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RESUME / ABSTRACT v

Modélisation de la cristallisation des polymeres dans les procédés de plasturgie :
quantification des effets thermiques et rhéologiques

Résumé — En plasturgie, la maitrise de la régulation thermique des outillages apparait aujourd’hui
comme une des composantes essentielles de I’amélioration de la productivité des procédés et de la
qualité des produits. S'inscrivant dans le contexte du développement d’outils numériques dédiés a
I'optimisation de la « fonction refroidissement » des outillages, ce travail répond a deux besoins. Le
premier est la nécessité de disposer d'un modele précis du comportement thermique des polymeres
semi-cristallins au cours du refroidissement et de l'influence de cette phase sur la microstructure du
matériau, conditionnant ses propriétés finales. Un modele numérique de la cristallisation d’un
polymere soumis a un écoulement anisotherme est développé. Le 1¢r invariant du tenseur des extra-
contraintes, représentatif du comportement rhéologique viscoélastique du matériau, est considéré
comme la force motrice d'une germination additionnelle s’ajoutant a la germination induite par la
thermique. La croissance de ces germes est décrite par deux systemes d’équations de Schneider. Le
modele est ensuite appliqué la cristallisation d’un polypropyléne isotactique dans un écoulement de
cisaillement (écoulement de Couette). Les effets thermiques et rhéologiques sur la cristallisation sont
alors quantifiés en termes d’accélération de la cinétique et de répartition morphologique finale (type,
densité et tailles moyennes des cristallites). D’autre part, I'optimisation des performances thermiques
des outillages fait appel a des techniques de mesure du transfert de chaleur précises, fiables et
adaptées aux contraintes du procédé, dans le but d’alimenter et de valider les simulations
numériques. Une technologie innovante d’instrumentation thermique est mise en ceuvre sur un moule
d’injection, sous forme d’un insert fluxmétrique, afin d’évaluer localement les transferts de chaleur
entre le polymere et 1'outillage. L’influence des conditions d’injection sur la réponse du capteur est
analysée. Les « signatures thermiques » du procédé ainsi obtenues permettent de valider un modele
simplifié des transferts thermiques lors de la phase de refroidissement.

Mots-clés : thermique, plasturgie, polymeére semi-cristallin, rhéologie, cristallisation induite par
I'écoulement, probléme inverse

Crystallization modeling in polymer processing: quantification of the thermal and
rheological effects

Abstract — In polymer processing, control of thermal regulation appears as one of the most relevant
ways to increase the productivity of processes and to enhance the quality of products. In the
framework of the development of numerical tools dedicated to mold cooling optimization, the
purpose of this work is twofold. Firstly, in order to describe the thermal behavior of semicrystalline
polymers during the cooling stage and the influence of this stage on the material’s final microstructure
and properties, a numerical model of crystallization under nonisothermal flows is developed. The 1st
invariant of the extra-stress tensor, resulting from the viscoelastic behavior of the polymer, is
considered as the driving force of flow induced nucleation added to the thermally induced nucleation.
The growth of the nuclei is described by two sets of Schneider equations. The model is then applied to
the nonisothermal crystallization of an isotactic polypropylene in a shear flow configuration (Couette
flow). Thermal and rheological effects on crystallization are quantified in terms of kinetics
enhancement and final morphological distribution (type, density and average size of crystallites).
Secondly, the heat transfer measurement techniques used for mold cooling optimization must be
accurate, reliable and compliant with the constraints of the process. A new thermal instrumentation
technique is implemented and tested as a heat flux sensor integrated to a mold insert. The aim is to
evaluate the local heat transfer between the polymer and the mold wall. The influence of the process
parameters on the sensor response is analyzed. The “thermal footprints” of the process are used to
validate a simplified heat transfer model of the cooling stage.

Keywords: heat transfer, polymer processing, semicrystalline polymer, rheology, flow induced
crystallization, inverse problem
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Introduction

Le Lapin Blanc mit ses lunettes. « Par ot dois-je
commencer, s’il plait a Votre Majesté ? » demanda-t-il.
« Commencez par le commencement, » dit gravement le Roi,
« et continuez jusqu’a ce que vous arriviez a la fin ; la vous
vous arréterez. »

LEWIS CARROLL,
Aventures d’Alice au pays des merveilles.

Dans un contexte économique marqué par la globalisation, I'arrivée dans le secteur
plasturgie de nombreux acteurs — aussi bien moulistes que transformateurs — issus des
pays émergeants a contribué a une forte intensification de la concurrence et une fragilisation
de la filiére francaise.

L’exemple des moulistes chinois est frappant : la plupart d’entre eux annoncent des tarifs
inférieurs de 50 % a ceux d’une fabrication locale conventionnelle!, avec des délais
généralement plus courts. Un fabricant de produits électroniques spécialisé dans
I'outsourcing asiatique? précise ces chiffres : I'économie réalisée peut aller de 35 % pour
I'achat de moules dits «d’export» (sociétés européennes ou américaines réalisant la
fabrication en Chine selon des standards de qualité élevés) jusqu’a 70 % lorsque le prestataire
chinois prend en charge 1'ensemble du processus de production, de la conception du produit
a la fabrication des séries de pieces.

Ces faibles cofits sont rendus possibles essentiellement grace a une main d’ceuvre abondante
et peu onéreuse, autorisant non seulement une productivité horaire élevée, mais aussi une
diminution de la complexité et de la précision des outillages. En effet, les opérations
manuelles de reprise / finition (dont le cofit serait prohibitif dans les pays a haut revenu)
peuvent étre multipliées sans difficulté, réduisant ainsi le besoin d’automatisation?.
Malheureusement, les tarifs les plus bas sont obtenus avec des risques accrus de faible
qualité, de non-respect des délais, de difficultés de communication (éloignement, barrieres
linguistique et culturelle) et de support technique défaillant voire inexistant, générant bien
souvent des colits supplémentaires pour le client. En bref, dans le monde de la plasturgie low
cost, le meilleur cotoie souvent le pire.

! Voir par exemple les pages FAQ de http://www.kenmold.com ou http://www.salkarinc.com (sites consultés le
22/04/2010)

2 http://www.titoma.com.tw

3 D’apres K. Kanbara, président de la Southern California Section of the Society of Plastic Engineers
(http://www .squidoo.com/PlasticInjectionMoldsFromChina, site consulté le 22/04/2010)
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Figure 0.1 Plasturgie en Chine!: fabrication d’empreintes par usinage conventionnel ;
opératrices sur presse a injecter.

Compte tenu de ces inconvénients, la production locale peut toujours représenter un choix
pertinent, a condition qu'une démarche globale d’amélioration de la compétitivité a moyen
et long terme soit engagée par les différents acteurs de la filiere. Ceci est encore plus vrai
lorsque le produit est une piece « technique », cotiteuse, difficile a réaliser et nécessitant un
travail important de conception et de mise au point du procédé de fabrication.

Les gains de compétitivité pouvant difficilement se faire sur la main d’ceuvre, ce sont les
performances du procédé qui en constituent la principale marge d’amélioration. Cette notion
de performance recouvre deux aspects: la productivité, liée aux temps de cycle de
fabrication, et la qualité, génératrice d’économies par la réduction du pourcentage de non-
conformes et des temps de réglage.

Dans un outillage d’injection, une des fonctions essentielles en regard de la performance, et
pourtant souvent reléguée au second plan des priorités lors de la conception, est le
refroidissement. En effet, les fonctions alimentation et éjection du moule étant mises en
place, et compte tenu des contraintes technologiques liées aux procédés d'usinage, il ne reste
généralement que tres peu de liberté au concepteur pour le tracé des circuits de régulation
thermique.

Pourtant, la phase de refroidissement d’une piece injectée représente environ 80 % de la
durée totale du cycle: méme minime, tout gain de temps sur cette étape améliore
sensiblement la productivité. De plus, elle influence grandement les propriétés finales du
matériau solidifié : de nombreux probléemes de qualité (gauchissement, retrait différentiel,
retassures, bulles d’air) sont dus a une inhomogénéité du refroidissement, traduisant une
conception inadéquate du systeme de régulation thermique (figure 0.2).

Le projet OSOTO

Prenant appui sur ce constat, le projet OSOTO (Outils de Simulation pour 'Optimisation de
la Thermique Outillage) a pour objectif de mettre a disposition des plasturgistes et moulistes
des technologies logicielles et matérielles permettant d’optimiser la fonction refroidissement
des outillages, leur donnant ainsi un avantage concurrentiel sur les industriels limités aux

1 Société Salkar Inc. (www.salkarinc.com, consulté le 22/04/2010)
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technologies standards. Le projet, labellis¢ Pole de Compétitivité Plasturgie Rhone-Alpes
« Plastipolis », est piloté par le Pdle Européen de Plasturgie et regroupe un mouliste
(Cogémoule), des plasturgistes et équipementiers automobiles (Simop S3I, Plastic Omnium
Auto Exterior), une SSII (CS Communication & Systeémes) et des laboratoires universitaires
(Laboratoire de Thermocinétique de Nantes LTN, Centre de Thermique de Lyon CETHIL).

T
h,gauchissemgnt ~

~

|
|
|
|
1
I
|
I
1
I

.l
Figure 0.2 Défauts liés a la phase de refroidissement sur des piéces injectées :
gauchissement! (déformations dues a un retrait hétérogéne de la matiére) et retassure?
(manque de matiére dans une zone massive d{i a un retrait plus important a la surface
qu’a ceeur)

L’optimisation de la fonction refroidissement s’appuie nécessairement sur d’importantes
innovations concernant les méthodes de conception et de fabrication de 1’échangeur
thermique que représente I’outillage.

Les nouvelles technologies de fabrication rapide comme le frittage laser de poudres
métalliques® permettent la réalisation de circuits de refroidissement aux formes complexes,
inenvisageables par les procédés d'usinage conventionnels. Basés sur ’approche « conformal
cooling », la géométrie et le positionnement des canaux dans lesquels circule le fluide de
refroidissement suivent de pres les formes de la piece (figure 0.3). Le mouliste n’est ainsi
plus limité aux traditionnels canaux rectilignes et de section circulaire constante. Ces
technologies sont adaptées aux empreintes de faibles dimensions ou bien aux éléments de
moules rapportés (inserts, noyaux) destinés au refroidissement de petites zones de la piece
posant des problemes d’évacuation de la chaleur (points chauds).

Pour exploiter au mieux ces nouvelles possibilités, les innovations du coté des procédés
doivent impérativement s’accompagner d’outils logiciels orientés métier, assistant le
concepteur au cours de la phase de design des circuits, afin de répondre a la problématique
suivante : définir, pour une application donnée, le systeme de refroidissement optimal.

Mais qu’est-ce que le systéeme de refroidissement optimal ? Plusieurs objectifs élémentaires
(et souvent incompatibles) permettent de le préciser. Il peut s’agir du systeme de

1 www.si.ens-cachan.fr (site consulté le 22/04/2010)

2 www.reblingplastics.com (site consulté le 22/04/2010)

3 Procédé suivant lequel I'outillage est construit couche par couche a partir d’'un modele CAO, par dépot et fusion
sélective de poudres métalliques au moyen d'un faisceau laser. Aussi appelé DMLS (Direct Metal Laser
Sintering).
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refroidissement qui minimise le temps de cycle. Cet objectif implique des cinétiques
thermiques les plus rapides possibles, qui engendreront des gradients de température
importants, i.e. un refroidissement hétérogene pouvant entrainer des problemes de qualité.
De plus, dans le cas des polymeres semi-cristallins, la cinétique thermique a un impact
important sur la microstructure du matériau et sur ses propriétés mécaniques.

Figure 0.3 Exemples d’outillages avec circuits de refroidissement de géométries
complexes, de type conformal cooling?, pour des applications de packaging et automobile.

La recherche du systeme de refroidissement optimal doit donc intégrer des objectifs de
qualité qui peuvent se traduire en termes de gradients de température et de cinétique
thermique cibles, en un point ou une zone donnée de la piece, a un instant donné ou sur une
partie du cycle. Le critere a optimiser sera alors une combinaison de ces objectifs
élémentaires, dans le but de tendre vers le meilleur compromis productivité — qualité.

Afin de rompre avec l'approche directe traditionnelle de type « essai-erreur » qui consiste a
simuler une configuration puis a vérifier si chaque objectif est respecté (une démarche
itérative longue et fastidieuse), le projet OSOTO vise a développer un outil de simulation
numérique basé sur l'approche inverse du refroidissement optimal : a partir du critere
formulé, le logiciel calculera les flux de régulation thermique optimaux et proposera a
I'ingénieur plasturgiste un ou plusieurs tracés de circuit de refroidissement permettant
d’obtenir ces flux. Le processus de conception s’en trouvera simplifié et accéléré, et le time to
market réduit.

Les objectifs de la these

Dans le cadre du projet OSOTO et celui, plus général, de la prédiction par simulation
numérique des propriétés mécaniques en relation avec le procédé de mise en forme, nos
travaux ont porté sur deux aspects : modélisation et expérimentation

1) La modélisation de la cristallisation, et plus particulierement, la quantification de l'influence
respective de la thermique et de I'écoulement

Le développement d’outils de simulation tenant compte des criteres de qualité de piece
nécessite un modele précis du comportement thermique du polymere au cours du

! www lasercusing.nl (consulté le 22/04/2010)
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refroidissement et de l'influence de cette phase sur la microstructure du matériau. En
particulier, pour les thermoplastiques semi-cristallins, un fort couplage existe entre les
sollicitations thermomécaniques appliquées au matériau et la morphologie cristalline
obtenue apres refroidissement, qui conditionne ses propriétés finales.

Ceci a notamment été illustré par les travaux du groupe de G. Régnier a 'ENSAM Paris
[Mendoza 2005] : il existe, dans I'épaisseur d'une piece injectée semi-cristalline, plusieurs
zones de microstructures différentes présentant des propriétés mécaniques différentes. Ici,
c’est un gradient de rigidité, plus marqué dans la direction paralléle a I'écoulement, qui est
mis en évidence (figure 0.4).
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Figure 0.4 Hétérogénéité de microstructure (observation microscopique) et de rigidité
(module d"Young orthotrope) dans la demi-épaisseur d’une plaque injectée d’épaisseur
1 mm en polypropyléne isotactique. D’apres [Mendoza 2005].

Mendoza explique que la morphologie retrouvée a une position donnée dépend des
conditions thermomécaniques auxquelles le polymere fondu a été exposé au moment de la
solidification. Ainsi, en surface, la couche dite « de peau » solidifie instantanément lors du
contact avec la paroi métallique de 'empreinte, sous un cisaillement quasi-inexistant (zone
du front de matiere, écoulement élongationnel) et une cinétique thermique extrémement
rapide : elle présente une texture a grains tres fins. La couche intermédiaire cristallise lors du
remplissage et subit un cisaillement important et une cinétique thermique modérée : on y
retrouve des fibrilles orientées dans la direction de 1’écoulement ainsi que de petits
cristallites sphériques. Cette couche présente la rigidité la plus élevée. Enfin, a coeur, le
polymere cristallise apres la solidification du seuil d’injection, a 1’état statique, sous une
cinétique thermique tres lente : la microstructure se caractérise par des entités sphériques de
taille relativement importante.

Ces résultats expérimentaux montrent bien que la cinétique thermique et I'écoulement, via le
comportement rhéologique, sont les deux moteurs principaux de la cristallisation, qu’ils
influencent chacun de fagon spécifique. De cette conclusion découle notre premier objectif,
auquel est consacrée la majeure partie de la these : proposer un modele numérique simulant
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la cristallisation d’un polymeére soumis a un écoulement anisotherme et permettant de
quantifier 1’effet respectif de ces deux facteurs en termes de cinétique et de distribution
morphologique finale : origine, densité et tailles moyennes des cristallites.

2) Le développement et la validation d'un outil de métrologie thermique des outillages

Quantifier les transferts de chaleur entre le polymere et le moule nécessite des techniques de
mesure précises, fiables, et adaptées aux caractéristiques et contraintes du procédé : temps de
réponse compatibles avec les cinétiques thermiques mises en jeu, non-intrusivité de
I'instrumentation, possibilité d’implantation dans des zones du moule difficilement
accessibles, etc.

Afin de répondre a ce besoin, une technologie innovante d’instrumentation permettant la
mesure de la température et de la densité de flux thermique en surface de 'empreinte au
cours du cycle d’injection a été développée conjointement par le CETHIL et le P6le Européen
de Plasturgie. Le second objectif de cette these concerne I'implantation et la validation de ce
dispositif fluxmétrique sur un moule test de géométrie simple, et 1’évaluation de la
sensibilité des « signatures thermiques » obtenues aux parametres du procédé. Cette étape
est indispensable avant la mise en ceuvre de la technologie sur des use-cases industriels dans
le cadre du projet OSOTO.

Le contenu de la theése

Le Chapitre 1 propose un bilan des connaissances sur la cristallisation des polymeres : apres
un rappel des mécanismes de base de la cristallisation en conditions statiques (germination
et croissance sphérolitique) et des modeles associ€és, nous ferons une synthese des
observations expérimentales relatives a la cristallisation induite par I'écoulement, aussi bien
sous ses aspects cinétiques que morphologiques. Nous passerons ensuite en revue plusieurs
approches de modélisation de ces phénomenes couplés dans le but d’en proposer une
classification et d’en dégager les avantages et les inconvénients. Cette analyse de 1'état de
I’art nous conduira alors a définir un cahier des charges auquel le modele développé dans
cette these devra répondre.

Le Chapitre 2 présente la formulation générale du modele dans le cas d'un écoulement
anisotherme incompressible. Dans un premier temps, les équations de conservation
(mécanique et thermique) et de cinétique de cristallisation seront formulées. Nous
expliciterons alors I'approche adoptée pour modéliser 'interaction entre I'écoulement et la
cristallisation induite, ce qui nécessitera la description du comportement rhéologique
viscoélastique du polymere. Enfin, nous présenterons la méthodologie de résolution du
probleme couplé ainsi obtenu.

Dans le Chapitre 3, ce modele sera appliqué a la simulation numérique de la cristallisation
d’un polypropylene isotactique soumis a un écoulement de cisaillement entre deux parois
(écoulement de Couette). Dans cette configuration, les équations seront notablement
simplifiées. Nous présenterons alors les caractéristiques du matériau, tirées de la littérature
ou bien identifiées a partir de données expérimentales : propriétés thermophysiques,
rhéologiques, et cinétique de cristallisation. Des simulations seront réalisées pour trois types
de conditions thermiques: cristallisations isothermes, cristallisations a température
homogene et vitesse de refroidissement constante, et enfin cristallisations anisothermes. Les
résultats des simulations pour chacun de ces cas d’études seront analysés et discutés :
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contrainte viscoélastique, germination induite, répartition des types de cristallites et
microstructure obtenue (densité et tailles moyennes de cristallites).

Enfin, le Chapitre 4 est consacré a I'implantation et la validation de l'outil de métrologie
thermique sur un moule-test de plaque rectangulaire. Pour des raisons de confidentialité, on
ne trouvera pas de description de la solution technologique utilisée, mais la méthodologie
suivie pour les essais ainsi que les résultats obtenus seront présentés et discutés. En
particulier, nous montrerons l'influence des parametres d’injection sur les températures et
densités de flux surfaciques mesurées, ainsi que la validation d’'un modele simple des
transferts thermiques polymere-outillage pouvant étre utilisé, en premiere approximation
tout au moins, par les outils numériques développés dans le cadre d’OSOTO.
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Chapitre 1

Cristallisation des polymeres : état de I’art

On ne pourra bien dessiner le simple qu’apres une
étude approfondie du complexe.

GASTON BACHELARD, Le nouvel esprit scientifique

Ce premier chapitre propose une synthese des connaissances sur la cristallisation des
thermoplastiques semi-cristallins. Apres avoir situé ceux-ci dans la classification
générale des polymeres, les mécanismes de base de la cristallisation en conditions statiques
(germination et croissance) et leur modélisation seront décrits. Nous focaliserons ensuite
notre étude sur la cristallisation induite par I'écoulement. Dans une revue de la littérature,
nous évoquerons les principales observations expérimentales concernant aussi bien sur les
aspects cinétiques que morphologiques, puis nous présenterons une classification des
différentes approches de modélisation existantes. Cette analyse de l’état de 1l'art nous
permettra d'établir un "cahier des charges" et de définir les orientations pour le
développement de notre modele.

1.1. Polymeres thermoplastiques semi-cristallins

Un polymere est une macromolécule composée de longues séquences de molécules appelées
monomeres, liées chacune aux autres par des liaisons primaires, le plus souvent covalentes.
D’un point de vue structurel, les polymeres organiques sont constitués de longues chaines
carbonées sur lesquelles sont fixées des atomes ou groupes d’atomes comme 1’hydrogene ou
des groupes alkyles.

1.1.1. Classification des polymeres

Tres souvent, la classification des polymeres se fait suivant trois grands groupes :
- les thermodurcissables ;
- les élastomeres.
- les thermoplastiques ;

Les thermodurcissables sont formés de monomeres ou de groupes de monomeres liés entre
eux par un réseau tridimensionnel de liaisons chimiques formées en présence de chaleur ou
en présence d'un catalyseur. Cette opération, la réticulation, est irréversible. Les
thermodurcissables sont rigides a la température d’utilisation, et nont pas de point de
fusion. Les phénoplastes, les aminoplastes, les polyépoxydes, les polyuréthanes sont des
thermodurcissables.
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Les élastomeres, couramment appelés caoutchoucs, peuvent étre considérés comme des
thermodurcissables faiblement pontés, c'est-a-dire comportant 10 a 100 fois moins de
liaisons. Leur principale propriété est leur faible rigidité, ce qui leur permet de supporter de
tres importantes déformations avant rupture.

Enfin, les thermoplastiques représentent 80 % de la production mondiale de matieres
plastiques. Ils sont constitués de longues chaines qui perdent leur rigidité lorsqu’ils sont
soumis a la chaleur. Ce processus est réversible et permet d’envisager plusieurs cycles
successifs sans dégradation majeure. Le PVC, le polyéthylene, le polypropylene, le
polystyrene, le polyamide, le polycarbonate sont des thermoplastiques. IlIs sont répartis en
deux catégories : les amorphes et les semi-cristallins (figure 1.1).

1.1.2. Cristallisation

L’état amorphe se caractérise par la configuration de ses chaines, enchevétrées sous forme de
pelotes statistiques dans lesquelles on ne peut distinguer d’ordre a grande échelle. Cette
structure confere au polymere un aspect de liquide figé. Les caractéristiques des amorphes
sont les suivantes :

- pas de point de fusion;

- existence d'une température de transition vitreuse T;, en dessous de laquelle le
polymere est solide et rigide (état vitreux), et au dessus de laquelle son module de
rigidité chute : il est a I’état caoutchoutique ; la transition vitreuse est une transition
thermique du second ordre : elle implique un changement de chaleur spécifique, pas
d'absorption ou de dégagement de chaleur latente.

L’état cristallin est caractérisé par l'existence d'un ordre a grande échelle. Les chaines
s’agencent en ordre régulier, définissant une maille cristalline qui se répete périodiquement
dans l'espace. Des microstructures organisées apparaissent. L’état cristallin possede les
propriétés suivantes :

- existence d'une température de fusion Tn;

- volume spécifique cristallin inférieur au volume spécifique amorphe (arrangement
moléculaire plus compact) ;

- rigidité supérieure a celle de la phase amorphe.

Cependant, en raison de la présence d’irrégularités et défauts dans la structure moléculaire,
les polymeres ne cristallisent jamais totalement: coexistent alors dans des proportions
variables une phase amorphe et une phase cristalline ; on parle de semi-cristallin.

Les thermoplastiques semi-cristallins présentent deux transitions : une transition vitreuse
(température T) et une fusion (température Tw), dans le sens de la chauffe. Au cours du
refroidissement, la cristallisation est susceptible de se produire sur une plage de température
située entre ces transitions. Fusion et cristallisation sont des transitions thermiques du
premier ordre : elles impliquent un changement de chaleur spécifique ainsi qu'une
absorption ou un dégagement de chaleur latente.



Polymeres thermoplastiques semi-cristallins 13

Figure 1.1 Schématisation d'une organisation macromoléculaire
cristalline (a gauche) et amorphe (a droite).

La capacité d'un polymere a cristalliser dépend fortement de sa tacticité. Cette propriété est
évaluée selon la position des groupements portés par les carbones asymétriques par rapport
au plan du squelette carboné (figure 1.2). La forme obtenue, ou stéréoisomere, dépend du
catalyseur de polymérisation utilisé. Le polymere est alors dit :

- isotactique lorsque tous les groupements sont situés du méme c6té du plan ;

- syndiotactique lorsque les groupements sont situés alternativement d’'un c6té puis de
I'autre du plan ;

- atactique lorsque les groupements sont répartis aléatoirement.

; isotactique
! L ’ ’ ‘
L} ’ i 1 +
+

CH, CH, CH, CH, CH,
SN /SN NSNSNS
syndiotactique

r'\ l’\ : . \
H CHyCHy H H <CHyjCHy 'H CH3

CH, CH, CH, CH CH,

/SN NN/ \ / _
\ c\ c\ \ atactique

H CHa CHg CHS
Figure 1.2 Stéréoisomeres du polypropyléne. D'apres [Koscher 2001]

En général, seules les formes régulieres isotactiques et syndiotactiques peuvent former des
cristaux. La forme isotactique conduira a des taux de cristallinité plus élevés que la forme
syndiotactique. Inversement, les polymeéres dont la configuration des chaines est
encombrante ou irréguliere (par exemple les formes atactiques) ont généralement tendance a
rester a I’état amorphe, formant une structure vitreuse en refroidissant.
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1.1.3. Propriétés physiques des semi-cristallins

Les propriétés physiques d'un thermoplastique semi-cristallin sont intermédiaires a celles
d’un pur amorphe et d'un pur cristallin idéalisé (figure 1.3). Plus précisément, c’est le taux
de cristallinité qui joue en quelque sorte le rdle de coefficient de pondération entre les
propriétés des deux états. Les propriétés finales d'une piece en thermoplastique semi-
cristallin dépendent donc du taux de cristallinité atteint, mais aussi de la morphologie des
cristaux formés.
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Figure 1.3 Evolution de quelques propriétés physiques des thermoplastiques en fonction
de la température [Van Krevelen 1990].

1.1.4. Taux de cristallinité

Le taux de cristallinité (encore appelé cristallinité relative), noté o, est défini comme le
rapport de la fraction volumique cristallisée (ou simplement cristallinité absolue) X. sur la
fraction volumique cristallisable X..:

a=c (1.1)
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a varie donc entre les valeurs 0 (a 'état amorphe) et 1 (en fin de cristallisation), alors que X.,
est toujours inférieur a 1 (de 1'ordre de 0.6 a 0.7 pour le polypropylene), et dépend des
conditions de cristallisation!.

La détermination expérimentale du taux de cristallinité peut se faire par différentes
méthodes. Les plus faciles a mettre en ceuvre sont la calorimétrie différentielle a balayage
(DSC?) [Chiu et al. 1993, Schmidtke et al. 1997, Lamberti 2004] et la dilatométrie [Sherwood et
al. 1977, Luye et al. 2001, Zuidema et al. 2001]. La diffusion des rayons X est aussi
couramment utilisée [Katayama et al. 1968, Schmidtke et al. 1997]. Les entités cristallines
telles que les sphérolites peuvent étre observées en microscopie optique [Boutahar et al. 1996,
Lee et Kamal 1999, Wassner et Maier 2000], mais I'observation des constituants élémentaires
de ces entités (a I'ordre de grandeur inférieur) nécessitent des moyens d’investigation plus
lourds tels que la microscopie électronique a balayage ou la diffusion des rayons X [Ulrich et
Price 1976b, 1976a, Kim et al. 1997].

1.2. Mécanismes de la cristallisation a partir de 1’état fondu

1.2.1. Morphologies de la cristallisation statique : lamelles et
sphérolites

La lamelle cristalline, d'une épaisseur de I'ordre de 10 nm, est I'entité de base formée lors de
la cristallisation d’un polymere fondu sous conditions statiques [Carrega 2000]. Elle est
constituée d’alignements (ou conformations) de segments de chalnes macromoléculaires
présentes au sein du fondu (figure 1.4). Différents modeles existent quant aux mécanismes
de formation, et donc a la structure de ces alignements (figure 1.5). Un descriptif synthétique
de ces modeles peut étre trouvé dans [Ratta 1999] :

- le repliement aléatoire des chaines (« random reentry model », Flory) ;

- le repliement adjacent des chaines (« adjacent reentry model », Hoffman) ; d’apres ces
deux modeles, les chaines diffusent dans le fondu et se replient afin de créer des
conformations et ainsi permettre la croissance de la lamelle cristalline ;

- le modele de solidification (« erstarrungsmodell », Fischer) : selon ce modele, il n'y a
pas de diffusion importante des segments de chaines, le cristal se formant a partir des
conformations favorables existant a I'état fondu.

Le sphérolite® (figure 1.6) est la plus grosse entité de microstructure formée lors de la
solidification d'un polymere semi-cristallin a partir de I'état fondu. Son ordre de grandeur
est le micron. C'est un agglomérat approximativement sphérique constitué de lamelles
monocristallines radiales, séparées par des zones amorphes.

Le mécanisme de formation supposé est représenté sur la figure 1.7 : apres germination
(homogene ou hétérogene), les lamelles cristallines s’empilent tout en continuant a croitre

! Notamment de la cinétique de refroidissement imposée au polymere fondu lors de la cristallisation. Pour un iPP,
Fulchiron et al. [Fulchiron et al. 2001] ont obtenu pour un refroidissement a 1 °C/min une cristallinité absolue de
68 %, alors qu’a 40 °C/min, elle n’était plus que de 57 %.

2 Differential Scanning Calorimetry

3 Dans la littérature francophone traitant de la cristallisation des polymeéres, ce terme est toujours employé au
masculin.
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linéairement ; la microstructure évolue alors vers une forme sphérique par courbure et
disposition en éventail des cristallites [Benard et Advani 2003].

La croissance des lamelles se fait essentiellement par repliement et dépot des chaines
macromoléculaires au sein de la méme lamelle cristalline, mais une méme chaine peut aussi
appartenir a plusieurs lamelles cristallines adjacentes. Dans ce cas, elle comporte des
portions dans la phase amorphe. Ceci explique que, contrairement aux systemes constitués
d’atomes ou de petites molécules, les matériaux polymeres ne peuvent en général pas
atteindre la cristallinité totale (sauf dans le cas des monocristaux formés en solution), car cela
nécessiterait un réarrangement trop important des chaines. En raison de la présence de ces
zones amorphes interlamellaires, les sphérolites sont par nature des entités semi-cristallines.

Apres formation, chaque sphérolite continue a grandir selon une géométrie sphérique
jusqu’a entrer en contact avec un sphérolite voisin. (impingement). Il se crée alors une
interface rectiligne et la croissance se poursuit en utilisant le volume amorphe disponible
(figure 1.8).

(a)

Figure 1.4 a) Conformation de chalnes a I'état fondu - b) Alignement de conformations

n.a ﬂ L ’] ﬂﬁmﬂnﬂnﬁﬂﬁmﬂqq
q alalasanany f‘]
r] Mannnn l’]
fﬂ ity
a) repliement aléatoire b) repliement adjacent

Figure 1.5 Modeles de repliement des chaines macromoléculaires
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cristallite =
lamelle a chaine
repliées

zone amorphe
interlamellaire

liens interlamellaires
enchevétrés

Figure 1.6 Schématisation d'un sphérolite, formé de lamelles a chaines repliées

%—:—e—-—u

Empilement

de lamelles .
Axialite (ou

cylindrite)

Sphérolite
naissant

Figure 1.7 Premiers stades de la formation d'un sphérolite.
D’apres [Benard et Advani 2003].

1.2.2. Autres conditions de cristallisation

Dans des conditions de cristallisation non-statiques, d’autres microstructures sont
susceptibles d’apparaitre (figure 1.9). On peut citer les monocristaux de taille macroscopique
(cristallisation a partir d'une solution diluée), les cristallites a micelles frangées
(cristallisation sous tres haute pression), les cristallites a chaines étirées ou la structure dite
« shish-kebab » (cristallisation sous déformation). Ce dernier cas sera abordé en détail dans le
paragraphe 1.4.3, consacré a I'influence de I’écoulement sur la morphologie cristalline.

Le processus de cristallisation conduisant aux microstructures présentées comporte plusieurs
étapes: germination, croissance, et enfin transformations secondaires (perfectionnement,
vieillissement). Elles sont toutes activées par le franchissement de « barrieres d’énergie
libre ». Or, sous conditions statiques, ces barrieres d’énergie libre dépendent a la fois de la
température de fusion thermodynamique et du degré de surfusion.
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Figure 1.8 Croissance de sphérolites dans un polyéthylene a différents instants apres le
début de la cristallisation. Micrographies optiques en lumiere polarisée.
D'apres [Barham et al. 1982].

b) Schématisation de la structure « shish-kebab »

a) Schématisation de cristallites a micelles frange

Figure 1.9 Autres exemples de microstructures cristallines

1.2.3. Température de fusion thermodynamique et surfusion

Pour un systéeme thermodynamique, la température de fusion thermodynamique (ou «a
I’équilibre ») Tw° est définie au point d’intersection des courbes d’enthalpie libre du solide et
du liquide. Dans le cas d'un polymere semi-cristallin, ce point se situe a l'intersection des
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courbes d’enthalpie libre du cristal parfait de dimensions infinies et du matériau amorphe
(figure 1.10).

Or, le solide réel est semi-cristallin, et en dessous de T la phase amorphe est présente en
proportion importante et se trouve hors équilibre. De plus, les polymeres cristallisant en
lamelles de faible épaisseur, les effets de surface ne sont plus négligeables devant les effets
de volume et doivent étre pris en compte [Hoffman et Weeks 1962].

Pour ces raisons, I'enthalpie libre du polymere solide réel est supérieure a celle du cristal
parfait. Il en résulte que la température de fusion Tw du polymere réel est inférieure a la
température de fusion thermodynamique du cristal. D’apres certains auteurs [Wunderlich
1976], ceci explique partiellement la présence de reliquats cristallins dans le fondu lorsque la
fusion du polymere a eu lieu en dessous de Tu’, jouant le role de germes lors d’une
cristallisation ultérieure (germination hétérogene).

Le degré de surfusion (ou plus simplement « surfusion ») est alors défini en un point donné
comme l'écart entre la température de fusion thermodynamique et la température courante
du systeme en ce point :

AT=T°-T (1.2)

______ solide réel
%cristal parfait

phase amorphe

A

AT

A
v

T Tn T T

Figure 1.10 Enthalpie libre d'un polymere semi-cristallin et température de fusion
thermodynamique

1.2.4. Germination

De nombreux facteurs influencent le processus de germination : la température, la présence
d’impuretés, d’agents nucléants, ou encore l'application de contraintes mécaniques
(écoulement, pression). 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 : en conséquence du
second principe, toute évolution spontanée d'un systeme 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 T» la phase cristalline (solide) est plus stable que la phase fondue
(liquide), et inversement au dessus de T« (figure 1.10).

La formation d'un germe résulte de deux mécanismes antagonistes du point de vue
énergétique :
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- une variation d’enthalpie libre Agv associée a la transformation d"un volume de fondu
en cristal. Ce terme est proportionnel au volume du germe, et il est d’autant plus
négatif que la surfusion AT est plus grande ;

- 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 systeme lors de la germination, qui s’écrit :
Ag=Ag, +Ag; (1.3)
passe donc par un maximum.

Afin de fixer les idées, intéressons-nous au cas simple de la formation d’un germe sphérique
(un seul parametre dimensionnel : le rayon R). La variation d’enthalpie libre est représentée
sur la figure 1.11. 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
systeme. 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 1.11 montre
également que plus la surfusion AT est importante, plus le rayon critique est faible, i.e. plus la
germination est statistiquement favorisée.

Ags oc R?

;UV

. AT croissant (< Ty)
R(Ty)

AQ(T))
Ag(Ty)

AgT)exc R

Figure 1.11 Enthalpie libre de formation d'un germe sphérique

Dans le cas d'un germe non-sphérique, le raisonnement qualitatif reste identique, mais avec
plusieurs parametres dimensionnels. On peut ainsi comprendre que la variable qui gouverne
la vitesse de germination est la surfusion.

1.2.5. Croissance

La formation de germes et le dépot de nouveaux segments de chaines sur les substrats ainsi
créés constituent le mécanisme de germination et croissance. Ce mécanisme comprend trois
phases, décrites ci-apres.
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e Germination primaire :

Il s’agit de la formation d'un germe stable a partir du fondu, de fagon hétérogene (dépot
d'un segment sur un substrat préexistant: résidu de catalyseur, impureté, reliquat
d’organisation cristalline préexistante) ou homogene.

¢ Germination secondaire (figure 1.12 (a)) :

Elle correspond au dépdt d'un segment sur la surface du substrat afin de débuter une
nouvelle couche. Elle est par nature hétérogene.

e Germination tertiaire (figure 1.12 (b)) :

C’est le dépot d’un segment au creux d'une « marche » formée par un substrat et un germe
secondaire ou tertiaire (complétion d"une couche). Elle est également hétérogene.

direction de croissance di (a) (b)
la lamelle

- nouveau segment de
A ey e chaine

— < substrat

Figure 1.12 Germinations secondaire et tertiaire

Il est donc aisé de comprendre que les enthalpies libres de formation de ces différents types
de germes ne sont pas égales. Pour une méme énergie de volume, plus l'aire de l'interface
cristal-liquide a former sera importante, plus la germination sera difficile. Ainsi, un germe
primaire sera moins probable qu'un germe secondaire et, a plus forte raison, qu'un germe
tertiaire.

La théorie de Lauritzen et Hoffman (réactualisée récemment par Hoffman et Miller
[Hoffman et Miller 1997]) a mis en évidence différents régimes de croissance selon
I'importance relative de la vitesse de dépot des germes secondaires vi et de la vitesse de
complétion des couches cristallines v; :

- régime I (figure 1.13 (a)) : vi << vj, chaque couche cristalline est complétée avant le
dépot d'un nouveau germe secondaire ;

- régime II (figure 1.13 (b)) : vi = vj, la croissance des lamelles se fait simultanément
dans le sens de la largeur et dans le sens de la longueur ;

- régime III (figure 1.13 (c)) : vi >> vj;, la croissance se fait essentiellement par dépot de
nouveaux germes secondaires.
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Figure 1.13 Les 3 régimes de croissance d'une lamelle cristalline

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 :

Ag Ag
G — G -ex — t - ex — 1.4
’ P[ R'T} p{ kB'T:| .
terme de diffusion terme de croissance

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 caractéristique de
déplacement des chaines vers les surfaces des lamelles cristallines en croissance. R est la
constante des gaz; Ag: est I'énergie d’activation gouvernant le déplacement, pouvant étre
exprimée par une loi semi-empirique :

Ag, =—— (1.5)

ou U est 'énergie d’activation apparente du mouvement des macromolécules, et T, est la
température a laquelle tout mouvement est rendu impossible. Généralement :

T, =T, -30 (1.6)

Le second facteur exponentiel correspond au dépot des germes a la surface de la lamelle en
croissance. Dans ce terme de croissance, ks est la constante de Boltzmann, et Ag™ est la
variation d’enthalpie libre critique associée au dép6t d’un germe (secondaire ou tertiaire) sur
le substrat. Ag" s’écrit en fonction de 1’énergie libre d’interface cristal/fondu o, de I'énergie
libre des surfaces de repliement du cristal o, de 'épaisseur moléculaire bo, et de 1'énergie
libre de transition Ag: :

. _]'-bo'a-o-e

Ag
Ag,

(1.7)

j est un entier qui dépend du régime de croissance (j = 4 pour les régimes I et III, j = 2 pour le
régime II).

En introduisant la constante Kj :
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:]'.bo.g.ge.T/E

Y

K

. p (1.8)

avec Al enthalpie de fusion par unité de volume, on obtient finalement I'expression de
Hoffman-Lauritzen couramment utilisée :

—u* -K,
G :GO eXplwleXp{m} (19)

ou AT = T — T est la surfusion et fun facteur correcteur pour la variation de l’enthalpie de
fusion en fonction de la température:

2T

= 1.10
= (1.10)

L’expression de Hoffman-Lauritzen se traduit par une forme de courbe en cloche pour
G(T) (figure 1.14) : a faible surfusion (cest a dire pour T ~ T ), la « force motrice » qui régit le
dépot de nouvelles chalnes sur le substrat est tres faible, et le terme de croissance tend vers
0. De méme, a surfusion élevée (c’est a dire T =T ), le matériau est proche de I'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.

G

A

Gmax

Ts Te max T o T

Figure 1.14 Vitesse de croissance cristalline selon la théorie de Lauritzen et Hoffman

La température Tema, qui correspond au maximum de la vitesse de cristallisation Gmax, est de
I'ordre de (T; + Tw’) / 2. La valeur de Gmax dépend fortement du polymere: pour le
polypropyléne, Guex est de I'ordre de 20 um/min, alors qu’elle peut atteindre 6000 pm/min
pour le polyéthylene.

1.2.6. Cristallisation secondaire

Les processus secondaires prennent de l'importance au cours des derniers stades de la
cristallisation (par exemple, apres le contact entre les sphérolites). Toutefois, la limite entre
cristallisation primaire et cristallisation secondaire est toujours discutée. Ces processus
peuvent se manifester sous la forme d’épaississement de lamelles cristallines [Marand et
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Huang 2004], d’affinement de cristaux existants [Schultz et al. 1980] ou encore de formation
d’empilements lamellaires secondaires dans les régions amorphes inter-sphérolites [Verma et
al. 1996].

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 ([Lu et Hay 2001] pour le PET, [Ren et al. 2004] pour le PA 6.6 (nylon)). A
contrario, pour le polypropylene isotactique (iPP), Kolb et al. [Kolb et al. 2001] ont observé 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. Dans le cas des polymeres présentant plusieurs formes cristallines
(polymorphisme), la cristallisation secondaire peut influencer la proportion de chaque phase
et donc les propriétés finales du polymere (mécaniques, optiques).

1.3. Cinétique globale de cristallisation

Les modeles globaux de cinétique de cristallisation permettent de calculer 1'évolution du
taux de cristallinité a tout instant en un point d’un milieu donné, connaissant certaines de ses
propriétés intrinseques (germination, croissance) et les conditions thermodynamiques
(thermiques, mécaniques) qui y regnent. Ils sont basés sur les hypotheses générales suivantes
[Koscher 2001, Poutot 2002] :

- les germes potentiels sont répartis uniformément dans le volume du matériau ;

- le volume total du matériau est constant durant la transformation (hypothese
isovolumique) ;

- les germes potentiels ne peuvent disparaitre que par activation ou absorption par une
entité cristalline en croissance (un germe absorbé ne peut plus étre activé) ;

- la géométrie de croissance des entités semi-cristalline est imposée: spheres
(croissance 3D), disques (croissance 2D) ou batonnets (croissance 1D) ;

- la cristallisation secondaire (cristallisation ultérieure et partielle des zones amorphes
situées entre les lamelles des entités semi-cristallines) n’est pas prise en compte :
ainsi, la cristallinité finale X., des sphérolites est invariante durant la transformation.
C’est une conséquence de I'hypotheése isovolumique : il ne se crée pas de volume
cristallisable en cours de transformation.

1.3.1. Théorie de Kolmogoroff
1.3.1.1. Equation générale de Kolmogoroff

Les modeles globaux utilisent une approche probabiliste (processus ponctuel de Poisson)
bien décrite par Eder et Janeschitz-Kriegl [Eder et Janeschitz-Kriegl 1997]. Le taux de
cristallinité o(f), en un point M donné et a un instant t donné, est assimilé a la probabilité
qu’a l'instant t ce point ait déja été atteint par une entité cristalline en croissance. oft) est
donc égal au complément de la probabilité P(M, t) que ce point n’ait encore été atteint par
aucune entité cristalline a f :

a(t)=1-P(M,t) (1.11)
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Or, P(M, t) est équivalente a la probabilité qu’'a ¢, aucun germe ne soit apparu dans un
ensemble de points noté Awm: et a définir en fonction de la géométrie de croissance des
cristallites (par exemple, dans le cas d'une croissance sphérolitique, Am: est une sphere

centrée sur M et de rayon R(t) = J.;G(u)du ):

P(M,t)=P[n(A,,)=0] (1.12)

n(Am,) est une variable aléatoire qui désigne le nombre d’occurrences dans l'intervalle ]0, ¢]
d'un évenement modélisable par un processus ponctuel de Poisson (ici: apparition d'un
germe), pour 'ensemble de points Awm:. Or, la probabilité de k occurrences d'un évenement
est donnée, d’apres Poisson, par :

(2

P(n,=k)= k") exp(-4,) (1.13)

ou A est 'intensité (ou parametre) du processus de Poisson. Si k = 0 (aucune occurrence), on
obtient donc:

P[n(A,,)=0]=exp[-A(A,,)] (1.14)
A(Amr) désigne l'espérance mathématique de 1'évenement « apparition d'un germe » au
temps t dans I'ensemble Awm.

Dans un volume infinitésimal dv et pendant un accroissement de temps infinitésimal dt,
I'espérance n’est autre que le nombre de germes apparus dans dv pendant df. Connaissant la

fréquence  volumique de  germination N (t) , dont la  dimension est

[L-3t1], cette espérance s’écrit donc :

A(dv,dt)M,t = N(t)dodt (1.15)
En intégrant sur I'espace et le temps, on a alors :
A(Ay, )= [ N(E)(t )t (1.16)

ou v(t,t’) représente le volume atteint a I'instant ¢ par une entité apparue a t’. En utilisant les
équations (1.11), (1.14) et (1.16), I'expression la plus générale du taux de transformation est
donc:

a(t):1—exp[—j;N(t')v(t,t')dt'} (1.17)

Géométriquement, 'espérance A(Am:) représente la fraction volumique étendue «/(t), c'est-a-
dire le volume qu’occuperaient les entités cristallines (par unité de volume) si elles pouvaient
croitre indépendamment les unes des autres en se recouvrant. Si plusieurs phases cristallines
sont présentes, il est supposé que chaque phase se développe indépendamment des autres en
partageant avec elles le volume disponible, et I’équation est généralisable :

a(t)zl—exp(—;a'j(t)J (1.18)
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t .
Dans le méme ordre d’idées, la quantité ION (t')dt correspond a une densité fictive de

germes activés et ne prend pas en compte le fait qu'une nouvelle germination se produise en
un point déja cristallisé, ce qui est physiquement exclu. La densité réelle de germes est
exprimée par [Eder et Janeschitz-Kriegl 1997]:
t .
Ne(t)=[ N(t)[1-a(t)]ar (1.19)

Dans le cas particulier d"une croissance sphérolitique, un germe apparu a t' possede a t un
rayon :

r(tt) =] G(u)du (1.20)

ou G(u) est la vitesse de croissance cristalline a l'instant u. Le volume a t atteint par ce germe
s’écrit donc:

3

o (t4) =2 | [/ G (u)au | (1.21)

et le taux de transformation :

a(t)=1—exp{—%I;N(t')“;G(u)duT dt'} (1.22)

L’équation (1.22) est bien connue sous le nom d’équation de Kolmogoroff [Kolmogoroff
1937]. 1 s’agit de l'expression la plus générale du taux de transformation pour une
cristallisation sphérolitique. En particulier, aucune hypothese supplémentaire n’est faite sur
les lois de germination et de croissance. Néanmoins, afin de faciliter '’analyse de données
expérimentales, il a été proposé des simplifications de cette équation pour des conditions
particulieres.

1.3.1.2. Cas particuliers
Pour le cas isotherme, Avrami [Avrami 1939, 1940, 1941] formule les hypotheéses suivantes :
- tous les germes apparaissent instantanément, a I'instant t =0 :
N(t)=N.5,(t) (1.23)
avec N. densité de germes et & fonction Dirac centrée sur t =0 ;

- la vitesse de croissance cristalline ne dépend que de la température : elle est donc
constante dans le cas isotherme :

G(t)=G, =cte (1.24)

Le taux de transformation se réduit alors a :
4 3,3
a(t)=1-exp -5 NGt (1.25)

et la densité réelle de germes :

Ni(t)=N (1.26)

c
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Tres souvent, les études expérimentales de cristallisations isothermes ont recours a la forme
suivante pour I'exploitation des mesures :

a(t)zl—exp(—Kt’”) (1.27)

K est appelée constante d’Avrami et caractérise la cinétique intrinséque de cristallisation du
matériau, alors que l'exposant d’Avrami m dépend de la géométrie de croissance des
cristallites (tableau 1.1). Dans la pratique, pour les polymeres, les valeurs de 1’'exposant m
obtenues expérimentalement sont rarement entieres. En effet, les hypotheses citées plus haut
ne sont jamais totalement vérifiées : germination mixte (hétérogene et homogene), répartition
non uniforme des germes potentiels, phénomene de cristallisation secondaire.

. Germination
Croissance " N N
hétérogeéne homogene
3 dimensions m=3 m=4
2 dimensions m=2 m=3
1 dimension m=1 m=2

Tableau 1.1 Valeurs de I’exposant d’Avrami pour différentes géométries de croissance

Plus tard, Nakamura et al. [Nakamura et al. 1972, 1973] ont généralisé le modele isotherme
d’Avrami a une évolution de température quelconque. La germination et la croissance sont
uniquement thermodépendantes et I’hypothese isocinétique stipule que les deux mécanismes
suivent la méme loi de dépendance a la température :

ﬂ =cte (1.28)
N(T)
On obtient alors :
a(t)= 1—exp[—( J';k(T)dt')mj (1.29)

L’exposant m est celui d’Avrami, défini précédemment. A une température donnée, la
fonction cinétique de Nakamura k est liée a la constante d’Avrami K par la relation :

k=K"" (1.30)
Une forme différentielle de 1'équation de Nakamura, mieux adaptée a la résolution
numérique que la forme intégrale, a été donnée par Patel et al. [Patel et Spruiell 1991] :
m-1

a(t)=m-k(T)-[1-a(t) ]| -In(1-a(t))| " (1.31)

Néanmoins, en raison de I'hypothese isocinétique sous-jacente, cette formulation ne permet
pas de représenter fidelement le processus de germination et croissance. Elle n’est donc pas
utilisable dans le but de prédire le nombre et la taille des cristallites formés.

1.3.2. Equations différentielles de Schneider (« rate equations »)

Le caractere intégral de I'équation de Kolmogoroff (eq. (1.22)) la rend difficile a coupler avec
les équations modélisant d’autres phénomenes physiques (écoulement, transferts de
chaleur), donc peu adaptée a une exploitation dans un contexte de simulation numérique.
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Pourtant, c’est la seule qui représente le processus de cristallisation anisotherme sans
hypothese  simplificatrice. Le développement dune formulation différentielle
mathématiquement équivalente a celle de Kolmogoroff s’avérait donc tres utile.

Schneider et al. [Schneider et al. 1988] ont proposé une approche dans laquelle ils dérivent
pas a pas 'expression de la fraction volumique étendue a’(t) obtenue par Kolmogoroff par
rapport au temps, en faisant apparaitre a chaque dérivation une fonction auxiliaire ¢ Ils
arrivent ainsi a un systeme différentiel du 1¢r ordre dans lequel chaque équation est de la
forme :

9. (t)=G(t)a,(t) (132)
aveci=1, 2, 3 et les conditions initiales ¢(0) = 0.

Les fonctions auxiliaires sont :

00 (0) =2 [ 50 L G )] ar 1)

avec @ le volume total étendu des sphérolites par unité de volume (on a bien
p=a’);

=4z j [ j du} dt’ (1.34)
¢ représente la surface totale étendue des sphérolites par unité de volume ;
=87 j [ j du}zt (1.35)

o est égal a 8t multiplié par la somme totale étendue des rayons des sphérolites par unité de
volume ; enfin :

=8| N(t')dt (1.36)

psest égal a 87t multiplié par le nombre total étendu de sphérolites par unité de volume. Si la
densité de germination N(t) est explicitement connue, 1'équation (1.36) peut étre dérivée a
son tour :

¢,(t)=8zN(t) (1.37)

L’équation (1.32) est particulierement intéressante pour i = 1: en la combinant avec
I’équation (1.18), on peut exprimer la vitesse de cristallisation :

(1) =2 1-exp(-0, (1)) | =G (1), ()exp(-, (1) (1.39)
et finalement :

a(t)=G(t)e,(t)(1-a(t)) (1.39)
ce qui montre que la vitesse de cristallisation a l'instant t est proportionnelle a la surface libre

réelle des sphérolites déja formés S,, =¢, (t)(l—a(t)). Ceci est en accord avec la théorie de

la germination-croissance telle que nous l'avons présentée plus haut. En effet, le dépot de
nouvelles chaines macromoléculaires se fait sur les entités cristallines déja existantes
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(germinations secondaire et tertiaire) et la germination primaire, intrinsequement, ne fait pas
augmenter le taux de cristallinité. On comprend donc que la cinétique de cristallisation suive
une évolution qualifiée de « sigmoide » (en forme de « S »):

- aux premiers instants de la cristallisation, peu de temps apres la germination, les
cristallites sont de tres petites dimensions, leur surface libre est donc tres réduite et la
cristallisation est lente ;

- lorsque les cristallites atteignent une taille importante, mais pas suffisante pour
qu’elles commencent a entrer en contact (impingement), la surface libre est maximale,
et la vitesse de cristallisation également ;

- apres l'impingement, la surface libre se réduit de plus en plus car elle est occupée par
les interfaces inter-cristallites; les possibilités de dépdt pour les chaines
macromoléculaires sont de plus en plus réduites et la vitesse de cristallisation tend
progressivement vers 0.

Ces considérations théoriques sont confirmées par les études expérimentales de
cristallisation avec suivi microscopique de l'évolution des germes, comme par exemple
I’étude de Koscher et Fulchiron. [Koscher et Fulchiron 2002] (figure 1.15).

60 -
S 50
8 407
= ]
\E "
‘»
c
e
£

] iPP, T, =140 T
5
0 3000 6000 9000 12000 15000
Temps (s)

Figure 1.15 Expérience de suivi de cristallisation isotherme en microscopie optique par
mesure de l'intensité lumineuse transmise (la variation du taux de cristallinité est
supposée proportionnelle a la variation d’intensité transmise) et suivi de la croissance des
sphérolites. D’apres [Koscher et Fulchiron 2002]

En conclusion, la formulation différentielle proposée par Schneider se révele
particulierement intéressante : son implémentation dans un code de calcul numérique est
aisée, elle est mathématiquement équivalente a 1'équation générale de Kolmogoroff et les
variables auxiliaires qu’elle fait intervenir peuvent étre interprétées en termes de
caractéristiques géométriques étendues des entités cristallines. De plus, la modification de
ces équations afin de décrire une croissance cristalline non sphérique est relativement simple.
Notre objectif étant de modéliser la cristallisation non-isotherme avec plusieurs types de
germination (thermique, induite par 1’écoulement), puis d’intégrer ce modele a des
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simulations numériques multiphysiques, notre choix se dirigera logiquement vers I'approche
de Schneider.

Les bases de la cristallisation en conditions statiques étant établies et un formalisme de
modélisation de la cinétique étant choisi, il nous faut maintenant examiner dans quelle
mesure la cristallisation est affectée par I'écoulement du polymere fondu.

1.4. Cristallisation induite par 1’écoulement : observations
expérimentales

Dans la plupart des procédés de plasturgie, le polymere fondu est soumis a des écoulements
dont I'intensité, la durée et la complexité géométrique sont plus ou moins importantes. Dans
le cas des semi-cristallins, les propriétés finales du matériau sont fortement affectées par
I'histoire thermomécanique subie par le matériau au cours de sa mise en forme. Ceci
explique que la cristallisation sous écoulement ait donné lieu a un grand nombre d’études
expérimentales.

Schématiquement, les écoulements rencontrés dans les procédés industriels se classent en
deux catégories : écoulements d’élongation et les écoulements de cisaillement. Le tenseur
taux de déformation D et le tenseur de contraintes T d'un écoulement d’élongation ont toutes
leurs composantes extra-diagonales nulles, alors que pour un écoulement de cisaillement, les
composantes extra-diagonales peuvent étre non-nulles. [Bird et al. 1987]. L’écoulement
d’élongation se retrouve en filage de fibres, en soufflage de films ou encore en injection, au
niveau du front de matiere alors que I'écoulement de cisaillement est rencontré en extrusion
et en injection (hors front de matiere). C’'est ce dernier cas qui nous intéresse ici plus
spécifiquement.

1.4.1. Panorama des techniques expérimentales

Les moyens d’étude de la cristallisation sous cisaillement sont variés: écoulements
rhéométriques ou configurations plus proches des procédés réels couplés a des méthodes
optiques (microscopie, mesure de l'intensité transmise, biréfringence) [Liedauer et al. 1993], a
des techniques de diffusion des rayons X (WAXD!, SAXS?) [Kumaraswamy et al. 1999a,
Somani et al. 2000] ou encore de diffusion de la lumiere (SALS?) [Pogodina et al. 2001].

Dans la majorité des études, un pré-cisaillement de courte durée est appliqué au début de
I’essai et la quasi-totalité de la cristallisation se déroule au repos [Liedauer et al. 1993, Somani
et al. 2000, Koscher et Fulchiron 2002]. Néanmoins, quelques expérimentateurs choisissent de
solliciter 1’échantillon en continu pendant toute la durée de la cristallisation [Wassner et
Maier 2000, Acierno et al. 2003]. Les deux techniques présentent un intérét, le choix étant
dicté par l'application industrielle envisagée. Par exemple, en injection, le polymere est
soumis a un fort cisaillement pendant un temps tres court, alors qu’en extrusion, le
cisaillement s’applique en continu, mais a des taux plus faibles.

La rhéométrie rotationnelle est de loin la méthode de sollicitation la plus utilisée,
principalement en géométries cone-plan [Vleeshouwers et Meijer 1996, Koscher et Fulchiron

1 Wide Angl e X-ray Diffusion
2 Small Angle X-ray Scattering
3 Small Angle Light Diffusion
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2002] et plan-plan [Wassner et Maier 2000, Acierno et al. 2003]. Le principal inconvénient de
cette technique est la limitation du taux de cisaillement a des valeurs de quelques dizaines de
s1. Avec la géométrie cone-plan, le taux de cisaillement ne dépend pas du rayon, en revanche
I'entrefer (lié a I'épaisseur de 1’échantillon) doit étre parfaitement maitrisé, ce qui peut étre
délicat lorsque le protocole expérimental inclut d’importantes variations de température,
donc de volume spécifique.

1.4.2. Effet de I’écoulement sur la cinétique de cristallisation

1.4.2.1. Les travaux fondateurs

L’étude de la cristallisation sous écoulement des polymeres fondus a débuté a la fin des
années 1960. Les premiers travaux d’importance sur le sujet furent ceux de Haas et Maxwell
[Haas et Maxwell 1969], qui mirent en évidence une accélération de la cinétique de
cristallisation dans un polyéthylene (PE) linéaire et un poly-1-butene (PB-1) lorsqu'un
écoulement de fluage' leur était appliqué. Ces auteurs ont également observé une
augmentation importante du nombre de germes et la formation de structures de type
colonnaire orientées dans la direction de I"écoulement.

Ces observations sont retrouvées dans la grande majorité des travaux postérieurs malgré la
diversité des dispositifs et matériaux étudiés. En particulier, plusieurs études de cinétique
globale de cristallisation par le modele d’Avrami ont mis en évidence une augmentation de
la constante cinétique k lors de l'application d'un cisaillement [Haas et Maxwell 1969,
Fritzsche et Price 1974, Ulrich et Price 1976b, Sherwood et al. 1977, Wolkowicz 1978].

Lagasse et Maxwell [Lagasse et Maxwell 1976], par des essais de cristallisation isotherme
d’un polyethylene (PE) apres cisaillement dans un rhéometre a plaques paralleles (taux de
cisaillement de 0.03 a 30 s'), ont mis en évidence l'existence d’un taux de cisaillement
critique, indépendant de la température de cristallisation, au-dela duquel le temps
d’induction? diminue. Les courbes de la figure 1.16 sont typiques des cinétiques de
cristallisation sous écoulement. On notera que dans cette étude la définition du temps
d’induction reste assez imprécise, donc les conclusions essentiellement qualitatives. Les
mémes tendances avaient été obtenues par Kobayashi et Nagasawa en utilisant un rhéometre
a cylindres coaxiaux [Kobayashi et Nagasawa 1970].

Enfin, en utilisant un rhéometre rotatif plan-plan, Wolkowicz [Wolkowicz 1978] a montré
que le principal effet du cisaillement sur le processus de cristallisation d'un poly(1-butene)
était une augmentation de la germination alors que la vitesse de croissance cristalline restait
la méme qu’en conditions statiques.

1.4.2.2. Les développements récents

Avec la disponibilité croissante des rhéometres commerciaux et d’appareils permettant
I'observation optique de l’échantillon en cours de cristallisation comme le rhéometre
Multipass [Mackley et al. 1995] ou la cellule Linkam [Mackley et al. 1999], I'étude de la
cristallisation sous cisaillement s’est fortement développée a partir des années 1990.

! C'est-a-dire : a contrainte constante

2 Dans les études sur la cristallisation, le temps d’induction est généralement défini comme le temps écoulé entre
le début de l'essai et l'instant ou la cristallisation devient observable. On comprend donc que ce temps est
fortement dépendant de la méthode d’observation utilisée, ce qui ne permet pas d’en faire un critere objectif. 11
s’agit plutot d’un repere de comparaison des différents essais pour une étude donnée.
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Figure 1.16 Diminution du temps d’induction de la cristallisation au-dela d’un taux de
cisaillement critique, pour un PE [Lagasse et Maxwell 1976]

Dans les travaux de Vleeshouwers et Meijer [Vleeshouwers et Meijer 1996], un
polypropylene isotactique est soumis a un cisaillement oscillatoire de faible amplitude (taux
de cisaillement jusqu’a 10 s?) pendant une durée t: (0 < fs < 200 s) a haute température, puis
rapidement refroidi a la température de cristallisation. L’accélération de la cristallisation est
aussi marquée que si le cisaillement avait été appliqué directement a 1'échantillon refroidi.
De plus, les rdles respectifs du taux et de la durée de cisaillement ne sont pas les mémes : un
cisaillement court mais a un taux élevé semble avoir plus d’effet qu'un cisaillement plus long
appliqué a faible taux.

Des méthodes expérimentales similaires sont employées par Bove et Nobile [Bove et Nobile
2002] pour étudier I'influence de faibles cisaillements (0.01 — 1 s™) sur des poly(1-butene) de
différentes masse moléculaires. Un facteur de sensibilité a I'écoulement est défini comme le
rapport des constantes d’Avrami k obtenues apres cisaillement et sous conditions statiques. Il
apparait que les PB-1 de hautes masses moléculaires ont une sensibilité a 'écoulement plus
élevée, alors qu’en conditions statiques, la masse moléculaire n’a pas d’influence sur la
cinétique de cristallisation.

L’effet d’'un pré-cisaillement sur la cinétique de cristallisation de polypropylénes isotactiques
de différentes masses moléculaires a été caractérisé par Koscher et Fulchiron [Koscher et
Fulchiron 2002] en utilisant une cellule Linkam et un rhéometre standard (géométrie plan-
plan). Apres fusion, les échantillons sont amenés a la température de cristallisation souhaitée
(140 °C, 134 °C ou 130 °C), puis soumis au pré-cisaillement (=102 — 50 s) pendant une
durée t. La cristallisation est alors suivie au moyen de plusieurs méthodes (figure 1.17). Le
tracé du temps de demi-cristallisation moyen en fonction du taux de cisaillement fait
apparaitre une accélération de la cinétique au-dela d’un certain taux de cisaillement critique.
L’observation sous microscope de l'échantillon au cours de la cristallisation révele une
augmentation de la densité de germination avec le taux de cisaillement. De plus, si la durée
du cisaillement est suffisante, apparait un alignement des germes (row nucleation), donnant
ensuite des cristallites fibrillaires.
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Figure 1.17 Influence du taux de cisaillement sur le temps de demi-cristallisation d'un
iPP, apres un cisaillement de durée ts = 10 s a plusieurs températures. Méthodes de
mesure : « platine Linkam » : pré-cisaillement puis mesure de lintensité lumineuse
transmise pendant la cristallisation ; « rhéometre » : pré-cisaillement en mode steady puis
mesure de la contrainte en mode dynamique pendant la cristallisation ; « L.U.R.E.? » : pré-
cisaillement puis mesure de la croissance des pics caractéristiques de diffraction des
rayons X pendant la cristallisation. Les lignes horizontales symbolisent les temps de
demi-cristallisation a I’état statique. D’apres [Koscher et Fulchiron 2002]

Il est également montré dans cette étude que les iPP de haute masse moléculaire moyenne
cristallisent moins rapidement que ceux de masse moléculaire moyenne plus faible en
conditions statiques, mais qu’ils sont bien plus sensibles a I'application d"un cisaillement et
voient leur cinétique augmenter dans de plus grandes proportions. En revanche, I'indice de
polydispersité du polymere n’apparait pas comme un facteur prépondérant.

Acierno et al. [Acierno et al. 2003], eux, appliquent des cisaillements continus (plage : 10 —
10 s') a des poly(1-butene) isotactiques (iPB) de masses moléculaires différentes (mais
d’indices de polydispersité similaires) au moyen d’une cellule Linkam en géométrie plan-
plan. La mesure de l'intensité lumineuse transmise (mesure de turbidité) permet de définir
un temps de cristallisation adimensionné :

Q=1 (1.40)

ou t,, ;est le demi-temps de turbidité (c'est-a-dire le temps pour lequel I'intensité transmise
décroit de 50 %) mesuré sous cisaillement et f,, le demi-temps de turbidit¢ mesuré en

conditions statiques. Le nombre de Weissenberg, représentatif de la capacité d'un

! Laboratoire pour I'Utilisation du Rayonnement Electromagnétique, situé a Orsay, ol ces mesures ont été
effectuées.
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cisaillement y a orienter les segments de chaine d’un polymere donné, est défini ici en

fonction du plus long temps de relaxation du polymere 7max, fortement dépendant de la
masse moléculaire:

We=yr (1.41)

max

La figure 1.18 montre que tous les points (®, We) peuvent se placer sur une courbe maitresse
unique présentant un plateau, puis une décroissance au-dela d’un premier We critique (= 1),
associé a une simple orientation des chaines. De plus, des observations microscopiques
permettent de mettre en évidence un second We critique (= 150), associé cette fois a un
étirement des chaines, au-dela duquel les morphologies cristallines formées ne sont plus des
sphérolites, mais des alignements de germes cristallins (row nucleation).

Durant les années 1990, le groupe de G. Eder et H. Janeschitz-Kriegl s’est focalisé sur 1'étude
de la cristallisation isotherme induite par un cisaillement de courte durée mais d’intensité
élevée. Il a développé un appareillage spécifique permettant d’injecter un polymere dans une
conduite thermo-régulée de section rectangulaire, avec une pression constante controlée et ce
pendant une durée précise [Liedauer et al. 1993]. Le dispositif est monté a la sortie d'une
extrudeuse standard. Les taux de cisaillement aux parois sont de 1'ordre de 60 a 140 s'. Le
fonctionnement de l’appareil permet de s’affranchir des effets élongationnels dus a
I’écoulement fontaine habituellement rencontré en présence d'un front d’écoulement
[Tadmor 1974], ainsi que de l'influence de I'histoire thermomécanique subie par le polymere
dans I'extrudeuse.
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Figure 1.18 Temps de cristallisation adimensionné en fonction du nombre de
Weissenberg pour plusieurs iPB (dans la désignation, le nombre indique la masse
moléculaire, en g.mol?), a 103 °C. Le trait continu est la courbe maitresse. D’apres
[Acierno et al. 2003]

La conduite est équipée de fenétres permettant un suivi optique de la cristallisation (lumiere
polarisée, intensité transmise). Apres la fin de la cristallisation, une coupe de I’échantillon
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solidifié est réalisée et examinée en microscopie (figure 1.19). De la surface au cceur, trois
zones peuvent étre distinguées :

- proche de la paroi, une couche fortement orientée ;
- une couche isotrope avec une structure granulaire tres fine ;

- acceur, une zone isotrope formée de sphérolites de dimensions plus importantes.

Figure 1.19 Observation microscopique en lumiére polarisée d'un échantillon d’iPP apres
solidification. Coupe parallele a la direction de I’écoulement. D'apres [Eder et Janeschitz-
Kriegl 1997]

Il est observé que I'épaisseur de chaque couche dépend a la fois du taux y et de la durée
du cisaillement appliqué. En particulier, I'influence de y est plus importante que celle de £,
dans une proportion qui dépend de la couche considérée. Ainsi, a la frontiere entre la couche
granulaire et le cceur sphérolitique, le taux de cisaillement critique y, est tel que le produit
7it? =cte, alors qu’a la frontiére entre la couche fortement orientée et la couche granulaire,
leffet du taux de cisaillement prend plus d’importance: 7't =cte. Un mécanisme de

germination en deux temps est alors proposé par Liedauer et al. [Liedauer et al. 1993] afin
d’expliquer ces observations :

- 1¥¢ étape: formation de germes primaires ponctuels, avec une fréquence
proportionnelle & y*. Ce processus ne dépend pas de la direction du cisaillement,

mais uniquement de son intensité.

- 2¢me étape: si le cisaillement est suffisamment intense et/ou long, une partie des
germes primaires deviennent des précurseurs fibrillaires (thread-like precursors) dans
la direction de lI'écoulement, responsables de la formation de la couche fortement
orientée.

Les deux processus de germination sont alors décrits par les équations différentielles :
. 2 N
N= (lj g, —— (1.42)

Va T

n
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et

N2
L{l} T (1.43)
e 7

ou N est la densité de germination primaire, L la longueur des précurseurs orientés, y, et y,

des taux de cisaillement caractéristiques de chacun des deux processus, g» et g1 des facteurs
de dimensions respectives m=3s? et m's?, 7 et n des temps de relaxation relatifs a chacun des
2 processus. La solution de ces équations avec des hypotheses sur les temps de relaxation est
en accord avec les résultats expérimentaux, a savoir que la valeur de la longueur totale des

précurseurs L est proportionnelle a 7t ou yt,, selon le cas considéré.

Dans la continuité de ces travaux, Jerschow et Janeschitz-Kriegl [Jerschow et Janeschitz-
Kriegl 1997] ont montré que les iPP présentant des hautes masses moléculaires ou contenant
des agents nucléants avaient tendance a former une épaisse couche fortement orientée, et
ceci méme pour des taux de cisaillement faibles.

Le principe du dispositif développé par Liedauer et al. a été repris et miniaturisé par
Kumaraswamy et al. [Kumaraswamy et al. 1999b, Kumaraswamy et al. 2000, Kumaraswamy
et al. 2002] afin de permettre un suivi de la cristallisation par diffusion des rayons X aux
grands angles (WAXD). Il a notamment été mis en évidence un effet de saturation de la
cinétique de cristallisation au-dela d'un temps de cisaillement critique, ce qui traduirait un
état d’orientation et d’étirement maximum des chaines macromoléculaires.

1.4.3. Effet de I’écoulement sur les morphologies cristallines

Les polymeres cristallisés a partir de d’un état fondu soumis a un écoulement présentent
généralement des structures cristallines particulieres, tres différentes de la morphologie
sphérolitique obtenue a 1'état statique. Un type de structure cylindrique supra-moléculaire
baptisé « shish-kebab », d’abord observé dans des polymeres soumis a des écoulements
élongationnels [Keller et Machin 1967], se présente sous forme d’un faisceau de chaines
étendues et alignées dans la direction de 1’écoulement (« shish ») sur lesquels des lamelles
cristallines, distantes de quelques nanometres, germent et croissent de maniere épitaxiale
(« kebab »). 11 a été montré par la suite [Ulrich et Price 1976b, Hsiue et al. 1983] qu’en raison
des enchevétrements de chaines, ce type de morphologie pouvait également se développer
lors de la cristallisation de polymeres fondus préalablement soumis a un écoulement de
cisaillement.

Plus tard, l'utilisation de la microscopie électronique a transmission sur des échantillons de
PE cisaillés entre deux disques paralleles [Hosier et al. 1995] et des échantillons d'iPP cisaillés
par traction d’une fibre de verre [Monks et al. 1996, White et Bassett 1998] a permis une
observation plus détaillée de ces structures cristallines, a I'échelle lamellaire. Il a notamment
été montré l'existence de lamelles orientées parallelement a la partie centrale (le shish),
d’autant plus nombreuses que la distance radiale a 'axe du shish est plus grande. L’effet de
ce mode de croissance particulier serait d’augmenter la cristallinité finale en occupant les
espaces laissés libres par les lamelles orientées perpendiculairement au shish.

La technique de diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS) a été mise en ceuvre par
Somani et al. [Somani et al. 2000] afin de d’étudier la cristallisation de polypropylenes
isotactiques soumis a un cisaillement (7 =10 a 100 s') pendant une courte durée, dans une
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cellule Linkam modifiée, a 140 °C. Il a été ainsi possible, par déconvolution des diagrammes
de diffusion, de suivre en temps réel lI'évolution de la fraction cristalline isotrope
(sphérolites) et de la fraction cristalline orientée. La déformation totale a été fixée comme
constante pour chaque essai : y -t =1428 %. Ces expériences ont montré, pour y =100 s, une

accélération de la cinétique globale de cristallisation d’environ 2 ordres de grandeur par
rapport a I'état statique (figure 1.20 (a)). Une augmentation de la fraction cristalline orientée
a également été constatée, mais uniquement en deca d'une certaine valeur du taux de
cisaillement. Les auteurs relient ceci au concept de «masse moléculaire -critique
d’orientation » M": pour un cisaillement donné, seules les chaines de masse moléculaire
supérieure a M’ peuvent former des structures orientées (figure 1.20 (b)), alors que les
chaines plus courtes reviennent a l'état de pelote lorsque l’écoulement s’arréte. Un
mécanisme de germination et croissance est proposé : le cisaillement favorise 1'alignement
des segments de chaines et donc l'apparition de germes primaires sur lesquels viennent
croitre des lamelles cristallines orientées perpendiculairement a 1'écoulement (germination
secondaire). L’attention est attirée sur le fait qu’il n’a pas été observé de structures sous
forme de longs segments de chaines étendus (shish), probablement en raison dune
déformation totale insuffisante. Néanmoins, cela n’empéche pas la formation des cristaux
orientés (kebabs) a partir de germes primaires de tres faible longueur.
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Figure 1.20 (a) Effet du taux de cisaillement sur la fraction orientée et sur le temps de
demi-cristallisation d'un iPP a 140 °C, pour une déformation constante de 1428 % ;
(b) Masse moléculaire critique d’orientation M" en fonction du taux de cisaillement, a
140 °C et pour une déformation constante de 1428 %. D’apres [Somani et al. 2000]

En utilisant une technique de microscopie a force atomique (AFM!) in situ, Hobbs et Miles
[Hobbs et al. 2001, Hobbs et Miles 2001] ont pu visualiser la formation de structures shish-
kebab lors de la cristallisation de films de polyéthylenes soumis a un écoulement. Ils ont
notamment mis en évidence une variation de la vitesse de croissance des lamelles d'un
cristal a l'autre et un ralentissement global de cette croissance avec le temps. Ces

1 Atomic Force Microscopy
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observations n’ont pas été totalement expliquées. En outre, un phénomene de déviation de la
croissance lamellaire qui provoque un « entrelagage » des kebabs appartenant a des cristaux
adjacents a été constaté.

Récemment, Zhang et al. [Zhang et al. 2005] ont observé par microscopie optique la
formation de shish-kebabs dans un iPP apres cisaillement a des taux relativement faibles (de
I'ordre de 1s7) et cristallisation isotherme (figure 1.21). A 'instar de Somani et al. [Somani et
al. 2000], ils proposent un mécanisme de formation de ces structures (figure 1.22) selon
lequel le cisaillement provoque un étirement et un alignement du réseau de chaines
enchevétrées, créant ainsi des sites de germination secondaire pour les segments de chaines
libres adjacents. La croissance se poursuit alors latéralement, perpendiculairement a I’axe des
shish.

Figure 1.21 Visualisation par microscopie optique polarisée de morphologies shish-kebab
dans un iPP, obtenues apres cisaillement de 5 s a 1 s et cristallisation a 140 °C. D’apres
[Zhang et al. 2005].

Flow direction 55

(a) &) (c)

Figure 1.22 Mécanisme supposé de développement des structures shish-kebab lors de la
cristallisation induite par le cisaillement d’un iPP, selon Zhang et al. [Zhang et al. 2005] :
(a) pelote statistique avant cisaillement (état amorphe), avec segments de chalnes
hélicoidaux ; (b) étirement et alignement du réseau dans la direction de 1’écoulement :
formation de germes induits: shish; (c) et (d) croissance épitaxiale des kebabs ;
(e) morphologie finale.
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1.4.4. Effet de ’écoulement sur la vitesse de croissance cristalline

Alors que l'augmentation de la germination est systématiquement observée lorsque le
polymere est soumis a un cisaillement, 'effet sur la vitesse de croissance cristalline fait
encore 1'objet d'un désaccord.

La méthode de traction de fibre élaborée et mise en ceuvre par Monasse [Monasse 1992, 1995]
consiste a tirer une fibre de verre a travers un échantillon de polymere contenu dans une
cellule thermo-régulée afin de générer un cisaillement élevé, jusqu’a 400 s'. Le dispositif est
placé sous microscope, ce qui permet un suivi de la cristallisation par méthodes optiques.
Grace a ce dispositif, Monasse a montré, pour du PE, que la vitesse de croissance est
significativement augmentée par rapport a la cristallisation statique. Plus tard, Tribout et al.
[Tribout et al. 1996], Jay et al. [Jay et al. 1999] puis Duplay et al. [Duplay et al. 1999,
2000] sont arrivés a la méme conclusion en travaillant sur des iPP (multiplication par 6 de la
vitesse de croissance pour un cisaillement de 10 s7). Toutefois, il faut préciser que dans ces
travaux, la cristallisation se déroule sous un cisaillement continu.

En revanche, a I'instar de Wolkowicz [Wolkowicz 1978] pour le poly-1-butene, de nombreux
auteurs n’ont reporté aucun effet du cisaillement sur la vitesse de croissance : Sherwood et al.
[Sherwood et al. 1977] sur le poly(oxyéthyléne) et le poly(epsilon-caprolactone), Lee et Kamal
[Lee et Kamal 1999] ou encore Koscher et Fulchiron [Koscher et Fulchiron 2002] sur I'iPP.

1.4.5. Influence de la cristallisation sur les caractéristiques
rhéologiques

L’investigation de l'effet de la cristallinité sur la rhéologie n’a fait I'objet que d’un nombre
restreint de travaux. En effet, mesurer simultanément 1'évolution du taux de cristallinité et
des fonctions rhéologiques est en pratique tres difficile. Dans la plupart des cas, les mesures
sont réalisées lors de deux expériences séparées de cristallisation isotherme :

- évolution du taux de cristallinité au cours du temps en DSC ;

- évolution de la fonction rhéologique d’intérét (viscosité de cisaillement, viscosité
complexe) au cours du temps en rhéométrie.

Cette méthodologie expérimentale n’est pas sans poser un certain nombre de problemes :
reproductibilité de la cinétique de cristallisation en raison de l'incertitude sur la régulation
de température dans les deux appareils, maitrise de I'histoire thermique du polymere fondu
avant le début de I'expérience (fusion puis descente a température de cristallisation).

La figure 1.23 présente, d’apres les expériences de plusieurs auteurs, 1'évolution de la
fonction rhéologique normalisée définie comme le rapport entre les valeurs de la fonction
rhéologique en cours de cristallisation f{e, T) et a I'état totalement amorphe, avant le début de
la cristallisation fo(T) :

r= flaT) (1.44)

£(T)

Ici, f représente la viscosité de cisaillement ou bien la viscosité complexe, en fonction du type
de mesure effectué : respectivement cisaillement établi (a taux 7 ) et cisaillement oscillatoire

(a fréquence ). Tous ces travaux montrent clairement une brusque augmentation de la
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viscosité lorsque la cristallisation se produit. Cependant, il n'y a pas de réel accord
quantitatif entre les différents résultats : le taux de transformation critique, qui correspond a
une augmentation de I' d"'une décade, varie de quelques pourcents selon [Titomanlio et al.
1997, Pogodina et Winter 1998, Pantani et al. 2001] a plus de 40 % d’apres [Boutahar et al.
1998].

Il est difficile de tirer des conclusions quant a l'effet de la température : alors que [Pantani et
al. 2001] ne constatent pratiquement aucune dépendance a la température de la courbe de
solidification, les résultats de [Titomanlio et al. 1997] font apparaitre que '”augmentation de
viscosité est plus abrupte si la température de cristallisation est plus faible. De méme, les
mesures de [Pogodina et Winter 1998] et [Acierno et Grizzuti 2003] mettent en évidence une
solidification se produisant pour des cristallinités plus faibles lorsque la fréquence
oscillatoire augmente.

1

~+ 100 Han & Wang, 1997, PET
't +=0.1 s, T=230°C (—=—)

0.01
100+

[] 1

Titomanlio et al., 1997, w=0.01 1/s,
T=135°C (—u—) & T=140°C (—»—|

Boulahar ef al, 1988, T=135°C,
w=0.316 ([—=—), 100 (—s—) radls

| qp  Pogodina & Winter, 1998,
! T=150°C, w=0.01 {—=—),
0.1 (—+=) & 1 {(—»=) rad/s

Parmtani &f al, 2001, =1 1/5,
T=140°C (—a&=) & T=143°C (—v—)

Rheological function, I

Acierno & Grizzuli, 2003, T=138°C,
w=0.1 {—v—), 1 (—o—),
0 (—o—) & 100 (—2—) radis

Degree of space filling, o

Figure 1.23 Evolution expérimentale de la fonction rhéologique normalisée I" avec le taux
de transformation ¢, a plusieurs températures pour plusieurs iPP (sauf [Han et Wang
1997], PET). D’apres [Lamberti et al. 2007]

La nature de la solidification observée lors de la cristallisation d'un iPP a été étudiée par
Pogodina et al. [Pogodina et Winter 1998, Pogodina et al. 2001]. Au moyen de plusieurs
techniques expérimentales (suivi de la croissance sphérolitique par microscopie optique,
suivi morphologique en SALS et suivi du module complexe en rhéométrie), ils montrent que
la cristallisation est assimilable a un processus de gélification physique. Au point critique de
gélification (repéré comme le temps pour lequel le module atteint 10 % de sa valeur finale), le
taux de cristallinité est encore faible et les sphérolites déja visibles mais pas encore entrées en
contact les unes avec les autres. IIs expliquent cette observation par la formation d'un réseau
d’interconnexions entre les sphérolites au sein de la phase amorphe. La rigidité du gel
critique dépend de la densité de germination : lorsque cette derniere est faible, le réseau
d’interconnexions est lache et la rigidité peu élevée. En revanche, pour une germination
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dense (ce qui est le cas a des surfusions importantes), les mailles du réseau se resserrent et le
gel est plus rigide. Malheureusement, dans ce type d’études, les échantillons cristallisés sous
cisaillement important et présentant des microstructures orientées ne sont pas caractérisés
du point de vue rhéologique, principalement pour des raisons de faisabilité expérimentale.

1.4.6. Synthese des observations et conséquences pour la modélisation

En résumé, les effets d'un écoulement, et plus précisément d'un cisaillement, sur la
cristallisation des thermoplastiques sont les suivants.

Effet sur la cinétique de cristallisation. La quasi-totalité des études montre une diminution
des temps de cristallisation lorsque la sollicitation en cisaillement augmente, ainsi que
I'existence d'un taux de cisaillement seuil en de¢a duquel I'effet est négligeable. La durée du
cisaillement est également un parametre a prendre en compte, mais il semble que son
importance soit moindre : a déformation totale égale, I'accélération de la cinétique est plus
sensible si le taux de cisaillement est plus important. De méme, certains auteurs constatent
un effet de saturation de la cinétique, pour des déformations élevées, qui pourrait s’expliquer
par un état d’étirement maximal des chalnes moléculaires [Kumaraswamy et al. 1999a].

Effet sur la germination. Les observations microscopiques en temps réel mettent toutes en
évidence une multiplication des germes cristallins lorsqu'un écoulement est appliqué. Il
s’agit de la principale cause avancée pour expliquer I'accélération de la cinétique. L’enjeu
principal de la modélisation sera donc de relier cette augmentation de la germination a des
grandeurs caractéristiques de l'écoulement lui-méme (déformation, taux de déformation,
durée...) et/ou de son effet sur le polymere (contraintes élastiques, énergie libre...).
L’organisation spatiale des germes est également affectée: si le taux de cisaillement est
suffisamment important, il y a formation de colonnes de germes orientées dans la direction
de I’écoulement.

Effet sur la vitesse de croissance cristalline. Ce point est encore discuté. Certains auteurs
reportent une augmentation de la vitesse de croissance sous cisaillement, alors que d’autres
n’observent aucune variation. Quoi qu’il en soit, cet effet semble avoir beaucoup moins
d’impact sur la cinétique que I'augmentation de la germination.

Effet sur les morphologies cristallines formées. Cet aspect de la cristallisation induite par
I’écoulement fait 1'objet d’un grand nombre d’études mettant en ceuvre diverses techniques
d’observations, de la diffraction X a la microscopie a force atomique. Pour de faibles
sollicitations, la morphologie reste sphérolitique avec une diminution de la taille des
cristallites, due a une densité de germination plus importante. Lorsque le niveau de
sollicitation augmente, les germes s’arrangent en alignements paralleles a la direction de
I’écoulement et peuvent donner des cristallites de type fibreux. La durée de sollicitation
semble jouer un role important sur la longueur atteinte par ces structures. Une germination
secondaire peut se produire et conduire a la croissance de lamelles radiales,
perpendiculairement a 1’'écoulement. C’est la morphologie dite shish-kebab. Certains auteurs
ont observé qu’en fin de processus, une fraction du volume inter-lamellaire est comblée par
la croissance d"un second type de lamelles orientées parallelement au shish [White et Bassett
1998]. Dans une optique de modélisation, I’assimilation de ces structures complexes a des
cylindres peut donc constituer une bonne approximation. De méme, comme suggéré par
Eder et Janeschitz-Kriegl [Eder et Janeschitz-Kriegl 1997], leur processus de formation peut
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étre simplifié en 3 étapes séquentielles : germination primaire, extension du shish (croissance
axiale) puis augmentation de son diametre (croissance radiale).

Influence des parameétres moléculaires du polymeére. Alors que la cristallisation en
conditions statiques n’est quasiment pas affectée par les parametres moléculaires d'un
polymere donné, l'effet d'un écoulement dépend fortement de la distribution de masse
moléculaire des chaines qui le composent. Les longues chaines, de masse moléculaire plus
élevée, ont une aptitude plus importante a prendre et a conserver I'orientation imposée par
le cisaillement (temps de relaxation plus longs), ce qui conduit a des densités de germination
augmentées et donc des accélérations de cinétiques plus marquées. Du point de vue
morphologique, la présence de longues chaines, méme en faibles proportions, semble
favoriser la formation de structures allongées de type shish-kebab. Ceci met en évidence la
nécessité de prendre en compte dans les modeles de cristallisation la nature du polymere, et
plus particulierement la dynamique des chaines par l'intermédiaire de ses caractéristiques
rhéologiques.

Effet de la cristallinité sur le comportement rhéologique. Il est établi que les propriétés
rhéologiques du polymere sont profondément affectées par la cristallisation.
Qualitativement, une augmentation rapide de la viscosité (de cisaillement ou complexe) est
toujours observée lorsque la cristallinité augmente. Mais la difficulté pratique de ce type
d’expériences conduit a une grande disparité des données quantitatives. Dans 1'état actuel
des connaissances, il n’existe donc pas de modele universel liant cristallinité et propriétés
rhéologiques, mais différentes approches (empirique, théorie des suspensions concentrées,
théorie des cristaux liquides polymeres) dont le but est essentiellement de représenter un jeu
particulier de mesures expérimentales.

1.5. Cristallisation induite par 1’écoulement : modélisation

Les premiers modeles décrivant l'effet d'un écoulement sur la cinétique de cristallisation
d'un polymere concernaient les ¢élastomeres soumis a déformation (strain induced
crystallization, ou SIC). Ils furent développés par Flory [Flory 1947] (théorie de
I’augmentation du point de fusion), puis plus tard Gaylord et Lohse [Gaylord et Lohse 1976].
Selon ces modeles, la déformation a pour effet d’accroitre la distance entre les liaisons du
réseau caoutchoutique, réduisant ainsi I'entropie des chaines moléculaires et activant la
cristallisation. Dans le cas des polymeres fondus, il n’y a pas de réticulation mais des
enchevétrements géométriques qui limitent la mobilité des chaines.

Afin d’illustrer la variété des options de modélisation possibles, le tableau 1.2 présente une
syntheése non exhaustive des principales approches existantes. Leur classification peut se
faire selon les points décrits ci-apres.

1.5.1. Niveau de description de la cinétique de cristallisation

1.5.1.1. Germination et croissance explicites

Deux types de modeles cinétiques sont rencontrés dans la littérature. Le premier consiste a
décrire explicitement le processus de germination (homogene et hétérogene) et de croissance
des cristallites a I'aide de l'approche de Kolmogoroff [Kolmogoroff 1937]. En pratique,
lorsque les cristallisations étudiées sont isothermes, c’est la formulation d’Avrami [Avrami
1939] qui est utilisée.
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Les équations différentielles de Schneider et al. [Schneider et al. 1988], mathématiquement
équivalentes a la formulation intégrale de Kolmogoroff mais beaucoup mieux adaptées a un
traitement numérique, sont privilégiées lorsque la température évolue au cours de la
cristallisation. Généralement, cette approche est utilisée en distinguant une germination
d’origine thermique (identique a celle rencontrée en conditions statiques) et une germination
additionnelle induite par I'écoulement. Les deux types de germination évoluent
indépendamment 'une de l'autre, mais aussi indépendamment de la vitesse de croissance
(pas d’hypothese isocinétique). De plus, l'influence de la géométrie de croissance
(sphérolites, batonnets,etc.) sur la cinétique peut étre assez simplement prise en compte
[Eder et Janeschitz-Kriegl 1997, Zuidema et al. 2001]. En revanche, la mise en ceuvre du
modele pour un polymere réel nécessite généralement la caractérisation séparée des taux de
germination en statique et sous écoulement ainsi que les vitesses de croissance cristalline.
Toutefois, comme I’ont montré Boutaous et al. [Boutaous et al. 2009], la formulation peut étre
légerement modifiée afin de faire apparaitre des groupements de parametres plus facilement
identifiables par des techniques standards (DSC, rhéométrie).

1.5.1.2. Cinétique globale (Nakamura)

L’approche alternative consiste a utiliser I'équation de Nakamura, basée sur I'hypothese
isocinétique : le rapport du taux de germination sur la vitesse de croissance est constant. I
n‘est alors pas nécessaire de séparer explicitement les cinétiques de germination et de
croissance, seule une fonction cinétique globale (dépendante de 1’écoulement) est requise.
Cette approche n’est pas la plus appropriée pour décrire des expériences de cristallisation
anisotherme apres cisaillement, dans lesquelles I'évolution de la fréquence de germination
due a I'écoulement et a la température n’est pas compatible avec I'hypothese isocinétique.

1.5.2. Echelle de description du comportement rhéologique du
polymere
1.5.2.1. Echelle macroscopique (milieu continu)

Dans ces modeles, le comportement du polymere fondu est décrit de facon globale, en
utilisant le formalisme classique de la mécanique des milieux continus. Le tenseur des
contraintes est relié au tenseur de déformation (ou a son histoire) par une équation
constitutive, dont les parametres sont macroscopiques et mesurables au moyen
d’expériences de rhéométrie (viscosités, modules d’élasticité). Aucun autre parametre
microscopique n’est introduit.

Cette équation constitutive (ou loi de comportement) peut étre de type Newtonien généralisé
[Isayev et al. 1995, Boutaous et al. 2009], ou bien viscoélastique. Dans ce dernier cas, elle est
de forme différentielle ou intégrale afin de prendre en compte I'histoire du tenseur de
déformation. Zuidema et al. [Zuidema et al. 2001], par exemple, utilisent le modele de
Leonov compressible afin de séparer la partie réversible (ou élastique) et la partie plastique
du tenseur de déformation. Ce modele présente ’avantage d’étre completement caractérisé
par un spectre viscoélastique linéaire.
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m Modéle cinétique de cristallisation Effet de I'écoulement Variable de couplage

Isayev et al. 1995

Bushman et
McHugh 1996

Eder et Janeschitz-
Kriegl 1997

Ziabicki 1999

Doufas et al. 2000

Zuidema et al. 2001

Guo et Nahr 2001

Tanner 2002

Koscher et
Fulchiron 2002

Poitou et al. 2003

Swartjes et al. 2003

Zheng et Kennedy
2004

Kim et al. 2004

Titomanlio et
Lamberti 2004

Coppola et al. 2004

Tanner et Qi 2005

Van Meerveld 2008

Boutaous et al.
2009

Nakamura

Flory (SIC)

Schneider

Avrami

Nakamura

Schneider

Nakamura

Nakamura

Avrami

Nakamura

Schneider

Avrami

Nakamura

Nakamura

Avrami

Avrami

Schneider

Schneider

Germination et croissance
explicites

Formalisme Hamiltonien avec

crochets de Poisson

Germination et croissance
explicites

Germination et croissance
explicites

Cinétique globale

Germination et croissance
explicites

Cinétique globale

Cinétique globale

Germination et croissance
explicites

Formalisme des matériaux
standards généralisés

Germination et croissance
explicites

Germination et croissance
explicites

Cinétique globale

Cinétique globale

Germination et croissance
explicites

Cinétique globale

Germination et croissance
explicites

Germination et croissance
explicites

Germination alternative

Modification du
Hamiltonien

Germination
additionnelle

Modification de la
température de fusion

Modification de la
constante cinétique

Germination
additionnelle

Modification de la
température de fusion

Modification des
constante et exposant
d'Avrami

Germination
additionnelle

Pseudo-potentiel de
dissipation additionnel

Germination
additionnelle

Germination
additionnelle

Modification de la
température de fusion

Modification de la
température de fusion

Germination
additionnelle

Modification des
constante et exposant
d'Avrami
Germination
additionnelle + Vitesse
de croissance modifiée

Germination
additionnelle

Taux de déformation

Tenseur de conformation

Taux de déformation

Contrainte de traction

Trace du tenseur des
extra-contraintes

2e invariant du tenseur
des déformations
élastiques de Finger

Contrainte de
cisaillement

Taux de déformation
1% différence des
contraintes normales

Tenseur des extra-
contraintes

2e invariant du tenseur
des déformations
élastiques de Finger

Energie libre des
"dumbbells"

Trace du tenseur de
déformation élastique

Extension des chaines
("elastic dumbbell")

Energie libre de la phase
amorphe

Déformation et taux de
déformation

2e invariant du tenseur
de conformation de la
partie amorphe

Déformation et taux de
déformation
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Géomeétrie des R
cristallites d echlr::nent Modele rhéologique smoﬁfei::ea?ign Thermique
différenciée

NON Injecgﬁngele' Macro (NG) Cross NON Anisotherme
NON Slongation 2'1‘;‘]:‘;’9 Micro (VE) "FENE-P dumbbell” Implicite Isotherme
OL(J:'yfisn%hrigs - N/A N/A N/A N/A Isotherme
NON Etirement N/A N/A N/A Isotherme
NON (batonnets)  Filage de fibres  Micro (VE) Giesekus modifié Thégg‘ides Anisotherme
OUCIY("sn%':iSS ) Injection 2D Macro (VE) Leonov Empirique Anisotherme
NON Injection 2D Macro (NG) Cross Empirique Anisotherme
NON Cisaillement simple N/A N/A N/A Isotherme
NON Cisaillement simple  Macro (VE) Lodge N/A Isotherme
NON Injection 2D Ml\;ali((::rr(())/ ey puis;%r:ﬁ_eﬁéVmE) e =) I;?ngﬁgﬁ Anisotherme
OL(’}'yEiSn%hriSS - Ecczg'lgr:ge;ti;:;’is‘é Micro (VE) Leonov, (VE) XPP I;;“ngﬁgﬁ Isotherme
NON Cisaillement simple  Micro =) Aire gﬁmggg” & THENE ;-uhsépo;iiccj;iz Isotherme
NON Injecéiﬁngele— Macro (VE) Leonov N/A Anisotherme
NON Laminage de films Micro (VE) Laun N/A Anisotherme
NON '\g'txéfofés;t‘:gi;“;gt Micro (VE) Doi-Edwards + IAA N/A Isotherme
NON Cisaillement simple N/A N/A N/A Isotherme
oul (_sphéres ) Filage de fibres Micro (VE) Giesekus modifié Empirique Anisotherme
cylindres)
NON Cisaillement simple  Macro (NG) Carreau-Yasuda Use 6l Anisotherme

suspensions

Tableau 1.2 Récapitulatif des principaux travaux de modélisation prenant en compte la
cristallisation induite par 1'écoulement. SIC: Strain Induced Crystallization; NG:
Newtonien Généralisé ; VE : Viscoélastique ; FENE-P : Finite Extensible Nonlinear Elastic
— Peterlin; UCM: Upper Convected Maxwell; XPP: eXtended Pom-Pom; IAA
Independent Alignment Approximation; PCL : Polymeres a Cristaux Liquides; N/A :
donnée non applicable ou non disponible.
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1.5.2.2. Echelle microscopique !

Avec cette approche, les contraintes sont reliées a la distribution des conformations prises
par les macromolécules : 'application d'une déformation entraine une orientation et/ou un
étirement des chaines (formalisés par une variation du tenseur de conformation par rapport
a I'état d’équilibre) et donc une variation du tenseur des contraintes. La variété des modeles
rhéologiques résulte des diverses manieres de représenter le mouvement des molécules.

Le modele du dumbbell? est 'un des plus simples: la macromolécule est modélisée par deux
billes rigides reliées par un connecteur qui peut étre de différente nature : rigide, élastique
(ou hookéen) ou encore élastique non-linéaire (FENE?®). Le dumbbell est orienté et étiré (cas
élastiques) par I'écoulement. Cette approche est notamment utilisée par Zheng et Kennedy
[Zheng et Kennedy 2004]. Ils considerent le polymere semi-cristallin comme un systeme
diphasique : le tenseur de conformation de la phase amorphe est décrit par le modele du
dumbbell FENE-P* et le tenseur d’orientation de la phase cristalline par le modele du dumbbell
rigide. Les tenseurs des extra-contraintes relatifs a chaque phase peuvent alors étre obtenus
et additionnés.

D’autres modeles basés sur le tenseur de conformation sont ceux de Giesekus, Leonov, ou
encore Phan-Thien-Tanner (PTT). Dans leurs travaux sur la simulation du procédé de filage,
Doufas et al. [Doufas et al. 2000a, Doufas et al. 2000b] considerent la phase non-transformée
(amorphe) comme un fluide de Giesekus d’extensibilité finie dont le temps de relaxation et la
constante de raideur sont dépendants de la température et du taux de cristallinité. Un
tenseur de conformation est associé cette phase. La phase semi-cristalline est modélisée par
un ensemble de batonnets rigides orientables avec l'écoulement (mais non extensibles),
auquel est associé un tenseur d’orientation. Les contributions de la phase amorphe et de la
phase semi-cristalline au tenseur des extra-contraintes sont alors calculées respectivement a
partir des tenseurs de conformation et d’orientation.

Utilisant le modele de Leonov, Zuidema et al. [Zuidema et al. 2001] démontrent que le
déviateur du tenseur de conformation (approche microscopique) joue le méme role que le
tenseur des déformations élastiques de Finger (approche macroscopique) dans le calcul du
tenseur des contraintes. Ils en déduisent que le tenseur de Finger est une mesure
représentative de la conformation moléculaire dans la phase amorphe.

Enfin, d’autres modeles micro-rhéologiques sont basés sur la théorie de reptation [de Gennes
1971] : 'ensemble des enchevétrements dans lesquels une chaine moléculaire est impliquée
constitue un réseau de contraintes géométriques représenté par un tube. La chaine ne peut
changer de conformation qu’en se déplacant le long de ce tube, par un mouvement de
reptation bi-directionnel. Cette théorie a donné naissance, entre autres, aux modeles de Doi-
Edward, Pom-Pom [McLeish et Larson 1998], eXtended Pom-Pom (XPP) [Verbeeten et al.
2001]. Coppola et al. [Coppola et al. 2004], par exemple, obtiennent la variation d’énergie
libre de la phase amorphe d’apres le modele de Doi-Edwards, en faisant '’hypothese que les
germes créés n’affectent pas le comportement rhéologique (au moins dans les premiers
stades de la cristallisation). Adoptant une démarche similaire a celle de Zuidema et al.,

1 On trouve également dans la littérature la terminologie de « modele micro-rhéologique » ou encore « modele
basé sur la théorie cinétique » pour qualifier ce type d’approche.

2 Ce terme anglo-saxon signifie « haltere ».

3 Finite Extensible Nonlinear Elastic

4 Finite Extensible Nonlinear Elastic with Peterlin closure approximation
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Swartjes et al. [Swartjes et al. 2003] utilisent le modele XPP afin de calculer le tenseur des
contraintes puis le tenseur des déformations réversibles, dont le second invariant est
considéré comme représentatif de 1’orientation moléculaire [Larson 1988].

1.5.3. Choix de la variable de couplage

Les modeles se différencient également par le choix de la variable de couplage au moyen de
laquelle est pris en compte I'effet de 1’'écoulement sur la cristallisation.

1.5.3.1. Variable mécanique

Dans la majorité des modeles existants, ce choix se porte sur une variable de type mécanique,
basée sur le tenseur des contraintes, un tenseur de déformation ou encore le tenseur taux de
déformation.

Les travaux les moins récents [Isayev et al. 1995, Eder et Janeschitz-Kriegl 1997] reposent
essentiellement sur une approche phénoménologique et relient simplement I’accélération de
la cinétique de cristallisation au taux de cisaillement. En effet, il s’agit généralement de la
grandeur qui est controlée expérimentalement dans les essais de rhéométrie. Doufas et al.
[Doufas et al. 2000a] multiplient la constante cinétique de Nakamura par un facteur
exponentiel basé sur la trace du tenseur des extra-contraintes. Guo et Narh [Guo et Narh
2001] proposent de relier 'augmentation de la température de fusion a la contrainte
visqueuse de cisaillement. Zuidema et al. [Zuidema et al. 2001], puis plus tard Swartjes et al.
[Swartjes et al. 2003] introduisent une germination additionnelle dont la probabilité est
fonction du second invariant du tenseur des déformations réversibles, ou tenseur de
déformation élastique de Finger. En particulier, ils ne prennent en compte que la partie du
spectre de relaxation correspondant aux molécules les plus longues, supposées
prépondérantes dans le mécanisme de cristallisation. Les germes ainsi créés croissent selon
une géométrie cylindrique afin de modéliser la formation des structures shish-kebab. Le
tenseur des déformations élastiques est également utilisé par Kim et al. [Kim et al. 2005],
mais sous forme de son premier invariant (trace).

Le choix d"une variable de couplage mécanique est le plus adapté lorsque le comportement
rhéologique est décrit a 1'échelle macroscopique en raison de la simplicité qui en découle,
mais 'utilisation d’une approche micro-rhéologique est également possible. En contrepartie,
il est nécessaire de prendre des précautions quant a l'applicabilit¢é du modele lorsque
I’écoulement devient mixte (cisaillement et élongation). De plus, 1'orientation moléculaire
n’apparait pas explicitement dans ce type de formulation.

1.5.3.2. Variable moléculaire

Certains auteurs modélisent 'effet de 1'écoulement sur la cristallisation par l'intermédiaire
d'une variable décrivant explicitement l'état d’orientation et d’extension des chaines
macromoléculaires. Parmi ceux-ci, Titomanlio et Lamberti [Titomanlio et Lamberti 2004]
choisissent de relier la variable d’extension des chaines, représentées par des dumbbells
élastiques, a la diminution d’entropie du polymere fondu. Cette diminution d’entropie
entraine une augmentation de la température de fusion, de la surfusion et donc de la
cinétique de la cristallisation. Van Meerveld et al. [van Meerveld et al. 2008] considerent a la
fois une germination additionnelle et une augmentation de la vitesse de croissance de
germes fibrillaires, tous deux dépendants du second invariant du tenseur de conformation
de la partie amorphe uniquement. L’utilisation d’une variable de couplage de type
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moléculaire nécessite bien évidemment de décrire le comportement rhéologique a I'échelle
microscopique.

1.5.3.3. Variable énergétique

La théorie de la germination, nous 'avons vu, prévoit une augmentation de la probabilité
qu'un germe devienne stable au sein de la phase amorphe lorsque 1’énergie libre de celle-ci
augmente. Or, la variation d’énergie libre de la phase amorphe peut étre mise en relation
avec le tenseur de conformation calculé grace a un modele rhéologique microscopique. C’est
notamment l'idée exploitée par Coppola et al. [Coppola et al. 2001], puis par Zheng et
Kennedy [Zheng et Kennedy 2004], qui considerent une densité de germination
additionnelle induite par I'écoulement et la relient a la variation d’énergie libre de la phase
amorphe par une expression de type Hoffman-Lauritzen.

1.5.3.4. Cadre de la thermodynamique hors-équilibre

Dans les approches précédemment évoquées, le couplage de l'écoulement et de la
cristallisation est réalisé en deux étapes indépendantes : la cinétique de cristallisation est
calculée en fonction de I'écoulement, puis les propriétés rhéologiques sont pondérées par le
taux de cristallinité. Avec cette derniere classe de modeles basés sur la thermodynamique
irréversible et notamment les relations de réciprocité d’Onsager [ref nécessaire], I'influence
de l’écoulement sur la cristallisation est completement déterminé par l'influence de la
cristallisation sur I'écoulement.

Le formalisme Hamiltonien avec crochets (brackets) de Poisson' est utilisé par Bushman et
McHugh [Bushman et McHugh 1996]. A partir de I'énergie libre d’'une chaine de polymere
subissant extension et cristallisation, exprimée au moyen d’un modeéle micro-rhéologique, ils
écrivent le Hamiltonien (somme des énergies cinétique et potentielle) du polymere en cours
de cristallisation. Les équations décrivant 1’évolution du taux de cristallinité, du tenseur de
conformation et du tenseur des contraintes sont alors obtenues grace aux dérivées de
Volterra du Hamiltonien. La formulation du modele présentée est adaptée a un écoulement
mixte cisaillement / élongation.

Poitou et al. [Poitou et al. 2003] adoptent une approche similaire en se plagcant dans le cadre
des matériaux standards généralisés combiné a un modele micro-rhéologique (Upper
Convected Maxwell ou Pom-Pom). Ils définissent ainsi un pseudo-potentiel de dissipation
additionnel d a la cristallisation induite par I'écoulement. Le couplage est alors entierement
décrit par la dépendance des parametres rhéologiques du polymere au taux de cristallinité.
Le modele permet de simuler la progression de la cristallisation et I'orientation moléculaire
lors du remplissage d'une cavité rectangulaire. Toutefois, les auteurs ne précisent pas
comment sont obtenus les parametres nécessaires au modele ni leurs valeurs numériques.

1.5.4. Influence de la cristallinité sur les propriétés rhéologiques

Afin d’assurer un couplage réciproque entre I'écoulement et la cristallisation, il est nécessaire
de tenir compte de la solidification du polymere due a l'augmentation du taux de
cristallinité. Une relation entre celui-ci et les propriétés rhéologiques— viscosité de
cisaillement (comportement Newtonien généralisé), modules et temps de relaxation

! Pour une présentation de ce formalisme et de son utilisation en mécanique des milieux continus, voir Beris
[Beris 2001]



Cristallisation induite par 1'écoulement : modélisation 49

(comportement viscoélastique) — doit donc étre établie. Lorsque la durée de 1'écoulement est
inférieure au temps d’induction de la cristallisation, la solidification n’a aucune influence :
c'est le cas des expériences de cristallisation avec pré-cisaillement. Toutefois, dans les
procédés réels, la présence fréquente de cinétiques thermiques rapides rend localement les
temps de cristallisation tres courts.

Une revue de la littérature traitant de ce sujet est présentée par Lamberti et al. [Lamberti et
al. 2007]. Deux types d’approches sont généralement adoptés :

- utilisation de modeles destinés a décrire le comportement de suspensions ;

- application de modeles empiriques représentant 1’augmentation brusque de la
viscosité.

Dans le cas d"un comportement viscoélastique, la théorie polymeres a cristaux liquides (PCL)
est parfois utilisée en complément des approches évoquées ci-dessus afin de représenter
lI'influence de la phase semi-cristalline orientée.

1.5.4.1. Approche basée sur la rhéologie des suspensions

La rhéologie des suspensions décrit 'augmentation de viscosité d'un solvant Newtonien
dans lequel baignent des particules rigides en fonction de la concentration de celles-ci. L'idée
est alors d’assimiler la phase amorphe du polymere fondu a ce solvant Newtonien et les
cristallites a ces particules rigides. Le taux de cristallinité est donc identifié a la concentration
en particules de la suspension. Le plus souvent, les particules sont supposées lisses et
sphériques, mais certains modeles permettent de prendre en compte d’autres géométries
(par exemple [Krieger et Dougherty 1959, Kitano et al. 1981]). On obtient ainsi un « facteur
de durcissement» dépendant de la cristallinité, qui vient pondérer les propriétés
rhéologiques de la phase amorphe.

La figure 1.24 (a) montre 1’évolution de la fonction rhéologique normalisée en fonction du
taux de cristallinité pour plusieurs modeles issus de la théorie des suspensions. La plupart
des modeles développés pour les suspensions concentrées prévoient une concentration
critique (correspondant a une augmentation de la fonction rhéologique d'une décade par
rapport a la valeur initiale) de 1'ordre de 35 a 50 %.

A titre d’exemple, nous donnons ici I'expression proposée par Krieger et Dougherty [Krieger
et Dougherty 1959], notamment utilisée par Zheng et Kennedy dans leur modele de
cristallisation sous cisaillement [Zheng et Kennedy 2004] :

(0{ / A)ﬂl

F=1+——"—
(1-a/A)

(1.45)

ou A est un facteur de forme correspondant a la compacité maximale de la suspension (A =
0.68 pour des spheres lisses, Zheng et Kennedy choisissent A = 0.44 pour représenter les
sphérolites), S et A1 sont des parametres a identifier a partir de données expérimentales. Le
modele est valide tant que a < A.
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1.5.4.2. Approche empirique

L’alternative a l'utilisation de la théorie des suspensions est I’approche purement empirique
basée sur l'ajustement de mesures expérimentales. Plusieurs expressions ont été proposées,
la plus couramment utilisée étant la suivante [Shimizu et al. 1985]:

r :exp(ala+a2a“3) (1.46)

avec a1, a2 et a3 les parametres ajustables. La figure 1.24 (b) met en évidence un comportement
qualitatif similaire des différents modeles mais une grande disparité en ce qui concerne la
valeur du taux de transformation critique.

1.5.4.3. Approche basée sur la théorie des polymeres a cristaux liquides

Enfin, I'effet de la formation de cristaux orientés sur le comportement viscoélastique du
polymere peut étre pris en compte en utilisant des modeles de comportement rhéologique
des PCL. Doufas et al. [Doufas et al. 2000a] expriment le temps de relaxation d’orientation
des batonnets rigides de maniere a ce qu’il augmente exponentiellement avec le taux de
cristallinité. Ceci traduit le « figeage » de l'orientation des batonnets et 'augmentation de
leur résistance a I'écoulement. Le résultat est une augmentation de la contribution visqueuse
de la phase semi-cristalline au tenseur des extra-contraintes, ce qui est physiquement
équivalent a une augmentation de la viscosité. Ce type d’approche est particulierement
intéressant lorsqu’un modele micro-rhéologique est utilisé pour décrire le comportement du
polymere.

1.5.5. Modélisation de la cristallisation sous écoulement : conclusions

La revue bibliographique effectuée a mis en évidence une grande variété des approches
possibles pour modéliser I'effet de I'écoulement sur la cristallisation des polymeres. En effet,
il s’agit d'un phénomene complexe dont certains aspects restent encore mal compris.

Toutefois, malgré la profusion des options retenues par les différents auteurs (notamment le
choix de la variable de couplage et du modele rhéologique), un point essentiel en ressort et
doit étre mis en exergue : ’accélération de la cinétique de cristallisation sous écoulement
est reliée a un accroissement de la germination favorisé par I’alignement et 1’extension des
chaines macromoléculaires. La dynamique des chaines, elle-méme influencée par la
distribution de masse moléculaire, joue donc un réle prépondérant dans ce mécanisme. Il
est donc nécessaire d’en tenir compte a travers la caractérisation rhéologique du matériau.
En d’autres termes, relier I'effet de I’écoulement a une variable purement cinématique (taux
de cisaillement, cisaillement total ou combinaison de ces derniers) nous parait insuffisant,
particulierement dans le cas de sollicitations dont la durée est comparable aux temps de
relaxation du polymere.

Il est certain qu'une modélisation fine prenant en compte de nombreux mécanismes sera tres
réaliste et consistante du point de vue physique, mais fera intervenir un grand nombre de
parametres qui nécessiteront une lourde caractérisation du matériau. A l'inverse, une
modélisation essentiellement globale et phénoménologique sera simple a mettre en ceuvre
mais ne permettra pas de rendre compte de certains aspects importants. De plus, elle aura un
domaine de validité restreint. Il existe donc un compromis idéal entre réalisme et simplicité,
déterminé par I'application visée et 1'utilisation envisagée des résultats.
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Le modele que nous souhaitons développer ici sera appliqué a la simulation numérique des

procédés de plasturgie dans un cadre industriel. La facilité d’obtention des parametres et les

possibilités d’intégration a une simulation multiphysique globale sont donc des criteres
déterminants pour le choix des hypotheses de modélisation.

Dans cette optique, nous nous proposons de suivre le « cahier des charges » décrit ci-apres. Il
présente de maniere succincte les orientations que nous avons choisi de suivre. Les
hypotheses de modélisation correspondantes seront précisément détaillées et dument
justifiées dans le Chapitre 2.

1)

2)

3)

4)

5)

Le modele devra étre capable de simuler la cristallisation de polymeres soumis a une
histoire thermomécanique quelconque : les champs de cisaillement et de température
pourront varier au cours du temps (conditions transitoires et anisothermes). Ceci
implique notamment un couplage avec I'équation de I'énergie ainsi que la prise en
compte de l'évolution des propriétés rhéologiques et thermophysiques avec la
température.

Le modele tiendra compte de l'effet du cisaillement sur la cristallisation. Dans le
procédé d’injection, le polymere est essentiellement sollicité en cisaillement, hormis
dans la zone du front de matiére polymere-air ot se produit un écoulement
d’élongation di a I'effet fontaine. Lors du contact du polymere issu du front avec les
parois froides du moule, la solidification est extrémement rapide et résulte en une
fine couche formée d'une structure cristalline a grains tres fins, dite « couche de
peau ». En premiere approximation, on considérera que la germination dans cette
couche est dominée par la cinétique thermique. En conséquence, nous n’introduirons
pas d’effet spécifique dii a la composante élongationnelle dans notre modele de
cristallisation.

La formulation du modele permettra d’obtenir des informations quantitatives sur la
microstructure cristalline formée : densité réelle et taille des cristallites. Pour cela, les
processus de germination et croissance devront étre décrits explicitement. La
formulation de Schneider sera donc utilisée. Cette derniere permettra, de plus, une
implémentation ultérieure de modes de croissance différenciés en fonction de
I'origine des germes.

L’effet du cisaillement sur la cristallisation sera introduit au moyen d’une variable de
couplage de type mécanique basée sur le tenseur des extra-contraintes. Comme nous
I’avons souligné, il est indispensable de prendre en compte la nature du polymere
par l'intermédiaire de son comportement rhéologique. Ce dernier sera décrit par une
loi constitutive viscoélastique a 1'échelle macroscopique. Ces choix sont motivés par
la relative simplicité de la formulation et des caractérisations requises. Le spectre de
relaxation sera identifié dans le domaine linéaire et associé a une fonction
d’amortissement traduisant la relaxation due a la déformation dans le domaine non-
linéaire. Ceci permettra de modéliser la réponse du polymere a 1'écoulement de
manieére suffisamment réaliste pour mettre en place la relation entre le tenseur des
extra-contraintes et la cristallisation.

En général, les codes de simulation de l'injection a finalité industrielle considerent
que le polymere fondu suit un comportement Newtonien généralisé. La
viscoélasticité n’est pas introduite pour la résolution des équations de la dynamique,
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essentiellement pour des raisons de capacité de calcul et de robustesse des méthodes
numériques. Pour ces mémes raisons, nous adopterons une approche dite
« découplée » : les équations de la dynamique sont résolues pour une loi de
comportement Newtonienne généralisée. Le champ de vitesse ainsi obtenu est utilisé
comme donnée d’entrée du modele viscoélastique pour le calcul du tenseur des
contraintes. Apres résolution de la cinétique de cristallisation, la viscosité de
cisaillement est modifiée afin de tenir compte de 'augmentation de la cristallinité et
ainsi boucler le couplage.

Dans le Chapitre 2, nous présenterons en détail la formulation générale du modele
développé sur la base de ce cahier des charges.
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Chapitre 2

Développement d’'un modele de cristallisation
induite par 1’écoulement

Et il se mit a échafauder, avec cette donnée et sur
cette base, le fantasque édifice des hypotheses, ce chiteau
de cartes des philosophes.

VICTOR HUGO, Notre-Dame de Paris

1écoulement d'un polymere fondu semi-cristallin provoque 1l’orientation et I’extension
des chaines macromoléculaires qui composent sa phase amorphe. Ce mécanisme est a
I'origine de deux effets principaux sur la cristallisation :

- T'accélération de la cinétique de cristallisation par rapport au cas statique ;

- la formation de microstructures cristallines orientées différentes des sphérolites
observés en cristallisation statique ;

Une des facons de lier I'accélération de cinétique a I'écoulement est de considérer que la
réorganisation des chaines conduit a une germination supplémentaire et indépendante qui
s’ajoute a la germination purement thermique. Le probléeme de la modélisation se ramene
alors a établir une relation entre cette germination additionnelle et une grandeur
représentative de l'effet de I'écoulement.

En nous basant sur une revue des travaux existants, nous avons opté pour une variable de
couplage mécanique basée sur le tenseur des extra-contraintes, combinée a une loi de
comportement rhéologique macroscopique.

Dans ce chapitre, nous présentons la formulation générale du modele dans le cas d'un
écoulement anisotherme et incompressible [Zinet et al. 2010]. Apres avoir rappelé les
équations de conservation (mécanique et thermique), nous exposerons le modele de
cinétique de cristallisation : germination thermique, germination induite par 1'écoulement et
croissance des cristallites. Le modele rhéologique, traduisant la réponse du polymere aux
sollicitations mécaniques, ainsi que la méthodologie de résolution, seront ensuite détaillés.

2.1. Equations de conservation

L’écoulement anisotherme d’un polymere fondu, supposé ici incompressible, est modélisé en
écrivant les équations de conservation de la masse, de la quantité de mouvement et de
'énergie. Ces équations sont détaillées ci-apres.
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2.1.1. Conservation de la masse
En supposant I'incompressibilité du fluide, le bilan de masse s’écrit :
pV-v=0 (2.1)

avec pla masse volumique du polymere fondu et v le vecteur vitesse.

2.1.2. Conservation de la quantité de mouvement

La conservation de la quantité de mouvement s’écrit :
ov
p[E+V~ij=V-O'+pf (2.2)

ou o est le tenseur des contraintes de Cauchy et f le vecteur des forces par unité de volume,
le cas échéant.

Le tenseur des contraintes de Cauchy peut se décomposer de la facon suivante :
o=-pl+t (2.3)
avec p la pression hydrostatique, I le tenseur identité et 7 le tenseur des extra-contraintes'.

L’expression de T dépend du modele rhéologique utilisé pour représenter le comportement
du fluide. Dans la suite, nous noterons t¥ le tenseur des extra-contraintes calculé avec un
modele de fluide visqueux (Newtonien généralisé) et 1'% le tenseur des extra-contraintes
calculé avec un modele de fluide viscoélastique.

2.1.3. Conservation de 'énergie

L’équation de conservation de I'énergie sera utilisée dans sa formulation en température :
8T \%4 '
pC,| otV VT =V-(-kVT)+1":D+Q (2.4)

Cette équation signifie que la variation d’énergie interne d’un élément de fluide convecté
(membre de gauche) est égale a la somme des flux conductifs entrants et sortants, de 1’auto-
échauffement di aux contraintes visqueuses et de diverses sources de chaleur internes
(membre de droite). Cy est la chaleur spécifique, k la conductivité thermique et Q" le terme
source de chaleur par unité de masse, qui inclut notamment la chaleur latente de
cristallisation. Rappelons que le tenseur des taux de déformation D, qui correspond a la
partie symétrique du tenseur gradient des vitesses Vv, est défini par :

D:%(VV+VVT) (2.5)

La cristallisation étant une transformation exothermique, le terme source de dégagement de
chaleur latente est proportionnel a la vitesse de transformation :

Q'= pwaHil—‘f (2.6)

1 Encore appelé « partie déviatorique du tenseur des contraintes » ou « déviateur des contraintes ».
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avec AH l'enthalpie de cristallisation par unité de masse de cristal parfait pondérée par le
taux de cristallinité absolu final' X, et «le taux de transformation.

2.2. Cinétique de cristallisation

La cristallisation des polymeres est décrite comme un processus de germination et de
croissance : des germes sont activés et croissent pour donner des cristallites, avec une
cinétique qui dépend de l'état thermomécanique du polymere fondu. En particulier,
I’écoulement induit une germination additionnelle.

La densité de germes activés, c'est-a-dire le nombre de germes activés par unité de volume
(m3), peut donc s’écrire comme la somme de deux densités de germination indépendantes :

- la densité de germes activés thermiquement (équivalente a la densité de germes
activés sous conditions statiques), notée N7 ;

- la densité de germes activés par 'effet de I'écoulement, notée N.
N=N"+N/ (2.7)

Il s’agit de densités de germes «étendues » ou fictives, qui ne sont pas équivalentes au
nombre réel de cristallites réels par unité de volume. En effet, un germe fictif peut apparaitre
en un point ou existe déja un cristallite formé antérieurement, mais c’est impossible pour un
germe réel. La relation entre densité étendue N et densité réelle N* est donnée par :

N (t)= j(l—a(t'))dNT'f (2.8)

ce qui revient a pondérer, a chaque instant, la variation de la densité de germination étendue
par le volume amorphe restant. Précisons des maintenant que la densité réelle de
germination n’interviendra pas dans la formulation du modele de cinétique car la correction
s’appliquera au taux de cristallinité (équation (2.19)).

La vitesse a laquelle les germes sont activés est appelée fréquence de germination. Par
définition :
dN"’

N/ =" 2.9
n (2.9)

2.2.1. Equations de Schneider

La croissance des germes activés est modélisée par deux systemes d’équations de Schneider
indépendants [Schneider et al. 1988], c'est-a-dire un pour chaque type de germination.

Dans les équations (2.10) a (2.17), des termes convectifs ont été introduits afin de prendre en
compte l'advection des variables avec l'écoulement. L'exposant « T » se rapporte a la
cristallisation activée thermiquement et l'exposant «f» a la cristallisation induite par
I’écoulement. Toutes les variables sont définies par unité de volume et sont des quantités
étendues : elles ne tiennent pas compte de l'impingement et du recouvrement, comme si la
croissance de chaque sphérolite était indépendante des autres.

! Rappelons ici que la fraction maximale de phase cristalline dans le polymere réel n’atteint jamais 100% mais
seulement X_..
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- germination activée thermiquement :

%W.Wg —87N" (o =82N') (2.10)
%W.v(/g ~Gol (¢l =4aR]) (211)
Ggf bV =Gl (o7 =SL) 2.12)
%+ vVel =Gl (¢l =V) (2.13)

- germination induite par I'écoulement :

—+v-Vo[ =87N" (] =87sz) (2.14)

0
&+V-V¢2 =G,/ ((p{ =47zR/ ) (2.15)

tot

Div.vel =Gpl (¢ =5L) (2.16)

tot

—, tV-Vg :GT¢71f (¢70f :Vtgt) (2.17)
o est donc le volume total étendu des sphérolites par unité de volume (Vir), ¢ est la surface
totale étendue des sphérolites par unité de volume (Str), ¢2 est proportionnel a la somme des
rayons des sphérolites par unité de volume (Rwt) et ¢s est proportionnel au nombre de
sphérolites par unité de volume N. Gr est la vitesse linéaire de croissance cristalline (m.s™),
que nous considérons dépendante uniquement de la température.

La fraction volumique cristalline étendue globale @uw® est définie simplement comme la
somme de la fraction volumique cristalline étendue thermiquement induite et de la fraction
volumique cristalline étendue induite par 1'écoulement :

wglahﬂl :wg‘ +(pg (2.18)

Sa dimension est [L3.L?] et elle exprime le volume virtuel cristallisé (pouvant tendre vers oo
du fait du recouvrement des sphérolites) par unité de volume matériel. La fraction
volumique cristalline réelle globale (ou plus simplement taux de transformation) « s’obtient
alors en appliquant la correction d’Avrami pour tenir compte de l'impingement des
sphérolites :

a =1—exp(—¢§l”b”l) (2.19)

2.2.2. Germination induite par la thermique

Pour les polymeres semi-cristallins a germination hétérogene comme le polypropylene
isotactique (iPP), I’activation des germes en conditions statiques se produit instantanément et
leur nombre ne dépend que de la température. Plusieurs auteurs [Rybnikar 1982, Angelloz et
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al. 2000, Koscher et Fulchiron 2002] (figure 2.1) ont mis en évidence une évolution
logarithmique de la densité de germes activés thermiquement avec le degré de surfusion AT :

In(N")=bAT +d (2.20)
ou b et d sont des parametres dépendants du matériau devant étre déterminés
expérimentalement.
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Figure 2.1 Densité de germes activés en fonction du degré de surfusion pour des
expériences de cristallisation d’un iPP réalisées sous conditions statiques. D’apres
[Koscher et Fulchiron 2002].

2.2.3. Germination induite par 1’écoulement

Nous avons pu voir que le lien entre les caractéristiques de 1'écoulement et I’augmentation
de la germination avait été décrit par divers modeles plus ou moins phénoménologiques,
utilisant une variable de couplage plus ou moins facilement accessible expérimentalement
telle que le taux de cisaillement, le tenseur des contraintes ou encore 1'énergie libre de la
phase amorphe (tableau 1.2).

Dans l’état actuel des connaissances, il n'est pas possible d’affirmer qu’une option en
particulier est meilleure que les autres, principalement parce que les bases physiques de
I'interaction entre l'écoulement et la cristallisation ne sont pas totalement comprises.
Néanmoins, 1'explication la plus répandue est que l'orientation et 'extension des chaines
induites par I'écoulement augmentent I'organisation moléculaire locale, donc diminuent
I'entropie de la phase amorphe et favorisent la formation de germes homogenes, alors qu’en
conditions statiques, ce sont généralement des germes hétérogenes qui sont les précurseurs
de la cristallisation.

En conséquence, il apparait clairement qu'un modele réaliste de cristallisation induite par
I’écoulement doit tenir compte de la dynamique des chaines macromoléculaires propre a
chaque polymere. Ceci est particulierement important dans le cas d’un pré-cisaillement de
courte durée: apres l'arrét de l'écoulement, l'orientation moléculaire n’est pas relaxée
instantanément. Un état ordonné subsiste pendant un temps plus ou moins long qui dépend
de la distribution des masses moléculaires. En particulier, les longues chaines, de masse
moléculaire plus élevée, présentent des temps de relaxation plus longs. Elles sont donc plus
sensibles a I'écoulement. Le processus de germination induite peut donc se poursuivre alors
méme que le polymere n’est plus soumis a I'écoulement.
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2.2.3.1. Energie libre et tenseur des contraintes

Au niveau macroscopique, la dynamique des chaines est reflétée par le comportement
rhéologique viscoélastique du polymere fondu. En I’absence d’écoulement, la distance bout-
a-bout moyenne d’une chaine! est relativement faible et il n’y a aucune orientation
privilégiée. L’écoulement (en particulier le cisaillement) génere un gradient de vitesse, de
sorte que les segments d’'une méme chaine sont exposés a des vitesses différentes. Ceci se
traduit par le changement de conformation des molécules (orientation, extension),
’accroissement de la distance bout-a-bout moyenne, et le stockage d’une certaine quantité
d’énergie, qui s’ajoute a l’énergie libre de Gibbs du systeme. Cette quantité d’énergie
additionnelle emmagasinée est appelée énergie libre élastique AG. et correspond a la
modification, par rapport a I'état statique, du tenseur de conformation induite par
I'écoulement [Helfand et Fredrickson 1989]. En assimilant les chaines a des dumbbells
hookéeens?, Marrucci [Marrucci 1972] a montré que pour les solutions diluées, la variation
d’énergie libre élastique était directement proportionnelle a la trace du tenseur des extra-
contraintes :

e

AG =%tr(’tVE) (2.21)

Marrucci a précisé que cette relation était limitée aux petites déformations et aux solutions de
faible concentration. Malgré cela, elle a été assez largement utilisée dans des cas qui ne
vérifiaient pas ces hypotheses, notamment pour des mélanges de polymeres [Horst et Wolf
1992, 1993]. Plus tard, Chopra et al. [Chopra et al. 1999] ont proposé une version modifiée de
I’équation de Marrucci (2.21), valide a la fois pour les solutions et les mélanges de polymeres,
quel que soit le taux de déformation :

AG,=¢N, (2.22)

ou N1 est la 1¢ différence des contraintes normales et {un coefficient dépendant du fluide et
de I'écoulement. Par ailleurs, il a été établi que la déformation d'une chaine a partir de la
configuration de pelote statistique génere une 1° différence des contraintes normales [Dealy
et Wissbrun 1990]. Notons qu’en cisaillement pur, la trace du tenseur des extra-contraintes et
la 1% différence des contraintes normales sont équivalentes. Ces quantités sont donc
représentatives de la variation d’énergie libre due a 1'élasticité induite par le cisaillement.
Récemment, Mazinani et al. [Mazinani et al. 2009] ont abouti a la méme expression que
Marrucci (2.21) par une nouvelle approche ne nécessitant pas de formuler les hypotheses de
faible concentration et de faible taux de déformation.

2.2.3.2. Tenseur des contraintes et germination induite

Ces considérations, appliquées aux polymeéres semi-cristallins, montrent bien qu’il existe une
relation directe entre 1’état de contraintes viscoélastiques, représentées par la trace du
tenseur t'* et la variation de I'énergie libre de la phase amorphe. Or, la germination est elle-
méme étroitement liée a I'évolution de I'énergie libre de Gibbs : a la quantité additionnelle

! Distance moyenne entre les deux extrémités d'une chaine. Elle correspond a la norme du vecteur bout-a-bout R.
Le tenseur de conformation ¢ est défini par : ¢=<RR>= J.R ®RydR. La fonction de distribution y(R,x,f)
représente la densité de probabilité de trouver le vecteur R au point x et au temps ¢. Si u et v sont des vecteurs, le

produit dyadique P = u®v est un tenseur du second ordre dont les composantes sont Pjj = .t
2 Voir Chapitre 1, section 1.5.2.2
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d’énergie libre élastique AG., nous pouvons donc associer la fréquence de germination
additionnelle induite par 1'écoulement N/. Cette idée a notamment été exploitée par
Coppola et al. [Coppola et al. 2004] puis Zheng et Kennedy [Zheng et Kennedy 2004] dans
leurs modeles de cristallisation induite par I’écoulement.

La cinétique de cristallisation isotherme induite par le cisaillement d'un iPP a été caractérisée
par Koscher et Fulchiron [Koscher et Fulchiron 2002]. Leur protocole expérimental est décrit
au Chapitre 1, section 1.4.2.2. A partir de la formulation d’Avrami et du modele
viscoélastique intégral de Lodge, les auteurs ont établi un modele semi-analytique exprimant
de facon explicite le temps de demi-cristallisation en fonction de la température, du taux de
cisaillement et de la durée du cisaillement :

ty,=f(T.70t,) (2.23)

La fréquence de germination induite par le cisaillement a notamment été supposée
proportionnelle a la 1¢ différence des contraintes normales :

N/ =CN, (2.24)

Les temps de demi-cristallisation mesurés et calculés par ce modele sont en bon accord.
Cependant, sous cette forme, le modele présente plusieurs limitations qui empéchent son
utilisation pour la simulation de procédés :

- afin de pouvoir étre résolu analytiquement, il nécessite les hypotheses de taux de
cisaillement constant et d’isothermie ;

- le comportement viscoélastique du polymere est supposé purement linéaire ; le calcul
de la premiere différence des contraintes normales n’est donc valide que dans la
limite des petites déformations ;

- la définition de la 1% différence des contraintes normales n’a de sens qu’en
écoulement de cisaillement pur, tel que celui rencontré dans un rhéometre
rotationnel.

Afin de lever ces restrictions, nous proposons la relation suivante, plus générale que
I’équation (2.24), pour connecter 1'état de contraintes a la germination additionnelle :

N/ = C[tr(r” )]” (2.25)

ou C et p sont des parametres a identifier. Il s’agit d'une relation semi-empirique : le choix de
la trace de 1" comme variable de couplage est basé sur les considérations physiques
exposées plus haut, mais I’ajustement quantitatif du modele fait intervenir des parametres a
déterminer a partir de données expérimentales de cristallisation. Comme nous 1’avons déja
souligné, en cisaillement pur, la trace du tenseur des extra-contraintes viscoélastiques et la
premiere différence des contraintes normales sont équivalentes :

tr(e")=N, =7} (2.26)

De plus, nous ne ferons aucune hypothese sur 'évolution du taux de cisaillement et de la
température. Par conséquent, a la différence de celui de Koscher et Fulchiron, notre modele
ne sera pas exploitable analytiquement, mais nécessitera une résolution purement
numérique.
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2.2.4. Vitesse de croissance cristalline

Nous supposons que la vitesse de croissance cristalline dépend uniquement de la
température. L'expression classique de Hoffman-Lauritzen peut étre utilisée :

) K
G,(T)=G, exp(—ﬁjexp{— TAgT} (2.27)

Les significations des parametres sont explicitées au Chapitre 1, section 1.2.5. Go et K, sont a
déterminer en fonction du matériau, au moyen d’expériences de cristallisation en
calorimétrie différentielle a balayage (DSC) par exemple.

2.3. Modele rhéologique

En toute rigueur, afin d’avoir un couplage total entre 1'écoulement, les transferts thermiques
et le comportement rhéologique du polymere fondu, le tenseur des extra-contraintes
apparaissant dans les équations (2.3) et (2.4) devrait étre celui calculé d’apres un modele
viscoélastique, c'est-a-dire t'£. Cependant, la résolution numérique du couplage total pose
généralement des problemes de temps et de stabilité du calcul (Chapitre 1, section 1.5.5).

Baaijens et Douven [Baaijens et Douven 1990] ont proposé une méthode dite « découplée »,
ou «indirecte » : la cinématique de l’écoulement est résolue a partir des équations de
conservation en supposant un comportement Newtonien généralisé, puis le champ de vitesse
obtenu est utilisé comme donnée d’entrée du modele viscoélastique afin de calculer le
tenseur des contraintes. L’hypothese sous-jacente est que le caractere élastique du fluide
n’affecte pas de maniere significative la cinématique de I'écoulement.

Cette approche découplée présente un certain nombre d’avantages par rapport a un calcul
viscoélastique totalement couplé [Douven et al. 1995] :

- le temps de calcul ainsi que les instabilités de la méthode numérique sont
considérablement réduits ;

- laloi de comportement viscoélastique peut étre aisément modifiée ou substituée sans
se préoccuper des méthodes numériques nécessaires a la résolution du couplage ;

- les restrictions sur la complexité de I'écoulement sont bien moindres.

Baaijens et Douven [Baaijens et Douven 1990] ont validé la méthode pour un écoulement
d’injection 2D en comparant entre eux les résultats de contraintes induites obtenus avec le
calcul découplé et le calcul exact. L’accord est satisfaisant, et le gain de temps de calcul
observé est supérieur a un facteur 10. Par la suite, cette approche a été mise en ceuvre avec
succes par Zuidema et al. [Zuidema et al. 2001] pour des écoulements de cisaillement avec
cristallisation induite, ainsi que par Swartjes et al. [Swartjes et al. 2003] en écoulement
d’élongation avec cristallisation induite.

La résolution par la méthode découplée semble donc bien adaptée a notre probleme. Afin de
la mettre en application, il nous faut choisir deux modeles de comportement rhéologique :

- une loi de comportement Newtonien généralisé pour exprimer le tenseur des
contraintes visqueuses 1tV apparaissant dans les équations d’équilibre ;
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- une loi de comportement viscoélastique pour calculer le tenseur des contraintes
viscoélastiques TV impliqué dans le modele de germination induite par I’écoulement.

2.3.1. Modéle Newtonien généralisé

Pour un fluide visqueux, le tenseur des extra-contraintes s’exprime de maniere directe en
fonction du tenseur des taux de déformation D :

t =21n"D (2.28)

avec 7" la viscosité apparente de cisaillement, généralement dépendante des taux de
déformation (effet rhéofluidifiant), de la température et du taux de cristallinité :

n" =I(a)n,,(D,T) (2.29)

I'(e) est un facteur d’augmentation de viscosité due a la cristallisation et 7. la viscosité pour
un taux de cristallinité nul. Le comportement rhéofluidifiant! peut étre modélisé par la loi de
Carreau-Yasuda ([Bird et al. 1987]) :

n-1

nmn = aTnO (1 + (ﬂ’oaTj})u) ! (230)

ou 7p est la viscosité a cisaillement nul, Ao, 1 et a des parametres dépendants du matériau. Le
taux de cisaillement généralisé y est défini par :

7=2D:D =2tr(D.D) (2.31)

L’effet de la température est pris en compte au moyen de la superposition temps-
température. Le facteur de glissement ar est supposé obéir a une loi d’Arrhenius :

1 1

E
a, =exp Eﬂ[? - T_] (2.32)
ref

dans laquelle E. est une énergie d’activation, R est la constante des gaz, T la température du
polymere et T la température de référence de la courbe maitresse.

Enfin, I'effet de la cristallisation sur la viscosité est modélisé par le facteur d’augmentation I'.
Il assure notamment la fermeture du couplage entre la cristallisation et I'écoulement :
lorsque le taux de transformation tend vers 1'unité, la viscosité augmente considérablement,
ce qui entraine une modification du profil de vitesse. En particulier, dans les simulations
anisothermes, le modele de solidification permet de représenter la couche solide se formant
au contact des parois froides et la réduction consécutive de la section d’écoulement. La revue
bibliographique du Chapitre 1, section 1.5.4 a montré que malgré la variété des approches, la
précision quantitative de tels modeles n’était pas essentielle en raison de la difficulté des
mesures nécessaires. Nous adopterons donc une relation empirique souvent
utilisée [Shimizu et al. 1985] :

I(a)=-——=exp(ma+a,a") (2.33)

a1, a2 et a3 sont des parametres du modéle a déterminer expérimentalement.

! Diminution de la viscosité lorsque le taux de déformation augmente
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2.3.2. Modeéle viscoélastique

Notre modele de cinétique de cristallisation relie la germination additionnelle induite par
I’écoulement a la trace du tenseur des extra-contraintes. Cette derniere représente 1'énergie
élastique stockée par les chaines macromoléculaires de la phase amorphe lors du
cisaillement. A la différence d’'un modeéle Newtonien généralisé, qui en cisaillement ne prédit
aucune contrainte normale, une loi de comportement viscoélastique permet de quantifier
cette élasticité.

L’écriture des lois de comportement viscoélastiques intégrales fait généralement intervenir
des tenseurs de déformation adaptés a la description des grandes transformations. Nous
introduisons brievement deux de ces tenseurs dans la section suivante.

2.3.2.1. Déformation d’un milieu continu

Précisons que nous adoptons ici les notations utilisées dans 1'ouvrage de Larson [Larson
1988]. Considérons la transformation d’un milieu continu de la configuration initiale (ou de
référence) (Kr) a la configuration a l'instant ¢ (K:). Lors de cette transformation, le vecteur dX
reliant les points matériels P et Q devient dx (figure 2.2)

(Ki)

Figure 2.2 Déformation d'un milieu continu entre les instants t’ et t.

Le tenseur gradient de déformation F et son inverse F-' sont alors définis comme :

F= ‘;—X (2.34)
X
F'= 5—; (2.35)

Le tenseur gradient de déformation inverse décrit donc le changement cumulé d’orientation
et de forme d’'un petit élément matériel entre les instants ¢ et ¢t. Ces tenseurs ne sont pas
adaptés a l'écriture des lois de comportement car ils contiennent des informations non
seulement sur l’élongation, mais aussi sur la rotation de corps rigide. Or cette derniere
n’induit aucune contrainte dans le milieu continu.

A la différence des tenseurs gradients de déformation, les tenseurs de déformation
permettent de décrire la déformation du milieu continu indépendamment de la rotation.
Nous introduisons ici les tenseurs de déformation de Cauchy-Green C et de Finger C:
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C=F F (2.36)
c'=(F') F! (2.37)

Le tenseur de Finger décrit donc uniquement le changement de forme d’un petit élément
matériel entre les instants t’ et t.

2.3.2.2. Fluides simples viscoélastiques

Les lois de comportement viscoélastiques établissent une relation entre le tenseur des
contraintes et I'histoire des déformations. Le cadre mathématique nécessaire a été développé
par Coleman et Noll [Coleman et Noll 1961] et fait appel a la notion de fluide simple. Cette
classe de fluides vérifie deux hypotheses fondamentales :

- la contrainte sur un petit élément de fluide est déterminée par I'histoire des
déformations s’appliquant a cet élément et uniquement celui-ci: c’est le principe
d’action locale ;

- linfluence d’une déformation sur la contrainte diminue a mesure que le temps
s’écoule apres cette déformation : c’est le principe de mémoire évanescente.

En outre, Coleman et Noll montrent que :

- pour des déformations suffisamment rapides, le fluide simple se comporte comme un
solide élastique ;

- pour des déformations suffisamment lentes, le fluide simple se comporte comme un
liquide Newtonien.

2.3.2.3. Equation de Lodge

Le principe de mémoire évanescente implique que plus un incrément de déformation s’est
produit tot dans le temps (instant '), moins sa contribution a la contrainte a l'instant t a de
poids [Larson 1988]. Prenons l'exemple d’un cisaillement, et supposons que chaque
incrément de déformation soit pondéré par le facteur exp((t' — t)/A), avec A le temps de
relaxation. L'incrément de déformation qui se produit a l'instant ' pendant un intervalle
infinitésimal dt’ s’écrivant :

dy =y(t')at’ (2.38)

la contribution a la contrainte de cisaillement de cet incrément de déformation est alors :

1

E=t) . g
dr,, =Gexp(7j y(t)dt (2.39)
G est ici le module de relaxation. La contrainte a l'instant ¢ est l'intégrale de toutes les

contributions infinitésimales depuis I'instant le plus lointain, ¢’ = - o, jusqu’a l'instant présent
t:

T):;E (t):Gj.exp(t'%tjj/(t')dt' (2.40)

L’intégration par parties de cette expression donne :
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T (t)sz.%exp(%Jy(t,t’)dt' (2.41)

At, V') est la déformation totale cumulée entre les instants ¢’ et ¢. La généralisation tensorielle
de cette équation nécessite de remplacer y par un tenseur adapté a la description des grandes
déformations et, par conséquent, objectif!. Le tenseur des déformations de Finger C(t’, t)
satisfait a ces conditions. Le tenseur des extra-contraintes est donc donné par I'équation dite
de Lodge :

t1 F—t) N
" =G£zexp[TjC '(t,t)dt (2.42)

L’équation (2.42) est un exemple de modele de viscoélasticité linéaire finie, dont la
formulation générale est :

v = j m(t—t')C(¢,t")dt (2.43)

—0

La fonction mémoire m(t - t'), définie dans le cas général comme :

dG(t-t)
t—t')=—7—= 2.44
m(t=t')=—_ (244)
s’écrit pour le modele de Lodge :
G t—t'
t—t')=— -—— 2.45
m(t=t) lexp[ ﬂj (2.45)

Larson [Larson 1988] montre que pour une déformation tres rapide, c'est-a-dire t=t¢', le
tenseur de Finger est constant et 'équation de Lodge se réduit a :

v =GC! (2.46)

ce qui est la loi de comportement d’un solide élastique. Inversement, pour une déformation
tres lente :

t"F =GI+2GAD (2.47)

A un terme isotrope pres?, et compte tenu du fait que 7 = G4, il s’agit de la loi de
comportement d'un fluide Newtonien. Les hypotheses de la théorie des fluides simples sont
donc vérifiées par I'équation de Lodge.

2.3.2.4. Interprétation moléculaire de I"équation de Lodge

D’apres Green et Tobolsky [Green et Tobolsky 1946], les chaines constituant le polymere
fondu interagissent les unes avec les autres en formant un «réseau transitoire »* de

1 C'est-a-dire non affecté par les mouvements de corps rigide, translation ou rotation. Ceci est nécessaire pour que
la loi de comportement respecte le principe d’indifférence matérielle : elle doit étre indépendante du référentiel
d’observation.

2 Le terme GI, isotrope, peut étre supprimé de la partie déviatorique du tenseur des contraintes 1'% et considéré
comme faisant partie de la pression hydrostatique, définie a une constante pres.

3 Ce modele du réseau transitoire (ou temporaire) est basé sur I'idée d’adapter la théorie de 1élasticité
caoutchoutique a des polymeres fondus ou en solutions concentrées. C’est pourquoi I'équation de Lodge est aussi
appelée modele RLL pour Rubber-Like Liquid, que 1’on pourrait traduire par « analogie caoutchouc - liquide ».
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contraintes topologiques d’enchevétrement (figure 2.3). Un segment de chaine n’est pas lié
en permanence aux mémes points d’interconnexion : sous I’effet du mouvement brownien, il
peut ponctuellement se libérer de ses contraintes puis immédiatement étre impliqué dans
d’autres contraintes, de telle maniere que la densité d’interconnexions reste toujours
constante.

4
__'_‘1'___..

Figure 2.3 Déformation affine d'un réseau de type caoutchoutique. Ri" et Ri sont les
vecteurs bout-a-bout du segment respectivement avant et apres déformation. Pour un
polymere fondu ou en solution concentrée, les points de liaison chimique sont remplacés
par des contraintes topologiques dues aux enchevétrements. D’apres [Larson 1988].

Les vecteurs bout-a-bout des segments de chaine changent donc continuellement. Si le
matériau ne subit pas de déformation, les vecteurs bout-a-bout suivent une distribution
caractéristique de I'état d’équilibre. Si le matériau est déformé, seulement deux évenements
peuvent se produire au niveau d’un segment :

- les interconnexions subsistent et le segment se déforme de maniere affine avec le reste
du réseau ;

- les interconnexions se rompent et d’autres se reforment selon une configuration
caractéristique de 1'équilibre (relaxation).

Par unité de temps, la probabilité quun segment acquiere une nouvelle configuration
d’équilibre est constante, indépendante de la déformation du réseau et égale a 1/A.

Par conséquent, on peut montrer que la probabilit¢ quun segment garde la méme
configuration entre I'instant ' et I'instant f (probabilité de survie), notée Py est :

t'—t
P. = exp(—} (2.48)
' A
La contribution dt au tenseur des contraintes a I'instant t des segments formés entre t’ et t’ +
dt’ est égale au produit de :
- la probabilité de formation de ces segments entre t’ et dt’ : dt’/A

- leur probabilité de survie entre t' et t : Py,

- la contrainte générée par un segment déformé de maniére affine entre t' et t:
GC(t', t)



70 DEVELOPPEMENT D’'UN MODELE DE CRISTALLISATION INDUITE PAR L’ECOULEMENT

dat' t'—t
ATt ="—exp| — |GC'(t',t)dt’ 2.49
Loxp( 1 Joc (1 219
La contrainte totale générée par tous les segments formés a tous les instants passés t’
est donc:

ot =G [ Lexpl = | (v, 0)ar (2.50)
2 y) ’ '

L’approche de Green et Tobolsky conduit donc a une loi de comportement intégrale
identique a I'équation de Lodge (2.43).

Les modeles intégraux permettent d’obtenir explicitement le tenseur des contraintes et
peuvent donc étre résolus au cours d'une étape distincte du calcul des autres inconnues
(calcul séquentiel). Ils sont bien adaptés aux formulations analytiques. En revanche, ils sont
difficiles a mettre en ceuvre numériquement et nécessitent une résolution dans un référentiel
Lagrangien afin d’avoir acces a I'histoire de déformation relative a un élément de fluide
donné. Une formulation différentielle est alors préférée dans ce cas de figure.

2.3.2.5. Forme différentielle de I’équation de Lodge

Larson [Larson 1988] montre que le tenseur de Finger et le gradient des vitesses sont liés par
la relation :

C'=w'.C'+C'.Vv (2.51)

En dérivant I'équation (2.50) et en utilisant (2.51) pour éliminer C, il obtient :

v
A" +1"F =29D (2.52)

v

ou n=GAet T est la dérivée convectée supérieure du tenseur des contraintes :

\%
v =1" - .t . vy (2.53)
L’équation (2.52) est le modele de Maxwell convecté supérieur, ou UCM (Upper Convected
Maxwell). Elle est équivalente a lI'équation intégrale de Lodge (2.50). L’utilisation d'une
dérivée convectée garantit la compatibilité de la loi de comportement avec le principe
d’indifférence matérielle.

Grace a l'utilisation respective du tenseur de Finger et de la dérivée objective, les modeles de
Lodge et UCM sont valides pour des grandes déformations. Ceci implique que la
déformation est affine, i.e. a I'échelle microscopique du réseau transitoire, la déformation est
la méme qu’a I'échelle macroscopique de 1’échantillon.

Ces modeles dits quasi-linéaires prédisent avec succes des phénomenes caractéristiques des
écoulements viscoélastiques, notamment une premiere différence des contraintes normales
positive en cisaillement et une relaxation progressive des contraintes apres arrét de
I’écoulement. En revanche, quantitativement, ces phénomenes élastiques tendent a étre
surestimés ([Larson 1988]).

De plus, le comportement rhéofluidifiant n’est pas retranscrit. La viscosité de cisaillement a
I’état stationnaire (c'est-a-dire pour une durée de cisaillement trés supérieure au temps de
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relaxation) peut étre calculée en considérant la composante de cisaillement du tenseur de
Finger :

C,=r=y(t-t) (2.54)

et en effectuant I'intégration de I'équation de Lodge a partir de I'équation (2.50) :

VE
T

Gl t'—t
— X _ . N
Mty = ; _;_J;zeXPETJy(t—t)dt =GA (2.55)

La viscosité de cisaillement est donc constante. Il en va de méme pour la premiere différence
des contraintes normales.

2.3.2.6. Sollicitations periodiques

La détermination des propriétés viscoélastiques linéaires peut se faire en soumettant le
matériau a une sollicitation périodique. Dans le cas d'une déformation de cisaillement
oscillatoire sinusoidale d’amplitude (faible) » et de fréquence w:

)/(t) =7, exp(ia)t) (2.56)
La réponse en contrainte est alors elle aussi sinusoidale et déphasée de ¢
r(t) =1, exp(ia)t + 5) (2.57)

La contrainte et la déformation sont reliées par l'intermédiaire du module de cisaillement
complexe :

T(t)zG*(a))y/(t) (2.58)
avec
G*=G'+iG" (2.59)

La partie réelle, G’, est le module de conservation. Il caractérise la partie de la réponse
élastique, en phase avec la déformation. La partie imaginaire, G”, est le module de perte. Il
est en quadrature de phase avec la déformation et correspond a la partie visqueuse
(dissipative) de la réponse a la sollicitation.

Une viscosité complexe 77* est également définie :

(t)=n*(w)y (2.60)
Elle est liée aux modules par la relation :
n* =G——iE (2.61)
0 o

2.3.2.7. Formulations multimodes

Pour les polymeres réels, la dispersité des masses moléculaires implique que la relaxation se
produit généralement sur plusieurs ordres de grandeur de temps. Avec un unique mode de
relaxation, le comportement du matériau ne peut donc pas étre décrit avec précision sur une
large gamme de taux de déformation. Lodge [Lodge 1968] a montré que ceci pouvait étre
corrigé par l'utilisation d"un spectre de relaxation, c'est-a-dire de N modes de relaxation (4,
Gi) dans la fonction mémaoire :
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m(t—t')zi%exp[—%j (2.62)

La généralisation multimode est également possible pour le modele différentiel UCM. Le
tenseur des contraintes totales est alors la somme des tenseurs des contraintes modales t.VE
calculés chacun avec une équation UCM :

N
" = ZT}/E (2.63)
i=1

v

AP+t =2nD (2.64)

Ceci revient a calculer la contrainte dans un assemblage en parallele de N éléments de
Maxwell.

Les valeurs de Gi et A peuvent étre obtenues a partir de mesures rhéométriques du
comportement viscoélastique linéaire. Des expériences de cisaillement oscillatoire de faible
amplitude en balayage de fréquences donnent les courbes maitresses des modules de
conservation G'(w) et de perte G”(w). Ces derniers sont ensuite exprimés comme des
combinaisons linéaires des N modes :

, Y Gaw’A
N Gol
G'(0)=d 2.
() =21, iz (2.66)

Les temps de relaxation A sont choisis de maniere a couvrir I'ensemble de la gamme de
fréquences, généralement a raison de 1 a 1.5 modes par décade ([Crawford et al. 2009]). Une
procédure numérique d’optimisation sous contraintes est alors utilisée afin d’identifier les
parametres qui conduisent au meilleur accord avec les données expérimentales.

2.3.2.8. Factorisation temps - déformation

Les grandes déformations induisent des modifications de nature différente dans la structure
du réseau transitoire ([Rolon-Garrido et Wagner 2009]) : contrairement a 1'’hypothese du
modele original de Lodge ([Green et Tobolsky 1946]), la fréquence de désenchevétrement des
chaines n’est pas indépendante de I'écoulement (et plus précisément de la déformation).
D’apres Wagner et Meissner [Wagner et Meissner 1980], il existe deux mécanismes de
relaxation indépendants :

- la relaxation viscoélastique linéaire (mécanisme explicité a la section 2.3.2.4),
dépendante du temps, représentée par la fonction mémoire m(t — ). La probabilité de
survie d'un segment i de t’ a t étant égale a exp[-(t - t')/A] ;

- la relaxation non-linéaire, correspondant au désenchevétrement, c'est-a-dire a la
disparition de points de jonction du réseau induite par la déformation. Winter
([Winter 1978]) a clarifié le mécanisme physique sous-jacent en suggérant que
I'extension de certains plans du matériau sous l'effet de la déformation accroissait la
distance entre les jonctions et augmentait ainsi la probabilité de leur destruction.
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Sur la base de ces considérations, le tenseur des contraintes peut étre écrit sous la forme
suivante, issue de I'équation générale K-BKZ! :
t
o = [m(t—t)h(1,,1,)C" (t,t")dt’ (2.67)
Le facteur h(Iy, I2) est la fonction d’amortissement, dépendante de la déformation par
I'intermédiaire des 1¢ et 2" invariants scalaires du tenseur de Finger dans le cas général :

I,=tr(C") (2.68)

I = %[(trC'l ) -tr(C? )2} (2.69)

La fonction d’amortissement représente la probabilité quun segment créé a t' survive
jusqu’a l'instant présent ¢. Elle est bornée par :

0<h(I,,1,)<1 (2.70)

1772

avec h(I1, I.) — 0 pour les grandes déformations, ce qui signifie que la plupart des jonctions
du réseau transitoire ont été détruites, et h(l1, ) - 1 pour les petites déformations, ou
I’équation de Lodge quasi-linéaire est retrouvée.

En écoulement de cisaillement, la séparabilité temps — déformation a été mise en évidence
expérimentalement ([Einaga et al. 1971]) : les courbes de relaxation (c'est-a-dire le tracé en
échelle log-log du module de relaxation G en fonction du temps) pour différents niveaux de
déformation y peuvent étre superposées sur une méme courbe maitresse apres un décalage
sur ’axe des ordonnées, ce qui signifie que :

G(t,7)=G(t)h(») (2.71)

ou G est le module de relaxation dans la limite des petites déformations (domaine linéaire).
Un grand nombre de fonctions d’amortissement ont été proposées par les rhéologistes (pour
une revue de la littérature, voir [Rolon-Garrido et Wagner 2009]). Une des plus classiques a
été donnée par Wagner [Wagner 1976], en fonction du second invariant du tenseur de
Finger I>:

n(1,)=exp(-qyI, -3) 2.72)
avec g un parametre dépendant du matériau. En cisaillement, I> = 2 + 3, on obtient donc :

h(r)= exp(—q\/j/_z ) (2.73)

! Les équations constitutives de la classe K-BKZ (Kaye - Bernstein, Kearsley et Zapas [Bernstein et al. 1963])

! I,I I
s’écrivent sous forme factorisable : T = Im(t—t')lZZau(alyz)C1(t')—26u(6111,2)(:(t‘)}dt'/ ot u est une fonction
1 2

potentiel factorisable, i.e. u(l1, I, t — ') = m(t - t')u(l1, I2), et C! et C respectivement les tenseurs des déformations
de Finger et de Cauchy. Une simplification proposée par Wagner [Wagner 1976] consiste a supprimer le terme en

ou(I,1,)

C et a définir la fonction d’amortissement h(I I ) =2

o, , ce qui conduit a I'équation (2.67).

1
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Le calcul de la viscosité de cisaillement a 1'état stationnaire se fait de la méme maniere que
pour I'équation (2.55) :

VE

T, Gl t'—t
=Y —— [ Zexp| — |ex (— 2)' t—t'")dt' 2.74
nsteady 7/ 7/ :[Oﬂ« p[ ﬂy J p Q\/J/_ }/( ) ( )
apres intégration par parties :
GA
nsteady = 2 (275)
(1+927)

La valeur obtenue est dépendante du taux de cisaillement y : l'effet rhéo-fluidifiant est bien
pris en compte par ce modele non-linéaire.

Citons également une forme développée récemment par Iza et Bousmina ([Iza et Bousmina
2005]), basée sur la théorie FBN (Force Balanced Network), une variante des théories des
réseaux classiques. Elle a la particularité de ne faire intervenir aucun parametre ajustable
dépendant du matériau :

_ 6
4+}/2+\/4+72

h(y) (2.76)

Ce modele a été validé pour différents polymeres de répartitions de masse moléculaires
variées, aussi bien larges qu’étroites. La plupart des fonctions d’amortissement sont tres
proches les unes des autres, et le choix n’affecte pas de maniere radicale le comportement
rhéologique (figure 2.4).

0.8
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0.4 1

O[Wagner 1976]
O[lza et Bousmina 2005]

0.2 1

Fonction d'amortissement h

0 L B B | L B R R L B R T “H“U

0.01 0.1 1 10 100
Déformation

Figure 2.4 Comparaison des fonctions d’amortissement proposées par [Wagner 1976]
(avec g = 0.23, valeur identifiée pour un polypropylene a 200 °C) et [Iza et Bousmina 2005].

2.4. Conclusions

Dans ce chapitre, la formulation d’'un modele couplé décrivant la cristallisation d'un
polymere soumis a un écoulement et a des transferts de chaleur a été introduite. La figure 2.5
récapitule les équations ainsi que les différents couplages impliqués. La cinétique de



Conclusions 75

cristallisation est affectée a la fois par les effets thermiques et induits par I'écoulement, ce qui
est pris en compte sous la forme de deux densités de germination distinctes. La germination
induite par 1'écoulement a été reliée a la trace du tenseur des contraintes viscoélastiques par
une relation simple contenant deux parametres a déterminer expérimentalement. La relation
que nous proposons est basée sur le lien souvent mis en évidence par les rhéologistes entre le
tenseur des contraintes et la variation d’énergie libre. La formulation de Schneider permet
ensuite de calculer les taux de cristallinité induits par la thermique et I’écoulement.

Suivant I'exemple de plusieurs études issues de la littérature, nous avons opté pour une
approche dite découplée : le champ de vitesse est calculé en supposant un comportement
Newtonien généralisé, puis le tenseur des contraintes est obtenu a partir du champ de
vitesses en appliquant une loi constitutive viscoélastique. Ceci facilite grandement la
résolution numérique du systeme d’équations sans affecter de maniere significative la
précision du modele.

Dans l'étude de Koscher et Fulchiron [Koscher et Fulchiron 2002], le comportement du
polymere est supposé viscoélastique linéaire et une équation intégrale de Lodge multimode
est utilisée. La validité de cette approche en grandes déformations peut donc étre discutée en
ce qui concerne le calcul de la 1¢* différence des contraintes normales, vraisemblablement
surestimée. Nous proposons d’inclure la prise en compte de la non-linéarité de fagon simple,
en combinant la loi de comportement UCM (Maxwell convecté supérieur), équivalent
différentiel de l'équation de Lodge, a une fonction d’amortissement dépendante de la
déformation.

Dans le Chapitre 3, nous mettrons en application le modele décrit au cas de la cristallisation
d’un polypropylene isotactique soumis a un écoulement de cisaillement et a des conditions
anisothermes. Nous ré-utiliserons notamment les données issues des caractérisations
rhéologique, thermophysique, et de cinétique de cristallisation réalisées par Koscher et
Fulchiron pour ce méme polymere.
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Conditions initiales Propriétés rhéologiques
Conditions aux limites (4, G), 1
Mécaniques / Thermiques Propriétés

thermophysiques
Pr C,’Jl k

R 2

Dynamique de I’'écoulement
(fluide visqueux)

. Conservation de la masse
pV-v=0

. Conservation de la ' de m" :

p(%+v-VvJ=—Vp+V-’tV

Contraintes viscoélastiques l

« Modéle UCM multimode : Transferts thermiques
oV _iTVE . Conservation de |'énergie:
= oT
v pC [—+v«VT]:V-(—kVT)+TV :D+Q'
"+ —1" =hGD Lot
1 2‘1 1 1

Cinétique de cristallisation
« Germination induite thermiquement :
NT =exp[b(Trg —T)+d}
« Germination induite par I'’écoulement :
N/ =cC [tr(t” )T

. Vitesse de croissance cristalline :

. Equations de Schneider :

AN

G, (T)=¢, exp(—R(Tu—_*Tw)JeXP(— TAXT]

opl :
(p—3+v-Vgo3T’f =8xN"/

ot = Taux de
dplf cristallinité global :
(/(;2 +v Vol =G,.pl/ &
e a=1-exp(-¢; -0/
(/(;lt +v-Vo!l =G,p]
¢,

(06[;? +v-Voll =G,p//

J

¥«

Figure 2.5 Organigramme récapitulatif du modele développé dans le Chapitre 2
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Chapitre 3

Application a la cristallisation d'un
polypropylene isotactique

11 passait les nuits et les jours
A compter, calculer, supputer sans reliche,
Calculant, supputant, comptant comme a la tiche
Car il trouvait toujours du mécompte a son fait.

JEAN DE LA FONTAINE,
Fables, XI1, 3. Du Thésauriseur et du Singe

( je chapitre est consacré a l'application du modele développé au Chapitre 2 a la
simulation numérique de la cristallisation d'un polypropylene isotactique soumis a un
écoulement de cisaillement.

Dans un premier temps, nous décrirons la configuration de l’écoulement et nous
développerons et simplifierons les équations du modele dans cette configuration. Les
caractéristiques du matériau seront ensuite présentées : propriétés thermophysiques,
rhéologiques, et cinétique de cristallisation. Nous expliciterons alors les conditions aux
limites mécaniques et thermiques utilisées pour les cas d’études suivants :

- cristallisation isotherme ;
- cristallisation a température homogene et vitesse de refroidissement constante ;
- cristallisation anisotherme.

Enfin, les résultats des simulations pour chacun de ces cas d’études seront analysés et
discutés : contrainte viscoélastique, germination induite, répartition des types de cristallites
et microstructure obtenue (densité et tailles moyennes de cristallites).

3.1. Configuration de I’écoulement

3.1.1. Configuration géométrique

La configuration étudiée est celle d'un écoulement de cisaillement simple entre deux
plaques, ou écoulement de Couette. L’intérét de cette configuration est multiple :

- le champ de vitesse ne comporte qu'une seule composante, ce qui permet une
simplification importante des équations (modele unidimensionnel) : elle est donc bien
adaptée a une premiere mise en ceuvre et a une validation de notre modele ;



80 APPLICATION A LA CRISTALLISATION D’UN POLYPROPYLENE ISOTACTIQUE

- l'écoulement est établi et sa longueur est virtuellement infinie : a tout instant, toutes
les particules fluides situées a une méme cote y ont subi la méme histoire
thermomécanique quelle que soit la durée du cisaillement, et aucune particule n’entre
ou ne sort de l'écoulement. En particulier, tout se passe comme si la totalité du
volume cristallin formé demeurait dans le domaine de calcul jusqu’a la fin de la
simulation. Ainsi, cette configuration se préte bien a une étude paramétrique des
effets de la thermique et des contraintes sur I'évolution de la cristallisation ;

- elle est représentative de I'écoulement qui se produit dans un rhéometre rotationnel ;
elle permettra notamment lidentification des parametres de notre modéle de
germination induite par 1'écoulement en utilisant les résultats des expériences de
[Koscher et Fulchiron 2002].

L’écoulement est supposé incompressible. Le polymere est confiné entre deux plaques planes
paralleles distantes d’un interstice constant w (figure 3.1). La plaque inférieure (n° 1) est fixe
(vitesse U1 = 0), la plaque supérieure (n°2) est animée d’une vitesse U> pendant la durée
d’application du cisaillement #: :

O<t<t: U,=wy, (3.1)

t>t: U, =0 (3.2)

S

7y est le taux de cisaillement nominal, c'est-a-dire le taux de cisaillement moyenné sur la

largeur de I’écoulement. Si un profil de vitesse non linéaire s’établit (en raison d"un gradient
de viscosité), le taux de cisaillement local sera différent du taux de cisaillement nominal.

T> ou @»
2
A
>
w
»/ polymeére
\Z X
>

Us =0
T1 ou @4

Figure 3.1 Géométrie et conditions aux limites de I"écoulement de Couette étudié

Les conditions aux limites thermiques peuvent étre soit des températures imposées (11, Tz),
soit des densités de flux imposées (®1, O2), soit des conditions d’échange convectif :

®,,=-h, (T - le) (3.3)

inf
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avec hi2 les coefficients d’échange, Tt une température extérieure connue et Ti2 les
températures aux frontieres.

3.1.2. Equations simplifiées du modele

Dans cette section, nous appliquons les équations générales développées au Chapitre 2 a la
configuration d’écoulement de Couette. Pour chaque équation, nous écrivons d’abord la
formulation générale 2D, puis nous introduisons les simplifications découlant de la
géométrie de l'écoulement. Les formulations finalement implémentées dans le code
numérique sont celles figurant dans les cadres grisés.

Le vecteur vitesse v ne comporte qu'une seule composante u(y) selon x, qui ne dépend que
de la cote y. Ceci implique également que toutes les dérivées spatiales dans la direction x
sont nulles :

v=0 (3.4)
0
—=0 3.5
™ (3.5)
3.1.2.1. Conservation de la masse
L’équation générale 2D s’écrit :
ou + @ 0 (3.6)
ox oy

Compte tenu des équations (3.4) et (3.5), I'équation (3.6) est automatiquement satisfaite.
3.1.2.2. Conservation de la quantité de mouvement

Projetée sur les directions x et y, 'équation générale 2D s’écrit :

orY 81’1‘;

P R A i ™ (3.7)
o0 ox oy ox ox Oy
or’ o7’

ol Py Py || T T (3.8)
o0 ox oy) oy | ox oy

En appliquant les simplifications (3.4) et (3.5) :

a \%4
p%= ay (3.9)
0=—%+% (3.10)

Pour un comportement Newtonien généralisé, les contraintes visqueuses sont exprimées
par:

r;; =277V@=0 (3.11)
ox
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6u ov ou
=1 ( ) n" — (3.12)
dy Ox %Yy
v _ v 00U
TW = 277 @ =0 (313)

Les équations de conservation de la quantité de mouvement s’écrivent donc finalement :

ou_1 a[ 6uj (3.14)
o poyl’ oy '
P _
%" (3.15)

L’équation (3.15) conduit simplement a p = cte.
3.1.2.3. Contraintes viscoélastiques

Le modele de Maxwell convecté supérieur (UCM) multimode s’écrit, en 2D, pour chaque
composante modale du tenseur des extra-contraintes TV :

a(T;E)i+u8(2';£)i+va(f;;£)i_ (T )au Z(TVE) 8_1/1
ot Ox %y ox "oy (3.16)
+}bli(fxv;)i =2h7’72—”
6(7;;5)i +ua(z':;)i +va(f"‘f)i _(T;;E)‘@_(r ) ou (Z’ ) (61/1 a'UJ
ot Ox oy i0x i oy ox oy (3.17)
+l(TVE). _ h77 au @
AN 6y Tox
G(Z'LE)i+u3(2';/f)i+va(f;f)i_2(r ) ou 2( VE) @
ot ox oy ox "oy (3.18)
e (n), :z%%@
Ces équations se simplifient comme suit :
VE
D afer) 2 L) <o 019
6 VE
) (o 2t L 620
VE
LINTER

Or, la résolution de (3.21) conduit a (ryvf). =0, d’oula formulation finale du systeme

permettant le calcul du tenseur des extra-contraintes viscoélastiques pour chaque mode :
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- =_%(T;E)+z(T;E)i% (3.22)
6(1,‘;5)i :_l(T:E), +ﬂ%
ot AN ) by

Si Nmodes est le nombre de modes de relaxation décrivant le comportement du polymere et
Nhroeuds le nombre de nceuds du maillage, le calcul des contraintes viscoélastiques nécessitera

(3.23)

la résolution de 2 x Nmodes X Nrnoeuds équations.
3.1.2.4. Equation de I'énergie

Compte tenu de l'annulation des termes convectifs et en supposant un comportement
Newtonien généralisé, I'équation de conservation de I'énergie simplifiée s’écrit :

2
QZ_LE(_;(@}LL(@_”j v Lag 02 (3.24)
ot pC oyl ay) pClay) C, ot

3.1.2.5. Cinétique de cristallisation

De méme, les termes convectifs s’annulent dans les deux systemes d’équations de Schneider :

6(p3T S

= ﬂ'. K o

P 8zN"f (3.25)
T.f

_5‘2 ~G, o™ (3.26)
T, f

S Gl (327)

6(pT'f

o =G,p" (3.28)

Les autres équations du modele ne font pas intervenir explicitement de variables spatiales,
elles restent donc inchangées.

3.1.3. Résolution numérique

La discrétisation spatiale du systeme formé par les équations différentielles (3.14), (3.22),
(3.23), (3.24), (2.10), (3.26), (3.27) et (3.28) est effectuée sur un maillage 1D régulier selon la
méthode des différences finies. Toutes les équations différentielles nodales sont alors
assemblées en un systeme unique :

% =f(t,Y) (3.29)

ou Y est le vecteur contenant les inconnues aux nceuds j du maillage :

Y=ot [(20)] ()] o) | 630

et f la fonction contenant les seconds membres des équations différentielles. Le systeme
matriciel est résolu en utilisant le solveur « ode15s » du logiciel MATLAB, bien adapté aux
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systemes dits « raides » dont 1’évolution temporelle comporte des phases brusques. C’est
notamment le cas des équations de cinétique de cristallisation.

3.2. Caractéristiques du matériau

Le polymere étudié est un polypropylene isotactique iPP Eltex HV 252, du fabricant Solvay.
Ce matériau a été utilisé dans un certain nombre d’études aussi bien expérimentales que
numériques ([Delaunay et al. 2000a, 2000b, Fulchiron et al. 2001, Koscher et Fulchiron 2002,
Zheng et Kennedy 2004, Le Goff et al. 2005]). Un jeu de parametres relativement complet est
par conséquent disponible dans ces publications.

Dans la présente étude, nous rassemblons et réutilisons les données issues de ces références.
Seuls les parametres du modele de germination induite par 'écoulement ainsi que ceux du
modele de comportement Newtonien généralisé seront identifiés a partir des données
expérimentales figurant dans ces mémes publications.

La masse moléculaire moyenne en poids du polymere étudié est Mw = 180.8x10° g.mol", et
son indice de polydispersité I = Mw/M» = 7.3 (avec M» la masse moléculaire moyenne en
nombre) [Koscher et Fulchiron 2002].

3.2.1. Propriétés thermophysiques

Pour les polymeres semi-cristallins, les propriétés volumiques peuvent étre modélisées par
une simple loi des mélanges entre les propriétés de la phase amorphe et celles de la phase
semi-cristalline’. Le coefficient de pondération de ces lois de mélanges est alors le taux de
cristallinité relative . Par conséquent, au cours du refroidissement, la transition des
propriétés d"une phase a l’autre dépend de la cinétique de cristallisation.

3.2.1.1. Chaleur spécifique
La chaleur spécifique a été caractérisée en DSC par Delaunay et al. [Delaunay et al. 2000a] :

C,(T,a)=aC, (T)+(1-a)C, (T) (3.31)

Les chaleurs spécifiques respectives de la phase semi-cristalline Cpsc et de la phase amorphe
Cp. sont décrites par des fonctions linéaires de la température (figure 3.2) :

C, (T)=cT+c, (3.32)
C, (T)=c,T+e, (3.33)
avec T'en °Cet Cpen J.kg. K.

3.2.1.2. Conductivité thermique

A la différence de la chaleur spécifique, la conductivité thermique n’est pas une grandeur
additive. Néanmoins, par comparaison avec des modeles plus complexes développés pour
les composites, Le Goff et al. [Le Goff et al. 2005] ont montré que le faible contraste entre la

1 On parle ici de phase semi-cristalline car les propriétés mesurées sont celles du polymere ayant cristallisé au
maximum de sa capacité (c'est-a-dire a = 1 et X = X,). La phase semi-cristalline contient donc toujours une
fraction amorphe égale a1 - X,..
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conductivité thermique de la phase amorphe ku . et celle de la phase semi-cristalline ki s
permettait, en premiere approximation, 'utilisation de la loi de mélange:

k,(T,a)=ak, (T)+(1-a)k,,(T) (3.34)

Delaunay et al. [Delaunay et al. 2000a] ont mesuré les conductivités thermiques de chaque
phase au moyen de plusieurs méthodes expérimentales. IIs en ont déduit des relations
linéaires en température (figure 3.3) :

ko (T)=cT+c, (3.35)
kyo (T)=c,T+c (3.36)

avec T'en °C et knen W.m™. K.
3.2.1.3. Volume spécifique

Le volume spécifique est exprimé, lui aussi, par une loi de mélange entre le volume
spécifique du cristal pur V. et celui de la phase amorphe V.. Le coefficient de pondération est
alors la cristallinité absolue X = aX..:

V(T,P,a)=aX,V.(T,P)+(1-aX,)V,(T,P) (3.37)

Le volume spécifique de I'iPP étudié a été mesuré par Fulchiron et al. [Fulchiron et al. 2001]
par une technique de dilatométrie en mode refroidissement isobare. Une relation linéaire en
température et en pression est proposée pour décrire le volume spécifique cristallin :

V. (T,P)=c,+c,,T+c,P (3.38)
ou P est la pression absolue.

Le volume spécifique de la phase amorphe est modélisé par I'équation de Tait :

V,(T,P)=V, (T){l —Cp ln{l +%T)H (3.39)

Crit est une constante universelle, Vo est le volume spécifique amorphe a pression nulle et B
est un coefficient thermodépendant représentant la sensibilité du volume spécifique a la
pression :

V, (T) =C,, exp(clgT) (3.40)
B(T)=c,,exp(c,;T) (3.41)

Dans les équations (3.37) a (3.41), les volumes spécifiques sont en kg.m?, la température en
°C, et la pression en MPa. Les évolutions de V. et Vi en fonction de la température sont
représentées, a la pression atmosphérique, sur la figure 3.4. Les valeurs des parametres
apparaissant dans les lois de propriétés thermophysiques sont données dans le tableau 3.1.
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Symbole
C1
Co
C3
Cs
Cs
Ce
(074
Cs
X

Crait
Co
Cio0
C11
Ci2
Ci3
Ci4
Ci5
AH,

Définition
Parameétre du modele de chaleur spécifique
Parameétre du modele de chaleur spécifique
Parameétre du modele de chaleur spécifique
Parameétre du modele de chaleur spécifique
Paramétre du modele de conductivité thermique
Parameétre du modele de conductivité thermique
Paramétre du modele de conductivité thermique
Paramétre du modele de conductivité thermique
Taux final de cristallinité absolue
Constante universelle du modeéle de Tait
Paramétre du modele de volume spécifique cristallin
Parameétre du modele de volume spécifique cristallin
Paramétre du modele de volume spécifique cristallin
Paramétre du modele de volume spécifique amorphe
Paramétre du modele de volume spécifique amorphe
Paramétre du modeéle de volume spécifique amorphe
Paramétre du modele de volume spécifique amorphe

Chaleur latente de cristallisation

Unité
J.kg.K?
JkgK'
Jkg.K?
JkgK'

w.m".K?
W.m' K
w.m'.K?
W.m' K

ms.kg'1

ms.kg'1'K'1
ms.kg'1 Pa’

Jkg'

Valeur
2124
3.10
1451
10.68
-6.25 x 10
0.189
-4.96 x 10™
0.31
0.7
0.0894
1.063 x 10°
2.071 x 107
-1.901 x 107
1.155 x 10°®
6.74 x 10
148.69
-4.377 x 10°
50 x 10°

Tableau 3.1 Parametres des modeles de propriétés thermophysiques pour I'iPP étudié
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Figure 3.2 Modele de chaleur spécifique de I'iPP : phases amorphe et semi-cristalline
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Figure 3.3 Modeéle de conductivité thermique de I'iPP : phases amorphe et semi-
cristalline

1.4E-03

Phase cristalline
----- Phase amorphe -
1.3E-03 -

1.2E-03 -

M0y

1 OE'OS T T T T T T T T T

20 40 60 80 100120 140 160 180 200 220
Température (°C)

Figure 3.4 Modele de volume spécifique de I'iPP a pression atmosphérique

3.2.2. Propriétés rhéologiques
3.2.2.1. Modele viscoélastique

Le comportement viscoélastique linéaire du polymere a été caractérisé par Koscher et
Fulchiron [Koscher et Fulchiron 2002] sous forme d’un spectre de relaxation a 8 modes. Pour
cela, des expériences de rhéométrie rotationnelle oscillatoire (balayage de fréquence) en
configuration cone - plan ont été effectuées. A partir de mesures a plusieurs températures,
une courbe maitresse décrivant I'évolution des modules de conservation G’ et de perte G en

fonction de la fréquence d’oscillation a été construite (figure 3.5) pour la température de
référence 203 °C.
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Figure 3.5 Courbes maitresses a 203 °C des modules de conservation G’ et de perte G’ en
fonction de la fréquence, obtenues par des expériences de cisaillement en balayage de
fréquence par [Koscher et Fulchiron 2002]

Apres avoir choisi 8 temps de relaxation 4;, les contributions G: de chaque mode (tableau 3.2)
ont été identifiées en minimisant la fonction objectif :

f“ C;'v(i)fl) 1! + ;(”a)]) -1 (3.42)

Jj=1

avec M le nombre de points de la courbe maitresse expérimentale, et :

oy Ge’A?
Clo)=2r 043
N Go A
G" S N s S .
(@)= 2y i (3.44)

La fonction d’amortissement introduite pour la prise en compte du comportement
viscoélastique non-linéaire (équation (2.73)) contient un parametre g dépendant du matériau.
Pour un polypropylene a 200 °C, Mackley et al. [Mackley et al. 1994] ont obtenu la valeur
g =0.23. Nous avons souligné au Chapitre 2 que la variabilité de la fonction d’amortissement
d'un polymere a l'autre était relativement faible. Par conséquent, bien que le matériau
caractérisé dans l'étude de Mackley et al. ne soit pas I'iPP Eltex HV 252, nous pouvons
considérer que la fonction d’amortissement obtenue convient tout de méme pour une
description suffisamment précise du comportement rhéologique du polymere étudié.
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Numéro du mode i Temps de relaxation 1; (s) Contribution G; (Pa)

1 3.162 x 10°® 7.796 x 10*
2 1.118 x 10 1.489 x 10*
3 4.394 x 102 1.321 x 10*
4 1.638 x 10 4202 x 10°
5 6.105 x 10™ 1.279 x 10°
6 2.276 x 10° 2.490 x 10°
7 8.483 x 10° 2.541 x 10"
8 3.162 x 10" 5.244

Tableau 3.2 Spectre de relaxation de I'iPP étudié ([Koscher et Fulchiron 2002])

3.2.2.2. Modéle Newtonien généralisé

Outre les propriétés viscoélastiques, notre modele nécessite la détermination des parametres
d’un modele Newtonien généralisé afin de mettre en ceuvre ’approche découplée exposée
au Chapitre 2.

Nous avons choisi une loi de Carreau-Yasuda et déterminé ses parametres a partir des
mesures de viscoélasticité linéaires de Koscher et Fulchiron. Les courbes maitresses
caractérisant le module complexe (G, G”’) permettent d’obtenir 1'évolution de la viscosité

complexe en fonction de la fréquence des sollicitations en cisaillement oscillatoire (figure
3.6):
77*=77'—i77”=G——ig (3.45)
o

La regle de Cox-Merz! [Cox et Merz 1958] est utilisée afin d’obtenir 1’évolution de la viscosité
de cisaillement continu en fonction du taux de cisaillement (figure 3.7):

1" (7)=[n* (@)= \n (o) +n" (o) (3:46)

Les parametres 7o, Ao, nn et a du modele de Carreau-Yasuda décrivant la viscosité de la phase
amorphe sont alors calculés en minimisant I'écart quadratique entre les points de la courbe

maitresse expérimentale 7" ( j/) et ceux calculés d’apres 1'équation (3.47) pour la température
T = Try =203 °C et pour les mémes valeurs du taux de cisaillement :

n-1

ne(T,7)=a.n, [1 +(ﬂ,0aT}?)u} ‘ (3.47)

avec le facteur de translation temps-température donné par la loi d’Arrhenius :

E
a,(T)= exp{i“(% - Tlﬂ (3.48)

1 La regle de Cox-Merz est une relation empirique trés utilisée en rhéométrie des polymeres. Elle stipule que la
fonction qui décrit la dépendance au taux de cisaillement de la viscosité de cisaillement stationnaire est la méme
que celle qui décrit la dépendance a la fréquence du module de la viscosité complexe en cisaillement oscillatoire :

n(7)=

des valeurs du taux de cisaillement élevées et difficiles a atteindre expérimentalement.

n* (a))‘ . Elle permet notamment d’obtenir une estimation de la viscosité de cisaillement stationnaire pour
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Figure 3.6 Courbes maitresses a 203 °C de la viscosité complexe en fonction de la
fréquence des sollicitations en cisaillement oscillatoire
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Figure 3.7 Viscosité de cisaillement stationnaire de I'iPP étudié (Tr =203 °C). La courbe
maitresse expérimentale est obtenue a partir des données de la figure 3.6 en appliquant la
regle de Cox-Merz. La courbe en trait continu représente le meilleur ajustement obtenu
de la courbe expérimentale par la loi de Carreau-Yasuda, dont les parametres
numeériques sont donnés au tableau 3.3.

La valeur de I'énergie d’activation E. apparaissant dans la loi d’Arrhenius (3.48) est tirée de
[Koscher et Fulchiron 2002]. Les effets respectifs du taux de déformation et de la température
sur la viscosité, modélisés d’apres les équations (3.47) et (3.48), sont représentés sur la figure
3.8. En particulier, il est remarquable que pour des températures inférieures a 60 °C, la
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viscosité atteint des valeurs tres élevées, de l'ordre de 10° Pa.s. Le comportement du
polymere a ces températures sera alors similaire a celui d’'une zone solide. Cela signifie qu’il
n'y a pas nécessité d’introduire de température de non-écoulement dans le modele, ce
phénomene étant implicitement pris en compte par la loi de viscosité choisie.

Enfin, les parametres du modele de solidification due a la cristallisation sont les mémes que
ceux utilisés par [Zuidema et al. 2001] pour un polypropylene isotactique (tableau 3.3) :

n'(a)=n., exp(ala+a2a”3) (3.49)
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Figure 3.8 Effets de la température et du taux de cisaillement sur la viscosité (modele de
Carreau-Yasuda pour le comportement rhéofluidifiant et loi d’Arrhenius pour la
superposition temps-température).

Symbole Définition Eq(s)- Unité Valeur
o Viscosité a cisaillement nul (modéle de Carreau-Yasuda) (3.47) Pa.s 3420
Ao Parametre du modele de Carreau-Yasuda (3.47) s 0.07
n Paramétre du modéle de Carreau-Yasuda (3.47) 0.13
a Parameétre du modele de Carreau-Yasuda (3.47) .. 0.55
E, Energie d’activation (loi d’Arrhenius) (3.48) J.mol 45080
R Constante des gaz (3.48)  J.K'.mol 8.31
To Température de référence de la loi d’Arrhenius (3.48) K 476
ai Parameétre du modele de solidification (3.49) 25
a Paramétre du modele de solidification (3.49) 0
as Parameétre du modele de solidification (3.49) 0

Tableau 3.3 Parametres du modele rhéologique Newtonien généralisé pour I'iPP
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3.2.3. Cinétique de cristallisation

3.2.3.1. Parametres des modeles de germination thermique et de croissance cristalline

Les valeurs des parametres décrivant la germination thermiquement induite (équation (3.50))
et la vitesse de croissance cristalline (équation (3.51), figure 3.9) ont été déterminées par
[Koscher et Fulchiron 2002] au moyen d’expériences de suivi optique de cristallisation. Elles
sont reportées dans le tableau 3.4 :

N" =exp(bAT +d) (3.50)
) K
G,(T)=G, exp[—ﬁ]exp{— TAgT] (3.51)
Symbole Définition Eq(s)- Unité Valeur

b Paramétre du modéle de germination thermique (3.50) K 1.56 x 10”'
d Parameétre du modele de germination thermique (3.50) 1.51 x 10°
C Parameétre du modéle de germination induite par I'écoulement (3.52) 1.13x 10°
P Paramétre du modeéle de germination induite par I'écoulement (3.52) . 1.8
Go Facteur pré-exponentiel (modéle de Hoffman-Lauritzen) (3.51) m.s” 2.83 x 102
U* Energie d’activation (351  J.mol’ 6270
Ky Paramétre du modéle de Hoffman-Lauritzen (3.51) K? 5.50 x 10°
T, Température de non-diffusion moléculaire (3.51) °C -34
T’ Température de fusion thermodynamique (3.51) °C 210

Tableau 3.4 Parametres du modele de cinétique de cristallisation pour IiPP:
germination thermiquement induite, germination induite par 1’écoulement, vitesse de
croissance cristalline.
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Figure 3.9 Vitesse de croissance cristalline de I'iPP étudié d’apres 1'équation de Hoffman
et Lauritzen ([Hoffman et Miller 1997]).
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3.2.3.2. Parametres du modele de germination induite par I’écoulement

Notre modele de germination induite par 1'écoulement (équation (3.52)) comporte deux
parametres C et p a identifier a partir de données expérimentales :

N/ =] tr(x" )T (3.52)

Les expériences de cristallisation isotherme sous cisaillement réalisées par [Koscher et

Fulchiron 2002] donnent les temps de demi-cristallisation mesurés (if1 1 )Tm pour 3
températures de cristallisation Tc (140 °C, 134 °C et 130 °C), apres un cisaillement de durée
ts =10 s et a différents taux y compris entre 0.5 et 50 s”'. Les points de mesure sont au nombre

de Nues = 15.

En supposant connus les parametres de germination thermiquement induite et de vitesse de
croissance (section 3.2.3.1), nous utilisons une version simplifiée du modele global présenté

cale

au Chapitre 2 afin d’obtenir les temps de demi-cristallisation (tl/z (C,p)) pour un jeu de

parametres (C, p) donné, a une température T. donnée et pour un créneau de cisaillement de
durée ts et de tauxy donné. Le modele simplifié contient uniquement les équations des

contraintes viscoélastiques et les équations de cinétique de cristallisation, en un point, pour
la configuration de cisaillement pur (Couette). Il est inclus dans une boucle d’optimisation
basée sur une méthode des moindres carrés de type Levenberg-Marquardt [Levenberg 1944,
Marquardt 1963], dont le but est ici de minimiser la fonction objectif :

N,

mes

2
FCp)=2| (1) (1 (Cp)) 659)
f(C, p) représente la somme des écarts quadratiques entre les temps de demi-cristallisation
mesurés et les temps de demi-cristallisation calculés par notre modele simplifié. Lorsque
I’algorithme converge, f est minimisée et les valeurs des parametres trouvées correspondent
au meilleur ajustement des points de mesure par le modele. La comparaison des points
calculés et des points de mesure est montrée sur la figure 3.10, et les valeurs des parametres
correspondantes sont reportées dans le tableau 3.4.

On notera que le nombre de points expérimentaux est assez faible (en particulier a 130 °C), ce
qui implique une sensibilit¢é importante des parametres identifiés aux incertitudes de
mesure. En effet, pour une température de cristallisation donnée, 1'alignement des points
expérimentaux est tres approximatif, ce qui peut s’expliquer par la difficulté de réalisation de
ces mesures. Toutefois, leur positionnement est tel que les points calculés par le modele se
répartissent de maniere relativement équilibrée au dessus et en dessous des points
expérimentaux, formant ainsi des « courbes moyennes » assez satisfaisantes compte tenu des
données d’entrée.

Les parametres du modeéle étant identifiés, ce dernier est appliqué a des cas de cristallisations
avec cisaillement et sous plusieurs types de conditions thermiques : cristallisations
isothermes,  cristallisation a vitesse de refroidissement constante et cristallisations
anisothermes.
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Figure 3.10 Détermination des parametres du modele de germination induite par
I'écoulement a partir des temps de demi-cristallisation mesurés par [Koscher et Fulchiron
2002] (ts = 10 s), représentés par les symboles évidés. Les symboles remplis représentent
le meilleur ajustement obtenu des 15 points de mesure par notre modele, avec les valeurs
des parametres C et p figurant dans le tableau 3.4.

3.3. Résultats de simulations

3.3.1. Cristallisation isotherme

Dans cette section, nous comparons les résultats de notre modele numérique avec des
résultats issus de mesures expérimentales et de calculs effectués pour le méme matériau
suivant une autre approche de modélisation proposée par Zheng et Kennedy [Zheng et
Kennedy 2004], en configuration de cristallisation isotherme avec pré-cisaillement. Le
comportement du modele en termes de prédiction de la contrainte normale et de la
germination induite sera ensuite étudié. En particulier, nous examinerons l'influence de la
prise en compte de la non-linéarité du comportement rhéologique sur l'évolution de ces
variables. Enfin, nous analyserons la sensibilité du modele aux parametres du cisaillement
(taux, durée) en regard des observations expérimentales reportées dans 1'état de 1’art.

La configuration de l’écoulement est celle présentée sur la figure 3.1. En conditions
isothermes, la résolution de 1'équation de 1'énergie n’est pas nécessaire et les variables sont
indépendantes de la position y ; c’est donc une version simplifiée du modele qui est utilisée
(calcul isotherme en un point).

3.3.1.1. Temps de demi-cristallisation

Les effets du taux de cisaillement et de la température sur la cinétique de cristallisation sont
montrés sur la figure 3.11. La durée du cisaillement étant fixée a 10 s, le temps de demi-
cristallisation est calculé pour des taux de cisaillement allant de 0 a 1000 s et pour les trois
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températures étudiées expérimentalement par Koscher et Fulchiron. Remarquons qu’a
cisaillement élevé (au-dela de 50 s?), les prédictions reposent totalement sur 1'extrapolation
du modele de germination, lui-méme calé grace aux points de mesure disponibles a
cisaillements modérés.

Deux observations essentielles peuvent étre faites :

- d’une part, a faible taux de cisaillement, la cinétique reste identique a celle observée
en conditions statiques : 1'accélération de la cinétique de cristallisation ne devient
significative que lorsque le taux de cisaillement dépasse une valeur comprise ici entre
0.1 et 1 s (inflexion des courbes de ti2), pouvant étre considérée comme le taux de
cisaillement critique évoqué dans la plupart des études expérimentales (voir Chapitre
1)

- d’autre part, la diminution de température provoque l'accélération de la
cristallisation quel que soit le taux de cisaillement. Ceci s’explique conjointement par
I'augmentation de la germination thermiquement induite et de la vitesse de
croissance lorsque la température décroit.

Le bon accord des courbes simulées avec les points expérimentaux de Koscher et Fulchiron
est normal, puisque c’est précisément a partir de ces points que les parametres de notre
modele ont été déterminés. De méme, nos résultats sont tres proches de ceux obtenus par
Koscher et Fulchiron avec leur modele semi-analytique. Ceci était attendu, puisque nous
avons utilisé des hypotheses de modélisation similaires aux leurs, ainsi que les mémes
parametres matériau. Toutefois, contrairement a eux, nous avons pris en compte le
comportement viscoélastique non-linéaire du polymere, ce qui nous a conduits a utiliser un
modele de germination induite différent du leur. Ceci peut expliquer 1’écart entre les deux
modeles lorsque le taux de cisaillement augmente. Leurs résultats montrent une légere
surestimation des temps de demi-cristallisation par rapport aux nodtres, qui semblent plus
proches des points de mesure. Ceci est d’autant plus visible que la température de
cristallisation est plus basse.

Nous avons également reporté sur la figure 3.11 les résultats numériques obtenus par Zheng
et Kennedy [Zheng et Kennedy 2004] avec leur propre approche, pour le méme
polypropylene isotactique. De toute évidence, le comportement des deux modeles differe car
ils ne sont pas basés sur les mémes hypotheses de modélisation (voir tableau de synthese des
modeles, Chapitre 1). Ainsi, les prédictions de Zheng et Kennedy montrent une accélération
de la cinétique de cristallisation effective méme pour des taux de cisaillement tres faibles. A
I'instar des notres, leurs courbes comportent une rupture de pente correspondant au taux de
cisaillement critique. Pour les trois températures, ils obtiennent une valeur du taux de
cisaillement critique plus élevée que la nétre d’environ un ordre de grandeur. En outre, a
cisaillement élevé, leur modele prédit une accélération de la cinétique plus prononcée que le
notre. Toutefois, sur 'ensemble de la plage de taux de cisaillement étudiée, I'écart global
entre les mesures et les résultats donnés par les deux modeles est équivalent.
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Figure 3.11 Evolution du temps de demi-cristallisation en fonction du taux de
cisaillement et de la température de cristallisation. Durée du cisaillement : 10 s.

3.3.1.2. Relation contrainte — germination : comportement viscoélastique non-linéaire

Dans l'approche que nous proposons, l'effet de I'écoulement est pris en compte par une
augmentation de la germination liée a la trace du tenseur des extra-contraintes, c'est-a-dire la
contrainte normale en cisaillement pur. La figure 3.12 et la figure 3.13 illustrent clairement la
relation entre I'évolution de la contrainte normale viscoélastique générée par le cisaillement
et 'augmentation de la densité réelle de germes.

La valeur du taux de cisaillement ainsi que les modes viscoélastiques linéaires déterminent la
vitesse d’augmentation de la contrainte dans les premiers instants de 1'écoulement.
Rappelons que la relaxation des contraintes se fait selon deux mécanismes supposés
indépendants :

- larelaxation linéaire, dépendante du temps ;
- larelaxation non-linéaire, dépendante de la déformation.

Des que la déformation cumulée yt commence a croitre, le processus de relaxation non-
linéaire du a la déformation (modélisé par la fonction d’amortissement) entre en jeu et
provoque une diminution du module. La contrainte croit de moins en moins rapidement. Si
le cisaillement est maintenu suffisamment longtemps, la contrainte atteint alors un
maximum, puis décroit jusqu’a s’annuler asymptotiquement. Lorsque le cisaillement est
arrété (t = t;), la déformation n’augmente plus et la contrainte est relaxée plus rapidement. La
cinétique de relaxation dépend du modele choisi pour décrire le comportement rhéologique
du polymere. Ici, elle se fait suivant les modes linéaires du modele de Maxwell (décroissance
exponentielle).
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L’évolution de la densité de germes activés découle directement de cette évolution de la
contrainte. En effet, la fréquence de germination induite par le cisaillement est liée a la
contrainte normale par une loi de type puissance. Des lors qu’il existe une contrainte non
nulle, de nouveaux germes apparaissent continuellement. Si le cisaillement est maintenu
suffisamment longtemps, la densité de germes activés tendra progressivement et lentement
vers une valeur constante, jusqu’a ce que la fin de la cristallisation bloque cette évolution. En
revanche, si le cisaillement est arrété avant la fin de la cristallisation, la relaxation rapide de
la contrainte se traduira par une rupture de pente de la courbe de germination. La densité de
germes activés atteindra alors tres vite une valeur constante et seul le mécanisme de
croissance des germes existants se poursuivra jusqu’a la fin de la cristallisation

Sous des conditions isothermes, la densité de germes thermiquement activés et la vitesse de
croissance cristalline sont supposées constantes. Par conséquent, le temps de cristallisation
est uniquement déterminé par la densité de germes induits par 'écoulement. La figure 3.13
montre bien que plus la densité finale de germes activés est élevée, plus la cristallisation est
rapide (sur le tracé log-log, les points de fin de cristallisation sont parfaitement alignés sur
une droite).

Ainsi, pour des cisaillements de taux et de durées différents générant une méme densité de
germination, le temps de cristallisation sera exactement le méme. La figure 3.13 présente
notamment l'exemple d'une cristallisation apres un cisaillement de 1 s a 50 s et d'une
cristallisation apres un cisaillement de 200 s a 10 s?'. Bien que la déformation totale soit de 50
dans le premier cas contre 2000 dans le second cas, les densités de germination et les temps
de cristallisation sont identiques. Ceci signifie en outre que linfluence du taux de
cisaillement est prépondérante sur celle de la durée du cisaillement, comme 'ont montré
plusieurs travaux expérimentaux (voir Chapitre 1). Nous y reviendrons un peu plus loin.

3.3.1.3. Relation contrainte — germination : comportement viscoélastique linéaire

Il est maintenant intéressant de voir dans quelle mesure la prise en compte de la non-
linéarité du comportement viscoélastique affecte les évolutions de la contrainte et de la
germination prédites par le modele. En effet, rappelons que dans I'étude réalisée par Koscher
et Fulchiron [Koscher et Fulchiron 2002], le comportement du polymere était considéré
comme linéaire. Ceci reviendrait, dans notre approche, a fixer comme constante la valeur de
la fonction d’amortissement : 1 = 1.

Compte tenu de cette hypothese, les parametres du modele de germination induite ont de
nouveau été identifiés a partir des temps de demi-cristallisation expérimentaux ; les valeurs
suivantes ont été obtenues : C = 6x10°% p = 1. Remarquons que ces valeurs sont en accord avec
I'hypothese de Koscher et Fulchiron qui consiste a lier proportionnellement la fréquence de
germination induite a la 1¢ différence des contraintes normales.

L’évolution de la contrainte normale pour plusieurs taux et temps de cisaillement est
représentée sur la figure 3.14. Contrairement au cas non-linéaire, 'ordre de grandeur de la
contrainte calculée varie fortement en fonction du taux de cisaillement : de 107 Pa pour 10 s
a 10° Pa pour 100 s*. Seul le mécanisme de relaxation dépendant du temps intervient ici :
I’augmentation de la déformation n’induit aucune relaxation. La contrainte augmente tant
que le cisaillement se poursuit et les valeurs atteintes sont donc logiquement bien
supérieures a celles obtenues en tenant compte de la non-linéarité.
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Figure 3.12 Evolution de la contrainte normale viscoélastique en cristallisation
isotherme, pour plusieurs taux et temps de cisaillement, en supposant un comportement
viscoélastique non linéaire. Les symboles matérialisent le temps de fin du cisaillement.

1.E+17
T =140 °C
Ots=1s
1.E+16 A Ots=10s
Ats=50s
1E+151 Ots=100s

X1ts=200s

1.E+14 -

1.E+13 A

Densité de germes activés (m™)

1.E+12 1

1 . E+1 1 T T T T T T
1.E-03 1.E-02 1.E-01 1.E+00 1.E+01 1.E+02 1.E+03 1.E+04

Temps (s)

Figure 3.13 Evolution de la densité réelle de germes activés en cristallisation isotherme,
pour plusieurs taux et temps de cisaillement, en supposant un comportement
viscoélastique non linéaire. Les symboles matérialisent la fin de la cristallisation.
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A Tarrét du cisaillement, la contrainte normale est relaxée suivant une composition
d’exponentielles décroissantes caractéristique du modele de Maxwell multimodes.
L’évolution correspondante de la densité réelle de germes activés est illustrée par la figure
3.15: tant que le temps de fin de cisaillement n’est pas atteint, de nouveaux germes sont
créés a une fréquence de plus en plus élevée (augmentation exponentielle qui se traduit par
une évolution linéaire sur le tracé log-log) car la contrainte ne cesse de croitre. A I'arrét du
cisaillement, la densité de germination tend vers une valeur constante, ce qui signifie que la
cristallinité progresse alors essentiellement par croissance des germes existants. Comme pour
le cas non-linéaire, les temps de fin de cristallisation sont d’autant plus faibles que les
densités de germination sont plus importantes.

Les valeurs des densités de germinations finales dans les cas linéaire et non-linéaire sont
similaires pour t; =10 s, car les parametres C et p du modele de germination induite ont été
déterminés a partir de temps de demi-cristallisation mesurés pour cette durée de
cisaillement. En revanche, avec d’autres valeurs de t;, la différence entre les deux modeéles
apparait clairement, tant sur les densités de germination que sur les temps de demi-
cristallisation. Le modele linéaire ayant tendance a surestimer la densité de germes activés
par rapport au modele non-linéaire, la cristallisation se termine plus tot. A titre d’exemple,
pour un cisaillement de 100 s a un taux de 100 s?, le modele linéaire prédit une fin de
cristallisation a 195 s contre 314 s pour le modele non-linéaire.

3.3.1.4. Influence des parametres de cisaillement : taux et durée

Afin de visualiser clairement I'influence respective du taux et de la durée du cisaillement sur
la cinétique de cristallisation isotherme, nous avons calculé les temps de demi-cristallisation
pour un grand nombre de couples (¥, ts) (250 points) et une température constante de 140 °C.
L’ensemble des points ti2(y/, ts, T = 140 °C) forme la surface représentée sur la figure 3.16.

Pour les plus petites valeurs de ¥ et t;, la surface présente un plateau, le temps de demi-
cristallisation reste identique a sa valeur a I’état statique : I’effet d’orientation sur les chaines
macromoléculaires n’est pas suffisant pour induire la création de germes cristallins
additionnels. Cela signifie qu’il existe non seulement un taux de cisaillement critique, mais
également un temps de cisaillement critique. Les deux valeurs sont liées : lorsque le taux de
cisaillement augmente, le temps de cisaillement critique diminue. De méme, lorsque le temps
de cisaillement augmente, le taux de cisaillement critique diminue. L’ensemble des
combinaisons critiques forme la ligne représentée en pointillés blancs sur la figure 3.16.

D’une part, une analyse du graphe dans un plan (, ti2) donne des courbes similaires a celles
de la figure 3.11: 'augmentation du taux de cisaillement au-dela de la valeur critique
conduit a une diminution quasi-exponentielle du temps de demi-cristallisation (voir section
3.3.1.1). D’autre part, une analyse dans un plan (t;, fi2) donne les courbes des figure 3.17,
figure 3.18, figure 3.19 et figure 3.20. Ces courbes présentent en général 3 parties
successives :

- en dessous du temps de cisaillement critique (dépendant, rappelons-le, du taux de
cisaillement), la cinétique de cristallisation n’est pas affectée ;

- au dessus du temps de cisaillement critique, 1'effet de 1'écoulement sur 1’alignement
des macromolécules est suffisant pour induire la formation d'un nombre conséquent
de germes supplémentaires: il en résulte une diminution du temps de demi-
cristallisation ;
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tique de cristallisation. Rappelons (voir Chapitre 1) que cet
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constante. Dans cette plage de contraintes relativement faibles,
é

a la déformation (fonction d’amortissement). Or, la fréquence de

Figure 3.16 Influence des parametres taux de cisaillement et temps de cisaillement sur le

correspond a 'ensemble des combinaisons critiques des deux parameétres.

temps de demi-cristallisation isotherme,
figure 3.13 (évolution de la germination) : si le temps de cisaillement est suffisamment long,

apres le passage par un maximum, la contrainte normale est relaxée, notamment a cause des

effets non-linéaires liés
germination diminue conjointement a la contrainte, ce qui a pour effet de stabiliser la densité

de germes a une valeur quasi
chaines moléculaires (conséquence microscopique de l'augmentation de la déformation) ce

Kumaraswamy et al. [Kumaraswamy et al. 1999a]. Il est associé a un étirement maximal des
qui est cohérent avec notre interprétation basée sur la relaxation de la contrainte.

Ce dernier point peut s’expliquer en revenant aux figure 3.12 (évolution de la contrainte) et
I'allongement du temps de cisaillement ne fait augmenter que de tres peu la densité de

effet de saturation correspond a un fait observ

germes : il y a saturation de la cin
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Le modele reproduit donc bien, qualitativement tout au moins, des comportements connus
de I'expérience. Mais qu’en est-il d’un point de vue plus quantitatif ? Nous avons reporté sur
les figure 3.17, figure 3.18 et figure 3.19 les temps de demi-cristallisation expérimentaux
obtenus pour cet iPP par [Koscher et Fulchiron 2002], a 140°C et 134 °C, pour différents
temps de cisaillement allant de 1 s!' a 100 s'. L’accord est globalement bon.
Malheureusement, les points ne sont pas nombreux et sont mal répartis entre les différentes
conditions de cristallisation. De plus, certains points ne semblent pas cohérents avec
I’évolution globale des valeurs.

Soulignons que nous n’avons pas utilisé ces points expérimentaux pour déterminer les
parametres C et p de notre modele, ce qui nous autorise a les prendre comme références pour
la comparaison. Bien évidemment, ceci ne constitue pas une validation rigoureuse, mais
confirme que les tendances et les ordres de grandeur prédits par notre modele sont tres
réalistes.

1.E+04 3
1140 °C

134 °C ® @

1.E+03 4 \
1130 «c o

1E+02{ y'=1s"

—— Modele
O Expérience 134 °C

Temps de demi-cristallisation (s)

1.E+01 Ll Ll LI LB | L L LENLEELELELELY | L L LI ELEL LS | T T T T T 11T
0.01 0.1 1 10 100
Temps de cisaillement (s)

Figure 3.17 Influence de la durée du cisaillement sur le temps de demi-cristallisation,
pour un taux de cisaillement = 1 s'. Comparaison avec les points expérimentaux de
[Koscher et Fulchiron 2002].
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Figure 3.18 Influence de la durée du cisaillement sur le temps de demi-cristallisation,
pour un taux de cisaillement = 5 s'. Comparaison avec les points expérimentaux de

[Koscher et Fulchiron 2002].
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Figure 3.19 Influence de la durée du cisaillement sur le temps de demi-cristallisation,
pour un taux de cisaillement = 50 s'. Comparaison avec les points expérimentaux de
[Koscher et Fulchiron 2002]. Les pointillés délimitent la zone pour laquelle ti2 > ts.
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Figure 3.20 Influence de la durée du cisaillement sur le temps de demi-cristallisation,
pour un taux de cisaillement = 100 s'. Les pointillés délimitent la zone pour laquelle
fi2 > ts.

3.3.1.5. Cristallisations a déformation constante

I a été relevé a plusieurs reprises dans des travaux expérimentaux (voir Chapitre 1) que le
parametre qui influence le plus fortement la cinétique de cristallisation est le taux de
cisaillement. L’effet de la durée du cisaillement est moindre.

Somani et al. [Somani et al. 2000] ont notamment réalisé des expériences de cristallisation
d’un iPP a 140 °C sous plusieurs taux de cisaillement, la durée du cisaillement étant choisie
de maniere a obtenir pour chaque essai une déformation finale d’environ 15 unités. Les
résultats obtenus ont été présentés au Chapitre 1, figure 1.20 (a): le temps de demi-
cristallisation diminue avec 'augmentation du taux de cisaillement.

En nous inspirant de leur étude, nous avons calculé l’évolution du demi-temps de
cristallisation en fonction du taux de cisaillement pour plusieurs déformations imposées, afin
de voir si notre modele était capable de reproduire qualitativement cette tendance.

La figure 3.21 montre que méme pour des cisaillements de tres courte durée (par exemple,
une déformation de 2 correspond a un cisaillement de 0.02 s a 100 s?), un effet sur la
cinétique de cristallisation est détectable des lors que le taux de cisaillement est suffisant.
Plus la déformation finale est grande, plus le temps de demi-cristallisation sous cisaillement
diminue fortement par rapport a sa valeur statique (limite a ¥ = 0), i.e. plus 'effet du taux de
cisaillement devient prépondérant.
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Figure 3.21 Influence du taux de cisaillement sur la cinétique de cristallisation a
déformation totale constante pour I'iPP, a 140 °C

Du point de vue qualitatif, les évolutions de cinétique calculées sont similaires a celles
observées par [Somani et al. 2000], figure 1.20 (a). La comparaison des valeurs est difficile,
car les matériaux ne sont pas strictement les mémes, or la sensibilité de la cinétique de
cristallisation au cisaillement dépend fortement de caractéristiques intrinseques comme la
distribution des masses moléculaires.

Dans la méme étude, Somani et al. observent 1’évolution de la fraction cristalline orientée en
fonction du taux de cisaillement, pour une déformation totale constante : ils mettent en
évidence une augmentation de la fraction orientée lorsque ¥ augmente. Notre modele ne
donne pas explicitement la fraction orientée (I’orientation moléculaire n’intervient pas dans
sa formulation), mais il permet le calcul de la fraction cristalline «/induite par 1'écoulement,
c'est-a-dire du pourcentage du volume cristallin qui s’est développé a partir des germes
additionnels induits par 1'écoulement. Compte tenu du fait que les cristallites orientés sont
issus de germes induits par I'écoulement (mais tous les germes induits par I'écoulement ne
donnent pas forcément des cristallites orientés), la fraction cristalline induite par
I’écoulement afest une « approximation majorante » de la fraction orientée.

Les simulations montrent qu’en fin de cristallisation, la fraction cristalline induite par
I’écoulement augmente globalement avec la déformation totale imposée, et que pour une
valeur de déformation donnée, elle augmente avec le taux de cisaillement. Cette derniere
tendance est qualitativement cohérente avec les expérimentations de Somani et al. Comme
précédemment, une comparaison qualitative n’est pas significative puisque les propriétés de
cristallisation sont tres variables d’un matériau a l’autre. Les valeurs de la fraction orientée
données par Somani et al. sont vraisemblablement exprimées en cristallinité absolue
(directement accessibles expérimentalement). Nos simulations donnent des valeurs en
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cristallinité relative, qu’il faut donc multiplier par la cristallinité absolue finale X, avant
d’effectuer la comparaison.
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Figure 3.22 Influence du taux de cisaillement sur la fraction cristalline finale induite par
I’écoulement (en cristallinité relative), a déformation totale constante, pour I'iPP a 140 °C

Grace a ces simulations de cristallisations isothermes, nous avons pu analyser le
comportement de notre modele dans des cas ou la cinétique thermique n’interfere pas avec la
cristallisation, et de le confronter a des données expérimentales quantitatives — lorsqu’elles
existent pour un matériau identique — ou a défaut, des tendances qualitatives. Les
prédictions du modele sont en accord avec I'expérience, ce qui nous permet de le valider.

Afin de nous rapprocher des conditions rencontrées dans les procédés industriels et
d’introduire l'effet des cinétiques thermiques, une étude basée sur des simulations a
température variable (vitesse de refroidissement constante) va étre présentée dans la section
suivante.

3.3.2. Cristallisation a vitesse de refroidissement constante

Dans cette configuration, la température du polymere est supposée homogene (pas de
gradient de température) et évolue selon une loi de décroissance linéaire :

T(y,t)=T,~ V.t (3.54)

cool

avec To = 210 °C la température initiale et Vo la vitesse de refroidissement. La température
étant connue a tout instant et en tout point, il n’est pas nécessaire de résoudre I'équation de
I'énergie. A l'instant ou le refroidissement commence, le polymere est soumis a un
cisaillement de courte durée (s = 5 s), a I'issue duquel il poursuit sa cristallisation a 1’état
statique.
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Afin de quantifier I'influence relative des sollicitations mécaniques et thermiques sur la
cristallisation, la répartition finale de la cristallinité relative est examinée. Dans ce but, la
fraction cristalline thermiquement induite o' et la fraction cristalline induite par 1'écoulement
af sont calculées grace aux relations suivantes :

a' (t) =j(1—a(t'))d¢g (3.55)

af(t)zi(l—a(t'))dwg (3.56)

Ces quantités sont liées a la cristallinité (relative) globale « par :
a=a" +a’ (3.57)

Les évolutions de la cristallinité globale et des fractions cristallines pour deux vitesses de
refroidissement différentes (5 °C/min et 50 °C/min) et plusieurs taux de cisaillement allant de
10 a 100 s sont montrées sur la figure 3.23. Contrairement au cas isotherme, ot la cinétique
de cristallisation est uniquement influencée par les parametres du cisaillement, les temps de
cristallisation sont ici fortement liés aux vitesses de refroidissement. Connaissant ces
dernieres, nous pouvons estimer les températures de cristallisation (c'est-a-dire les
températures auxquelles la croissance cristalline, et donc I’augmentation de ¢, se produisent)
approximativement entre 150 °C et 100 °C. Néanmoins, une légere accélération de la
cinétique de cristallisation, lorsque le taux de cisaillement augmente, reste observable. Par
exemple, a
5 °C/min, le temps de demi-cristallisation diminue de 8 % quand le taux de cisaillement
passe de 10 a 100 s (figure 3.23a et figure 3.23d).

De maniere générale, la fraction volumique des cristallites thermiquement induits est
prédominante a faible taux de cisaillement. En effet, la contrainte normale résultant de
I’écoulement ne suffit pas a générer une densité de germes significative en regard de celle
qui résulte de la germination d’origine thermique. Lorsque le taux de cisaillement augmente,
la germination induite par 1'écoulement s’intensifie et la fraction volumique correspondante
devient prépondérante (figure 3.23b). La cristallinité induite par 1'écoulement finit par
tendre vers 100 % pour les taux de cisaillement les plus élevés (figure 3.23d). A 'opposé, une
augmentation de la vitesse de refroidissement va fortement amplifier la cristallisation
thermiquement induite.

Ceci est illustré par la figure 3.23c et la figure 3.23g: pour les mémes parametres de
cisaillement (5 s a un taux de 50 s7), la fraction cristalline thermiquement induite passe de
15 % a 55 % lorsque la vitesse de refroidissement s’éleve de 5 °C/min a 50 °C/min.

Ces résultats peuvent étre mis en relation avec les phénomenes observés dans les procédés
industriels de plasturgie, notamment I'injection et I’extrusion, au cours desquels le polymere
fondu s’écoule sous des conditions anisothermes. Dans la zone centrale de I"écoulement, le
cisaillement est faible et le refroidissement reste lent en raison de la faible diffusivité
thermique du polymere : ces conditions sont illustrées par la figure 3.23a. La microstructure
sera donc vraisemblablement constituée essentiellement de sphérolites d’origine thermique.
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Dans la couche dite de cisaillement, en se déplagant de la zone centrale vers la zone proche
de la paroi, le cisaillement et la vitesse de refroidissement sont de plus en plus intenses
(figure 3.23b, figure 3.23c et figure 3.23h) et la fraction cristalline induite par l'écoulement
augmente.

Enfin, proche des parois, la cinétique de refroidissement est tellement rapide que le polymere
se solidifie quasi instantanément (effet de trempe) ; par conséquent, le temps de cisaillement
réel peut étre tres inférieur aux 5 secondes imposées dans ces simulations. Cette zone est
appelée « couche de peau ». Dans la section suivante, des simulations de cristallisations en
conditions réellement anisothermes, dont l'évolution thermique résulte des conditions
imposées aux limites et présentant donc des gradients de températures, sont effectuées. Elles
permettent en particulier de reproduire les conditions de formation de cette couche de peau.

3.3.3. Cristallisation anisotherme

Dans les procédés industriels de mise en forme, le polymere chaud entre souvent en contact
avec des parties métalliques refroidies (parois des moules d’injection, filieres d’extrusion), ce
qui induit un fort gradient de température entre l'interface polymere-métal et le coceur du
polymere. De plus, les contraintes mécaniques générées par 1'écoulement sont fortement
dépendantes des propriétés rhéologiques du matériau, elles mémes affectées par la
température. La diversité des conditions thermomécaniques se traduit, a la fin du
refroidissement, par une hétérogénéité de la microstructure finale, en termes de nature,
densité et taille des cristallites formés.

3.3.3.1. Configuration étudiée

L’application de notre modele a la configuration d’écoulement de cisaillement de Couette,
dans les conditions anisothermes, fournit des informations utiles sur la maniere dont les
processus de germination et croissance cristallines sont affectés par les conditions de mise en
forme.

La configuration géométrique de I"écoulement est celle de la figure 3.1, avec les conditions
aux limite et initiales suivantes :

- ay=0, laparoi n° 1 est supposée fixe : U1 = 0. La condition limite thermique est un
échange convectif : T, = 50 °C et coefficient d’échange de 5000 W/m?K ;

- ay=w, la paroi n° 2 est animée d"une vitesse Uz pendant un temps de cisaillement #;,
comme exprimé par les équations (3.1) et (3.2). En outre, la paroi n° 2 est supposées
adiabatique : @ =0;

- at=0,le champ de vitesse dans le fluide est supposé nul et sa température égale a la
température de fusion a I'équilibre T.

Ces conditions nous permettent d’étudier une configuration unidimensionnelle proche de
celle rencontrée dans les procédés de mise en forme, a savoir I’écoulement de Poiseuille d'un
polymere fondu entre des parois refroidies. A la paroi n° 2, les conditions imposées
modélisent une symeétrie afin de simuler, en premiere approximation, la zone centrale d'un
écoulement de Poiseuille, que I'on désignera par « cceur » dans l'analyse des résultats. La
différence majeure est que le profil de taux de cisaillement s’annule au centre d'un
écoulement 2D, ce qui n’'est pas le cas avec notre hypothése de symétrie. Apres le
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cisaillement de courte durée, le polymere acheve son refroidissement et sa cristallisation sous
conditions statiques.

3.3.3.2. Profils de viscosité et de vitesse pendant le cisaillement

Le polymere fondu ayant un comportement non Newtonien, les profils de vitesse et de
viscosité de cisaillement sont totalement dépendants 'un de l'autre. En effet, pour notre
configuration de Couette, un gradient transversal de viscosité induira un gradient de
résistance a 1’écoulement et donc une déviation du profil de vitesse par rapport au profil
linéaire initial. Réciproquement, I'effet rhéofluidifiant aura pour effet de réduire la viscosité
dans les zones ou le gradient transversal de vitesse est élevé. A ceci s'ajoutent les effets
conjugués du refroidissement et de la cristallisation, qui tendent a faire augmenter
considérablement localement la viscosité.

L’évolution du profil de viscosité du polymere fondu pendant la durée du cisaillement est
tracée sur la figure 3.24, et les profils de vitesse correspondants sur la figure 3.25. A I'instant
initial t = 0%, des que 1’écoulement s’établit, la température est homogene et la cristallisation
n’a pas débuté : la viscosité est donc également homogene et le profil de vitesse est linéaire.
En raison de l'effet de trempe thermique au voisinage de la paroi (y = 0), la viscosité s’éleve
rapidement. Le profil de vitesse s’infléchit et la distribution du taux de cisaillement (gradient
transversal de la vitesse) s’en trouve modifiée : I'écoulement se fige proche de la paroi, tandis
que le taux de cisaillement augmente dans la zone de cceur, entrainant une diminution de la
viscosité. Lorsque le cisaillement s’arréte (f = 1 s), on peut évaluer I'épaisseur de la couche
solidifiée a environ 0.2 mm en prenant comme critére une augmentation de viscosité d’au
moins une décade par rapport a la valeur initiale. Dans les procédés industriels, en
particulier le procédé d’injection, la formation de la gaine solide est un phénomene crucial
car elle entraine une réduction de la section de passage du polymere encore fluide (perte de
charge supplémentaire) et donc une augmentation de la pression lors de la phase de
remplissage du moule.

L’influence de la cinématique de 1’écoulement sur la cristallisation est primordiale. En effet,
dans notre approche numérique, le profil de vitesse est la donnée d’entrée nécessaire au
calcul du tenseur des contraintes viscoélastiques et donc de la germination induite par
I’écoulement.
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3.3.3.3. Evolution de la contrainte viscoélastique et de la germination induite

L’évolution de la trace du tenseur des extra-contraintes viscoélastiques tr(t"£), qui se résume
pour cet écoulement a la contrainte normale 7.'%, est représentée sur la figure 3.26 pour
plusieurs positions dans I'épaisseur du polymere. Dans un souci de clarté, le tracé se limite
aux 10 premieres secondes, celles pendant lesquelles 1'essentiel de la germination induite par
le cisaillement se produit (figure 3.27).

La contrainte normale atteint sa valeur la plus élevée dans la zone la plus proche de la paroi.
En effet, c’est dans cette zone que se produit d’abord la chute de température et donc
I"'augmentation des fonctions rhéologiques (temps de relaxation, modules, viscosité) et ceci
pendant que le cisaillement est appliqué. De plus, il s’agit de la zone de I’écoulement dans
laquelle la déformation est la plus faible : ’effet de la relaxation non-linéaire, modélisé par la
fonction d’amortissement h(y), y est tres peu marqué. La conséquence de cette valeur de
contrainte importante dans la zone pariétale est la formation d'un grand nombre de germes
cristallins induits par I'écoulement.

On remarquera qu’au moment de l'arrét du cisaillement, la densité réelle de germination
induite par I'écoulement n’a atteint que 40 % de sa valeur finale. Paradoxalement, la plus
grande partie de la germination induite par I'’écoulement se produit donc a I’état statique.
Ceci illustre bien le rdle important joué par la viscoélasticité dans le processus de
cristallisation. Dans cette zone, la germination induite cesse completement vers 3 - 4
secondes car la cristallisation y arrive a sa fin (voir figure 3.29) : il n'y a plus de volume
amorphe disponible.

En se rapprochant du centre de 1'écoulement, les valeurs de contrainte atteintes sont plus
réduites, et les mécanismes de relaxation ont plus d’influence : la déformation augmentant
plus rapidement que dans la zone pariétale, les effets non-linéaires entrent en jeu plus tot et
la contrainte commence a décroitre bien avant l'arrét du cisaillement. Il en résulte une
germination induite beaucoup plus faible.

Enfin, a cceur, la germination induite par le cisaillement est tres lente, mais se poursuit plus
longtemps car la cristallisation s’y termine en dernier lieu, apres une trentaine de secondes.

Nous verrons par la suite que les zones comportant les plus grandes densités de germes
induits ne sont pas forcément celles qui exhibent la cristallinité induite finale la plus élevée.
En effet, il ne faut pas perdre de vue la « compétition » entre les deux types de germination
(induite par la thermique / induite par I'écoulement) pour I'occupation du volume amorphe
disponible. La répartition cristalline finale en un point donné, en termes de fractions
volumiques, dépendra donc du rapport entre les densités de germination des deux types, et
non de leurs valeurs absolues.
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3.3.3.4. Evolution de la température et des différentes fractions cristallines

L’évolution de la température a 3 positions caractéristiques dans 1'épaisseur du polymere
(paroi, mi-épaisseur, cceur) est représentée sur la figure 3.28, apres un cisaillement de 1 s a
200 s. Les évolutions de la cristallinité globale a et de la cristallinité induite par I'écoulement
a / correspondantes sont reportées sur la figure 3.29. La cristallisation complete prend
environ 33 s, et 'homogénéité thermique (refroidissement complet) est atteinte en un peu
plus de 60 s. Remarquons que le cisaillement est déja arrété lorsque 1'augmentation de la
cristallinité commence a étre visible. Cela signifie que dans ce cas, contrairement a celle de la
température, l'influence de la cristallisation sur les caractéristiques rhéologiques est
négligeable.

Dans la zone pariétale (y = 0), le polymere est soumis a un effet de trempe : sa température
chute extrémement rapidement et il cristallise en environ 4 s. L’écoulement est sans effet sur
la cristallisation, comme l'indique la valeur nulle de a/. A cceur, avant la cristallisation, la
vitesse de refroidissement moyenne est d’environ 180 °C/min. Vers t = 25 s, la courbe de
température se stabilise pendant quelques secondes autour de 100 °C : ce plateau correspond
au dégagement de chaleur latente causé par la cristallisation. La structure cristalline finale a
cceur est formée a 45 % de cristallites induits par I’écoulement et a 55 % de cristallites induits
par la thermique (sphérolites). A la position intermédiaire y = 1 mm, le polymere cristallise
en 20 s et présente une cristallinité finale induite par I"écoulement d’environ 60 %.

En complément de ces aspects cinétiques, étudions maintenant plus en détail les
microstructures obtenues en fin de cristallisation, et notamment l'influence du taux de
cisaillement sur celles-ci.

3.3.3.5. Microstructure cristalline finale : influence du taux de cisaillement

Les profils de cristallinité induite par 1'écoulement en fin de cristallisation (=1 atteint sur
toute I'épaisseur), apres application de cisaillements de 1 s a différents taux, sont montrés sur
la figure 3.30. Pres de la paroi refroidie, il se forme quasi-exclusivement des cristallites
d’origine thermique en raison de la chute tres rapide de température. Lorsqu’on se déplace
vers le cceur, la fraction cristalline induite par I'écoulement af augmente. A durée identique,
plus le taux de cisaillement est élevé, plus af se rapproche de 100 %. Notons que dans le cas
présent, un taux de cisaillement de inférieur a 10 s' n’a quasiment aucun effet sur la
cristallisation.

Un maximum de o/ est observé autour de 0.65 mm quel que soit le taux de cisaillement.
Comme nous 'avons évoqué section 3.3.3.3, cette position ne correspond pas au maximum
de densité de germination induite par 1'écoulement, qui se trouve, lui, dans une zone plus
proche de la paroi et completement dominée par les effets thermiques.

Deux parametres géométriques peuvent étre utilisés afin de caractériser la microstructure
cristalline obtenue : le nombre de cristallites par unité de volume de matériau (c’est la densité
réelle de germination N*) et leur taille. Selon le mécanisme de croissance sphérolitique,
lorsque les cristallites entrent en contact (impingement), le processus de croissance n’est plus
sphérique mais dépend de I'espace amorphe disponible dans une direction donnée.
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La taille des sphérolites doit donc étre caractérisée par un parametre moyenné : le rayon
équivalent moyen, c'est-a-dire le rayon d’une sphere moyenne dont le volume, multiplié¢ par
la densité de germination, donnerait localement la fraction cristallisée a. Ce parametre peut
étre défini pour les deux types de cristallinité, d’ou1 les exposants T et f:

N %(R” ) =a" (3.58)
ce qui conduita:
1
3 aTrf 3
T.f _
R — (E o J (3.59)

Il a été considéré ici que les entités sphériques modélisant les cristallites sont des entités
semi-cristallines : elles sont formées a la fois de matériau cristallisé et de matériau amorphe,
a raison de la proportion donnée par la cristallinité finale X.. C'est pourquoi X., n'apparait
pas dans le calcul des rayons moyens. En d'autres termes, cela signifie dans notre modele
que la croissance de ces entités sphériques se fait toujours jusqu'a limpingement,
indépendamment de la cristallinité finale. Cette derniere n'aura donc une influence que sur
la composition des entités cristallines, mais pas sur leur géométrie.

Les profils de densité réelle de germes induits par la thermique et induits par I’écoulement, a
la fin de la cristallisation, sont représentés respectivement sur la figure 3.31 et la figure 3.33.
Les profils de rayon moyen correspondants sont donnés par la figure 3.32 et la figure 3.34.
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Pres de la paroi, la densité de cristallites thermiquement induits est maximale (plus de
5 x 10 m?3) et leur taille est minimale. En revanche, la densité de cristallites induits par
I’écoulement est négligeable en comparaison (moins de 10" m?). Dans cette zone, une
microstructure a grains tres fins, appelée « couche de peau » est obtenue. Dans les procédés
industriels de fabrication, lorsque le polymere fondu s’écoule a proximité de parties
métalliques refroidies (moule, filieres), cette couche se solidifie quasi-instantanément sous les
effets conjugués du refroidissement et de la cristallisation et se caracatérise par de tres
nombreux sites de germination. Ici, I'épaisseur de la couche de peau apparait indépendante
du taux de cisaillement et peut étre estimé a environ 0.15 mm (figure 3.31).

En s’éloignant de la paroi, en raison de la trés mauvaise diffusivité thermique du polymere,
I'effet de trempe est fortement réduit et I'effet de I’écoulement devient significatif. La densité
de cristallites induits par le cisaillement augmente au détriment des cristallites d’origine
thermique. Comme on pouvait s’y attendre, plus le taux de cisaillement est élevé, plus ces
germes induits sont nombreux.

Dans notre modele, la vitesse de croissance cristalline ne dépend explicitement que de la
température ; toutefois, les parametres du cisaillement affectent indirectement les valeurs des
rayons des cristallites (figure 3.32 et figure 3.34) : plus le taux de cisaillement est important,
plus les cristallites obtenus sont de petite dimension, quel que soit leur type. En effet, un taux
de cisaillement élevé induit une plus grande quantité de germes ; la cristallinité globale finale
étant toujours égale a 1, d’apres 1'équation (3.59), les rayons moyens sont nécessairement
plus petits.

A cceur, la densité de sphérolites thermiquement induits atteint sa valeur minimale (jusqu’a
1000 moins nombreux que dans la couche de peau). On remarquera que la densité de
cristallites induits par 1'écoulement peut étre jusqu’a 20 fois plus importante que celle des
cristallites d’origine thermique, a condition que le cisaillement ait été suffisamment intense
(1000 s' dans cet exemple). Quoi qu’il en soit, les rayons moyens des deux types de
cristallites atteignent leur valeur maximale dans cette zone. La microstructure a coeur est
donc caractérisée par des cristallites plutot espacés, mais de grandes dimensions.
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Figure 3.31 Profil de la densité réelle de germination induite par la thermique N*T
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3.4. Conclusion : mise en relation avec le procédé industriel

Le modele développé est appliqué a la cristallisation d’un iPP dans une configuration
d’écoulement de Couette, sous plusieurs types de conditions thermiques. Dans le cas
isotherme et a température constante, il prédit une diminution du temps de cristallisation
des que le taux et la durée du cisaillement atteignent une combinaison de valeurs critiques.
Lorsque la durée du cisaillement dépasse une certaine valeur, la cinétique de cristallisation
n’est plus accélérée (effet de saturation). Ces comportements sont comparables a ce qui a été
observé expérimentalement.

Dans le cas du refroidissement a température homogene, la cinétique de refroidissement est
imposée et les évolutions des taux de cristallinité (global, induit par la thermique, induit par
I’écoulement) sont comparées pour différents taux de cisaillement. D’une part, pour une
vitesse de refroidissement donnée, les simulations montrent clairement un temps de
cristallisation plus court ainsi qu'une augmentation de la cristallinité induite par
I’écoulement lorsque le taux de cisaillement augmente. D’autre part, si le taux de cisaillement
est fixé, 'augmentation de la vitesse de refroidissement a un effet d’amplification de la
cristallisation thermiquement induite. Cette configuration peut représenter ce qui se passe
localement dans les procédés industriels de mise en forme. Un cisaillement modéré combiné
a un refroidissement lent correspond aux conditions auxquelles le polymeére est soumis dans
la zone centrale d'une piece injectée. Il en résulte une cristallisation presque totalement
gouvernée par les effets thermiques. Plus pres des parois, la couche dite de cisaillement se
caractérise par une vitesse de refroidissement plus élevée et un cisaillement plus intense ; la
plupart des cristallites formées sont alors induites par 1'écoulement.

Enfin, le cas anisotherme a pour but de mettre en évidence l'effet de forts gradients de
température et de vitesses de refroidissement hétérogenes sur la microstructure obtenue a la
fin de la cristallisation. Les caractéristiques telles que la densité locale de germes et les rayons
moyens de cristallites sont calculées. Ce cas s'approche de ceux rencontrés dans les procédés
industriels ; la principale différence concerne le profil de vitesse, initialement linéaire dans le
cas de I'écoulement de Couette, mais plus complexe dans les écoulements en conduites ou en
canaux plans. Par conséquent, I'effet de I"écoulement dépendra du taux de cisaillement, donc
de la position dans 1'épaisseur (cceur, zone pariétale). De plus, les procédés tels que
l'injection se caractérisent par d'importantes variations de pression au cours du cycle, ayant
un effet significatif sur les mécanismes de cristallisation.

A cela, il faut ajouter l'effet de 'écoulement du front de matiere, se produisant pendant la
phase de remplissage du procédé d’injection : I'effet fontaine induit une déformation de type
élongationnel de la couche de polymere qui entre en contact avec les parois de la cavité
moulante pour former la couche de peau. Néanmoins, la cinétique thermique extrémement
rapide dans cette zone masque completement l'effet de la germination induite par
I’écoulement. Le résultat sera donc tres semblable a ce que prédit notre modele dans le cas
simple de I'écoulement de Couette : une couche de peau présentant une structure cristalline
a germes treés nombreux et tres petits, essentiellement d’origine thermique.

Les caractéristiques d’une couche de cisaillement de piéce injectée sont obtenues dans la
zone intermédiaire de notre configuration (a partir de 0.3 mm) jusqu'au centre pour les
valeurs de taux de cisaillement élevées (1000 s) : une forte densité de cristallites induits par
I’écoulement et une densité de cristallites thermiquement induites inférieure d’environ un
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ordre de grandeur. La répartition exacte dépend de la cinétique thermique, donc de
I’éloignement par rapport a la paroi.

Enfin, la zone a cceur, composée de sphérolites d’origine thermique et de grandes
dimensions, est elle aussi retrouvée pour des cisaillements modérés, de l'ordre de 10 s
Toutefois, dans une piece injectée, la germination induite par 1'écoulement serait moins
importante en raison d"un cisaillement quasi-nul au centre.
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Chapitre 4

Validation d’une instrumentation thermique
pour moules d’injection

L’ouvrier qui veut bien faire son travail doit
commencer par aiguiser ses instruments.

CONFUCIUS, Entretiens, XV.9

La cristallisation est un des phénomenes de transformation intervenant dans le matériau
au cours de sa mise en forme dans les procédés industriels. Nous avons démontré qu’il
existait une forte interaction entre la cristallisation et les autres phénomenes physiques
(écoulement, transferts thermiques). La mesure des transferts thermiques est par conséquent
un outil essentiel a la compréhension de ces interactions. L’étude de la résistance thermique
de contact (RTC) polymere/ moule est un exemple de problématique faisant fortement appel
a l'instrumentation thermique du procédé d’injection : on peut notamment citer les travaux
de [Delaunay et al. 2000a], [Le Goff et al. 2005] ou encore [Bendada et al. 2004].

Plus spécifiquement a notre contexte, les codes de calcul développés au cours du projet
OSOTO doivent étre validés expérimentalement sur des outillages d’injection équipés d'une
instrumentation thermique pour la mesure précise des températures et flux de chaleur cédés
par le polymere lors du cycle. Les essais effectués et présentés ici ont pour but de valider
I'outil de mesure pour une mise en ceuvre future, sur des moules de production, de la
technologie développée.

4.1. Développement de I'instrumentation

Pour des raisons de confidentialité liées au dépot d’un brevet, aucune information ne peut
étre donnée concernant la solution technologique mise en ceuvre pour l'instrumentation.
Retenons simplement les points-clés suivants :

- I'objectif est de pouvoir connaitre a tout instant du cycle d’injection la température et la
densité de flux thermique a l'interface moule-matiere en un point donné ;

- il est impossible de placer des moyens de mesure par contact (thermocouples) a l'interface
méme, pour des raisons de tenue mécanique des capteurs d’une part et pour éviter de
perturber les phénomenes physiques a I'interface ;

- des mesures de température sont donc effectuées dans la masse du moule a différentes
profondeurs et permettent, par l'utilisation d'un algorithme numérique (méthode inverse de
conduction 1D de la chaleur dite de « retour vers la surface », [Raynaud et Bransier 1986]) de
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calculer I'évolution de la température de surface du moule ainsi que de la densité de flux
surfacique au cours du cycle d’injection ;

Dans le cadre d’'un projet BQR (Bonus Qualité Recherche) INSA, plusieurs étudiants
ingénieurs de 'INSA de Lyon en « Projets de Fin d’Etudes » ont contribué au développement
de cette instrumentation. Suite a ces études, en collaboration avec le Pole Européen de
Plasturgie pour les moyens de fabrication, un fluxmetre sous forme d’insert de moule a été
réalisé afin de valider la solution technologique : résistance et tenue des thermocouples lors
de la fabrication, fiabilité a I'utilisation, sensibilité et résolution temporelle de la mesure.

Des essais sur presse a injecter industrielle ont été effectués au Site de Plasturgie de I'INSA
de Lyon en utilisant un moule déja existant et aménagé pour recevoir l'insert. Nous nous
limiterons a présenter la méthodologie d’essais et de validation de cette instrumentation,
ainsi qu'une synthese des résultats obtenus suite a ces essais.

4.2. Matériel d’essai

4.2.1. Presse a injecter

\

La presse utilisée est une machine de marque Billion, type Hercule H470 200T, a
fonctionnement hydro-mécanique (fermeture a genouillere). La force de fermeture assurée
par cette machine s’éleve a 2010 kN.

Figure 4.1 Presse a injecter Billion Hercule H470 200T du Site de Plasturgie
de I'INSA de Lyon

4.2.2. Piéce injectée et moule d’injection

Nous avons utilis¢é un moule préexistant développé et utilisé dans le cadre de travaux
précédents ([Chailly 2007]). Il permet l'injection d'une plaque rectangulaire de dimensions
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150 mm x 100 mm x 2 mm (figure 4.2). Dans la partie mobile, une lumiere (a l'origine
destinée a recevoir un insert parallélépipédique de mesure de pression) permet le montage
de l'insert fluxmétrique a tester, positionné en regard de la surface la plus grande de la
plaque, en son milieu. Deux points d’injection sont disponibles sur cette empreinte, mais afin
d’obtenir I"écoulement le plus unidirectionnel possible, nous utilisons uniquement le point
d’injection positionné sur le petit coté de la piece. En effet, la largeur d’écoulement plus
faible dans cette direction permet d’obtenir un front de matiere faiblement incurvé plus
rapidement. Le circuit d’alimentation matiére ainsi que les circuits de refroidissement sont
schématisés sur la figure 4.3.

Surface de mesure de I'insert (30 x 30)

O P3, T /

Canal d’alimentation

\l/ P2 \Y P1
/ s
Seuil Front de matiére
O Vv
P N
150

Figure 4.2 Géométrie de la plaque injectée avec le point d’injection utilisé.
Positionnement de l'insert et des capteurs de pression.

insert

plaque
injectée

circuits de
refroidissement

Figure 4.3 Géométrie de la plaque injectée, avec le positionnement de l'insert, le canal
d’alimentation matiere et les canaux de refroidissement. Le deuxieme seuil d’injection,
inutilisé ici, est visible au premier plan.
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4.2.3. Systeme d’acquisition des données

Les signaux analogiques issus des thermocouples (et de capteurs de pression utilisés a titre
d’informations qualitatives, mais dont les mesures ne sont pas exploitées) sont acquis par
une platine de conditionnement Kistler. Celle-ci est équipée d’un module amplificateur de
tension a 4 voies, pour la connexion de thermocouples de type K ou ], avec entrée
différentielle et compensation de soudure froide. Les plages de mesure disponibles sont (I) :
0 a 400 °C (erreur < 0.5 %) ou (II) : 0 a 200 °C (erreur < 0.2 %). La platine dispose également
d’un module amplificateur de charge a 4 voies, pour les capteurs piézoélectriques. Les
données sont finalement numérisées pour traitement sur PC grace au logiciel Kistler
Dataflow.

4.2.4. Conditions d’injection

Les injections ont été effectuées avec 3 matériaux différents : un polybutylene téréphtalate
(PBT, tres semi-cristallin), un polypropylene (PP, moyennement semi-cristallin) et un
polystyrene (PS, amorphe). Diverses conditions d’injection ont été testées en modifiant les
parametres suivants: débit d’injection, pression de maintien, température matiere et
température de régulation de moule.

Le principal objectif a été la validation du fonctionnement du capteur de maniere globale,
c’est a dire la capacité a effectuer des mesures des températures exploitables pour le calcul
des températures et flux surfaciques. Il s’agissait également de vérifier que la résolution
temporelle de la mesure était suffisante pour représenter les différentes phases du cycle
d’injection, en particulier la phase de remplissage. De plus, certaines conditions d’injection
ont été choisies de maniere a induire des défauts sur les pieces (incomplets, retassures...),
afin de déterminer s’ils pouvaient étre corrélés a des « signatures thermiques » particulieres
du procédé. Le plan d’expériences a consisté a se placer dans les conditions d’injection
standard menant a une « piece bonne », puis a faire varier les parametres un par un autour

des valeurs standard, tout en restant dans la limite de faisabilité de l'injection. Pour chaque
série, une dizaine d'essais apres mise en régime du moule ont été effectués. Au cours de ces
essais, les 3 types de polymeres ont pu étre injectés avec une trés bonne reproductibilité des
mesures. Les parametres d’injection utilisés sont reportés dans le tableau 4.1.

N° série Matiere Débit inj. (cm%s) T matiére (°C) P maintien (bar)

PP_02 Total Petrochemicals Polypropylene PPH 7060 40 220 750 40
PP_03 Total Petrochemicals Polypropylene PPH 7060 40 220 100 40
PP_04 Total Petrochemicals Polypropylene PPH 7060 40 220 900 40
PP_05 Total Petrochemicals Polypropylene PPH 7060 20 220 750 40
PP_06 Total Petrochemicals Polypropylene PPH 7060 80 220 750 40
PP_07 Total Petrochemicals Polypropylene PPH 7060 40 260 750 40

Palier 1 Palier 2

PBT_01 DSM Arnite T06 202 (PBT) 23 (1.2s) 18 (0.4 s) 270 800 100
PBT_02 DSM Arnite T06 202 (PBT) 23 (1.2s) 18 (0.4 s) 270 300 100
PBT_03 DSM Arnite T06 202 (PBT) 23 (1.2s) 18 (0.4 s) 270 300 120
PBT_04 DSM Arnite T06 202 (PBT 23 (1.2s) 18 (0.4 s) 270 800 120
PBT_05 DSM Arnite T06 202 (PBT) 23(1.2) 18 (0.4 s) 285 800 100
PS_01 BP Polystyrene 5300 (PS choc) 15 220 600 40
PS_02 BP Polystyrene 5300 (PS choc) 15 220 100 40
PS_03 BP Polystyrene 5300 (PS choc) 5 220 600 40
PS_04 BP Polystyrene 5300 (PS choc) 100 220 600 40
PS_05 BP Polystyrene 5300 (PS choc) 15 250 600 40

Tableau 4.1 Matériaux et parametres d’injection utilisés au cours des essais



Méthodologie de traitement des mesures 129

4.3. Méthodologie de traitement des mesures

4.3.1. Correction d’offset des températures mesurées

Au cours du fonctionnement de la chaine de mesure, il apparait un décalage par rapport au
zéro des mesures de températures données par chacun des thermocouples,
vraisemblablement lié a l’échauffement des composants électroniques de la platine de
conditionnement.

Afin de ramener les mesures a la méme référence, il est donc nécessaire de connaitre la
valeur de ce décalage (ou offset). Pour cela, nous laissons le moule au repos pendant une
durée suffisamment longue pour considérer que 1'équilibre thermique est atteint (i.e. la
température du moule est homogene). La platine de conditionnement étant également
supposée avoir atteint un régime thermique établi, nous relevons l'écart de température
mesuré entre chaque thermocouple et un thermocouple de référence (choisi arbitrairement).
Lors du traitement des données acquises au cours des cycles d’injection, nous appliquons
alors a chaque mesure de température une correction égale a la valeur d’offset déterminée
pour chacun de thermocouples, généralement de I'ordre de 0.1 a 0.4 °C.

4.3.2. Filtrage des températures mesurées

Les mesures brutes de température acquises par la platine de conditionnement présentent un
bruit trop important pour que 1'étape suivante du traitement, c'est-a-dire le calcul de flux
surfacique par résolution du PICC, donne des résultats exploitables. Il est donc indispensable
d’effectuer au préalable un filtrage (ou lissage) des mesures. La résolution temporelle
d’acquisition étant relativement élevée (500 Hz), un filtre glissant peut étre appliqué sans
entrainer une dégradation trop importante de la résolution temporelle des mesures par
rapport aux temps caractéristiques du procédé.

Si L est la largeur du filtre glissant, chaque point du profil de température filtré Tifltrée est
calculé comme la moyenne arithmétique des températures brutes situées dans l'intervalle [i -
L;i+L]:

i 1 i+L
Tﬁlhce — T_bmre 41
' 2L+1 j;L / (41)

Nous avons utilisé ici une largeur de filtre L = 120. La figure 4.8 montre les températures
acquises par les thermocouples pendant un cycle d’injection et la figure 4.9 présente les
courbes de températures corrigées (offset) et filtrées utilisées pour I'inversion.

4.3.3. Inversion

L’algorithme mis en ceuvre pour résoudre le probleme inverse de conduction de la chaleur
est basé sur la méthode unidimensionnelle de retour vers la surface, développée par
[Raynaud et Bransier 1986].

Les parametres numériques de l'algorithme d’inversion doivent étre déterminés de maniere
a obtenir une bonne stabilité (c'est-a-dire un résultat peu bruité) tout en assurant une
dégradation minime de la résolution temporelle des mesures (lissage non excessif).
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Ces parametres numériques sont au nombre de 3 : le pas de temps d’inversion At, le nombre
de pas d’espace dans la zone inverse m et le nombre de pas d’espace dans la zone directe n.
Les valeurs choisies (At = 0.01 s, m = 30 et n = 40) sont validées en simulant les mesures au
moyen d’un modele numérique direct et en utilisant ces mesures simulées pour une
inversion, afin d’obtenir la température de surface et la densité de flux. Ces dernieres sont
alors comparées a la température de surface et la densité de flux obtenues par le modele
direct (figure 4.4 et figure 4.5). On peut des a présent remarquer que les courbes de
température de surface se superposent parfaitement, mais que le maximum de densité de
flux est légerement sous-estimé. Il est alors vérifié que la résolution temporelle n’est pas
excessivement dégradée par l'inversion.

La figure 4.6 met en évidence les écarts introduits par I'algorithme de filtrage et d'inversion
entre la densité de flux calculée par le modele direct et la densité de flux retrouvée par
inversion pour la partie du cycle qui comporte la cinétique thermique la plus rapide ; on
constate notamment :

- un léger retard des valeurs inversées par rapport aux valeurs directes ; le décalage
temporel sur le maximum de densité de flux est de 'ordre de 0.1s;

- une sous-estimation de la valeur maximale de la densité de flux (écart inférieur a 4%).

Les erreurs réduites sur la température de surface et sur la densité de flux surfacique
calculées par inversion (figure 4.7) sont données par :

T =T

& — _inversion ireci 4.2

' AT'max ( )
(pin ersion goflire t

& = [ Utwersion 7 direct 43

’ AP )

avec ATmax et Agmax les amplitudes maximales de la variation de température et de densité de
flux au cours du cycle. A l'instant du passage du front de matiere devant le capteur, les
valeurs des erreurs réduites sont relativement importantes: jusqua 1.5 % sur les
températures, et jusqu’a 18 % pour la densité de flux. Ces valeurs sont a relativiser : elles
correspondent au décalage temporel (moins de 0.1 s) déja mis en évidence. Dans la mesure
ou l'erreur sur la valeur maximale (lissage) reste faible, ce décalage temporel, limité a une
treés petite partie du cycle, n'est pas problématique.
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Figure 4.4 Validation des parameétres numériques de la méthode inverse : températures
capteurs simulées par le modele direct, température de surface simulée par le modele
direct, température de surface calculée par inversion.
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Figure 4.5 Densités de flux simulée par le modele direct et calculée par inversion :
cycle complet
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Figure 4.6 Densités de flux simulée par le modele direct et calculée par inversion :
pic de densité de flux
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Figure 4.7 Erreurs réduites sur la température de surface et la densité de flux surfacique

obtenues par inversion a partir des températures capteurs simulées par le modele direct.

4.4. Résultats de mesure

Les résultats de chaque série d’essais sont donnés en annexe. Les figure 4.8 a figure 4.10
présentent, a titre d’exemple, les mesures brutes et les résultats d’inversion obtenus apres
correction d’offset des thermocouples et lissage pour un cycle d’injection. L’évolution de la
densité de flux est conforme a ce qui a été reporté dans la littérature [Delaunay et al. 2000a,
Le Goff 2006]. On peut vérifier que le bruit de mesure est modéré, et que la résolution
temporelle apres lissage et inversion reste largement suffisante pour représenter
I’augmentation brutale de la densité de flux due a I'arrivée du front de matiere sur la surface

du capteur.
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Figure 4.8 Mesures de températures brutes obtenues pour I'iPP (essai PP_02), pour un
cycle d’injection. TC1, TC2 et TC3 : thermocouples de l'insert, du plus proche au plus
éloigné de l'interface polymeére-moule. Fréquence d’acquisition : 500 Hz.
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Figure 4.9 Température de surface calculée apres correction d’offset, filtrage et inversion
des températures mesurées par les thermocouples le plus proche (TC1) et le plus éloigné

de la surface (TC3), pour un cycle d’injection.
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Figure 4.10 Densité de flux surfacique calculée aprés correction d’offset, filtrage et
inversion des températures mesurées par les thermocouples le plus proche (TC1) et le
plus éloigné de la surface (TC3), pour un cycle d'injection.

4.4.1. Influence du type de polymere sur la signature thermique : mise
en évidence de la cristallisation

La cristallisation des polymeres est un phénomene exothermique: au cours du
refroidissement, une certaine quantité de chaleur, appelée chaleur latente de cristallisation,
est dégagée (en plus de la chaleur spécifique) proportionnellement a la vitesse de
cristallisation. On peut donc s’attendre a ce que la densité de flux mesurée a l'interface
moule-matiere soit affectée par cette source de chaleur dans le cas des semi-cristallins.

La figure 4.11 montre des courbes de densité de flux obtenues pour chacun des 3 polymeres
étudiés. Pour les 2 polymeres semi-cristallins (PP et PBT), la décroissance de la densité de
flux est ralentie pendant quelques secondes, alors que pour l'amorphe (PS), cette
décroissance est plus réguliere. Ceci peut étre relié a 1'exothermie de la cristallisation, qui
vient ralentir ponctuellement le refroidissement.
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Figure 4.11 Mise en évidence de la chaleur latente de cristallisation sur les courbes de
densités de flux surfaciques obtenues pour chacun des 3 polymeres étudiés (essais PP_02,
PBT_01 et PS_01).

4.4.2. Influence des parameétres d’injection sur la signature thermique

Comme attendu, l'influence des différents parametres d’injection est bien visible sur les
courbes de température et de flux surfaciques.

4.4.2.1. Influence du débit d’injection
La figure 4.12 illustre I'influence d’une réduction du débit d’injection. Celle-ci se traduit par :
- un décalage dans le temps du pic de flux / température (vitesse du front plus faible) ;

- une diminution de la variation maximale de température de surface et de la densité de flux
(échauffement visqueux moindre) ;

- une diminution de l'intégrale sur la durée du cycle de la densité de flux (quantité d’énergie
cédée par le polymere par unité de surface) également liée a un moindre échauffement
visqueux ;

Ces observations sont quantifiées par les valeurs numériques reportées dans le tableau 4.2.
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Figure 4.12 Influence du débit d’injection sur I'évolution de la température et du flux
surfacique au cours d'un cycle (essais PP_02 et PP_05).

Critere Q, = 40 cm®/s Q, =20 cm®/s
Retard passage du front (s) 0 0.72
AT surtace Maxi (°C) 17.2 16.3
 surtace Maxi (W/m2) 1.40 x 10° 1.28x10°
Intégrale de ¢ (J/m2) 4.55x 10° 4.40 x 10°

Tableau 4.2 Influence du débit d’injection sur quelques criteres représentatifs des
évolutions de température et de flux mesurées (essais PP_02 et PP_05)

4.4.2.2. Influence de la pression de maintien

La réduction de la pression de maintien (figure 4.13) a une influence non négligeable sur les
mesures de température et de flux lorsqu’elle se traduit par un retrait trop important du
matériau, entrainant des retassures. Au cours du refroidissement, la piece se décolle
localement du moule, entrainant une augmentation de la résistance thermique, donc une
diminution brusque de la densité de flux. De ce fait, la température du moule chute plus
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rapidement. Ce phénomene apparait clairement pour les deux polymeres semi-cristallins (PP
et PBT), mais pas pour le polymere amorphe (PS) dont la masse volumique varie peu au
cours du refroidissement.
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Figure 4.13 Influence de la pression de maintien sur I’évolution de la température et du
flux surfacique au cours d’un cycle (essais PBT_01 et PBT_02).

4.4.2.3. Influence de la température d’'injection

L’effet d'une augmentation de la température d’injection du polymere est représenté sur la

figure 4.14. L’échauffement de la surface du moule est plus important, ainsi que la densité de
flux maximale et I'intégrale de la densité de flux sur la durée du cycle (tableau 4.3). En effet,
la quantité d’énergie apportée par la matiere est d’autant plus élevée que sa température est
plus haute.

Critere Tinj = 220 °C Tinj = 250 °C
AT surace Maxi (°C) 16.0 18.0
@ surtace Maxi (W/m2) 1.31x 10° 1.48x10°
Intégrale de ¢ (J/m2) 3.68 x 10° 411 x10°

Tableau 4.3 Influence de la température d'injection sur quelques criteres représentatifs
des évolutions de température et de flux mesurées (essais PBT_01 et PBT_05)
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Figure 4.14 Influence de la température d’injection du polymere sur 1’évolution de la
température et du flux surfacique au cours d’un cycle (essais PS_01 et PS_05).

4.4.2.4. Influence de la température de régulation de I'outillage

L’augmentation de la température de régulation de l'outillage entraine l'effet contraire
(figure 4.15, tableau 4.4) : la différence de température entre le polymere et le moule étant
plus faible, I'échauffement du moule lors du contact est moindre. Ceci se traduit par une
valeur maximale de densité de flux ainsi qu'une quantité d'énergie surfacique moins élevées.

Critere Teg=120 °C
AT surtace Maxi (°C) 18.5 16.2
 surtace Maxi (W/m2) 1.49 x 10° 1.29x10°
Intégrale de ¢ (J/m?) 4.28 x 10° 3.82x 10°

Tableau 4.4 Influence de la température de régulation d'outillage sur quelques criteres
représentatifs des évolutions de température et de flux mesurées (essais PBT_01 et
PBT_04)
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Figure 4.15 Influence de la température de régulation du moule sur 1'évolution de la
température et du flux surfacique au cours d’'un cycle (essais PBT_01 et PBT_04).

4.4.3. Validation d'un modele thermique du refroidissement

Dans la démarche numérique d’optimisation thermique des outillages, les concepteurs sont
fréquemment amenés a simuler le transfert thermique entre la piece injectée et les parties
métalliques de l'outillage. Dans le cas de l'approche inverse du refroidissement optimal
envisagée dans le projet OSOTO, il n’est pas envisageable d’effectuer la simulation du cycle
d’injection complet, étant donné que le calcul est répété un grand nombre de fois a I'intérieur
d"une boucle d’optimisation.

C’est donc une simulation partielle qui doit étre faite, basée sur un certain nombre
d’hypotheses simplificatrices. Généralement, on simule la mise en contact soudaine du
polymere a température d’injection avec le moule a température de régulation, sans prendre
en compte ni la phase de remplissage préalable ni la phase de compactage. Par ailleurs, les
travaux de these de Le Goff ([Le Goff 2006]) ont montré que le transfert de chaleur convectif
dans le sens de 1'écoulement était négligeable devant les échanges entre la matiere et la paroi
métallique (régime de choc thermique).

Dans cette section, nous exploitons ici les mesures obtenues lors de la mise en ceuvre de
notre instrumentation afin de tester la validité d’un tel modele simplifié du refroidissement.
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Nous introduisons notamment la prise en compte de la cristallisation (thermique
uniquement) ainsi que l'influence d"un profil initial de température non homogene.

Le modele du contact de deux solides semi-infinis (choc thermique) peut fournir une
premiere approximation de 1’évolution de la densité de flux dans les premiers instants du
contact entre le polymere et la paroi froide, sous forme d"une expression analytique simple et
facile a utiliser. En revanche, cette approximation ne donne pas la valeur maximale de la
densité de flux (valeur infinie au temps ¢ = 0) et s’écarte tres rapidement de I'évolution réelle.

Pour améliorer la description de la décroissance du flux, '’hypothese des solides semi-infinis
doit étre remplacée par la prise en compte des épaisseurs réelles, afin que la quantité
d’énergie présente dans le polymere modélisé soit finie et corresponde a la quantité
d’énergie présente dans le polymere réel. Un modele 1D de la demi-épaisseur du systeme
polymere-moule est ainsi réalisé (figure 4.16)

@=0\ri?oIYmér;e moule i‘/Tregul‘ )
] : ‘ -
0! ! :
€=1mm em=16 mm

Figure 4.16 Modele 1D de la demi-épaisseur du systeme polymere-moule

Dans le domaine représentant le polymere sont résolues 1'équation de la chaleur transitoire
avec terme source, ainsi que, le cas échéant, les équations de cinétique de cristallisation
thermiquement induite (la cristallisation induite par 1’écoulement n’est pas prise en compte,
seule la phase de refroidissement statique est modélisée) :

P, Sk, S = p A (4.4)
@, =87G,N" (4.5)

¢ =G, (4.6)

P, =Gy (4.7)

o =1—exp(—(p0) (4.8)

avec pr la masse volumique, Cpy la chaleur spécifique, ky la conductivité thermique du
polymere, AH la chaleur latente de cristallisation, NT la densité de germination
thermodépendante et G'la vitesse de croissance cristalline thermodépendante.

Dans le domaine représentant le moule, seule I'équation de la chaleur en régime transitoire
est résolue :

or o oT
+—(—k Z)=0 4.9
ot 6x( " ax) *9)

C
pm pm 6x

Avec pm, Cpm et kn respectivement les masse volumique, chaleur spécifique et conductivité
thermique du métal.
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A x =0, une condition de symétrie est imposée (flux nul). A x = e, + em, nous considérons une
isotherme du moule dont la température Trgu est celle imposée par le fluide caloporteur
circulant dans les canaux de refroidissement. A l'interface polymere-moule, une résistance
thermique de contact égale a 10° m2K/W est imposée.

A l'instant initial to, le moule est supposé a température homogene Tru. En revanche, si le
polymere était lui aussi initialement considéré a température homogene et égale a la
température d’injection, la valeur initiale (maximale) de la densité de flux serait beaucoup
trop importante. Cette hypothese n’est pas tres réaliste. En effet, lors du remplissage,
'écoulement dans les canaux d'alimentation matiere (dont la longueur totale est relativement
importante pour le moule utilisé ici), cheminant dans le moule régulé, entraine un
refroidissement des couches externes du polymere fondu. Nous supposerons donc un profil
initial de température non homogene, fonction de la température a la paroi Tpwi et de la
température d’injection du polymere Ti; :

Ty (%) =T, +(AT, - T, )(1-x*) (4.10)
Le coefficient A1 permet de tenir compte du fait qu’au centre de 1'écoulement, le phénomene
d’auto-échauffement visqueux dans les canaux d’alimentation et la cavité entraine
généralement une augmentation la température du polymere au-dessus de la température
d’injection régulée en bout de fourreau. A: est donc susceptible d’augmenter lorsque le débit
d’injection est accru ou que la température d’injection matiere est diminuée. Le coefficient A2
permet un ajustement de la décroissance de la température en fonction de la position dans
I'épaisseur de I'écoulement (figure 4.20).

Les équations du modele sont ici résolues par la méthode des éléments finis. L’approche de
modélisation a été validée pour 3 cas d’injection de I'iPP issus de la campagne d’essais. Les
propriétés thermophysiques du polymere sont supposées constantes: pr = 750 kg.m?,
Cpr = 2700 J.)kg' K7, ky = 017 W.m'.K? et les parametres du modele de cinétique de
cristallisation sont identiques a ceux utilisés au Chapitre 3. Les propriétés thermophysiques
de I'acier du moule sont : p» = 8260 kg.m?, Cpw =376 J.kg'. K", kn =12.7 W.m1.K..

Les évolutions des densités de flux a l'interface calculées sont comparées avec les courbes
expérimentales obtenues par inversion (figure 4.17, figure 4.18, figure 4.19). Compte tenu
d’un ajustement des parametres A: et Az, 'accord est relativement bon, tant pour les valeurs
maximales de la densité de flux que pour sa décroissance au cours du temps. La durée de
retour a I'équilibre thermique (densité de flux nulle) est notamment bien retrouvée.

L’utilisation de ce type de modeles simples en optimisation thermique s’avere donc tout a
fait justifiée. Afin d’en améliorer les capacités prédictives, il serait intéressant d’effectuer une
étude permettant de corréler (phénoménologiquement) le profil de température initial aux
parametres d’injection, en particulier le débit et la température matiere. Ainsi les parametres
A1 et A2, que nous avons ajustés ici pour chaque cas, seraient directement liés aux parametres
du procédé.
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Figure 4.17 Comparaison entre la densité de flux obtenue par inversion (essai PP_02) et
la densité de flux calculée par le modeéle thermique du refroidissement. Profil de T initial :
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Figure 4.18 Comparaison entre la densité de flux obtenue par inversion (essai PP_06) et
la densité de flux calculée par le modele thermique du refroidissement. Profil de T initial :
A1=1.15,A2=45
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Figure 4.19 Comparaison entre la densité de flux obtenue par inversion (essai PP_07) et
la densité de flux calculée par le modeéle thermique du refroidissement. Profil de T initial :
A1=1.12,A>=45
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Figure 4.20 Demi-profils initiaux de température imposés dans le polymere
pour les 3 cas de validation
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4.5. Conclusions

Des essais destinés a valider l'insert fluxmétrique développé dans le cadre du projet ont été
réalisés. Le fonctionnement du capteur, ainsi que la méthodologie de traitement numérique
des mesures brutes afin d’obtenir la température et la densité de flux surfaciques se sont
révélés tres satisfaisants et bien adaptés aux échelles de temps rencontrées dans le procédé
d’injection. Des évenements tels que le passage du front de matiere ou la formation d'un
interstice di au retrait du polymere sont bien retranscrits sur la signature thermique du
cycle.

Une étude paramétrique a permis de mettre en évidence la sensibilité du capteur aux
conditions d’injection. Dans tous les cas, la quantité de chaleur cédée et la vitesse a laquelle a
lieu ce transfert sont affectées par les conditions d’injection. Ceci ouvre des perspectives
intéressantes dans une optique de surveillance du procédé et de détection d’anomalies. Il y a
donc tout intérét, dans une démarche d’optimisation thermique des outillages, a disposer de
ce type d’instrumentation permettant de quantifier précisément les échanges de chaleur
locaux.

Enfin, nous avons montré, en utilisant les mesures réalisées avec cette instrumentation, la
validité d’un modele simple des transferts thermiques entre le polymere injecté et I'outillage.
Ce modele peut notamment étre utilisé avec confiance au sein d'une approche numérique
d’optimisation du refroidissement des outillages comme celle développée dans le projet
OSOTO.
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Conclusion et perspectives

Cherchons comme cherchent ceux qui doivent
trouver et trouvons comme trouvent ceux qui doivent
chercher encore. Car il est écrit : celui qui est arrivé au
terme ne fait que commencer.

SAINT AUGUSTIN, De I’Ordre

La maitrise de la régulation thermique des outillages apparait comme une voie
incontournable pour I'amélioration des performances des procédés de plasturgie, au
premier rang desquels figure I'injection des thermoplastiques. Une conception adéquate des
circuits de refroidissement, associée a I'apparition de nouvelles technologies de fabrication
par couches, permet d’envisager un raccourcissement significatif des temps de cycle.

Cependant, ce gain de productivité ne doit pas se faire au détriment de '’homogénéité des
cinétiques thermiques, condition indispensable a la qualité finale des pieces. Afin d’aider le
concepteur dans la recherche du meilleur compromis, des outils numériques d’optimisation
doivent étre développés. C’est notamment la finalité du projet OSOTO, cadre dans lequel
cette these a été effectuée. Plus généralement, la prédiction des propriétés des produits finis
en relation avec les conditions de mise en forme reste une problématique fondamentale de la
simulation numérique des procédés.

Sur le développement d’'un modele de cristallisation sous écoulement
anisotherme

Dans le cas des polymeres semi-cristallins, la qualité du produit fini est étroitement liée a la
microstructure cristalline qui s’est développée au cours de la mise en forme. Celle-ci est
dépendante des conditions thermomécaniques (cinétique thermique et écoulement)
appliquées au polymere fondu pendant le cycle de fabrication, jusqu’au moment de la
solidification.

D’apres les observations expérimentales rapportées dans la littérature, I'écoulement induit
une accélération de la cinétique de cristallisation lorsque le taux de cisaillement augmente
au-dela d'une valeur seuil. La durée du cisaillement a également une influence, mais plus
réduite. Ceci est expliqué par une augmentation de la densité de germination. En revanche,
'effet de 1'écoulement sur la vitesse de croissance cristalline n’est pas encore clairement
déterminé. Lorsque les sollicitations sont suffisantes, un type de morphologie cristalline
orientée dans la direction de I'écoulement, dit shish-kebab apparait. Quantitativement, I'effet
de l’écoulement sur la cristallisation est dépendant de la dynamique des chaines
macromoléculaires, et se manifeste a l’échelle macroscopique par le comportement
rhéologique viscoélastique.
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Dans ce travail, un modele numérique permettant de simuler la cristallisation des polymeres
sous des conditions d’écoulement anisotherme a été développé. Il est basé sur la théorie de
germination et de croissance. Deux types de germination distincts ont été considérés :

- d’une part, la fréquence de germination thermiquement induite correspond aux
germes qui seraient activés en conditions statiques et dépend uniquement de la
température ;

- d’autre part, la fréquence de germination induite par I'’écoulement est reliée a la trace
du tenseur des extra-contraintes, qui est une mesure représentative de 1'élasticité de
la phase amorphe, c'est-a-dire du degré d’orientation et d’extension des chaines
macromoléculaires, ainsi que son énergie libre.

Le tenseur des contraintes viscoélastiques est calculé en utilisant la formulation différentielle
du modele Upper Convected Maxwell (UCM). Le comportement rhéologique du polymere
étudié, un polypropylene isotactique (iPP), est décrit au moyen d'un spectre de relaxation
linéaire a 8 modes et une fonction d’amortissement est introduite afin de tenir compte des
effets viscoélastiques non-linéaires. De plus, Il a été supposé que 1'écoulement n’a pas
d’influence sur la vitesse de croissance cristalline. Cette dernieére est uniquement
thermodépendante et modélisée selon la théorie de Hoffman-Lauritzen.

Le formalisme de Schneider est utilisé afin de modéliser le processus de croissance
sphérolitique. Il conduit a deux systemes d’équations différentielles (I'un pour les cristallites
induits par la thermique, ’autre pour les cristallites induits par I’écoulement) qui aboutissent
aux fractions volumiques étendues occupées par chaque type de cristallite. Le modele est
alors résolu conjointement avec les équations régissant l'’écoulement et les transferts
thermiques. La cristallinité relative est finalement obtenue en sommant les fractions étendues
des deux types et en appliquant I'équation d’Avrami pour tenir compte des interactions
entre cristallites.

Le point fort de ce formalisme est la possibilité d’accéder a la fraction volumique réelle
occupée par chaque type de cristallite. De plus, des lors que les densités de germes étendues
et les fractions volumiques cristallines sont connues, les densités de germes réelles ainsi que
les rayons moyens pour chaque type de cristallite peuvent aussi étre déterminés. Ainsi, les
effets respectifs de I'écoulement et de la cinétique thermique sur la cristallisation sont
quantifiés de maniére claire et originale.

Le modele est alors appliqué a la cristallisation de I'iPP dans une configuration d’écoulement
de Couette, avec plusieurs types de conditions thermiques. Le cas isotherme permet, d’une
part, d’identifier les parametres de la loi de germination induite a partir de données
expérimentales, et d’autre part, de valider le modele pour différents temps de cisaillement.
En particulier, les effets de taux de cisaillement seuil et de saturation de la cinétique,
observés expérimentalement, sont bien prédits par le modele.

Le cas du refroidissement a température homogene représente ce qui se passe localement
dans les procédés industriels de mise en forme. Un cisaillement modéré combiné a un
refroidissement lent s’apparente aux conditions auxquelles le polymere est soumis dans la
zone centrale d'une piece injectée. Il en résulte une cristallisation presque totalement
gouvernée par les effets thermiques. Plus pres des parois, la couche dite de cisaillement se
caractérise par une vitesse de refroidissement plus élevée et un cisaillement plus intense ;
c’est alors 'écoulement qui est a I'origine de la plupart des cristallites formés.
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Enfin, le cas anisotherme met en évidence l'effet de forts gradients de température et de
cinétiques thermiques hétérogenes sur la microstructure obtenue en fin de la cristallisation.
Les évolutions des caractéristiques morphologiques telles que la densité locale et les rayons
moyens des cristallites sont calculées pour chacun des deux types de cristallites. Dans cette
configuration d’écoulement de cisaillement simple, le modele prédit la formation d’une
couche de peau, caractérisée par une structure cristalline a grains tres fins, d’origine
thermique. La composition de la zone a cceur dépend du taux de cisaillement appliqué : s'il
est faible, la fraction cristalline thermique est majoritaire (sphérolites de grandes dimensions,
comme a cceur d'une piece injectée) ; s'il est élevé, c’est la fraction cristalline induite par
I’écoulement qui devient prépondérante : on retrouve le cas de la couche de cisaillement
d’une piece injectée.

Ces informations sur la microstructure constituent un résultat tres intéressant du modele. En
effet, il s’agit d’'une étape essentielle dans l'optique du développement de lois de
comportement mécaniques en relation avec la structure physique du matériau, et de la
prédiction des propriétés mécaniques finales des pieces dans les procédés industriels.

Limites, améliorations et perspectives

Une hypothese simplificatrice importante a été utilisée : nous avons supposé que tous les
germes créés donnaient par la suite des cristallites de forme sphérique. Ceci est vrai pour les
cristallites thermiquement induits (sphérolites), mais pas pour les cristallites induits par
I'écoulement, généralement de forme cylindrique et orientés dans la direction de
I"écoulement (shish-kebab). Une amélioration du modele consisterait donc a introduire des
modes de croissance différenciés. Du point de vue du modele géométrique et mathématique,
cette amélioration ne présente pas de difficulté : il suffit de modifier le systeme de Schneider
relatif a la cristallisation induite par l’écoulement, de la maniere proposée par [Eder et
Janeschitz-Kriegl 1997], puis par [Zuidema et al. 2001]. En revanche, I'obstacle se situe du
cOté de la caractérisation. En effet, plusieurs vitesses de croissance différentes seraient alors
requises : vitesse de croissance radiale des sphérolites d’origine thermique, vitesse de
croissance axiale et vitesse de croissance radiale pour les shish-kebab. Ceci nécessite
Iintroduction de parametres supplémentaires a identifier, impliquant des caractérisations
expérimentales non triviales.

L’écoulement étudié ici est différent de celui rencontré en injection : si la cinétique thermique
est bien similaire a celle a laquelle est soumise une piece injectée de méme épaisseur, le profil
de cisaillement n’est pas le méme. De plus, les effets de la pression et du retrait lors des
phases de compactage et de refroidissement ne sont pas pris en compte. En conséquence, les
résultats présentés ne peuvent pas étre directement comparés, dans leur globalité, aux
gradients de microstructure observés notamment par [Mendoza 2005]. Cependant, les
tendances données localement par le modele, dans des conditions analogues a celles du
procédé, sont relativement réalistes : la couche de peau est retrouvée, la zone intermédiaire
de I'écoulement de Couette sous haut cisaillement est assimilable a la couche de cisaillement
d’une piece injectée, et le cceur de l'écoulement de Couette sous faible cisaillement est
assimilable au cceur d'une piece injectée. En particulier, la compétition entre les effets
thermiques et mécaniques sur la cristallisation et la microstructure résultante est bien
représentée par le modele. Nous pouvons donc étre confiants quant aux résultats qui seraient
obtenus en simulant un écoulement bidimensionnel de type Poiseuille (canal plan ou
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conduite), puis un écoulement de remplissage avec suivi du front de matiere. Ceci fait partie
des travaux, en cours et futurs, complémentaires a cette these.

Le choix du modele rhéologique peut étre discuté. Nous 1’avons volontairement pris, dans
un premier temps, le plus simple possible afin de mettre en place la démarche globale de
modélisation avec des caractéristiques rhéologiques tirées de la littérature. La prise en
compte de la non-linéarité liée a la déformation par une fonction d’amortissement (modele
de Wagner) est tres aisée dans le cas d'un écoulement de cisaillement simple. En revanche,
pour une géométrie plus complexe, le calcul des invariants du tenseur de déformation
devient délicat. Il serait alors plus judicieux d’utiliser un modele rhéologique différentiel
non-linéaire de type Phan-Thien Tanner (PTT), connu pour donner de bons résultats aussi
bien en cisaillement qu’en élongation [Nassehi 2002].

Dans les résultats de simulation présentés, la cristallinité est exprimée en fraction relative.
Or, la cristallinité absolue dépend de la cristallinité finale X., qui a été considérée comme
constante. Elle est en réalité dépendante de la vitesse de refroidissement [Fulchiron et al.
2001], et vient donc moduler les profils de cristallinité calculés. Des caractérisations
supplémentaires et un modele associé¢ (empirique dans un premier temps) seraient alors
nécessaires. De plus, certains polymeres (dont I'iPP) présentent un polymorphisme
cristallin : différents types cristallographiques de phases cristallines peuvent se former en
fonction des conditions de température et de pression. Il n’est pas exclu que ce
polymorphisme ait un effet significatif sur les propriétés mécaniques.

Enfin, il faut garder a l'esprit que les simulations effectuées sont basées sur des
extrapolations de caractéristiques du matériau mesurées sur une plage de conditions
thermomécaniques limitée. Il s’agit ici d’un verrou scientifique majeur pour la simulation
numeérique de la cristallisation. Dans un appareil de DSC, les vitesses de refroidissement
s’élevent, au mieux, a quelques centaines de degrés par minute, ce qui est tres inférieur aux
cinétiques thermiques rencontrées localement dans les procédés tels que l'injection.
Concernant l"écoulement, les mesures de cristallisation sous cisaillement en rhéométrie se
limitent a des taux de quelques dizaines de s, et I'effet d'un écoulement élongationnel sur la
cristallisation est tres difficile a caractériser expérimentalement. Instrumenter le procédé
n’est pas la solution idéale, car tous ces phénomenes y sont présents simultanément et il est
difficile d’isoler I'influence respective de chacun. S’affranchir de ces obstacles passera donc
nécessairement par le développement d’appareillages spécifiques.

Sur le développement et la validation d’une instrumentation
thermique des outillages

La derniére partie de cette these a été consacrée a la validation d’un outil de métrologie
thermique destiné a étre utilisé sur les outillages des procédés industriels, en particulier les
moules d’injection. Basé sur l'utilisation d’une méthode inverse, il permet la mesure de la
température et de la densité de flux en surface de la cavité.

Un insert fluxmétrique de moule a été congu et réalisé, et des essais ont été effectués sur un
moule-test de géométrie simple pour plusieurs polymeres (semi-cristallins et amorphes). Le
fonctionnement du capteur, et la méthodologie de traitement des données ont été validés. Le
temps de réponse s’est révélé suffisant en regard des cinétiques thermiques mises en jeu
dans le procédé d’injection (la plus rapide correspondant au passage du front de matiere).



CONCLUSION ET PERSPECTIVES 149

Une erreur relative inférieure a 4 %, introduite par l’échantillonnage et l'inversion sur la
valeur maximale de la densité de flux, a été estimée, et un léger décalage temporel de ce pic
de flux (= 0.1 s) a été mis en évidence.

Un des objectifs était de déterminer dans quelle mesure la variation des parametres
d’injection (pression de maintien, débit d’injection, températures de matiere et de régulation)
affectait la réponse du fluxmetre. Pour cela, une étude paramétrique a été réalisée, et des
signatures thermiques distinctes ont bien été obtenues. En effet, la quantité de chaleur
emmagasinée dans la piece et transférée en partie au moule au cours du cycle d’injection
dépend de ces parametres. Le décollement local de la piece a I'emplacement du capteur est
également détectable : il est signalé par une chute brutale de la densité de flux, qui traduit
I’'augmentation de la résistance thermique de contact.

Un modele 1D simplifié des transferts thermiques entre le polymere et le moule a été
confronté aux mesures de densité de flux obtenues au moyen de ce fluxmetre, pour le
polypropylene isotactique. Beaucoup d’hypotheses simplificatrices ont été utilisées :
compressibilité du polymere et phase de compactage négligées, propriétés thermophysiques
constantes, RTC constante, cristallisation thermique uniquement. Il a été constaté que le
profil de température initial du polymere avait une influence tres importante sur la valeur
maximale et I’évolution de la densité de flux. Le meilleur accord modele — mesures a été
obtenu en imposant un profil de température initial non homogene variant entre la
température de régulation du moule (a la paroi), et une température légerement supérieure a
la température d’injection (au centre) en raison de l'échauffement visqueux. Cette derniere
valeur est inconnue a priori, et dépend du débit d’injection et du circuit d’alimentation de
I'empreinte. Ce modele simple peut étre utilisé, en premiere approximation pour la
détermination locale de la quantité de chaleur que I'échangeur thermique constitué par le
moule doit évacuer. Ceci a notamment une grande importance pour la simulation numérique
dans la perspective d’optimiser la fonction refroidissement des outillages.
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Annexe : résultats de mesures
fluxmétriques sur outillage d’injection

Cette annexe rassemble les mesures obtenues au cours de la campagne de validation de
'outil de métrologie thermique pour outillage d’injection. Chaque série d’essais correspond
a un jeu donné de parametres d’injection. Pour chaque série, ces valeurs des parametres sont
indiquées, et 6 graphiques sont présentés.

e Pour un seul cycle de chaque série :

- lévolution des signaux de température bruts enregistrés par les 3
thermocouples TC1, TC2 et TC3 pour ce cycle ;

- l'évolution des températures des 2 thermocouples TC1l et TC3 utilisés pour
l'inversion, apres filtrage et correction d'offset, ainsi que la température de surface
calculée par inversion pour ce cycle ;

- I’évolution de la densité de flux surfacique calculée par inversion pour ce cycle ;

e Pour I'ensemble des cycles de chaque série (valeurs moyennées sur 10 cycles aprés mise
en régime thermique du moule) :

- l’évolution de I'écart de température de surface moyen, calculé par inversion ;

- I’évolution du flux surfacique moyen calculé par inversion.
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Série PP_02

Cycle n® 10

60
58 - —TCA
56 | TC2
Matiere : Total Polypropylene PPH 7060 O 541 —Te3
Débit d’injection : 40 cm?/s £ %2
T 501
. o o X
Température matiere : 220 °C 2 45 .
§
Pression de maintien : 750 bar - 407
44 -
Température régulation : 40 °C 42
40 . . .
0 10 20 30 40
Temps (s)
1.6E+05 60
1.4E+05 58 A — T surf
: —TCH
T 1.2E+05 1 56 1
= 1.0E+05 - e
* ()
5 8.0E+04 4 §
© ©
$ 6.0E+04 1 3
Ny Q.
= 4.0E+04 | £
c
& 2.0E+04 A _
OOE+OO 4 e e e S
-2.0E+04 T T T 40 T - -
0 10 20 30 40 0 10 20 30 40
Temps (s) Temps (s)
Valeurs moyennes sur 10 cycles
20 1.6E+05
1 1.4E+05
1 | o T 1.2E405 |
14 - E
= = 1.0E+05 A
3 10 1 28 +04 -
£ 84 8 6.0E+04 1
=]
» 61 p] 4
= = 4.0E+04
a 4 5
5 ] 3 2.0E+04 1 ,
-2 . . . -2.0E+04 . . .
0 10 20 30 40 0 10 20 30 40

Temps (s) Temps (s)




ANNEXE : RESULTATS DE MESURES FLUXMETRIQUES SUR OUTILLAGE D’INJECTION 167

Série PP_03

Cycle n® 10
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Matiere : Total Polypropylene PPH 7060 O 541 —Te3
Débit d’injection : 40 cm?/s £ %2
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Série PP_04

Cycle n® 10
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Série PP_05

Cycle n® 10
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Série PP _06

Cycle n® 10
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Débit d’injection : 80 cm?/s £ 49
T 521
Température matiere : 220 °C Q5 .
§
Pression de maintien : 750 bar = 487
46 -
Température régulation : 40 °C a8 1
42 . ; .
0 10 20 30 40
Temps (s)
1.6E+05 62
1.4E+05 4 604 | — T surf
N —TC1
T 1.2E+405 1 58 1
= 1.0E+05 - e
» (]
5 8.0E+04 1 5
P s
ko] 6.0E+04 1 )
Ny Q.
= 4.0E+04 ‘ £
c fid
& 2.0E+04 A S
0.0E+00 1/ ) S
-2.0E+04 , , ' . . .
0 10 20 30 40 0 10 20 30 40
Temps (s) Temps (s)
Valeurs moyennes sur 10 cycles
20 1.6E+05
81 1.4E+05 1
16 <
° N T 1.2E+405
14 ' =
S = 1.0E+05 A
3 10 1 28 +04 -
£ 81 8 6.0E+04
=2
(] 6 1 ﬁ 4
- T .0E+04 1
o 4 c
5 ] 3 2.0E+04 1
0t 0.0E+00 1-
2 . ; : -2.0E+04 ; . .
0 10 20 30 40 0 10 20 30 40

Temps (s) Temps (s)




ANNEXE : RESULTATS DE MESURES FLUXMETRIQUES SUR OUTILLAGE D’INJECTION 171

Série PP_07

Cycle n® 10
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Série PBT 01

Cycle n® 10
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Cycle n® 10

Matiére : PBT DSM Arnite T06 202

Série PBT_02
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Série PBT_03

Cycle n® 10
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Série PBT_04

Cycle n® 10
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Série PBT_05

Cyclen® 6
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Série PS_01

Cycle n® 10

60
58 4 —TCH
56 TC2
Matiere : BP Polystyrene 5300 O 54
1 ye s . . 3 o 52 4
Débit d’injection : 15 cm?/s 5
T 501
4 b . o R
Température matiere : 220 °C 8 45
5
Pression de maintien : 600 bar 2 46
44 |
Température régulation : 40 °C 42
40 4 . . .
0 10 20 30 40
Temps (s)
1.4E+05 60
— T surf
1.2E+05 58 1 o1
& 56 [
£ 1.0E+05 —
s 1%
v 8.0E+04 o
= S
*= 6.0E+04 ®
[ e
© N3
‘®© 4.0E+04 1 g—
‘® )
& 2.0E+04 - =
a ~
-2.0E+04 . . . . : ,
0 10 20 30 40 0 10 20 30 40
Temps (s) Temps (s)
Valeurs moyennes sur 10 cycles
18 1.4E+05
16 1 1.2E+05 1
14 - <
i £ 1.0E+05 -
121 S
® 10 < 8.0E+04 4
Py =
S 8 L 6.0E+04
- [}
= T
2 ° @ 4.0E+04
2
= 4 ]
= S 2.0E+04 -
2 1 o
-2 . . . -2.0E+04 . . .
0 10 20 30 40 0 10 20 30 40

Temps (s) Temps (s)




178 ANNEXE : RESULTATS DE MESURES FLUXMETRIQUES SUR OUTILLAGE D’INJECTION

Série PS_02

Cycle n® 10
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Série PS_03

Cycle n® 10
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Série PS_04

Cycle n°® 10
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Série PS_05

Cycle n® 10
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