plusieurs morceaux de matériau
sont ajoutés alors selon la méme procédure pour atteindre progressivement la masse souhaitée.
En effet, nous avons remarqué que la masse de 1’échantillon influe sur la cinétique. Ce point
sera discuté en détail dans la sous-section 11.2.4.6.
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(o8 ]
Figure 11- 23 Méthode de préparation de I’échantillon de la DSC Flash
[T ol
.F—T
20081m
Figure 11- 24 Echantillon du PA 66 D dans le capteur de la DSC Flash
11.2.4.3. Estimation de la masse de I’échantillon

Plusieurs méthodes existent pour estimer la masse de 1’échantillon en DSC Flash. Pour la
premiére, il s’agit, connaissant la chaleur spécifique en fonction de la température, d’appliquer
I’équation (Eq.I1-34). Une faible vitesse de chauffage est recommandée (1 a 3 °C/min) pour
pouvoir négliger le gradient de température dans 1’échantillon.
c o= P — Dy
I Eq.11-34
mar

Dans cette expression, ®e est le flux produit par I’échantillon [mW], @ est le flux de référence
[mMW], m représente la masse de 1’échantillon [mg] et Cp est la chaleur spécifique de
I’échantillon [Jg*K™]. La Figure I1- 25 montre 1’évolution de la chaleur spécifique en fonction
de la température mesurée en DSC Classique. Il faut noter que le C, est estimé durant la phase
de chauffage parce que la DSC est calibrée en chauffage.
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Figure 11- 25 Evolution de la chaleur spécifique du PA 66 D en fonction de la température

La deuxiéme méthode pour I’estimation de la masse, consiste a utiliser les enthalpies de fusion
obtenues en DSC classique et DSC Flash selon la procédure recommandée par J. Schawe [67].

_ AHppsc
Ah

Eq.11-35

Ou, AHrpsc est I’enthalpie de fusion en DSC Flash [J] d’un échantillon lors d’un chauffage a
100 K/s. Ah est I’enthalpie de fusion d’un échantillon [J/g] d’un échantillon lors d’un chauffage
a0.33 K/s en DSC Classique. 1l faut noter que les deux échantillons ont été refroidis a la méme
vitesse de refroidissement (0.5 K/s) pour avoir le méme degré de cristallinité.

11.2.4.4. Choix de la vitesse de refroidissement et analyse de son influence sur le
comportement lors de la solidification

Pour etudier la cristallisation isotherme, le polymere doit étre refroidi de I’état fondu a la
température a laquelle nous souhaitons étudier sa cristallisation. La vitesse de refroidissement
doit étre suffisamment élevée pour empécher la cristallisation pendant 1’étape de
refroidissement. Le choix de la vitesse de refroidissement optimale, qui dépend fortement de la
cinétique de cristallisation, a donc été étudié pour chaque PAG6. Les résultats sont présentés
dans le Tableau IlI- 5. Pour les obtenir, nous avons appliqué un protocole expérimental
spécifique. L’échantillon a été fondu par chauffage a 300 °C et maintenu & cette température
pendant 0,5 s. Il est ensuite refroidi a la vitesse de 200 K/s jusqu’a -50 ° C. Apres une étape
isotherme courte (0,5 s), 1’échantillon est refondu par chauffage a une vitesse de 1000 K/s. Cette
vitesse de chauffage a été choisie de sorte que le pic de fusion soit clairement observé au cours
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de I’étape de chauffage. Ce cycle de température a été répété sur le méme échantillon plusieurs
fois, en modifiant seulement la vitesse de refroidissement dans la gamme [200 ; 7000 K/s]. Les
courbes durant le chauffage sont analysees en se focalisant plus précisément sur I’enthalpie de
cristallisation froide.

Tableau I1- 5 Masse molaire, pourcentages d’additif, viscosité et vitesse de refroidissement optimale de chaque version
du PA 66

Vitesse de
PA 66 Masse mOIal re % AddltlveS VlSCOS|té é 280 OC refroidissement
[g.mol-*] (PF) (Pa.s) [K/s]
(A) 26AE1 20400 - 400 5000
(B) 22FE1 8500 - 70 5000
(C) SHF51 5800 - 7 7000
(D) XA1437 8500 20% 15 2000
o)
((Slil/i.;)DTRBS (35% C+ i 4% 20 2000
0,
él;l/iél;TRlOl (35% C+ i 0% o5 2000

La Figure 1l- 26 montre 1’évolution du flux en fonction de la température durant le chauffage
pour du polymeére C qui a été cristallisé a plusieurs vitesses de refroidissement. Des résultats
similaires ont été obtenus pour les autres PA 66.

Pendant la phase de chauffage, le phénomene de transition vitreuse est observé a environ 60-70
°C, I’onset de température de la cristallisation froide est autour de 130 °C, et I’onset de fusion
est aux alentours de 225 °C. Deux pics de fusion sont parfois observeés et seront discutés dans
le paragraphe 11.2.4.5. La cristallisation froide n’est pas observée lorsque la vitesse de
refroidissement varie entre 200 et 3000 K/s et les pics de fusion sont les mémes, ce qui nous
indique une totale cristallisation du polymére durant le refroidissement. Pour des vitesses de
refroidissement plus élevées, les pics de cristallisation froide apparaissent et leur amplitude
augmente progressivement avec 1’augmentation des vitesses de refroidissement. En outre, le
signal associé a la transition vitreuse devient progressivement visible (ce qui indique une
augmentation de la partie amorphe dans I’échantillon au cours du refroidissement précédent).
A partir d’une certaine vitesse de refroidissement les pics de cristallisation froide n’évoluent
plus, la vitesse optimale de refroidissement est donc atteinte. Ici 7000 K/s pour le PA 66 E.
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Figure 11- 26 Courbes de chauffages obtenus
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gure Il- 27 représente I’évolution de I’enthalpie de
cristallisation froide en fonction de la vitesse de refroidissement pour le PA 66 F. Au-dessous

n’est pas observée. Au-dessus de cette valeur, la
pie associé¢e augmente progressivement avec la vitesse
-6000 K/s) jusqu’a atteindre une valeur constante. Au-
tallisation froide ne varie pas, ce qui confirme que le
rés refroidissement. Cette vitesse de refroidissement
(7000 K/s) a été choisie pour refroidir I’échantillon avant chaque palier isotherme appliqué pour
étudier la cinétique de cristallisation isotherme. Ce protocole a été mis en ceuvre pour les autres
nuances de PA 66. Les résultats sont présentés dans le Tableau I1- 5. Les différences de vitesse
optimale de refroidissement s’expliquent par le pourcentage d’additif variable ainsi que par la
es deux parametres influencent fortement la vitesse de
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Figure 11- 27 Evolution de I’enthalpie de la cristallisation froide en fonction de la vitesse de refroidissement pour le PA
66 F

11.2.4.5. Comportement en fusion du PA 66

L’histoire thermique d’un polymeére semi-cristallin est reflétée pour son comportement en
fusion. Ainsi, la courbe de fusion a été analysée directement apres les cristallisations isothermes
réalisées a différentes températures comprises entre 100 °C et 200 °C avec les vitesses
optimales précédemment définies.

La Figure I1- 28 présente les flux de chaleur enregistrés lors du chauffage a une vitesse de 1000
K/s. Ces flux présentent deux pics de fusion pour des températures de cristallisation inférieures
a 190 °C. Le second pic est situé presque a la méme température, tandis que 1’onset de
température du premier augmente avec I’augmentation de la température de cristallisation. Pour
une tempeérature de cristallisation supérieure a 190 °C, un seul pic a été observé. Les doubles
pics de fusion sont la conséquence de la fusion observée de deux populations de cristaux.
Cependant, 1’origine physique de ces deux populations pourrait étre (i) la croissance de deux
populations cristallines différentes au cours de la cristallisation isotherme, (ii) un phénomene
de réorganisation au cours de I’étape de chauffage (des lamelles cristallines se forment au cours
de la cristallisation isotherme et lorsque la température augmente (pendant la phase de
chauffage) ces lamelles sont fondues et recristallisent pour induire un pic de fusion plus élevé).
Ce point a déja été discuté dans le cas de plusieurs polymeres tels que le PEEK [68], le nylon
12 [69] et le PET [70]. Une méthode puissante pour lever cette indétermination est d’analyser
des courbes de DSC Flash lors du chauffage a différentes vitesses de chauffe apres la
cristallisation isotherme.
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Figure 11- 28 Courbes FDSC durant le chauffage a 1000 K/s aprés des cristallisations isothermes effectuées a
différentes température

La Figure 1l- 29 présente 1’évolution des courbes de chauffage FDSC aprés une cristallisation
isotherme a 110 °C. Les deux pics de fusion sont plus ou moins séparés en fonction de la vitesse
de chauffage. Le début du premier pic de fusion se décale vers des températures plus éleveées,
tandis que la température de début du deuxiéme pic se décale vers des valeurs plus faibles
(Figure 11- 30) lors que la vitesse de chauffage augmente.

A partir de la vitesse de chauffage de 10,000 K/s, les deux pics de fusion se chevauchent. On
tend ainsi vers une seule population de cristaux. Le pic de fusion a basse température est resté
pratiquement a la méme position (= 2 °C entre 1000 et 10,000 K / s) et donc été attribué a des
cristaux formés lors de 1’étape de cristallisation isotherme. Dés que certains de ces cristaux
imparfaits ont été fondus, les chaines de polymeres orientées recristallisent pour former des
lamelles plus stables. Ce processus est continu jusqu’a la fusion finale. L’augmentation de la
vitesse de chauffe empéche progressivement le phénoméne de recristallisation, ce qui conduit
a une température de fusion inférieure associée au second pic (= -12 °C entre 1000 et 10,000
K/s). Cette interprétation a été confirmée par le tracé de 1’évolution des ratios des enthalpies de
fusion (AH1/AH>) en fonction de la vitesse de chauffage. L’augmentation observée est présentée
sur la Figure I1- 30. Nous constatons que lorsque la vitesse de chauffage augmente, 1’enthalpie
du premier pic augmente tant que celle du deuxiéme diminue (voir Tableau II- 6).

L’ensemble de ces résultats montrent que les deux pics de fusion sont la conséquence du
processus de fusion et de recristallisation de cristallites initialement formes lors de la
cristallisation isotherme.
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Figure 11- 29 Courbes de FDSC obtenues lors de différentes vitesses de chauffage apres une cristallisation 4 110 °C

Tableau 11- 6 Evolution des enthalpies de deux pics de fusion en fonction de la vitesse de chauffage

Vitesse de chauffe (K/s) AH1 (mJ) AH2 (mJ) AHy AH2
1000 6,95E-04 5,43E-03 1,28E-01
2000 7,40E-04 5,23E-03 1,41E-01
3000 7,58E-04 5,24E-03 1,45E-01
4000 7,71E-04 4,98E-03 1,55E-01
5000 7,82E-04 4,74E-03 1,65E-01
6000 7,96E-04 4,28E-03 1,86E-01
7000 8,01E-04 4,15E-03 1,93E-01
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Figure 11- 30 Influence des vitesses de chauffage sur les points de fusion apres une cristallisation isotherme a 110°C.

11.2.4.6. Influence de la masse de I’échantillon en DSC Flash

» Influence de la masse sur la cinétique de cristallisation

Nous nous intéressons dans cette partie a 1’étude de I’influence de la masse de 1’échantillon sur
les résultats de la cinétique de cristallisation obtenus a partir de la DSC Flash. Pour éviter
d’avoir un trop grand gradient de température dans 1’échantillon (sa diffusivité thermique est
relativement faible, ~ 107 m? s1), sa masse doit étre assez faible, en particulier lorsque la vitesse
de balayage est élevée. Typiquement, Mettler Toledo [67] recommande une masse inférieure
a 300 ng pour faire des analyses a une vitesse supérieure a 1000 K/s. La réduction de cette taille
(<100 ng) doit étre envisagée pour des vitesses plus élevées. Cependant, la taille de 1’échantillon
doit étre choisie de telle sorte que ce dernier reste representatif des matériaux et des phénomeénes
physiques qui se produisent. Ces deux conditions sont, malheureusement, souvent
contradictoires. En outre, la résistance thermique de contact (RTC) entre 1’échantillon et le
capteur est également d’une importance cruciale, car il affecte fortement les transferts de
chaleur [71].

Les Figure 11- 31 et Figure Il- 32 présentent respectivement 1’évolution en fonction de la
température de la fonction cinétique d’Avrami et du temps de demi-cristallisation déterminés a
partir de deux masses différentes (400 et 690 ng) pour le polymére D. Le maximum de la
cinétique de cristallisation est le méme et observé a 170 °C. Cependant, la vitesse de
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cristallisation diminue avec la masse de 1’échantillon, comme indiqué sur la Figure II- 32.
L’analyse des données de la Figure 1l- 31 révele que I’exposant Avrami passe de 2 a environ 3
avec 1’augmentation de la masse de I’échantillon. Puisque I’exposant d’Avrami déterminé a
partir des données de DSC standards était proche de 3, nous avons conclu que I’échantillon
avec la masse la plus faible n’est pas vraiment représentatif et que la cristallisation peut ne plus
étre 3D. On peut raisonnablement supposer que dans ce cas, la cristallisation se produit dans un
¢échantillon dont la dimension s’apparente a un film mince. Il est connu que la cinétique de
cristallisation dans un film de polymére est différente de celle dans un matériau plus « massif »
[72]. Le possible effet de surface induit par de trés petits échantillons ne peut plus étre ignoré.
En outre, les polyamides sont connus pour leur propension a transcristalliser au niveau des
surfaces, dans des creusets de DSC par exemple [73,74], ce qui tend également a modifier Kay et
I’exposant d’Avrami. A contrario, en 1’absence de nucléation préférentielle en surface, la
cristallisation dans un film mince sera plus lente que celle se produisant dans un échantillon
massif.

Ce dernier point a été vérifié¢ par I’observation de films du polymére D avec un microscope
polarisé. Les films sont préparés entre deux lames de verres a partir des granulés en utilisant
une platine chauffante. Ensuite, ils sont cristallisés & plusieurs vitesses de refroidissement
(jusqu’a 140 °C/min) dans des creusets de DSC. Puis ils sont coupés avec un microtome pour
pouvoir visualiser la microstructure (Figure I1- 33). Les images ne montrent aucune présence
de transcristallinité entre le film du polymeére et la surface du creuset de DSC, contrairement a
ce que I’on peut trouver dans la littérature [73,74] (Figure I1- 34). Ce résultat est en accord avec
la Figure 11- 31 indiquant que la fonction cinétique Kay est plus faible, & température donnée
pour I’échantillon de plus faible masse.

K,, [s"] Exposant d'Avrami “n"
10 4 -6
5 - .
- v ¥ -
[ ] v : |
-4
! 3 - M n=3 .
________________________ S e ) s P
o - O ] o o v 3
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v v L
\Y \Y \Y \Y v v v v 2
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0.01 v Exp(IJsant (Ij'Avrarlni (40(|) ng) 1
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Figure 11- 31 Evolution du Kay et de I’exposant d’Avrami en fonction de la température pour deux masses différentes

de PA 66 (D).
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Figure 11- 32 Evolution du temps de demi-cristallisation en fonction de la température pour deux masses différentes
de PA 66 (D).
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Figure 11- 33 Micrographies montrant la structure la cristalline de films de PA 66 (D) pour plusieurs vitesses de
refroidissement
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Figure 11- 34 Morphologie observée dans I’épaisseur d’un échantillon de PA 66 pour deux différentes vitesses de
refroidissement [74]

» Etude numérique de I’homogénéité de température au travers de I’échantillon analysé
par la DSC Flash

Le deuxiéme probléme induit par la masse de 1’échantillon est son influence sur 1’homogénéité
de température pendant le cycle thermique qu’il subit. Ce point est tres important car il est
fortement couplé a la cinétique de cristallisation. En supposant que le transfert de chaleur peut
étre analysé en utilisant un modéle de résistances pures avec deux valeurs de RTC (Résistance
Thermique de Contact) différentes comme cela est présenté sur la Figure 11- 35. A partir de la
modélisation numeérique des transferts de chaleur, il est facile d’estimer 1’écart de température
entre le haut et le bas du polymere lorsque les conditions aux limites sont connues [75].

T.=-110°C

T,—-110°C RTC,
RTC,=1/4wR*h

\/ e R

D T oy polymer
1 e=30um Teo
— PAG6
(Ma,T),p(e,T).Cyle,T)
XO \;7 i
\ RTC,=1x10"* (m*W.K) T(xt)

Figure I1- 35 Représentation schématique de I’échantillon du polymére sur le capteur de la DSC Flash

Tss est la température support de 1’échantillon (Tss=-110 °C), « e » est I’épaisseur de
I’échantillon (e=30 um correspond a un échantillon d’une masse de 600 ng), RTC: est la
résistance thermique de contact entre le polymere et le capteur de la DSC Flash (RTC,= 1x10
4 m2K/W[76]). RTC1 est la résistance thermique de convection (1/4mR?h) pour une géométrie
en coordonneées cartésiennes, elle se trouve entre 1’échantillon et son environnement. Rpolymere
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est la résistance thermique de conduction pour laquelle la conductivité thermique est fixée a 0,3
W/m.K (estimé dans le chapitre 111). Tsensor= T(X, t) est la température de cycle thermique
assurée par la DSC flash (Figure I1- 35).

Le coefficient de transfert thermique « h » peut étre estimé a partir de la définition du nombre
de Nusselt (EqlI-36). Cependant le Nombre de Nusselt est inconnu. Pour estimer ce dernier, il
faut déterminer la nature de transfert de chaleur et la vitesse de 1’azote (gaz) autour de
I’échantillon de la DSC Flash.

h=—2 Eq.11-36

Dans cette équation, L est la longueur caractéristique de la convection (| = Volume _ 1 gans |e
© Surface 3

cas d’une géometrie sphérique), Agest la conductivité thermique de 1’azote (W/m.K) et Nu est
le nombre de Nusselt. Le nombre de Nusselt est estimé a partir de corrélations qui dépendent
de la nature du transfert de chaleur (convection naturelle, forcée), du régime de 1’écoulement
(laminaire ou turbulent) ainsi que la géométrie de 1’échantillon (plates-plat, des cylindres, des
sphéres, interne, externe... etc.). La nature des échanges thermiques a été identifiée par
I’estimation du nombre de Richardson [77].

ni _ GF _ OBATL,
Re? u?
Ri >10—Sonvection s haturelle Eq.11-37

Ri < 0.1—Convection s forcée

0.1< Ri <10—Convection o mijxte

Ri est le nombre de Richardson, Gr est le nombre de Grashof et Re est le nombre de Reynolds.
g est I’accélération de la pesanteur (m/s2), B est le coefficient de dilatation thermique (K1), AT
est la différence de température entre de la paroi et la température de référence (K) et u est la
vitesse de I’azote autour de I’échantillon (m/s).

> Estimation de la vitesse de I’azote autour de I’échantillon de 1a DSC Flash

L’estimation de la vitesse de I’azote autour de I’échantillon de la DSC Flash est indispensable.
Pour cette raison, nous avons modé¢lisé le capteur, 1’échantillon et la circulation d’azote en
utilisant Comsol Multiphysics® pour faire des calculs par éléments finis. Nous supposons que
la géométrie de I’échantillon est hémisphérique (Figure I1- 35). Le débit d’azote est fixé a 20
ml/min. L’échantillon est placé dans une cavité d’une largeur de 2 mm, de longueur de 4 mm
et d’une profondeur de 1 mm. L’azote est introduit dans la cavité, ou I’échantillon est placé,
depuis quatre canaux d’une longueur de 3,5 mm, de largeur de 4 mm et d’une hauteur de 0,5
mm (Figure 11- 36).
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Figure 11- 36 Schéma représentatif de la circulation de I’azote dans le capteur de la DSC Flash

Selon 1’é¢tude numérique (Figure I1- 37), la moyenne de la vitesse autour de 1’échantillon est
estimée a 1,5 10° m/s pour Lc = 21 um, T = 300 ° C et T.=-110 °C. A partir de la vitesse
estimée, le nombre de Richardson est estimé a 107 ce qui signifie que la convection forcée est
négligeable. Le transfert de chaleur par convection naturelle autour d’un hémisphére a été étudié
dans la littérature [78] ou Nu est calculé a partir de la corrélation suivante.

Nu =118.Ra"® Eq.11-38

Pour I’azote, Pr = Cpp / A = 0,66, Ag=2.6 102 W /mK, ps=1.19 10 g/cm® a 10° Pa.s et la
viscosité dynamique p=1.66 10° Pa.s [75]. Nous estimons le nombre de Nusselt & 0.94 donc
hcv:200 W/mzk

iy,

TS o W

1Y
=
=
~
—~
=

i

Echantillon

a) b) C)

Figure 11- 37 Etude de la vitesse de I’azote autour de I’échantillon par la simulation numérique, a) coupe en 3D, b)
coupe 2D, c) coupe vue de dessus.

» Modélisation des transferts de chaleurs au travers de 1I’échantillon de la DSC Flash

Aprés avoir déterminé le coefficient d’échange convectif crée par la circulation de 1’azote,
I’objectif est maintenant d’étudier le gradient thermique dans 1’échantillon et d’estimer le temps
de stabilisation thermique au travers de 1I’échantillon. Ce dernier est le temps nécessaire pour
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que la température en X1 soit stable selon le cycle thermique appliqué (température de consigne)
c.-a-d. ¢a correspond au déphasage en temps entre la consigne et la température simulée en Xi.
Dans notre cas, le temps de stabilisation thermique est estimé pendant la phase isotherme dont
laguelle la cristallisation aura lieu. L’écart de température sera calculé entre les deux points X1
et Xo (Figure I1- 35). La modélisation numérique de transferts de chaleur dans 1’échantillon a
éteé effectuée par Comsol Multiphysics® couplée avec la cinétique de cristallisation. Les cycles
thermiques appliqués numériquement pour 1’étude du gradient de température sont les suivants :

v’ chauffage de -50 °C a 300 °C avec une vitesse de 2000 K/s

v' palier isotherme pendant 0,1 s

v' refroidissement a 7000 K/s aux températures de cristallisations isothermes souhaitées
(entre 100 et 200 °C)

v’ palier isotherme pendant 4 secondes

v" refroidissement & -50 °C avec une vitesse de 7000 K/s

Ce cycle de température a été choisi pour étre proche des cycles de température qui ont été
appliqués en DSC Flash. La vitesse que nous avons choisie pour le refroidissement correspond
a la vitesse maximale appliquée en DSC Flash (7000 K/s) pour quantifier I’écart de température
a travers de 1’échantillon dans le cas le plus extréme (vitesse tres rapide). La Figure 11- 38
présente 1’évolution de la température en X1 et Xo (Figure Il- 35) obtenues par la simulation
numérique pour une cristallisation isotherme a 150 °C. Nous constatons que lors de chauffage
I’écart de température augmente linéairement avec 1’augmentation de la température de
consigne (Ts) et il atteint un maximum de 7 °C quand la température Ts atteint 300 °C (le
polymére a cette température est fondu, donc complétement amorphe). Durant le
refroidissement 1’écart de température maximum atteint environ 6 °C en valeur absolue.
Cependant, durant I’isotherme (a 150 °C), cet écart de température diminue et devient stable a
une valeur de 3,5 °C.

Température (°C) Ecart de température
20
300 — T(X,t)=T,
- TXY - 15
— T(X,0)-T(X,.1)
200 - -10
_________________________________________ "
100 -
-0
01
--5
-100 T T T T T T T T T T T ~ -10

———
00 05 10 15 20 25 30 35 40

temps (s)

Figure 11- 38 Evolution de température T(Xu,t), T(Xo,t) et T(X,t) et I’écart de température [T(Xo,t)-T(X4,t)] en fonction
de temps lors d’un cycle thermique dédié pour une cristallisation isotherme a 150 °C. hcv = 200( W/m2.K).
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La Figure 1l- 39 montre que I’écart de température dans I’échantillon augmente avec la
diminution de la température de cristallisation isotherme. L’écart de température maximum qui
a été obtenu est relativement faible.
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Figure 11- 39 Evolution de I’écart de température [T(x1,t)-T(Xo,t)] dans I’échantillon de 1a DSC Flash durant les
cristallisations isothermes aux différentes températures [100-200 °C]. hcv = 200.

La Figure 11- 40 montre I’influence du coefficient de transfert de chaleur par convection « hey »
sur le temps de stabilisation thermique et 1’écart de température dans 1’échantillon de la FDSC.
Le coefficient d’échange hcy varie entre 50 et 200 W/m2.K. Nous constatons que 1’écart de
température maximum diminue de 3.5 °C jusqu’a 0.8 °C avec la diminution du coefficient
d’échange hev. En outre, le temps de stabilisation thermique diminue de 0.015 jusqu'a 0.002 s.
La Figure 11- 41 montre 1’évolution de la cristallinité relative en Xo et X1 ainsi que 1’écart entre
eux pour une cristallisation isotherme a 150 °C effectuée a une vitesse de refroidissement de
7000 K/s et pour un he,=200 W/m2.K. Nous constatons que 1’écart entre la cristallinité relative
maximum est de 0.07. En s’appuyant sur ces résultats numeériques, nous concluons que 1’écart
de température maximum et le temps de stabilisation thermique pour un échantillon massif (500
ng) est presque négligeable puisque I’écart entre la cristallinité relative est tres faible comme le
montre la Figure II- 41. Pour cela, nous considérons par la suite, que la température dans
I’échantillon de la DSC Flash est homogéne et la masse de 1’échantillon est optimisée pour
s’assurer que les données de la DSC Flash sont représentatives.
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Figure 11- 41 Evolution de la cristallinité relative en Xoet X1 pour un he=200 W/m2.K et une vitesse de
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I11.2.5. Cristallisation isotherme a haute vitesse de refroidissement

Apres avoir choisi les bonnes vitesses de refroidissement pour étudier la cristallisation

isotherme, le cycle suivant a été réalisé.

v’ chauffage de -50 °C a 300 °C a la vitesse de 1000 K/s
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v' palier de 0,1 s a 300 °C (pour effacer I’histoire thermique)

v’ refroidissement a la température de cristallisation souhaité (T¢) a la vitesse de

refroidissement optimale

La cristallinité relative est alors calculée par la méthode classique en appliquant 1’équation
(Eq.11-26). La Figure Il- 42 montre I’évolution des flux de chaleur liés a la cristallisation
isotherme pour plusieurs températures de palier. Nous remarquons cette fois que, grace a la
haute vitesse de refroidissement permise par la DSC Flash, la cristallisation isotherme est
caractérisée entre 120 et 210 °C. La Figure II- 43 montre I’évolution de la cristallinité relative

en fonction du temps pour chaque cristallisation isotherme effectuée.

Flux [mW]

Figure 11- 42 Evolution du flux de cristallisation isotherme pour plusieurs températures [120-210 °C]
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Figure 11- 43 Evolution de la cristallinité relative pour chaque cristallisation isotherme

Gréce a I’évolution de la cristallinité relative a(t), nous avons pu estimer le coefficient d’ Avrami
a partir du temps de demi-cristallisation (Eq.11-28). Le Tableau II- 7 présente les valeurs de
I’exposant d’ Avrami, de la fonction cinétique d’Avrami et du temps de demi-cristallisation de
I’enthalpie de cristallisation obtenus. Nous remarquons que I’exposant d’Avrami est de
2.8 £0.4. Nous considérons donc que les sphérolites se développent sous forme sphérique et
que la germination est instantanée. Nous prendrons donc pour la suite une valeur de 3 pour

I’exposant d’ Avrami.

Tableau I1- 7 Exposant d’Avrami, fonction cinétique d’Avrami, temps de demi-cristallisation et enthalpie de
cristallisation isotherme du PA 66 (D) obtenus par DSC Flash

Tem{):;?tu e Kav [s™] tuz [s] AHc [mJ]
120 2.62 4.29E-02 2.9 0.0212
130 2.43 2.26E-01 1.6 0.0221
140 2.53 8.68E-01 0.9 0.0276
150 2.65  2.45E+00 0.6 0.0279
160 273  5.15E+00 0.5 0.0305
170 293  7.33E+00 0.4 0.0304
180 3.07  5.75E+00 0.5 0.0318
190 281  1.85E+00 0.7 0.0319
200 291 4.22E-01 1.2 0.0311
210 3.08 3.24E-02 2.7 0.0336
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En dessous de 120 °C et au-dessus de 210 °C, I’enthalpie de cristallisation est trop faible pour
étre mesuree avec précision durant 1’étape isotherme.

Un deuxiéme protocole expérimental a donc été appliqué, nommé méthode discréte [68]. Il
consiste & etudier la cristallisation isotherme a partir des pics de fusion. Le cycle thermique
associe a cette méthode est présente sur la Figure I1- 44. Apres avoir sélectionné la température
de cristallisation, ce cycle a été repété en modifiant la durée de 1’isotherme de cristallisation.
L’enthalpie de fusion associée a été ensuite estimée. Cette enthalpie augmente progressivement
en fonction du temps de cristallisation isotherme et évolue de la méme maniére que la
cristallinité relative (o(t)) (Figure I1- 45). Cette méthode a été appliquée pour les températures
de 100, 110 et 220 °C. Les vitesses de chauffage et de refroidissement étaient de 2000 K/s.

350 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1
| _| chauffage/refroidissement
300 e 2000 K/s
250 T =220 °C
6 4 K
& 200 -
o 1 temps de cristallisation
2 150 0.1s < t <450s
O ] € >
£ 1004 ' 4
° ]
50 - T=110°C
] T =100 °C
O _ C
-50 4

—7ftr . r r r r r 1 1 - 1 1 1 7
00 02 04 06 08 10 12 14 16 18 20
temps (s)

Figure 11- 44 Cycle de température associé a la méthode discréte

La Figure I1- 45 montre 1I’évolution de I’enthalpie de fusion en fonction de la durée du palier
pour Tc =220 ° C. Le temps de demi-cristallisation ty, défini comme a (t12) = 0,5, a été estimé
dans I’intervalle de temps allant de O s jusqu’au point ou la cristallinité relative n’évolue plus
linéairement. Ceci est classiqguement attribué a I’existence d’une cristallisation secondaire [68].
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Figure 11- 45 Evolution de I’enthalpie de fusion du PA 66 (D) par méthode discréte a 220 °C

La Figure I1- 46 présente 1’évolution du coefficient d’ Avrami entre 100 °C et 234 °C. Celui-ci
a été obtenu a partir de ’analyse des mesures issues d’une DSC standard et d’'une DSC Flash.
La courbe est caractérisée par une forme de cloche en accord avec la théorie, avec un maximum
situé a environ 170 ° C (ces résultats ne décrivent que la cinétique de cristallisation primaire).
A partir de ces résultats nous montrons que les coefficients d’ Avrami estimés a partir des deux
méthodes et appareillages (discrete et directe, FDSC ou DSC) sont en continuité. Ces résultats
démontrent que la cinétique de cristallisation déterminée sur un échantillon de 1’ordre de
quelques centaines de nanogrammes est cohérente avec celle que 1’on obtient avec un
échantillon plus massif. Par conséquent, ceci montre la complémentarité des mesures. Ce
résultat est trés important pour les applications d’ingénierie, en particulier de la simulation fine
du transfert de chaleur couplée a la cristallisation lors de la fabrication d’une piece composite
pour tout cas de refroidissement ( pour lequel on peut appliquer la théorie de Nakamura).
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Figure 11- 46 Coefficient d’Avrami du polymére D en fonction de la température de cristallisation isotherme

I11. Effet de la masse molaire sur la cinétique de cristallisation

Durant le développement de la nouvelle génération de PA 66 par Solvay®, plusieurs
parameétres ont été modifiés pour tendre vers une bonne stabilité thermique et une faible
viscosité (15 Pa.s a 280 °C). Parmi ces parametres, la masse molaire varie entre 8000 et 20400
g/mol. La cinétique de cristallisation des polyméres semi-cristallins dépend fortement de ces
paramétres. Par exemple, dans le cas du polyphenylene sulphide, il a été constaté que la
cinétique de cristallisation augmente lorsque la masse molaire diminue [79]. Notre recherche
bibliographique conclue qu’aucune étude n’a quantifié 1’effet de masse molaire sur la
cristallisation du PA 66 dans une large gamme de température. La cristallisation isotherme a
ainsi été étudiée en DSC Flash pour trois différents polyamides 66 (A, B et C) ayant une masse
molaire différente. Le protocole expérimental appliqué est le méme que celui détaillé
précédemment.

La Figure Il- 47 présente 1’évolution du temps de demi-cristallisation en fonction de la
température de cristallisation isotherme pour ces trois formulations. La courbe affiche une
dépendance bi-modale a la température, qui a déja été mise en évidence pour le polypropyléne
i-PP, le PA 6 et le PBT [80-81,71]. Lorsque le niveau de surfusion augmente, le temps de demi-
cristallisation diminue jusqu’a 160 °C, puisque la thermodynamique associée a la cristallisation
favorise la nucléation et la croissance des sphérolites. Sous cette température de cristallisation,
la vitesse de cristallisation commence a diminuer en raison d’une réduction de la mobilité des
chaine comme la théorie le prédit [79]. Néanmoins, une rupture de la vitesse de cristallisation
a 130 °C est observée (ligne pointillée). Comme détaillé dans [82], I’origine physique de ces
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résultats expérimentaux a ¢été principalement discutée en termes d’un changement du
mécanisme de nucléation. La nucléation homogéne devient prédominante par rapport a la
nucléation hétérogéne ; dans ce cas, des noyaux/germes peuvent étre formés par simple
fluctuation thermique. On observe ici la convolution entre la courbe induite par la nucléation
hétérogene et celle associée a la nucléation homogéne. Par ailleurs, ce changement dans I’allure
de la courbe est aussi relié a un possible changement de la structure cristalline (formation
possible d’une mésophase, i.e. structure intermédiaire entre une phase amorphe et une phase
cristalline, tout en étant moins organisée qu’une microstructure semi-cristalline classique). Pour
le polypropyléne isotactique (iPP), Schick [71] suggere que la mésophase (observée
expérimentalement) pourrait étre formée par nucléation homogéne mais il n’existe pas de
données pour le PA 66. D’un point de vue pratique, la connaissance d’un tel comportement bi-
modale est importante si les conditions du procédé de mise en forme peuvent conduire la
matrice thermoplastique a se cristalliser a une température inférieure a 130 °C.
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Figure 11- 47 Evolution du temps de demi-cristallisation en fonction de la température de cristallisation pour trois
versions de PA 66 ayant différentes masses molaires

L’effet de la masse molaire a été clairement souligné en comparant la cinétique de cristallisation
de ces trois PAG6. La vitesse de cristallisation augmente avec la diminution de la masse molaire
entre 120 et 200 °C, mais elles se rejoignent a faible température (entre 90-120 °C) et a haute
température (entre 200 et 220 °C). Un tel comportement a basse température est typique d’un
changement de mécanisme de nucléation.
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IV. Effet des additifs sur la cinétique de cristallisation

La cristallisation isotherme a été étudiée pour les cing PA 66 (B, C, D, E et F) pour pouvoir
¢tudier I’influence de 1’additif sur la cinétique de cristallisation. Dans un premier temps, le
temps de demi-cristallisation du PA 66 (D) a été compare avec celle de PA 66 (B). Ensuite, la
méme comparaison a été effectuée entre les PA 66 (B, C, E et F).

D’apres la Figure 11- 48, nous constatons que le temps de demi-cristallisation diminue entre 220
°C eta 170 °C et atteint son minimum a 170 °C. Nous observons aussi que le temps de demi-
cristallisation augmente avec la présence de phénol formaldéhyde sur toutes les gammes de
température. Ceci montre que la cinétique de cristallisation devient plus lente en présence de ce
type d’additif confirmé sur la Figure 11- 49 pour les polymeéres (E, F) de méme masse molaire.
On remarque également une disparition du comportement bimodale aux basses températures en
présence de 1’additif. Ce dernier a pu inhiber le changement de mécanisme de nucléation/
formation de mésophase ou simplement modifier les températures auxquelles cela se produit.
A des températures elevées (entre 210 et 230 ° C), les temps de demi-cristallisation sont presque
identiques. Cependant, le temps de demi-cristallisation commence a augmenter en dessous de
210 °C en présence de 1’additif (comparaison entre PA 66 (E, F)). Une petite quantité d’additif
n’a aucun effet significatif a faible surfusion, cela a été clairement observé en comparant ces
résultats avec le cas du PA 66 (D) (voir Figure I1- 48).

100 E T T T T T T T T T T T T T T T
1 B <, PA66 (D) (20% PF)
4 <, PA66 (B) (0% PF)
- -
10 E
3 - 3
K2
[N -
3 a o4
e 14 - = i
-
® = - om = 4
&
& & o <
- &
0.1 ® e 8 ® .

T T T T T T T T T T T T T T T
80 100 120 140 160 180 200 220
Température (°C)

Figure 11- 48 Comparaison entre les temps de demi-cristallisation obtenues pour les PA 66 (B, D), Mn = 8500 g.mol*
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Figure 11- 49 Comparaison entre les temps de demi-cristallisations obtenues pour les PA 66 (B, C, E et F)

En comparant 1’évolution des temps de demi-cristallisation tracés sur la Figure Il- 49, nous
constatons également que I’absence de comportement bimodale en présence de 1’additif, sauf
dans le cas du PA 66 (F) (mélange de PA 66 (B) et PA 66 (C)) pour lequel une petite déviation
a 160 °C peut étre observée. Un tel comportement est certainement imputable a 1’additif qui
peut modifier le mécanisme de nucléation ou tout simplement 1’éviter.

V. Cristallisation secondaire

La théorie d’Avrami ne prend pas en compte la cristallisation secondaire. La Figure 11I- 50
montre les évolutions de la cristallinité relative obtenues expérimentalement a partir des essais
DSC classique et celles modélisées avec les paramétres d’Avrami identifiés. La cristallinité
relative a(t) reconstruite par le modéle d’Avrami est clairement cohérente avec celle obtenue
par les mesures expérimentales comprises entre 0 et environ 0.5. Au-dessus de 0.5 la cristallinité
relative obtenue par le modéle d’Avrami differe de la cristallinité relative expérimentale. Cette
différence montre que la cristallisation secondaire devient prépondérante entre 0.5 et 1.
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Figure 11- 50 Cristallinités relatives obtenues a partir des mesures expérimentales en DSC classique et comparées avec
les cristallinités relatives obtenues par le modéle d’Avrami dans la gamme de température [230-234 °C]

Pour prendre en compte la cristallisation secondaire, nous avons utilisé le modele d’Hillier [35]
qui présente la cristallisation totale comme deux mécanismes de cristallisation (primaire et
secondaire) ayant lieu en paralléle. Le premier phénomeéne est décrit a partir de la formulation
classique d’ Avrami, alors que le second, est modélisé par la convolution de 1’équation d'Avrami
par une exponentielle décroissante. L’intégrale est calculée a 1’aide des quadratures de Gauss-
Legendre [83].

t
Ao (t) = a;(t) + (1 — am)Kzfo 1- exp(—KIH”))(exp(—Kz(t - 9))) de I
q. -

a1 (t) = am (1 — exp(=K;t™))

Pour la minimisation, il a été choisi de fixer le coefficient a,, a 0.5, conformément a la Figure
I1- 50 et de laisser libre les autres parameétres. Les cristallinités relatives aprés identification
sont superposees aux mesures expérimentales obtenue en par la DSC classique et la DSC Flash
comme la montre la Figure Il- 51. L’exposant n identifié avec mod¢le d’Hillier (Tableau II- 8)
est en bon accord avec 1’exposant d’Avrami (cristallisation primaire) estimé précédemment,
justifiant ainsi la pertinence de ce modele.
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Figure 11- 51 Comparaison de I’évolution de la cristallinité relative du PA 66 (D) obtenue par le modéle d’Hillier avec
la cristallinité relative obtenue expérimentalement a 230 °en DSC Classique

Tableau I1- 8 Paramétres du modeéle d’Hillier identifiés pour le polymére (D) et (F) par DSC Classique et la DSC
Flash

Tc [°C] Ki[sM] n Kz [s7] om

230 8.33E-05 2.7 1.79E-02 0.5

PA 66 (D) 231 1.42E-06 2.9 1.24E-02 0.5
DSC Classique 232 6.45E-07 2.9 1.07E-02 0.5
233 2.37E-07 2.9 8.88E-03 0.5

234 3.12E-07 2.8 8.76E-03 0.5

V1. Conclusion partielle

Dans ce chapitre, la cinétique de cristallisation isotherme de la nouvelle génération de
polyamide 66 développée pour 1’élaboration de piéces composites via un procédé RTM est
étudiée sur une large gamme de température (Figure 1l- 52). Cette nouvelle génération de PA
66 contient du phénol formaldéhyde pour modifier sa structure chimique, ce qui améliore ces
performances mécaniques et conduit a de nouvelles propriétés souhaitables telles que
I’augmentation de la température de transition vitreuse, la diminution de la cinétique de reprise
en eau et la diminution de la viscositeé.
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Figure 11- 52 Comparaison de I’évolution des temps de demi-cristallisation de tous les grades de la nouvelle génération
de PA 66 dans une large gamme de température

Dans un premier temps, la cristallisation isotherme a été étudiée par une DSC Classique.
Comme sa vitesse de refroidissement est limitée & environ 100 °C/min, nous n’avons pu estimer
les parametres d’Avrami qu’a haute température, i.e. entre 230 et 234 °C. Ensuite, la cinétique
a été étudiée en fonction de vitesse de croissance des sphérolites, selon la théorie Hoffman-
Lauritzen. En raison du nombre élevé et de la petite taille des sphérolites, un seul régime de
croissance a été considéré (entre 230 et 234 °C). Le nombre de germes No a été estimé a partir
du coefficient d’ Avrami obtenu a partir des mesures DSC classique et de la vitesse de croissance
des sphérolites, sachant que la nucléation a été identifiée comme étant instantanée et que les
cycles de température appliqués sont les mémes. Pour pouvoir caractériser les parametres de la
cinétique d’Avrami sur une large gamme de température [100-220 °C] une DSC Flash a été
employée, dont la vitesse de refroidissement et la vitesse de chauffe peuvent atteindre 10,000
K/s. Les résultats obtenus par ces deux instruments ont été validés par la comparaison de
I’évolution du temps de demi-cristallisation et du coefficient d’Avrami. Ceci a montré que la
DSC Flash est complémentaire de la DSC Classique. De plus, le temps de demi-cristallisation
et le coefficient d’ Avrami du PA 66 déterminés a partir des données FDSC ont été caractérisés.
La forme de cloche inversée du temps de demi-cristallisation est complétement cohérente avec
la théorie, avec un minimum situé a environ 170 °C.

La cinétique de cristallisation isotherme est influencée par la masse de 1’échantillon en DSC
Flash. L’exposant d’ Avrami est passé de 2 a 3 avec I’augmentation de la masse de 1’échantillon,
démontrant qu’une masse minimale est nécessaire pour étre représentative de la cristallisation
d’un polymeére plus massif. Devant ce résultat, nous avons proposé une étude numérique pour
quantifier I’homogénéité de la température dans les échantillons plus massifs [67]. A partir des
résultats numeériques, I’écart de température maximum a travers 1’épaisseur de 1’échantillon a
été estimé a 3,5 °C dans le cas de la cristallisation isotherme. Ceci montre que la température
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est presque homogeéne. La masse de I'échantillon peut donc étre optimisée pour s’assurer que
les données FDSC soient représentatives.

Les vitesses de refroidissement et de chauffage en DSC Flash ont été optimisées pour étudier
la cristallisation isotherme de PA 66. Une vitesse de refroidissement de 6000 K/s est nécessaire
pour obtenir un polymeére totalement amorphe. Les courbes de chauffage présentent deux pics
de fusion a des températures de cristallisation inférieures a 190 °C. Pour une température de
cristallisation donnée, I'étude de I'effet de la vitesse de chauffage sur les températures de debut
de pic de fusion et sur le rapport de leurs enthalpies, démontre que ces pics sont la conséquence
du processus de fusion et de recristallisation de cristallites initialement formés lors de la
cristallisation isotherme.

Les effets de la masse molaire et d’un additif sur la cinétique de cristallisation ont également
été étudiés a haute vitesse de refroidissement par DSC flash. A partir de 1’évolution du temps
de demi-cristallisation nous avons deémontré qu’a basse température la cinétique de
cristallisation diminue avec 1’augmentation de la masse molaire. L’existence de mésophase
et/ou changement de nucleéation a été clairement observé sous 130 °C. L’additif phénol
formaldéhyde ne joue pas le role d’un agent nucléant, au contraire, puisque la vitesse de
cristallisation a diminué avec I’augmentation du pourcentage d’additif. Par contre, nous avons
remarqué que 1’additif peut changer le mécanisme de nucléation et/ou inhiber la mésophase.
Enfin, dans le cas de la cristallisation isotherme, nous avons montré que le modeéle de Hillier
est bien adapté dans notre gamme de température de cristallisation (DSC classique et DSC
Flash) pour prendre en compte la cristallisation secondaire du PA 66.
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L’objectif de ce chapitre est d’analyser le couplage entre les transferts de chaleur et la
cristallisation d’un polymére thermoplastique semi cristallin lors de sa mise en ceuvre. Plusieurs
parametres doivent étre estimés pour atteindre cet objectif tels que les propriétés
thermophysiques et la cinétique de cristallisation. Dans un premier temps, nous présenterons
les méthodes et les instruments utiliseés pour caractériser les propriétés thermophysiques. Dans
un second temps, un modéle numérique qui permet de coupler les transferts de chaleur a la
cristallisation sera présenté. Enfin, les résultats obtenus avec le modéle numérique seront
validés par des mesures expérimentales effectuées lors de 1’¢laboration des piéces composites
a base du PA 66 par RTM-thermoplastique et thermocompression en refroidissement rapide.

I.  Couplage des transferts des chaleurs a la cinétique de cristallisation

La solidification des polymeres thermoplastiques semi-cristallins difféere de celle des autres
matériaux pour deux raisons. Tout d’abord parce que la cristallisation se produit hors équilibre
dans un domaine de température plus ou moins grand selon le grade de polymere utilisé et la
cinétique. Ensuite, parce qu’elle engendre une exothermie due a la cristallisation (cf. chapitre
I1). Plusieurs approches ont ainsi été développées pour modéliser la solidification des semi-
cristallins. Bénard et Advani [1] les classent en trois catégories :

» La premiére approche est de découpler, voire d’ignorer, les effets cinétique de la
cristallisation sur le champ de température. Pour cela I’exothermie de la cristallisation
doit étre négligeable par rapport aux enthalpies impliquées dans le procédé pour
minimiser les erreurs possibles ou la cinétique indétectable. Les auteurs incluent dans
cette catégorie la méthode de la capacité calorifique apparente qui consiste a modifier
la capacité calorifique pour prendre en compte I’enthalpie de cristallisation [2]. Le Bot
et Delaunay [3] ont utilisé cette méthode pour étudier la thermique de 1’injection du

polypropylene.

» La deuxiéme approche est basée sur la théorie classique de 1’existence d’un front de
solidification, c¢’est-a-dire d’une interface mobile entre la phase liquide et la phase solide
dont la température est choisie égale a la température de changement d'état. La
modélisation accompagnant ce type d’approche utilise la notion de frontiere mobile et
est connue sous le nom de « probléeme de Stefan ». Par exemple, Eder [4] a utilisé cette
théorie dans le cas de la mise en forme des polymeres. Il s’est ensuite tourné vers la
derniére approche proposée pour modéliser la solidification des polymeéres
thermoplastiques semi-cristallins.

> La troisieme approche utilise le couplage entre la cristallisation et la température a
travers la présence d’un terme source dans 1’équation de la chaleur. Cette méthode prend
en compte les effets de la cristallisation sur la thermique du procédé mais induit la
connaissance de parameétres supplémentaires a ajouter dans la base de données des
matériaux a modeliser.
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Bénard et Advani mettent ainsi en évidence I’importance de la nature du couplage entre la
thermique et la cinétique de cristallisation ainsi que les limites de chacune des approches. Dans
le cas d’un couplage fort, I’utilisation d’un mod¢le de Stefan ou d’un modele a frontiére mobile
peut générer des erreurs dans le calcul du champ de températures. Ces deux auteurs proposent
donc de définir ce régime de couplage a 1’aide de nombres adimensionnels : le nombre de Stefan
St et le nombre de Deborah De [2].

Ou le nombre de Deborah et le nombre de Stefan s'écrivent :

A Ty,

De= .
<, e Eq.llI-1
AH
St=——~ Eq.l11-2
Cp(Ti _Tg)

Dans ces formules, T, est la température initiale (K), T, est la tempeérature de transition vitreuse
(K), 7,,,est le temps de demi cristallisation (s) et « e » est 1’épaisseur de la pi¢ce (m).
Considérons une piece de polymére semi-cristallin d’épaisseur ¢ soumise a une condition de

refroidissement unidirectionnel. Pour ce type de probléme transitoire, 1’équation de la chaleur
peut s’écrire :

or o oT
AT (X,1),a(X,1)C, (T (x1), a(x,t))g = &(A(T(x,t), a(x,t))&j + cans
Q(T (x,1),a(x,1)),vx € J0,e[, vt > 0
Q est un terme source qui dépend de la cinétique de cristallisation.
Q(T,a) = p(T(X,1), a(x,1)).(1- f).AH.%,VX e[0,e] vt>0 Eq.111-4

Ou AH est I’enthalpie de cristallisation (J/Kg), p est la masse volumique du polymére, %—?

représente la cinétique de cristallisation (dérivée partielle de la cristallinité relative) et f
représente le taux de fibres dans le cas d’un composite. Ce dernier terme peut étre modélisé par
la forme différentielle de 1’équation de Nakamura [5][6] proposé par Patel [7] :

A K I~ « @ -2 @) o Fails

a(t) est la cristallinité relative, Knak est le coefficient de Nakamura qui présente la cinétique de
de cristallisation pour toutes les vitesses de refroidissement et n est I’exposant d’Avrami qui
vaut 3 dans le cas d’une germination instantanée (cf. Chapitre 1) et en 3D.

La fonction cinétique de Nakamura est reliée a celle d’ Avrami par I’expression suivante :
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Kyax (T) = K3 (T) Eq.111-6

L’équation de chaleur peut étre rendue sans dimension en divisant chaque variable par une
valeur caractéristique. Nous définissons ainsi :

* X .« t * T _T
X ==t =—;T = g Eq.I11-7
e t. T, T,
L’équation de la chaleur devient :
. -
aT* :Dea-[ +Staof Eq.111-8
ot OX 2 ot

Par conséquent, un nombre de Deborah élevé signifie que la cinétique de cristallisation est lente
et un nombre de Stefan éleveé signifie que la chaleur dégagée par la réaction de cristallisation
joue un réle prépondérant sur les transferts de chaleur pendant la solidification de la piéce.

I.1. Le régime de couplage

Ainsi, Bénard et Advani présentent une comparaison intéressante quant au domaine de validité
des trois approches citées précédemment

> pour de faibles valeurs des nombres de Stefan et de Deborah, ¢’est-a-dire pour une faible
exothermie de réaction et une cristallisation rapide, tous les modéles sont utilisables
sans engendrer de fortes erreurs.

» pour de faibles nombres de Deborah, ¢’est-a-dire pour des cinétiques rapides, le modéle
avec frontiére mobile peut étre appliqué.

» pour de faibles nombres de Stefan, ¢’est-a-dire pour une exothermie négligeable par
rapport aux transferts de chaleur induits par le procédé de mise en forme, le modele de
la chaleur spécifique peut étre utilisé.

> dans les autres cas, seul un modéle intégrant le couplage entre la température et le taux
de cristallisation apportera le moins d’erreur.

Ces résultats peuvent étre représentés dans un graphique comme celui proposé Figure I11- 1. 1l
faut noter que les modeles couplés sont bien sir applicables dans tous les cas.
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Figure I11- 1 Régimes de validité des différents modéles pour le champ de température en fonction du nombre de
Deborah et du nombre de Stefan.

A partir de I’équation de la chaleur, nous remarquons que les propriétés thermophysiques telles
que la conductivité thermique A, la masse volumique p ainsi que la capacité calorifique Cp
doivent étre connues précisément pour mener a une bonne modélisation thermique. Ces
paramétres évoluent en fonction de la température et la cristallinité relative, c’est-a-dire que ces
parametres évoluent lors du changement de phase (de 1’état fondu/amorphe a 1’état solide/semi-
cristallin). Le couplage thermique/cristallisation a été beaucoup étudié pour le polypropyléne
[8] et le polyamide aromatique connus sous le nom PA MXD6 [2] mais nous n’avons trouvé
aucun article traitant du cas du PA 66.

1.2. Chaleur spécifique

La chaleur spécifique, appelée également capacité thermique massique, correspond a la quantité
de chaleur a fournir a un kilogramme de matiére pour augmenter sa température de 1 Kelvin
mesurée en (J.kgt.K™?). Pour les polymeéres semi-cristallins, elle varie de 2000 & 3000 sur 150
K pour I’IXEF (PA MXD6). avec la température mais augmente fortement lors de la transition
vitreuse. On la définit par la relation thermodynamique suivante

(9
Cp = (6_T)p Eq.111-9
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Cette grandeur est couramment mesurée avec une precision de + 2 % [9] a partir d'un
calorimétre différentiel a balayage (DSC). Le flux de chaleur mesuré étant directement
proportionnel a la capacité calorifique :

dH dT

—=mc.,, — Eq.111-10
dt P dt

d =

Elle doit étre estimée sous faible vitesse de chauffage/refroidissement pour s’assurer de
I’uniformité de la température dans 1’échantillon [10]. Ensuite, la chaleur spécifique peut étre
estimée directement a partir de I’équation Eq.I11-11 en négligeant les pertes thermiques et le
perte de poids de I’échantillon durant la phase de chauffage.

AQ
% = 74T Eq.I11-11
me %

Ou AQ est la différence entre le flux de I’échantillon et la référence (W), m est la masse de
I’échantillon (kg), dT/dt est la vitesse de chauffage/refroidissement (K/s).

1.3. Volume spécifique

Le volume spécifique est un paramétre trés important dans la prédiction de la qualité finale des
piéces injectées. En effet, durant le refroidissement et le changement de phase (liquide/solide)
le volume spécifique varie en fonction de la température et de la pression. Ceci génére des
retraits thermiques et de transformation lors de leur mise en forme. La forme finale, les
différentes propriétés physiques, ainsi que la distribution des contraintes résiduelles vont alors
dépendre des parametres d’injection.

Le retrait volumique est estimé par la différence entre le volume spécifique moyen de la piece
lorsque la pression dans la cavité devient égale a la pression ambiante et le volume spécifique
de la piéce lorsque son volume est égal a celui de la cavité [3].

Av Eq.l1-12

R,=—en%

Vg
Ce retrait volumique se répartit alors selon les trois directions caractéristiques liées notamment
a la mise en forme. Ainsi, dans le cas de I'injection:

> Ry, retrait dans la direction de I'écoulement
> Ry, retrait dans la direction transverse a I'écoulement
» Ry, retrait dans I'épaisseur de la plaque
_ Ax _ Ay Az Eq.111-13

Rx_7' Ry v’ Rz:?
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Figure 111- 2 Schéma représentatif des retraits dans le cas d’une plaque polymeére

Pendant le moulage par injection, la variation des retraits locaux a travers la section transversale
va générer des contraintes internes. Ces contraintes dites résiduelles agissent sur la piéce de la
méme facon que des contraintes extérieures appliquées sur cette piece. Si les contraintes
résiduelles induites pendant le moulage sont assez fortes pour surmonter I'intégrité structurale
de la piéce, la piece se déforme lors de I'éjection. Ces phénomenes peuvent créer des fissures
dans la piéce finale qui nuisent a ses propriétés mécaniques.

Pour maitriser, estimer ces retraits, la simulation requiere de connaitre précisément les
diagrammes PvT du polymere, qui donnent I'évolution du volume spécifique en fonction de la
pression, de la température et lors du changement de phase.

1.3.1. Modéle semi-empirique

Le Bot [3] et Neindre et al [18] utilisent des modeles théoriques pour la prédiction du volume
spécifique des polymeéres thermoplastiques. Néanmoins, ces modéles prédictifs nécessitent la
connaissance de parametres difficilement accessibles alors que des mesures associées a des lois
semi-empiriques permettent de prédire avec précision le comportement volumique des
polymeres.

Dans la zone de transition du diagramme PvT entre 1’état amorphe du polymére fondu et I’état
du polymere semi-cristallin il doit étre pris en compte la coexistence de ces deux phases. Pour
cette raison, il ’est possible de modéliser le volume spécifique par la loi de mélange suivante :

vV =avg + (1 —a)y, Eq.111-14

Ou, v, est le volume spécifique de polymere en phase semi-cristalline, et v, est le volume
spécifique du polymére amorphe fondu et a représente la cristallinité relative.
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1.3.1.1. Modéle de Tait

L'équation originale de Tait[19,20] présente I'évolution du volume spécifique a 1’état liquide et
a pression atmosphérique en fonction de deux parametres A et it :

Vo —V A

= Eq.111-15
pvo T+p

Cette equation fut alors modifiée par Tammann [21] pour obtenir la forme connue suivante :

P
T) =vy(Ty) |1 —-Cl (1 —)] Eq.111-16
v(T) = vo(To) [1 = Cln (14 575 :
Ou v, (T) correspond au volume spécifique a pression atmosphérique, B(T) est une fonction
de la température, C une constante considérée comme universelle et prise a 0,0894 et P la
pression.

Hieber [15] montre qu'il est possible de représenter le diagramme PvT d'un matériau amorphe
a l'aide de 10 parameétres, en considérant une évolution linéaire de la température de transition
vitreuse T4 avec la pression.

Tg = b5 + b6P
T _ b15+b25(T_b5) SlT<Tg
vo(T) = by, + by (T — bs) SiT> T, Eq.l1-17

bssexp(—bus(T —bs))  siT<T,

B(T) = {b3l exp(—b4l(T — bs)) SiT > Ty,

1.3.1.2. Modele IKV (Spencer et Gilmore modifié)

Ce modele est une adaptation directe du modele de Spencer et Gilmore [16]. Ce dernier est basé
sur I’équation de Van der Waals et permet de décrire le volume spécifique de la phase amorphe.
Pour prendre en compte la présence du changement de phase au cours du refroidissement d’un
polymere semi-cristallin, le modele IKV comprend deux domaines séparés par une tempeérature
de transition (dans le cas présent la température de cristallisation Tc)

En dessous de la température de cristallisation, 1’évolution du volume spécifique est donnée par
I’équation (Eq.II-18) dans laquelle le terme exponentiel a pour fonction de décrire cette
évolution au voisinage de 1’éventuelle température de cristallisation. Dans le cas ou le polymere
est amorphe les coefficients as, as et a7 sont nuls et la température de transition correspond a la
température de transition vitreuse Tg.
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Au-dessus de T¢, I’évolution du volume spécifique est linéaire en fonction de la température
(Eq.111-19).

La temperature de transition vitreuse suit une loi linéaire avec la pression ((Eq.111-20) comme
dans I’approche d’Hieber [15].

aq a,T

V=0 + P + ase%T-%P, T < T, Eq.111-18
4 3
b; b,T Eq.111-19
v = + ; T>T
by+P b+P ¢
Eq.111-20
T. = bg + bgP ‘

Le modéle IKV a été utilisé par Le Bot [3] et Luyé [24] et il apparait particulierement intéressant
pour la description du volume spécifique des polymeéres semi-cristallins. Il est a noter que la
cristallisation est prise en compte par un terme exponentiel dans 1’équation Eq.I11-18. Cela
implique que ces parameétres sont identifiés a partir de la vitesse de refroidissement du dispositif
de caractérisation, qui peut étre différente de celle du procédé. L’idéal serait de coupler le
modele IKV avec un modéle de cristallisation pour que celui-ci soit directement issu des
conditions réelles. De la méme facon, la transition vitreuse peut aussi étre modélisée par le
modele IKV en remplagant T par Tg.

1.3.2. Appareils de mesures du volume spécifique

1.3.2.1. Appareils PvT a piston

Le principe de mesure du volume spécifique reste le méme pour les appareils existants. Il s'agit
de placer I’échantillon a caractériser dans une chambre cylindrique entre un piston supérieur
mobile et une matrice inférieure fixe. Le polymére est chauffé jusqu’a 1’état liquide et mis sous
pression par ’intermédiaire du piston supérieur. L’échantillon est ensuite refroidi a vitesse
constante jusqu’a la température ambiante (Tamb). L'appareil enregistre le déplacement AL (m)
du piston supérieur d0 aux variations volumiques de I'échantillon. Par conséquent, le volume
spécifique peut étre calculé par I'équation suivante.

Scrp)-ALrp)
m

Virp) = Eq.l11-21

ou m et S sont respectivement la masse de I’échantillon (Kg) et la section du chambre
cylindrique (m2).

Il est intéressant de noter que certains auteurs [25] ont cherché a utiliser directement une presse
a injecter comme instrument de mesure. La buse d’injection est obstruée, puis la pression est
appliquée par la vis d'injection dont le déplacement est enregistré. Des capteurs de pression et
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de température sont déja placés au niveau de la buse. Bien que la faisabilité de cette méthode
ait été prouvée, elle est limitée uniquement a la mesure du volume spécifique dans 1’état fondu.

Pour les PvT a piston, un capteur de déplacement permet de mesurer les mouvements du piston
durant le cycle appliqué. Le chauffage de I'échantillon est assuré radialement par différentes
techniques (résistance, induction) [8,19]. La cavité est refroidie par une circulation d'air et/ou
d’eau. La vitesse de refroidissement est régulée en ajustant la puissance de chauffage. On peut
craindre I’existence d'un gradient de température et de transformation dans I'échantillon durant
la mesure si celui-ci est trop massif en relation avec la vitesse de refroidissement. Il est donc
nécessaire d’ajuster les dimensions de I’échantillon et d’imposer un refroidissement lent
(typiquement 2 °C/min).

L’appareil commercial de ce type le plus connu est le PvT 100. Cependant, il n’est plus vendu
depuis quelques années.
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Figure I111- 3 Schéma de principe d'un dispositif PvT a piston [26]

Le moule PvT-XT a été congu au laboratoire thermocinétique de Nantes (LTN) en 2012 pour
répondre a un besoin de mesure du volume spécifique de polymeres thermoplastiques compte
tenu de la difficulté¢ a trouver de tels appareils et de la volonté d’avoir un dispositif de
caractérisation multifonctionnel [8]. Notons qu’une version dédiée aux polyméres
thermodurcissables [21] a aussi été initialement développée au laboratoire. Sa conception est
inspirée du PvT 100. La pression est appliquée par un piston, dont le faible diamétre permet
d'atteindre de hautes pressions (Figure I11- 4). Ce nouveau dispositif permet ainsi de caractériser
le volume spécifique des polyméres hautes performances comme le PEEK [19] en raison de
I’extension de sa gamme de fonctionnement jusqu’a 400 °C. La vitesse de refroidissement est
inférieure a 100 K/min en paroi sous une pression pouvant atteindre 200 MPa. Son
instrumentation (capteur de flux de chaleur) et sa capacité a pouvoir refroidir rapidement permet
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d’obtenir 1’évolution de la cristallinité relative et d’estimer par méthode inverse plusieurs
propriétés telles que la conductivité thermique et la cinétique de cristallisation. L’effet de la
pression peut ainsi étre analysée. L’erreur de mesure de ce PvT est estimé a 0.53 %, cette valeur
a été estimée récemment dans les travaux de B. Pignon [22] dans le cas des mesures de volume
spécifique d’un polypropyléne.
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Figure 111- 4 Schéma du dispositif du PvT-a [23]

1.3.2.2. Appareil PvT a fluide (Gnomix)

Ce type d'appareillage (Figure I11- 5) permet de maintenir une pression hydrostatique pour un
matériau solide. Ici, le matériau est comprimé par l'intermédiaire d'un fluide de confinement, le
plus souvent du mercure. L'échantillon est enfermé dans une capsule souple et ouverte. Ce type
d'appareil permet de monter jusqu'a 200 MPa et 400 °C, néanmoins les vitesses de chauffage et
de refroidissement sont limitées par l'inertie du bain de mercure. Par ailleurs, le contrdle du
champ de température dans I'échantillon est plus difficile qu'avec les appareils de type PvT-
Piston. Il faut noter que l'utilisation de ce type d'appareil est interdite en Europe, pour des
raisons sanitaires, en raison de la nature toxique du fluide de confinement.
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Figure 111- 5 Schéma de principe d'un appareil PvT a chambre de mercure [24]

I.4. Conductivité thermique

Il existe plusieurs méthodes pour mesurer la conductivité thermique d'un matériau. Le principe
de mesure consiste a exciter thermiquement un matériau par une source de chaleur. La réponse
thermique est alors mesurée par des thermocouples, fluxmetre ou par technique radiative, et
elle est ensuite traitée pour obtenir la valeur de la conductivité thermique, soit par une
expression analytique, soit estimée a 1’aide d’une méthode inverse. Dans le tenseur de
conductivité thermique dans le repere principal (Oxyz), nous distinguerons les conductivités
planes Axx et Ayy de la conductivité thermique transverse Az :

Ax O 0
0 A, O Eq.111-22
0 0 A,

1.4.1. Méthode en régime stationnaire

La méthode de la plaque chaude gardée est largement répandue et son principe est base sur une
analyse unidirectionnelle de la loi de Fourier en régime stationnaire [25]. La Figure IlI- 6
schématise un banc de mesure avec cette méthode. Un gradient de température est créé dans un
échantillon d’épaisseur « e » a I’aide de deux plaques régulées a des températures différentes.
Une garde thermique réalisée généralement dans le méme matériau que 1’échantillon pour
limiter les pertes latérales. Une boucle de régulation est utilisée pour ajuster la tension aux
bornes d’une chaufferette (en beige sur la figure) pour avoir T1=T,. Dans ces conditions, tout
le flux dissipé par effet Joule dans la chaufferette est transféré par conduction dans I’échantillon

(p=U.1).
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Figure I11- 6 Schéma de principe de la plague chaude gardée

La conductivité thermique (état solide) est alors calculée a partir de 1’équation suivante :
pe
A= < (T3 —T,) Eq.111-23

Ou e et S sont respectivement 1’épaisseur et la surface de I’échantillon, et ¢ (W/m?2) le flux
thermique transféré. Cette méthode peut étre utilisée pour une large gamme de température. 1l
est également possible de mesurer la conductivité thermique plane d’échantillons a partir de
cette méthode, en découpant et en assemblant ceux-ci afin que les fibres se trouvent dans la
direction verticale (Figure HlI- 7).

Figure 111- 7 Découpe des échantillons pour la mesure de la conductivité thermique dans la direction x

Il faut noter également que cette méthode ne peut s’appliquer qu’aux matériaux relativement
isolants. 1l faut en effet que les résistances thermiques de contacts (RTC) entre 1’échantillon et
la chaufferette, d’une part, et I’échangeur froid, d’autre part, soient négligeables devant la
résistance a la conduction de I’échantillon (e/A) pour pouvoir négliger les chutes de température
due aux RTC.
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1.4.2. Méthodes en régime transitoire

Pour ce type de méthodes, les mesures sont effectuées en fonction du temps et permettent la
détermination de la diffusivité thermique soit la conductivité en régime asymptotique,
éventuellement en fonction de la température. La plupart de ces méthodes associent A p et Cp.
11 faut donc connaitre les évolutions de p et Cp pour déterminer celle de A.

» Meéthode Flash :

Cette méthode permet de déterminer la conductivité thermique d’un échantillon a partir de la
mesure de sa diffusivité thermique. Une impulsion thermique de type Dirac est généré sur la
face avant d’un échantillon, tandis que I’évolution de la température de la face arriére est
mesurée par un capteur thermique tel qu’un détecteur infra-rouge (Figure I11- 8). En général,
quel que soit le matériau, I’incertitude global de mesure de la diffusivité thermique est comprise
entre 3 % et 6 % en fonction de la température[26].
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Figure 111- 8 Principe de la mesure de la conductivité thermique par méthode Flash

La vitesse de propagation de la chaleur a travers 1’échantillon est ensuite reliée a la diffusivité
du matériau et a des parameétres géométriques. En négligeant les pertes thermiques et en
supposant un pulse de type Dirac, la température a la profondeur z d’un échantillon d’épaisseur
« e » est donnée par I'équation suivante :

T(zt) = . (1 +2 Z cos(—)exp(_n ra; t)) Eq.111-24

Ou ¢ est le flux de chaleur incident. Cette méthode a été citée pour la premiére fois par W. J.
Parker et al [27]. Le modéle de Parker permet de déterminer la diffusivité thermique d’un
¢chantillon d’épaisseur « e » & partir de la mesure du temps de demi-montée en température sur
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la face arriere mais sans prise en compte des pertes thermiques. En se limitant au premier terme
de la série on obtient :

eZ
a=0.139— Eq.111-25
T1/2

Donaldson [28] a par la suite développé un modele qui permet d'estimer simultanément la
diffusivité transverse et radiale. Dans ce cas particulier, I’excitation sur la face avant est
hétérogene et vise a créer un gradient dans le plan de 1’échantillon.

» Méthode du fil chaud

La méthode du fil chaud consiste a dissiper un flux électrique radial a travers un fil résistif de
faible diametre préalablement inséré entre deux couches d’un méme matériau homogene. La
réponse thermique du matériau peut étre mesurée par des micro-thermocouples placés au sein-
méme du matériau, a différentes positions, ou par la réponse en température du fil chaud lui-
méme. La variation de température du fil chauffant est relevée soit par un thermocouple
directement soudé sur celui-ci, soit par un thermocouple placé au plus prés de ce dernier.

L’échantillon, initialement isotherme, est soumis a un échelon de flux Q , délivré par effet Joule
par le fil résistif. Si le fil est supposé infiniment long et de rayon négligeable, le transfert est
radial et la conductivité thermique peut étre identifiée a partir de I’évolution de la température
en un point donné. La méthode classique consiste a ne considérer que les temps longs (régime
asymptotique).

Pour I’estimation de la conductivité thermique, en se plagant dans le cas d’un transfert radial
dans un milieu semi infini, ceci permet aux temps longs d’approcher la température T1(t) du fil
de longueur L par :

Eq.111-26

T,(t) = In(t) + Cte

4mAL

Ainsi, I’identification de la pente a de la partie linéaire du thermogramme T1(In(t)) a I’équation
(Eq.111-26) conduit a une estimation de la conductivité thermique telle que :

Q Eq.111-27
" AnLa

Dans la pratique, I’estimation ne peut se faire que si la partie linéaire du thermogramme est
significative. En effet, celle-ci peut étre réduite d’une part par la zone aux temps courts pendant
laquelle I’inertie du fil jouent un role (jusqu’a ti) et d’autre part par I’hypothese du milieu semi-
infini qui n’est plus valable aux temps trés longs (apres tr), comme indiqué sur la Figure I11- 9.
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Figure 111- 9 Illustration des limites de la zone linéaire de la température du fil chaud [29]

Cependant, ce modele étant basé sur ’hypothése des milieux infinis, il faut s’assurer que les
temps choisis pour I’identification ne soient pas trop longs pour que les effets de bord ne se
fassent pas ressentir. Le modéle peut étre amélioré pour tenir compte de I'inertie de la sonde et
des RTC.

Des variantes de cette méthode ont également été mises au point pour s’adapter aux cas des
matériaux orthotropes. Jarny [30] par exemple a développé une méthode inverse capable
d’estimer les deux conductivités dans les directions perpendiculaires au fil, ainsi que le terme
capacitif « Cp ». Dans cette configuration, de nombreux micro-thermocouples sont insérés entre
les échantillons a caractériser et placés dans les deux directions orthogonales au fil. Néanmoins,
cette méthode est peu utilisée car tres colteuse en temps, en raison du nombre de thermocouples
a placer avec précision dans 1’échantillon.

I1 existe une multitude d’autres méthodes de caractérisation de la conductivité thermique. Par
exemple les sondes a choc, leur principe est trés similaire de celui du fil chaud, cette méthode
est également applicable sur les liquides (faible flux pour éviter la convection naturelle). La
conductivité thermique peut également étre mesurée par la sonde Gustafsson [31], également
appelée Hot Disk. Le principe est identique au fil chaud Il s'agit de sondes circulaires
constituées d'un fil de Nikel disposé en spirale. L'ensemble est mis dans une enveloppe de
Kapton et associés a une centrale d'acquisition capable de mesurer les résistances électriques
avec une tres grande précision (Figure 111- 10).

Figure I11- 10 Schéma de principe des sondes de Gustafson [31]
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Le principe de base du systéeme est de fournir au matériau a caractériser une puissance constante
pendant un temps défini via la sonde afin de générer une augmentation de température de
quelques degrés. La sonde est aussi utilisée pour mesurer 1’¢élévation de température. La sonde
est ainsi une source de chaleur et un capteur de température. L’analyse des enregistrements
conduit a I’estimation de la conductivité thermique plane (pour un matériau isotrope dans le
plan), transverse pour différents niveaux de température. On peut également utiliser ces sondes
pour identifier simultanément la capacité thermique du matériau. Les limitations sont identiques
a celles du fil chaud, notamment I'obtention précise des parameétres ajustables (RTC, inertie, ...)

Il existe également la méthode de la chaufferette instrumentée, développée par Thomas et al.
[32]. Cette méthode permet également d'estimer le tenseur de conductivité effective et la
capacité calorifique des composites. Elle dérive du principe de la sonde de Gustafsson, et
emploie une chaufferette instrumentée de plusieurs thermocouples sur laquelle plusieurs zones
de chauffage peuvent étre activées ensemble ou séparément selon la configuration désirée et
I’estimation souhaitée.

» Méthode en DSC

Il existe actuellement de nombreux appareils DSC spécialement concus pour la détermination
de la conductivité thermique. Par exemple la méthode de détermination de la conductivité
thermique de solides, proposée par Hakvoort et Van Reijen [33], ou bien, la méthode utilisant
la fusion de métaux a été récemment reprise pour déterminer les propriétés des matériaux
composites [34][35]. L’avantage de la DSC consiste en ce que le méme appareil permet de
mesurer egalement la capacité calorifique et donc de déterminer la diffusivité thermique
(M(pcp)) d’un matériau.

Les auteurs supposent que dans des conditions stationnaires, le flux de chaleur ¢ traversant un
corps ayant une résistance thermique, Rs, est proportionnel a la différence de température AT
imposé.
1 Eq.111-28
= —AT
¢ R
La résistance thermique, Rs, du matériau est definie par sa conductivité thermique et par sa
géomeétrie.
h Eq.111-29

Rszﬂ

Ou A est la conductivité thermique, A la section du corps et h sa hauteur
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Figure I11- 11 Représentation schématique du dispositif expérimental en DSC [36]

La Figure I11- 11 montre le dispositif employé pour déterminer la conductivité thermique d’un
matériau a I’aide de la DSC. Enfin, A peut étre déterminée a partir d’une seule courbe de fusion

¢ h Eq.111-30
AT A

Ou, AT est alors la différence entre la température Ts a un instant t et le point de fusion (ou la
température du début de la fusion, Tonset) du métal. Le flux de chaleur correspondant, est la
différence entre le flux de chaleur au méme instant t et le flux de chaleur au début de la fusion.
Les échantillons doivent étre choisis sous forme de film ou de plaques, dans lesquels des
cylindres d’une hauteur de 0,5 a 1,5 mm sont découpés.

Il faut toutefois que le flux de chaleur du capteur vers le métal pur ne dépend pas seulement de
la résistance de 1’échantillon mais aussi des RTC capteur-échantillon (Ry1) et échantillon-métal
(R2). L’équation (Eq.III-28) doit donc étre corrigée de la maniére suivante :

_ (Ty—Tw) Eq.111-31
¢= R, +Rs+R,

Les résistances entre I'échantillon et le bloc calorimétrique sont plus élevées que la résistance
de I'échantillon, de plus les fuites latérales rendent les transferts de chaleur dans I'échantillon
non 1D, et cette méthode donne dans la pratique des résultats a examiner avec précaution.

Il.  Mesure des propriétés thermophysiques de résines PA 66 et de
composites a matrice PA 66

Dans ce chapitre, nous nous intéressons aux mesures des propriétés thermophysiques des PA
66 D et F. Ces deux versions du PA 66 sont respectivement la premiére et la derniere version
(faible viscosité) développées par Solvay pour répondre aux contraintes d’élaboration des
composites thermoplastiques par le procedé RTM. Le choix de ce polymeére se base sur sa faible
viscosité, sa bonne mouillabilité et une meilleure stabilité thermique a 1’état fondu (a 290 °C).
Dans un premier temps, les propriétés thermophysiques du PA 66 (D) ont été étudiées afin de
résoudre numériquement le probléme de transfert de chaleur couplé a la cristallisation. La
validité de ce modele sera discutée dans la suite de ce chapitre. Ensuite, les résultats numériques
seront comparés avec des mesures expérimentales afin de valider le modéle numérigque ainsi
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que les methodes que nous avons utilisées pour la caractérisation des propriétés
thermophysiques. Enfin, le PA 66 (F) sera utilisé pour 1’¢laboration des composites par le
procédé RTM parce que sa stabilité thermique et sa mouillabilité sont plus adaptées au procéde.

1.1 Mesure de la conductivité thermique

La conductivité thermique transverse du PA 66 est estimée a 1’état solide a partir des mesures
en plaque chaude gardée [25]. Les mesures sont effectuées en régime stationnaire dans une
plage de température entre 30-145 °C. Deux échantillons sont préparés ; le premier est
constitué de polymere pur et le deuxieme contient environ 50 %vol de taux de fibres longues
unidirectionnelles. La piéce en composite a été eélaborée au laboratoire a partir de plis de fibres
de verre pré-imprégnés fournis par Solvay. L’échantillon est une plaque dont 1’épaisseur est
faible devant ses autres dimensions (Figure I11- 12). Pour plus de précisions sur les mesures,
nous avons appliqué une couche de graisse afin d’assurer un bon contact thermique entre
I’échantillon et les plateaux du dispositif.

Garde en PA 66 (D)

Echantillon a étudier
e=1.3mm
L=15mm

I=15 mm

Figure 111- 12 Schéma représentatif de 1I’échantillon pour les essais en plaque chaude gardée

La conductivité thermique transverse dans le cas des composites unidirectionnels peut étre
décrite par analogie avec le courant électrique. Tandis que la conductivité thermique plane suit
un modeéle de résistances en parallele, la conductivité transverse peut étre approchée par un
modele en série [37], dans lequel I’inverse de la conductivité équivalente est égale a la somme
des inverses des conductivités des composants, pondérés par leurs fractions volumiques
respectives.

1 1-f +i
7 7 7, Eq.111-32

équivalene

Les mesures de la conductivité thermique transverse pour 1’échantillon en composite ont été
comparées avec celles obtenues a partir du modele de Maxwell [38] défini par 1’équation Eq.111-
33. Les hypothéses de ce modeéle sont les suivantes :

» les inclusions sont des disques homogénes d’un diamétre unique
> la répartition des inclusions est aléatoire

» les interactions entre les inclusions ne sont pas prises en compte
> la matrice est homogene et isotrope

122




Chapitre I11- Etude des transferts de chaleur couplés a la cristallisation lors de la mise en forme de
composites a matrice thermoplastique

. _y M2+ 2f O = An)
Maxwell =T e + 2. Am — f- (A — L)

Eq.111-33

ou 4, est la conductivité thermique de la matrice, A est celle des fibres de verre et f représente
le taux volumique de fibre. La conductivité des fibres de verre est fixée a 1 W/(m.K) selon les
valeurs utilisées dans la littérature [39]. Les valeurs de A, et f ont été estimées
expérimentalement.

La Figure I11- 13 montre 1’évolution de la conductivité thermique transverse du PA 66 (D) pur
a partir des mesures en plaque chaude gardée. Les résultats obtenus montrent que la
conductivité thermique diminue 1égérement avec 1’augmentation de la température. Ce résultat
peut surprendre mais il peut étre attendu lorsque la température s’approche de la température
de transition vitreuse.
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Figure I11- 13 Evolution de la conductivité thermique du PA 66 (D) sans charges

La Figure 111- 14 présente I’évolution de la conductivité thermique du renfort sec a 50 %vol de
taux de fibre. La conductivité thermique transverse du renfort sec évolue linéairement sur
I’intervalle considéré en supposant que les effets de convection en milieu poreux sur la plaque
chaude gardée sont négligeables.
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Figure I111- 14 Evolution de la conductivité du renfort sec en fonction de la température

Avec un taux de fibre de 50%, la conductivité thermique du composite atteint 0,55 W/(m.K)
(Figure 111- 15). En comparaison avec les résultats obtenus pour le renfort sec, ceci est dii au
remplacement de 1’air trés faiblement conducteur (0,023 W/(m.K) a la température ambiante
par le polymere thermoplastique dont la conductivité est bien meilleure. Nous constatons aussi
que la conductivité thermique du composite obtenue par le modele de Maxwell est trés proche
de celle mesurée par la plaque chaude.
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Figure 111- 15 Evolution de la conductivité thermique du PA 66 (D) pur et chargé a 50 % de fibre de verre en fonction
de la température
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1.2. Mesure de la chaleur spécifique

La DSC TA Q200 a déja été décrite dans la chapitre 1. Les échantillons, d’une masse d’environ
7 mg, sont prélevés a partir de granulés, puis disposés dans les capsules DSC. Le Cp est estimé
durant la phase de chauffe parce que la DSC utilisée a été calibrée en chauffage avec 1’indium.
Pour limiter le gradient de température dans 1’échantillon durant les mesures, nous avons
appliqué un cycle thermique particulier (Figure I11- 16). Les échantillons sont chauffés de 20 a
300 °C a une vitesse de 3 °C/min. Durant le chauffage plusieurs isothermes de 2 min sont
effectuées tous les 40 °C. La chaleur spécifique est estimée selon 1’équation (Eq.ITI-11) en
différenciant la phase liquide de la phase solide (Figure IlI- 17). Elle n’est cependant pas
identifiée sur la partie du thermogramme associée a la fusion du polymere.
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Figure 111- 16 Cycle thermique appliqué en DSC pour estimer la chaleur spécifique
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Figure 111- 17 Thermogramme type obtenu en DSC pour I’estimation de la chaleur spécifique
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La Figure Ill- 18 montre 1’évolution de la capacité thermique massique des PA 66 (D, F) en
fonction de la température. Nous constatons que les résultats obtenus pour ces deux PA 66 sont
presque identiques. On retrouve également 1’augmentation de la capacité thermique avec la
température. Nous considérons une évolution linéaire de la chaleur spécifique en fonction de la
température. Les équations sont présentées dans le Tableau I11-1.

Tableau I11- 1 Evolution de la chaleur spécifique en fonction de la température pour les PA 66 (D) et (F) - Ten °C

PA 66 Cp—Amorphe (J/gK) Cp—Semi—cristaIIin (J/gK)

(D) 0.0068T+1.057 0.0068T+1.648

(P 0.0068T+1.007 0.0078T+1.509

40 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1

= PAG66 (F)
= PAG66 (D)

. 3.5 Amorphe |
V4 o ) <---- > |
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S 30 € > ’ -
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Na)
o
D 2.0 i
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O 1.5 -
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Figure I11- 18 Evolution de la capacité thermique massique (amorphe/semi-cristallin) des PA 66 (D) et (F) en fonction
de la température

1.3. Mesure du volume spécifique

Le volume spécifique des PA 66 (D et F) a été mesuré par le dispositif PvT-xT [8] (Figure I11-
19). Les échantillons sont préparés a partir des granulés et ont une masse d’environ 680 mg.
Durant les mesures, la variation du volume spécifique est enregistrée a I’aide d’un capteur de
déplacement type LVDT avec une précision de 1 um. Le refroidissement du dispositif est assuré
par quatre circuits d’eau refroidie a 15 °C. Le chauffage est assuré par un systeéme d’induction.
Cet équipement permet d’étre proche des conditions des procédés industriels tant en terme de
niveau de température qu’en terme de vitesse de refroidissement si on le souhaite. La régulation
est assurée par un PID contrélant la température au plus pres de la cavité moulante.
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Figure I11- 19 Schéma du PvT-xT [19,40]

Les granulés de polymére PA 66 sont préalablement étuvés durant 8 h dans un four sous vide
pour maitriser leur hygrométrie initiale. Ils sont introduits dans la cavité moulante entre deux
joints. Ces disques en PTFE, pour les températures inférieures a 320 °C, permettent de suivre
la déformation du polymeére, de minimiser les fuites de matiere et de limiter les pertes
thermiques par les pistons métalliques. Dans un premier temps, les granulés subissent un cycle
thermique pour former 1’échantillon a étudier (Figure I11- 20). lls sont chauffés a 300 °C a une
vitesse de 100 K/s. La température est maintenue a 300 °C durant quelques minutes. Ensuite,
ils sont refroidis a 100 K/s jusqu’a la température ambiante. Pour les cycles servant aux
mesures, la vitesse de refroidissement a été fixée a 2 K/min pour tenter d'approcher 1I’uniformité
en température dans 1’échantillon [19]. Ces mesures ont été réalisées a plusieurs pressions 20,
30 et 40 MPa. Précisons également que chaque expérience a été effectuée avec un nouvel
échantillon pour éviter une possible dégradation du polymére due a plusieurs fusions
successives.

Figure 111- 20 Echantillon de PA 66 préparé par le PvT-xT

Durant les cycles thermiques, la dilatation thermique de 1’appareillage doit étre prise en compte
dans I’analyse des mesures. Pour cela une ligne de base est réalisée pour soustraire 1’influence
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des dilatations du moule et des joints a la mesure en prenant soin d’appliquer le méme cycle
thermique. En remplacement du polymere étudié, cette ligne de base est réalisée avec un
échantillon de céramique dont les propriétés sont connues et avec les mémes joints que ceux
utilisés pour le polymere. Le volume du polymere est alors déduit par les équations suivantes :

Vpolymére = Vpolymeére-+joints+moule — Vcéramique+joints+moule
+ V.. . P
céramique,théorique Eq.111-34
et
— 2
Vcéramique,théorique (T) - ho(l + CTEcéramique AT)T[R Eq.I11-35

Les Figure I11- 21 et Figure I11- 22 présentent 1’évolution du volume spécifique des polyméres
PA 66 (D) et (F) pour plusieurs pressions. Nous remarquons que le volume spécifique diminue
avec 1’augmentation de la pression en raison de la compressibilité du polymeére étudié. Nous
constatons aussi que la température de debut de cristallisation augmente avec la pression. Ceci
a déja été observé notamment par Fulchiron [41]. Ce dernier propose d’ailleurs de décrire la
variation de la température de fusion thermodynamique avec la pression par un polynéme
d’ordre 2, dont les coefficients sont estimés a partir de 1’évolution des onsets de cristallisation.
A basse température 80-90 °C, nous pouvons observer un changement de pente du volume
specifique qui est associé a la transition vitreuse. Dans le chapitre 11, le phénoméne de transition
vitreuse pour ce polymere a été observé, en DSC Flash, a environ 60-70 °C (Figure 11-28). Cette
différence de température peut s’expliquer par la différence de pression appliquée ou encore a
une différence possible du taux d’humidité dans les échantillons. Entre 145-155 °C, nous
observons un autre changement de pente. Ceci peut étre la conséquence d’un transition solide-
solide connu dans les PA 66 et appelée transition de Brill. Ce phénoméne a été discuté la
premiere fois dans le cas d’un PA 66 en 1942 par R. Brill [42] et observé par Won et al. [43]
dans la méme plage de température autour de 155 °C. Lors d’un cycle thermique les cristaux
changent de structure cristalline. Ainsi, durant le chauffage la phase tricliniqgue (nommé a) se
transforme en une structure pseudohexagonal (hommé phase a”). Durant le refroidissement, la
transformation allotropique est inversée.
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Figure 111- 21 Evolution du volume spécifique du PA 66 (D) mesuré par le PvT-xT
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Figure I11- 22 Evolution du volume spécifique du PA 66 (F) mesuré par le PvT-xT

Le tableau ci-dessous présente 1’évolution du volume spécifique en fonction la température sous
forme d’équations pour une pression a 5 bars. Ce résultat est obtenu par extrapolation des
données en utilisant le modéle IKV présenté précédemment.

Tableau I11- 2 Evolution du volume spécifique en fonction de la température pour les PA 66 (D) et PA 66 (F) a 5 bars

Amorphe Semi-cristallin Semi-cristallin
PA 66 [280-230 °C] [230-130 °C] [110-30 °C]
(m3/kg) (m3/kg) (m3/kg)

PA 66 (D) 5.8107xT+8.4110* 6.610"'xT+7.9410* 3.8 107"xT+8.36 10*
PA66 (F) 5.2107xT+8.76 10* 6.57 107"xT+8.20 10" 3.85 10"xT+8.36 10*
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La Figure I11- 23 présente 1’évolution des retraits thermiques transversaux (suivant I’axe z) pour
les deux grades de PA 66 (D) et (F) entre leur température de fusion (290 °C) et la température
ambiante. Les retraits thermiques diminuent 1égérement avec 1’augmentation de la pression en
raison de la compressibilité des polymeres. Les retraits thermiques du PA 66 (F) et du PAG66
(D) a 5 bars sont estimés, respectivement, a 16,5 et 16 %. Ces valeurs sont loin d’étre
négligeables et vont donc avoir un impact sur le développement de contraintes residuelles qui
peuvent conduire a la fissuration de la matrice. La Figure I11- 24 présente 1’évolution des retraits
due a la cristallisation pour les deux grades de PA 66 (D) et (F) en fonction de la pression. Nous
constatons cette fois que les retraits dus a la cristallisation ne représentent qu’environ 4 % des
retraits thermiques volumiques globaux. Ceci permettra de confirmer que le retrait thermique
est majoritaire lors de la mise en forme des polymeéres thermoplastiques.

Le coefficient de dilatation thermique volumique a été déterminé a partir de 1’équation ci-
dessous.

AV
VAT

B

Eq.111-36

Ou Voest le volume initial et 8 est le coefficient de dilatation volumique global. La Figure 111-
25 montre I’évolution du coefficient de dilatation thermique du PA 66 (D, F) en fonction de la
pression. Nous constatons que le § diminue avec 1’augmentation de la pression. Le coefficient
de dilatation thermique est estimé a environ 7.6 10 K™ pour une pression de 5 bars.
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Figure I11- 23 Evolution des retraits dimensionnels volumiques des PA 66 (D,F) en fonction de la pression
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Figure 111- 24 Evolution des retraits de cristallisation des PA 66 (D,F) en fonction de la pression
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Figure 111- 25 Evolution du coefficient de dilatation thermique en fonction de la pression pour le PA 66 (F)

Les évolutions de la chaleur spécifique et du volume spécifique dans le cas d’un composite
peuvent étre calculées en appliquant la loi de mélange définie par les deux équations suivantes :
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Cpccomposite(a’T ) - (0!. Cpcsemi—cristallin (T) * (1_ 0[). CpCamorphe(T))'(l_ f )+ CPCverre (T ) f Ea.111-37

Vcomposite(a’T ) = (a'vsemi—cristallin(T) + (1_ a)'vamorphe(T ))(1_ f )+ Vverre (T) f EQ-l 11-38

AVeC Cpverre(T)=1.24T+781,41 (J/Kg.K), avec T en degreé Celsius, et le volume spécifique est
fixé et égal a 3.95 10 (m3/Kg) [2]. Par ailleurs, la conductivité thermique sera fixée a 0.55
W/m.K.

1. Etude des transferts de chaleur lors de I'élaboration d’une piéce
composite

Dans cette partie, nous présentons la résolution du couplage entre les transferts de chaleur et la
cristallisation lors de la mise en forme des piéces composites. Les propriétés thermophysiques
et la cinétique de cristallisation identifiées précédemment vont alimenter le logiciel de
simulation par éléments finis (Comsol Multipysics®) pour décrire finement le couplage. Les
résultats obtenus seront comparés avec des mesures expérimentales afin de valider le modele
numerique.

I11.1.  Modele numérique

Dans un premier temps, nous considérons une plague composite a base de PA 66 (D) renforcée
de fibres de verre continues a 50% en volume. Les propriétés thermophysiques varient en
fonction de deux parametres, la cristallinité relative a(x,t) et la température T(x,t).

Selon la littérature les fibres peuvent jouer un role d’agent nucléant, et donc peuvent générer de
la transcristallinité a 1’interface matrice/fibre [34-36]. Ce phénomeéne va alors accélérer la
cinétique de cristallisation. Dans le cas présent, nous avons montré dans le chapitre Il que la
transcristallinité est absente dans un milieu confiné lors de nos essais en DSC (Figure 11-40).
Pour cette raison, nous supposons que la cinétique de cristallisation ne sera pas influencée non
plus par la présence des fibres de verre. Le couplage thermocinétique est modélisé a partir des
équations suivantes, dans le cas de transfert thermique unidimensionnel :

» L’équation de chaleur

(T (1), a(x,1)C, (T(X,t),a(x,t))%r _ %( A(T(X,t),a(x,t))g_l ) N

Eq.111-39
Q(T (x,1),a(x,1)),Vx € [0,e[, vt > 0
ou Q est un terme source qui dépend de la cinétique de cristallisation.
oa(x,t)
Q(T,a) = p(T(x,t), a(x,1)).(L— f).AH. ,vx €[0,e] vt >0 Eq.I11-40
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> Les conditions initiales sur les deux champs

a t=0: T(x0)=T, =300°C vx e|0,e]
Eq.111-41
a(x0)=0  Vvxelo,e]
» Les conditions aux limites
en x=0: T(0,t) =T, (t) vt>0
Eq.111-42

en x=e: T(e,t) =Ty, (1) vt >0

Dans ces expressions, AH représente 1’enthalpie de cristallisation estimée a 40 (J/g), p est la
masse volumique du polymére, f est le taux massique de fibres dans le composite, T, est la

temperature initiale, T,, et T,,sont les température imposées aux parois (Figure I11- 36) et
oa(x,t) , . T o o
———= représente la vitesse de cristallisation. Il faut noter que suite a 1’utilisation de la
théorie d’ Avrami, la cristallisation secondaire n’est pas prise en compte lors de la modélisation.
Le coefficient de Nakamura Knak est estimé a partir du coefficient d’ Avrami présenté dans le
chapitre II en utilisant I’Eq.I11-6.

» Géométrie et cycle thermique appliqués

Nous considérons une plaque d’épaisseur 5 mm, et de grande dimension devant cette derniére
(Figure I11- 26). Le couplage thermocinétique est étudié pendant la phase de refroidissement.
Le cycle de refroidissement est imposé sur les frontieres de la plague en imposant les
températures Tpa(t) et Tp2(t).

Figure 111- 26 Schéma de I’échantillon modélisé en 1D dans le logiciel Comsol

Les cycles thermiques appliqués sont tous d’abord constitués d’une phase isotherme de 60
secondes a 300 °C. Ensuite, la plague est refroidie a plusieurs vitesses de refroidissement dans
la gamme [35 ; 180] °C/min. Le cycle est terminé par une isotherme de 5 minutes a 20 °C.
Dans nos premiers essais, les deux températures pariétales sont prises identiques. Par la suite,
on pourra imposer celles enregistrées pendant les expériences.

La Figure 111- 27 montre 1’évolution de la cristallinité relative en fonction du temps au cceur de
1I’échantillon modélisé. Nous constatons que la cristallisation commence plus tot lorsque la
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vitesse de refroidissement diminue, comme on le voit classiqguement, par exemple lors des
mesures par DSC.

La Figure I11- 28 présente 1’évolution de la température et la cristallinité relative au ceeur de la
plague durant un refroidissement a une vitesse de 160°C/min. La température décroit
linéairement, déphasée par rapport a la température de parois en raison de la diffusivité
thermique du milieu. Cependant, lors de la cristallisation un ralentissement de la vitesse de
refroidissement est observé aux alentours de 212°C. Cette observation s’explique par la
cristallisation de la résine thermoplastique (dégagement par la source de chaleur Q). D’autre
part, nous remarquons que la cristallinité relative commence a augmenter de 0 a 1 au méme
instant ou la cristallisation a été observée sur le profil de température.

Ces premiers résultats numeériques montrent que la cristallisation est bien prise en compte et
que le couplage entre les transferts de chaleur et la cristallisation est fort. En effet, cette derniére
influence sensiblement le champ de température dans le matériau et réciproquement.

Nous devons maintenant qualifier la sensibilité de ce modele aux parametres qu’il utilise avant
de le confronter & des mesures expérimentales.

104 (
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Figure I11- 27 Cristallinité relative au ceeur de I’échantillon durant le refroidissement pour plusieurs vitesses de
refroidissement
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Figure I111- 28 Evolution de la température et la cristallinité relative au ceeur de la plaque a une vitesse de
refroidissement de 160 °C/min

I11.2.  Analyse des sensibilités du modele numérique

Dans cette partie, nous nous intéressons a 1’étude de la sensibilité du modéle numérique aux
propriétés thermophysiques, et aux parameétres cinétiques. En effet, de nombreux instruments
commercialisés existent permettant d’estimer ces paramétres. Cependant, les résultats obtenus
a partir de chaque instrument ne sont pas toujours les mémes et chaque instrument donne des
mesures dans un intervalle de confiance. Pour toutes ces raisons, nous allons ¢tudier I’influence
de chaque paramétre sur les champs de température et de transformation lors d’un
refroidissement fixé a 120 K/min. Nous placerons notre observation de ces deux champs au
ceeur de la piece thermoplastique modélisée.

111.2.1. Sensibilité a la conductivité thermique

La Figure 111- 29 montre 1’évolution de la cristallinité relative numérique en fonction du temps
pour plusieurs valeurs de la conductivité thermique. Nous constatons que la cristallisation
commence plus t6t lorsque la conductivité thermique augmente de 5 ou de 10 %. Un décalage
d’environ 8 secondes est observé entre la cristallinité relative modélisée dans le cas d’une
conductivité thermique expérimentale et celle avec une conductivité corrigée de I’erreur
maximale admise (£10%), en positif ou bien négatif selon le sens de la pénalisation faite sur la
conductivité thermique.
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Figure 111- 29 Evolution de la cristallinité relative au cceur de la piéce modélisée en fonction de la conductivité
thermique a+ 5% et +10 %

La Figure I11- 30 montre cette fois 1’évolution de la température au cceur de la piéce. Nous
constatons que la cristallisation débute a environ 214 °C avec un petit décalage de +2 °C avec
I’augmentation/diminution de la conductivité thermique a 10 %. Ceci s’explique par I’influence
de la diffusivité thermique sur les transferts de chaleur et donc le réle prépondérant de la
conductivité thermique dans celle-ci. La Figure 1ll- 31 présente 1’évolution de 1’écart de
température (T avec conductivité mesurée — T avec conductivité pénalisée). Nous constatons
que I’écart de température est le plus élevé durant la cristallisation ou il peut atteindre 15 °C.
Nous remarquons aussi que 1’écart de température est plus élevé lorsque le polymere est en
phase semi cristalline, mais ceci est la conséquence du caractere plus ou moins isolant de notre
matériau, qui facilite ou pas 1’évacuation de 1’énergie libérée a la cristallisation. Notons enfin
que la température de début de cristallisation n’est pas sensiblement affectée par 1’évolution de
la conductivité thermique.
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Figure I111- 30 Evolution du profil de température au cceur de la piece modélisé en fonction de I’évolution de la

conductivité thermique a + 5% et +10 %
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Figure 111- 31 Evolution de I’écart entre le profil de température obtenu lorsque la conductivité thermique a été
estimée expérimentalement et les profils de température obtenusa+5 % et + 10 %
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111.2.2. Sensibilité a la chaleur spécifique

La sensibilité¢ du mode¢le a la capacité calorifique a été étudiée dans une plage d’erreur de £5%
qui correspond a I’erreur classiquement admise sur la mesure de ce paramétre.

La Figure I11- 32 montre 1’évolution de la cristallinité relative en fonction de I’évolution de la
chaleur spécifique pour une erreur de +5 %. Nous constatons que le temps de début de
cristallisation se décale d’environ 3 secondes par rapport a celui obtenu a partir de la capacité
calorifique estimée expérimentalement. La Figure Ill- 33 présente 1’évolution des profils de
température au ceeur de la piéce pour différentes valeurs de la capacité calorifique. Nous
constatons, que le temps de début de cristallisation est décalé de 0.5 °C par la modification de
la capacité calorifique. L’écart de température maximum a été estimé a environ 7 °C (Figure
- 34).
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Figure 111- 32 Evolution de la cristallinité relative calculée au cceur de la piéce en fonction de la capacité calorifique a
+5%
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Figure I111- 34 Evolution de I’écart entre le profil de température obtenu lorsque capacité calorifique a été estimée
expérimentalement et les profils de température obtenusa +5 %

111.2.3. Sensibilité a la masse volumique

L’appareil le plus couramment utilisé pour caractériser le volume spécifique du polymere
thermoplastique est le PvT qui nous permet d’atteindre une bonne précision de mesure. Pour
cela, nous allons étudier la sensibilité du modele a la masse volumique dans une plage d’erreur
de +5%.
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La Figure I11- 35 montre 1’évolution de la cristallinité relative en fonction de I’évolution de la
masse volumique pour une erreur de £5 %. Nous constatons que le temps de début de
cristallisation se décale d’environ 2 secondes par rapport a celui obtenu a partir de la masse
volumique estimée expérimentalement en PvT. Cette valeur est identique aux observations
faites avec la capacité thermique car ces deux paramétres interviennent ensemble et en produit
dans 1I’équation de transfert de chaleur par conduction. Il est donc logique que la réduction de
I’inertie thermique du matériau tende a avancer le début de la cristallisation comme le montre

la Figure Il1- 36. L’écart de température maximum a été également estimé a environ 6 °C
(Figure 111- 37).
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Figure I111- 35 Evolution de la cristallinité relative au cceur de la piéce modélisé en fonction de I’évolution de la masse
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Figure I111- 36 Evolution du profil de température au cceur de la piéce modélisé en fonction de I’évolution de 1a masse
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Figure 111- 37 Evolution de I’écart entre le profil de température obtenu lorsque la masse volumique a été estimée
expérimentalement et les profils de température obtenus avec une masse volumique a + 5 %

111.2.4. Sensibilité a I'enthalpie de cristallisation

Nous allons maintenant étudier la sensibilit¢ du modele a 1’enthalpie de cristallisation. Ce
parameétre est estimé en DSC en intégrant le flux de chaleur exothermique associé a la
cristallisation. La qualité actuelle des calorimetres ainsi que la multiplication de nos mesures
font que nous estimons notre enthalpie de cristallisation connue a +5%.

La Figure Ill- 38 présente I’évolution de la cristallinité relative, au cceur de la piéce, en
modifiant I’enthalpie de cristallisation, ainsi que la différence entre les cristallinités relatives
obtenues a +5%, et celles obtenues lorsque I’enthalpie de cristallisation été obtenue
expérimentalement. Cette figure montre que la cinétique de cristallisation est affectée par
I’évolution de I’enthalpie puisque 1’écart entre les cristallinités relatives obtenues est de 0.1 soit
10%, le champ de température est un peu modifié avec un écart maximum de 2.5 °C (cf. Figure
[11- 39), le dégagement de chaleur étant lui aussi modifié.

Pour une méme cinétique, 1’ajout de 5% a 1’enthalpie de cristallisation qui est relativement
faible (40 J/g) va conduire a une petite augmentation de la température. Le couplage
thermocinétique va donc induire une évolution minime de 1’évolution de la cristallinité relative
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Figure 111- 38 Evolution de la cristallinité relative au cceur de la piéce modélisé en fonction de I’évolution de

I’enthalpie de cristallisation et I’évolution de I’écart entre la cristallinité relative obtenue lorsque I’enthalpie de
cristallisation a été estimée expérimentalement et les cristallinité relative obtenus a + 5 %
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Figure 111- 39 Evolution de I’écart entre le profil de température obtenu lorsque I’enthalpie de cristallisation a été

estimée expérimentalement et les profils de température obtenus a +5 %
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111.2.5. Sensibilité a la fonction de Nakamura « Knak»

La fonction cinétique Knak a été caractérisée en DSC a partir de cristallisations isothermes (cf.
chapitre 11) puis utilisée dans notre modele dans le cas de cristallisation a vitesse de
refroidissement constante. 1l est également admis que la cinétique de cristallisation est sensible
a la pression [41,23,19] ainsi qu’au cisaillement [47,48]. Pour toutes ces raisons, nous avons
cherché a montrer la sensibilité du modéle numérique a la fonction de Knak dans une trés large
gamme.

La Figure 111- 40 présente ’influence de Knak sur la cristallinité relative. Nous remarquons
clairement que la cinétique de cristallisation est trés sensible au coefficient de Nakamura. La
Figure 111- 41 montre I’influence de Knak sur les profils de température au coeur de la piéce.
Nous constatons a partir de cette figure que la cristallisation commence logiquement plus t6t
(et donc a une température plus élevée) avec ’augmentation de Knak. Ce parameétre va
¢galement influencer I’allure du plateau de température associ¢ a la cristallisation. Ainsi,
lorsque la cinétique est plus lente, la source thermique est dégagée sur un temps plus long,
augmentant ainsi la durée du plateau. Par conséquent la sensibilité & ce paramétre est donc
importante.
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Figure I11- 40 Evolution de la cristallinité relative modélisée au ceeur de la piéce en fonction de I’évolution de Knak
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Figure 111- 41 Evolution du profil de température au cceur de la piéce modélisée pour plusieurs évolutions du Knak

111.2.6. Influence de ’exposant d’Avrami

Dans le chapitre II, nous avons montré que la masse de 1’échantillon de la DSC Flash doit étre
optimisée pour que I’échantillon soit représentatif des phénomenes qui se produisent a 1’échelle
du mg. Lorsque la masse de PA 66 (D) a été augmentée de 400 a environ 700 ng 1’exposant
d’Avrami est alors passé de 2 2 3. La germination du PA 66 (D) est instantanée et ses sphérolites
sont sphériques, la valeur théoriquement de « n » doit étre proche de 3. Nous avons donc choisi
de modifier les valeurs de « n » pour mettre en évidence I’influence du type de germination

(instantanée ou pas) ainsi que celle de la structure cristalline (sphérolite, disque, colonnaire) sur
les deux champs calculés.

La Figure Ill- 42 montre I’influence de « n » sur le profil de température au cceur de
I’échantillon. L’exposant d’Avrami a modifié entre 2 et 4. Ensuite, le coefficient d’Avrami a

été calculé a partir de n proposé et du temps de demi cristallisation obtenu par les essais DSC.
Le coefficient Nakamura a enfin été deduit.
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Figure I111- 42 Influence de I’exposant d’Avrami sur I’évolution de la température au ceeur de I’échantillon

A partir des résultats obtenus par la simulation numérique, nous constatons que la cinétique de
cristallisation se décale vers de plus basses températures avec la diminution de 1’exposant
d’Avrami. Pour une valeur de n entre 2 et 4, un écart de 26 °C de I’onset de la température de
cristallisation avec un décalage de 12 secondes pour la méme vitesse de refroidissement. Ce
parameétre est donc particuliérement important.

111.2.7.Conclusion partielle

Dans cette partie de chapitre, nous avons proposé un modele numérique réalisé avec le logiciel
Comsol Multiphysics. Ce modéle permet de coupler les transferts de chaleur a la cristallisation.
Une étude numérique des sensibilités a été effectuée afin de montrer 1’influence des tous les
paramétres mesurés (A, Cp, p, AH, Kna, exposant d’Avrami « n ») sur la cinétique de
cristallisation et sur les profils de température dans la piece modélisée. A partir de cette
modélisation numérique, nous récapitulons les résultats obtenus dans le Tableau I11- 3. A noter
que ATmax est I’écart de température maximum entre le profil de température obtenu a partir des
parametres estimés expérimentalement et les profils obtenus dans une plage d’erreur. AT est
I’écart entre 1’onset de la température de cristallisation obtenue a partir des parametres estimés
expérimentalement et ceux obtenues dans une marge d’erreur. Il nous faut maintenant valider
ce modele numérique ainsi que les parametres mesurés en confrontant 1’ensemble a
I’expérience. A partir de ce tableau, nous concluons que la température de début de
cristallisation est tres affectée par la valeur de I’exposant d’ Avrami « n » avec un écart qui peut
atteindre 20 °C pour n=2. Au contraire, cette valeur n’influe pas sur le champ de température a
ceeur de la piece lors de refroidissement. Ceci peut montrer également 1’importance de
I’optimisation de la masse de 1I’échantillon de la DSC Flash afin que les valeurs expérimentales
de ’exposant d’Avrami « n » soient le plus proche possible a 3. Concernant les propriétés
thermophysiques nous remarquons que 1’écart ATmax est affectée plus que la température de
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début de cristallisation et cet écart peut atteindre 17 °C pour une conductivité estimée avec +
10 %. Enfin, la valeur de 1’enthalpie de cristallisation a une influence plus considérable sur la
cinétique que sur la température durant le refroidissement de la piéce.

Tableau I11- 3 Influence des propriétés thermophysiques et les parametres de cinétique de cristallisation sur les
transferts de chaleur couplés a la cristallisation

Parametres d’i Ili%?lr T: (°C) ATmax (°C) AT, (°C)
Cp (J/9.K) +5% 215+0.5 7 0.5
p (Kg/m®) +5% 215 0.5 7 0.5
A (W/m.K) +5% 215 +0.2 9 0.2
+10% 215 +0.4 17 0.4
AH. (J/9) +5% - 25 -
n=4 221 - 6
E):]p)?sant d'Avrami =2 195 ) 20
n=3 217 - 2
x0.2 207 - 8
Kk x0.5 213 - 2
X2 217 - 2
x5 218 - 3

IV. Validations du modele numeérique

Nous nous intéressons maintenant a la validation du modele numérique en comparant les
résultats numériques obtenus avec des résultats expérimentaux issus de trois dispositifs
expérimentaux congus pour I’élaboration des composites thermoplastiques a base de PA 66. Le
premier, appelé ici moule TAPAS, a été concu au laboratoire pour élaborer un échantillon a
partir de préimprégnés. Dans un second temps, un procédé d’injection type RTM a été utilisé
dans le but d’étudier I’influence du confinement de la matrice par les fibres sur la cinétique de
cristallisation. A partir de ce dispositif, le polyamide 66 basse viscosité est injecté a basse
pression (10 bars) dans un moule fermé dans lequel des fibres de verres ont été disposées avec
un taux volumique de 50%. Enfin, un autre procédé d’injection RTM, spécialement congu dans
le cadre du programme ANR TAPAS pour élaborer une piece de taille importante, est
disponible a I’'IUT du Havre. Ce moule permet de réaliser une plaque en composite dans des
conditions préindustrielles.

IV.1. Présentation des dispositifs expérimentaux

1VV.1.1. Petit moule TAPAS

Le dispositif est constitué d'une cavité moulante de forme carrée de 70 mm de coté et relié a un
systéme de régulation de la température. Le moule est composé d’un piston solidaire de la partie
mobile d’une presse et d’une partie fixe sur laquelle est fixée la cavité moulante. L’ensemble
permet le moulage d'une piece de 4 a 5mm d'épaisseur a pression constante et est disposé entre
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les plateaux d'une presse électrique qui assure la mise en pression (Figure 111- 43). Le moule est
congu de maniere a s’assurer d’un transfert de chaleur 1D selon I'épaisseur de 1’échantillon. Le
systtme de chauffage ainsi que l'instrumentation ont été concus pour atteindre d’une
température de 400 °C et, afin de s’approcher de conditions industriclles, la vitesse de
refroidissement est assurée par quatre circuits d’eau refroidie & 15 °C et peut ainsi atteindre
100 °C/min (Figure I11- 44).

Le composite est positionné dans la cavité moulante équipée d’un fluxmetre sur chacune de ses
faces, permettant la mesure a chaque instant de la puissance échangée entre celle-ci et la
matiére. 1l a également été prévu de pouvoir insérer des thermocouples a différentes épaisseurs
de I’échantillon.

Partie mobile du moule

Cavité moulante
70x70 mm?

Partie fixe du moule

Figure I11- 43 Moule placé entre les plateaux chauffants de la presse électrique

. s . Plateaux chauffants
Boite de référence Systeme de

Systéeme de
régulation et
Générateur de alimentation
puissance électrique
électrique
Systéeme de
refroidissement
par eau
Systéeme
d'acquisition

Figure I111- 44 Présentation du banc expérimental dans son ensemble
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Les thermocouples de ce dispositif sont branchés a une boite de référence, reliée elle-méme a
un systeme d'acquisition qui permet finalement de traiter les mesures experimentales obtenues.

1VV.1.2. Moule de confinement

L'injection est assurée par une machine spécialement congue et constituée d’une extrudeuse
couplée a un pot de transfert (Figure Ill- 45). L’ensemble est dimensionné pour atteindre
450 °C. Un systéme de commande est installé sur 1’extrudeuse, a partir duquel nous pouvons
contréler la température et la vitesse de la vis. 1l est également possible d’injecter le polymére
dans le moule a une pression et débit contréler par le pot de transfert. Cet ensemble est connecté
a un moule instrumenté congu avec une taille de cavité de (120x20x1,3 mm?®) et thermiquement
dimensionné pour assurer un transfert de chaleur 1D. Le moule est composé de deux parties,
I'une est mobile tandis que la seconde est fixe, placées entre les plateaux chauffants/refroidissant
précedemment décrits et installés ici sur une presse pneumatique.

Trémie

—_— Ozg =  d’alimentation
BEwl
Presse :
électrique/pneumatique Trémie
Systeme de
commande
Moule

La vis de

Pot de transfert plastification

Figure I11- 45 Extrudeuse et le pot de transfert connecté avec le moule

Un systeme de serre-flan en acier est intégré dans le moule pour brider les tissus et éviter leurs
mouvements durant le remplissage (Figure I11- 46.a). Avec ce systeme nous avons la possibilité
d’implanter des thermocouples entre les plis, entre les meches ou bien dans les meches, pour
suivre I’évolution de la température dans la piece durant I’injection et le refroidissement. Deux
capteurs de pression (la distance entre eux est de 50 mm) et un capteur de flux (au milieu de la
cavité moulante et entre le deux capteurs de pression) sont disposés également dans la cavité
moulante (Figure 111- 46.b) pour avoir encore plus d’informations durant la solidification de la
matrice thermoplastique. L’acquisition des données a été réalisée avec un appareil de marque
Sefram de type DAS 1400.
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a) b)

Figure I11- 46 a) Plis placés dans la cavité moulante et fixés par les deux serre-flans. b) Positions des capteurs de
pression et du capteur de flux dans le moule

Enfin le moule est connecté avec 1’extrudeuse par un canal en acier chauffé et régulé par des
colliers chauffants pour éviter la solidification de matiére durant 1’injection (Figure I11- 47).

Figure 111- 47 Connexion moule-extrudeuse

IVV.1.2.1. Capteur de flux

Ces capteurs sont réalisés dans le méme matériau que le moule afin de limiter leur intrusivité.
IIs sont constitués de trois thermocouples chemisés de 80 um de diametre placés a différentes
positions dans 1’épaisseur (Figure Il1- 48). La mesure est indirecte, puisqu’elle implique de
calculer les flux pariétaux en utilisant une méthode inverse basée sur 1’algorithme de Beck [49],
et en supposant le flux 1D.

Thermocouples de 80 pm

Figure I11- 48 Schéma d’un capteur de flux thermique [39]
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1V.1.2.2. Etalonnage de capteur de flux

Le capteur de flux thermique utilisé dans cette partie a été étalonné afin d'estimer sa qualité.
Pour réaliser cet étalonnage, une chaufferette électrique de dimensions (150x150) mm2 a été
placée sur le capteur de flux pour assurer la sollicitation thermique. Cette chaufferette est
également disposée sous une couche isolante de dimensions (150x150x 30) mm? pour que la
chaleur dissipée dans celle-ci se propage essentiellement dans la direction du capteur de flux.
L’ensemble est mis entre le deux parties du moule. Une couche de graisse conductrice a été
appliquée entre chaufferette et le capteur de flux afin d’assurer un bon contact thermique
(Figure 111- 49).

Capteur de flux

thermique Thermocouple type K de 80 um

Partie mobile du moule
Qisolant

1
| el _|\

ﬂ Echangeur a eau

*® v

Partie fixe du moule

Figure 111- 49 Dispositif expérimental pour I’étalonnage du capteur de flux

Le principe de la mesure vise, connaissant la puissance dissipée dans la chaufferette, a
déterminer la densité de flux qui se propage dans I’isolant et d'en déduire la densité de flux
mesurée par le capteur de flux thermique a partir du bilan présenté dans I'équation 111-43

@chaufferete = ¢isolant + (pcapteur Eq.111-43

La détermination de @isojant, C'eSt-a-dire le flux traversant la plaque d’isolant vers le haut,
repose sur une résolution de 1’équation de transfert thermique avec un schéma implicite par le
logiciel Comsol Multiphysics®. Il s’agit de modéliser les transferts de chaleur dans la couche
isolante, en considérant le milieu semi-infini. La température entre la chaufferette et cet isolant
est imposee par la mesure du thermocouple (Figure 111- 49).

L’¢talonnage a été effectué pour plusieurs puissances ¢électriques et la densité de flux au travers
de l'isolant a éte estimée dans chaque cas. La Figure I11- 50 montre 1’évolution de la densité de
flux thermique mesurée par le capteur de flux, la densité de flux thermique dissipée dans la

IDelec (U A )

chaufferette @, ufercte = S5 et la densité de flux qui traverse la couche isolante.

Nous constatons que la somme du flux traversant l'isolant et du flux mesure par le capteur est
tres cohérente avec le flux dissipé dans le chaufferette. Le temps de réponse du capteur de flux
par rapport au flux imposé par la chaufferette est trés faible dans cette gamme de puissances.
Ce temps ne doit pas étre confondu avec la constante de temps, mais il est un indicateur du
temps nécessaire pour détecter un événement. Il augmente Iégerement de 0,1 & 0,3 seconde avec

d'échange
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I’augmentation de la puissance électrique a 39 et 286 Watts. Cependant, la température
maximale mesurée par le thermocouple est d'environ 45 °C lorsque la chaufferette est a pleine
puissance (286 Watts). Par conséquent, le temps de réponse n’est pas représentatif de ce qu'il
pourra étre lorsqu'il sera utilisé a haute température (300 °C).

Autre observation : plus le flux est important, plus évidemment le rapport signal/bruit est faible.

1 1 1 1 1 1 1 1 1 6000 1 1 1 1 1 1 1 1
1800 -
— 5000 -
T 15001 =
S = 4000 A
\>_<, 1200 - Penaufterette ::
= 900 (pisolant+q)capteur .4;:’ 3000 Pehautrerette
> ] P__=39 Watts o = —
8 elec (Pisolant o Pe\ec_lll Watts (pisolant+(pcapteur
‘© 2000 -
g 600 —o0 E (pisolant
% capteure n
& 3001 & 1000+ Peapteure
O ] T T T T T T T T T O ]
0O 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90
temps (s) temps (s)
a) 39 W soit 1800 W/m2 b) 111 W soit 5000 W/m?
14000 1 1 1 1 1 1 1 1 1
12000 -
O
£ 10000
2
x 8000 -
...—E (pchaufferette
% 6000 I:)elec_286\Natts (pisolant+(Pcapteur
\8 (p
= 4000 isolant
[%2]) -
(] (pcapteure
0O 20004
0

0 1I0 2I0 3IO 4I0 5IO 6I0 7IO 8I0 9I0 100
temps (s)
c) 286 W soit 13000 W/m2

Figure 111- 50 Etalonnage du capteur de flux a plusieurs puissances électriques

IVV.1.3. Dispositif RTM-TP

Ce dispositif a été concu dans le cadre du projet TAPAS pour élaborer des piéces composites a
base de polyamide 66 haute fluidité. Il s’agit d’un moule permettant de mettre en forme une
plague composite de dimensions (400x300x3) mm?3. Dans notre cas, la fermeture du moule se
fait par des boulons ce qui limite fortement la pression d’injection.
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1V.1.3.1. Extrudeuse et pot de transfert

L’extrudeuse est constituée d'un fourreau cylindrique dans lequel vient tourner une vis entrainée
en rotation par un moto-variateur (Figure I11- 52). Le polymére est fondu a 1’aide de cette vis et
envoye par la suite vers un pot de transfert piloté également par un moto-variateur qui va assurer
a son tour I'écoulement de la matiére fondue vers le moule (Figure Ill- 51). Cet ensemble
(moule, extrudeuse et pot de transfert) est thermo-régulé par un systéeme de résistances
électriques. La température de 1’ensemble peut atteindre 400 °C. La piéce finale est consolidée
lors d'un refroidissement a 1’air ambiant sans controle de la vitesse de refroidissement.

Extrusion
A
f \
Moteurs
(Pilotage - Débit) +«—— Trémie Vis Capteurs de
lTFC SS10n
|
Y i S —
Ecran de I O Vers
controle moule
c-t \@:’/ ~~ 2 ‘
'[ PO
Moteurs Y Unité d’injection
(Pilotage — Débit/Pression) Pot de transfert
Vanne triple

Figure I11- 51 Schéma représentatif du dispositif RTM-TP

Figure I111- 52 Les composants principaux du procédé RTM-TP

L’injection peut se faire selon deux directions par rapport a la préforme fibreuse dans le moule,
c'est-a-dire soit transversalement ou longitudinalement par rapport a celle-ci. Dans notre cas,
I’injection se fait en un seul point et parall¢le a la direction des fibres. Quatre capteurs de
pressions sont positionnés dans la cavité moulante pour pouvoir suivre la matiere injectée
durant le remplissage ainsi que deux capteurs de flux thermique pour pouvoir analyser les
transferts de chaleur durant le remplissage et le refroidissement (Figure I11- 53).
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Figure I11- 53 Positionnement des capteurs dans le moule RTM TP
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IV.2. Comparaisons entre mesures expérimentales et simulations
numériques

1VV.2.1. Petit moule TAPAS

Nous avons placé dans la cavité moulante 15 plis de pré-imprégnés fibres de verre / PA 66 (D)
avec un taux volumique de fibres de 50%. La pression est imposée a 0,2 MPa. Le moule a été
chauffé a 300 °C et ensuite maintenu a 300 °C pendant 5 min. L’ensemble est refroidi
rapidement (= 100 °C/min) jusqu'a 1a température ambiante.

Trois thermocouples sont implantés entre les plis, un est positionné au cceur de 1’échantillon et
les deux autres sur les interfaces de 1’échantillon avec le moule (Figure 111- 54). Les profils de
température enregistrés (Tpa(t) et Tp2(t)) seront les conditions aux limites pour la simulation
numérique. Dans celle-ci, nous considérons un contact parfait entre le composite et le moule.

R Tr1
J >
Plis des
préimprégnées s » Tcoeur
e=5mm
Tr2
)

»
»

Figure I11- 54 Position des thermocouples dans la cavité moulante

Les propriétés thermophysiques utilisées dans le modéle thermique sont celles mesurées et
présentées dans les paragraphes précédents.

La Figure Ill- 55.a présente 1’évolution de la température mesurée au cceur du composite et
celle obtenue par la simulation numérique. La Figure I11- 55.b présente la dérivée temporelle
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de la température en fonction du temps. Sur la premiére figure, on remarque l'excellente
adéquation entre la mesure et le modéle. Cela est confirmée par la seconde figure sur laquelle
on predit tres bien le début de la cristallisation ainsi que sa durée et I'énergie libérée.

300 T - — - Tpl [oC] n
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250 T numérigque (°C) 4
o
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o 200 ~ 7 e
= \
9 \
o 1504 N e
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= 1004 i
50 - R _

T T T T T T T T T T T T T T T T
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05 1 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1
—— dT/dt expérimental
K% —— dT/dt numérique
$0.0 _
g
>
5-0.5 .
‘O
Q.
5101
o
515
(]
N
=
\©-2.0
o At=52's
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0 40 80 120 160 200 240 280 320
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Figure 111- 55 a) Température au ceeur de la plaque en composite obtenue par des mesures expérimentales et
numériques b) Dérivée de la température au cceur de la plaque
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1VV.2.2. Moule de confinement

Le moule et le systéme d’injection sont chauffés a 280 °C en présence du renfort fibreux. Le
polymeére PA 66 (F) est alors injecté dans la cavité moulante, puis I’ensemble est refroidi par
une circulation d’eau refroidie a une vitesse de 100 °C/min jusqu’a la température ambiante.
Durant le refroidissement, I’évolution de la température au cceur de la piéce a été enregistrée.

En ce qui concerne la simulation numérique, la température pariétale du moule (interface
piece/moule) a été imposée comme conditions aux limites. Deux résistances thermiques de
contacts aux interfaces moule/piéce ont été également prises en compte lors de la modélisation
numérique avec une valeur de 2.5 10 m2.K/w. A noter que cette valeur de RTC a été estimée
expérimentalement et sera présentée dans le chapitre IV.

La Figure 111- 56.a présente 1’évolution de la température au caeur du composite obtenue par la
mesure expérimentale et celle issue de la simulation numérique. La Figure I11- 56.b présente la
vitesse de refroidissement calculée a partir de la mesure de température ainsi que la vitesse de
refroidissement issue du modele numérique. Nous remarquons, sur les deux figures, que les
valeurs issues du modele numérique coincident extrémement bien avec les mesures malgré un
léger décalage aux basses températures. Nous imputons ce décalage a une légére hétérogénéité
en temperature de la cavité moulante lors du refroidissement en raison de la géométrie des
canaux de refroidissement. Cette hétérogénéité conduit a un transfert 2D qui n’est pas conforme
avec notre modele théorique. Nous constatons cependant que la cristallisation calculée
numériquement et celle relevée expérimentalement débutent en méme temps a une température
d’environ 230 °C. Nous observons aussi un décalage entre les mesures et la simulation durant
la solidification et le changement de phase. Ceci peut étre les conséquences des retraits
thermiques/retraits de cristallisation et les contraintes résiduelles sur le thermocouple dans la
piéce durant la solidification.
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Figure I11- 56 a) Température au ceeur de la plaque en composite obtenue par des mesures expérimentaux et
numériques b) Dérivé de la température au cceur de la plaque
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IV.2.3.Moule RTM-TP

Le moule et le systéme d’injection sont chauffés a 290 °C, et comme pour le cas du moule de
confinement, la préforme de (400x300x4) mm?3 est placée au préalable dans 1’empreinte du
moule. Le polymére PA 66 (F) est alors injecté a la méme température dans la préforme avant
de laisser refroidir I’ensemble par convection naturelle jusqu’a la température ambiante. La
préforme a été préparée a partir de 7 plis de tissus de fibre de verre UD (taux volumique de
fibre de verre est a 50%). Un thermocouple a été positionné au cceur de la piéce. Durant le
refroidissement, 1’évolution de la température au cceur de la piece a été enregistrée. La Figure
I11- 57.a présente 1’évolution de la température au ceeur de composite obtenue par la mesure
expérimentale et celle issue de la simulation numérique ainsi que 1’écart entre les deux.
Numériquement, les conditions aux limites sont imposées de la méme maniére que le cas
précédent (IV.1.3). Dans ce cas, le refroidissement est beaucoup plus lent. Nous remarquons,
que les valeurs issues du modéle numérique sont en excellent accord avec les mesures avec un
écart maximum de 2 °C. La Figure 111- 57.b présente I’évolution de la dérivée de la température
obtenue par la simulation et celle issue des mesures. Dans un premier temps, nous remarquons
que les résultats obtenus sont trés bruités. Nous constatons également que la température chute
brusquement au début a cause de I’arrét de chauffage du moule. Ensuite, la vitesse de
refroidissement diminue apres 1000 secondes. Durant le refroidissement, a environ 3500
secondes nous observons un pic (obtenues par les mesures et la simulation) traduisant le
ralentissement du refroidissement & cause de la cristallisation de la matrice thermoplastique.
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Figure 111- 57 a) Température au cceur de la plaque en composite obtenue par des mesures expérimentales et

numeériques et leur écart de température b) Dérivée de la température au ceeur de la plaque

V. Conclusion partielle

Nous avons montré dans cette étude la faisabilité de prédire avec précision la température de
cristallisation au cours de 1’¢laboration de composites a matrice thermoplastique. Dans un
premier temps les propriétés thermo-physiques du composite et de ces constituants ont été
déterminées en fonction de la température et de 1’état physique de la matrice. La cinétique de
cristallisation isotherme a été déterminée a l'aide de mesures DSC. La DSC flash a été utilisée
pour étudier la cristallisation isotherme dans une large gamme de température (entre 100 et
230°C), ce qui est un avantage considérable pour pouvoir prendre en considération 1’étendue
des conditions de cristallisation que 1’on peut rencontrer. Le coefficient de Nakamura Knak @
été déduit a partir du coefficient Kav. L'estimation de la cinétique de cristallisation et les
propriétés thermophysiques nous ont permis de modéliser les problemes des transferts de
chaleur couplés a la cristallisation. Le couplage a été réalisé en utilisant un logiciel utilisant les
éléments finis. Des analyses numériques ont été effectuées afin d’aborder les sensibilités de la
température et la cristallinité relative aux parametres de cinétique de cristallisation (n, Kna,
AHc) ainsi qu’aux propriétés thermophysiques (p, cp, A). Grace aux résultats numériques
obtenus, nous avons montré que 1’exposant d’Avrami « n » et le coefficient Knak influent
fortement sur la température de début de cristallisation (Tableau I11- 3) donc sur la cinétique de
cristallisation. Au contraire, nous avons constaté que les propriétés thermophysiques n’influent
que peu sur la cristallisation.

Des mesures expérimentales ont éte effectuees a plusieurs échelles (industrielle et laboratoire)
sur du composite et afin de valider le modéle numérigue ainsi que les méthodes que nous avons
utilisées pour caractériser les propriétés thermophysiques et la cinétique de cristallisation. Les
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résultats numeriques et les résultats expérimentaux ont été comparés et nous avons montré
qu’ils sont en trés bon accord, méme dans des conditions qui sont parfois assez ¢loignées de
celles qui ont servi aux caractérisations. Cela nous permet d’affirmer la robustesse du modele
ainsi que la qualité de notre métrologie et des protocoles d’estimation de parameétres employés.
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Dans ce chapitre, nous allons dans un premier temps présenter les tissus optimisés dans le cadre
du projet TAPAS pour le procédé RTM-TP. Nous définirons ensuite le protocole expérimental
gue nous avons appliqué pour imprégner le renfort dans le dispositif développé au LTN. A ce
stade, le bon fonctionnement de notre banc d'essais et de I'instrumentation associée sera valideé.
L’objectif premier de ce chapitre est de Vérifier si la cristallisation du PA66 (F) est influencée
par le confinement (espace poral entre meches et espace intra-méches) et le cisaillement de la
matrice par les parois du moule et par le renfort présent dans celui-ci, en s’appuyant sur les
données enregistrées par le capteur de flux, positionné en paroi du moule, et celles positionnés
dans la préforme avec differents diametres (80 et 25 um), durant la phase de consolidation.
Enfin, a partir de la densité de flux estimée par le capteur de flux nous estimerons la résistance
thermique de contact (RTC) entre le moule et la piéce injectee.

I. Présentation du tissu

Les préformes sont constituées de méches unidirectionnelles en fibre de verre a haut module
mécanique (HM) fournies par la société Chomarat. La structure de base est représentée sur la
Figure IV- 1. Elle est constituée de trois éléments structuraux:

a) des méches principales constituées de fibre de verre paralléles entre elles,

b) des fils de trame qui maintiennent les méches entre elles sur leurs parties supérieures et
inférieures et espacés d’une distance derame €Ntre eux,

c) les fils de chaine (“spacer™) qui sont placés entre chague meche et qui serpentent entre
les fils de trames supérieurs et inférieurs. lls compactent et maintiennent ainsi la
structure du tissu.

Meche

f_lﬁ

11 - ’ I dtrame

/ T Fils de trames

Fibre Spacer
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VA
Sens transversale

(@]

b v

sens « trame »

sens « chaine »

Figure IV- 1: Structure de base de la préforme unidirectionnelle de verre HM avec a) la meche principale, b) le fil de
trame, c) le fil de chaine “spacer”.

Les fils de trame sont enduits de co-polyamide pour limiter le mouvement relatif des méches et
augmenter ainsi la rigidité de la préforme. Les méches de cette premiére génération de tissu
étaient ensimées avec une résine polyester. Cependant, la derniére génération de tissu a un
ensimage différent a base de polyamide ce qui lui confere une meilleur affinité avec la résine
injectée ainsi qu'une meilleure tenue en température. Les fils de chaine sont constitués de fibres
d’un rayon moyen de 10 um. Le Tableau IV- 1 présente les caractéristiques de ces 3 tissus
optimisés et étudiés dans le cadre de ce projet. L’objectif est d’atteindre une perméabilité de
’ordre de 10° m2, dans le sens chaine, pour un taux volumique de fibre d’environ 50 %. Pour
ce faire, une modification de la structure des préformes a été réalisée pour faciliter le passage
de fluide lors de I’injection en modifiant les paramétres suivants: distance entre deux fils de
trame, le tex des "spacers” ainsi que la nature de I'ensimage [1].

Tableau V- 1 Caractéristiques des 3 tissus étudiés.

. Masse Meéche . Distance entre
Tissus ; o Spacer Fil de trame ; .
surfacique principale deux fils de Ensimage
UD HM P [tex] [tex]
[g.m™] [tex] trame [mm]

8134 514 1200 34 70 11 Polyester

8135 542 1200 34 70 5 Polyester

8136 594 1200 136 70 5 PA

Ces tissus ont été optimisés dans le cadre des travaux de these de G. Cazaux [1], en particulier
pour en améliorer la permeabilité longitudinale. Cette ameélioration a permis d'atteindre un
temps d’injection de 10 min pour une plaque composite d'une longueur de 400 mm et ¢laborée
par le procédé RTM-TP. Plus de détails sur les conditions de réalisation de ces plaques ont été
présentés dans le chapitre 111 (paragraphe 1V.1.2.1).

1.1. Perméabilité des renforts fibreux

La perméabilité pour chaque tissu a ét¢ mesurée expérimentalement a 1’aide d’un banc
disponible au Laboratoire Ondes et Milieux Complexes « LOMC » (Figure IV- 2) du Havre.
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Les permeabilités déterminées pour les tissus sont celles dans le sens longitudinal i.e. dans le
sens de la chaine et de la trame (X et y, respectivement - Figure IV- 1).

Figure IV- 2 Dispositif expérimental pour mesurer la perméabilité d’une préforme fibreuse (LOMC — Le Havre)

Une pompe d’injection (pouvant atteindre la pression de 2,5 bar) reliée au banc permet
d'envoyer le liquide (huile silicone) dans la préforme. Ce banc est équipé de 8 capteurs de
pression répartis sur tout le banc ainsi que d'une caméra pour enregistrer le déplacement du
front d'imprégnation. L'analyse de I'ensemble de ces mesures permet de déterminer la
perméabilité saturée en se basant sur la loi de Darcy [2] (Eq.IV-1). Cette mesure consiste a faire
les enregistrements une fois que le liquide s’écoule a travers tout le banc. Le débit massique
d'injection est alors mesuré en fonction de la pression d’injection imposée. Pour ce faire, ’huile
silicone est récupérée dans un bécher sur une balance en sortie de banc. Apres acquisition de
toutes ces données, la perméabilité se détermine a partir de la relation suivante :

QL

K=p—— Eq.IV-1

Dans cette équation, K est la perméabilité intrinséque du tissu etudié (m2), Q est le debit
volumique du liquide a travers la préforme (m3.s), u est la viscosité dynamique du liquide
d’imprégnation (Pa.s), L est la longueur de la préforme, A est la section de la préforme (m?), et
AP est la différence de pression entre I’entrée et la sortie du banc (Pa).

La Figure IV- 3 présente 1’évolution de la perméabilité en fonction du taux volumique de fibre
pour les trois tissus étudiés. Ces résultats sont obtenus par G. Cazaux [1]. Nous constatons que
la perméabilité augmente avec la diminution du taux de fibre. Ceci est dd a la diminution de la
perte de charge (AP ) générée par la préforme durant la phase d’injection puisque 1’espace poral
est plus important. Nous remarquons également une évolution considérable des valeurs de
perméabilité obtenues pour ces trois préformes au fur et a mesure des améliorations apportées
a celles-ci. A titre d’exemple, pour un taux de fibre de 50% en volume, la perméabilité passe
de 2.10"1* m2 4 3.102° m2 entre la premiére et la derniére version de ces préformes (UD 8134 et
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UD 8136). L'amélioration de la perméabilité entre ces tissus est assurée par I’augmentation des
espaces entre les meches (assuré par les fils de chaine « spacer ») qui facilite le passage du
fluide durant I’injection et ainsi améliore 1’imprégnation.

-9 -
10°; : : : : : : : ® Kx-UD8134
] ® Ky-UD8134
A B Kx-UD8135
m Ky-UD8135
A Kx-UD8136
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—~~ [ ] b \\\
0 ~ ~
NE 101 \\ S o S -
£ . ~ o ..
N > - 3 L N
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e
0™ . .
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Figure 1V- 3 Evolution des perméabilités saturées Kx et Ky en fonction du taux volumique de fibre pour les 3
préformes HM étudiées [1].

1.2. Estimation du temps d’injection

Une fois la perméabilité estimée, le temps d’injection peut étre calculé connaissant les

conditions de mise en ceuvre. Lorsque la préforme est complétement imprégnée, la loi de Darcy

permet de calculer le temps d’injection a partir de I’équation suivante [2] :
_ L2 1 l-J-

t =
AR 2K,

inj

Eq.IV- 2

Dans cette équation, L est la longueur de la préforme fibreuse (m), W est la viscosité dynamique
du fluide (Pa.s), AP est la différence de pression entre la sortie et I’entrée du moule (Pa), ¢ est

le taux volumique des pores (ou porosite) et est égale a (1-v¢) et K est la perméabilité du renfort
fibreux lorsque la préforme est completement saturée en résine ou fluide (m?).

Les temps d’injection peuvent donc étre réduits en jouant sur les conditions de mise en ceuvre.
Ainsi l'augmentation de la pression d'injection donc de APinj, ou bien celle du débit massique
conduit a une réduction du temps d'injection. De la méme maniere, l'augmentation de la
température du moule et/ou de celle d'injection du polymeére conduit a une réduction de la
viscosité donc a une réduction du temps d'injection. Cependant, il ne faut pas dépasser les
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limites imposees par le procédé et le matériau (pression de fermeture du moule, la préforme
peut se déformer a fort débit ou forte pression, dégradation du polymere aux hautes
températures ...).

1. Elaboration de composites a base de la résine PA 66 (F)
1.1 Protocole et conditions expérimentales

Les injections sont effectuées a basse pression (< 7 bar) avec le PA 66 (F) pour les raisons
discutées précédemment (meilleure stabilité thermique a 1’état fondu, bonne mouillabilité et
faible viscosité 20 Pa.s a 290 °C. Au preéalable, les granulés de PA 66 (F) sont toujours placés
sous vide pendant 8 heures dans une étuve a 100 °C afin de contrdler leur teneur en eau initiale.
L’injection peut se faire dans une plage de température entre 280 et 290°C. Au-dela de 290°C,
nous avons constaté que le PA 66 ainsi que 1’ensimage des tissus s’oxydent/se dégradent
rapidement. Ceci est en partie dd a I’oxydation de la matiére utilisée pour I’ensimage (Tableau
IV-1). Toutefois, les tissus ensimés avec le PA s’oxydent moins vite que ceux ensimés avec le
polyester, ce qui était attendu compte tenu du niveau de température auquel on travaille.

La Figure 1V- 4 présente une comparaison entre deux pieces composites injectées au LTN dont
les préformes sont préparées a partir de trois plis d’UD HM 8136 soit 50%vol. de fibres de
verre. Ces deux pieces sont réalisées dans les mémes conditions mais avec différents temps de
maintien (1 et 10 min) a I’état fondu (285 °C). Il est clair sur cette image que le polymére a une
stabilité limitée dans le temps a ces hautes températures.

Polymere oxyde Préforme oxydée (en

1 of contact direct avec
N » e — Pair ambiant)

Figure IV- 4 Piéces composites a base du PA 66 (F) avec 50%vol de fibre de verre (UD HM 8136) :a) refroidissement
apres 1 minute de temps de maintien a 285°C et b) refroidissement aprés 10 min de temps de maintien a 285 °C

Les données enregistrées durant les cycles d’injection par les capteurs disposés dans le moule
seront analysées afin de définir le bon protocole expérimental pour 1’injection.

11.1.1. Analyse des enregistrements en pression lors de I’élaboration des
composites

Dans cette partie, nous nous intéressons a l'analyse des données enregistrees par les deux
capteurs de pression. La préforme a été préparée a partir de trois plis de tissu de verre pour
atteindre 50%vol de fibre de verre. Puis elle a été fixée dans la cavité moulante. Un
thermocouple de diametre 80 um a été placé au centre de la piece, entre deux meches, pour
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enregistrer I'évolution de la température durant l'injection et au cours de la phase de
refroidissement. Les granulés de PA 66 sont fondus a 285 °C par I'extrudeuse présentée au
chapitre 11l. Le PA 66 fondu est alors envoyé dans le pot de transfert pour y étre stocké. Ce
dernier assurera l'injection du polymere fondu dans le moule, qui a aussi été chauffé a 285°C,
lorsque la quantité nécessaire de PA sera atteinte. La vitesse de déplacement imposée du piston
du pot transfert est de 5 mm/min. Elle est régulée par le couple moteur du pot de transfert. Dans
nos premieres expériences, I’injection a été effectuée avec un couple moteur limité a 20%. La
Figure IV- 5.a présente I'évolution de la pression (en rouge) et de la température surfacique de
la cavité moulante (en noir) durant le cycle d’injection. Nous observons une brusque
augmentation des pressions dans la phase initiale qui marque l'arrivée de la résine a lI'aplomb
des capteurs. On peut noter le Iéger décalage en temps entre les deux capteurs lié au temps, pour
la résine, de parcourir les 50 mm les séparant. Ici le décalage de temps est estimé a 12 s (Figure
IV- 5.b). Un peu avant 120 s la montée en pression se stabilise, ce qui marque la régulation en
pression de I’injection. Cette phase d’injection a pression constante dure jusqu'a environ 250 S.
Durant cette phase les deux pressions mesurées évoluent alors en paralléle (AP constant égal a
3 bar), et ce temps de maintien de la pression nous permet de nous assurer de la bonne
imprégnation des meches et des fibres constituant le renfort. Notons ici que les injections se
font avec 1’évent fermé, ce qui génére des fuites dans le plan de joint du moule et donc des
variations de pression. Le refroidissement rapide est alors initié (courbe noire). Il est marqué
par une diminution de la pression a I’entrée causée par la diminution du volume spécifique de
la matrice en raison de sa contraction thermique et de son retrait a la cristallisation. La
cristallisation provoque une légere inflexion de la courbe de température puisque c’est un
phénomene exothermique. Apres la solidification de la piece, nous constatons des valeurs de
pression négatives, conséquence du retrait thermique et de I’adhésion du polymeére sur les
capteurs, ce qui provogue une mise en dépression de ceux-ci. Durant le refroidissement les deux
capteurs de pression chutent avec un décalage en temps. Ceci peut s’expliquer par la présence
d’une zone chaude proche de l'entrée durant le refroidissement, ce qui conduit a avoir une
température non uniforme tout au long de la piéce durant le refroidissement. Cette zone chaude
est due au collier chauffant (consigne a 300°C) disposé sur le canal en acier qui assure la liaison
entre le moule et le pot de transfert.
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Figure IV- 5 a) Evolution de la pression et de la température mesurées a I’interface (moule/composite) pendant un
cycle d’injection b) Différence de temps de réponse At entre les deux capteurs de pression.

A partir de I’évolution de la pression présentée sur la Figure 1VV- 5, nous constatons aussi que
la pression est supérieure a la pression maximale ciblée par le projet (10 bar). Ce niveau
important de pression provoque une fuite considérable pendant le remplissage. La Figure IV- 6
illustre cette remarque. Rappelons ici que la presse utilisée ne permet pas d’assurer une pression
de fermeture supérieure a 12 bar. En plus, avec cette vitesse de déplacement du piston du pot
de transfert (5 mm/min) les fils de trames sont déplacés et la préforme est déformée.

Fils de trames

&

Figure 1V- 6 Piéce composite du PA 66 (F) injectée a une pression de 20 bar - Déformation de la préforme fibreuse et
fuite de polymere fondu

Pour cette raison, par la suite, nous avons injecté les autres piéces dans les mémes conditions
thermiques mais avec un couple moteur de 10% et une vitesse de déplacement du piston du pot
de transfert beaucoup plus faible soit 1,5 mm/min. La Figure IV- 7 présente I'évolution de la
pression et de la température surfacique du moule durant un cycle d’injection avec ce dernier
couple moteur. Nous constatons que la pression maximale diminue considérablement jusqu'a
environ 7 bar. Avec cette pression, les piéces élaborées sont dans la gamme de pression ciblée
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par le projet. Nous constatons aussi que le temps de réponse entre les deux capteurs de pression
augmente également pour passer a 25 s. Tous les cycles présentés par la suite ont été réalisés
avec un couple moteur de 10% et une vitesse de 1.5 mm/min. Sur ces cycles, nous avons
toujours relevé une pression maximale de I’ordre de 8 bar.

Notons que le démarrage du refroidissement s’accompagne d’une brusque oscillation de la
pression, et ce de maniere répétable dans nos expérimentations. Nous imputons ce phénomene
a la vaporisation brutale de I’eau envoyée dans le moule a 290°C. En effet, nous travaillons sur
une presse pneumatique, et la forte augmentation du volume de 1’eau entraine des mouvements
brutaux dans les canaux de refroidissement qui se traduisent par des mouvements des plateaux
de la presse, donc une oscillation sur les capteurs de pression. Mais nous reviendrons plus loin
sur ce point et sur I’analyse des enregistrements de pression en cours de refroidissement.

3004 12

10 4| ——P1 (entrée) ' ' ' T H10
---- P2 (sortie)

250+

200 -

150 1

A
Pression (Bar)
Pression (Bar)

100 4 Refxpidissement

Température (°C)

504 Température surfacique (°C)
—— P1 (entrée)
- P2 (sortie)

40 60 80 100 120 140
temps (s)

T T T T T
0 100 200 300 400 500 600

temps (s)

a) b)

Figure IV- 7 Evolution de la pression et de la température estimées a I’interface (moule/composite) pendant un cycle
d’injection (couple de la vis a 10% - déplacement du piston du pot de transfert de 1,5 mm/min)

11.1.2. Vitesse d’écoulement

A partir des évolutions des pressions mesurées, la vitesse moyenne du polymeére lorsqu'il
traverse la préforme peut étre estimée a partir de 1’équation suivante :

AX _ XPZ _XPl

polymére — E - Eq.1V-3

tpz _tPl
Ou At est la différence de temps de réponse entre les deux capteurs de pression (cf. Figure V-
5 et Figure 1V- 7) et Ax correspond a la distance entre les deux capteurs soit 50 mm. Avec un
couple moteur de 10 %, le At moyen est estimé a 30 s soit une vitesse d’écoulement estimée a
1.16 10" m/s. Rappelons que lors de I’injection, la saturation du renfort n’est pas homogeéne, il
se forme ainsi une zone de saturation. Plusieurs auteurs [3-5] ont montré que, pour une
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combinaison donnée d’un renfort et d’une résine, il existe une vitesse d’imprégnation optimale
pour laquelle la quantité de vide totale créée est minimale (cf . Figure 1V- 8).

Volumetic Range of Macrovides : Microvides
Void Content Minin}um Void Content -
2% | A / il " : 3
2 ) e [J Silicone oil, channel s
T Mg e . @ 104+
20 | o | = Silicone oil, tow 3
| A DOP oil, channe! 2
15 oy : ©
5’({-_] 4 DOP oil, tow 5
© 54
10 |- s 71O Ethylene glycol, channel + -
sk A e @ Ethylene glycol, tow
&
pigasaeal -‘;.\.e:l......, 0 N

0.0001 0.001 0.01 0.1 1

104 1073 102 107! 1
Capillary Numpber, Ca*

Nombre capillaire Ca*

Figure 1V- 8 Evolution du taux de vides en fonction du nombre capillaire modifié selon Patel (a gauche) [7], et
représentation schématique des zones de création des micro- et macro-vides (a droite) [6]

On distingue ainsi un écoulement intra-meches, de nature capillaire, et un écoulement de Stokes
inter-meches. Afin de quantifier la différence entre ces deux types d’écoulement, Patel et al. [7]
ont proposé la définition d’un nombre adimensionnel appelé nombre capillaire et noté Ca. Cette
grandeur permet de relier les paramétres d’injection aux propriétés du liquide et du renfort :

¥ Eq.IV-4
ou p est la viscosité dynamique du liquide (Pa.s), V sa vitesse moyenne globale (m/s), et y la

tension de surface liquide-vapeur (N/m). Certains auteurs [7] préférent quant a eux utiliser un
nombre capillaire modifié Ca”, incluant I’angle de contact 0 pris par le liquide sur le renfort.

x_  HV
Ca ~ ycosé Eq.IV-5

11 faut noter toutefois que 1’angle de contact 6 est un angle statique mesuré a I’équilibre. Cette
valeur différe donc par nature de I’angle de contact dynamique, qui est plus pertinent pour une

injection, et c’est la raison pour laquelle 1’utilisation du nombre capillaire modifié¢ reste
discutée.

L’angle de contact a été estimé pour le PA 66 (F) par un Tensiometre DSA 100 au laboratoire
LOMC a 35.6° pour une tempeérature de 290 °C en appliquant la méthode de la goutte posée.
La tension de surface est estimée également par la méthode de la goutte pendante a 32.5 mN/.m
[Thése G. Cazaux (2016)]. Avec ces données et selon nos conditions d’injection le hombre
capillaire Ca” est estimé a environ 0.15. Cela induit la présence de micro-vides dans la préforme
(Figure IV- 8). Le fluide remplit d'abord les espaces entre les meches puis I’intérieur des méches
comme le montre la Figure 1V- 9. Cette figure présente la forme du front d’imprégnation du
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renfort par le polymere fondu pour une préforme constituée de 3 plis (taux volumique de fibres
de 50%). Cette visualisation a été réalisée en refroidissant le moule avant la fin de I’injection
(réalisation d’un incomplet).

Entre les méches

Entre les fibres

Figure IV- 9 Ecoulement du PA 66 (F) dans une préforme (50%vol de fibre de verre) durant la phase de remplissage.

Park et al. [8] considerent que la saturation du renfort évolue avec le front de matiére et
suggerent de distinguer trois régions correspondants a différents degres de saturation (Figure
IV-10). La premiére zone ou les espaces entres les méeches et ceux a I’intérieur des méches sont
completement remplis est appelée « région saturée » et la ligne qui limite cette région est appelé
front saturé. La deuxiéme zone se trouve dans la région ou les pores entre les meches sont
complétement remplis alors que ceux a I’intérieur des méches sont partiellement remplis, la
ligne qui limite cette région est appelée front d’écoulement en milieu insaturé.

Front d’écoulement Front d’écoulement
saturé insaturé

Figure IV- 10 Progression de la saturation du renfort [9]

11.1.3. Estimation du taux de cisaillement

Durant I’imprégnation de la préforme fibreuse par le polymeére fondu, ce polymére est soumis
a un cisaillement. Ce dernier existe a deux échelles: il peut étre induit par le passage du
polymere entre les fibres (dans les méches) et entre les méches ou bien encore entre les meches
et le moule. Pour un polymere fondu cisaillé, les macromolécules restent enchevétrées si la
distance entre leurs centres de gravité est inférieure a leur rayon de giration R [10] (Figure IV-
11). Au cours d’un cisaillement, les sphéres d’influence de 2 molécules ne se coupent que
pendant un temps limité comme le montre la Figure 1V- 11.
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Pour deux molécules situées dans un plan normal au plan de cisaillement sur des lignes distantes
de d, le temps de contact est :

2_d2
t:—““‘Rdd,sidszR

7. Eq.IV-6
t=0,sid>2R

Il faut alors faire intervenir la notion de durée des mouvements moléculaires, soit le temps de
relaxation (t). Or, la formation d’un enchevétrement ou d’ailleurs sa destruction, exige un
mouvement moléculaire d’ensemble et on peut donc admettre en premiére approximation que :

- si les sphéeres d’influence de deux molécules se coupent pendant un temps de contact
«t » inférieur au temps de relaxation (tr), I’enchevétrement n’a pas le temps de s’établir.

- Si ce temps « t » est supérieur au temps de relaxation, 1’enchevétrement s’établit
effectivement

- enfin, un enchevétrement existant met un temps de relaxation a disparaitre apres
I’instant de séparation des sphéeres d’influence

Figure IV- 11 Interaction entre macromolécules [10]

A partir de ces hypothéses, on comprend que la densité d’enchevétrement dans le liquide
dépend du taux de cisaillement y [10] :

- Si y<<1/t;, la densité d’enchevétrement est pratiquement celle qui existe dans le liquide
au repos a 1’équilibre,

- si y>>1/t;, la densité d’enchevétrement tend vers 0. Or la viscosité est d’autant plus
grande que les enchevétrements sont nombreux. La viscosité est donc décroissante avec
le taux de cisaillement, la décroissance n’étant réellement observable que lorsque y
atteint I’ordre de 1/t
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Les études en cisaillement les plus courantes sont réalisées a partir de rhéometres. Ces mesures
permettent de déterminer le comportement rhéologique du polymere fondu en fonction de
plusieurs vitesses de cisaillement. La viscosité est la grandeur la plus couramment utilisée pour
décrire le comportement d’un fluide. C’est une propriété intrinséque du matériau [11]. Par

exemple, si le fluide est placé entre deux plans paralléles d'aire S. Une force F est excercée sur
le plan supérieur. La contrainte tangentielle de cisaillement est t =F/S. Le gradient de vitesse
y =V /e, t ety sont reliés par T =n.y ou n (Pa.s) est la viscosité dynamique. Un fluide est dit
Newtonien si sa viscosité dynamique « 1 » est indépendante de la contrainte appliquée et de la
durée du cisaillement. Quand le fluide est non-Newtonien, la viscosité devient dépendante du
taux de cisaillement. Lorsque I'on balaie une grande plage de vitesse de cisaillement, on obtient
I'évolution de la viscosité présentée sur la (Figure 1V- 12). Nous y remarquons deux plateaux.
Le premier, aux basses vitesses de cisaillement qui marque le domaine Newtonien du fluide
étudié, et le second qui marque l'orientation maximale des macromolécules. Ces deux plateaux
sont liés par une loi puissance que traduit I'orientation progressive et de plus en plus importante
des macromolécules avec la vitesse de cisaillement.

A Plateau Newtonien
Molécules en équilibre

Les macromolécules sont
Alignées
Fonction de puissance

Orientation maximale des molécules
viscosité constante

Log(viscosité « n » [Pa.s])

II [II

v

Log(vitesse de cisaillement(y [s])

Figure IV- 12 Evolution de la viscosité en fonction du taux de cisaillement avec une échelle Log-Log.

Le comportement rhéologique des fluides peut étre décrit par plusieurs modeéles. Ces modeles
décrivent les comportements des fluides complexes a 1’aide des fonctions 1(y) ou y(t)
permettant de définir la viscosité non Newtonienne sous la forme n(y) = t(y)/y. Les deux
modeles sans contrainte seuil les plus couramment utilisés sont :

Oswald-de-Waele (1923) [12]: ¢’est une loi de puissance, décrite par 1’équation suivante :

r=kp" Eq.IV-7
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ou k représente la consistance du fluide et n I’indice de pseudoplasticité (n=0 pour un corps
rigide plastique et n=1 pour un fluide Newtonien). Cette loi décrit le cas des fluides a
comportement indépendant du temps, qui peuvent présenter un comportement rhéo-fluidifiant
ou rhéo-épaississant.

Modeéle de Cross (1965) [12] : Ce modeéle, comme celui de Carreau-Yassuda [13], tient compte
des limites du comportement rhéologique. Aux faibles contraintes de cisaillement, on observe
généralement un comportement Newtonien, avec un plateau de viscosité appelée viscosité a
cisaillement nul et désignée par «7,» (Pa.s). Aux cisaillements élevés, un deuxieme plateau

apparait et la viscosité est appelée viscosité a cisaillement infini désignée par « 77, » (Pa.s)

Le modele de Cross [14] s’écrit :

n-n 1 Eq.lIV-8

Mo—1, 1+(Ap)

ou A et n sont des constantes; A est un temps caractéristique de relaxation (S). 77, et 77, sont les

viscosités respectives a cisaillement nul et infini.

Dans notre étude, durant la phase de remplissage le polymere fondu subit un cisaillement par
les fibres (dans les meches) et par les méches elle-méme et le moule. Ce cisaillement peut
affecter la cinétique de cristallisation durant le refroidissement [15,16]. La Figure 1-13 dans le
chapitre I, présente 1’évolution du temps de demi-cristallisation d’un polypropyléne iPP en
fonction de vitesse de cisaillement obtenue par Koscher [16]. A partir de ces résultats, elle a
montré que seulement for cisaillement peut influencer la cinétique de cristallisation. Il est donc
indispensable de prendre en compte cette influence lors de la modélisation des transferts de
chaleur couplés a la cristallisation.

Pour calculer le taux de cisaillement dans notre cas, nous considérons un écoulement de
Poiseuille dans un tube, avec des conditions de non-glissement a la paroi. On cherche a calculer
le taux de cisaillement a la paroi défini par 7 et présenté dans I’équation suivante :

3n+1 Eq.IV-9

Vo =7/a-T

Ou « n » est I’indice de pseudoplasticité, la valeur de « n » varie selon la longueur de chaine
des polymeres fondu entre 0.3 et 1 [10,17], y, est le taux de cisaillement apparent qui est défini

par 1’équation suivante [10]:
) 4Q Eq.IV-10
Sy

Ou Q est le débit volumique (m3/s), R est le rayon (m) fixé & 10 pm dans le cas du cisaillement
entre fibres (et qui correspond au diametre d’une fibre), soit a 85 um dans le cas d’un
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cisaillement entre méches (mesurée sous un microscope pour un composite injecté renforcé a
50%vol de fibre de verre). Avec ces données nous présentons les taux de cisaillement
maximums obtenus entre fibres et entre méches dans le Tableau IV- 2.

Tableau V- 2 Estimation du taux de cisaillement maximum entre fibres et entre meches (injection avec 50%vol de
fibres de verre) et vitesse moyenne d’écoulement V=1.16 10 m/s

Entre fibres Entre méches

Va Vo Va Vo

n sh) (sh) sh) 1)
0.3 4.4 10? 7.0 10? 5.2 10! 8.3 10!
0.4 4.4 107 6.110? 5.2 10% 7.2 10%
0.5 4.4 10 5.6 102 5.2 10* 6.5 10*
0.6 4.4 10? 5.2 10? 5.2 10* 6.1 10*
0.7 4.4 10 4.9 10? 5.2 10* 5.8 10*
0.8 4.4 10? 4.7 10? 5.2 10* 5.6 10*
0.9 4.4 10 4.6 10? 5.2 10* 5.4 10*
1 4.4 107 4.4 107 5.2 10* 5.2 10*

Nous constatons, comme attendu, que le cisaillement induit par I’écoulement entre les fibres
est beaucoup plus important que celui obtenu entre les meches. Ceci est d0 a la différence de
taille de I’espace poral. Nous avons toutefois considéré que nous avions la méme vitesse
d’écoulement dans le but d’estimer une limite haute du taux de cisaillement. Ceci dit, la
question de la distance inter-fibre est un autre parameétre qui peut modifier fortement ces
résultats puisqu’on peut observer des distances inférieures au micrométre. Toutefois, dans un
tel cas, la vitesse de I1’écoulement sera beaucoup plus faible que celle observée
expérimentalement entre les deux capteurs de pression. Notons ici que le taux de cisaillement
peut atteindre 7 10% s** dans nos conditions expérimentales.

La Figure 1V- 13 présente 1’évolution de la viscosité, a 290°C, en fonction de la vitesse de
cisaillement [18] des différents polyméres étudiés. Ces mesures ont été effectuées par 1’équipe
de recherche et développement de la société Solvay a 1’aide d’un rhéométre. Nous constatons
que le PA 66 (B) a un comportement Newtonien entre 0 et 40 s, Par contre les PA 66 (E), PA
66 (F) et PA 66 (C) sont assimilables a des fluides Newtonien entre 107 et 500 s*. A partir de
ces donnees, et compte tenu des taux de cisaillements obtenus durant l'injection, nous
considérons que I’écoulement du PA 66 (F) pendant I’imprégnation de la préforme fibreuse est
Newtonien et donc que les macromolécules ne subissent pas d’orientation significative [10]. Il
ne devrait donc pas y avoir de modification de la cinétique de cristallisation due au cisaillement
lors des essais de confinement que nous réaliserons. Ceci peut étre aussi confirmé par
I’estimation du temps de relaxation du PA 66 (F) a partir des mesures rhéologiques plus
approfondies (voir par exemple les travaux de C. Nicodeau [19]) mais qui n’ont pas été
réalisées dans le cadre de ce travail.
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Figure IV- 13 Evolution de la viscosité en fonction de la vitesse de cisaillement [10]

11.2.  Analyse des flux de chaleur lors de I’élaboration des composites

Nous nous intéressons ici a I’analyse des données enregistrées par le capteur de flux disposé
dans le moule. La Figure IV- 14 présente les évolutions, en fonction du temps, de la densité de
flux de chaleur identifiée et de la dérivée de la température (vitesse de refroidissement) mesurée
par le thermocouple placé dans le composite (50 %vol de fibres). L'analyse de I'évolution du
flux de chaleur, courbe noire, montre que celui-ci augmente en raison du refroidissement de la
piéce et du moule. Un double pic est ensuite observé un peu aprés 100 secondes. Le premier est
imputable a la cristallisation du PA66 (phénomeéne exothermique). Le second correspond a la
poursuite de I'augmentation initiale du flux induit par le refroidissement. Aprés environ 120 s,
le flux échangé diminue en raison de la température plus faible du moule et de la piéce. Ceci
est valideé par I'analyse de la vitesse de refroidissement a ceeur du composite. Le premier pic
correspond bien au premier ralentissement de la vitesse de refroidissement en raison du
dégagement de I'enthalpie de cristallisation. Et le second correspond a la diminution de la
vitesse de refroidissement en raison de la diminution de I’écart de température entre la piece et
le fluide circulant dans le circuit de refroidissement. Ces résultats sont également confirmés par
une étude numérique, en imposant les températures pariétales mesurées du moule comme
conditions aux limites (Figure IV- 15), des transferts de chaleur couplés a la cinétique de
cristallisation suivant les équations des transferts de chaleur présentées dans le chapitre I11.
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Figure I1V- 14 Evolution de la densité de flux mesurée par le capteur de flux et I’évolution de la température mesurée
par le thermocouple installé au centre de la piece (50 %ovol fibres)

Cette étude montre que la courbe de densité de flux de chaleur obtenue a partir de la simulation
numeérique présente bien le double pic. Celui-ci décroit jusqu'a disparaitre lorsque I'on diminue
I'enthalpie de cristallisation jusqu'a l'annuler. Le couplage thermique / cinétique de
cristallisation est bien pris en compte mais nous n’avons pas considéré la modification des
propriétés thermophysiques induites par I’augmentation du taux de renfort lorsque AHc
diminue. Rappelons ici que I’objectif de cette modélisation numérique est de justifier lI'origine
de ces deux pics obtenus par les mesures.
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Figure 1V- 15 Evolution de la densité de flux de chaleur numérique pour différentes enthalpies de cristallisation
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Ces mesures montrent le bon fonctionnement du dispositif expérimental. A partir des capteurs
de pression nous avons pu suivre 1’écoulement durant la phase de remplissage. La vitesse de
I’écoulement nous a permis de quantifier le bon ordre de grandeur du taux de cisaillement
maximum entre les fibres et entre les méches.

Les données enregistrées par le capteur de flux et le thermocouple placeé dans la préforme nous
ont permis d’analyser les transferts de chaleur durant la consolidation de la piéce. L’exothermie
due a la cristallisation de la matrice a été observée.

11.3. Influence du cisaillement sur la cristallisation

Dans ce cadre, I’injection sera effectuée avec deux taux de fibres différents (50 et 30vol%) et
pour trois temps de maintien a 1’état fondu aprés remplissage (0, 2 et 4 min). Ce temps de
maintien commence a I’instant ou la pression P2 (sortie du moule) commence a se stabiliser et
a atteint son maximum. Il est destiné a permettre aux macromolécules leur relaxation éventuelle
apres leur cisaillement durant la phase d’imprégnation. A titre d’exemple, la Figure 1V- 16
présente le cycle d’injection pour une piéce imprégnée et refroidie avec un temps de maintien
nul. Nous observons une augmentation des pressions dans la phase initiale qui marque l'arrivée
de la résine a l'aplomb des capteurs avec un décalage en temps de 40 s entre P1 et P2. Le
refroidissement (courbe noire) débute lorsque la pression P2 commence a se stabiliser car
I’objectif est, dans ce cas particulier, de solidifier la piece sans laisser de temps pour une
éventuelle relaxation des macromolécules. A I’instant ou le refroidissement a été lancé nous
observons une brusgque augmentation de la pression P2 et un Iégere augmentation de la pression
P1. Ceci peut étre expliqué par la présence d’un film de polymére entre les deux parties
fixe/mobile du moule. En effet, nous travaillons avec I'évent fermé pour nous assurer de la
bonne imprégnation du renfort. Rappelons que nous travaillons sur une presse pneumatique
limitée en pression (10 bar). Par conséquent, lorsque le remplissage est complet, I'ensemble de
la cavité monte en pression ce qui entraine une légere fuite de résine dans le plan de joint. Passé
cette augmentation brusque de la pression, on observe 3 phases dans la chute de pression. Une
premiére entre 130 et 140 s que I'on impute a la contraction thermique de la matrice constituant
le composite. Une seconde phase entre 140 et 150 s imputée elle a la cristallisation de la matrice
PAG66, cohérente avec les mesures thermiques. Une derniere phase aprés 150 s qui est la fin de
la contraction thermique de la matrice solide. Notons ici que, sur la fin, la pression devient
négative en raison de l'adhésion de la matrice sur les capteurs, qui sollicite donc ceux-ci en
"traction” sur la fin du refroidissement.

Pour tous les essais, un thermocouple d’un diamétre de 80 um, placé a ceeur (entre trois plis)
de chaque piece, afin de comparer a chaque fois le temps de début de cristallisation. Les
résultats expérimentaux obtenus avec différents taux de fibres seront comparés avec les résultats
obtenus pour un polymere pur pour lequel le cisaillement a cceur est nul.
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Figure I1V- 16 Evolution de la pression et de la température pariétale pendant un cycle d’injection sans maintien (taux
de fibres 50%ovol).

> Cas d’un polymére pur

La Figure IV- 17 présente la vitesse de refroidissement a coeur d’une picce élaborée en polymeére
pur pour deux temps de maintien de 2 et 4 min. Nous constatons que la vitesse de
refroidissement augmente en valeur absolue jusqu’au moment ou la cristallisation démarre. On
remarque que la température de cristallisation est observée, pour les deux cas, a environ 242°C.
On remarque également que la réponse thermique de la cristallisation n’est pas affectée par le
temps de maintien puisqu'elle commence a la méme température.

10 1 1 1 1 1 1 1
—— dT/dt temps de maintien 2 min
—— dT/dt temps de maintien 4 min
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Figure 1V- 17 : Evolution de la vitesse de refroidissement a cceur de la piéce élaborée sans renfort apres deux temps de
maintien
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» Composite a 30%vol de taux de fibres

Cette fois-ci, la Figure 1V- 18 présente 1'évolution de la vitesse de refroidissement a cceur de la
piéce composite chargée a 30 %vol de fibres de verre pour deux temps de maintien. Nous
constatons que la vitesse de refroidissement diminue jusqu’au moment ou la cristallisation
démarre. Nous constatons que la température de cristallisation est également observée dans ces
cas a environ 242 °C et elle n’est pas affectée par le temps de maintien.

05 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1
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Figure V- 18 : Evolution de la vitesse de refroidissement a cceur de la piéce composite chargée avec 30%vol de fibre
de verre pour deux temps de maintien

» Composite a 50%vol de taux de fibres

La Figure 1V- 19 présente I'évolution de la vitesse de refroidissement a ceeur de la piéce pour
les trois temps de maintien suivant: 0, 2 et 4 minutes. On remarque toujours que la température
de cristallisation est observée a 242°C.
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Figure V- 19 : Evolution de la vitesse de refroidissement a cceur de la piéce composite chargée avec 50%vol de fibres
de verre pour trois temps de maintien

La Figure IV- 20 présente 1’évolution de la température a ceeur pour différents taux de fibres de
verre et différents temps de maintien. Nous remarquons que I’inflexion de la courbe due a la
cristallisation est plus intense dans le cas d’un polymere pur. Ce dernier diminue
progressivement avec I’augmentation du taux de fibres puis il devient difficile a observer pour
le cas d’un composite contenant 50 %vol de fibres de verre.

300 L . L . L
o
5 250 Cristallisation
o) /
o)
(&)
3 72 e N N
o
=]
o
'S 200+ -
IS
2 —— PA 66 (F) pur
—— PA 66 (F)+30 % vol FV (temps de maintien 2 min)
PA 66 (F)+50 % vol FV (temps de maintien 4 min)
\ \

100 200 300 400

temps (s)

Figure 1V- 20 : Evolution de la température a ceeur pour différents taux de fibres et différents temps de maintien
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Ces mesures pour trois taux de fibres (0%, 30% et 50% volumique) nous permettent d'affirmer
que dans les conditions d’imprégnation du renfort considérées, le cisaillement engendré par les
fibres sur le polymére en mouvement ne modifie pas la réponse thermique liée a la
cristallisation. En effet, quelques soient le taux de fibre et le temps de maintien, la cristallisation
démarre toujours aux environs de 242°C dans les conditions de refroidissement utilisées.

Toutefois, il subsiste la question du positionnement de nos sondes de tempeératures dans le
composite. En effet, nous avons montré au paragraphe 11.1.3 que le cisaillement est beaucoup
plus faible entre les méches par rapport a celui existant dans les meches entre les fibres. Or, nos
thermocouples étant disposés entre les plis, il est trés probable qu'ils mesurent la réponse
thermique dans I'espace poral inter-méches. Donc une réponse trés proche de celle ayant lieu
en masse, ce qui est d'ailleurs confirmé par nos mesures en I'absence de renfort. Dans la suite,
nous nous intéressons donc plus finement a cette différence de localisation de sondes de
température.

1.4 Etude de la cristallisation dans un milieu confiné par les méches et
les fibres

Dans cette partie, nous nous intéressons a I'étude de I’influence du confinement matrice/fibres
et matrice/meches sur la réponse en température durant la solidification. Dans la partie
précédente, nous avons montré que le cisaillement n’avait pas une influence détectable sur la
température de debut de cristallisation, en raison du taux de cisaillement entre les plis (ou les
thermocouples ont été positionnés) pas suffisamment élevé pour influencer la cinétique de
cristallisation. Cependant, le cisaillement dans les meches, entre la matrice et les fibres, peut
étre suffisant pour augmenter les nombres de germes et donc accélérer la cinétique de
cristallisation comme cela a déja été montré par Koscher [16]. Par conséquence, lors de la
cristallisation a I’interface avec les fibres (ou le taux de cisaillement atteint son maximum) il y
a une certaine probabilité que le phénomene de transcristallinité puisse se produire si
I’augmentation des germes est suffisant, dans ce cas la vitesse de cristallisation devrait
augmenter. Au contraire, si le taux de cisaillement est faible, la germination ne sera pas
amplifiée et donc la cinétique de cristallisation restera plus lente [20,21] en présence de renfort
par rapport a une cristallisation de la matrice seule. Notons également que la rugosité de la fibre,
son ensimage peuvent aussi conduire a une augmentation de la densité de nucléation.

Dans ce cadre, nous avons tout d’abord Vérifié que le polymere fondu a bien imprégne les
méches. Pour ce faire, nous avons préparé un échantillon de nos piéces composites pour
effectuer une observation de sa porosité par microscopie électronique (MEB). Apres, une
préparation spécifique de 1’échantillon, effectuée par G. Cazaux (2016) au laboratoire LOMC
du Havre, nous remarquons que la préforme est bien imprégnée par le PA 66 (F) aussi bien
entre les méches qu'a I’échelle des fibres, comme le montre la Figure IV- 21. Cependant, nous
observons des microporosites (microfissures) peu nombreuses entre la matrice et les fibres. Cela
peut étre expliqué par la relaxation de contraintes résiduelles qui se développent durant la phase

187




Chapitre IV- Elaboration de composites a base de PA 66 avec un procédé RTM / Etude du confinement
de la matrice par les fibres

de consolidation. Ces contraintes résiduelles sont induites par le retrait thermique et le retrait
de cristallisation. Les contraintes d’origine thermique résultent de la différence de coefficient
de dilatation thermique entre la fibre et la matrice, celle-ci possédant un coefficient de dilatation
thermique largement supérieur a celui de la fibre (environ 10 fois) [22]. Les contraintes
associées a la cristallisation sont engendrées par une diminution du volume spécifique de la
matrice pendant le changement de phase contrairement aux fibres.

Microporosités

PA 66 (F) entre les fibres

PA 66 (F) entre deux méches

Figure IV- 21 : Micrographie MEB d’une coupe effectuée dans le sens chaine

Nous pouvons donc maintenant instrumenter un échantillon par deux micro-thermocouples
d’un diamétre 25 um dont le diamétre assez proche de celui des fibres de verre et qui garantit
une intrusivité limitée. Le premier est placé entre les fibres (dans une meéche) et ’autre entre
deux meches, comme le montre la Figure IV- 22. Ceci nous permettra, d’étudier thermiquement
I’effet du confinement/cisaillement sur la cristallisation a deux échelles (macropores,
micropores).
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Entre deux meches

Entre fibres (dans une méche)

Figure IV- 22 : Thermocouples d’un diamétre de 25 um placés dans la préforme (entre méches et entre fibres)

Apres la solidification de la piéce, nous avons localisé les micro-thermocouples dans la piéce
afin de vérifier que la température mesurée est bien celle que nous souhaitions avoir i.e. entre
les fibres et entre les meches. Nous avons donc coupeé la piece composite, et a I’aide d’un
microscope optique, nous retrouvons la position des micro-thermocouples entre les fibres et
entre deux meches comme le montre la Figure 1V- 23.

Meche Entre meches

Thermocouple
entres les fibres

Thermocouple
entres les méches

Figure V- 23 : Positions des microthermocouples (25 pm) dans la préforme apres la solidification

Durant le refroidissement nous tragons, sur la Figure 1V- 24, I’évolution de la vitesse de
refroidissement mesurée a ceeur de la piece par les deux micro-thermocouples. Nous constatons
que la température de début de cristallisation est observée a 240 °C pour le thermocouple placé
entre les fibres. Par ailleurs, la température de début de cristallisation mesurée par le
thermocouple placé entre meches est observée a 237.5 °C. Cet écart de température peut
s’expliquer par I’influence de confinement de la matrice par les fibres si on considére cet écart
comme significatif. Néanmoins, la température de début de cristallisation doit se déplacer vers
les basses températures avec 1’augmentation de la vitesse de refroidissement, et ce n’est pas le
cas ici. On observe que la vitesse de refroidissement entre méche est, avant le début de la
cristallisation, légérement plus faible par rapport a celle entre fibre. Cela s’explique par une
différence de conductivité thermique qui est localement plus élevée dans une meche puisqu’elle
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contient beaucoup de fibres de verre. Dans I’hypothése ou cet écart de température est
significatif et reproductible (nous n’avons pu faire qu’une seul mesure), nous pouvons
interpréter cette différence par 1’effet des fibres sur la cristallisation : role d’agent nucléant di
a I’ensimage et/ou la rugosité, cisaillement entre fibres, qui vont augmenter la densité de
germination et donc permettre d’initier la cristallisation a plus haute température en
comparaison de I’effet purement thermique.

Cependant, nous ne sommes pas actuellement en mesure de discriminer, par ce type
d’expérience, 'origine exacte du phénomene observer. Dans un premier temps, on peut
envisager d’observer la cristallisation du Pa 66 (F) autour d’un fibre unique avec une platine
chauffante/refroidissante placée sous un microscope optique. Cela permettra de voir si la nature
méme de la fibre peut favoriser la germination autour de celle-ci, ou pas.
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Figure IVV- 24 : Evolution de la vitesse de refroidissement entre fibres et entre méeches

1. Estimation expérimentale de la résistance thermique de contact
«RTC »

A D’échelle microscopique, le contact a I’interface entre le polymere et le moule ne s’effectue
jamais sur toute la surface apparente du fait des rugosités de leurs surfaces (cf. Figure V- 25).
Entre les zones de contact subsiste un espace interstitiel, mauvais conducteur de la chaleur
puisqu'il renferme de l'air. 1l constitue un frein au transfert de chaleur, qui de ce fait passe de
maniere préférentielle au niveau des contacts directs. Le champ de température s'en trouve donc
considérablement perturbé dans la région localisée de part et d’autre de I’interface. Il en résulte
une constriction des lignes de flux, soit un allongement du parcours de la chaleur, qui est
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responsable d'une partie de la résistance thermique de contact, l'autre étant liée a la résistance
thermique interstitiel.

p
ALV

Polymére

Figure 1V- 25 : schématisation microscopique du contact entre un polymére fondu et le moule [23]

La résistance thermique de contact, en régime permanent, est définie par :

Tm (t) _Tp (t) Eq.lV-11
®»

RTC =

Les mesures de la résistance thermique de contact entre un polymere et un moule sont rares
dans la littérature. Nous allons présenter ci-dessous les quelques valeurs trouvées pour la RTC
mesurée a I’interface polymere/moule. Le Goff [24] a modélisé la résistance thermique de
contact lors de la solidification d’un polypropylene fondu dans un moule. La valeur de la RTC
a été estimée avant la cristallisation a environ 5 10 (m2.K/W). Cette valeur est plus faible
comparée a celles trouvées par Massé [25] soit 2.5 10 (m2.K/W) en raison de la différence de
pression d’injection. Bendada [26] et Yu [27] trouvent également une résistance de contact de
5~6 10 (m2.K/W) mais pour des pressions plus élevées.

A partir des flux de chaleur mesurés et des températures pariétales du métal et de la piéce
composite, il est possible de calculer la résistance thermique de contact (m?.K/W) a I’interface
a partir de I’équation (Eq.IV-11). Pour ce faire, a I’aide de notre modéle numérique décrit dans
le chapitre 111, nous avons estimé la température de surface de la piéce composite en imposant
d’un coté la densité de flux ¢(t) mesurée par le capteur de flux et la température mesurée par la
sonde de température T(t) d’un autre coté de la piece comme le montre la Figure IV- 26. A
noter que la modélisation est réalisée a partir du moment ou la préforme est considérée comme
imprégnée par le PA 66 (F), i.e. lorsque la pression moyenne dans le moule est constante (6
bar).
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Figure 1V- 26 : Schéma de I’échantillon modélisé en 1D afin d’estimer la RTC

La Figure IV- 27 présente la comparaison entre le profil de température a coeur de la piece T1(t)
obtenue par la modélisation numérique et celui mesuré, ainsi que 1’écart entre eux. On remarque
que les deux profils de température sont tres cohérents entre 0 et 237 secondes avec un écart de
0.5°C. Ensuite, cet ecart augmente a 2.5°C lorsque le refroidissement a été lancé, cela pourrait
étre expliqué par les chocs thermiques et mécaniques générés expérimentalement lors du
passage de I’eau dans les circuits de refroidissement. On observe ensuite une diminution de
I’écart de température jusqu’au moment de I’apparition du pic exothermique di a la
cristallisation du PA 66 (F). Une nouvelle augmentation de 1’écart de température a cceur (5 °C)
est observée vers la fin de solidification entre 350 et 400 secondes. A partir de ces résultats
nous montrons que 1’écart de température entre les deux profils obtenus par la modélisation et
la mesure reste faible. Ceci nous permet alors d’estimer avec confiance la température Tp(t) de
paroi du composite afin d’estimer la RTC (Figure IV- 26).
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Figure 1V- 27 : Evolution des températures expérimentale et numérique a coeur de la piéce et écart entre elles en
fonction du temps

La Figure 1V- 28 présente 1’évolution de la résistance thermique de contact entre le moule et la
piéce composite. Nous constatons que la RTC est presque constante a 1’état fondu ayant une
valeur estimée de 2.5 10 (m2.K/W). Une fois que le refroidissement débute, la RTC obtenue
est tres perturbée aux premiers instants (choc thermique explicité précédemment). A 1’état
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solide, la RTC augmente jusqu’a 7 10° (m2.K/W). Ceci est la conséquence des retraits
thermiques due a la diminution de volume spécifique de la matrice PA 66 (F), ce qui rend la
surface de contact entre le moule et la piece plus faible [24] et dans le méme temps, diminue la
pression en cavité moulante (Figure 1V- 29).
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Figure 1V- 28 : Evolution de la résistance thermique de contact durant la solidification
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Figure 1VV- 29 : Evolution de la résistance thermique de contact et la pression moyenne dans la cavité moulante

Afin de pouvoir comparer ces résultats avec les valeurs obtenues dans la littérature, il est
intéressant d’analyser 1’état de surface du capteur de flux. Pour cela, a I’aide d’un profilomeétre
(Alicona Infinite Focus) la rugosité moyenne de la surface du capteur de flux « Ra » a été
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mesurée et estimée a 3 um. Récemment Somé et al. [23] ont proposé un modeéle permettant de
prédire la RTC entre la paroi d’un moule et un polymére fondu en fonction des plusieurs
parametres tels que la tension de surface du polymere (solide/liquide), la rugosité du moule et
la tension de surface polymére-moule (cf. Figure 1V- 30). Les valeurs de la RTC obtenues par
ce modele sont tres proches de celle obtenues a partir de nos mesures avec une rugosité du
moule de 3 pm et une pression de 0.6 MPa comme le montre la Figure 1V- 30 [23] (la
conductance est I’inverse de la résistance).
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Figure 1V- 30 : Evolution de la conductance (1/RTC) a I’état fondu d’un polypropyléne injecté a différentes pressions
pour différentes valeurs de rugosité du moule [23]

IV. Conclusion partielle

Dans ce chapitre, nous avons montré la faisabilit¢ d’élaboration des composites
thermoplastiques & basse pression via un procedé RTM. A partir de notre moule instrumenté
par les deux capteurs de pression, nous avons pu analyser I’écoulement du polymere fondu
durant la phase de remplissage. La vitesse de I’écoulement a été estimée a 2 mm/s. Le taux de
cisaillement maximum a été estimé, a partir de la vitesse de I’écoulement entre les fibres et
entre les méches (considérée comme identique), & 700 s* entre les fibres et & 82 s* entre les
méches. A partir de I’évolution de la viscosité de cisaillement en fonction de la vitesse de
cisaillement étudiée par 1’entreprise Solvay, nous remarquons que I’écoulement de la matrice
PA 66 (F) durant I’injection se situe sur le plateau newtonien.

Dans un second temps, a partir des mesures de I’évolution de la vitesse de refroidissement a
cceur (entre meches) de pieces composites apres plusieurs temps de maintien, et pour trois taux
de fibres, nous avons constaté que la température de début de cristallisation est observée dans
tous les cas a 242°C. Puis, a partir de deux micro-thermocouples d’un diameétre de 25 um,
installés entre les fibres et entre deux meches, la température de debut cristallisation a été
observée a 240°C entre les méches et a 237 °C entre les fibres. Ce petit décalage peut étre la
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conséquence de confinement de la matrice entre les fibres. Ces résultats expérimentaux ont été
compares dans le chapitre 111 (Figure 111-55) avec des mesures obtenues par une simulation
numérique ou la température de cristallisation est également observée a 242 °C, sachant que, le
code numérique ne prend pas en compte ni 1’effet de confinement ni celui du cisaillement. Cela
nous permet de conclure que la cinétique de cristallisation, dans le cas de notre polymere, n’est
que peu influencée par le cisaillement et/ou la nature (rugosité, ensimage) des fibres.

Finalement, la RTC a été estimée expérimentalement a partir de la densité de flux mesurée par
le capteur de flux et des températures pariétales du moule et de la piéce. Lorsque la matrice
PA66 (F) est encore a 1’état fondu, la RTC a une valeur proche de 2.5 10 m2.K/W, ce qui est
proche des valeurs obtenues dans la littérature. Durant le refroidissement sa valeur moyenne
augmente jusqu’a 7 10 m2.K/W a cause de la diminution de la pression dans le moule et de la
surface de contact, due a la diminution du volume spécifique de la matrice.
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Conclusion générale et perspectives

L’objectif industriel de ces travaux de thése était I’élaboration de piéces composite a matrice
thermoplastique a 1’aide des procédés d’injection LCM. Une nouvelle formulation de
polyamide 66 haute fluidité a été développée par la société Solvay pour permettre
l'imprégnation du renfort a basse pression. Ce travail de thése s’inscrit dans ce contexte avec
pour objectif scientifique de mieux comprendre les problemes des transferts thermiques couplés
a la cristallisation en conditions réelles, I’influence du confinement de la matrice par le renfort
fibreux sur la cristallisation et pour déterminer les retraits thermique et de cristallisation durant
la phase de refroidissement.

Aprés une bréve introduction, nous avons dressé un état de 1’art des technologies LCM. Dans
ce domaine, la transposition du procédé RTM aux composites thermoplastiques ouvre de
nouvelles perspectives en terme de propriétés des pieces finales, ainsi qu’un véritable challenge
pour la maitrise de leur mise en forme avec un procédé qui ne leur était jusque-la pas associé.
L’¢tude des transferts de chaleur pendant la phase de refroidissement est délicate, en raison du
couplage qui existent entre les transferts de chaleur et la cristallisation qui est-elle fonction des
conditions de mise en ceuvre. Les propriétés thermophysiques de la matrice thermoplastique
dépendent également de la température et se modifient lors du changement d’état, elles ont donc
été finement caractérisées. Durant la solidification, la diminution du volume spécifique de la
matrice génere des contraintes résiduelles dues aux retraits thermique et de cristallisation ce qui
déforme la piece finale et/ou génére des microfissurations entre les fibres et la matrice. La
maitrise du champ thermique est essentielle, puisque la qualité des piéces produites et la
cadence de production sont directement impactées par la maitrise de ces phénomenes physico-
mécaniques.

Le deuxieme chapitre de cette étude est dédié a la caractérisation de la cinétique de
cristallisation isotherme de la nouvelle génération de polyamide 66 développée spécialement
pour 1’¢laboration de piéces composites via un procédé RTM. Cette cinétique est étudiée sur
une large gamme de température. Cette nouvelle génération de PA 66 contient du phénol
formaldéhyde pour modifier sa structure chimique, ce qui améliore ses performances
mécaniques et conduit & de nouvelles propriétés souhaitables telles que 1’amélioration de la
température de transition vitreuse, la limitation de la reprise en eau et la diminution de la
viscosité. Pour pouvoir caractériser les paramétres de la cinétique au sens d’Avrami dans la
gamme de température [100-220 °C] une DSC Flash a été employée. La vitesse de
refroidissement et la vitesse de chauffe peuvent atteindre 10 000 K/s ce qui nous a permis de
caractériser la cinétique de cristallisation isotherme entre100 et 220 °C. Dans la gamme de
température [230-235 °C] une DSC classique a été employée pour caractériser la cinétique de
cristallisation. La comparaison de 1’évolution du temps de demi-cristallisation et du coefficient
d’Avrami obtenus par ces deux instruments a permis de mettre en évidence la cohérence des
résultats obtenus ainsi que leurs complémentarités. La forme de cloche inversée du temps de
demi-cristallisation est cohérente avec la théorie, avec un minimum situé a environ 170 °C.

Nous avons montré que la valeur de I’exposant d’ Avrami passe de 2 a 3 avec |’augmentation
de la masse de I’échantillon en DSC Flash, démontrant ainsi qu’une masse minimale est
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nécessaire pour étre représentative de la cristallisation d’un polymeére plus massif. L’écart de
température maximum a travers 1’épaisseur de 1’échantillon de DSC Flash a été estimé, via une
modélisation numerique de la cellule de mesure a 3.5 °C, dans le cas de la cristallisation
isotherme pour une masse de 700 ng représentative de nos conditions expérimentales. Ceci
montre que la température est relativement homogéne dans I'échantillon. Les vitesses de
refroidissement et de chauffage en DSC Flash ont été optimisées pour pouvoir étudier la
cristallisation isotherme de PA 66 dans la large gamme de température souhaitée. Une vitesse
de refroidissement de 6000 K/s est nécessaire pour maintenir le polymere totalement amorphe.
Durant la phase de chauffage, le processus de réorganisation/recristallisation et de fusion des
cristallites initialement formés lors de la cristallisation isotherme ont été discutés. Les effets de
la masse molaire et d’un additif sur la cinétique de cristallisation ont également été étudiés a
haute vitesse de refroidissement par DSC flash. Nous avons observé le ralentissement de la
cinétique de cristallisation avec I’augmentation de la masse molaire. Nous avons également
observé que I’additif phénol formaldéhyde ne joue pas le role d’un agent nucléant, au contraire,
puisque la vitesse de cristallisation a diminué avec I’augmentation du pourcentage d’additif.
Par contre, nous avons remarqué que 1’additif peut changer le mécanisme de nucléation et/ou
inhiber la mésophase.

Dans le troisieme chapitre, nous avons montré la faisabilité de prédire avec précision I'évolution
du champ de température et du champ de cristallisation au cours de 1’élaboration de composites
a matrice thermoplastique. Les propriétés thermo-physiques du composite et de ces constituants
ont ét¢ déterminées en fonction de la température et de I’état physique de la matrice. Le
coefficient de Nakamura Knak a été classiqguement déduit a partir du coefficient Kay afin de
pouvoir modéliser la cristallisation a une vitesse de refroidissement quelconque. L'estimation
de ces grandeurs a permis de modéliser les problémes des transferts de chaleur couplés a la
cristallisation. Les résultats obtenus avec le modele numérique ont été validés par des mesures
expérimentales effectuées sur trois dispositifs d’élaboration des pieces composites a base du
PA 66 par RTM et thermocompression en refroidissement rapide. La comparaison entre les
résultats numeériques et expérimentaux nous montre leur tres bon accord. Cela nous permet
d’affirmer la robustesse du mod¢le ainsi que la qualité de notre métrologie et des protocoles
d’estimation de parameétres employés.

Le quatrieme chapitre a été plus dédié au procédé. Nous présentons les tissus optimisés dans le
cadre du projet TAPAS pour le RTM-TP. Nous définissons le protocole expérimental que nous
appliquons pour le procédé d’injection RTM. Une vitesse ou pression d'injection faible est
nécessaire pour eviter de déformer la préforme dans la cavité moulante. A partir de capteurs de
pression disposés dans la cavité moulante nous avons pu analyser la vitesse de I’écoulement et
ainsi estimer le taux de cisaillement entre les fibres et les méches. Le taux de cisaillement entre
les fibres est estimé a environ 700 s? et 82 s entre les méches. A partir de 1’évolution de la
viscosité en fonction de la vitesse de cisaillement étudiée par 1’entreprise Solvay, nous
remarquons que les conditions rhéologiques de 1’écoulement de la matrice PA 66 (F) durant
I’injection ce situe sur le plateau Newtonien de celle-ci, ce qui montre que les macromolécules
sont toujours a 1’équilibre.

Des mesures de 1’évolution de la température a coeur de composites, durant le refroidissement,
ont été effectuées apres plusieurs temps de "relaxation”, et pour trois taux de fibres. Nous avons
constaté que la température de début de cristallisation est observée dans tous les cas a 242 °C.
Ensuite, deux microthermocouples, d’un diametre de 25 pum installés I'un entre les fibres et
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l'autre entre deux meches, situent la tempeérature de cristallisation également a 240 °C. Ces
résultats expérimentaux ont été comparés avec des mesures obtenues par le modele numérique
validé au chapitre 1ll. La température de cristallisation est également observée a 242 °C.
Sachant que le code numérique ne prend pas en compte ni 1’effet du confinement ni celui du
cisaillement, cela nous permet de conclure que la cinétique de cristallisation, dans le cas de
notre polymére et pour nos conditions de mises en ceuvre, n’est pas influencée par le
confinement et le cisaillement.

La résistance thermique de contact (RTC) piece-moule a été estimée a partir de la densité de
flux mesurée par le capteur de flux a 2.5 10" m2.K/W en phase fondue, puis elle augmente a 7
10 m2.K/W durant le refroidissement en raison de la solidification. Ces valeurs sont proches a
celles trouvées dans la littérature dans le cas d’une rugosité de moule de 3 um et d'une faible
pression d’injection (0.6 MPa).

Des perspectives plus générales a ce travail sont a envisager, comme I’étude de la
microstructure de nos piéce composites afin de visualiser la structure cristalline au plus pres
des fibres. L étude plus approfondie des comportements rhéologiques du PA 66 haute fluidité
est également un travail qu'il conviendrait de conduire afin de mieux maitriser le procédé. La
cinétique de cristallisation statique peut également étre investiguée dans un rhéometre dans des
conditions permettant d’étre représentatif de I’injection thermoplastique. D’une part, cela
donnerait des informations plus précises sur le comportement rhéologique ainsi que sur
I’influence du cisaillement sur la cinétique de cristallisation. D’autre part, cela permettrait de
corréler le temps de début de cristallisation, le temps de relaxation du polymere et le taux de
cisaillement. Zhang et Martins [1] ont travaillé sur un polyéthylene cisaillé dans un systéeme
nommé "shear DTA", constitué d’un rhéomeétre capillaire et d’un analyseur thermique
différentiel. Ce dispositif permet I'enregistrement de la contrainte de cisaillement en fonction
du temps et de la température. Ces types de mesures permettent d’avoir une bonne corrélation
entre les cinétiques mesurées par calorimétrie et celles issues d'une analyse rhéologique [1,2].

Il sera en outre intéressant de tester en injection une autre formulation de PA 66 qui génere de
la transcristallinité en milieu confiné comme celle étudiée au laboratoire CEMEF [3]. D une
part, cela permettra d’étudier I’influence du confinement sur la température de début de
cristallisation durant le refroidissement. D’autre part, nous pourrions adapter un nouveau
modeéle numérique permettant la prise en considération de cette influence lors de la
modélisation des transferts de chaleurs dans le cas de résines thermoplastiques confinées par
des fibres.

Il est également complémentaire d’effectuer une étude plus poussée sur la cristallisation dans
un milieu confiné. Cela peut étre investie par une élaboration d’un banc expérimental
permettant I’injection du polymeére thermoplastique dans des volumes de contréle ou des micro-
canaux. Le volume doit étre proche de ceux qui existent entre la matrice thermoplastique et les
fibres. On peut s’inspirer des travaux réalisés au Centre Interdisciplinaire de Nanoscience de
Marseille (CiNaM). Un systeme microfluidique polyvalent a été développé pour qu'il soit
compatible avec I'étude de la cristallisation [4]. Egalement, 1’utilisation d’un Microscope a
Force Atomique (AFM) permet la visualisation, avec une résolution nanométrique,
de la morphologie tridimensionnelle de la surface du matériau et la cartographie des propriétés
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mécaniques. Enfin, I’influence du cisaillement et du confinement sur la cinétique de
cristallisation devront étre prises en compte lors de la modélisation des transfert de chaleur lors
de I’¢laboration des composites thermoplastiques si elles sont avérées dans certaines conditions.
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Résumé

La simulation de la mise en forme des composites
thermoplastiques est indispensable pour prédire les retraits et
déformations dans une piéce thermoplastique, afin de maitriser
les propriétés de celle-ci, tout en cherchant a optimiser les
temps de cycle. Il est ainsi nécessaire de connaitre
précisément |'évolution des propriétés thermophysiques ainsi
gue la cinétiqgue de cristallisation dans des conditions
représentatives de celles rencontrées dans les procédés
industriels. Ce travail de these se concentre dans un premier
temps sur la compréhension et la quantification de la
cristallisation d'une famille de PA 66. L’étude de la cinétique de
cristallisation des PA 66 est réalisée sur une large gamme de
température a I'aide d’'un DSC Classique et d'un DSC Flash.
Ce dernier appareil permet de refroidir un échantillon de
quelques centaines de nanogrammes jusqu’a 10 000 KI/s. Les
effets de la masse molaire et d’'un additif sur la cinétique de
cristallisation ont également été discutés. Dans un second
temps, nous nous sommes intéressés a l'analyse et a la
quantification des retraits thermiques, et de cristallisation, lors
de la phase de refroidissement. L'étude (caractérisation,
modélisation et validation) du couplage fort entre les transferts
de chaleurs et la cristallisation de la matrice thermoplastique
au sein du composite a alors été menée.

Dans un troisieme temps, la modélisation des problemes de
transferts de chaleur couplés a la cristallisation a été réalisé
par un code délément fini. Les résultats obtenus avec le
modéle numérigue ont été validés par des mesures
expérimentales effectuées sur trois dispositifs d’élaboration
des pieces composites a base du PA 66 par RTM et
thermocompression en refroidissement rapide. Ces dispositif
allant d'un banc de laboratoire a un moule industriel prototype.
Enfin, une analyse fine des phénomeénes intervenants de
maniéere couplés dans le cas d'une piéce réaliste a été menée.
Ainsi l'influence du confinement et du cisaillement sur la
cinétigue de cristallisation a été discutée. Nos mesures,
comparées avec notre modele numériques nous ont montré
que le type de PA 66 étudié ne génére pas de transcristallinité
et n'est pas influencé par le cisaillement de I'écoulement lors
de remplissage. Nous avons également mis en évidence
I'évolution de la résistance thermique de contact piece/moule
au cours du cycle de mise en ceuvre et comparée celle-ci avec
des résultats issus de la littérature.

Mots clés :

Transferts thermiques, Cinétique de cristallisation,
Caractérisation des polymeéres semi-cristallins, RTM
thermoplastique

Abstract
The simulation of thermoplastic composite during
manufacturing processes is essential for predicting

shrinkage and deformation in a composite part while
seeking to optimize cycle times. For this it is necessary to
know precisely the thermo-physical properties and
crystallization kinetics under conditions representative of
those encountered in the industrial processes.

This thesis focuses initially on understanding and
quantification of the crystallization of a PA family of 66.
The study of crystallization kinetics of PA 66 is made on
large temperature range using a Classic DSC and DSC
Flash. The cooling rate could reach 10 000 K /s for a
sample that weighs a few nonogramms. The effects of
molecular weight and an additive on the crystallization
kinetics were also discussed. Secondly, we were
interested in analyzing and quantifying the thermal
withdrawals, and crystallization during the cooling phase.
The study (characterization, modeling and validation) of
the strong coupling between the heat transfer and
crystallization of the thermoplastic matrix in the composite
was then investigated.

Thirdly, the modeling of heat transfer problems linked to
the crystallization was carried out by a finite element code.
The results obtained with the numerical model were
validated by experimental measurements performed on
three devices intended to manufacture composite part
based on PA 66 using RTM and thermocompression
process. Finally, a detailed analysis of the phenomena
could produce during the manufacturing of thermoplastic-
composite was discussed. In addition the confined and
shearing effects between the resin and fibers was
investigated. The comparison between the experimental
and numerical showed that the PA 66 used in this project
do not produce a transcristallinty and is not influenced by
the shearing during filling phase. We also highlighted the
evolution of the thermal contact resistance (composite
parts/mold) during the manufacturing cycle and the results
were compared with results published on the literature.

Keywords :
heat transfer, crystallization kinetics, characterization
of semi-crystalline polymers, RTM Thermoplastic



	1-Couv
	2-Remerciements
	2-table des matières
	3-Nomenclature
	4-Introduction générale
	5-Chapitre I
	6-Chapitre II
	7-Chapitre III
	8-Chapitre IV
	9-Conclusion générale et perspectives
	10-Couv
	1-Couv.pdf
	JURY




