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Abréviations

add.
AF

Al
AM
AO
BA
BCC
BCP
BMC
CGC
CL
CMC
CMT
cov
CSR
CTBN
DEG
DMA
DMTA
DSC
EG
ETBN
FCC
FV
HEMA
HEX

LCST

LP

LS

mass.
MEKP
MMA

mol.
NMP

Abréviations

Additif thermoplastique [PVAc, P(MMA-co-S) ou BCP]

Acide fumarique

Acide isophtalique

Anhydride maléique

Anhydride orthophtalique

Acrylate de butyle

Body-centered cubic / cubique centré

Block copolymer [/ copolymére a blocs

Bulk moulding compound / préimprégné en vrac

Critical gelation concentration / concentration critique de gélification
Caprolactone

Concentration micellaire critique

Critical micelle temperature / température micellaire critique

Composé organique volatil

Core-shell rubber / particule coeur-écorce a coeur élastomeére
Poly(butadiéne-co-acrylonitrile) terminé par des groupes carboxyle
Diéthyléne glycol

N,N-diméthylacrylamide

Dynamical mechanical thermal analysis / analyse thermomécanique dynamique
Differential scanning calorimetry / calorimétrie différentielle a balayage
Ethyléne glycol

Poly(butadiéne-co-acrylonitrile) terminé par des groupes époxyde
Face-centered cubic / cubique a faces centrées

Fibres de verre

Méthacrylate d’hydroxyéthyle

Hexagonal

Indice de polymolécularité

Lower critical solution temperature [ température critique inférieure de solution
Low profile / ondulation de faible amplitude

Si LP fait référence au retrait : retrait bien compensé

Si LP fait référence a la qualité d’aspect (tendu) : bonne qualité d’aspect
Low shrink / faible retrait

Si LS fait référence au retrait : retrait partiellement compensé

Si LS fait référence a la qualité d’aspect (tendu) : mauvaise qualité d’aspect
massique

Methyl ethyl ketone peroxide / peroxyde de méthyléthylcétone
Méthacrylate de méthyle

Masse molaire moyenne en nombre

molaire

Nitroxide-mediated radical polymerization / polymérisation radicalaire
controlée par les nitroxydes
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Abréviations

NPG

oDT

PBA
PBA-b-P(BA-co-DMA)
PBA-b-P(MMA-co-DMA)
PBO

PBQ

PCL

pcr

PDMA

PE

PEO

PEP

PG

PHO

Pl

PMMA
P(MMA-co-S)
PS

PTFE

PU

PVAc

r

RIPS

RMN

S

SANS

SAXS

SBM

SEC

SEM

SMC

St

stat.

Tu, Tcx’, TB, Ty
TBEC

TEM
Tg
TODT
UCST
up
UPR
vol.

Néopentyle glycol

Order-disorder transition / transition ordre-désordre

Poly(acrylate de butyle)

Poly(acrylate de butyle)-bloc-poly(acrylate de butyle-co-diméthylacrylamide)
Poly(acrylate de butyle)-bloc-poly(méthacrylate de méthyle-co-diméthylacrylamide)
Poly(oxyde de butylene)

Parabenzoquinone

Polycaprolactone

Pourcent résine (pour cent parts de résine)

Poly(N,N-diméthylacrylamide)

Polyéthyléne

Poly(oxyde d’éthyléne)

Poly(éthylene-alt-propyléne)

Propylene glycol

Poly(oxyde d’hexyléne)

Polyisopréne

Poly(méthacrylate de méthyle)

Poly(méthacrylate de méthyle-co-styréne)

Polystyrene

Polytétrafluoroéthyléne (téflon)

Polyuréthane

Poly(acétate de vinyle)

Rapport molaire d’insaturations (styréne / polyester)

Reaction-induced phase separation / séparation de phase induite par réaction
Résonance magnétique nucléaire

Styrene (motif monomere)

Small-angle neutron scattering / diffusion des neutrons aux petits angles
Small-angle X-ray scattering / diffusion des rayons X aux petits angles
Polystyrene-bloc-polybutadiene-bloc-poly(méthacrylate de méthyle)

Size exclusion chromatography / chromatographie d’exclusion stérique
Scanning electron microscopy / microscopie électronique a balayage

Sheet moulding compound / préimprégné en feuille

Styrene (monomere)

statistique (copolymeére)

Températures de relaxations a, o, B et y

Tert-butylperoxy 2-ethylhexyl carbonate /

Monoperoxycarbonate de OO-tert-butyle et de O-(2-éthylhexyle)
Transmission electron miscroscopy / microscopie électronique a transmission
Glass transition temperature [ température de transition vitreuse
Order-disorder transition temperature / température de transition ordre-désordre
Upper critical solution temperature / température critique supérieure de solution
Unsaturated polyester [ polyester insaturé

Unsaturated polyester resin / résine polyester insaturé (= résine UP)
volumique
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Nomenclatures

Nomenclatures

Les différentes notations utilisées pour différencier les copolyméres a blocs, les résines polyester
(variation du taux de styrene), les mélanges organiques, les mélanges chargés, ainsi que les
composites BMC et SMC étudiés, sont récapitulées et explicitées dans cette partie. Les différentes
formes et points d’incorporation des additifs thermoplastiques dans les formulations sont évoqués,
de méme que les systemes d’amorcage et les cycles de polymérisation utilisés.

Dans cette étude, tous les pourcentages indiqués sans précision particuliere sont des pourcentages
massiques. Les pourcentages volumique et molaire sont notés respectivement % vol., et % mol. Les
mélanges sont réalisés avec une précision de 1% sur la masse des différents constituants.

** Copolymeres a blocs

La nomenclature utilisée pour identifier les six copolymeéres a blocs (BCP) utilisés dans cette étude est
présentée ci-dessous :

Taux DMA dans bloc
M, bloc PBA statistique (% mol.)

M, bloc statistique
(kg/mol) \ / (kg/mol)

A*(MD3),"

/ \ Nombre de blocs

Bloc PBA statistiques (1 ou 2)

Bloc statistique :
MMA (M) ou BA (A) + DMA (D)

Les lettres A, M et D correspondent respectivement aux motifs acrylate de butyle, méthacrylate de
méthyle et diméthylacrylamide. Le BCP présenté ci-dessus est solide a température ambiante car ses
blocs statistiques sont vitreux a cette température. Certains BCP utilisés sont en revanche des
liguides de haute viscosité a température ambiante, les motifs méthacrylate de méthyle ayant été
remplacés par des motifs acrylate de butyle (la T, de chacun des blocs étant alors inférieure a 25°C).

«»* Résines polyester insaturé

La résine polyester insaturé (dite résine UP ou UPR), mélange de polyester insaturé et de styréne, est
I’élément de base des mélanges organiques, des mélanges chargés et des composites BMC et SMC
étudiés. La résine réactive ou polymérisée est notée UPR (taux UP (% mass.) / taux St (% mass.)).
Lorsque la résine est polymérisée on parle de réseau UPR, de matrice UPR ou encore de matrice non
additivée. Les résines étudiées expérimentalement proviennent de la résine commerciale Palapreg
P18-03 de DSM. Cette résine contenant 65% de polyester insaturé et 35% de styréne est notée UPR
(65/35). Les autres résines étudiées sont obtenues par dilution de cette résine dans le styréne : la
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Nomenclatures

résine UPR (50/50) avec 50% de styréne et la résine UPR (40/60) avec 60% de styréne. La résine UPR
(40/60) étant choisie comme résine de référence, elle est notée plus simplement UPR (dans I'étude
bibliographique, le terme UPR fait cependant référence a toute résine polyester).

++» Systémes réactifs UPR + add. / matrices

Les mélanges de résine UPR (40/60) et d’un taux x (% mass.) d’additif thermoplastique [PVAc,
P(MMA-co-S) ou BCP] sont notés UPR + x% add. Cette nomenclature est utilisée pour les systemes
réactifs ainsi que pour les matériaux polymérisés (matrices des composites BMC et SMC). L’additif est
incorporé de facon homogéene dans la résine, soit pur sous forme de poudre ou de granulés, soit
dissous dans du styrene. Bien que I'étude soit principalement réalisée avec des systemes UPR + x%
add., quelques systéemes moins riches en styréne UPR (50/50) + x% add. sont également étudiés.

Les matrices sont polymérisées avec différents systemes d’amorcage. En fonction du couple systéme
d’amorcage / cycle de polymérisation utilisé, leur nomenclature est complétée de la fagon suivante :

- TBEC 1pcr / 10h 90°C, 3h 120°C, 1h 180°C (3°C/min entre chaque isotherme).
- UPR + x% add. (pas de modification de la nomenclature ; systéme de polymérisation utilisé pour
les mélanges réactifs qui ne sont pas susceptibles de décanter).

- MEKP 0,1 pcr + NL-51P 0,2 pcr / 10h 90°C, 3h 120°C, 1h 180°C (3°C/min entre chaque isotherme).

- UPR + x% add.* (NL-51P est une solution d’octoate de cobalt).

Ce systéeme d’amorcage rédox est incorporé dans les mélanges réactifs susceptibles de décanter
(systéemes macroséparés). La décantation est empéchée par une gélification rapide de la résine via
une décomposition rapide de I'amorceur a 90°C.

- MEKP 0,1 pcr + NL-51P 0,2 pcr / 10h 40°C, 3h 120°C, 1h 180°C (3°C/min entre chaque isotherme).
- UPR + x% add.** (polymérisation a T < Topr afin d’améliorer la nanostructuration de la matrice).

Les plaques de matrices sont mises en ceuvre dans un moule en PTFE. Pour chaque systéme, la
gélification et la vitrification ont lieu au cours de la premiere isotherme (a 90°C ou 40°C), les post-
cuissons a 120°C et 180°C permettant d’atteindre un taux de conversion maximal.

Les matrices UPR (40/60) = UPR et UPR (50/50) sont étudiées en tant que références non additivées
(réseaux polyester seuls). La matrice UPR (65/35) est également étudiée.

%+ Systémes réactifs chargés (pates) / matrices chargées

Les mélanges chargés sont notés pate + x% add., x (% mass.) correspondant au taux d’additif
thermoplastique dans la partie organique UPR (40/60) + add. Cette nomenclature est utilisée pour les
systemes réactifs (pates) ainsi que pour les matériaux polymérisés (matrices chargées).

En fonction du point d’incorporation (avant ou apres les charges dans le disperseur, voire apres les
fibres de verre dans le malaxeur) et de la forme d’incorporation de I'additif (pur sous forme de
poudre ou de granulés, ou dissous dans du styréne), la nomenclature est complétée de la fagon
suivante :
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Nomenclatures

- solution add./St avant les charges dans le disperseur > pate + x% add. [BCP, PVAc, P(MMA-co-S)]
- solution BCP/St apres les charges (’) dans le disperseur - pate + x% BCP’

- additif poudre (p) aprés les charges (’) dans le disperseur = pate + x% add. p’ [BCP, P(MMA-co-S)]
- BCP granulés (g) aprés les charges (’) dans le disperseur - péte + x% BCP g’

- solution BCP/St apres les fibres de verre (”’) dans le malaxeur > péate + x% BCP”’

Le systéeme d’amorcage MEKP 0,1 pcr / NL-51P 0,2 pcr est utilisé pour la polymérisation des matrices
chargées. Ce systéme d’amorcage permet une polymérisation rapide des pates a 90°C, ce qui
empéche la sédimentation des charges. Le cycle de polymérisation suivant est utilisé : 10h 90°C, 3h
120°C, 1h 180°C. Les plaques de matrices chargées sont mises en ceuvre dans le moule en PTFE.

Remargue : les systéemes réactifs organiques et chargés précédemment évoqués sont a priori tous
homogenes en additif thermoplastique. Des systémes réactifs inhomogenes en BCP sont cependant
examinés au cours de I'étude du mdrissement des compounds SMC par la nanostructuration
(chapitre VII). Un BCP sous forme de poudre ou de granulés est alors dispersé dans la résine UP ou
dans la pate de fagon bréve et a faible vitesse d’agitation. Ainsi, la majeure partie du BCP est encore
insolubilisée en fin de mélange. La lettre « i » est ajoutée en fin de nomenclature pour identifier ces
systemes potentiellement inhomogenes en BCP, préparés a I'aide d’un tel procédé. Aucun systeme
inhomogene en BCP n’a été polymérisé.

Exemple : pate + x% BCP p’i.

¢ Compounds BMC et SMC / composites BMC et SMC

Les compounds (systémes réactifs) et les composites (matériaux polymérisés) BMC et SMC renforcés
par des fibres de verre sont notés BMC + x% add. et SMC + x% add., x (% mass.) correspondant
toujours au taux d’additif thermoplastique dans la partie organique UPR (40/60) + add. La
nomenclature est complétée de la méme facon que dans le cas des systémes chargés en ce qui
concerne le point et la forme d’incorporation de I'additif. Bien que I'étude des composites renforcés
soit principalement réalisée avec des composites BMC + x% add., quelques composites BMC a
matrice UPR (50/50) + x% add. sont également étudiés et sont notés BMC (50/50) + x% add. Les
composites BMC contenant un taux plus important de fibres de verre de longueur supérieure sont
notés BMC FV + x% add. (25% de fibres de verre de 13 mm de longueur contre 15% de fibres de
verre de 6 mm de longueur pour les BMC principalement étudiés).

L'amorceur utilisé pour la polymérisation des composites BMC et SMC est le TBEC a une
concentration de 1,5 pcr. Ces composites sont mis en ceuvre par compression pendant 3 minutes a
160°C.
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Introduction générale

Les composites SMC (sheet moulding compounds) et BMC (bulk moulding compounds) sont des
composites de grande diffusion. Ils présentent de nombreux avantages : rigidité, légereté, résistance
a la corrosion, stabilité thermomécanique, isolation électrique... lls sont utilisés dans de nombreux
domaines : transport (voitures, camions, trains, véhicules agricoles...), sanitaire (baignoires, bacs de
douche, éviers...), construction (citernes...), dans les appareils domestiques (grille-pains, fers a
repasser, moules a gaufres...), en tant que coffrets électriques...

Les pieces SMC sont moulées par compression et se présentent en général sous forme de larges
panneaux. Les pieces BMC sont moulées par injection thermodurcissable classique, ou par injection
dans un moule semi-fermé suivie d’'une phase de compression. Elles sont de plus faibles dimensions
que leurs homologues SMC, mais peuvent prendre cependant des formes plus complexes en raison
de leur procédé de moulage.

Cette étude s’intéresse plus particulierement a |'utilisation de ces composites dans le domaine
automobile. Une qualité d’aspect irréprochable en termes de tendu de surface est indispensable en
ce qui concerne les pieces visibles (panneaux de carrosserie SMC notamment), un bon tendu
correspondant a une ondulation de trés faible amplitude de la surface de la piece. Les pieces cachées
nécessitant de meilleures performances mécaniques sont dites semi-structurelles, la qualité de
I'aspect de surface étant ici secondaire. Quelques exemples de pieces SMC et BMC utilisées dans le
domaine automobile sont fournis ci-dessous :

SMC carrosserie SMC semi-structurel BMC BMC semi-structurel

(hayon) (plancher) (becquet) (support d’aile)

Figure : Exemples de pieces composites SMC et BMC utilisées dans le secteur automobile.

Ces composites sont en compétition avec I'acier et I'aluminium dans le domaine automobile. Ils sont
cependant plus légers que ces matériaux métalliques et permettent le moulage de formes plus
complexes.

La matrice thermodurcissable des composites SMC et BMC est souvent constituée d’une résine
polyester insaturé (UPR) mélangée a un additif thermoplastique (add.), comme le poly(acétate de
vinyle) (PVAc) ou le poly(méthacrylate de méthyle-co-styrene) [P(MMA-co-S)], afin d’en compenser le
retrait. Ces composites contiennent en général du carbonate de calcium en tant que charges et des
fibres de verre coupées en tant qu’agent de renforcement. Néanmoins, la relative fragilité de tels
composites reste problématique. Les compounds SMC doivent présenter par ailleurs une viscosité
tres élevée lors de leur moulage, afin d’étre aisément découpés et placés dans le moule. Pour cette
raison, ils passent par une étape préalable de m{rissement par réaction de la résine UP avec un
oxyde métallique tel que lI'oxyde de magnésium (MgO) communément appelé magnésie. Ce
mirissement conventionnel via MgO est cependant relativement lent, un stockage de trois a cing
jours du compound a température ambiante étant nécessaire avant I'étape de moulage.
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Introduction générale

Or, de récents travaux ont montré qu’un type de copolymeres a blocs (BCP) acryliques était capable
de s’auto-assembler dans une résine polyester insaturé pour conduire a une résine dite
« nanostructurée ». Ces BCP sont composés d’un bloc poly(acrylate de butyle) (PBA) ségrégé dans la
résine et d’un ou deux autres blocs a teneur suffisamment élevée en diméthylacrylamide (DMA) pour
assurer leur miscibilité dans cette derniére jusqu’a la fin de la polymérisation. Le réseau polyester est
ainsi nanostructuré par des micelles a cceur élastomére poly(acrylate de butyle) [Serrano et al.,
2008].

Cette étude a pour objectif d’évaluer le potentiel de BCP de types PBA-b-P(BA-co-DMA) et PBA-b-
P(MMA-co-DMA) en tant qu’additifs multifonctionnels nanostructurant la matrice polyester insaturé
de composites SMC et BMC. Via la ségrégation du bloc PBA en nanodomaines élastomeres, ces BCP
pourraient intervenir comme agents renforcants et anti-retrait dans les composites SMC et BMC,
ainsi qu’en tant qu’agents de mdrissement des compounds SMC. Ces nouveaux additifs
nanostructurants sont substitués et comparés aux additifs anti-retrait conventionnels PVAc et
P(MMA-co-S). La nanostructuration pourrait engendrer un renforcement des composites (énergie de
rupture), ainsi qu’une amélioration de la compensation du retrait et de la qualité d’aspect (tendu de
surface) de ces derniers. Le module d’élasticité est également étudié, les nanodomaines élastomeéres
ne devant pas engendrer de diminution conséquente de la rigidité des composites. La
nanostructuration des BCP dans la résine UP réactive pouvant entrainer par ailleurs une importante
augmentation de la viscosité (formation d’un gel), ces additifs pourraient peut-étre constituer des
agents de mirissement plus efficaces que I'oxyde de magnésium.

Le comportement rhéologique de systémes réactifs organiques et chargés (pates) est étudié avec
pour objectif I'incorporation des BCP dans les formulations SMC et BMC en procédés pilotes et
industriels. Une étude des matrices UPR + add. [PVAc, P(MMA-co-S) ou BCP] est réalisée, avant de
s’'intéresser aux composites chargés et renforcés par des fibres de verre. La compensation du retrait
et les propriétés mécaniques (module d’élasticité, énergie de rupture en flexion, résistance au choc)
de matrices et de composites BMC sont corrélées aux différentes morphologies observées.
L'influence du type d’additif et de sa concentration dans la matrice est examinée. Quelques matrices
chargées sont également étudiées afin de dissocier I'influence des charges de celle des fibres de
verre. Les composites SMC sont uniquement étudiés dans le cadre de I’étude du m(rissement par la
nanostructuration, la morphologie et les propriétés des matériaux chargés et renforcés étant
examinées a I'aide de composites BMC plus faciles a mettre en ceuvre.

L’étude bibliographique exposée dans le premier chapitre aborde dans un premier temps les résines
polyester insaturé, puis les mélanges de résine UP et d’homopolymeéres, le cas des additifs anti-
retrait PVAc et PMMA étant particulierement étudié. La compensation du retrait de la matrice UPR
par ces additifs thermoplastiques conventionnels est ensuite présentée, un mécanisme général de
compensation du retrait étant fourni en premier lieu. Un état de I'art sur le renforcement des
réseaux UPR est exposé par la suite. Le mdrissement conventionnel d’une résine UP par |'oxyde de
magnésium (MgO) est alors détaillé, mécanisme a l'appui. On s’intéresse ensuite aux mélanges
nanostructurés de résine et de copolyméres a blocs. Les systémes réactifs forment des gels a partir
d’une certaine concentration en BCP, la concentration critique de gélification (CGC). La technique de
nanostructuration d’un réseau UPR par un BCP est décrite. Les différents types de BCP
nanostructurant les réseaux polyester a ce jour sont exposés (avec morphologie des matrices a
I’appui), quelques renforcements étant également communiqués. Les composites SMC et BMC sont
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Introduction générale

présentés pour finir. Un apercu général de ces composites est donné, leurs constituants
conventionnels étant présentés par la suite. L'influence du taux de charges et du type d’additif
thermoplastique sur la compensation du retrait ainsi que sur la qualité d’aspect de composites
conventionnels est finalement exposée.

Le deuxieme chapitre est consacré a la description des différentes techniques de caractérisation
utilisées dans ce travail, les conditions expérimentales étant également indiquées.

Le troisieme chapitre a pour but de préciser la structure des composés utilisés dans cette étude. Les
composés utilisés pour I'élaboration des matrices sont exposés dans un premier temps. Les
formulations BMC et SMC utilisées sont présentées par la suite. Les éléments supplémentaires
incorporés pour obtenir ces systemes complétement formulés sont décrits pour finir.

Le quatrieme chapitre présente les différents procédés utilisés dans cette étude pour élaborer les
matrices UPR + add. et les matrices chargées (échelle du laboratoire), ainsi que les composites BMC
et SMC (échelle pilote). Les éventuelles contraintes rhéologiques a respecter lors de I'élaboration des
compounds sont précisées. Les procédés conventionnels de mise en ceuvre des compounds BMC et
SMC ont di étre adaptés aux augmentations de viscosités engendrées par I'incorporation des BCP.
Les différents procédés d’incorporation des BCP, optimisés en fonction de la forme et du point
d’incorporation de ces additifs, sont fournis.

Le cinquieéme chapitre se concentre sur I'étude des matrices UPR + add. Une fois le comportement
rhéologique des systemes réactifs examiné, différentes matrices conventionnelles [UPR + PVAc, UPR
+ P(MMA-co-S)] et nanostructurées [UPR + BCP] sont comparées au niveau de leur morphologie, de
leur compensation du retrait et de leurs propriétés mécaniques. L'influence du type de BCP et du
taux de styréne du réseau polyester est étudiée. L'influence de la température de polymérisation sur
la qualité de la nanostructuration est également déterminée.

Les composites BMC sont étudiés au sixieme chapitre. Le comportement rhéologique des pates
chargées est tout d’abord exposé, ce qui permet entre autres de déterminer la compatibilité du BCP
avec les procédés industriels de mise en ceuvre BMC et SMC. La morphologie et les propriétés
(compensation du retrait et propriétés mécaniques) de composites BMC conventionnels et
nanostructurés sont ensuite discutées, quelques matrices chargées étant également considérées.
L'influence de différents parametres comme le type de BCP, le taux de styréne du réseau polyester,
le taux de fibres de verre et le point d’incorporation du BCP est étudiée. La qualité d’aspect de
composites conventionnels et nanostructurés est finalement examinée.

Le septiéme et dernier chapitre s’intéresse au mdrissement du compound SMC par la
nanostructuration d’'un BCP dans la résine UP. Deux stratégies sont étudiées : la dissolution
progressive d’un BCP (sous forme de poudre ou de granulés) dans le compound a température
ambiante et le refroidissement d’'un compound homogéne en BCP mis en ceuvre a 60°C. Le
marissement conventionnel d’'un compound SMC additivé de PVAc par I'oxyde de magnésium (MgO)
est étudié en tant que référence. Les propriétés rhéologiques de systéemes réactifs organiques et
chargés (pates) sont examinées. Les compounds SMC mis en ceuvre sont caractérisés (tenue
mécanique, imprégnation des fibres de verre...) et polymérisés afin d’analyser leur qualité d’aspect.
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L'étude bibliographique présentée dans ce chapitre aborde dans un premier temps les résines
polyester insaturé, puis les mélanges de résine UP et d’homopolymeéres, le cas des additifs anti-
retrait PVAc et PMMA étant particulierement étudié. La compensation du retrait de la matrice UPR
par ces additifs thermoplastiques conventionnels est ensuite présentée, un mécanisme général de
compensation du retrait étant fourni en premier lieu. Un état de I'art sur le renforcement des
réseaux UPR est exposé par la suite. Le mdrissement conventionnel d’une résine UP par I'oxyde de
magnésium (MgO) est alors détaillé, mécanisme a l'appui. On s’intéresse ensuite aux mélanges
nanostructurés de résine et de copolymeéres a blocs. Les systemes réactifs forment des gels a partir
d’une certaine concentration en BCP, la concentration critique de gélification (CGC). La technique de
nanostructuration d’un réseau UPR par un BCP est décrite. Les différents types de BCP
nanostructurant les réseaux polyester a ce jour sont exposés (avec morphologie des matrices a
I’appui), quelques renforcements étant également communiqués. Les composites SMC et BMC sont
présentés pour finir. Un apercu général de ces composites est donné, leurs constituants
conventionnels étant présentés par la suite. L'influence du taux de charges et du type d’additif
thermoplastique sur la compensation du retrait ainsi que sur la qualité d’aspect de composites
conventionnels est finalement exposée.

I.1. Résines polyester insaturé

Aprés une introduction générale sur les résines UP, la synthése et la structure chimique du
prépolymere polyester insaturé sont discutées. Les différentes classes de résines UP sont présentées
par la suite. Le mécanisme de réticulation de ces résines, donnant lieu a des réseaux particulierement
hétérogenes, est finalement détaillé.

1.1.1.  Introduction

Les résines polyester insaturé (UPR) sont constituées d’un prépolymére polyester insaturé (UP)
dissous dans un solvant réactif, le styréne (St). Elles sont notées UPR (taux UP / taux St).

Le polyester insaturé est I'agent réticulant. Le nombre d’insaturations vinyliques par molécule de
polyester varie en fonction de la composition et de la masse molaire de ce dernier, I'ordre de
grandeur étant d’une dizaine d’insaturations (fonctionnalité de 20 dans ce cas).

Le styrene (fonctionnalité de 2) procure a la résine une réactivité élevée (cinétique de polymérisation
rapide en cas de décomposition rapide de I'amorceur), ainsi qu’une fluidité suffisante pour permettre
son écoulement a température ambiante [Zaske et al., 1998].

La production industrielle des résines UP se développe a partir des années 1950 lorsqu’il fut
découvert que ces résines, une fois renforcées par des fibres de verre, conduisent a des composites
légers présentant de bonnes propriétés mécaniques. De nos jours, ces résines sont utilisées a travers
différents procédés pour la fabrication d’articles divers renforcés par des fibres de verre (matériaux
pour le BTP, citernes, réservoirs, coques de bateaux, carrosseries de véhicules... mis en ceuvre par
moulage au contact, procédé SMC ou BMC, enroulement filamentaire, RTM, pultrusion...), mais aussi
non renforcés (liants dans le béton, gelcoats...) [Zaske et al., 1998].
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La composition du polyester insaturé joue un rdéle important sur les propriétés de la matrice UPR
mais le taux de styréne est également essentiel. Le rapport molaire d’insaturations (r;) d’'une résine
UP correspond au rapport entre le nombre de fonctions vinyle du styrene et le nombre de fonctions
vinyle du polyester :

C = C styréne .
= al Equation I.1
c=CUP
Le rapport molaire d’insaturations est indicateur de la densité de réticulation du réseau polyester. Le
polyester étant I'agent réticulant, plus r; est faible, plus la densité de réticulation du réseau est
élevée.

Les résines UP commerciales contiennent en général environ 35% de styréne [UPR (65/35)]. En
procédés SMC et BMC, une certaine quantité de styréene supplémentaire est ajoutée afin d’obtenir
une résine chargée et formulée (appelée pate) de viscosité suffisamment faible pour étre acheminée
par écoulement et imprégner efficacement les fibres de verre a température ambiante. La majeure
partie du styréne additionnel est souvent apportée lors de I'incorporation de I'additif anti-retrait
généralement dissous au préalable dans ce monomere. La matrice UPR des composites BMC et SMC
est ainsi composée au final d’environ 60% de styréne [UPR (40/60)].

1.1.2.  Synthése et structure chimique du polyester insaturé

Le prépolymere polyester insaturé est synthétisé par polycondensation en masse a température
élevée d’un ou plusieurs glycols avec un ou plusieurs diacides ou anhydrides d’acide. L'anhydride
maléique étant couramment utilisé, I’exemple de la réaction d’un glycol sur ce dernier est fourni en
Figure I.1. Cette réaction de polyestérification peut étre décomposée en deux étapes : la formation
d’un monoester par addition du glycol sur I'anhydride et la polycondensation du monoester [Yang et
al., 1997A). La vapeur d’eau produite est évacuée du milieu réactionnel, afin de déplacer I'équilibre
de la réaction dans le sens de la polycondensation [Zaske et al., 1998].

Cependant, la structure chimique du prépolymere UP, présentée de facon simplifiée en Figure 1.1, est
en réalité relativement complexe en raison de nombreuses réactions secondaires. Des réactions
d’isomérisation, d’Ordelt, de transestérification et de déshydratation du glycol ont été rapportées
[Fradet et al., 1989 ; Yang et al., 1997A].

La réaction d’isomérisation a lieu au cours de la réaction de formation du monoester [Yang et al.,
1997A]. Cette réaction secondaire est tres importante car le groupe fumarate formé (isomere trans)
est beaucoup plus réactif que le groupe maléate (isomere cis) au cours de la réticulation de la résine
[Zaske et al., 1998].

La réaction d’Ordelt est une réaction de saturation des doubles liaisons C=C par un groupe glycol, qui
a lieu principalement au cours de la réaction d’isomérisation du monoester [Yang et al., 1997A]. Les
groupes glycol ayant saturé une double liaison C=C peuvent réagir au cours de la polycondensation
avec les fonctions acide, ce qui peut conduire a des structures ramifiées trées complexes. D'aprés
Yang [Yang et al., 1997A], le prépolymeére final compte la plupart du temps uniquement de courtes
ramifications, la majorité étant constituée de simples groupes glycol et le reste de triades glycol-
acide-glycol. Les branchements sont donc généralement terminés par une fonction alcool, la chaine
principale pouvant étre terminée par une fonction alcool ou acide carboxylique.
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O/O\O +  HO-R-OH —_— HO—C—CHICH—|C—O—R—OH
I

o

. Glycol
Anhydride

.. Monoester
maléique

Formation du monoester

n HO—C-CH=CH-C-O-R-OH ———— HO%C—CH=CH—ﬁ—O—R—O+H +  (n-1)H,0
n

i |
ﬂ (@) O (@]

Monoester Prépolymére UP

Polycondensation du monoester

Figure I.1. Syntheése du prépolymere polyester insaturé par polycondensation d’un monoester issu de
I’addition d’un glycol sur I'anhydride maléique [Yang et al., 1997A].

1.1.3.  Différentes classes de résines UP

Les résines UP peuvent étre classées en différentes catégories en fonction de la composition du
polyester. Les résines UP pure maléiques, orthophtaliques et isophtaliques font partie des UPR les
plus courantes.

Une résine UP est dite :

- pure maléique si le polyester est synthétisé a partir d’anhydride maléique (ou d’acide maléique
ou fumarique) et d’un ou plusieurs glycols.

- orthophtalique si le polyester est synthétisé a partir d’'un mélange d’anhydride maléique et
d’anhydride orthophtalique (ou des diacides correspondants), ainsi que d’un ou plusieurs glycols.

- isophtalique si le polyester est synthétisé a partir d’'un mélange d’anhydride maléique (ou des
diacides correspondants) et d’acide isophtalique, ainsi que d’un ou plusieurs glycols.

L'anhydride maléique, I'anhydride orthophtalique et I'acide isophtalique, couramment utilisés pour
synthétiser ces différents types de résines UP, sont représentés en Figure 1.2. Le propyléne glycol,
I’éthylene glycol, le néopentyle glycol, le diéthylene glycol et le dipropylene glycol font partie des
glycols les plus utilisés [Zaske et al., 1998]. Quelques-uns de ces glycols sont représentés en Figure
1.3.

Les anhydrides et diacides saturés, ainsi que les glycols de masses molaires élevées (éventuellement
linéaires) comme le diéthyléne glycol, augmentent la masse molaire entre les doubles liaisons C=C du
polyester et sont par conséquent des allongeurs de chaines du réseau UPR au méme titre que le
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styrene. La présence d’allongeurs de chaines sur le polyester insaturé entraine une diminution de la
température de transition vitreuse (T,) du réseau via une diminution de sa densité de réticulation
[Melot et al., 1994]. Une augmentation du taux de styréne peut cependant entrainer une
augmentation de la T, du réseau, lorsque I'influence de la composition est plus importante que celle
de la densité de réticulation sur cette propriété [Cook et al., 1974].

A titre d’exemple, les réseaux pur maléiques AM/PG font partie des réseaux UPR les plus densément
réticulés (T, élevée), alors que les réseaux orthophtaliques AM/AO/DEG font partie des réseaux
polyester les plus faiblement réticulés (si les quantités d’allongeurs de chaines anhydride
orthophtalique et diéthyléne glycol sont importantes, leur T, peut étre relativement faible).
Différents réseaux UPR peuvent étre comparés en termes de densité de réticulation via leur rapport
molaire d’insaturations (r). A titre d’exemple, une résine pure maléique AM/PG posséde un rapport
molaire d’insaturations de 0,8 a 35% de styréne et de 2,3 a 60% de styréne.

o o
o o
o
o o OH OH
o

Anhydride maléique (AM)

Anhydride orthophtalique (AO) Acide isophtalique (Al)

Figure I.2. Anhydrides et diacide couramment utilisés pour la synthése du prépolymere polyester insaturé.

HO o HOV\ /\/OH
HO OH o

Propylene glycol (PG) Néopentyle glycol (NPG) Diéthyléne glycol (DEG)

Figure I.3. Glycols couramment utilisés pour la synthése du prépolymere polyester insaturé.

1.1.4. Mécanisme de réticulation des résines UP

Les réactions mises en jeu au cours de la réticulation des résines UP sont décrites aprés avoir discuté
du systéme d’amorcage. On s’intéresse également a I’évolution de la morphologie du systéme réactif
jusqu'au point de gel. La vitrification, le taux de conversion aprés polymérisation de la résine, ainsi
gue les hétérogénéités du réseau polyester obtenu sont finalement discutés.

+» Systemes d’amorgage utilisés pour la réticulation des résines UP
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Un amorceur de type peroxyde est utilisé pour la polymérisation des résines UP. Le peroxyde, dont la
température (de début) de décomposition peut varier de 20°C a 140°C en fonction de sa nature
chimique, est sélectionné en fonction de la température et de la cinétique de polymérisation
souhaitées. Lorsque I'on désire stocker un compound a température ambiante avant de mouler le
composite, un amorceur stable a 25°C doit étre incorporé (cas des composites BMC et SMC). Dans le
cas contraire, un catalyseur peut étre associé a certains peroxydes afin de former un systéme
d’amorcage rédox se décomposant a plus basse température. Le systeme d’amorcage peroxyde de
méthyléthylcétone (amorceur MEKP) / octoate de cobalt (catalyseur), permettant une
polymérisation rapide de la résine a température ambiante, est couramment utilisé a cet effet.

L'amorgage thermique (peroxyde seul) est utilisé industriellement dans le cas d’une polymérisation
rapide a température élevée du composite (procédés SMC et BMC, pultrusion...). L'amorgage rédox
est utilisé dans le cas d’une polymérisation relativement lente a température ambiante (moulage au
contact, RTM...) [Zaske et al., 1998]. Dans le cas d’une polymérisation a basse température, une post-
cuisson a I'étuve peut étre réalisée par la suite pour atteindre un taux de conversion maximal.

«+» Réactions mises en jeu au cours de la réticulation des résines UP

Les résines UP polymérisent en masse par copolymérisation radicalaire des groupes fumarate (et
maléate) du polyester avec le styréne. La Figure 1.4 représente les différentes réactions radicalaires
possibles d’'une chaine en croissance, la liaison formée pouvant étre de type polyester-polyester,
polyester-styrene, styreéne-polyester ou encore styrene-styréne. Le centre actif d’une chaine en
croissance peut réagir par réaction intermoléculaire avec un des précurseurs du réseau styréne ou
polyester (1), ou avec une autre chaine en croissance (ou désactivée par terminaison) (2). Mais il
peut également réagir sur une double liaison pendante de sa propre molécule par réaction
intramoléculaire dite de cyclisation (3,4) [Pascault et al., 2002].

Double liaison pendante

Précurseurs

St uP /

chaine en croissance

seconde chaine en croissance

Figure 1.4. Mécanisme de polymérisation d’une résine UP : les réactions intermoléculaires (1,2) et
intramoléculaires (3,4) mises en jeu (les molécules des précurseurs styréne (St) et polyester insaturé (UP) ont
été volontairement simplifiées) [Pascault et al., 2002].
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Le styrene, en tant qu’allongeur de chaine, forme des ponts de masses molaires variables (en
fonction du nombre de motifs styréne impliqués) entre les motifs polyester. Les réactions polyester-
polyester intramoléculaires et intermoléculaires peuvent engendrer des mailles entiérement
constituées de polyester.

Dans le cas d’une résine UP AM/PG, aux faibles taux de styréne (r; = 1) le taux de conversion du
polyester est similaire a celui du styréne tout au long de la polymérisation, alors qu’aux taux de
styrene supérieurs (r; > 2) les insaturations du polyester sont plus consommées que celles du styréne
en début de réaction et inversement en fin de réaction [Yang et al., 1988].

<+ Formation de microgels au cours de la réticulation des résines UP

La copolymérisation UP / St étudiée précédemment conduit a faible taux de conversion (< 5% [Huang
et al., 1994]) a la formation locale de domaines microscopiques réticulés gonflés de polyester et de
styréne, appelés microgels [Yang et al.,, 1988 ; Huang et al., 1994 ; Ruffier et al., 1996]. Leur
mécanisme de formation est représenté de facon simplifiée en Figure L.5.

La fonctionnalité moyenne de la résine étant strictement supérieure a 2, une réticulation a lieu. Or,
une polymérisation radicalaire classique étant caractérisée par une vitesse d’amorgage faible devant
la vitesse de polymérisation, les microgels sont formés localement dans le milieu et sont donc bien
individualisables. Ce type de réticulation contraste avec une polymérisation par étapes qui est
beaucoup plus homogeéne (réticulation d’une résine époxyde par exemple).

Les microgels formés au cours de la polymérisation des résines UP sont définis par Yang [Yang et al.,
1988] comme des chaines primaires de polymérisation (chaque radical est a I'origine d’'un microgel),
les réactions intermoléculaires entre chaines en croissance étant peu probables au début de la
polymérisation. Les microgels sont des domaines fortement réticulés en raison de la présence de
nombreuses réactions de cyclisation qui ne participent pas a I’élaboration du macroréseau.

————— motifs styréne
— polyester insaturé

Figure I.5. Représentation simplifiée de la formation d’un microgel au cours de la polymérisation d’une résine
UP [Yang et al., 1988].

+*¢ Mécanisme de gélification des résines UP

Un mécanisme de gélification des résines UP, proposé par Yang [Yang et al., 1991] et repris par
Pascault [Pascault et al., 2002], est présenté en Figure 1.6.
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L’évolution de la viscosité jusqu’au point de gel est corrélée a I’évolution morphologique du systeme
réactif. La gélification des résines UP est décomposée en quatre étapes : I'induction, la formation des
microgels, la transition et la macrogélification.

] percolation
4 Microgel » Macrogel

y

/e

Macrogélification

Formation de

] microgels
Induction

>
X < 10%

Taux de conversion

Figure 1.6. Mécanisme de gélification d’une résine UP avec évolution de la viscosité au cours de la
polymérisation [Yang et al., 1991 ; Pascault et al., 2002].

Induction

Les radicaux issus de la décomposition de I'amorceur sont consommés par I'inhibiteur contenu dans
la résine (une quantité d’inhibiteur supplémentaire pouvant étre incorporée). La viscosité de la
résine UP n’évolue pas au cours de I'étape d’induction.

Formation de microgels

Une fois I'inhibiteur consommé, la polymérisation débute (Figure 1.4), chaque chaine en croissance
engendrant rapidement un microgel (Figure 1.5). Les centres actifs se retrouvent piégés dans ces
domaines réticulés, la polymérisation étant alors gouvernée par la diffusion des précurseurs styrene
et polyester dans ces derniers. En raison du faible nombre de chaines en croissance en début de
polymérisation, les réactions intermoléculaires entre les microgels sont peu fréquentes, les réactions
intramoléculaires étant au contraire trés nombreuses. Ces réactions de cyclisation ne participent pas
a I’élaboration du macroréseau et augmentent la densité de réticulation des microgels. La formation
locale de microgels n’engendre qu’une faible augmentation de la viscosité du systeme.
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Transition

La polymérisation a l'intérieur ainsi qu’a la périphérie des microgels se poursuit via la diffusion des
précurseurs dans ces derniers (les premiers microgels sont de plus en plus gros et de plus en plus
densément réticulés). De nouveaux microgels apparaissent. Le nombre de microgels augmentant, les
réactions intermoléculaires entre ces domaines réticulés deviennent relativement fréquentes et des
ponts sont formés entre les microgels. Ces réactions interparticulaires participent activement a
I’élaboration du macroréseau, ce qui entraine une augmentation plus marquée de la viscosité.

Macrogélification

La concentration et la taille des microgels augmentent encore. |l y a a présent plus de réactions
interparticulaires que de formations de nouveaux microgels. Le point de gel (macrogélification) des
résines UP est atteint a faible taux de conversion (en dessous de 10% en général) en raison de leur
fonctionnalité moyenne élevée. La viscosité diverge.

Une des théories les plus célébres permettant d’estimer I'avancement au point de gel d’un systeme
réticulant est celle de Flory-Stockmayer [Flory, 1953]. Cependant, dans le cas de la polymérisation
radicalaire de molécules contenant plusieurs insaturations comme les polyesters insaturés, le point
de gel expérimental est en retard par rapport a la prévision théorique [Dusek et al., 1980]. Ce
phénomeéne est attribué en partie aux réactions intramoléculaires, qui ne sont pas prises en compte
par le modeéle et qui ne participent pas a I'élaboration du macroréseau.

% Vitrification des résines UP

Aprés le point de gel, la polymérisation se poursuit et la vitrification est atteinte si la température du
milieu est inférieure a la Tge de la résine (T, du réseau polyester complétement réticulé). Une résine
UP a Tyo élevée (AM/PG...) vitrifie a température ambiante a un taux de conversion d’environ 50%
[Zaske et al., 1998].

+* Taux de conversion des réseaux UPR

Yang et Lee [Yang et al., 2002] ont montré que les taux de conversion des UPR déterminés par
calorimétrie différentielle a balayage (DSC) et spectroscopie infrarouge étaient comparables. Ce
résultat est intéressant car la DSC seule ne permet pas de déterminer si toutes les insaturations du
polyester et du styrene ont réagi. Or, ces auteurs montrent que pour une résine pure maléique
AM/PG de 1 égal a 2, un taux de conversion de 100% en DSC correspond a un taux de conversion
d’environ 99% en spectroscopie infrarouge (taux de conversion global UP + styréne). La quasi-totalité
des doubles liaisons C=C d’une telle résine a donc bien réagi (99%). Certains réseaux UPR peuvent
donc étre completement réticulés malgré leur densité de réticulation importante.

«» Hétérogénéités des réseaux UPR

En raison des nombreuses réactions mises en jeu au cours de leur polymérisation et notamment des
réactions de cyclisation, la densité de réticulation des réseaux polyester est relativement hétérogene.
Certains réseaux UPR peuvent présenter par ailleurs une hétérogénéité en polyester et en styréne
(hétérogénéité a plus large échelle) qui contribue également a I'hétérogénéité de leur densité de

39

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre | - Bibliographie

réticulation. Au cours de la polymérisation de la résine, la solubilité dans le styréne des chaines en
croissance diminue, et une séparation de phase conduisant a une phase riche en polyester
(précipitation des microgels en nodules) et a une phase riche en styréne peut effectivement avoir
lieu [Hsu et al., 1991]. La résine UP ayant un comportement UCST [Lecointe et al., 1992], une
élévation de la température peut permettre d’éviter cette séparation de phase. Une augmentation
de la concentration en styrene favorise en revanche la séparation de phase et peut méme accentuer
dans ce cas la dimension des hétérogénéités en polyester et en styréne (augmentation de la taille des
nodules lors de la séparation de phase) [Yang et al., 1988]. La précipitation des microgels en nodules
(amas de microgels) a lieu quel que soit le taux de styrene si un additif thermoplastique est en
solution dans la résine [Ruffier et al., 1996].

En raison de leur densité de réticulation hétérogene, les réseaux UPR présentent une large relaxation
principale a (relaxation associée a la transition vitreuse), qui s’étend généralement sur une plage de
100-200°C [Melot et al., 1994 ; Cook et al., 1974] contre environ 40-50°C pour les réseaux époxydes
[Ritzenthaler et al., 2000].

1.2. Mélanges de résine UP et d’homopolymeres

Un additif thermoplastique est souvent incorporé dans les résines UP afin d’en compenser le retrait.
Les mélanges conventionnels UPR + homopolymeére sont étudiés dans cette partie, le cas des additifs
BCP étant étudié en partie 1.6. Quelques notions théoriques sur les mélanges binaires sont exposées
pour commencer. Les morphologies de mélanges ternaires UPR (UP/St) + homopolymére (réactifs et
polymérisés) sont présentées par la suite, en particulier dans le cas des additifs PVAc et PMMA. Les
propriétés de quelques additifs thermoplastiques et d’un mélange UPR + PVAc sont fournies pour
finir. L'incorporation d’un additif thermoplastique dans une résine UP a tendance a ralentir quelque
peu la cinétique de polymérisation et a retarder légérement |'apparition du point de gel qui est alors
atteint généralement entre 10% et 15% de taux de conversion [Huang et al., 1994 et 1996].

I.2.1. Théorie des mélanges

La miscibilité de mélanges binaires polymeére / solvant et polymére / polymére est discutée a 'aide
de la théorie de Flory-Huggins. Une séparation de phase (passage de I'état miscible a I'état non
miscible) peut étre engendrée par une variation de la composition du mélange, de la température
(comportent UCST ou LCST), mais aussi par une augmentation du taux de conversion dans le cas d’un
mélange réactif (séparation de phase induite par réaction).

+* Théorie de Flory-Huggins

La miscibilité d’un mélange est gouvernée par I'enthalpie libre de mélange, qui est définie de la
maniére suivante dans le cas d’un mélange binaire de constituants Aet B :

AGm = AHm - TASm = GAB - (GA + GB) Equation 1.2
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avec AG,, l'enthalpie libre de mélange, AH,, et AS,, I'enthalpie et I'entropie de mélange, G,p
I'enthalpie libre du systéme mélangé, et G, et Gg les enthalpies libres des constituants A et B a I'état
pur.

La théorie de Flory-Huggins exprime I'enthalpie libre de mélange en deux termes entropiques
provenant de la formule de Boltzmann et un terme enthalpique prenant en compte les interactions
A-A, B-B et A-B via le paramétre d’interaction x,g.-

Dans le cas d’'un mélange polymére (B) / solvant (A), la théorie de Flory-Huggins peut s’écrire sous la
forme suivante :

AG, oy ,
— = RT (pA ln(<DA) + ln((DB) + XAB(Z)A(DB Equatlon 1.3
N DP,,
— —~— _/ N )

Termes entropiques <0  Terme enthalpique

avec N le nombre de moles du systéme, @, et @y les fractions volumiques en solvant et en polymere,
DP,, g le degré de polymérisation moyen en nombre du polymere, et x 45 le paramétre d'interaction
entre AetB.

Lorsque DP,p = 1, la formule s’applique a un mélange de petites molécules. Dans le cas d’un
mélange de polymeres, elle devient :

AGp, @, b ,
—_— = RT —ln((DA) + —ln((DB) + XAB(DA(DB Equatlon 1.4
N n,A DPn,B

Si AGp, 20 a toute composition, le mélange est totalement immiscible (phase A + phase B).

Pour que le mélange puisse étre miscible a une composition donnée, il faut nécessairement
AGy, < 0. Les termes entropiques négatifs sont donc favorables a la miscibilité des constituants A et
B (le mélange de deux composés a I'état pur engendre un désordre plus important).

- SiXABSO, AGm<0

- Si xag > 0 (cas le plus fréquent), le signe de I'enthalpie libre de mélange dépend des valeurs des
termes entropiques et enthalpique. La miscibilité est plus difficile a obtenir dans le cas d’un
mélange de polymeres car les termes entropiques négatifs sont souvent négligeables devant le
terme enthalpique positif en raison des degrés de polymérisation élevés (mélanger des
macromolécules engendre peu de désordre). Les polymeres doivent donc avoir un parametre
d’interaction x tres faible (ou négatif) pour étre miscibles, c'est-a-dire avoir des parameétres de
solubilité & trés proches (x,p augmente avec (5§, — 8g)3).

Mais lorsque AGp, < 0, le mélange peut également présenter une miscibilité partielle, c'est-a-dire
étre composé d’une phase riche en A et d’une phase riche en B, dans le cas ou ces compositions sont
plus stables que la composition initiale. La miscibilité (totale) d’'un mélange de polymeres est souvent
associée a la transparence du mélange ainsi qu’a I'existence d’une unique transition vitreuse.
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Une séparation de phase (passage de I’état miscible a I’état non miscible avec miscibilité partielle ou
immiscibilité totale) peut étre engendrée par une variation de la composition du mélange, de la
température, ou par une augmentation du taux de conversion dans le cas d’'un mélange réactif. La
séparation de phase des mélanges conventionnels étudiés dans cette partie est qualifiée de
macroséparation de phase, des domaines de tailles micrométriques étant formés. Une séparation de
phase peut avoir lieu selon un mécanisme de nucléation-croissance (cinétique lente, état métastable)

ou de décomposition spinodale.

Le mécanisme de décomposition spinodale est caractérisé par des variations périodiques de la
concentration sur de grandes distances dans tout I’échantillon. La morphologie de la séparation de
phase est tout d’abord co-continue (Figure 1.7 a), puis évolue vers une morphologie sphérique de

maniére a minimiser la surface d’interface (Figure 1.7 d).

2O

d
0
N\

(b)

Figure I.7. Evolution de la morphologie d’'un mélange au cours d’'une décomposition spinodale [Inoue, 1995].

«» Comportements UCST et LCST

Un mélange a I’état miscible (une seule phase) peut devenir non miscible (deux phases), et

inversement, par variation de la température (Figure 1.8).

métastable
. ucsT )
TK binodale TC
inodale .
? spinodale spinodale
métastable
Geomposit binodale
spinodale
1phase LCST 1 phase

- ¢ B & b 5

Figure I.8. Mise en évidence des comportements UCST et LCST a I'aide de diagrammes de phase binaires

température-composition [Kiefer et al.

Si le parametre d’interaction x diminue lorsque la température augmente, la miscibilité du mélange
augmente d’apres la théorie de Flory-Huggins. Si x augmente en revanche, la miscibilité diminue. On
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aura respectivement un comportement UCST (température critique supérieure de solution) ou LCST
(température critique inférieure de solution) (Figure 1.8).

Dans le cas de mélanges pauvres en A ou en B, la séparation de phase peut parfois étre évitée. Entre
les courbes binodale et spinodale (zone grisée), la séparation de phase obéit a un mécanisme de
nucléation-croissance (état métastable). A l'intérieur de la courbe spinodale, elle a lieu selon un
mécanisme de décomposition spinodale.

%+ Séparation de phase induite par réaction (RIPS)

Une séparation de phase peut également avoir lieu par augmentation du taux de conversion dans le
cas d’un mélange réactif (polymeére / solvant réactif par exemple) (Figure 1.9). On parle de séparation
de phase induite par réaction.

meétastable

= A A
S
RZ spinodale
= >
£ X
o 0
=
spinodale
binodale 1 phase
|
. b
A dc B

Figure 1.9. Mise en évidence de la séparation de phase induite par réaction (RIPS) a I'aide d’un diagramme de
phase binaire conversion-composition [Kiefer et al., 1999].

La séparation de phase par RIPS est notamment rencontrée au cours de la polymérisation des
mélanges de résine et d’additifs thermoplastiques, ces derniers étant généralement non miscibles
dans le réseau polymérisé. Si I'additif est miscible dans la résine avant polymérisation, la séparation
de phase a lieu dans I'ensemble du systeme. Si I'additif présente une miscibilité partielle dans la
résine (additif non miscible), la séparation de phase a lieu dans la phase riche en additif.

Le degré de polymérisation moyen en nombre (DP,) de la résine augmente au cours de sa
polymérisation, ce qui engendre une diminution de la miscibilité du polymére dans cette derniere
d’apres la théorie de Flory-Huggins, d’ou la séparation de phase observée. Le cas ou l'additif
thermoplastique est encore miscible dans le réseau polymérisé n’est pas trés courant, I'additif et le
réseau devant alors avoir des parametres de solubilité tres proches.
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1.2.2. Morphologie de mélanges réactifs et de matrices conventionnels (UPR + PVAc,
UPR + PMMA...)

Un additif thermoplastique (add.) est souvent incorporé a la matrice UPR des composites afin d’en
compenser le retrait. La morphologie de mélanges conventionnels UPR + homopolymére, réactifs et
polymérisés, est discutée dans cette partie, le cas des additifs PVAc et PMMA étant particulierement
étudié.

Avant polymérisation de la résine, un mélange ternaire UPR + add. (UP / St / add.) peut étre a I'état
miscible ou non miscible a température ambiante. Or, le type de morphologie d’une matrice
conventionnelle UPR + add. dépend essentiellement de la miscibilité du systéme réactif et de la
concentration en additif. Les additifs thermoplastiques conventionnels sont donc divisés en deux
catégories : les additifs miscibles et les additifs non miscibles avant polymérisation de la résine.

Le styréne étant généralement un solvant de I'additif thermoplastique, un additif non miscible dans
une résine UP présente la plupart du temps une miscibilité partielle dans cette derniére, ce qui se
traduit par la présence d’une phase riche en UP et d’une phase riche en additif. Les additifs
thermoplastiques conventionnels étant immiscibles dans le réseau polyester, ils engendrent une
séparation de phase au cours de la polymérisation de la résine. Si I'additif est miscible dans la résine
avant polymérisation, la séparation de phase a lieu dans I'ensemble du systeme. Si I'additif est non
miscible, la séparation de phase a lieu dans la phase riche en additif.

Le styréne étant un solvant du polyester insaturé ainsi que généralement de [I'additif
thermoplastique, la miscibilité du mélange ternaire réactif dépend de la proximité des parametres de
solubilité du polyester et de I'additif. Or, le paramétre de solubilité d’une espece dépend fortement
de sa polarité. Le polyester insaturé (UP) ainsi que différents additifs anti-retrait conventionnels
peuvent étre classés par ordre de polarité via leur moment dipolaire : PU (polyuréthane) > UP et
polyester saturé > PVAc > PMMA > PS > PE (polyéthyléne) [Atkins, 1978].

Huang [Huang et al., 1996] confirme que la miscibilité du mélange ternaire réactif est effectivement
liée a la polarité de I'additif. Le polyuréthane, trés polaire, est a priori toujours miscible dans les
résines UP. Le PVAc, moins polaire, est généralement miscible mais peut engendrer une séparation
de phase dans certains cas. Le PMMA, encore moins polaire, est non miscible en général mais peut
étre miscible dans certains cas [Huang et al., 1998A, 1998B]. La frontiére de miscibilité, en termes de
polarité de I'additif, semble donc se trouver entre le PVAc et le PMMA.

Les polymeres PU, polyester saturé et PVAc sont donc qualifiés d’additifs miscibles avant
polymérisation de la résine, et les polymeres PMMA, PS, et PE, d’additifs non miscibles.

+* Polymeéres miscibles dans la résine UP avant polymérisation

Les additifs thermoplastiques miscibles dans les résines UP les plus connus sont le polyuréthane
[Huang et al., 1996, 1998A, 1998B], le polyester saturé [Serré, 2000 ; Boyard, 2003] et le PVAc
[Ruffier et al., 1993 ; Guillon, 1994 ; Boyard, 2003 ; Bulliard, 2004] qui est a ce jour I'agent anti-retrait
des UPR le plus étudié.

Le diagramme de phase ternaire d’'un mélange réactif UPR + PVAc est présenté en Figure 1.10.
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Figure 1.10. Diagramme de phase ternaire d’un mélange réactif UPR + PVAc (UPR AM/PG) [Ruffier et al., 1993].

Le styréne étant un assez mauvais solvant du polyester insaturé, une résine UP trés riche en styréne
est généralement a I’état non miscible (deux phases). En revanche, aux taux faibles et moyens en
styreéne, la résine est a I'état miscible (une seule phase). Un mélange réactif UPR + PVAc
conventionnel est a I’état miscible quel que soit le taux de PVAc. Le triangle en pointillés représente
les mélanges UPR + PVAc classiquement étudiés, et la ligne en pointillés les mélanges avec une résine
de rapport molaire d’insaturations égal a 2 (Figure 1.10).

Au cours de la polymérisation d’un mélange UPR + add. initialement miscible, les termes entropiques
de I'enthalpie libre de mélange diminuent, ce qui conduit a une séparation de phase (RIPS) a faible
taux de conversion (avant le point de gel qui est atteint entre 10% et 15% de taux de conversion en
systeme additivé [Huang et al., 1994 et 1996]). En fonction du taux d’additif, la matrice UPR + add.
polymérisée peut présenter différentes morphologies macroséparées. Aux faibles taux en additif, des
domaines riches en additif sont dispersés dans une phase UPR continue. Au-dela d’un certain taux en
additif, inférieur a 8% en général, une morphologie macroséparée co-continue est obtenue. La
matrice est alors constituée d’une phase continue de nodules UPR interconnectés, enrobés dans une
gangue thermoplastique continue. A des taux supérieurs a 20-30% en additif, la phase UPR devient
discrete [Bulliard, 2004].

Les morphologies de matrices UPR + PVAc contenant 4%, 5% et 14% de PVAc sont présentées en
Figure 1.11 (clichés TEM). Une morphologie discréte est observée a 4% de PVAc, les matrices
contenant 5% et 14% de PVAc présentant une morphologie co-continue. Cependant, la co-continuité
peut également étre observée entre 5% et 8% de PVAc en fonction de la composition du mélange et
de la température de polymérisation [Bulliard, 2004]. Dans le cas des matrices a morphologie co-
continue présentées, la phase continue polyester est constituée de nodules d’environ 1 a 3 um de
diametre.
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Figure 1.11. Clichés TEM de matrices UPR + PVAc contenant 4% (a), 5% (b) et 14% (c) de PVAc (UPR AM/PG)
[Guillon, 1994 (a) ; Bulliard, 2004 (b et c)].

+* Polymeéres non miscibles dans la résine UP avant polymérisation

Les additifs thermoplastiques PMMA [Huang et al., 1996 ; Bulliard, 2004] et PS [Huang et al., 1996]
sont généralement non miscibles dans les résines UP. Avant polymérisation, une morphologie
macroséparée discréte, composée d’une phase riche en additif (domaines sphériques de quelques
um a quelques dizaines de um) dispersée dans une phase continue riche en UP, est obtenue jusqu’a
20-30% d’additif. Une inversion de phase est observée aux taux supérieurs en additif.

Au cours de la réaction, une séparation de phase a lieu dans les domaines riches en additif
thermoplastique. Cette séparation de phase dans les macrodomaines est comparable a celle obtenue
dans I’ensemble du systéme avec un additif miscible dans la résine. Les domaines macroséparés de la
matrice polymérisée peuvent donc présenter une morphologie co-continue [Bulliard, 2004].

La morphologie d’une matrice UPR + 5% PMMA est présentée en Figure 1.12. Des domaines riches en
PMMA de 2 a 50 um sont dispersés dans une phase UPR continue.

Figure 1.12. Cliché SEM d’une matrice UPR + 5% PMMA (UPR AM/PG, r; = 2) [Bulliard, 2004].
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Comme le PMMA et le PS, le P(MMA-co-S) devrait étre non miscible dans les résines UP et conduire a
une morphologie macroséparée similaire apres polymérisation.

1.2.3.  Propriétés de quelques additifs thermoplastiques et d’'un mélange UPR + PVAc

Il convient de fournir quelques données sur les additifs thermoplastiques conventionnels PVAc et
P(MMA-co-S) étudiés en tant que références dans ce travail, ainsi que sur les homopolymeéres des
motifs constituant les BCP étudiés : le PBA, le PMMA et le PDMA. Le PS donne des informations sur
I’additif P(MMA-co-S) mais il correspond aussi au cas limite du réseau UPR pour un taux de styréne
maximal de 100%. La température de transition vitreuse, les coefficients de dilatation (aux états
vitreux et caoutchoutique), le module de flexion ainsi que la densité de ces différents polymeres sont
fournis en Tableau I.1.

Les polymeres PS, PMMA, P(MMA-co-S) et PDMA sont vitreux a température ambiante. Leur module
d’élasticité en flexion se situe entre 3,0 et 3,5 GPa a cette température et leur énergie de rupture est
du méme ordre de grandeur que celle du réseau polyester (comportement fragile). Les coefficients
de dilatation du PS et du PMMA étant voisins, ceux du P(MMA-co-S) devraient étre similaires. La T,
du PVAc aux alentours de 25-30°C confére a ce polymeére un certain ramollissement a température
ambiante. La T, du PBA étant tres basse (-50°C environ), ce polymere est un liquide visqueux a
température ambiante (on parle d’élastomere liquide).

L'expansion thermique de I'additif thermoplastique au cours de la polymérisation de la résine UP
peut jouer un réle important au niveau de la compensation du retrait. En ce qui concerne la valeur
des coefficients de dilatation volumique (ay) des additifs, on observe un saut important au niveau de
la transition vitreuse, la dilatation thermique des liquides étant plus importante que celle des solides.
En revanche, ces coefficients évoluent peu avec la température de part et d’autre de la T, (Tableau
1.2). Les coefficients de dilatation des additifs thermoplastiques étudiés sont assez proches, le PVAc
présentant néanmoins une dilatation légérement supérieure a celle des autres additifs a I'état
caoutchoutique (T > T,) (Tableau I.1).

Les coefficients de dilatation du styrene et d’un mélange UPR + PVAc réactif et polymérisé sont
fournis en Tableau 1.3. Le styréne est I'élément qui présente la dilatation thermique la plus
importante dans le mélange UPR + add.

Additif —_— ay (107 KY) ay (107K E; (MPa) d
thermoplastique £ T<T, T>T, a22°C a22°C

PVAC 24-32 2,8 7,2 1300-2300 (traction) | 1,19
P(MMA-co-S) 105° - - 3300-3500" -
ps’ 90-100 1,7-2,1 5,1-6,0 3100 1,05
PBA -45° 2,6 6 liquide visqueux 1,08
PMMA'® 115-120 2-3 6 2900-3100 1,18
PDMA 120° - - - -

! [Mark, 1999] ? Mesures effectuées dans cette étude (DSC, 10°C/min)

Tableau I.1. Propriétés de quelques additifs thermoplastiques : température de transition vitreuse (Tj),
coefficient de dilatation volumique (ay), module de flexion (E;) et densité (d).
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Température ay (10° K

(°c) PVAc

0 2,8

20 2,8

40 7,13

60 7,17

80 7,20

100 7,23

Tableau I.2. Evolution du coefficient de dilatation volumique du PVAc avec la température (la transition
vitreuse du PVAc a lieu entre 20°C et 40°C) [Mark, 1999].

. ay (10° K?) ay (10* K?)

Systeme T<T, T>T,
PVAC" 2,8 7,2
pst 1,7-2,1 5,1-6,0
Styrene 2 - 10,0
UPR (45/55) + 15% PVAc * ] -
(avant polymérisation) !
UPR (45/55) + 15% PVAc > )7 )
(apres polymérisation) !

Y [mark, 1999] 2 [Hill et al., 1995]

Tableau I.3. Coefficients de dilatation volumique du styréne, du PS, du PVAc, d’une résine UPR (45/55) AM/PG
additivée de 15% de PVAc et de la matrice polymérisée correspondante.

1.3. Compensation du retrait de la matrice UPR

Aprés une introduction sur le retrait des résines UP et les additifs anti-retrait, le mécanisme de
compensation du retrait du réseau polyester par ces additifs thermoplastiques est décrit. Quelques
exemples de compensation du retrait de la matrice UPR par les additifs conventionnels PVAc et
PMMA sont finalement exposés.

1.3.1. Introduction

La polymérisation en masse d’'un monomere ou d’une résine est toujours accompagnée d’un retrait
relativement important en raison du remplacement des liaisons de van der Waals (0,3 a 0,5 nm) par
des liaisons covalentes (0,15 nm) [Pingsheng et al., 1991]. La dilatation thermique du systéme
intervient également dans le retrait global, cette derniere conduisant en général a une certaine
compensation du retrait de polymérisation.

Le retrait d’un systéme réactif au cours de sa polymérisation peut étre exprimé par la variation
relative de son volume ou de l'une de ses dimensions, c'est-a-dire par son retrait volumique ou son
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retrait linéique (en premiére approximation, le retrait linéique d’une résine UP correspond au tiers
de son retrait volumique).

Le retrait volumique des résines UP est d’environ 7 a 10% (d’apres les fiches techniques des
fournisseurs de résines), leur retrait linéique étant de 2 a 3,5%. Le taux de styrene des résines UP a
une influence conséquente sur le retrait car le styréne posséde une concentration en fonctions
réactives plus importante que le polyester insaturé. Le retrait linéique des résines UP est
particulierement élevé en raison de leur point de gel atteint a faible taux de conversion (= 10%). En
effet, le systeme réactif s’écoule généralement avant le point de gel et remplit le fond du moule. Le
retrait de la résine avant le point de gel n’est donc pas comptabilisé dans le retrait linéique, I'écart
entre le matériau polymérisé et le moule étant considéré a ce niveau.

Le retrait linéique des matériaux a base de résine UP est déterminé par mesure dimensionnelle, le
retrait volumique pouvant étre déterminé a l'aide d’'un pycnomeétre (mesure de la densité du
systeme réactif et du matériau polymérisé) ou d’un dilatometre. Huang a montré que ces différentes
méthodes de mesure conduisent a des valeurs de retraits similaires [Huang et al., 1996], les retraits
linéique et volumique étant reliés par une relation fournie au deuxieme chapitre (équations 11.4).

Le retrait de la matrice UPR entraine au niveau du composite moulé des problemes de stabilité
dimensionnelle (les dimensions du composite sont sensiblement différentes de celles du moule), de
gauchissement (en raison principalement des gradients de température qui entrainent un retrait
anisotrope) et de qualité d’aspect (tendu de surface) [Kinkelaar et al., 1995]. Un mauvais tendu
correspond a une ondulation significative de la surface du composite, qui entraine une déformation
des images reflétées. Des macrofissures compensatrices de retrait peuvent par ailleurs apparaitre
dans le cas de cinétiques rapides de polymérisation (le matériau n’a pas le temps de se rétracter dans
son ensemble et le retrait se matérialise par des fissures au sein du matériau), ces fissures dégradant
I’'aspect du composite ainsi que ses propriétés mécaniques.

Le probléme de stabilité dimensionnelle peut étre corrigé par la création d’'un moule aux dimensions
et a la forme adaptées, le cas du gauchissement étant plus compliqué a traiter dans le cas de formes
complexes. Les problémes d’aspect et en particulier de tendu, peuvent étre résolus par I'application
d’un revétement dans le moule ou a la surface du composite polymérisé (gelcoat). Ce revétement
peut aussi étre injecté dans le moule a la surface du composite par procédé IMC (in-mold coating).
Toutes ces opérations représentent cependant un colt considérable. Une solution plus pratique et
plus économique est en général adoptée : lincorporation d’un additif anti-retrait, souvent
dénommé LPA (low profile additive), dans la matrice UPR du composite. Cet additif thermoplastique
permet, via la compensation du retrait de la matrice, la production de composites aux dimensions et
a la forme extrémement proches de celles du moule. Le retrait du réseau polyester est compensé par
la formation de microvides généralement invisibles dans la phase riche en additif. De plus, le tendu
est souvent considérablement amélioré par cette compensation du retrait [Kinkelaar et al., 1995]. Un
additif anti-retrait est généralement utilisé dans le cas de composites a matrice UPR mis en ceuvre
par procédés SMC, BMC, RTM ou de pultrusion (composites souvent renforcés par des fibres de
verre).

La plupart des additifs anti-retrait conventionnels compensent suffisamment le retrait de la matrice
UPR pour fournir une stabilité dimensionnelle acceptable au composite moulé. Mais ces additifs sont
tout de méme classés en fonction de leur capacité a compenser le retrait, car cette propriété est en
général directement liée au tendu de surface, que I'on appelle la « qualité d’aspect ». On trouve tout
d’abord les additifs low shrink (LS) qui sont souvent utilisés pour la production de piéces cachées
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dont I'aspect n’est pas primordial (faible compensation du retrait). Puis viennent les additifs low
profile (LP) qui permettent la production de composites d’aspect acceptable a excellent (haute
compensation du retrait). Les systémes low profile d’excellente qualité d’aspect sont souvent
qualifiés de classe A et sont utilisés notamment en application carrosserie.

De nombreux additifs thermoplastiques (add.) ont été utilisés jusqu’a présent en tant qu’additifs
anti-retrait dans les formulations a base de résine UP. Le taux d’additif de la matrice UPR + add. est
généralement compris entre 7% et 20-25% [Bulliard, 2004]. Les additifs les plus connus sont par
ordre de polarité décroissante : le PU, le polyester saturé, le PVAc, le PMMA, le PS et le PE. Des
copolymeéres statistiques styréne-butadiéne ont aussi été utilisés [Bulliard, 2004].

1.3.2. Mécanisme de compensation du retrait de la matrice UPR

La compensation du retrait des UPR par un additif thermoplastique s’explique par la formation de
vides dans la phase thermoplastique, ainsi que par un effet de dilution. Dans le cas des additifs
conventionnels, des microvides sont formés dans la phase thermoplastique macroséparée.

Une partie du volume de vide est formée en réponse au retrait du réseau UPR au cours de sa
polymérisation, I'autre partie étant formée au cours du refroidissement du matériau, le coefficient
de dilatation de la phase thermoplastique étant généralement supérieur a celui du réseau polyester
vitreux.

Le cycle de polymérisation d’un systéme réactif a base de résine UP est composé en général d’une
phase de chauffe, d’'une phase de polymérisation et d’une phase de refroidissement. Mais la
polymérisation peut bien slr débuter avant que la température appliquée ne soit atteinte. La
température du systeme en cours de polymérisation peut par ailleurs devenir largement supérieure a
la température appliquée en raison de I’'exothermie générée par la réaction.

Le retrait volumique (ry) d’'un mélange UPR + add. peut étre exprimé a un instant t du cycle de
polymérisation comme la résultante de retraits et d’expansions intervenant au cours des différentes
phases :

TV =eéer + Tp + eC + rr Equation 1.5

avec er l'expansion thermique du systéme via l'augmentation de la température, rp le retrait
engendré par la polymérisation de la résine, ec la compensation du retrait par la formation de
microvides, et enfin rr le retrait thermique du matériau au cours de son refroidissement (er < 0 et
ec< 0).

++ Role de I'additif anti-retrait dans la compensation du retrait de la matrice UPR

Les travaux de Bulliard sur la compensation du retrait des UPR incluent un état de I'art relativement
récent a ce sujet [Bulliard, 2004 ; Bulliard et al., 2006 ; Montagne et al., 2005].

L’évolution classique du retrait volumique d’une résine UP, et d’'un mélange de résine et d’additif
thermoplastique, au cours des phases de chauffe et de polymérisation est représentée en Figure
1.13. L'allure des courbes présentées est globalement conforme aux expériences de dilatométrie
menées par Kinkelaar [Kinkelaar et al., 1995].
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UPR + add.

Temps

v

Formation de

microvides
UPR

Retrait volumique

Figure 1.13. Evolution du retrait volumique d’une résine UP seule, et d’un mélange de cette résine avec un

additif anti-retrait, pendant les phases de chauffe et de polymérisation [Bulliard, 2004].

Evolution du retrait volumigue d’une résine UP seule au cours du cycle de polymérisation

Une expansion thermique de la résine a lieu en raison du chauffage et de I'exothermie générée
par la polymérisation (le Tableau 1.3 montre que le styréne posséde un coefficient de dilatation
supérieur a celui des polyméres).

Le retrait de polymérisation I'emporte ensuite sur I'expansion thermique ce qui entraine un
retrait du systeme.

Le réseau UPR subit pour finir un retrait thermique au cours de la phase de refroidissement
(phase non représentée en Figure 1.13). Le retrait thermique du réseau polymérisé (état vitreux)
est cependant plus faible que I’expansion thermique de la résine réactive au cours de la
polymérisation (T > T, indispensable au cours de la réaction).

Evolution du retrait volumigue d’'un mélange UPR + add. au cours du cycle de polymérisation

Aprés séparation de phase (RIPS), la phase riche en additif peut étre co-continue ou discrete (Figure
.11 et Figure 1.12) dans la phase continue UPR avec un additif respectivement miscible ou non
miscible initialement dans la résine. La morphologie est figée par la gélification de la résine. Apres le

point de gel, des microvides peuvent apparaitre dans la phase thermoplastique. L’évolution de Ia

morphologie du mélange au cours de la polymérisation et la formation des microvides sont

représentées en Figure 1.15.

L'expansion thermique de I'additif compense le retrait de polymérisation de la résine, ce qui a
pour conséquence de retarder le retrait du mélange par rapport a celui de la résine seule
(quelques coefficients de dilatation ont été donnés en partie 1.2.3). La courbe d’évolution du
retrait a globalement la méme allure que celle de la résine seule jusqu’a la création de microvides
dans la phase thermoplastique (Figure 1.13).
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Apres le point de gel, lorsque le retrait de polymérisation I'emporte sur I'expansion de la résine et
de I'additif, des contraintes internes apparaissent. Ces contraintes internes peuvent alors relaxer
soit par une contraction du matériau, soit par la création de microvides dans la phase
thermoplastique (la formation de fissures dans le réseau UPR peut également avoir lieu en cas de
polymérisation rapide a pression atmosphérique). Ces microvides peuvent étre formés a
I'interface résine / additif ou au coeur de la phase thermoplastique.

La compensation du retrait de polymérisation par I'expansion thermique du systeme réactif et la
formation de microvides dans la phase thermoplastique se traduit par trois types d’évolutions
possibles du retrait. En fonction de I'efficacité de la compensation, on observe un ralentissement
de 'augmentation du retrait, une stabilisation du retrait ou une expansion (Figure 1.13).

Au cours du refroidissement du matériau polymérisé, une partie du retrait thermique du réseau
polyester vitreux peut étre compensée par une expansion des microvides existants voire par la
création de nouveaux microvides.

Le retrait thermique de I'additif étant nettement plus important que celui du réseau polyester
vitreux tant que T > Ty .44, I'augmentation du volume de vide au cours du refroidissement est
inévitable (les dimensions du matériau sont imposées par la phase UPR continue). La Figure 1.14
illustre la différence de dilatation thermique du réseau UPR et de la phase thermoplastique.

Volume

: UPR

Tg, add. Tg, UPR

Température

Figure 1.14. Différence de dilatation thermique du réseau polyester et de la phase thermoplastique (add.)

d’une matrice UPR + add. polymérisée [Bulliard, 2004].

Le retrait global des mélanges UPR + add. reste généralement positif (Figure 1.13). Certaines

formulations a base de résine UP présentent cependant un retrait négatif (expansion). Le volume de

microvides créés est alors plus important que le retrait de la résine. C'est le cas notamment de

certaines formulations BMC et SMC, ces systemes étant moulés par compression a température et a

vitesse de polymérisation élevées. L'expansion globale obtenue permet souvent d’obtenir une tres

bonne qualité d’aspect (bon tendu).

Influence de I’additif thermoplastique
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Récapitulons a présent lI'influence de I'additif thermoplastique sur la compensation du retrait de la
matrice UPR.

- Effet de dilution : lorsque la concentration en additif augmente, la part de systéeme réactif UPR
diminue.
-> diminution du retrait (loi de mélange)

- Formation de microvides dans la phase thermoplastique au cours de la polymérisation en
réponse aux contraintes engendrées par le retrait de polymérisation.
- compensation du retrait de polymérisation de la phase UPR

- Expansion des microvides préexistants, voire formation de nouveaux microvides au cours du
refroidissement du matériau polymérisé.
- compensation des retraits thermiques de I'additif et du réseau UPR

La compensation du retrait de polymérisation via I'expansion thermique de I'additif correspond au
final a I'effet de dilution ainsi qu’a la formation de vide pendant le refroidissement. L'expansion
thermique de l'additif est en réalité plus faible que celle de la résine. Cependant, I'additif ne
subissant aucun retrait de polymérisation, il continue son expansion alors que la phase UPR rétrécit,
ce qui compense le retrait. L'expansion thermique de I'additif au cours de la polymérisation se
traduit au cours du refroidissement par une augmentation du volume de vide.

Quel additif thermoplastique choisir pour une compensation optimale du retrait ?

- Polymérisation a haute température (T > 130°C)

La différence de température entre la température initiale (température ambiante en général) et
la température appliquée est importante. Un additif de coefficient de dilatation élevé, par
conséquent de faible T, (PVAc, PBA...), est alors préféré. On a ainsi T > T, aqq. tout au long du
procédé. Un tel additif favorise la compensation du retrait par une forte expansion thermique de
la phase thermoplastique, suivie d’'une importante formation de microvides au cours du
refroidissement. Mais une polymérisation a haute température permet également une expansion
thermique importante de la phase UPR non vitreuse, ce qui diminue son retrait (le retrait
thermique du réseau polyester vitreux est nettement plus faible).

- Polymérisation a basse température (T < 100°C)

La compensation du retrait via I’expansion thermique de I'additif (formation de vide au cours du
refroidissement) est alors relativement faible. L’effet qui prédomine est sa capacité a former des
microvides en réponse au retrait de polymérisation. Un additif de T, relativement haute (PMMA...)
peut parfois étre plus efficace qu’un additif de basse T, a ce niveau [Bulliard, 2004].

*» Mécanisme de formation des microvides au cours de la polymérisation des matrices UPR + add.
conventionnelles

Un mécanisme d’évolution de la morphologie des mélanges UPR + add. conventionnels au cours de la
polymérisation de la résine, et de formation des microvides dans la phase thermoplastique (Figure
1.15), a été proposé par Suspene [Suspene et al., 1990A et 1991].
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a Mélange UPR + add. b Mélange UPR + add.
initialement miscible initialement non miscible
(UPR + PVAC...) (UPR + PMMA, UPR + PS...)
1) phase macroséparée
riche en add.
™\ phase continue
Yogy riche en UP

2) Séparation de phase : | phase riche en add.

précipitation des e o
: ® A
microgels en nodules ® .&k phase riche en

microgels et en UP

3) Gélification
(coalescence des nodules UPR)

4) Formation de microvides :
cavitation de la phase
thermoplastique
riche en add.

domaines dispersés contenant

des phases UPR et add.

phases co-continues phase continue UPR
UPR et add.

Figure 1.15. Evolution de la morphologie et formation de microvides au cours de la polymérisation de matrices
conventionnelles UPR + add. [Suspéne et al., 1990A et 1991 ; Boyard, 2003].

Ce type de mécanisme est aujourd’hui communément admis. L’évolution morphologique d’un
mélange UPR + add. miscible initialement correspond a celle des domaines macroséparés riches en
additif d’un mélange initialement non miscible.

Parmi les additifs anti-retrait conventionnels les plus connus, on compte par ordre décroissant de
polarité : PU > polyester saturé > PVAc > PMMA > PS > PE. Le prépolymeére polyester insaturé étant
assez polaire, la miscibilité initiale de I'additif dans la résine est en général liée a sa polarité. Le PU et
le polyester saturé sont miscibles dans une résine UP avant polymérisation, alors que le PS et le PE
sont immiscibles. Le PVAc et le PMMA sont généralement miscible et immiscible respectivement.
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Les différentes étapes du mécanisme (Figure 1.15) sont décrites ci-dessous :

1)

2)

3)

4)

5)

A la température de polymérisation considérée, le mélange réactif est initialement miscible (a) ou
non miscible (b). En cas dimmiscibilité (miscibilité partielle), une phase riche en additif
thermoplastique (additif, styréne et peu de prépolymere UP) est dispersée dans une phase
continue riche en UP (UP, styréne et peu d’additif). On s’intéresse par la suite a I'ensemble du
systeme miscible (a) et aux domaines macroséparés riches en additif du systéme non miscible (b)
qui ont un comportement similaire.

Lorsque la polymérisation de la résine UP débute, des microgels de hauts poids moléculaires sont
formés. Il en découle une baisse de la miscibilité du mélange. A un certain taux de conversion, la
séparation de phase a lieu : les microgels précipitent en une phase dispersée riche en UP, la phase
continue étant riche en additif. Les microgels se rassemblent en amas qui constitueront apres
polymérisation des nodules polyester.

La copolymérisation se poursuit. Aux taux faibles et moyens en additif, les nodules UPR coalescent
pour former une phase continue UPR gélifiée, c’est la macrogélification. Dans le cas d’un taux
moyen en additif (5-8% a 20-30%), les phases UPR et thermoplastique sont co-continues. La
morphologie globale est généralement considérée comme figée au point de gel.

La vitesse de la réticulation est proche de son point maximum et les contraintes internes
engendrées par le retrait de la phase polyester gélifiée sont considérables. Ces contraintes sont
relaxées par la formation de microvides dans la phase thermoplastique ductile (de plus faible
résistance a la rupture que la phase UPR), ce qui conduit a une compensation du retrait de
polymérisation. Les microvides sont localisés a I'interface UPR / additif ou au coeur de la phase
thermoplastique.

La morphologie finale d’'un mélange initialement miscible est co-continue pour un taux moyen en
additif. Mais elle peut également étre discrete en additif pour un taux faible en additif (< 5-8%),
ou discréte en réseau polyester pour un taux important en additif thermoplastique (> 20-30%). Si
la compensation du retrait est efficace, la phase thermoplastique contient de nombreux
microvides. Dans le cas du mélange initialement non miscible, la phase dispersée présente une
morphologie similaire a celle du mélange initialement miscible.

Un mécanisme plus complexe au niveau de la séparation de phase a été proposé par Li [Li et al.,
2000].

Le mécanisme présenté est naturellement applicable aux additifs conventionnels PVAc et P(MMA-co-

S),

a priori respectivement miscible et immiscible initialement dans la résine UP, ces additifs étant

étudiés en tant qu’additifs thermoplastiques de références dans ce travail.

La compensation du retrait des UPR par un BCP nanostructurant n’a a notre connaissance jamais été

étudiée. Par extrapolation du mécanisme présenté a la polymérisation de matrices nanostructurées,

on pourrait s’attendre a la formation non pas de microvides, mais de nanovides dans les

nanodomaines poly(acrylate de butyle) ségrégés.
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1.3.3. Compensation du retrait de la matrice UPR par un additif thermoplastique
conventionnel PVAc ou PMMA

Quelques exemples de compensation du retrait de réseaux UPR par un additif anti-retrait
conventionnel PVAc ou PMMA sont présentés.

Outre la composition du mélange UPR + add. (type de polyester insaturé, taux de styréene, type et
taux d’additif), la température et la pression appliquées au cours de la polymérisation, ainsi que la
cinétique de polymérisation, sont des variables importantes a considérer.

Par la suite, on entendra par « cinétique lente de polymérisation » une polymérisation de plusieurs
heures, par « cinétique moyennement rapide » une polymérisation de quelques dizaines de minutes
(moins d’une heure), et enfin par « cinétique rapide » une polymérisation en moins de 5 minutes.

La polymérisation rapide d’une matrice UPR + add. engendre souvent a pression atmosphérique la
formation de macrofissures en réponse au retrait de polymérisation. Ces macrofissures sont
indésirables car elles dégradent énormément I'aspect du matériau et ses propriétés mécaniques.
Mesurer le retrait d’un matériau fissuré n’étant pas pertinent, une cinétique de polymérisation plus
lente doit étre utilisée dans ce cas, afin de favoriser une contraction du matériau et la formation de
microvides dans la phase thermoplastique. La cinétique de polymérisation peut étre ralentie en
diminuant la concentration en amorceur, en changeant le systeme d’amorgage, en diminuant la
température appliquée, mais également en diminuant la masse du systeme réactif afin d’éviter un
emballement de la polymérisation en raison d’une exothermie trop importante.

La polymérisation sous pression permet généralement de polymériser rapidement des mélanges a
base de résine UP en évitant la formation de macrofissures dans le réseau polyester.

+* Polymérisation des matrices a pression atmosphérique

Une étude de Bucknall est comparée dans cette partie a une étude réalisée par Huang. Les matrices
UPR + add. étudiées sont polymérisées a pression atmosphérique, a température moyennement
élevée (110-120°C), avec une cinétique moyennement rapide de polymérisation.

Bucknall [Bucknall et al., 1991] montre que le PVAc ne compense pas toujours le retrait du réseau
polyester. Le retrait linéique des matrices UPR + PVAc étudiées reste constant lorsque le taux de
PVAc augmente de 0% a 16%, I'effet de dilution n’étant méme pas observé (Figure 1.16). L’effet de
dilution de I’additif pourrait étre compensé, selon 'auteur, par une diminution de volume engendrée
par la démixtion du mélange au cours de la réaction.

Huang [Huang et al., 1996] observe en revanche une diminution relativement linéaire du retrait
volumique de matrices UPR + add. lorsque le taux de PVAc ou de PMMA augmente (Tableau 1.4).
L’additif PMMA de haute T, est presque aussi efficace que I'additif PVAc de basse T, pour compenser
le retrait du réseau polyester a température et vitesse de polymérisation moyennement élevées. Des
évolutions (avec la concentration en additif) et des valeurs de retraits similaires ont également été
trouvées par Huang avec des additifs PS et PU.

Le retrait du styrene est logiquement plus important que celui de la résine, la concentration en
fonctions vinyle réactives du styrene étant plus importante que celle du polyester insaturé.
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Les résultats de Bucknall et Huang sont tres différents, les matrices étudiées et les conditions
d’expériences (température, pression et cinétique de polymérisation) étant pourtant comparables.
Cela montre a quel point la compensation du retrait des UPR par un additif thermoplastique est un
phénomene complexe. Cependant Bucknall ne précise pas le taux de styréne du réseau polyester des
matrices UPR + PVAc qu’il étudie. Or, il convient de faire attention a comparer des matrices
composées d’'un méme réseau polyester, le retrait de ce dernier ayant tendance a augmenter avec le
taux de styrene. L'additif PVAc ayant été incorporé sous forme de solution dans le styréene, le taux de
styrene du réseau pourrait augmenter avec le taux de PVAc, ce qui compenserait I'effet de dilution.
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Figure 1.16. Influence du taux de PVAc sur le retrait linéique de matrices UPR + PVAc polymérisées a 120°C et a
pression atmosphérique. Retraits déterminés par mesure dimensionnelle (®), ainsi qu’a partir des densités des
mélanges réactifs et polymérisés (x) [UPR isophtalique AM/AI/PG/DEG ; polymérisation en quelques dizaines
de minutes] [Bucknall et al., 1991].

styréne UPR UPR + x% PVAc UPR + x% PMMA
x (% mass.) - - 5 10 15 5 10 15
Retrait volumique 141 7,4 5,0 3,1 0,7 5,5 3,5 1,1

Tableau I.4. Retrait volumique du styrene, d’une résine UP, et de mélanges UPR + PVAc et UPR + PMMA aprés
polymérisation a 110°C et a pression atmosphérique [UPR isophtalique AF/AI/PG, r; = 2 ; polymérisation en
qguelques dizaines de minutes] [Huang et al., 1996].

++* Polymérisation des matrices sous pression

Influence de la pression sur le retrait des matrices

Ruffier [Ruffier et al., 1993] étudia l'influence de la pression sur le retrait de matrices UPR + PVAc
polymérisées a 4, 16 et 50 bar, a température élevée (135°C), avec une cinétique rapide de
polymérisation (Figure 1.17).
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L'appareil utilisé est adapté au moulage par compression des compounds BMC et SMC mais aussi de
systemes réactifs plus fluides comme les pates (résines chargées), les résines et les monomeres
(styréne...). Le volume de PVAc a été soustrait lors du calcul du retrait afin d’éliminer I'effet de
dilution de I'additif. La différence de retrait volumique entre le réseau polyester seul et les matrices
additivées devrait donc correspondre aux fractions volumiques de vide. Une pression relative
supérieure a 1 bar est nécessaire pour empécher I'apparition de macrofissures.

Le retrait du réseau polyester et des matrices additivées augmente de fagon conséquente lorsque la
pression augmente de 4 a 50 bar. A 4 bar, le PVAc ne semble pas permettre la formation de
microvides compensateurs de retrait, quel que soit le taux d’additif incorporé. Des microvides sont
en revanche formés en présence de PVAc a 16 et 50 bar, avec un taux optimal en additif de 7% et de
3% respectivement (compensation partielle du retrait). Le retrait élevé du réseau polyester a 16 et 50
bar a engendré des contraintes internes suffisantes pour permettre la cavitation de la phase
thermoplastique, ce qui n’est pas le cas a 4 bar.

Le faible retrait volumique de la résine UP a 4 bar (environ 2%) s’explique par son expansion
thermique importante au cours de sa polymérisation a température et a vitesse de polymérisation
élevées (exothermie importante). Cette forte expansion thermique est également présente a 16 et
50 bar mais le retrait reste important en raison de la pression élevée appliquée.
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Figure 1.17. Influence du taux de PVAc sur le retrait volumique de matrices UPR + PVAc polymérisées a 135°C a
une pression de 4 bar (m), 16 bar (A) et 50 bar (O) [UPR AM/PG, r; = 2 ; polymérisation en 1 a 2 minutes; le
volume de PVAc a été soustrait au cours du calcul du retrait afin d’éliminer I'effet de dilution de I'additif]
[Ruffier et al., 1993].

Influence du cycle de polymérisation sur le retrait des matrices

Kinkelaar [Kinkelaar et al., 1995] étudia quant a lui l'influence du cycle de polymérisation sur le
retrait de matrices UPR + PVAc polymérisées dans un dilatométre a 7 bar (Figure 1.18). Une
isotherme a 80°C (cinétique lente de polymérisation), et deux rampes en température de 25°C a
190°C a 8°C/min et 16°C/min (cinétiques moyennement rapides) sont utilisées.
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Lorsque la vitesse de polymérisation augmente, le retrait du réseau polyester seul diminue et la
compensation du retrait par le PVAc s’"améliore, d’ou un retrait plus faible de la matrice additivée.
Mais la compensation du retrait n’est pas linéaire avec le taux de PVAc. La compensation du retrait
par I'effet de dilution de I'additif peut étre considérée comme telle (loi de mélange), mais la
formation de microvides est en revanche optimale a un certain taux d’additif. Le taux optimum
d’additif augmente avec la vitesse de polymérisation, ce dernier étant de 2,5% a 80°C, 6% a 8°C/min
et 7% a 16°C/min. Lauteur en déduit donc que pour les procédés a cinétique lente de
polymérisation, comme le moulage au contact, le taux optimum d’additif est de 2-3%. En procédé
RTM, ou la cinétique de polymérisation est moyennement rapide, ce taux est en revanche de 6-7%.
Par extrapolation, dans le cas d’un procédé ayant une cinétique rapide de polymérisation, comme les
procédés BMC et SMC (la matiere chauffe a environ 200°C/min), environ 15% d’additif devrait
idéalement étre incorporé, ce qui correspond a la teneur approximative en additif de la matrice des
composites BMC et SMC conventionnels.
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Figure 1.18. Influence du taux de PVAc sur le retrait volumique de matrices UPR + PVAc polymérisées dans un
dilatomeétre a une pression de 7 bar par une isotherme a 80°C (m) (plusieurs heures de réaction), ainsi que par
des rampes en température de 25°C a 190°C a 8°C/min (®) (22 minutes de réaction) et a 16°C/min (A) (12
minutes de réaction) [UPR AM/PG, r; = 2] [Kinkelaar et al., 1995].
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La formation de microvides semble étre favorisée par une augmentation de la vitesse de
polymérisation. Les contraintes internes dues au retrait local du réseau polyester augmentent
rapidement lors d’une cinétique rapide de polymérisation, ce qui engendre une cavitation de la
phase thermoplastique plutot qu’une contraction du matériau dans son ensemble. Malgré I'effet de
dilution, une augmentation du taux en additif peut conduire a une augmentation du retrait de la
matrice en raison d’une formation de microvides moins importante. En effet, lorsque le rapport
additif / UPR augmente, les contraintes internes issues du retrait de polymérisation du réseau
diminuent. Ainsi, un taux optimal en additif peut parfois étre observé.

Mais une augmentation de la vitesse de polymérisation entraine également une augmentation de
I’expansion thermique de la résine et de I'additif, I'exothermie étant moins bien évacuée. D’ou une
diminution du retrait du réseau UPR, ainsi qu’une augmentation du volume de vide formé au cours
du refroidissement du matériau.

Une augmentation de la vitesse de polymérisation semble donc étre favorable a une diminution du
retrait de la matrice a tout point de vue (diminution du retrait du réseau UPR, augmentation de la
formation de microvides en réponse au retrait de polymérisation, et augmentation du volume de
vide au cours du refroidissement du matériau). Mais si l'on considere le retrait linéique,
I’'augmentation de la vitesse de polymérisation (et de la température appliquée) est encore plus
avantageuse. En effet, seul le retrait a partir du point de gel est généralement comptabilisé dans le
retrait linéique. Au cours d’'une cinétique rapide de polymérisation, le point de gel est souvent
obtenu avant que la température appliquée ne soit atteinte. L'expansion thermique a partir du point
de gel est donc bien supérieure a celle d’'une cinétique lente de polymérisation (la contribution du
chauffage et de I'exothermie étant plus marquée).

«* Conclusion

Dans certains cas, I'additif thermoplastique n’apporte aucune compensation du retrait de la matrice
UPR. Lorsqu’il y a compensation, un additif de haute T, comme le PMMA peut étre aussi efficace
qu’un additif de T, relativement basse comme le PVAc, a température et vitesse de polymérisation
modérées.

Une augmentation de la pression entraine une augmentation du retrait du réseau polyester et par
conséquent une augmentation du retrait des matrices UPR + add. Cette augmentation de la pression
ne semble pas géner pour autant la formation de microvides dans la phase thermoplastique.

Une augmentation de la vitesse de polymérisation (et de la température appliquée) tend a diminuer
le retrait de la matrice UPR + add. via une diminution du retrait du réseau UPR (augmentation de
I’expansion thermique de la résine), une augmentation de la formation de microvides en réponse au
retrait de polymérisation (contraintes internes supérieures), et une augmentation du volume de vide
au cours du refroidissement du matériau (augmentation de I’expansion thermique de I'additif).

La compensation du retrait du réseau UPR n’est pas toujours linéaire avec la concentration en additif.
La contribution due a I'effet de dilution peut étre considérée comme telle (loi de mélange). En
revanche la formation de microvides est parfois optimale pour un certain taux en additif. Lorsque le
rapport additif / UPR augmente, les contraintes internes issues du retrait de polymérisation du
réseau diminuent, ce qui engendre moins de vide dans la phase thermoplastique. Ainsi, un taux
optimal en additif peut parfois étre observé.
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1.4. Renforcement de la matrice UPR

Aprés une introduction sur le renforcement des thermodurcissables (propriétés mécaniques
considérées, différents types d’agents de renfort et principaux mécanismes de renforcement),
différents exemples de renforcement des réseaux UPR sont présentés (via I'incorporation de
particules inorganiques, de nanotubes de carbone, de particules core-shell a cceur élastomere et
d’élastomeres liquides), I'influence des additifs anti-retrait conventionnels PVAc et PMMA sur la
résistance a la rupture de la matrice étant également étudiée.

.4.1. Introduction

Les thermodurcissables étant des matériaux fragiles, de nombreuses tentatives ont été réalisées en
vue d’améliorer leur résistance a la rupture et leur ténacité.

Une rupture de type fragile peut étre décomposée en deux phases : I'amorcage de fissures, et la
propagation de ces fissures jusqu’a la rupture du matériau. L'amorcage peut étre défini comme la
formation de microfissures, défauts a forte concentration de contrainte, a partir de défauts
guelconques contenus dans le matériau (inclusions, porosités, rayures...). Le chargement important
d’un matériau fragile non fissuré conduit donc a sa rupture par amorcage et propagation de fissures.
Cependant, de nombreux matériaux soumis a des efforts cycliques ont déja en leur sein des fissures
de fatigue. Seule la phase de propagation intervient alors dans leur rupture.

La résistance a la rupture d’'un matériau (amorcage + propagation de fissures) est généralement
déterminée par mesure a faible vitesse de chargement de la contrainte, de la déformation et de
I’énergie absorbée a la rupture (en traction, flexion...), ou par mesure de la résistance au choc
(énergie de rupture a haute vitesse de chargement). La ténacité d’un matériau étant sa capacité a
résister a la propagation de fissures, 'amorcage n’est pas comptabilisé dans cette propriété. La
ténacité est caractérisée par des parameétres intrinséques : le facteur d’intensité de contrainte
critique K. et le taux de restitution d’énergie critique G.. Ces paramétres sont déterminés
expérimentalement par traction ou flexion d’une éprouvette préfissurée. Lorsque la force appliquée
est normale au plan de fissure (mode I), K. et G, sont notés respectivement K¢ et Gyc.

Le renforcement d’un matériau est réalisé par I'introduction d’'une phase renforcante. Cependant, si
I'incorporation d’une seconde phase dans un thermodurcissable améliore souvent la ténacité,
I’'amélioration de la résistance a la rupture globale (résistance a I'amorcage et a la propagation de
fissures) est moins évidente, les interfaces créées pouvant étre propices a I'amorcage de fissures. En
effet, les domaines présentant une grande différence de module avec le réseau sont des zones de
concentration de contrainte qui peuvent conduire a une diminution de la résistance a I'amorcage. Si
I'adhésion de la phase renforcante au réseau est de plus relativement faible, la résistance a
I’'amorgage de fissures peut diminuer de fagon considérable (une fissure de taille conséquente peut
étre rapidement formée). L’agent de renfort peut ainsi conduire a une forte diminution de I'énergie
de rupture, malgré une augmentation de la ténacité.

Parmi les composés les plus courants renforgant les thermodurcissables, on peut distinguer :

- Les agents de renfort conventionnels :
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Les composites sont généralement renforcés par des fibres de verre, de carbone ou d’aramide
pour ne citer que ces matériaux (filaments de plusieurs um de diametre). Le renfort peut se
présenter sous différentes formes : fibres courtes, longues, continues, mats, tissus...

- Les particules préformées a disperser :
particules inorganiques, nanotubes de carbone, particules polymeres de type core-shell...

- Les additifs thermoplastiques :
Ces polymeéres peuvent étre liquides (élastomeéres liquides : PBA, polybutadiéne, copolyméres
butadiéne-acrylonitrile CTBN et ETBN...), élastomeres, ductiles ou encore vitreux a température
ambiante. Les copolymeéres a blocs (étudiés en partie 1.6) font partie de cette catégorie d’agents
renforgants.

Les principaux mécanismes de renforcement des thermodurcissables par ces différents agents de
renfort sont : la cavitation (dans le cas d’un additif élastomere), I'ancrage du fond de fissure, la
déviation de fissure, la formation de microfissures, le pontage de fissure, ainsi que la rupture et le
déchaussement des fibres (dans le cas d’un renfort fibreux) [Ruiz-Perez et al., 2008 ; Kawaguchi et
al., 2003].

Dans le cas d’un additif élastomere, le mécanisme principal de renforcement du réseau est la
cavitation. La cavitation en elle-méme des domaines élastoméres au voisinage du fond de fissure
n‘absorbe qu’une faible quantité d’énergie, certains auteurs I'ayant estimée a environ 10% du
renforcement observé [Scodellaro, 2001]. Mais cette derniére entraine cependant une augmentation
de la déformation plastique du réseau par cisaillement entre les domaines cavités, qui constitue la
majeure partie du renforcement [Ruiz-Perez et al., 2008] (la cavitation a pour effet de supprimer la
triaxialité des contraintes, la déformation plastique par bandes de cisaillement étant plus aisée avec
un état de contraintes planes [Collyer et al., 1994]). Outre la consommation d’énergie, cette
déformation plastique du réseau conduit a un émoussement du fond de fissure et par conséquent a
une diminution de la concentration de contrainte, ce qui permet au matériau de supporter une
charge plus importante avant de rompre [Ruiz-Perez et al., 2008].

La cavitation a été observée avec des domaines élastoméres microniques mais aussi submicroniques.
Liu [Liu et al., 2008] a observé récemment la cavitation de domaines élastoméres de seulement 15
nm de diametre, dans un réseau époxyde nanostructuré par un BCP.

1.4.2. Exemples de renforcement de la matrice UPR

Le renforcement de réseaux polyester par des particules préformées, rigides (particules inorganiques
et nanotubes de carbone) ou a coeur élastomere (particules core-shell), est tout d’abord étudié. Ces
particules initialement agglomérées doivent étre dispersées efficacement dans la résine, ce qui n’est
pas toujours évident. On s’intéresse ensuite a I'incorporation d’élastomeéres liquides CTBN et ETBN.
L'influence des additifs anti-retrait conventionnels PVAc et PMMA sur la résistance a la rupture de la
matrice est finalement discutée.

¢ Renforcement de la matrice UPR par des particules rigides
- UPR+AI
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Singh [Singh et al., 2002] étudia I'incorporation de particules sphériques d’aluminium de différentes
tailles (20 um, 3,5 um et 100 nm de diameétres moyens) en tant qu’agent de renfort dans un réseau
UPR. Ces particules sont dispersées dans la résine réactive par agitation mécanique suivie d’ultrasons
(les ultrasons permettent de casser la plupart des agglomérats). L'incorporation de 5% (2,3% vol.) de
particules de 3,5 um ou 100 nm entraine une augmentation du Kc de 40-45% contre seulement 12%
dans le cas des particules de 20 um. Le mécanisme principal de renforcement, mis en évidence par
microscopie SEM sur les facies de rupture, est I'ancrage du fond de fissure. Des particules
microniques de petites tailles (= 3 um) permettent donc un ancrage du fond de fissure aussi efficace
qgue des particules nanométriques (= 100 nm), ce qui n’est pas le cas de particules microniques de
grandes dimensions (= 20 um). Une diminution de la contrainte a la rupture en traction est en
revanche observée. L'introduction des particules d’aluminium a donc entrainé une diminution
conséquente de la résistance a I'amorcgage qui n’a pu étre compensée par I'amélioration de la
ténacité. Dans le cas des particules de 100 nm, cette diminution de la résistance a 'amorcage est
certainement engendrée par les quelques agglomérats restant malgré I'utilisation des ultrasons. Une
augmentation logique du module d’élasticité de la matrice est par ailleurs obtenue.

- UPR+ A|203

Singh [Zhang et al., 2004] étudia également la dispersion de particules sphériques d’alumine de
différentes tailles (35 um, 1 um et 15 nm de diametres moyens) dans une méme résine UP par
agitation mécanique suivie d’ultrasons. Une légeére diminution de la ténacité (K,c) du matériau a
cependant été observée. Cette absence de renforcement a été attribuée a une mauvaise adhésion
des particules au réseau polyester, rendant inefficace le mécanisme d’ancrage du fond de fissure. Un
additif de type organosilane fut alors incorporé au cours de la dispersion des particules. Cet additif
joue le role de pont chimique entre les particules et le réseau UPR. La dispersion de 5% (2,3% vol.) de
particules d’alumine de 15 nm dans la résine en présence de cet agent pontant conduit a une
augmentation du K;c de 80%, |'excellente adhésion particules / réseau permettant un ancrage
efficace du fond de fissure.

- UPR+TIiO,

Evora [Evora et al., 2003] étudia I'incorporation de particules sphériques de dioxyde de titane (36 nm
de diameétre moyen) en tant qu’agent renforcant dans un réseau UPR. Une bonne dispersion de ces
particules nanométriques dans la résine a été obtenue par agitation mécanique pendant 5 minutes
suivie d’ultrasons pendant 70 minutes. L'incorporation de seulement 1% vol. de particules permet
une augmentation du K. de 57% par ancrage du fond de fissure (mécanisme principal de
renforcement mis en évidence par microscopie SEM). La contrainte a la rupture en traction de la
matrice n’est en revanche pas significativement améliorée, la diminution de la résistance a
I’'amorgage compensant 'amélioration de la ténacité.

- UPR + montmorillonite

Xu [Xu et al., 2005] dispersa des nanofeuillets de montmorillonite (modifiée par un ammonium
quaternaire) dans une résine UPR AM/PG (r; = 2) par agitation mécanique suivie d’ultrasons pendant
2 heures. La bonne intercalation des feuillets par la résine a été démontrée par diffraction des rayons
X. LUincorporation de 5% d’argile lamellaire entraine une augmentation du K¢ de la matrice de 30%
ainsi qu’une augmentation du module de 17%, mais une diminution de la contrainte a la rupture en
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traction de 25%. L'amélioration de la ténacité pourrait étre due principalement a la déviation des
fissures, ces derniéres devant passer entre les nanofeuillets pour se propager (tortuosité
importante).

- UPR + nanotubes de carbone

Seyhan [Seyhan et al., 2007] étudia I'incorporation de nanotubes de carbone multi-parois (15 nm de
diametre moyen, environ 50 um de longueur) en tant qu’agent de renfort dans un réseau polyester.
La dispersion des nanotubes dans la résine a été réalisée a I'aide de deux procédés différents :
I"utilisation d’un mélangeur a cylindres et celle d’'un bain a ultrasons. Cependant, des problémes
d’évaporation conséquente du styréne ont été rencontrés au cours de ces deux procédés. Une résine
sans styréne (polyester insaturé seul) fut alors utilisée pour disperser les nanotubes a I'aide du
mélangeur a cylindres. Une quantité précise de styréne fut ensuite ajoutée et homogénéisée par
agitation mécanique conventionnelle afin d’obtenir une résine a 25% de styrene. Des nanotubes de
carbone multi-parois fonctionnalisés par des groupes amine ont également été utilisés. La dispersion
des nanotubes non fonctionnalisés dans la résine est assez bonne bien que quelques agglomérats de
500 nm puissent étre trouvés. La dispersion des nanotubes fonctionnalisés NH, est quant a elle
excellente, aucun agglomérat n’ayant pu étre mis en évidence par microscopie TEM. Les fonctions
amine semblent donc améliorer la dispersion des nanotubes dans la résine. La contrainte a la
rupture en traction de la matrice est améliorée de 3% avec 0,5% de nanotubes non fonctionnalisés,
et de 10% avec les nanotubes fonctionnalisé mieux dispersés. La présence des nanotubes entraine
cependant une augmentation de I'écart-type. Le mécanisme de renforcement n’est pas discuté par
I’auteur, mais I'ancrage du fond de fissure est certainement le mécanisme prépondérant.

< Renforcement de la matrice UPR par des particules core-shell a coeur élastomére (CSR)

La dispersion de particules core-shell a coeur élastomere PBA et écorce réticulée a base de PMMA
[80-85% mol. de PBA, diamétre moyen de 230 nm] dans une résine orthophtalique AM/AO/PG (r; = 2)
a été étudiée par Huang [Huang et al., 2008]. La dispersion des CSR dans la résine n’est pas optimale,
des agglomérats d’1 a 3 um étant observés. L'incorporation de 5% de CSR dans le réseau UPR
entraine une augmentation du K;c de 48%, une augmentation du G,c de 116%, mais une diminution
de la contrainte a la rupture en traction et de la résistance au choc d’environ 15%. L’amélioration de
la ténacité serait due a la cavitation du coeur élastomére des particules avec augmentation de la
déformation plastique du réseau par cisaillement.

<+ Renforcement de la matrice UPR par des élastoméres liquides CTBN et ETBN

Suspéne [Suspéne et al., 1990B] étudia le renforcement d’un réseau UPR (70/30) isophtalique par un
élastomeére liquide CTBN et par un mélange d’élastoméres liquides CTBN / ETBN. Les additifs
thermoplastiques CTBN et ETBN sont des copolymeres butadiéne-acrylonitrile, le CTBN étant terminé
carboxyle et I'ETBN terminé époxyde. L’additif CTBN étant immiscible dans la résine réactive
(miscibilité partielle), les matrices polymérisées présentent une morphologie macroséparée discrete,
composée de domaines sphériques riches en élastomere dispersés dans une phase UPR continue.
L’additif ETBN serait en revanche miscible dans la résine réactive en raison de la bonne compatibilité
de ses groupes époxyde terminaux. Les motifs butadiene des additifs CTBN et ETBN sont susceptibles
de réagir avec la résine au cours de la polymérisation, ce qui pourrait améliorer I'adhésion des
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domaines macroséparés riches en élastomere avec le réseau polyester. Les résistances au choc du
réseau polyester seul et de différentes matrices additivées sont présentées en Tableau I.5.

UPR UPR + 5% UPR + 5% UPR + 15%

CTBN CTBN / ETBN (90/10) | CTBN / ETBN (90/10)
Doy (M) - 12+8 5+2,7 7,6+4,1
Résistance au choc (kJ/mZ) 6,2+1,8 6,8+2,2 7,4+1,3 52+2,1

1N \ . . . " . \
Diamétre moyen des domaines macroséparés riches en élastomére

Tableau I.5. Renforcement d’un réseau UPR par un élastomére liquide CTBN, ainsi que par un mélange CTBN /
ETBN (90% mass. / 10% mass.) [UPR (70/30) isophtalique AM/AI/PG/DEG ; CTBN : M,, = 3600 g/mol, 33% mol.
de butadiéne ; ETBN : M,, = 3840 g/mol, 33% mol. de butadiéne] [Suspéne et al., 19908].

L'incorporation de 5% de CTBN dans le réseau UPR entraine une augmentation de la résistance au
choc de 10%. Un renforcement de 20% est obtenu si 10% du CTBN introduit est remplacé par de
I'ETBN. La cavitation des domaines riches en élastomere (avec augmentation de la déformation
plastique du réseau par cisaillement) devrait étre le mécanisme de renforcement prépondérant,
méme si ce mécanisme n’est pas discuté par I'auteur. Aux taux supérieurs en élastomére (15% de
mélange CTBN / ETBN), la résistance au choc diminue.

Le remplacement de 10% du CTBN incorporé par de I'ETBN se traduit par une diminution de la taille
des domaines ségrégés, ce qui explique le meilleur renforcement observé. Cette diminution de la
taille des domaines élastomeéres est a priori favorable a une augmentation de la résistance a
I’'amorgage (« défauts » plus petits) et de la ténacité (surface d’interface plus grande). Suspéne pense
que l'introduction d’ETBN permet une diminution de la tension interfaciale entre les domaines riches
en élastomeére et le réseau, ce qui explique la diminution de la taille des domaines. L'ETBN pourrait
jouer le réle d’un tensioactif.

¢ Influence des additifs anti-retrait conventionnels PVAc et PMMA sur la résistance a la rupture
de la matrice UPR

L'influence de la concentration en PVAc sur la résistance a la rupture de matrices UPR + PVAc a été
étudiée par Bucknall [Bucknall et al., 1991] (Figure 1.19).

Bucknall montre que le taux de PVAc a peu d’influence sur la résistance a la rupture de la matrice
lorsque la phase riche en PVAc est discrete (taux de PVAc inférieurs a 8%). Entre 8% et 12% de PVAc,
le passage de la morphologie discrete a la morphologie co-continue, se traduit en revanche par une
chute brutale de la contrainte a la rupture. En morphologie discrete, les domaines riches en PVAc
sont suffisamment petits pour éviter la diminution de la résistance de la rupture. La phase PVAc co-
continue de faible adhésion avec le réseau entraine en revanche une chute de la résistance a
I'amorcage et méme de la ténacité. Les caractérisations mécaniques présentées en Figure 1.19 ont
été effectuées a 80°C, mais une courbe d’allure similaire a été obtenue par Bucknall a température
ambiante.

Par ailleurs, Huang a étudié la résistance a la rupture de nombreuses matrices UPR + 10% PVAc
(morphologie macroséparée co-continue) et UPR + 10% PMMA (morphologie macroséparée discréte)
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en faisant varier le type de réseau polyester [Huang et al., 1998B]. Or, la résistance au choc et la
contrainte a la rupture des matrices UPR + PMMA sont inférieures a celles des matrices UPR + PVAc
guelle que soit la nature du réseau UPR. La diminution de la résistance a la rupture de la matrice est
donc a priori encore plus importante avec un additif PMMA.
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Figure 1.19. Influence du taux de PVAc sur la contrainte a la rupture en traction (oR) a 80°C de matrices UPR +
PVAc (UPR isophtalique AM/AI/PG/DEG) [Bucknall et al., 1991].

«* Conclusion

La dispersion de particules préformées (particules inorganiques, nanotubes de carbones, particules
core-shell a coeur élastomere...) nanométriques ou microniques dans la matrice UPR conduit souvent
a une amélioration de la ténacité. Cependant, la résistance a la rupture de la matrice (contrainte a la
rupture, résistance au choc...) diminue ou n’est que tres faiblement améliorée en raison de la
diminution de la résistance a I'amorcage (il est souvent difficile en plus d’éviter la présence de
guelques agglomérats). Par ailleurs, I'étape de dispersion des particules (agitation mécanique suivie
d’ultrasons pendant au moins 1 heure), retarderait la mise en ceuvre d’un composite additivé par ce
type d’agent de renfort [un additif thermoplastique (CTBN, ETBN, BCP...) peut généralement étre
homogénéisé trés rapidement dans une formulation a base de résine UP, les additifs solides ou de
fortes viscosités pouvant étre introduits via une solution dans le styréne].

Un mélange d’élastomeres liquides réactifs CTBN / ETBN permet d’améliorer la résistance au choc de
la matrice UPR de 20% aux faibles taux en additif, malgré la macroséparation de phase.

Les additifs anti-retrait conventionnels PVAc et PMMA entrainent a partir de 10% en additif, une
forte diminution de la résistance a la rupture de la matrice UPR.

Ces résultats confirment qu’il est généralement plus difficile d’améliorer la résistance a la rupture
d’un thermodurcissable que sa ténacité via l'incorporation d’'une phase renforcante (le meilleur
renforcement de la résistance a la rupture de la matrice UPR a été obtenu avec le mélange
d’élastomeres CTBN / ETBN, la résistance au choc ayant seulement augmenté de 20%). En théorie,
une simple incorporation de bulles dans un réseau permet d’ailleurs d’améliorer la ténacité, mais la
résistance a la rupture s’effondre en raison de la diminution de la résistance a I'amorgage.
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I.5. Mirissement conventionnel de la résine UP par I'oxyde de magnésium

Les compounds SMC doivent présenter une viscosité trés élevée a température ambiante afin d’étre
aisément acheminés, découpés, défilmés et déposés dans la presse sans étre altérés lors de leur
moulage. Or, lors de leur élaboration, la pate (résine UP chargée et formulée) doit étre relativement
fluide a température ambiante pour étre acheminée par écoulement et imprégner efficacement les
fibres de verre a cette température. Entre leur fabrication et leur moulage, les compounds SMC
nécessitent donc une étape de mirissement, pendant laquelle leur viscosité augmente jusqu’a ce
gu’ils deviennent manipulables a température ambiante.

Les conditions rhéologiques (viscosité de la pate) permettant I'imprégnation des fibres de verre avant
marissement et la manipulation du compound SMC aprés m(rissement sont précisées en partie
1.7.1, et rappelées en Annexe 1 ou le procédé industriel de mise en ceuvre des compounds SMC est
décrit.

Le mdrissement des compounds SMC est réalisé conventionnellement par incorporation d’oxydes ou
d’hydroxydes métalliques tels que MgO, Mg(OH),, CaO, Ca(OH), ou encore ZnO, qui réagissent avec
la résine UP. L'oxyde de magnésium (Mg0O), communément appelé magnésie, est I'oxyde métallique
le plus utilisé et I'un des plus réactifs [Rodriguez, 1990].

La dispersion d’une faible quantité de MgO dans une résine UP suffit en général pour générer en
guelques jours a température ambiante une forte augmentation de la viscosité. La résine, bien fluide
au départ, se comporte aprés mdrissement comme une pate a modeler. La concentration en MgO
introduite correspond généralement a environ 1 mole de MgO pour 1 mole de prépolymeére
polyester [Rodriguez, 1987]. Les particules microniques de magnésie sont en général fournies
dispersées dans un polyester insaturé de faible masse molaire. L’agent de m{rissement se présente
alors sous la forme d’une pate relativement fluide, facile a incorporer de fagon homogene a la résine.

Litvinov [Litvinov et al., 2001] a étudié I'évolution de la viscosité d’un systéme réactif UPR + 1% MgO
pendant 3 semaines a 30°C, immédiatement aprés l'incorporation d’'un agent de mdrissement
contenant 33% de MgO (Figure 1.20). La viscosité de la résine augmente de presque 4 décades en 3
semaines de m{rissement (22,52 h). Aprés environ 7 jours de marissement (132 h), 'augmentation de
la viscosité ralentit fortement, sans pour autant s’arréter : on parle de pseudo-palier.

Les deux principaux désavantages du procédé conventionnel de mirissement des compounds SMC
par la magnésie sont :

- La nécessité de stocker le compound pendant plusieurs jours avant qu’il ne soit manipulable.

- Lavariation non négligeable de la viscosité au niveau du pseudo-palier.

Méme si le compound peut étre manipulé un peu plus tot, il convient d’attendre le pseudo-palier
avant de le mouler, car une variation importante de la viscosité du lot de compound le jour du
moulage nécessiterait une modification constante des parametres de la presse. Les écarts de
viscosité peuvent en effet se traduire par des problemes de qualité sur la piece polymérisée
(fluage plus ou moins important du compound dans le moule...). Au niveau du pseudo-palier, il est
possible de mouler un lot de compound avec les mémes réglages, mais ces réglages doivent
cependant étre adaptés en fonction de la date a laquelle on désire effectuer le moulage.
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Un mirissement idéal serait un mdrissement qui permette la manipulation et le moulage du
compound SMC immédiatement aprés sa mise en ceuvre, via une augmentation forte et immédiate
de sa viscosité. Une bonne stabilité de la viscosité du compound mdri devrait également étre
obtenue, de maniere a ce que le compound puisse étre transporté et stocké si nécessaire avant
d’étre moulé sans avoir a modifier les réglages de la presse en fonction de la date de moulage.
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Figure 1.20. Evolution de la viscosité d’un systéeme réactif UPR + 1% MgO (3% de MgO empaté) avec la racine
carrée du temps au cours de trois semaines de mdrissement [mdrissement a 30°C, mesures rhéologiques a
30°C et a 1Hz ; UPR (67/33) AM/PG, le rapport molaire COOH /OH des fonctions en fins de chaines polyester
étant de 1/2] [Litvinov et al., 2001].

Le pseudo-palier d’'un compound SMC mdri par MgO est atteint un peu plus rapidement que celui du
mélange UPR + MgO étudié en Figure 1.20 (en 3 a 4 jours pour un compound complétement formulé
contre 7 jours pour la résine seule). Cette accélération du mlrissement en systéme formulé pourrait
étre due a I'eau initialement adsorbée sur les charges, I'eau permettant d’accélérer le mirissement
de la résine par MgO. L'influence de I'eau sur le mlrissement est détaillée un peu plus loin.

Trois mécanismes principaux ont été proposés jusqu’a présent pour expliquer le mlrissement des
résines UP par I'oxyde de magnésium : le mécanisme d’enchevétrement [Cara, 2001], le mécanisme
de complexation et enfin le mécanisme d’agrégation ionomeére [Litvinov et al., 2001]. Le
mUrissement commence dans chacun des cas par une réaction acido-basique entre les groupes
carboxyle du polyester et la magnésie insoluble dans la résine. Le styrene, solvant du polyester,
n‘intervient pas dans le processus de mlrissement.

< 1°° étape : formation d’ionoméres de masses molaires élevées par réaction acide-base
UP-COOH / MgO

L'oxyde de magnésium réagit par réaction acide-base avec les fonctions acide carboxylique en bouts
de chaines polyester, ce qui libére des ions Mg”" et OH™ dans le milieu. Les groupes carboxylate du
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polyester peuvent alors former avec les ions Mg?* des ionomeéres linéaires de masses molaires
relativement élevées dés les premiers instants de la réaction de mlrissement [Speelman, 1993 ;
Cara, 2001] (Figure 1.21).
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Figure 1.21. lonomeére linéaire de haut poids moléculaire formé au début de la réaction de mdrissement d’une
résine UP par MgO [Cara, 2001].

Les branchements du polyester insaturé (engendrés par la réaction d’Ordelt) sont généralement
terminés par une fonction alcool, la chaine principale pouvant étre terminée par une fonction alcool
ou acide carboxylique [Yang et al., 1997A]. La fonctionnalité du polyester en groupes carboxyle est
donc généralement inférieure a 2. La réaction acide-base UP-COOH / MgO ne peut donc conduire
initialement a des ionomeres réticulés physiquement (ionomeéres linéaires).

Certains additifs anti-retrait utilisés dans les formulations SMC, comme le PVAc, sont parfois
copolymérisés avec un monomere tel que I'acide acrylique [Hill et al, 1995]. Un additif modifié de la
sorte peut alors réagir avec MgO de la méme fagon que le polyester et méme former des structures
réticulées si sa fonctionnalité en groupes carboxyle est supérieure a 2.

% Mécanisme d’enchevétrement

Le mécanisme d’enchevétrement suppose que les ionomeres linéaires formés ont une masse molaire
suffisamment élevée pour générer par enchevétrements I'augmentation de viscosité observée [Cara,
2001].

Ce mécanisme est toutefois peu probable si I'on considere que seuls les groupes carboxylate
viennent former des liaisons avec les ions magnésium. Pour former des entités de masses molaires
suffisamment élevées pour générer de nombreux enchevétrements, il faudrait que la fonctionnalité
en groupes carboxyle du polyester soit trés proche de 2, ce qui n’est quasiment jamais le cas (en
raison des groupes hydroxyle terminaux). La masse molaire d’ionomeéres linéaires uniquement
composés de liaisons carboxylate-magnésium est donc insuffisante pour expliquer [Ieffet
mUrissement [Yang et al., 1997B].

+* Mécanisme de complexation

Le mécanisme de complexation considére que les ionomeres linéaires formés se complexent les uns
aux autres au niveau des ions magnésium, induisant une réticulation du polyester et la formation
d’un gel physique de viscosité élevée. Selon Cara et Speelman, ce sont les groupes carbonyle du
polyester qui forment un complexe avec les ions Mg?* [Cara, 2001 ; Speelman, 1993] (Figure 1.22).

Cependant, les groupes hydroxyle terminaux du polyester (présents en fins de chaines principales
ainsi que sur les ramifications générées par la réaction d’Ordelt) ont a priori un pouvoir donneur
supérieur a celui des groupes carbonyle et devraient donc également participer a cette
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complexation. Les ions OH formés au cours de la réaction acide-base et les molécules d’eau
présentes dans le milieu (contenues initialement dans la résine et I'agent de mdrissement) ont
également un pouvoir donneur supérieur a celui des groupes carbonyle, mais leur complexation sur
Mg n’apporte aucun effet mlrissement au systéme [Litvinov et al., 2001].
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Figure 1.22. Mécanisme de complexation proposé pour expliquer le mlrissement d’'une résine UP par MgO
[Cara, 2001].

+*» Mécanisme d’agrégation ionomére

D’aprés de nombreuses études effectuées sur les compounds SMC, le mécanisme d’agrégation
ionomére serait le mécanisme le plus réaliste pour expliquer le mirissement des résines UP par la
magnésie [Litvinov et al, 2001]. Ce modeéle suppose l'agrégation en clusters (par interaction
électrostatique) des domaines ioniques des ionomeéres. Ce type de mécanisme a déja été proposé de
nombreuses fois pour décrire la morphologie des ionomeres en général.

L’étude la plus compléte sur le mécanisme de m(rissement des résines UP par la magnésie et sur la
structure du systeme réactif UPR + MgO mri a été réalisée par Litvinov [Litvinov et al., 2001]. Ses
travaux, basés essentiellement sur la RMN du solide (*H et *C), la diffusion des rayons X aux petits
angles (SAXS) et la diffraction des rayons X aux grands angles (WAXD), confirment le mécanisme
d’agrégation ionomere en tant que probable mécanisme de mdrissement.

Les expériences de WAXD menées par Litvinov démontrent la présence de domaines cristallins de
structure lamellaire formés au cours du mlrissement. Ces lamelles cristallines seraient formées par
agrégation de complexes ioniques carboxylate-Mg**-H,0. D’aprés les résultats de RMN, une fine
couche vitreuse de polyester immobilisé, quasiment exempte de styrene, entoure ces lamelles
cristallines. L'ensemble forme des clusters lamellaires solides, pontés par des chaines polyester
gonflées de styrene. Litvinov propose la structure exposée en Figure 1.23 pour décrire la morphologie
du systeme UPR + MgO en cours de m{rissement.

L'épaisseur des clusters immobilisés est estimée a environ 6 nm (1 nm de coeur cristallin et 2-3 nm
pour chaque couche UP vitreuse), la distance moyenne entre les clusters étant estimée a 3 nm.

Dans le ceeur cristallin, les sels a base d’ions Mg®* adoptent préférentiellement une structure
octaédrique, chaque ion Mg”" occupant le centre d’un octaédre (coordinence de 6) (Figure 1.23). Les
anions COO" et OH™ (ou H,0) occupent généralement quatre sites, les deux sites restant pouvant étre
occupés par d’autres donneurs d’électrons comme les groupes hydroxyle terminaux du polyester ou
ses nombreux groupes carbonyle [Litvinov et al., 2001].
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La couche polyester vitreuse entourant les lamelles cristallines posséde une T, bien supérieure a celle
de la phase UPR entre les clusters. Cette immobilisation du polyester au voisinage des domaines
cristallins peut étre expliquée par I'ancrage de ses groupes carboxylate terminaux dans les lamelles
cristallines, par sa trés faible teneur en styréne, mais également par la complexation sur les ions
magnésium de ses groupes carbonyle et hydroxyle (groupes hydroxyle terminant notamment les
ramifications formées par la réaction d’Ordelt). Pour finir, des interactions ion-dipbéle peuvent
également avoir lieu entre Mg?* et les différents groupes du polyester [Litvinov et al., 2001].

Ces clusters lamellaires a coeur ionique et écorce UP se formeraient dés le début de la réaction de
mdrissement, et croitraient par la suite latéralement, leur épaisseur restant constante tout au long
de la réaction (augmentation de la surface des lamelles). Cette croissance latérale des clusters
entraine une augmentation de la fraction volumique en domaines immobilisés, ainsi qu’une
augmentation du nombre de chaines polyester élastiquement actives, ce qui a pour effet
d’augmenter la viscosité et le module d’élasticité du systeme. Lorsque le seuil de percolation est
atteint, un gel physique est obtenu, les clusters jouant le role de nceuds de réticulation solides
multifonctionnels [Litvinov et al., 2001].

Litvinov montre que la fraction volumique en clusters lamellaires augmente linéairement avec la
racine carrée du temps au cours de la réaction de mdrissement. La diffusion moléculaire est donc
certainement le parameétre limitant la cinétique de marissement. La taille des clusters et le nombre
de chaines polyester interconnectées continuent d’augmenter au méme rythme aprés 2 mois de
marissement. Néanmoins, I'augmentation de la viscosité diminue fortement a partir d’environ 7
jours de réaction (pseudo-palier en Figure 1.20). Au bout de 2 mois de mirissement, environ 50% des
motifs monomere du polyester se trouveraient immobilisés dans les clusters. A ce stade, la plupart
des chaines polyester sont élastiquement actives [Litvinov et al., 2001].
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Figure 1.23. Mécanisme d’agrégation ionomere proposé pour expliquer le mdrissement d’une résine UP par
MgO. Morphologie du systeme réactif UPR + MgO a un stade intermédiaire de mrissement (a) [clusters
lamellaires composés d’un cceur ionique cristallin (1) entouré d’'une phase polyester vitreuse quasiment
exempte de styrene (2) ; phase contenant des chaines polyester élastiquement actives, des chaines pendantes,
des chaines libres et du styréne (3)]. Structure hypothétique du coeur cristallin des lamelles (b), les molécules
d’eau étant symbolisées par de petits cercles [Litvinov et al., 2001].
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Influence de la température

- Surla cinétique de mlrissement :
Deux effets antagonistes sont en concurrence lorsque la température augmente : I'augmentation
de la diffusion moléculaire (accélération de la cinétique), et la diminution des interactions
électrostatiques qui sont le moteur de la réaction de mdrissement (ralentissement de la
cinétique). Entre 20°C et 30°C, 'augmentation de la diffusion moléculaire I'emporte, la cinétique
de mdrissement étant accélérée entre ces deux températures [Litvinov et al., 2001].

- Sur la viscosité du systeme mdri :

La viscosité d’un systéme mari porté a 150°C chute de plus de deux décades [Saito et al., 1996], ce
qui indigue une certaine déstructuration bien que limitée du réseau. Litvinov observe une
diminution de la fraction volumique en clusters lorsque la température augmente, ces clusters
étant immédiatement reformés lorsque la température diminue. Cependant, une grande partie
de ces domaines immobilisés est encore présente a 120-150°C, ce qui indique la persistance des
liaisons ioniques a haute température [Litvinov et al., 2001]. Méme a de telles températures, un
systeme mri reste en effet toujours bien plus visqueux qu’un systéme non mari [Cara, 2001].
L'augmentation de la température pourrait se traduire par une simple diminution de I'épaisseur
des couches UP vitreuses, sans modification du coeur ionique [Litvinov et al., 2001].

Influence de la teneur en eau

Tous les composants d’'un mélange, méme particulierement hydrophobes, contiennent une certaine
guantité d’eau. De 'eau est dispersée initialement dans la résine (eau résiduelle formée au cours de
la synthése du polyester notamment) et de I'eau est adsorbée sur les particules de magnésie ainsi
que sur les charges CaCO; dans le cas d’'un compound SMC. Des molécules d’eau supplémentaires
sont de plus formées au cours de la réaction acide-base entre les groupes carboxyle du polyester et
MgO.

Une augmentation de la teneur en eau d’un compound SMC conduit généralement a une
accélération de la cinétique de mlrissement mais a une diminution de la viscosité du compound
mdari. La solvatation de la magnésie par les molécules d’eau pourrait accélérer sa réaction avec les
groupes carboxyle du polyester. Mais les molécules d’eau peuvent également prendre la place de
certaines chaines polyester dans les domaines cristallins en se liant massivement aux ions Mg**, ce
qui diminue le nombre de chaines élastiquement actives du systeme mdri et par conséquent son
module et sa viscosité [Litvinov et al., 2001].

Influence d’autres parameétres

La masse molaire du polyester, son indice de polymolécularité ainsi que sa fonctionnalité moyenne
en groupes carboxyle devraient avoir une influence significative sur le mrissement, car ces
paramétres ont une influence directe sur la structure du gel physique formé [Litvinov et al., 2001].
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1.6. Mélanges nanostructurés de résine et de copolymeres a blocs

1.6.1. Introduction

Les thermodurcissables sont des matériaux relativement fragiles et leur nanostructuration par une
seconde phase peut parfois conduire a un renforcement considérable [Ruiz-Perez et al., 2008]. Le
renforcement des réseaux UPR par la nanostructuration de BCP a déja fait I'objet de quelques études
présentées en fin de partie. Mais le renforcement ne constitue pas cependant I'unique application de
la nanostructuration, ce projet examinant également I'influence de la nanostructuration de BCP sur
la compensation du retrait et le mlrissement des systéemes a base de résine UP.

La nanostructuration d’'un réseau par auto-assemblage d’un copolymere a blocs (BCP) dans ce
dernier fait partie des deux grandes stratégies de nanostructuration des thermodurcissables avec la
dispersion de particules insolubles préformées. Le renforcement des réseaux UPR par dispersion de
particules core-shell, de nanotubes de carbone, d’argile lamellaire et d’autres particules
nanomeétriques inorganiques a été étudié précédemment (voir partie 1.4.2). La nanostructuration
d’un BCP présente cependant quelques avantages que la dispersion de particules préformées n’offre
pas comme :

- La solubilité du BCP dans un solvant des deux blocs. Dans le cas des résines polyester et vinylester,
le BCP peut ainsi étre incorporé a la résine sous forme solution dans le styréne (homogénéisation
rapide de I'additif nanostructurant a la résine, solution de BCP fluide a température ambiante
facile a manipuler ou a acheminer industriellement).

- Le controle par la température de la nanostructuration du systéme réactif. La nanostructuration
pouvant engendrer une forte augmentation de la viscosité du systéme réactif (utile dans le cas
d’une application mirissement), il est possible avec un additif BCP d’obtenir un mélange résine +
BCP a I’état miscible en jouant sur la température, la faible viscosité du mélange réactif pouvant
faciliter la mise en ceuvre du composite (acheminement du systéme réactif formulé, imprégnation
du renfort fibreux...). La nanostructuration du réseau est alors assurée par RIPS au cours de la
polymérisation de la résine.

La nanostructuration d’un thermodurcissable par un BCP nécessite la miscibilité d’un bloc dans le
réseau (afin d’éviter la macroséparation de phase) et I'immiscibilité de I'autre. La difficulté principale
est de trouver un polymeére miscible dans le réseau et de construire un BCP a partir de ce dernier.

La nanostructuration des réseaux époxydes par les BCP a déja fait I'objet de nombreuses études
[Ruiz-Perez et al., 2008]. Le poly(oxyde d’éthyléne) (PEO) [Ruiz-Perez et al., 2008] et le
poly(diméthylacrylamide) (PDMA) [Maiez-Tribut, 2007A et 2007B] sont généralement miscibles dans
les réseaux époxydes, le PMMA et le poly(caprolactone) (PCL) étant également miscibles dans
guelques-uns de ces réseaux. Dans le cas ou le PMMA est immiscible dans le réseau époxyde, un
polymére miscible peut étre obtenu par incorporation de motifs diméthylacrylamide (DMA) dans cet
additif [Maiez-Tribut, 2007A et 2007B].

Le PEO [Sinturel et al., 2007] et le PDMA [Serrano et al., 2008] sont également miscibles dans les
réseaux UPR. Le PCL est généralement miscible dans la résine UP réactive mais démixe au cours de la
polymérisation au-dela de 5-10% de PCL [Guo et al., 1999]. Messori étudia des mélanges de résine
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UP et de BCP a base de PCL, et montra qu'’il était parfois possible d’éviter la macroséparation de
phase en accélérant la cinétique de polymérisation de la résine [Messori et al., 2001].

Les BCP a base de PEO sont les BCP plus utilisés pour la nanostructuration de réseaux époxydes,
polyester et vinylester.

Cette étude s’intéresse aux BCP diblocs et aux BCP triblocs de type ABA. Les copolymeres a blocs en
masse sont présentés dans un premier temps. Les mélanges nanostructurés BCP / solvant sélectif
sont étudiés par la suite. La technique de nanostructuration des thermodurcissables par un BCP est
alors exposée, la recherche d’'un BCP nanostructurant un réseau UPR étant détaillée. Quelques
matrices UPR + BCP nanostructurées sont ensuite présentées avec morphologie a I'appui, le
renforcement des réseaux polyester étant discuté pour finir.

1.6.2. Copolymeéres a blocs

Un copolymere a blocs (BCP) correspond a I'association d’au moins deux polymeéres A et B de natures
chimiques différentes, liés entre eux par une liaison covalente.

D’apres la théorie de Flory-Huggins appliquée aux mélanges de polymeres (équation 1.4, termes
entropiques négligeables), deux polymeres A et B sont immiscibles sauf si le parametre d’interaction
Xag €st trés faible voire négatif. L'immiscibilité de deux polyméres se traduit par une macroséparation
de phase, c'est-a-dire par la formation de domaines micrométriques susceptibles de décanter et de
coalescer.

Dans le cas d’'un BCP cependant, la liaison chimique reliant les blocs va restreindre la séparation de
phase et conduire a la formation de domaines nanométriques. On parle alors de microséparation de
phase ou de nanostructuration. Si I'équilibre thermodynamique est atteint, cette structuration
nanométrique engendrée par la répulsion des blocs est particulierement organisée. Un BCP dibloc AB
ou tribloc de type ABA peut former différentes morphologies nanostructurées en fonction de sa
composition, des morphologies sphérique, cylindrique, gyroide, diamant double et lamellaire ayant
été rapportées [Park et al., 2003] (Figure 1.24). Les domaines ségrégés sont de I'ordre de quelques
dizaines de nanometres, leur taille dépendant essentiellement de la masse molaire des blocs. Si le
BCP posséde un troisieme bloc immiscible de nature chimique différente, les structures formées sont
plus variées, les BCP triblocs de type ABC pouvant conduire en masse a une douzaine de
morphologies différentes [Bates et al., 1999].

10% f, 50%

Figure 1.24. Influence de la composition (fraction volumique f4 en bloc A) d’un copolymeére dibloc AB sur sa
morphologie nanostructurée a I’'équilibre. Morphologies sphérique (structure cubique centrée), cylindrique
(structure hexagonale), gyroide, diamant double et lamellaire (phase A : B, phase B : O) [Park et al., 2003].
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Mais un BCP peut également se trouver sous forme désordonnée en cas de miscibilité des différents
blocs (on parle d’état miscible, désordonné ou encore homogéne). La morphologie du BCP est en
réalité gouvernée par différent facteurs :

- le pouvoir de ségrégation XN (avec X le parameétre d’interaction et N le nombre de motifs du BCP)
- la composition (fraction volumique f, en bloc A)

- latempérature

Leibler publia en 1980 le digramme de phase d’un BCP dibloc en fonction du pouvoir de ségrégation
XN et de la fraction volumique de I'un des blocs [Leibler, 1980]. L’état homogéene est favorisé par un
faible pouvoir de ségrégation ainsi que par une composition pauvre en un des blocs, I'état organisé
étant favorisé au contraire par un pouvoir de ségrégation élevé ainsi que par une composition
équilibrée en blocs A et B.

Considérons un BCP a I'état ordonné. Comme le parametre d’interaction x évolue avec la
température, il existe une température a partir de laquelle le systéme organisé devient homogene
via une transition ordre-désordre.

Transition ordre-désordre (ODT)

La transition ordre-désordre d’un BCP correspond au passage de I'état organisé a |'état désordonné
[Hashimoto et al., 1983]. Cette transition thermodynamique thermoréversible intervient a une
température nommeée Topr (température de transition ordre-désordre). La Topr est supérieure aux
températures de transitions vitreuses des différents blocs, une mobilité moléculaire importante
étant nécessaire pour permettre |'organisation du BCP.

La transition ordre-désordre est souvent de type UCST (une augmentation de la température
entraine un passage de I’état organisé a I’état homogéne) et peut alors étre qualifiée de transition
ordre-désordre supérieure (UODT). Cependant, dans certains cas, elle est de type LCST et on parle
alors de transition désordre-ordre inférieure (LDOT) [Lee et al., 2011].

C’est en utilisant la rhéologie que Widmaier et Meyer [Widmaier et al., 1980] furent parmi les
premiers a mettre en évidence de facon expérimentale I'existence de la transition ordre-désordre
des copolymeéres a blocs. En effet, le comportement rhéologique d’'un BCP ordonné ou désordonné
est totalement différent. A I’état ordonné, les blocs A et B sont répartis dans des domaines séparés
de fagon a minimiser leur répulsion. Cette organisation limite alors tres fortement le déplacement
des chafnes les unes par rapport aux autres, ce qui se traduit par une réponse élastique du matériau.
Lors d’une sollicitation en cisaillement par exemple, le module de conservation G’ est alors supérieur
au module de perte G”. A l'inverse, un BCP a I'état désordonné est enclin a s’écouler et G” est
supérieur a G’. Si une rampe en température est réalisée, un plateau caoutchoutique plus ou moins
marqué peut étre observé a I'état organisé. Le passage de la transition ordre-désordre se traduit
alors par une chute brutale de G’ qui devient inférieur a G”’. La Topr est ici associée a la température
de transition sol-gel, c’est-a-dire a la température de croisement de G’ et G’ a une fréquence
donnée.

Le croisement des courbes tan = f(T) a différentes fréquences a également été utilisé pour localiser
la Topr [Sato et al., 2000], le facteur de perte tan & étant égal a G”/G’. D’autres méthodes
rhéologiques ont été proposées par Bates [Bates, 1984 ; Rosedale et al., 1990] et Han [Han et al.,
1987 et 1989] dans le méme but.
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1.6.3. Mélanges copolymére a blocs / solvant sélectif

Les mélanges BCP dibloc / solvant sélectif sont a présent étudiés. Un solvant est dit sélectif d’un BCP
s’il est un bon solvant de I'un des blocs (bloc A miscible) et un mauvais solvant de I'autre (bloc B non
miscible). Dans cette étude, le solvant sélectif visé est bien entendu une résine UP.

En fonction de la concentration en BCP, différents régimes sont rencontrés. A partir de la
concentration micellaire critique (CMC), différentes morphologies nanostructurées peuvent étre
obtenues en fonction de la composition du BCP. Au-dela d’une certaine concentration en BCP, la
concentration critique de gélification (CGC), les micelles s’organisent en réseau et forment un gel.
Cette morphologie organisée évolue avec la température vers un état homogene par le biais de la
transition ordre-désordre et de la dissociation des micelles.

<+ Différents régimes

Lorsque la concentration en BCP augmente, un mélange BCP / solvant sélectif passe du régime dilué
au régime concentré en passant par le régime semi-dilué.

La morphologie des macromolécules de BCP en régimes dilué (avant et apres la CMC) et semi-dilué
est représentée en Figure 1.25.

état homogéene état nanostructuré

A
v
A
v

JL

I

>
I Concentration
0 d,=cmc o* en copolymére
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~
Régime dilué Régime semi-dilué

Figure 1.25. Mise en évidence de la concentration micellaire critique (CMC) et de la concentration critique de
recouvrement (®*) d’un mélange copolymére dibloc / solvant sélectif.

Les frontiéres entre les différentes régimes sont discutées via une analogie entre les micelles de BCP
et les pelotes de polymeéres en solution [Perrin et al., 1997]. Les fractions volumiques en BCP sont
notées @ et les fractions massiques notées c.

76

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre | - Bibliographie

Régime dilué

Le régime dilué correspond aux faibles concentrations en BCP. Lorsque @ < CMC (concentration
micellaire critique), les chaines de copolymeére sont dispersées de maniére homogéne dans le solvant
sélectif. Le bloc A est dissous dans le solvant, alors que le bloc B insoluble est recroquevillé sur lui-
méme. Lorsque @ = CMC, une fraction des blocs B se ségrége pour former des micelles (a I'instar
d’un tensioactif) composées d’un cceur de blocs B immiscibles et d’une couronne de blocs A gonflée
par le solvant [Chu, 1995]. On parle d’état nanostructuré, le BCP nanostructurant le solvant sélectif.
La CMC est généralement atteinte a des concentrations inférieures a 1% de BCP [Lodge et al., 2002].
Les micelles sont caractérisées par leur morphologie, leur taille, ainsi que par leur nombre
d’agrégation défini comme le nombre de molécules de copolymére formant une micelle. Le nombre
d’agrégation est en général compris entre 10 et 1000 pour les micelles de BCP [Riess, 2003].

Il a été démontré que la masse molaire moyenne des micelles (ou leur nombre d’agrégation) et leur
diametre moyen étaient fonction [Riess, 1987 et 2003] :

- dela structure chimique du BCP (masse molaire moyenne, composition et architecture)

- du parametre d’interaction bloc miscible / solvant qui dépend de la température

Régime semi-dilué

Lorsque la concentration en BCP augmente, il existe une concentration a partir de laquelle la distance
moyenne entre les micelles devient nulle. Il s’agit de la concentration critique de recouvrement ®*.
Le systéme passe du régime dilué au régime semi-dilué. Cette concentration critique diminue lorsque
la masse molaire du BCP augmente.

Régime concentré

Aux concentrations en BCP plus élevées, il existe une concentration a partir de laquelle le volume des
micelles ne varie plus, on parle alors de régime concentré (aux concentrations inférieures, une
augmentation de la concentration en BCP entraine un dégonflement de la couronne micellaire par le
solvant, et par conséquent une diminution du volume des micelles). Cette concentration critique
supérieure a ®* est indépendante de la masse molaire.

++ Différentes morphologies nanostructurées

Lorsque la concentration en BCP est supérieure a la CMC et que la température est inférieure a la
CMT (température micellaire critique), un mélange BCP / solvant sélectif a comportement UCST est a
I’état nanostructuré. Cependant, différentes morphologies peuvent étre obtenues en fonction des
différents parametres d’interactions (entre le bloc A, le bloc B et le solvant), des degrés de
polymérisation des blocs, de I'architecture du BCP, de sa composition, ainsi que de la concentration
en BCP [Maiez-Tribut, 2007A].

Les mélanges BCP (de type AB ou ABA) / solvant sélectif a concentration modérée en BCP (< 40%) se
présentent en général sous forme de micelles sphériques, de micelles vermiculaires ou de vésicules.
Bates [Dean et al., 2003A] montre que lorsque la fraction volumique en bloc miscible (fa) augmente,
des vésicules (fy < 25-35%), des micelles vermiculaires et enfin des micelles sphériques (fy > 40-50%)
sont observées respectivement via une augmentation de la courbure de I'interface (Figure 1.26). Les
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clichés TEM d’un réseau époxyde nanostructuré par différents BCP illustrent ces différentes
morphologies en Figure 1.27 [Dean et al., 2003B].

Les vésicules sont des objets sphériques constitués d’'une fine membrane bicouche. Leur cceur étant
composé de solvant, ces structures permettent de générer une surface d’interface encore plus
importante que les autres nanostructurations. Elles sont donc particulierement prisées pour le
renforcement des thermodurcissables. Cependant, pour obtenir un réseau nanostructuré par des
vésicules, il est nécessaire de disposer d’un bloc A de haute miscibilité avec le réseau, de maniére a
éviter la macroséparation de phase compte tenu de la faible valeur de fa.

O

Courbure de

¥
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I'interface N
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Figure 1.26. Evolution de la morphologie nanostructurée d’un mélange BCP dibloc / solvant sélectif avec la
composition du BCP. Lorsque la fraction volumique en bloc miscible (fs) augmente, les structures
nanométriques évoluent de vésicules a des micelles sphériques en passant par des micelles vermiculaires [Dean
etal., 2003A].

vésicule micelle sphérique

micelle vermiculaire

Figure 1.27. Clichés TEM d’un réseau époxyde nanostructuré par des BCP diblocs de différentes compositions.
Lorsque la fraction massique en bloc miscible (w,) augmente, les structures nanométriques évoluent de
vésicules (a, wa = 14%) a des micelles sphériques (c, w = 48%) en passant par des micelles vermiculaires (b, wa
=32%) [Dean et al., 2003B].
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Aux concentrations élevées en BCP (> 40%), d’autres morphologies sont souvent observées avant de
retrouver la morphologie du BCP en masse. Dans le cas d’'un BCP dibloc symétrique (w, = 50%) qui
forme des micelles sphériques a concentration modérée en BCP (< 40%), des micelles cylindriques
peuvent étre obtenues au-dela de 40% de BCP, avant de retrouver la morphologie lamellaire du BCP
en masse au-dela de 80% de BCP [Lodge et al., 2002].

Des morphologies plus complexes peuvent naturellement étre obtenues avec des BCP triblocs de
type ABC possédant un bloc miscible et deux blocs immiscibles dans le solvant sélectif. Ritzenthaler
[Ritzenthaler et al., 2002 et 2003] étudia la morphologie de mélanges époxy-amine + SBM
[polystyrene-bloc-polybutadiene-bloc-poly(méthacrylate de méthyle)]. Le bloc PMMA est miscible
dans la résine, alors que les blocs PS et polybutadiene sont ségrégés. En fonction du rapport des
fractions volumiques en PS et en polybutadiéne, des nanostructures de type framboise (« sphéres sur
sphére ») ou cceur-écorce sont observées.

%+ Gélification des systemes micellaires

Au voisinage de la concentration critique de recouvrement ®* et aux concentrations en BCP
supérieures, les micelles sphériques, cylindriques (ou vermiculaires) et les vésicules précédemment
décrites s’organisent en structures ordonnées a grande échelle, essentiellement en réseaux cubiques
de spheres ou en empilement hexagonal (HEX) de cylindres. Les micelles sphériques sont
généralement organisées en structures cubique centrée (BCC) ou cubique a faces centrées (FCC)
[Bang et al., 2008]. La structure du réseau de micelles peut étre identifiée par des expériences de
diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS) [Lodge et al., 2002].

La concentration critique de gélification (CGC) correspond a la concentration minimale en BCP au-
dela de laquelle le systéeme BCP / solvant sélectif a les propriétés d’un gel (G’ > G”) sur une certaine
plage de température (a T < Topr dans le cas d’'un mélange a comportement UCST). La transition sol-
gel d’un systeme micellaire est en général attribuée au passage de micelles désordonnées a un
réseau de micelles, c'est-a-dire a la transition ordre-désordre (ODT) du mélange [Bhatia et al., 2001].
Cette transition sol-gel ou ODT peut avoir lieu par augmentation de la concentration en BCP a
température fixée (de maniere a atteindre la CGC) ou par évolution de la température.

L'élasticité marquée du réseau de micelles (propriétés d’un gel) est le résultat de différentes
interactions physiques : forces attractives de van der Waals (couronne/couronne, coeur/coeur,
cceur/couronne), forces répulsives de van der Waals (encombrement stérique des couronnes), voire
éventuellement forces répulsives coulombiennes dans le cas ou le bloc miscible est électriquement
chargé.

Dans le cas de mélanges PI-b-PS / solvant sélectif organique (solvant du PS), la CGC diminue de 30% a
15%, lorsque la masse molaire du BCP augmente de 15 000 a 50 000 g/mol [Lodge et al., 2002]. Dans
le cas de mélanges PBO-b-PEO (ou PEO-b-PBO-b-PEQ) / eau, la CGC diminue de 20-25% a 4% lorsque
la masse molaire du BCP augmente de 2 500 a 20 000 g/mol (le bloc PEO étant hydrophile et le bloc
PBO hydrophobe) [Hamley, 2001]. Une augmentation de la masse molaire du bloc miscible entraine
une diminution de la CGC (la concentration critique de recouvrement ®* diminue). En revanche,
lorsque que I'on passe d’un BCP dibloc a un BCP tribloc ABA en ajoutant un deuxieme bloc miscible
de méme masse molaire, la CGC augmente [Hamley, 2001].

79

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre | - Bibliographie

La gélification des systemes micellaires est étudiée dans ce travail en tant que potentielle voie de
mrissement des compounds SMC via la nanostructuration de la résine UP par un BCP.

+»+ Transition ordre-désordre et dissociation des micelles

Considérons un mélange BCP / solvant sélectif a [BCP] > CGC. On rappelle que la transition ordre-
désordre correspond a I’évolution d’un réseau de micelles vers des micelles désorganisées, c'est-a-
dire au passage d’un ordre a grande distance (ensemble du mélange) a un ordre a courte distance
(micelle). Au cours d’une rampe en température, la transition ordre-désordre qui a lieu au niveau de
la Topr est suivie d’une dissociation des micelles a partir de la CMT (température micellaire critique)
jusqu’a une température Ty a partir de laquelle le systeme peut étre considéré comme homogene
(Figure 1.28). Ces différentes transitions ont été identifiées par Park a I'aide d’expériences de
diffusion des neutrons aux petits angles (SANS). L'existence de micelles a I'état désordonné au-dela
de la Topr a également été démontrée dans le cas de BCP en masse [Park et al., 2005].

Les mélanges BCP / solvant sélectif peuvent étre a comportement UCST ou LCST, en fonction du
comportement UCST ou LCST du bloc ségrégé dans le solvant.

La Toor du mélange BCP / solvant sélectif (température de gélification) peut étre déterminée par
rhéologie a I'aide d’'une rampe en température en sollicitation dynamique (a 1 rd/s ou 1 Hz en
général). La Topr peut alors étre assimilée au point de départ de la chute de G’ [Lodge et al., 2002] ou
au point de croisement de G’ et G” [Bhatia et al., 2001]. Dans le cas ou la chute de G’ avec la
température n’est pas trés franche, la détermination de la Topr par le croisement de G’ et G” est
beaucoup plus précise. La méthode du croisement des courbes tan 6 = f(T) a différentes fréquences
peut également étre utilisée a cet effet [Sato et al., 2000].

Réseau de micelles Micelles Dissociation
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Figure 1.28. Evolution de la morphologie d’'un mélange BCP / solvant sélectif a comportement UCST avec la
température ([BCP] > CGC) [Park et al., 2005].

1.6.4.  Nanostructuration de la matrice UPR par un BCP

L'étude se concentre a présent sur la nanostructuration d’un réseau polyester par un BCP. Bien que
la nanostructuration de la résine UP réactive puisse étre utile dans certains cas (formation d’un gel
micellaire a [BCP] > CGC et T < Tgpr en vue du mdrissement d’'un compound SMC par la
nanostructuration), la nanostructuration du réseau UPR polymérisé doit étre obtenue pour évaluer
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I'impact de la nanostructuration sur le renforcement, la compensation du retrait et la qualité
d’aspect de matériaux a matrice UPR.

¢ Technique de nanostructuration d’un thermodurcissable par un BCP

La Figure 1.29 illustre la technique de nanostructuration d’un polymere thermodurcissable par un
BCP. Le BCP choisi pour exemple présente en masse une morphologie lamellaire (photographie TEM).
Le BCP est tout d’abord incorporé aux précurseurs du réseau : prépolymere polyester et styrene dans
le cas d’une résine UP, prépolymere époxyde et durcisseur dans le cas d’une résine époxy...
Considérons le mélange réactif résine + BCP a une température T de polymérisation. D’aprés la
théorie de Flory-Huggins, la miscibilité des systémes UPR + bloc A et UPR + bloc B ne peut que
décroitre au cours de la polymérisation de la résine, les précurseurs de faibles masses molaires étant
peu a peu remplacés par un réseau de masse molaire infinie. Ainsi, si les deux blocs A et B sont
immiscibles initialement dans la résine, le mélange réactif est macroséparé et ne peut généralement
pas conduire a un matériau nanostructuré aprés polymérisation (macroséparation de phase).

r Précurseurs (UP + St)

LN IEA

Z00m MM 2 blocs différents : M
BCP M N~

BCP + précurseurs : 2 cas — Au cours de la polymérisation,
1- Nanostructuré 2- Miscible I’enthalpie libre de mélange évolue

QB tueo(&? =

T<CMT T>CMT

10-100nm .
au point de gel :

1 bloc miscible
1bloc ségrégé

Figure 1.29. Représentation schématique de la technique de nanostructuration d’un thermodurcissable par un
copolymére a blocs (mélange réactif résine + BCP a comportement UCST).

Pour obtenir un réseau nanostructuré, le bloc A doit donc étre miscible initialement dans la résine et
le rester au cours de la polymérisation (on considére en général que la morphologie du mélange est
figée au point de gel). Deux cas de figures se présentent alors en fonction de la morphologie initiale
du mélange réactif (Figure 1.29) :
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1. Le mélange résine + BCP est initialement nanostructuré (bloc B ségrégé, T < CMT): le bloc B
restant généralement immiscible au cours de la polymérisation, le bloc A doit rester miscible dans
la résine jusqu’au point de gel pour maintenir la nanostructuration et éviter la macroséparation
de phase.

2. Le mélange résine + BCP est initialement homogeéne (bloc B miscible, T > CMT) : pour obtenir un
matériau nanostructuré, le bloc B doit démixer avant le point de gel et le bloc A doit rester
miscible.

+* Recherche d’un BCP acrylique nanostructurant un réseau UPR

La nanostructuration d’un réseau UPR (50/50) AM/PG par un BCP acrylique a été étudiée récemment
par Serrano [Serrano et al., 2008]. Avant de construire un BCP nanostructurant, il faut tout d’abord
trouver un polymére immiscible dans le réseau, ce qui est relativement simple, et un polymere
miscible dans ce dernier, ce qui est nettement plus compliqué.

Un poly(acrylate de butyle) (PBA), un poly(méthacrylate de méthyle) (PMMA), ainsi que plusieurs
copolymeres statistiques poly(méthacrylate de méthyle-co-diméthylacrylamide)] [P(MMA-co-DMA)]
sont incorporés au réseau polyester étudié [Serrano et al., 2008]. Des matériaux polymérisés UPR +
5% polymeére sont étudiés. Un mélange transparent qui présente une seule relaxation a en
caractérisation thermomécanique dynamique est considéré comme miscible. Un mélange translucide
ou opaque présentant deux relaxations a (celles du réseau polyester et de I'additif polymere) est en
revanche considéré comme immiscible. Les résultats de miscibilité obtenus par Serrano sont
présentés en Tableau 1.6. Le PBA et le PMMA sont immiscibles dans le réseau UPR, alors que le
PDMA est miscible dans ce dernier. Le P(MMA-co-DMA) est miscible dans le réseau a partir d’un taux
en DMA relativement faible, compris entre 7% et 12% mol. Compte tenu de ces résultats, le PBA
représente un bloc ségrégé potentiel et le P(MMA-co-DMA) un bloc miscible potentiel a partir d’un
taux en DMA compris entre 7% et 12% mol. Le PBA, de nature élastomeére a température ambiante,
est préféré au PMMA vitreux a cette température en tant que bloc ségrégé, dans I'optique d’un
renforcement du réseau par cavitation des nanodomaines (le méthacrylate de méthyle est de toute
maniére trop réactif pour permettre la synthése d’un bloc PMMA vivant par NMP). Un bloc miscible
de type P(MMA-co-DMA) est préféré a un bloc pur PDMA pour des raisons économiques.

Des BCP triblocs de type PBA-b-P(MMA-co-DMA), ont pu étre synthétisés par la société Arkema via
NMP (polymérisation radicalaire contrélée par les nitroxydes).

Cependant, avec un BCP contenant 50% a 60% mol. de BA, il faut entre 25% et 33% mol. de DMA par
bloc statistique pour nanostructurer le réseau UPR (Figure 1.30). La quantité minimale de DMA pour
qgue le P(MMA-co-DMA) soit miscible dans le réseau a donc considérablement augmenté en présence
du bloc PBA (de 7-12% a 25-33% mol.). Ce résultat traduit un phénoméne de compétition entre les
blocs, la présence du bloc PBA immiscible dans le réseau diminuant la miscibilité du bloc P(MMA-co-
DMA) dans ce dernier.
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UPR+5%
R " - DMA! M, 2 5 polymere
Polymere (additif) Structure chimique (% mol.) (g/mol) I (aprés
polymérisation)
x—f HyC— HC—x Immiscibl
PBA A i 0 10 500° 1,8° MMmISCIbie
PN (translucide)
o7~ O—(CHy);— CHs
P
PMMA *—< H,C— f+* 0 100 0003 1,2 | o
COOCH3 mmiscible
(translucide)
P(MMA-co-DMA,) H 4 21000 1,3
| 3
P(MMA-co-DMA,) —szc— Ic_)- co { HC— HcI:)— 7 25500 1,3
P(MMA-co-DMA,,) coocHs S| 12 27500 1,2
P(MMA-co-DMA,) CH; 20 22 000 1,4
P(MMA-co-DMA,;) 40 21000 1,4 Miscible
(transparent)
*— H,C— HG—x*
~{HC—HG— 3 3
PDMA ,/C\N_CH3 100 77 500 1,3
CH3

¥ VINdXnepL

YRMN'H *SEC, équivalent PS > Données fournisseur

Tableau I.6. Recherche d’un polymére miscible (bloc miscible potentiel) et d’un polymére immiscible (bloc
ségrégé potentiel) dans un réseau UPR (50/50) AM/PG. La miscibilité de I'additif polymére dans le réseau est
évaluée via I'aspect de matériaux UPR + 5% polymeére en termes de transparence et d’opacité ainsi que par
analyse thermomécanique dynamique de ces mélanges polymérisés [Serrano et al., 2008].

1.6.5.  Morphologie de matrices nanostructurées UPR + BCP

Quelques exemples de matrices nanostructurées UPR + BCP sont présentés avec morphologie a
I’appui. Les BCP contenant un bloc PEO ou un bloc riche en DMA [P(MMA-co-DMA) ou P(BA-co-
DMA)] peuvent nanostructurer les réseaux polyester lorsque la miscibilité de ces blocs dans le réseau
est obtenue.

< BCP contenant un bloc riche en DMA potentiellement miscible dans les réseaux UPR

Serrano [Serrano et al., 2008] montra qu’il était possible de nanostructurer un réseau UPR (50/50)
par des BCP triblocs de type PBA-b-P(MMA-co-DMA), (Figure 1.30). Une certaine quantité de styréne
a du étre ajoutée a la résine commerciale UPR (65/35) afin d’accélérer la dissolution de ces BCP dans
la résine par agitation mécanique a température ambiante, ces BCP étant a I'état solide a cette
température (blocs statistiques vitreux).

Un BCP contenant 60 % mol. de BA et 25% mol. de DMA par bloc P(MMA-co-DMA) engendre dans le
réseau polyester une morphologie macroséparée agrégée (Figure 1.30 c), le BCP constituant la phase
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continue (blocs statistiques immiscibles dans le réseau). Mais une augmentation du taux de DMA
couplée a une diminution du taux en BA, conduit successivement a un état nanostructuré mal défini
(Figure 1.30 b) puis a un état nanostructuré bien défini bien que relativement peu organisé (Figure
1.30 a), les blocs statistiques étant a présent miscibles dans le réseau. Ce dernier exemple permet
d’identifier une morphologie nanostructurée de type sphérique, constituée de nanodomaines PBA
d’environ 30 nm de diametre dispersés dans une phase continue UPR + blocs stat. Le PBA ségrégé
apparait plus clair que le réseau polyester sur ces clichés TEM réalisés sans marquage particulier.

Il était probable d’observer des micelles sphériques dans le cas (a) en raison de la fraction massique
en blocs miscibles wy élevée (w, = 61%). Des micelles vermiculaires auraient éventuellement pu étre

observées dans le cas (c) en raison de la valeur relativement faible de wy (wa = 34%), mais il aurait
fallu pour cela que les blocs P(MMA-co-DMA) soient beaucoup plus riches en DMA afin de garantir la
miscibilité de ces blocs dans le réseau et d’éviter ainsi la macroséparation de phase.

Figure 1.30. Clichés TEM de matrices UPR (50/50) + 10% : [PBA33-b-P(MMA-co-DMA),]% (a), [PBAs3-b-P(MMA-
c0-DMA;3),]* (b) et [PBAgy-b-P(MMA-co-DMA,s),]°>” (c) [aucun marquage ; UPR AM/PG ; BCP triblocs P(MMA-
co-DMA)-b-PBA-b-P(MMA-co-DMA) : M,, du BCP indiquée en exposant (kg/mol), fraction molaire en BA du BCP
et fraction molaire en DMA des blocs statistiques indiquées en indices] [Serrano et al., 2008].

Serrano (au cours de travaux préliminaires a cette thése réalisés au laboratoire en 2007) a également
incorporé des BCP diblocs de type PBA-b-P(BA-co-DMA) dans un réseau UPR (Figure 1.31).

Figure 1.31. Clichés TEM de matrices UPR (65/35) + 10% : PBA"-b-P(BA-co-DMAs,)" (a), PBA*-b-P(BA-co-
DMAs,)" (b) et PBA™-b-P(BA-co-DMAy)"™ (c) [aucun marquage ; UPR AM/PG ; BCP diblocs PBA-b-P(BA-co-
DMA) : M,, des blocs indiquées en exposants (kg/mol), fraction molaire en DMA du bloc statistique indiquée en
indice].
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La T, du bloc statistique des BCP PBA-b-P(BA-co-DMA) étudiés étant inférieure a 25°C, ces BCP sont
des additifs de forte viscosité a température ambiante (comportement liquide ou caoutchoutique),
ce qui leur permet d’étre homogénéisés plus rapidement dans une résine par agitation mécanique a
25°C que les BCP solides PBA-b-P(MMA-co-DMA),. Ainsi, ces BCP de forte viscosité se dissolvent
relativement rapidement dans la résine commerciale UPR (65/35) sans incorporation de styréne
supplémentaire. La nanostructuration d’un réseau UPR (65/35) a donc pu étre étudiée.

Les trois BCP de type PBA-b-P(BA-co-DMA) étudiés contiennent environ 50% mass. de P(BA-co-DMA).
Avec un bloc P(BA-co-DMA) pauvre en DMA (20% mol.), une morphologie macroséparée discrete
composée de domaines micrométriques riches en BCP dispersés dans une phase UPR continue est
obtenue, le bloc statistique étant immiscible dans le réseau (Figure 1.31 c). Aux taux de DMA
supérieurs (54 % mol. par bloc statistique), des micelles sphériques relativement bien définies sont
observées, le bloc P(BA-co-DMA) étant a présent miscible dans le réseau (Figure 1.31 a et b). Une
augmentation de la masse molaire du BCP semble par ailleurs améliorer la définition des
nanodomaines PBA (a = b).

«» BCP contenant un bloc PEO potentiellement miscible dans les réseaux UPR

Sinturel [Sinturel et al., 2007] nanostructura un réseau UPR par un BCP de type PE-b-PEO contenant
50% mass. de PEO (Figure 1.32). Des lamelles cristallines de polyéthylene dispersées dans une phase
continue UPR contenant le bloc PEO furent obtenues. Les lamelles de PE apparaissent blanches au
ceceur et noires en surface sur le cliché TEM, en raison selon I'auteur, du marquage préférentiel de
I'interphase PEO au RuQ,.

Figure 1.32. Cliché TEM d’une matrice UPR + 5% PE-b-PEO [marquage au RuO, ; UPR AM/PG/NPG, r;=1; BCP :
M,, = 1400 g/mol, 50% mass. de PEO] [Sinturel et al., 2007].

Dans un brevet détenu par Dow Chemical, Verghese parvint a nanostructurer un réseau vinylester
par un BCP de type PEP-b-PEO [poly(éthylene-alt-propyléne)-bloc-poly(oxyde d’éthylene)]. Cet
exemple est étendu aux réseaux UPR sans précisions particuliéres [Verghese et al., 2005].

Li nanostructura un réseau UPR orthophtalique par un BCP de type PEO-b-PPO-b-PEO [poly(oxyde
d’éthyléne)-bloc-poly(oxyde de propylene)-bloc-poly(oxyde d’éthylene)] contenant 80% mol. d’oxyde
d’éthylene. Le cliché TEM d’une matrice trés concentrée en BCP (40% de BCP) est fourni en
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Figure 1.33. Une morphologie nanostructurée sphérique qualifiée d’irréguliere est obtenue. Selon
I"auteur, la phase ségrégée PPO est préférentiellement marquée au RuO, et apparait plus foncée que
la phase UPR + PEO sur le cliché [Li et al., 2008].

Ce type de BCP PEO-b-PPO-b-PEO a également été étudié par Boyard dans un réseau pur maléique
AM/PG/NPG (r; = 2). Cependant, les BCP testés étant moins riches en PEO (10% a 40% mass. de PEO),
une macroséparation de phase fut observée [Boyard et al., 2006].

Figure 1.33. Cliché TEM d’une matrice UPR (65/35) + 40% PEO-b-PPO-b-PEO [marquage au RuO, ; UPR
orthophtalique AM/AO/PG ; BCP : M,, = 8400 g/mol, 80% mol. d’oxyde d’éthyléne] [Li et al., 2008].

Dans un brevet de Dow Chemical, Pham parvint a nanostructurer un réseau vinylester par des BCP de
type PBO-b-PEO [poly(oxyde de butylene)-bloc-poly(oxyde d’éthyléne)] et PEO-b-PBO-b-PEQO. Cet
exemple est étendu aux réseaux UPR sans précisions particuliéres [Pham et al., 2006].

1.6.6. Renforcement de la matrice UPR par la nanostructuration de BCP

Le renforcement des thermodurcissables par la nanostructuration de BCP est a présent étudié. Dans
chaque cas présenté, le réseau est vitreux a température ambiante, température a laquelle les
propriétés mécaniques sont caractérisées. Tous les travaux cités dans cette partie étudient en tant
que bloc ségrégé un élastomeére liquide (polymeére de basse T, non cristallin : PBA, PEP, PBO, PHO,
polybutadiene...), le renforcement des thermodurcissables par ce type d’additif étant le plus en
vogue actuellement [Ruiz-Perez et al., 2008]. Le mécanisme de renforcement principal est donc la
cavitation des nanodomaines élastomeres avec augmentation de la déformation plastique du réseau
par cisaillement. Ces matrices nanostructurées présentent une excellente adhésion des
nanodomaines ségrégés au réseau, le bloc miscible du BCP étant piégé dans ce dernier. Cette bonne
adhésion est favorable a la cavitation des nanodomaines, car elle permet une augmentation de la
dépression hydrostatique dans ces derniers au cours de la sollicitation mécanique [Scodellaro, 2001].

Le renforcement des réseaux époxydes ayant été beaucoup plus étudié que celui des réseaux UPR,
I'influence du type de morphologie nanostructurée et de la densité de réticulation du réseau sur le
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renforcement est présentée avec des matrices époxy + BCP. Quelques exemples de renforcement
des réseaux UPR par la nanostructuration de BCP sont présentés par la suite.

¢ Influence du type de morphologie nanostructurée sur le renforcement (cas de réseaux
époxydes)

Ryan passa en revue les meilleurs renforcements de réseaux époxydes par la nanostructuration de
BCP obtenus jusqu’a présent [Ruiz-Perez et al., 2008].

En ce qui concerne les BCP diblocs PBO-b-PEO, PEP-b-PEO et PHO-b-PEO (bloc PEO miscible dans le
réseau), les meilleurs renforcements obtenus par type de morphologie sont les suivants : K¢ x 6 avec
des micelles vermiculaires, K;c x 3,5 avec des vésicules et enfin K,c x 3 avec des micelles sphériques.
En moyenne, parmi tous les exemples cités dans la revue de Ryan, on obtient par ordre de
renforcement décroissant : micelles vermiculaires > vésicules > micelles sphériques. Par ailleurs,
dans tous les exemples rapportés, les micelles vermiculaires apportent toujours un meilleur
renforcement que les micelles sphériques.

Les BCP réactifs, liés chimiquement au réseau, conduiraient a un meilleur renforcement que les BCP
non réactifs.

Ritzenthaler [Ritzenthaler et al., 2003] a montré que des BCP triblocs SBM peuvent former dans les
réseaux époxydes des structures nanométriques de type framboise (blocs PS et polybutadiene
immiscibles, bloc PMMA miscible dans le réseau). L’amélioration de la ténacité K¢ est linéaire avec le
taux de SBM incorporé. Un renforcement K¢ x 3 est obtenu avec 50% de SBM dans le réseau.

¢+ Influence de la densité de réticulation du réseau sur le renforcement (cas de réseaux époxydes)

Bates [Thompson et al., 2009] étudia I'influence de la densité de réticulation d’un réseau époxyde sur
le renforcement apporté par la nanostructuration de BCP de type PEP-b-PEO (Figure 1.34). La
propriété mesurée est la ténacité G.. La densité de réticulation du réseau est controlée en faisant
varier le taux d’allongeur de chaine phénolique (difonctionnel) par rapport au taux de durcisseur
phénolique (trifonctionnel). Plus le taux d’allongeur de chaine est important, plus la masse molaire
moyenne entre nceuds (M) du réseau est importante et plus la densité de réticulation est faible.
Avec 5% de BCP formant des micelles sphériques, le renforcement du réseau époxyde augmente de
facon spectaculaire lorsque sa densité de réticulation diminue : le renforcement évolue de G, x 3
pour le réseau le plus réticulé a G, x 15 pour le moins réticulé. Un réseau plus faiblement réticulé
étant a priori plus ductile, ce type de réseau semble permettre une formation plus importante de
bandes de cisaillement suite a la cavitation des nanodomaines élastomeéres.

Le renforcement de la ténacité K¢ (facteur d’intensité de contrainte critique), généralement
beaucoup plus faible que celui de la ténacité G. (taux de restitution d’énergie critique), n’a pas été
communiqué.

A titre de comparaison, la masse molaire entre nceuds d’un réseau UPR (40/60) AM/PG idéal a été
indiquée en Figure 1.34. Avec M. = 200 g/mol, ce réseau UPR est encore plus densément réticulé que
le réseau époxyde de plus faible M.. Par ailleurs, si 'on considere le réseau UPR réel, la masse
molaire moyenne entre nceuds devrait étre encore plus faible en raison des réactions de cyclisation.
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Si I'évolution du renforcement observée en Figure 1.34 était applicable aux réseaux UPR, le
renforcement d’un réseau UPR pur maléique serait alors quasi nul.
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Figure 1.34. Evolution du renforcement d’un réseau époxyde par la nanostructuration de BCP de type PEP-b-
PEO avec la masse molaire moyenne entre nceuds théorique du réseau (M.) [Micelles sphériques ; BCP : M,
indiquée en exposant (kg/mol), fraction massique en PEO indiquée en indice] [Thompson et al., 2009].

+» Renforcement d'un réseau UPR par la nanostructuration de BCP PEP-b-PEO et PBO-b-PEO

Dans un brevet détenu par Dow Chemical, Verghese parvint a nanostructurer un réseau vinylester
par un BCP de type PEP-b-PEO. Une augmentation de 92% du K¢ (x2) est obtenue par incorporation
de 5% de PEP-b-PEO formant des micelles sphériques a coeur PEP dans le réseau. Le G,c augmente de
262%. Cet exemple est étendu aux réseaux UPR sans précisions particulieres [Verghese et al., 2005].

Dans un autre brevet de Dow Chemical, Pham parvint a nanostructurer un réseau vinylester par un
BCP de type PBO-b-PEO (bloc PBO ségrégé). Une augmentation de 280% du K¢ (x4) est obtenue par
incorporation de 5% de PBO-b-PEO dans le réseau. Cet exemple est étendu aux réseaux UPR sans
précisions particulieres [Pham et al., 2006].

<+ Renforcement d’un réseau UPR par la nanostructuration de BCP PBA-b-P(MMA-co-DMA), et
PBA-b-P(BA-co-DMA)

Serrano [Serrano et al., 2008] montra qu’il était possible de nanostructurer un réseau UPR (50/50)
par un BCP tribloc de type PBA-b-P(MMA-co-DMA),. Les K¢ du réseau seul, d’une matrice
nanostructurée par 5% de BCP et d’'une matrice macroséparée contenant 5% de BCP sans
diméthylacrylamide, sont présentés en Figure 1.35. Le cliché TEM d’une matrice contenant 10% de
BCP nanostructurant a été précédemment exposé en Figure 1.30 a (micelles sphériques).

La nanostructuration entraine une augmentation du K;c de 53%, augmentation supérieure a celle
engendrée par la macroséparation de phase qui est de 40%. En ce qui concerne le Gy, c’est en
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revanche la macroséparation de phase qui donne le meilleur résultat avec 77% d’augmentation,
contre 60% pour la nanostructuration (Figure 1.35).
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Figure 1.35. Renforcement d’un réseau UPR (50/50) par 5% de BCP PMMA-b-PBA-b-PMMA et P(MMA-co-
DMA)-b-PBA-b-P(MMA-co-DMA) [UPR AM/PG ; BCP : M,, indiquée en exposant (kg/mol), fraction molaire en BA
du BCP et fraction molaire en DMA des blocs statistiques indiquées en indices] [Serrano et al., 2008].

Serrano (au cours de travaux préliminaires a cette these réalisés au laboratoire en 2007) a également
incorporé des BCP diblocs de type PBA-b-P(BA-co-DMA) dans un réseau UPR (65/35). Les K,c du
réseau seul ainsi que de matrices UPR + 10% BCP nanostructurées et macroséparée sont présentés
en Tableau 1.7. Les clichés TEM de ces matrices ont été exposés précédemment en Figure 1.31.

. .1 Kic
Matrice Morphologie 12
(MPa.m™")
UPR - 0,47 +0,11
UPR + 10% PBA"*-b-P(BA-co-DMA;,)" nanostructurée 0,56 + 0,06
UPR + 10% PBA”’-b-P(BA-co-DMA;,)"’ nanostructurée 0,56 + 0,05
UPR + 10% PBA"*-b-P(BA-co-DMA,o)" macroséparée 0,48 + 0,04

! Clichés TEM en Figure 1.31

Tableau I.7. Renforcement d’un réseau UPR (65/35) par 10% de BCP PBA-b-P(BA-co-DMA) [UPR AM/PG ; BCP :
M,, des blocs indiquées en exposants (kg/mol), fraction molaire en DMA du bloc statistique indiquée en indice].
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La nanostructuration (micelles sphériques) entraine une augmentation du K;c de 19%, augmentation
bien supérieure a celle engendrée par la macroséparation de phase qui n’est que de 2%.
L'augmentation de la taille des nanodomaines PBA via I'augmentation de la masse molaire du BCP
nanostructurant n’a pas d’influence sur la ténacité de la matrice (Tableau 1.7).

La nanostructuration via PBA-b-P(BA-co-DMA) entraine donc une plus faible augmentation du Kc que
la nanostructuration via PBA-b-P(MMA-co-DMA), (19% d’amélioration avec 10% de BCP contre 53%
d’amélioration avec 5% de BCP). Ce résultat provient certainement de la plastification du réseau
polyester par les motifs BA élastomeres du bloc miscible P(BA-co-DMA). En effet, les BCP de type
PBA-b-P(BA-co-DMA) engendrent une diminution plus importante du module de la matrice que les
BCP de type PBA-b-P(MMA-co-DMA),.

+* Conclusion

Le renforcement d’un thermodurcissable par la nanostructuration d’'une phase élastomeére via
I'incorporation d’un BCP semble particulierement sensible a la densité de réticulation du réseau. Le
renforcement par des domaines élastomeres étant basé a priori sur la déformation plastique du
réseau par cisaillement suite a la cavitation des domaines, ce phénomene est alors tout a fait
compréhensible. Les réseaux faiblement réticulés sont plus enclins a se déformer plastiquement que
les réseaux a densité de réticulation élevée et permettent un meilleur renforcement. Les réseaux
UPR étant souvent beaucoup plus densément réticulés que les réseaux époxydes, leur renforcement
par cette technique ne s’avere pas aisé. Par ailleurs, en raison de la large relaxation a des réseaux
polyester, diminuer de facon conséquente la densité de réticulation de ces réseaux n’est pas toujours
possible car cela peut engendrer une importante diminution de leur module a température
ambiante, ce qui est souvent indésirable.

D’aprés les brevets de Dow Chemical (qui extrapolent des résultats obtenus sur des réseaux
vinylester), la nanostructuration d’'un BCP conduirait cependant a une meilleure amélioration de la
ténacité du réseau UPR que la dispersion de particules inorganiques, de nanotubes de carbone ou de
CSR. Mais dans tous les cas étudiés jusqu’a présent, aucune augmentation conséquente de la
résistance a la rupture du réseau (en termes de contrainte ou d’énergie de rupture) n’a été
communiquée.

1.7. Composites SMC et BMC

La matrice UPR + add. des composites SMC et BMC ayant été précédemment étudiée, on s’intéresse
a présent aux matériaux chargés et renforcés. Un apercu général des composites SMC et BMC est
donné en premier lieu, leurs procédés industriels de mise en ceuvre étant exposés en Annexe 1 (mise
en ceuvre des compounds et moulage des composites). Les éléments conventionnels constitutifs de
ces matériaux sont présentés par la suite. L'influence du taux de charges et du type d’additif
thermoplastique sur la compensation du retrait ainsi que sur la qualité d’aspect de composites SMC
et BMC conventionnels est exposée pour finir.

1.7.1.  Apercu général des composites SMC et BMC
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Les composites SMC et BMC, composites de grande diffusion renforcés par des fibres de verre
coupées, ont déja été brievement présentés en introduction générale. Les composites SMC sont des
composites stratifiés, alors que les composites BMC sont des composites monocouches. Un exemple
de formulations conventionnelles SMC et BMC est fourni en Tableau 1.8. Le Tableau 1.9 permet de
comparer ces composites en en donnant un apercu général.

Le mélange de la résine, des différents additifs et des charges CaCOs; forme une pate beige clair qui
est utilisée pour imprégner les fibres de verre lors de la mise en ceuvre des compounds SMC et BMC
effectuée conventionnellement a température ambiante (procédés industriels décrits en Annexe 1).
Les compounds SMC et BMC se présentent sous la forme de matiére préimprégnée respectivement
en feuille et en vrac. La cadence de moulage de ces composites est assez élevée avec un temps de
cycle de 2 a 3 minutes. Une fois moulées, les piéces composites sont ébavurées, éventuellement
collées entre elles (pieces de carrosserie et de doublure par exemple) et peintes.

La densité des composites SMC et BMC est généralement proche de 2 (dey = 2,5; dcharges = 2,7 ; |2
densité de la matrice UPR + add. étant d’environ 1,1). A titre de comparaison, les densités de I'acier
et de I'aluminium, matériaux concurrents de ces composites, sont respectivement de 8 et de 2,7.

Le taux d’additif anti-retrait de la matrice UPR + add. varie en général de 15 a 25%, ce qui correspond
a un taux de 3 a 6% d’additif dans un composite contenant 25% de fibres de verre. On rappelle que le
but de cette étude est de remplacer I'additif anti-retrait conventionnel des composites SMC et BMC
par un copolymere a blocs nanostructurant la résine polyester afin d’étudier les propriétés anti-
retrait, renforgantes et mdrissantes de la nanostructuration.

. SMC BMC
Constituants
(parts mass.) (parts mass.)

Résine polyester insaturé (UPR) 20 16
40% UP / 60% St
Additif anti-retrait (add.) 46 35
PVAc, PMMA, PS... BCP ?
Additifs divers >
Amorceur o
Inhibiteur - - 12 12
Agent mouillant et dispersant
Démoulant
Agent de mirissement (SMC)
Charges (CaCO3) 50 55
¢moyen =3 pm
Fibres de verre coupées (FV) 20-60% 20-25%
@ =15 um (25 a 50 mm de longueur) | (6 a 13 mm de longueur)

Tableau 1.8. Exemple de formulations conventionnelles SMC et BMC.
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SMC BMC
(Sheet moulding compound) (Bulk moulding compound)

Forme du compound

e

Préimprégné en feuille Préimprégné en vrac
Conditionnement du , N
Enroulé sur une calandre En fat

compound
Procédé
d’imprégnation Calandrage Malaxage
des fibres de verre
Présence d’agent de .

& Oui Non

mdrissement

Dosage automatique des composés liquides : |[n*| < 5,0 Pa.s
Viscosités limites '

(en procédés industriels) Imprégnation des fibres de verre : |n*|pate < 200 Pa.s | Acheminement de la pate (écoulement) :

Manipulation du compound : |n*| 5. > 35 000 Pa.s [n* ] pate < 1000 Pa.s

Injection conventionnelle ou

Procédé de moulage Compression S . (s
injection-compression (procédé Inoroc)

Injection conventionnelle : 250 bar

Pression de moulage 50-120 bar Injection-compression : 100-150 bar

Température de

= 150°C = 150°C
moulage

Propriétés mécaniques (E¢= 10 GPa, og =200 MPa?),
Avantages qualité d’aspect, Moulage de piéces de formes complexes
moulage de pieces de grandes dimensions

! Viscosités limites (In*| a1rd/s) de mise en ceuvre des compounds SMC et BMC de la société MCR a I’échelle industrielle (procédés
conventionnels a température ambiante).
2 Module d’élasticité et contrainte 2 la rupture en flexion d’'un composite SMC contenant 25% de fibres de verre de 25 mm de longueur (T=25°C)

Tableau 1.9. Tableau comparatif des composites SMC et BMC.

Le procédé SMC permet I'élaboration de composites plus riches en fibres de verre que le procédé
BMC, ainsi que l'utilisation de fibres de verre de longueurs supérieures (des fibres de verre de
longueur conséquente seraient dégradées au cours de la fabrication et du moulage d’un compound
BMC).

Les composites BMC contiennent en revanche plus de charges carbonate de calcium que les
composites SMC car leur procédé de fabrication permet une imprégnation des fibres de verre a I'aide
d’une pate plus visqueuse. Une teneur élevée en charges permet de diminuer les co(ts, de ralentir la
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décantation des additifs anti-retrait immiscibles (PMMA, PS...) et la sédimentation des charges au
cours du stockage du compound, et enfin d’augmenter le module du composite.

La mise en ceuvre d’'un compound SMC nécessite, contrairement a celle d’'un compound BMC,
I'incorporation d’'un agent de mdrissement afin de pouvoir manipuler aisément le préimprégné en
feuille SMC sans I'altérer lors de son moulage (découpe, défilmage et dépét des flans de matiere
empilés dans le moule).

I.7.2.  Constituants conventionnels des composites SMC et BMC

Les éléments conventionnels des composites SMC et BMC sont présentés dans cette partie, leur
fonction au sein du composite étant précisée. La matrice des composites est composée d’une résine
UP, de styréne additionnel, d’un additif anti-retrait (additif thermoplastique) et d’un amorceur. Les
composites complétement formulés contiennent en plus un inhibiteur, un démoulant, des charges
minérales, un agent mouillant et dispersant, un agent de mirissement (composites SMC) et un
renfort fibreux.

+* Résine UP

Les résines polyester insaturé (UPR) sont les résines les plus utilisées en tant que matrices des
composites SMC et BMC. En tant que phase continue, le réseau polyester assure la transmission des
contraintes aux charges et au renfort fibreux. Une résine UP est composée d’un polyester insaturé
dissous dans du styréne. Les résines commerciales contiennent en général environ 65% de polyester
et 35% de styréne [UPR (65/35)], ce taux de styréne procurant a la résine une bonne fluidité a
température ambiante. Le coefficient de dilatation volumique de la résine a 25°C est d’environ
6-10.10" K* avant polymérisation et 2-3.10” K* aprés polymérisation. La réactivité de la résine
(cinétique de polymérisation), son indice d’acide (influence sur la cinétique de mdrissement par
MgO), la température de transition vitreuse et les propriétés mécaniques du réseau a température
ambiante (module d’élasticité, contrainte a la rupture, énergie de rupture et ténacité) font partie des
caractéristiques importantes de ce constituant.

«+ Styréne additionnel

Du styréne est ajouté a la résine commerciale UPR (65/35) afin de réduire la viscosité des pates
formulées et de faciliter ainsi leur acheminement par écoulement et leur imprégnation des fibres de
verre a température ambiante. Une grande partie du styréne additionnel est souvent introduite via
I'incorporation de I'additif anti-retrait qui est généralement incorporé dissous dans du styréne. Le
coefficient de dilatation volumique du styréne & 25°C est de 10.10” K. Compte tenu du styréne
additionnel, le réseau polyester d’'un composite SMC ou BMC contient généralement environ 60% de
styrene.

< Additif anti-retrait

L'additif anti-retrait, dit LPA (low profile additive), est un additif thermoplastique (add.) incorporé
afin de compenser le retrait du réseau polyester. La compensation du retrait des matrices UPR + add.
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a été étudiée en partie 1.3.3, celle des composites SMC et BMC sera examinée en partie 1.7.3.
L’additif anti-retrait est souvent dissous dans du styréne préalablement afin d’étre homogénéisé plus
rapidement a la résine. On s’affranchit ainsi du temps de dissolution de I'additif pur dans la résine,
cet additif étant en général solide ou de forte viscosité a température ambiante.

L’additif anti-retrait peut étre miscible (PVAc, polyester saturé..) ou non miscible (PMMA, PS...)
initialement dans la résine UP. Les additifs anti-retrait conventionnels conduisent a des matrices UPR
+ add. macroséparées. La macroséparation de phase est généralement discréte dans le cas du PS et
du PMMA, et co-continue dans le cas du PVAc et du polyester saturé aux taux d’additif considérés. La
compensation du retrait du réseau UPR par la nanostructuration d’'un BCP n’a a priori encore jamais
été étudiée.

La compensation du retrait du réseau polyester est due a la formation de vides dans la phase
thermoplastique au cours de la polymérisation et du refroidissement du matériau, ainsi qu’a un effet
de dilution. Le coefficient de dilatation volumique de I'additif thermoplastique est d’environ
1-3.10" K 3 T< T, et 5-8.10" K" & T > T,. Certains additifs n’entrainent qu’une compensation partielle
du retrait du composite et sont qualifiés d’additifs low shrink (LS). D’autres générent une excellente
compensation du retrait et sont qualifiés d’additifs low profile (LP), car ils permettent généralement
d’atténuer I'ondulation de la piece (amélioration de la qualité d’aspect). Les systemes low profile
d’excellente qualité d’aspect sont qualifiés de classe A et sont utilisés notamment en application
carrosserie.

<+ Amorceur

La polymérisation des composites SMC et BMC est amorcée thermiquement par un peroxyde.
L'amorceur doit étre stable a température ambiante afin de permettre un stockage du compound de
plusieurs semaines si nécessaire sans consommation d’inhibiteur, le temps de gel a la température
de moulage ne devant idéalement pas varier. La décomposition de I'amorceur doit étre en revanche
trés rapide a la température de moulage (= 150°C), afin de permettre une cadence de production
élevée (cycle de production de 2 a 3 minutes). Des peroxydes ayant un temps de demi-vie d’environ
10 heures a 100°C, comme le monoperoxycarbonate de OO-tert-butyle et de O-(2-éthylhexyle)
(TBEC) ou le peroxybenzoate de tert-butyle, sont souvent utilisés a cet effet.

% Inhibiteur

Un inhibiteur de polymérisation est également incorporé a la formulation. La quantité d’inhibiteur
est optimisée de maniére a permettre un remplissage total du moule avant que le point de gel ne
soit atteint, ainsi qu’un cycle de production rapide.

% Démoulant

Un agent de démoulage est utilisé de maniére a réduire I'accroche entre le moule et le composite
afin que la piece moulée puisse étre extraite de la presse sans étre endommagée. Un agent de
démoulage peut étre externe (cire ou lubrifiant déposé a la surface du moule) ou interne.

Un démoulant interne est généralement incorporé aux formulations destinées a étre produites
industriellement. Des stéarates (de calcium, de zinc ou de magnésium) sous forme pulvérulente sont
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souvent utilisés a cet effet. Ces composés, insolubles dans la résine et le styréne, sont connus pour
migrer a la surface du composite aprés avoir fondu au cours du moulage [Boyard, 2003].

+*» Charges minérales

La charge minérale la plus utilisée est le carbonate de calcium (CaCOs) broyé. Cette poudre blanche
micronique posseéde une densité de 2,7, un module de Young d’environ 35 GPa et un coefficient de
dilatation volumique d’environ 0,3.10™ K™ & 25°C (dilatation thermique négligeable devant celle de la
matrice UPR + add.). Le diamétre des particules primaires est d’environ 5 um. Des particules
beaucoup plus grosses seraient visibles a la surface du composite, ce qui n’est pas souhaitable.

Les charges CaCO; permettent d’augmenter le module du matériau [Xu et al., 2005] tout en
diminuant son prix de revient. Les charges permettent également d’améliorer la compensation du
retrait du composite, par un effet de dilution, mais aussi en favorisant la formation de microvides
dans la phase thermoplastique en s’opposant localement au retrait de la matrice UPR [Bucknall et al.,
1991].

L’incorporation des charges CaCOsz; microniques dans la matrice UPR + add. augmente le module
d’élasticité et la ténacité du matériau, mais diminue énormément sa résistance a la rupture [Xu et al.,
2005] via une diminution de la résistance a 'amorcage de fissures. La différence conséquente de
module entre les charges et la matrice entraine une importante concentration de contrainte au
niveau de leur interface, qui est alors un lieu propice a 'amorgage de fissures. L'adhésion des charges
a la matrice est de plus relativement faible car elle est uniquement constituée de liaisons de van der
Waals. Les charges microniques étant de tailles conséquentes, la décohésion de l'interface charge /
matrice entraine une forte augmentation de la longueur de la fissure créée, ce qui conduit a une
rupture catastrophique du matériau a des contraintes relativement faibles. Oldenbo [Oldenbo et al.,
2003] montre par microscopie électronique a balayage, que les premiéres fissures d’'un composite
SMC sous contrainte sont effectivement amorcées a l'interface charges CaCO; / matrice (Figure 1.36).

Figure 1.36. Fissure amorcée a l'interface charge CaCO; / matrice dans un composite SMC (cliché SEM)
[Oldenbo et al., 2003].
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%+ Agent mouillant et dispersant

L'agent mouillant et dispersant est un tensioactif de type oligomére ou polymeére, soluble dans la
résine. Il est constitué d’une téte polaire de forte affinité avec les charges CaCO; et d’une chaine de
polarité plus faible, de forte affinité avec la résine UP.

Cet additif diminue la tension interfaciale entre les charges et la résine, ce qui permet de faciliter le
mouillage des charges lors de la formulation des pates (I’air et I’'humidité présents initialement a la
surface des charges sont remplacés par de la résine). L'agitation mécanique de la pate permet de
casser les agglomérats de charges en particules primaires. La répulsion stérique du tensioactif a la
surface des charges permet alors de stabiliser la dispersion obtenue en empéchant I'agglomération
des particules primaires via les forces attractives de van der Waals. La présence du tensioactif permet
également de ralentir la sédimentation des charges ainsi que de réduire la viscosité de la suspension.

% Agent de miirissement

Le mlrissement de la résine polyester (voire également de I'additif thermoplastique si ce dernier est
enrichi en groupes carboxyle) est une étape importante de la mise en ceuvre des compounds SMC. Il
conduit a une forte augmentation de la viscosité du compound, ce qui permet de le manipuler
aisément sans l'altérer au cours de son moulage (découpe, défilmage et dépot du compound dans le
moule). Le mlrissement des compounds SMC est réalisé traditionnellement par incorporation
d’oxyde de magnésium (communément appelé magnésie) qui réagit avec la résine a température
ambiante. Le mécanisme de mirissement de la résine UP par I'oxyde de magnésium a été présenté
en partie I.5.

L'agent de mdrissement est constitué d’'une poudre de MgO dispersée dans un polyester insaturé de
faible masse molaire. La pate obtenue est plus facile a doser et a homogénéiser a la résine chargée
que la magnésie pulvérulente.

«* Renfort fibreux

Les composites SMC et BMC sont généralement renforcés par des fibres de verre de type E, coupées
afin de permettre I'’écoulement du compound au cours de son moulage. Un verre de type E posséde
une densité de 2,5, un module de Young d’environ 75 GPa et un coefficient de dilatation volumique
de 0,1-0,3.10” K™* 4 25°C. Comme dans le cas des charges, la dilatation thermique des fibres de verre
est négligeable devant celle de la matrice UPR + add.

La fibre de verre est découpée en meches de longueur désirée a partir de rovings. Un roving est
composé de quelgques méches continues de fibre de verre légérement torsadées entre elles. Une
meche est un assemblage de filaments d’environ 15 um de diamétre maintenus cote a cote par un
ensimage. Une meche de fibre de verre peut étre plus ou moins plate, sa largeur étant en général
d’environ 1 mm. La masse linéique du roving s’exprime en tex, c'est-a-dire en g/km.

L'ensimage se présente sous la forme d’un film recouvrant la surface des filaments. Il constitue
généralement 0,2% a 2% de la masse des fibres de verre. L'ensimage est en général composé
d’environ 80% d’un agent collant, 10% d’un agent de couplage (ou agent pontant), et d’autres
additifs en plus faibles proportions (lubrifiant, antistatique...). L’agent collant permet I'agglomération
des filaments en méches de fibre de verre, ce qui facilite leur manipulation. Il assure également, avec
I’agent lubrifiant, une protection des filaments contre I'abrasion. L’agent collant est sélectionné en
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fonction de la matrice visée, de facon a améliorer la mouillabilité des fibres et a se solubiliser dans la
résine. L’agent de couplage (organosilane) est également choisi en fonction de la résine utilisée, dans
le but d’établir des liaisons covalentes entre les fibres et le réseau, et d’améliorer ainsi leur adhésion
a la matrice [Heman, 2008].

Le renfort fibreux permet d’augmenter le module, la ténacité et surtout la résistance a la rupture du
composite. En raison de leur module élevé, les fibres de verre sont comme les charges des zones de
concentration de contrainte, mais la bonne adhésion des fibres de verre a la matrice via I'ensimage
rend plus difficile 'amorgage de fissures a l'interface. De nombreux mécanismes tels que I'ancrage, la
déviation (Figure 1.37) et le pontage des fissures, la formation de microfissures, le déchaussement et
la rupture des fibres, ont été rapportés pour expliquer le renforcement d’un thermodurcissable par
des fibres de verre [Kawaguchi et al., 2003 ; Rosler et al., 2007]. Comme les charges, les fibres de
verre compensent le retrait par dilution de la résine. Par ailleurs, Bucknall ayant montré que les
charges favorisaient la formation de vides dans la phase thermoplastique en s’opposant localement
au retrait de la matrice UPR [Bucknall et al., 1991], les fibres de verre pourraient avoir un effet
similaire et améliorer ainsi de fagon conséquente la compensation du retrait.

Figure 1.37. Déviation d’une fissure par une meche de fibres de verre dans un composite SMC (cliché SEM)
[Oldenbo et al., 2003].

I.7.3. Compensation du retrait et qualité d’aspect de composites SMC et BMC
conventionnels

La compensation du retrait du réseau polyester par I'additif anti-retrait est due a la formation de
vides dans la phase thermoplastique au cours de la polymérisation et du refroidissement du
matériau, ainsi qu’a un effet de dilution. Le retrait des matrices seules UPR + add. a été étudié en
partie 1.3.3.

La polymérisation des composites SMC et BMC est trés rapide (cycle de 2 a 3 minutes) et a lieu a
haute température (=150°C), ce qui est favorable a un retrait relativement faible de la matrice UPR
(forte expansion thermique du réseau non vitreux) et a une bonne compensation de ce dernier (forte
expansion thermique de l'additif et formation importante de vide en réponse aux contraintes
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internes élevées générées par un retrait rapide du réseau), en particulier avec des additifs de basse
T, comme le PVAc et le polyester saturé qui présentent une expansion thermique supérieure a celle
des additifs de haute T, comme le PMMA et le PS. Une augmentation du taux en additif
thermoplastique entraine en général une amélioration de la compensation du retrait des composites
SMC et BMC [Cara, 2001]. Néanmoins, un additif anti-retrait conventionnel est rarement incorporé a
plus de 25% dans la matrice car l'inversion de phase n’est pas souhaitable : une phase UPR discrete
dans une phase thermoplastique continue conduirait a une forte diminution du module d’élasticité
du composite. Un taux élevé en additif thermoplastique engendrerait également des probléemes de
mise ceuvre du compound (viscosité trop importante de la pate d’imprégnation).

¢+ Influence de la concentration en charges sur la compensation du retrait d’une matrice chargée
additivée de PVAc

Les charges CaCOs incorporées dans les composites SMC et BMC ont un role important au niveau de
la compensation du retrait. Les charges ont naturellement un effet compensateur de retrait par
dilution de la résine UP, mais elles peuvent également favoriser dans certaines conditions la
formation de vide dans la phase thermoplastique en s’opposant localement au retrait du réseau
polyester. Ceci fut démontré par Bucknall [Bucknall et al., 1991] qui étudia des matrices UPR + PVAc
non chargées et chargées a différents taux de charges (Figure 1.38).

15

Retrait volumique (%)
/

L 5]

o
2
[+-]
3
©
<<
=

< ...
16% PVAC

=5 ] 1 1 1
0 20 40 60 80 100

Taux de charges CaCO; (% mass.)

Figure 1.38. Influence du taux de charges CaCOj; sur le retrait volumique de matrices chargées contenant
0% (+), 8% (O) et 16% (a) de PVAc dans la matrice UPR + PVAc [UPR isophtalique AM/AI/PG/DEG ;
polymérisation a 120°C en quelques dizaines de minutes] [Bucknall et al., 1991].

Alors qu’en absence de charges, le PVAc n’entraine aucune compensation du retrait, la compensation
du retrait de la matrice chargée UPR + 16% PVAc augmente linéairement avec la concentration en
charges. Au-dela de 58% de charges (le taux de charges des pates SMC et BMC est généralement
supérieur), le retrait devient méme négatif (expansion). Les expériences de Bucknall montrent par
ailleurs qu’une morphologie co-continue de la matrice UPR + PVAc est nécessaire pour permettre la

98

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre | - Bibliographie

cavitation de la phase thermoplastique en présence des charges, seul I'effet de dilution étant
observé a 8% de PVAc (la phase PVAc est continue a 16% d’additif mais encore discrete a 8% d’additif
dans I'étude de Bucknall). Par extension, les fibres de verre pourraient comme les charges, favoriser
la formation de microvides dans la phase thermoplastique.

< Introduction a la qualité de surface des composites

La qualité de surface d’un composite dépend de ce que I'on appelle la qualité d’aspect (tendu de
surface) et de la présence éventuelle de porosités (défauts).

Qualité d’aspect

La qualité d’aspect correspond au tendu de la piéce, c'est-a-dire a 'amplitude de I'ondulation de sa
surface. La déformation de la surface des composites est due au retrait de polymérisation et au
retrait thermique de la matrice UPR [Kinkelaar et al., 1995]. Un bon tendu ou une bonne qualité
d’aspect correspond a une ondulation de tres faible amplitude, qui n’entraine pas de déformation
des images reflétées a la surface de la piece.

Le tendu correspond a I'amplitude de l'ondulation principale, cette ondulation d’environ 5 cm de
longueur d’onde étant parfois accompagnée d’une autre ondulation dite de « peau d’orange »,
d’environ 1 cm de longueur d’onde (I'amplitude de ces ondulations est de quelques dizaines de um).
Les méthodes conventionnelles de caractérisation de la qualité d’aspect sont décrites en partie 11.10.
La qualité d’aspect du composite (ou I'additif anti-retrait) est qualifiée de low shrink (LS) dans le cas
d’un aspect mauvais ou moyen, et de low profile (LP) dans le cas d’'une bonne qualité d’aspect. On
peut également entendre parler d’aspect classe A dans le cas d’un excellent aspect.

Les termes LS, LP et classe A font souvent référence a la qualité d’aspect du composite mais peuvent
également étre utilisés pour caractériser le retrait, I'équivalence entre retrait et aspect n’étant pas
systématique. Une bonne compensation du retrait est une condition nécessaire pour I'obtention
d’un bon tendu, mais pas toujours suffisante. On essaye en général d’obtenir des formulations
générant la plus grande expansion possible au cours de la polymérisation (retrait négatif), afin
d’obtenir éventuellement une bonne qualité d’aspect. Les connaissances actuelles sur les différents
paramétres permettant une amélioration du tendu et sur leurs mécanismes d’action sont encore trées
limitées.

Porosités

Les porosités apparaissant a la surface du composite peuvent étre des cloques, ou plus fréquemment
des porosités débouchantes appelées piqlires. Les porosités sont des poches de gaz résiduel
d’environ 1 mm de diameétre. Ce ne sont pas des microvides formés afin de compenser le retrait
[Cara, 2001]. Ces défauts apparaissent de temps a autre a la surface des composites SMC et BMC,
malgré la compression du compound au cours de son moulage et I'évacuation du gaz résiduel par la
chambre de compression. Les porosités peuvent provenir de I'air incorporé lors de la mise en ceuvre
du compound, de l'air incorporé lors de son moulage (fermeture de la presse), voire de la
vaporisation du styréne au cours du moulage. La vaporisation du styrene est cependant peu probable
en raison de la pression élevée appliquée sur la matiere [Cara, 2001].
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+* Influence du type d’additif thermoplastique sur la compensation du retrait et sur la qualité
d’aspect de composites SMC et BMC conventionnels

Différents additifs anti-retrait conventionnels sont classés en Figure 1.39 en fonction de leur aptitude
a compenser le retrait et a améliorer I'aspect des composites SMC et BMC.

Dans les composites SMC et BMC, les additifs anti-retrait de basse T, générant une morphologie
macroséparée co-continue au sein de la matrice (PVAc, polyester saturé) sont connus pour étre
plutot de type LP [forte compensation du retrait (expansion), bonne qualité d’aspect], alors que les
additifs de T, élevée conduisant a une morphologie macroséparée discrete (PMMA, PS) sont plut6t
de type LS [faible compensation du retrait (retrait positif), mauvaise qualité d’aspect]. Un retrait
négatif (expansion) est obtenu lorsque le volume de vide formé est supérieur au retrait du réseau
polyester (systemes LP). Le P(MMA-co-S) devrait avoir un comportement intermédiaire entre celui du
PMMA et du PS, et étre par conséquent un additif de type LS dans ces composites.

Faible compensation de retrait Retrait Additif LS (low shrink)
F
0,2% — pS
>0
PE
- retrait
PMMA
0% —
<0 PVAC
— expansion Polyester sature _
Forte compensation de retrait -01% —+ LP (low profile)

Figure 1.39. Influence du type d’additif thermoplastique sur le retrait linéique et sur la qualité d’aspect (LS ou
LP) de composites SMC et BMC conventionnels (taux conventionnel de 15 a 25% d’additif dans la matrice ;
polymérisation a 150°C en 2 a 3 minutes) [données MCR].

Plus une piece composite est visible sur un produit fini, plus son aspect doit étre irréprochable. Un
mauvais tendu entraine en effet une déformation des images reflétées a la surface de la piece, ce qui
peut causer une géne esthétique pour 'utilisateur.

Dans le domaine automobile, les composites d’aspect classe A sont utilisés en tant que piéces de
carrosserie. Les composites d’aspect LP (non classe A) sont plutét utilisés dans le cas de pieces
légerement dissimulées (doublure de hayon visible uniquement lors de I'ouverture du coffre par
exemple). Enfin, les composites d’aspect LS sont utilisés en tant que piéces cachées (plancher,
carter...), souvent plus exigeantes en termes de propriétés mécaniques mais beaucoup moins en
termes d’aspect (pieéces semi-structurelles).

L'influence de la nanostructuration d’un BCP sur la compensation du retrait et la qualité d’aspect de
composites SMC et BMC n’a a priori encore jamais été étudiée. Il sera intéressant de découvrir ou
est-ce qu’un BCP nanostructurant se situe au niveau de ces propriétés par rapport aux additifs
conventionnels macroséparés dans la matrice UPR.
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1.L10. Caractérisation de la qualité d’aspect 115

I.L11. Mesure des émissions par chromatographie en phase gazeuse
headspace couplée spectrométrie de masse 115

Les différentes techniques de caractérisation utilisées dans cette thése sont exposées dans ce
chapitre. Différents constituants de la matrice des composites (résine, additifs thermoplastiques...)
sont analysés par RMN 'H, SEC et DSC. Le comportement rhéologique des systémes réactifs est
étudié en géométrie plan-plan. Leur réactivité est optimisée par DSC et par mesure du point de gel
(méthode du tube renversé). Le retrait linéique des matériaux polymérisés sous forme de plaques est
déterminé par mesure dimensionnelle. Le retrait volumique de quelques matrices est également
mesuré a l'aide d’un pycnomeétre. La morphologie des matériaux est caractérisée par TEM. Les
différentes miscibilités et/ou séparations de phase sont confirmées par DMTA, cette technique
d’analyse permettant également d’évaluer la stabilité thermomécanique des systémes. Les
propriétés mécaniques sont déterminées par des essais de flexion trois points (module d’élasticité et
résistance a la rupture en flexion statique) et de choc Charpy (résistance au choc). La qualité d’aspect
(tendu de surface) de quelques composites est examinée de maniére visuelle, leurs émissions étant
analysées par chromatographie en phase gazeuse headspace couplée spectrométrie de masse.
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Il.L1.  Spectroscopie par résonance magnétique nucléaire (RMN)

La technique spectroscopique RMN H est utilisée dans cette étude pour préciser la composition
chimique de certains constituants des matrices étudiées : la résine polyester insaturé, les additifs
anti-retrait conventionnels éventuellement modifiés [PVAc et P(MMA-co-S)], ainsi que |'agent
mouillant et dispersant.

Ces expériences sont réalisées a 25°C en solution dans le CDCl; avec un appareil Brucker 400 MHz.

La RMN du proton est également utilisée par la société Arkema pour vérifier la composition des
copolymeres a blocs.

I.2. Chromatographie d’exclusion stérique (SEC)

La chromatographie d’exclusion stérique (SEC) est utilisée dans cette étude pour compléter I'analyse
structurale des constituants des matrices.

Une ligne SEC constituée de trois colonnes en série de granulométries fixes (50, 100 et 150 A) est
utilisée pour caractériser les composés de petites masses molaires (M, < 30000 g/mol). Les
composés de grandes masses molaires (M,, > 30 000 g/mol) sont caractérisés a I'aide d’une ligne SEC
composée de trois colonnes a gradient.

Des solutions de polyméres concentrées a 5 g.L™ dans le THF sont analysées & 22°C & un débit de 1
mL/min. Les valeurs des masses molaires moyennes en nombre (M,) et des indices de
polymolécularité (I,) obtenues sont issues de I'analyse du détecteur réfractométrique combinée a
une calibration réalisée a I'aide d’échantillons étalons de polystyrene.

La SEC en équivalent PS dans le THF est également utilisée par la société Arkema pour analyser les
copolymeéres a blocs, les blocs PBA et les BCP entiers étant caractérisés.

Masses molaires moyennes absolues des BCP

La connaissance des masses molaires moyennes en équivalent PS du bloc PBA et du BCP entier ne
permet pas de remonter a celle du deuxieme bloc. Il est donc préférable de calculer la masse molaire
moyenne absolue de chacun des blocs.

Le volume hydrodynamique V;, d’'une pelote de polymére étant proportionnel a [n]M (produit de la
viscosité intrinséque par la masse molaire de la chaine), il vient en utilisant la loi de Mark-
Houwink [n] = KM? (avec K et a paramétres de Mark-Houwink) :

V, <« KM%tt Equation II.1

Le Tableau Il.1 montre que les paramétres de Mark-Houwink du polystyréne et du poly(acrylate de
butyle) dans le THF a 25°C sont assez proches. On trouve en moyenne :

Kes = 11,4 10° dL.g" aps = 0,721
Kega = 10,5 10° dL.g”  apsa = 0,726
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Polymeére K. 10’ (dL.g?) a Référence
PS 11,1 0,725 [Spatorico et al., 1973]
PS 11,7 0,717 [Kolinsky et al., 1974]
PnBA 11,8 0,716 [Schmitt, 1999]
PnBA 9,27 0,737 [Chauvin et al., 2002]

Tableau Il.1. Parameétres de Mark-Houwink du polystyréne et du poly(acrylate de butyle) dans le THF a 25°C.

Nous pouvons donc considérer que la masse molaire moyenne en équivalent PS du bloc PBA
correspond a sa masse molaire moyenne absolue, I'erreur sur cette derniere (en égalant les volumes
hydrodynamiques) n’étant que de 1% a 2%.

La masse molaire moyenne absolue du deuxieme bloc P(BA-co-DMA) ou P(MMA-co-DMA) est ensuite
calculée via la masse molaire du bloc PBA et la composition du BCP (déterminée par RMN *H).

I.3. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

La calorimétrie différentielle a balayage est utilisée dans ce travail pour mesurer les températures de
transitions vitreuses (T,) de quelques composés. La DSC est également utilisée pour estimer la
réactivité des systémes UPR + add. et définir ainsi leur cycle de polymérisation. Les taux de
conversion des différents systemes polymérisés sont aussi estimés par DSC.

Les expériences sont réalisées dans des capsules hermétiques en aluminium a I'aide d’un appareil TA
Instruments Q10. Les transitions thermiques et les taux de conversion sont caractérisés a 10°C/min.
Le cycle de polymérisation des systémes réactifs UPR + add. est défini a I'aide d’isothermes a
différentes températures. Les systémes réactifs sont placés sous atmosphére inerte (Argon) a
I'intérieur de la capsule hermétique afin de s’affranchir de l'inhibition de la polymérisation par
I'oxygéne de I'air.

I.4. Rhéologie

La rhéologie des résines UP, des solutions add./St, des mélanges réactifs UPR + add. et de leurs
homologues chargés (pates), est étudiée avec un appareil TA Instruments AR1000 en géométrie plan-
plan (Figure I.1). Cet appareil a contrainte imposée est équipé d’un plan Peltier permettant des
mesures de 5°C a 120°C et d’une géométrie plane de 40 mm de diameétre. Il permet la mesure de
couples relativement faibles de 0,2 a 10 000 uN.m.

Différents mélanges réactifs a base de résine UP sont étudiés en fonction du type d’additif
thermoplastique incorporé : systemes UPR + add. monophasés, biphasés macroséparés, biphasés
nanostructurés, ainsi que leurs homologues chargés [suspensions concentrées a 65% de charges
CaCOs (43% en volume)].
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@ =40 mm
+—>

Géométrie plane ———»

Cache anti-évaporation ——p

Plan Peltier o 4 Entrefer d’l mm (échantillon)

Figure Il.1. Représentation schématique de l'analyse rhéologique en géométrie plan-plan des systémes

réactifs (m).

+* Mise en place de I’échantillon

L’échantillon est déposé sur le plan Peltier, 'abaissement de la géométrie a un entrefer de 1 mm lui
donnant sa forme finale. Les systémes réactifs a composante élastique élevée ne relaxent pas
immédiatement suite a leur mise en place sur le rhéometre. La stabilité du systéeme est alors
attendue avant le début de chaque expérience (5 a 10 minutes pour les systémes additivés de BCP
les plus visqueux, 1 heure pour la pate mdrie par la magnésie).

%+ Isolation de I’échantillon

L’AR1000 est équipé d’un cache anti-évaporation en deux parties venant recouvrir la géométrie afin
d’empécher I’évaporation du styrene.

Dans le cas d’expériences relativement courtes, ce qui est le cas de la plupart des expériences
réalisées (une heure maximum), 'atmosphere autour de I’échantillon est saturée par introduction de
guelques gouttes de styréne dans un réservoir de la géométrie prévu a cet effet.

Dans le cas d’'une expérience durant une semaine (suivi cinétique du marissement d’une pate par
MgO), l'isolation du systeme doit étre améliorée. Des morceaux d’éponge imbibés de styrene sont
alors collés sous le cache, une huile de silicone étant déposée autour de ce dernier afin d’assurer une
excellente isolation.

%+ Différentes expériences réalisées

- Expériences en écoulement : mesure de la viscosité n en fonction du taux de cisaillement y a 25°C.

- Expériences en mode oscillatoire : mesure de la viscosité complexe n*, du module complexe de

cisaillement G*, de sa composante élastique G’ et de sa composante visqueuse G”’, en fonction de
la température ou en fonction du temps a 25°C (|n*|=|G*|/w, donca 1 rd/s |n*|=|G*]).
Des rampes de 10°C a 100°C sont réalisées a une vitesse de chauffe de 3°C/min et une fréquence
angulaire w de 1 rd/s (bien que d’autres pulsations soient également testées afin de déterminer
avec précision la Topr d’un systeme nanostructuré). L’évolution des propriétés rhéologiques au
cours du temps d’une pate mdrissant avec MgO a 25°C est également caractérisée en mode
oscillatoire a 1 rd/s. Ces expériences en fréquence sont toutes réalisées dans le domaine élastique
linéaire (les déformations utilisées vont de quelques % pour les systémes les plus fluides a 0,02%
pour les systémes les plus visqueux).
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Différents systemes réactifs sont comparés au niveau de leur module |G*|, la rigidité étant le
critére retenu pour caractériser l'effet mlrissement. Mais un systeme peut également étre
caractérisé par I'écart entre ses composantes élastique et visqueuse représenté par le parametre
tand? = G'/G”. La température de transition ordre-désordre (Topr) des systémes réactifs
nanostructurés est déterminée par le croisement de G’ et de G” au cours des rampes en
température. Elle est également déterminée sur un exemple par le croisement des courbes tand =
f(T) a différentes fréquences.

II.L5. Mesure du point de gel par la méthode du tube renversé

La méthode du tube renversé est utilisée pour mesurer le point de gel de la résine UPR (40/60) a
différentes températures et avec différents systémes d’amorcage. Les points de gels déterminés a
I'aide de cette méthode ont été approchés a 1 minute pres.

La résine est introduite dans un tube a essai de diametre intérieur égal a 1 cm. Le tube est alors
plongé dans un bain d’huile a la température considérée (la totalité de la résine est immergée).
Lorsque le tube est retourné et que le systéme est immobile (pendant une dizaine de secondes), le
temps mesuré a partir de I'immersion dans I’huile est désigné temps de gel.

Néanmoins, retourner fréquemment le systéme retarde de facon conséquente le point de gel
(perturbation de la macrogélification et/ou refroidissement du systéme). L'expérience est donc
réitérée plusieurs fois jusqu’a la détermination du point de gel a 1 minute prés avec une seule
manipulation du tube.

I.L6. Microscopie électronique a transmission (TEM)

La morphologie de matrices UPR + add., d’'une matrice chargée et de composites BMC est observée a
I'aide d’un microscope électronique a transmission JEOL 1200 EX sous une tension d’accélération de
80 kV.

L'élaboration des coupes ultra-fines est réalisée a température ambiante a I'aide d’un
ultramicrotome. Les blocs de matériaux a analyser sont tout d’abord taillés en forme pyramidale a
I'aide d’une lame de rasoir, puis surfacés avec un couteau en verre (coupes semi-fines d’épaisseur 1
um). Des coupes ultra-fines de 60 nm d’épaisseur (0,5 x 0,5 mm? de surface environ) sont ensuite
réalisées a I'aide d’un couteau en diamant. Ces coupes sont alors déposées sur une grille de cuivre ou
de nickel recouverte d’un film Formvar® pour empécher leur destruction par le faisceau d’électrons
au cours de I'observation. Les coupes n’ont pas été contrastées par un marquage particulier.

La découpe des matrices au couteau en diamant est assez aisée et conduit a des coupes ultra-fines
de qualité. La découpe d’échantillons BMC chargés et renforcés par des fibres de verre est en
revanche plus compliquée. Les clichés TEM d’'un composite a matrice nanostructurée sont présentés
en Figure 11.2.

Les coupes ultra-fines de particules primaires de charges (@ =3 pum) apparaissent altérées et
décollées de la matrice. Les morceaux de charges peuvent rester a leur emplacement d’origine ou
venir polluer le reste de la coupe. Il est cependant possible d’observer la morphologie de la matrice
au voisinage de l'interface charges / matrice, la matrice ne semblant pas altérée a ce niveau.
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Les fibres de verre (@ = 14 um) ne purent étre découpées par le couteau en diamant. La morphologie
de la matrice au voisinage de l'interface fibres / matrice ne put malheureusement pas étre observée
(la matrice étant extrémement altérée a ce niveau, cette interface ne put étre identifiée lors des

observations).

Figure 11.2. Clichés TEM d’un composite BMC nanostructuré [BMC + 20% AZI(MD31)211].

Un fin polissage (finition a I'aide d’une pate de diamant de granulométrie 1 um) a permis a Oldenbo
d’observer la morphologie d’'un composite SMC en microscopie électronique a balayage (SEM) tout
en préservant les interfaces charges / matrice et fibres de verre / matrice [Oldenbo et al., 2003].
Guillon a observé par SEM la morphologie de matrices chargées aprés un surfagage au couteau
diamant, l'interface charges / matrice étant également préservée dans ce cas [Guillon, 1994].
Cependant la microscopie électronique a balayage ne permet pas d’observer des systémes
nanostructurés suffisamment contrastés. Il aurait pu étre intéressant d’associer ce fin polissage ou ce
surfacage au couteau diamant a une technique de microscopie AFM, ce qui aurait peut-étre pu
permettre I'observation d’interfaces intactes ainsi que la nanostructuration au voisinage.

Il.L7Z. Analyse thermomécanique dynamique (DMTA)

L'analyse thermomécanique dynamique est utilisée dans ce travail afin de confirmer les différentes
miscibilités et/ou séparations de phase au sein des matériaux polymérisés (mises en évidence par
microscopie TEM), en observant les relaxations a associées aux transitions vitreuses des différentes
phases en présence. Cette technique permet également de caractériser la stabilité thermomécanique
des matériaux.

Les expériences sont réalisées a I'aide d’'un rhéomeétre ARES en mode torsion rectangulaire. Cet
appareil permet la réalisation d’expériences de -150°C a 400°C. Un capteur adapté aux couples situés
entre 2 et 2000 mN.m est utilisé. Des échantillons parallélépipédiques de dimensions 45 X 6 X 3
mm? sont étudiés. La distance entre les mors est fixée a 30 mm. Les échantillons sont soumis a des
rampes en température de -150°C a 250°C, a 3°C/min et a une fréquence de 1 Hz, dans le domaine
élastique linéaire (déformation de 0,1% pour les matrices et 0,03% pour les composites BMC).
L’évolution avec la température du module de conservation G’ et du facteur de perte tan§ = G”/G’
est considérée. Les températures des différentes relaxations sont associées aux valeurs maximales
locales du facteur de perte.
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11.8. Mesure du retrait

Le retrait linéique des différents matériaux étudiés (matrices, matrices chargées et composites BMC)
est déterminé par mesure dimensionnelle. Le retrait volumique de quelques matrices est également
déterminé par mesure de la densité des systemes réactifs et polymérisés.

11.8.1. Introduction

Le retrait linéique 17 et le retrait volumique 7;, des matériaux sont définis de la maniére suivante :

Equation 11.2

Equation 1.3

avec respectivement Ly et Vylongueur et volume des systémes réactifs a température ambiante, L et
V longueur et volume des matériaux polymérisés a température ambiante.

Les retraits linéique et volumique peuvent étre reliés de la facon suivante :

w=1-(1-1n)3 & n=1->1-nr)"3 Equations 11.4

Cependant, une telle écriture suppose que le retrait linéique ait été le méme dans chaque direction
de l'espace, ce qui n’est possible que dans le cas d’un retrait isotrope et d’un point de gel obtenu a
0% de taux de conversion (ce qui est impossible). En effet, avant le point de gel, le systeme réactif
remplit généralement le fond du moule. Les résines UP ayant un point de gel a taux de conversion
relativement faible (= 10%), I'équivalence devrait néanmoins étre proche d’étre vérifiée.

1.L8.2. Mesure du retrait linéique

Le retrait linéique des composites BMC étant trés faible (-0,1% a 0,2%), il est mesuré avec une grande
précision. La gamme de retrait des matrices UPR + add. est beaucoup plus large, le retrait pouvant
varier de 0% a 3%. Les matrices et les matrices chargées sont moulées a I'aide d’'un moule en PTFE
hermétique, leurs systémes réactifs étant trop fluides a chaud pour étre moulés par compression
comme les composites BMC. La mesure du retrait des matrices et des matrices chargées est moins
précise avec ce procédé de moulage.

¢+ Composites BMC

Les composites BMC sont moulés par compression a I'aide d’'un moule métallique décrit en Figure
IV.9. En introduisant la largeur précise du moule a 22°C dans I'équation 1.2, il vient :
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= % Equation Il.5

120,15

avec l la largeur des plaques a température ambiante en mm.

La largeur | des plagues BMC est mesurée a 22°C a I'aide d’un pied a coulisse a 0,01 mm pres,
toujours du méme c6té et a 1 cm du bord. Une moyenne des retraits linéiques mesurés sur cing
plaques est donnée pour chaque systeme BMC étudié.

«*» Matrices UPR + add. et matrices chargées

Les matrices UPR + add. et les matrices chargées sont mises en ceuvre a I'aide d’un moule en PTFE
hermétique (décrit en Figure IV.4) doté d’'une cavité moulante de dimensions Ly X Ly X hy = 170
X 170 X 3 mm’.

Pour chaque plaque de dimensions L X L X h, le retrait linéique (Lo-L)/L, est mesuré a trois endroits
différents dans un sens et perpendiculairement.

Les plaques moulées a I'aide d’un tel procédé ne disposent pas de bords bien lisses comme les
plagues composites moulées par compression. La précision des mesures étant assez faible (0,5 mm
environ), les mesures sont réalisées au réglet. Une moyenne des six retraits linéiques mesurés sur
chaque plaque est donnée pour chaque systeme étudié (une seule plaque est moulée par systeme).
Aucune expansion ne put étre mise en évidence a I'aide de cette méthode, en raison de la faible
précision des mesures. Les meilleurs systtmes compensateurs de retrait ont donc un retrait nul,
toute légere expansion éventuelle se trouvant comprise dans |'écart-type.

1.L8.3. Mesure du retrait volumique

Le retrait volumique peut étre exprimé en fonction de la masse volumique du systeme réactif et de
celle du matériau polymérisé (la masse étant constante au cours de la réaction) :

Vo—V % Po

w=——=1-—=1—-— Equation 1.6

Vo Vo p

avec respectivement Vy et V les volumes de systéeme réactif et de matériau polymérisé a
température ambiante, py et p étant les masses volumiques des systéemes d cette température.

Le retrait volumique des matrices UPR (65/35) et UPR (40/60) est déterminé a l'aide d’un
pycnomeétre par mesure de la masse volumique a température ambiante des systémes réactifs et
polymérisés.

+* Mesure de la masse volumique des systémes réactifs visqueux et des matrices

La masse volumique p d’un échantillon a analyser peut étre exprimée de la maniére suivante :
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m m m
p= Peau = Peau = Peau
Vpeau meau,V Mequ — Mequ autour v
m
e p= Peau Equation 11.7
Mequ — (m* - m)

avec p et peau les masses volumiques de I'échantillon et de I'eau, m et V la masse et le volume de
I'échantillon, Mmeq,v la masse qu’aurait I'eau en occupant le volume V d’échantillon, meq, la masse
d’eau quand il n’y a que de l'eau dans le pycnomeétre, Meau autour v la masse d’eau autour de
I’échantillon, et enfin m* la masse de I'ensemble (eau + échantillon).

La masse volumique de I’échantillon est mesurée a 22°C. La masse volumique de I'eau déminéralisée
(peau) est de 0,998 a cette température. Les échantillons analysés ainsi que I'eau doivent étre
exempts de bulles d’air sous peine de fausser considérablement les mesures.

Un pycnomeétre d’environ 15 mL est tout d’abord rempli exclusivement d’eau afin de déterminer
Meaw. 1 @ 2 g d’échantillon a analyser sont ensuite introduits dans le pycnomeétre vide, la masse
d’échantillon m étant déterminée. De I'’eau déminéralisée est alors ajoutée jusqu’au trait de jauge
afin d’obtenir m*.

La masse volumique de la résine visqueuse UPR (65/35), ainsi que celles des matrices UPR (65/35) et
UPR (40/60) sont déterminées a I’aide de cette méthode.

* Mesure de la masse volumique des systémes réactifs fluides

La masse volumique des systéemes fluides peut étre déterminée de fagon plus simple et plus précise
en remplissant le pycnometre d’échantillon. La masse volumique de I’échantillon vaut alors m/V,,, le
volume du pycnométre V,, étant connu avec précision. Ce procédé est utilisé pour déterminer la
masse volumique de la résine fluide UPR (40/60) et du styréne.

1.9. Caractérisation mécanique

1.9.1. Préparation des échantillons

Les plaques de matériaux étudiés (matrices, matrices chargées et composites BMC d’environ 3 mm
d’épaisseur) sont découpées a l'aide d’une scie circulaire en échantillons parallélépipédiques de
dimensions 60 X 15 X 3 mm? pour les essais de flexion et 60 x 10 X 3 mm?® pour les essais de choc.
Les plaques BMC étant rectangulaires (voir Figure 1V.9), le fluage au cours du moulage peut conduire
a une orientation privilégiée des fibres de verre dans le sens de la longueur du moule. Les
éprouvettes BMC sont découpées dans le sens de la largeur des plaques, les propriétés mécaniques
étant alors caractérisées dans le sens de plus faible résistance mécanique du composite.

Ces matériaux thermodurcissables a rupture fragile peuvent se trouver grandement fragilisés par les
défauts d’usinage qui constituent alors des amorces de rupture. En général plus la taille du défaut
surfacique est importante plus il fragilise le matériau. Les faces externes en tension et en
compression des éprouvettes soumises a des essais de flexion ou de choc correspondent aux
surfaces moulées des plaques et sont donc exemptes de défauts d’usinage. Cependant, les surfaces
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découpées et les arétes sont également contraintes et nécessitent par conséquent d’étre polies afin
de réduire voire d’éradiquer I'effet des défauts d’usinage sur la rupture des éprouvettes.

Les surfaces découpées et les arétes des éprouvettes sont poncées manuellement sur une feuille de
papier de verre de granulométrie P280. La taille des défauts diminue alors a environ 50 um. Le
pongage est ensuite affiné avec une feuille de papier de verre de granulométrie P600. Les défauts
des surfaces découpées et des arétes ont finalement une taille d’environ 25 um. D’apres I’évolution
de I'énergie de rupture en flexion du réseau UPR (40/60) (matrice non additivée de référence) en
fonction de la finesse de pongage (Figure I1.3), la finition P600 utilisée dans cette étude semble
suffisante. Il est alors probable que la rupture ne soit pas amorcée par un défaut d’usinage.

16

14
12
10

W, (ki/m?)

Scie
circulaire

P100 P280 P600 P1000 Finition

1 mm 150 um 50 um 25 um 18 um Taille des défauts d’usinage

Figure I.3. Evolution de I'énergie de rupture en flexion (Wg) du réseau UPR (40/60) en fonction de la finesse
de poncage des éprouvettes (surfaces découpées et arétes).

1.9.2. Flexion statique

La mesure du module d’élasticité (E;) et des propriétés a la rupture (contrainte a la rupture oy,
déformation a la rupture e et énergie de rupture Wy) des matrices, des matrices chargées et des
composites BMC est réalisée par flexion trois points (Figure 11.4) a 22°C selon la norme ISO 178. Une
machine de traction MTS 2/M est utilisée a une vitesse de chargement de 2 mm/min.

Téte de flexion

Eprouvette

Capteur LVDT Mors de flexion

Figure Il.4. Photographie d’une éprouvette au cours d’un essai de flexion trois points.
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Les dimensions des éprouvettes de flexion L X 1 X h = 60 X 15 X 3 mm?® sont déterminées en accord
avec la norme ISO 178 en respectant un rapport L/h = 20 et un rapport d/h = 16, avec L la longueur
de I'éprouvette, 1 sa largeur, h son épaisseur et d la distance entre appuis (Figure II.5). Dans ces
conditions on parle de flexion pure. Le module de flexion E; est alors trées proche du module de Young
déterminé en traction.

Surface découpée
et poncée

Face en tension
(surface moulée)

Figure I1.5. Dimensions caractéristiques d’une éprouvette au cours d’un essai de flexion trois points, avec L la
longueur de I'éprouvette, h son épaisseur, d la distance entre appuis et f la fleche.

Soit F la force appliquée par la téte de flexion sur I’éprouvette a un instant t et f la fleche résultante.
Considérons un élément de volume centré en M (Figure I1.5), point situé au milieu de la portée d sur
la face externe en tension. Il s’agit de la zone la plus contrainte et la plus déformée de I'éprouvette a
I'instant t. La rupture est donc en général amorcée au voisinage de M.

La contrainte de flexion o représente la contrainte de tension au point M et vaut :

3Fd

= W Equation 1.8

o

La déformation en flexion € représente la variation relative de la longueur de I'élément de volume
centré en M et vaut :

6hf .
£=— Equation I1.9

d
Ces relations définies par la norme ISO 178 ne sont totalement exactes qu’en cas de comportement
contrainte-déformation linéaire, c'est-a-dire en général aux petites déformations. Elles restent
relativement précises jusqu’a la rupture dans cette étude, étant donné la fragilité des matériaux
étudiés. Le module de flexion E; mesuré entre 0,05% et 0,25% de déformation, est défini de la
maniére suivante :

_0(e) —a(&)

= Equation 11.10
& —&

Un capteur LVDT (Linear Variable Differential Transformer) est utilisé pour déterminer avec précision
le module de flexion via une mesure précise de la fleche.
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L'énergie de rupture rapportée a la section transversale de I’échantillon Wy est définie par :

fr
1
Wy = Ef Fdf Equation 11.11
0
€R
d
e Wy = af ode Equation 11.12

0

d’aprés I'équation I1.8 et I'équation I1.9 (d ~ 48 mm).

Les matrices UPR + add. présentent une rupture fragile, ce qui est également le cas des matrices
chargées (voir Figure V1.4). Les valeurs de oy, €z et Wi fournies correspondent donc dans ce cas aux
valeurs maximales mesurées au cours de I’essai de flexion.

En ce qui concerne les composites BMC renforcés par des fibres de verre, deux ruptures peuvent étre
identifiées sur les courbes contrainte-déformation (Figure VI1.4). Une premiere rupture est obtenue
lorsque la contrainte mesurée atteint sa valeur maximale. Cette rupture coincide avec |'apparition
d’une macrofissure a la surface de I’échantillon (au voisinage du point M). La contrainte diminue par
la suite jusqu’a la rupture totale de I'éprouvette (deuxieme rupture). Les composites BMC et SMC ne
sont en général pas suffisamment performants mécaniquement pour étre utilisés en tant que pieces
de structure, ils sont plut6t utilisés en tant que pieces d’aspect. Leur énergie de rupture totale n'est
donc pas tres importante (cette derniére présentant de plus un écart-type extrémement élevé).
L'apparition d’une fissure en surface est en revanche génante pour de telles pieces. On s’intéresse
donc dans cette étude uniquement a la premiere rupture des composites. Les valeurs de oy, € et Wg
fournies dans le cas des composites BMC correspondent a cette premiére rupture (og étant la
contrainte maximale mesurée au cours de |'essai).

Les valeurs fournies de E; or, €z et Wi sont des valeurs moyennes déterminées a l'aide de six

éprouvettes pour chaque systéme étudié.

1.9.3. Choc Charpy

La résistance au choc des matrices UPR + add. est également déterminée. Des éprouvettes non
entaillées de dimensions L X 1 X h = 60 X 10 X 3 mm?® sont soumises a des essais de choc Charpy a
22°C et a une vitesse de chargement de 3 m/s. La distance entre appuis utilisée est de 40 mm.
L'impact est réalisé sur la surface L X 1 des échantillons, un marteau de 1J étant utilisé a cet effet.

La résistance au choc R des échantillons est déterminée par la formule suivante :

A
Rchoc = T x 100 Equation 11.13

avec Renoc €n k]/mz, let h en mm, et A I'énergie absorbée en 101 J.
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Les valeurs de résistance au choc fournies sont des valeurs moyennes déterminées a l'aide de six
éprouvettes pour chaque systeme étudié.

1.L10. Caractérisation de la qualité d’aspect

Quelques systemes BMC et SMC sont moulés sous forme de plagues composites de grandes
dimensions afin de caractériser leur qualité d’aspect, c'est-a-dire leur tendu de surface. Un bon tendu
ou une bonne qualité d’aspect correspond a une ondulation de trés faible amplitude de la surface
des pieces, n’entrainant pas de déformation des images reflétées. La caractérisation de la qualité
d’aspect nécessite la réalisation d’'une plaque de grande taille (significativement plus grande que la
longueur d’onde de I'ondulation qui est d’environ 5 cm) dotée d’un bon état de surface (le moule
utilisé doit étre exempt de bosses, rayures...).

La qualité d’aspect peut étre caractérisée par la technique dite Ondulo de VISUOL Technologies.
Cette technique est basée sur le principe de la déflectométrie : la direction d’un rayon lumineux
réfléchi sur une plague varie en fonction du relief de cette derniere, de I'angle de courbure au point
d’incidence pour étre précis. L'analyse de ce rayon lumineux permet alors de remonter a une
cartographie du relief de la plaque. Mais dans cette étude la qualité d’aspect est évaluée plus
simplement a I'aide d’'une technique visuelle. La plaque étudiée est placée perpendiculairement a
une fenétre munie de stores. Le reflet des stores dans la plaque est alors observé. Si les stores
apparaissent rectilignes, I'aspect de la plaque est excellent. Dans le cas d’'un moins bon aspect, des
ondulations plus ou moins marquées de ces stores peuvent étre observées (meilleur est I'aspect,
moins les stores apparaissent déformés).

La qualité d’aspect des différents composites étudiés est notée LS (low shrink), LP (low profile) ou
classe A. On rappelle que I'on a par ordre croissant de qualité d’aspect : LS < LP < classe A.
Cependant, ces termes peuvent également étre utilisés pour évoquer le retrait des composites,
I’équivalence entre le retrait et I'aspect n’étant pas systématique.

I.L11. Mesure des émissions par chromatographie en phase gazeuse
headspace couplée spectrométrie de masse

Les composites BMC et SMC contiennent aprés polymérisation des COV (composés organiques
volatils), issus essentiellement du styrene et de I'amorceur, qui se volatilisent au fur et a mesure du
temps. Ces émissions doivent étre contrélées pour des raisons sanitaires et de confort (certains
composés peuvent étre odorants). Les émissions de quelques composites BMC sont analysées dans
cette étude de maniéere qualitative et quantitative par chromatographie en phase gazeuse headspace
couplée spectrométrie de masse.

Ces analyses sont réalisées par un fournisseur de la société MCR. L'échantillon BMC a analyser est
chauffé pendant 2 heures a 120°C dans un flacon fermé. Les composés volatils a la température
imposée s’échappent alors dans l'espace situé au dessus de I'échantillon appelé headspace.
L'headspace est ensuite injecté en chromatographie afin de séparer les différentes molécules. La
nature des COV récupérés ainsi que leurs quantités (en pg de COV / g de composite) sont
déterminées par spectrométrie de masse.

115

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



116

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



CHAPITRE il

PRODUITS UTILISES

117

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



118

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre lll - Produits utilisés

. PRODUITS UTILISES

n.1. Matrices UPR + additif thermoplastique (UPR + add.) 119
lI.L1.1.  Résine polyester insaturé 120
I1.L1.2.  Additif thermoplastique conventionnel PVAc 123
I1.1.3.  Additif thermoplastique conventionnel P(MMA-co-S) 125
I1.L1.4. Copolymeéres a blocs 127
1.L1.5. Systémes d’amor¢age 131
11.2. Composites BMC et SMC 132
1.2.1.  Formulations BMC et SMC 132
[1.2.2.  Inhibiteur 135
1.2.3.  Démoulant 135
I1.2.4.  Charges carbonate de calcium 135
I11.2.5.  Agent mouillant et dispersant 136
l1.2.6. Agent de mirissement 138
[11.2.7.  Fibres de verre 138

Les éléments conventionnels des composites BMC et SMC ont déja été présentés d’un point de vue
général au cours de I'étude bibliographique. Ce chapitre a pour but de préciser la structure des
composés utilisés dans cette étude.

Les composés utilisés pour I'élaboration des matrices sont exposés dans un premier temps. Les
formulations BMC et SMC utilisées sont présentées par la suite. Les éléments supplémentaires
incorporés pour obtenir ces systemes complétement formulés sont décrits pour finir.

lll.L1. Matrices UPR + additif thermoplastique (UPR + add.)

Les matrices UPR + add. sont élaborées par polymérisation de mélanges constitués de résine UP et
d’additif thermoplastique en présence d’un systeme d’amorcage. Les additifs conventionnels PVAc et
P(MMA-co-S) sont utilisés dans cette étude en tant qu’additifs de référence par rapport aux
copolymeres a blocs. Les additifs PVAc et P(MMA-co-S) sont en général commercialisés sous forme
de solutions dans le styréne, ce qui permet de réaliser rapidement des mélanges UPR + add.
homogénes. Afin de faciliter I'analyse RMN *H de la structure chimique du polyester insaturé, du
PVAc et du P(MMA-co-S), le styrene a été évaporé sous vide pendant trois jours a 90°C. La résine UP
et la solution de PVAc sont également analysées, un monomere additionnel (autre que le styrene)
ayant pu étre incorporé a ces solutions commerciales.
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ll.L1.1. Résine polyester insaturé

La résine polyester insaturé utilisée dans cette étude est la résine Palapreg P 18-03 de DSM. D’aprés
la fiche technique, il s’agit d’'une résine contenant environ 35% de styréne, le polyester étant
synthétisé a partir d’anhydride maléique et d’'un mélange de glycols. Cette résine commerciale notée
UPR (65/35) (taux UP / taux St) permet la préparation de la résine UPR (40/60), notée UPR, utilisée
pour I'élaboration de la plupart des matériaux étudiés.

L’analyse RMN *H de la résine Palapreg P 18-03 (Figure 111.1) montre la présence d’un polyester a
insaturations essentiellement fumarate dissous dans du styrene. Le polyester pourrait étre un
copolymeére statistique constitué de motifs fumarate / propyléne glycol et fumarate / néopentyle
glycol. La résine UP commerciale est donc une résine pure maléique UPR (65/35) AM/PG/NPG.
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Figure lll.1. Spectre RMN 'H de la résine UPR (65/35) [400 MHz, CDCls, 25°C].

Le taux de styréne de cette résine commerciale a été vérifié par gravimétrie. La composition de la
résine est exposée ci-dessous (Tableau Ill.1).

L. Taux polyester insaturé Taux styréne ' Taux eau’ 3
Référence d
(% mass.) (% mass.) (% mass.)
UPR (65/35)
65 35 0,1 1,12
Palapreg P 18-03 (DSM)

! gravimétrie 2 donnée fournisseur > densité a 22°C
Tableau lll.1. Composition de la résine UPR (65/35).
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Lextrait sec polyester insaturé, analysé par RMN 'H en Figure Ill.2, se comporte a température
ambiante comme un liquide de trés forte viscosité (T, légérement inférieure a 25°C). Les protons des
groupes carboxyle (10,5 a 12,5 ppm) et alcool (0,7 a 5,5 ppm) en fins de chaines polyester n’ont pas
pu étre mis en évidence.
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Figure 11.2. Spectre RMN "H du polyester insaturé (extrait sec de la résine UP) [400 MHz, CDCls, 25°C].

La structure chimique du polyester insaturé est détaillée en Tableau Ill.2. Ce polyester insaturé est
constitué d’environ 80% de motifs fumarate / propyléne glycol et 20% de motifs fumarate /
néopentyle glycol. En réalité, le polyester insaturé présente quelques ramifications en raison de la
réaction d’Ordelt, qui fait partie avec la réaction d’isomérisation de réactions secondaires ayant lieu
au cours de sa synthése.

Réaction d’isomérisation

La synthese des polyesters insaturés est souvent réalisée a partir d’anhydride maléique. Le groupe
maléate (configuration cis) du monoester formé initialement est isomérisé en groupe fumarate
(configuration trans) avant la réaction de polycondensation. Cette réaction secondaire est
importante car les doubles liaisons fumarate sont plus réactives que les doubles liaisons maléate. Un
taux d’isomérisation de 95% est trouvé pour le polyester étudié.

v . C = C fumarate )
Taux d'isomérisation : y Equation I1l.1
C = C fumarate + C = C maléate

Réaction d’Ordelt
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La réaction d’Ordelt est une réaction de saturation des doubles liaisons C=C par un groupe glycol
pouvant polymériser par la suite, conférant au prépolymere une structure branchée. Un taux
d’Ordelt de 9% a été calculé de la maniére suivante, en considérant que chaque branchement était
terminé par un groupe glycol [Yang et al., 1997A] :

Taux d'Ordelt :

C = C saturées [Glycol — (fumarate + maléate)]/2

— = v v Equation lil.2
C=C + C =C saturées fumarate + maléate + [Glycol — (fumarate + maléate)]/2

Structure chimique possible du polyester insaturé
T
+ﬁ—CH=CH—ﬁ—O—CH2—C|ZH—O+ co +ﬁ—CH=CH—ﬁ—O—CH2—C|Z—CH2—O+
(0] o CH3 (0] (@] CHj3
M, ' =3300g/mol (I,' =3,8)
Composition du polyester insaturé’
(% mol.) Taux 5 Taux ) _ 3 lcoon
Référence d’isomérisation d’Ordelt n;
(mg KOH/g)
Fumarate / Fumarate / (% mol.) (% mol.)
Propylene glycol | Néopentyle glycol
Polyester insaturé 18 25
(extrait sec de 'UPR 79 21 95 9
(20%0,91) | 5 75 _
Palapreg P 18-03, DSM) coon =15

'SEC, équivalent PS 2RMN'H  ®nombre moyen d’insaturations par molécule (compte tenu du taux d’Ordelt)
*indice d’acide (donnée fournisseur) ° fonctionnalité moyenne en groupes carboxyle

Tableau lll.2. Structure chimique du polyester insaturé (polyester de type AM/PG/NPG).

L'indice d’acide (lcoon) du polyester correspond a la masse de KOH (en mg) nécessaire pour
neutraliser I'acidité d’1g de polyester. La masse molaire moyenne du polyester en équivalent PS et
son indice d’acide conduisent a une fonctionnalité moyenne en groupes carboxyle (%) de 1,5 (il
ne s’agit que d’une valeur approchée car on ne connait pas la masse molaire moyenne absolue du
polyester). Les branchements générés par la réaction d’Ordelt sont en général terminés par un
groupe hydroxyle [Yang et al., 1997A], les fins de chaines principales étant constituées d’un groupe
hydroxyle ou carboxyle. Les groupes carboxyle réagissent par réaction acide-base avec la magnésie
(MgO) au cours du mlrissement des compounds SMC.

Les résines UP a base de néopentyle glycol seraient plus chéres que les résines a base de propyléne
glycol et auraient avant polymérisation une moins bonne affinité avec le styrene. Ces résines
auraient en revanche apres polymérisation une meilleure résistance chimique, ainsi qu’une meilleure
résistance aux UV et a I’hydrolyse [Zaske et al., 1998].
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ll.1.2. Additif thermoplastique conventionnel PVAc

Une solution de PVAc fournie par Cray Valley sous la marque Norsolook® A 72084 est utilisée dans ce
travail. Il s’agit d’un additif mlrissant en présence de magnésie. Des motifs possédant des groupes
carboxyle ont donc certainement été incorporés au squelette PVAc.

L’analyse RMN 'H de la solution de PVAc (Figure III.3) montre la présence d’un polymére a
dominante PVAc (PVAc modifié) dissous dans un mélange de styréne et de méthacrylate
d’hydroxyéthyle (HEMA). Il pourrait s’agir d’'un copolymere statistique constitué de motifs acétate de
vinyle, éthylene, acide méthacrylique et acide acrylique.
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Figure lll.3. Spectre RMN 'H de la solution de PVAc [400 MHz, CDCls;, 25°C].

Cette analyse RMN 'H permet de déterminer la composition de la solution de PVAc, la teneur globale
en volatils étant mesurée par gravimétrie (Tableau Il11.3).

Réfé Taux PVAc? |Taux styréne ‘| Taux HEMA " | Taux volatils * | Taux eau® 4
éférence
(% mass.) (% mass.) (% mass.) (% mass.) (% mass.)

Solution de PVAc

45 50 5 55 0,1 0,95
Norsolook® A 72084 (Cray Valley)

'RMNH 2 gravimétrie % donnée fournisseur * densité a 22°C (donnée fournisseur)

Tableau lll.3. Composition de la solution de PVAc.
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En raison de la présence de solvant réactif HEMA dans la solution de PVAc, quelques motifs styrene
du réseau polyester des matériaux UPR + PVAc et BMC + PVAc sont remplacés par des motifs HEMA.
Cette quantité de motifs substitués est cependant négligée.

L’analyse RMN *H de I'extrait sec PVAc est présentée en Figure Ill.4. La structure chimique proposée
pour ce PVAc modifié est détaillée en Tableau Ill.4.
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Figure lll.4. Spectre RMN 'H du PVAC (extrait sec de la solution de PVAc) [400 MHz, CDCl;, 25°C].
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Les protons des groupes carboxyle n’ont pas pu &tre mis en évidence par RMN 'H. La masse molaire
moyenne en équivalent PS du PVAc modifié et son indice d’acide conduisent a une fonctionnalité
moyenne en groupes carboxyle de 4,2 (il ne s’agit que d’une valeur approchée car on ne connait pas
la masse molaire moyenne absolue du PVAc). Les taux en motifs acide méthacrylique et acide
acrylique calculés via I'analyse RMN 'H (9% et 8% mol.) sont cependant trop élevés par rapport a ce
résultat (ils indiquent une fonctionnalité moyenne en groupes carboxyle de 17). Les groupes
carboxyle du PVAc modifié réagissent, comme ceux du polyester, par réaction acide-base avec la
magnésie (MgO) au cours du mlrissement des compounds SMC.

L’extrait sec de la solution de PVAc pourrait par ailleurs étre constitué d’'un mélange de polymeéres
plutét que d’un seul type de copolymeére. Cependant une seule distribution a pu étre identifiée en
chromatographie d’exclusion stérique.
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Structure chimique possible du PVAc (modifié)

T
+CH2—(|3H+ co +CH2—CH2+ co +CH2—(|:—]~ co +CH2—(|3H~]~
| T T
(|?=O OH OH
CHs —1 1
M, ~=34000g/mol (l,”=3,4)
Composition 2 .
ICOOH
Référence Terox
Taroc) | g kom/g)
Acétate de vinyle Ethyléne Acide méthacrylique | Acide acrylique
PVAc (modifié) 65% mol. 18% mol. 9% mol. 8% mol. 7
(extrait sec de la solution 75% mass. 6% mass. 10% mass. 9% mass. N m7
Norsolook® A 72084, Cray Valley) |  (T,*>=30°C) | (T,>=-110°C) (T, = 160°C) (T, = 105°C) —42

1sEC, équivalent PS 2RMN'H 3 T, des homopolymeéres correspondants (utilisées pour en déduire T, rox) 4Dsc (10°C/min)
5 . . . 6. . N . , . 7 . s
T, estimée par la loi de Fox " indice d’acide (donnée fournisseur) ° fonctionnalité moyenne en groupes carboxyle

Tableau lll.4. Structure chimique du PVAc déterminée par RMN 'H et vérifiée par DSC.

Il.1.3. Additif thermoplastique conventionnel P(MMA-co-S)

Un copolymere statistique poly(méthacrylate de méthyle-co-styréne) fourni par Arkema a I'état pur
sous forme de poudre, est utilisé dans cette étude. Ce polymere de marque Altuglas® BS 684 est mis

en solution dans 60% de styréne par nos soins.

Cet additif était au début de cette étude uniquement disponible sous forme de solution dans le
styréne. L’analyse RMN *H présentée en Figure 111.5 a donc été réalisée a partir d’un extrait sec. Cette
analyse indique la présence d’environ 50% de motifs méthacrylate de méthyle (MMA) et de 50% de
motifs styréne (S). Cette composition présente cependant une incertitude relativement importante

de 10% (une composition moyenne a été calculée avec les intégrations des protons Hy, He, Ha, et He).
Les pics bien visibles du styrene sur le spectre RMN montrent qu’il en reste une part non négligeable
dans I'extrait sec. Le styrene présentant une tres forte affinité avec les motifs styréne du copolymere,

il est en effet difficile de I'’évaporer completement.

La structure chimique du P(MMA-co-S) est détaillée en Tableau III.5. La température de transition
vitreuse (Tg) du copolymeére, mesurée a 105°C par DSC, se situe logiquement entre celles du PMMA
(120°C) et du PS (90°C). Cette DSC a été réalisée sur le polymére pur, |'extrait sec étant plastifié par le

styrene résiduel.
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Figure II.5. Spectre RMN "H du P(MMA-co-S) (extrait sec de sa solution dans le styréne) [400 MHz, CDCls,
25°C].

Structure chimique du P(MMA-co-S)
CH3
+CH2—0+ co +CH2—CH+
|
o)
|
CHg
M, * =55 000 g/mol (I,'=3,1)
Composition 2
(% mol.) 1.3
Référence .,g
Méthacrylate de méthyle Styrene (°C)
(MMA) (S)
P(MMA-co-S)
50 50 105
Altuglas® BS 684, Arkema

1 SEC, équivalent PS >RMN *H *DSC (10°C/min)

Tableau lIl.5. Structure chimique du P(MMA-co-S).
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ll.L1.4. Copolyméres a blocs

D’aprés les travaux de Serrano [Serrano et al., 2008], un copolymere a blocs (BCP) composé d’un bloc
poly(acrylate de butyle) (PBA) et d’un bloc riche en diméthylacrylamide (DMA) peut nanostructurer
un réseau polyester par ségrégation du bloc PBA et miscibilité du bloc riche en DMA dans le réseau
(voir Figure 1.30 et Figure 1.31).

Différents BCP acryliques fournis par la société Arkema sont testés dans cette étude en tant
gu’additifs potentiellement nanostructurants (motifs constitutifs présentés en Tableau I11.6) :

- BCP diblocs de fortes viscosités a température ambiante (blocs de T, inférieures a 25°C,
comportement liquide ou caoutchoutique des BCP a cette température), de type :
PBA-b-P(BA-co-DMA)

- BCP diblocs solides a température ambiante (bloc statistique vitreux a 25°C), de type :
PBA-b-P(MMA-co-DMA)

- BCP triblocs solides a température ambiante (blocs statistiques vitreux a 25°C), de type :
P(MMA-co-DMA)-b-PBA-b-P(MMA-co-DMA)

Motifs monomeres Symbole - T, homopolymeére
L Structure chimique
constitutifs des BCP nomenclature (°C)

*—CH,—CH—*

c=o
BA I
acrylate de butyle [

MMA
c=o0 12
méthacrylate de méthyle M | 0

CH3

*—CH,—CH—*

c=o0
__DMA . D | 120"
N,N-diméthylacrylamide N—CHs
CHg

! DSC (10°C/min)
Tableau lll.6. Motifs constitutifs des BCP.

Les homopolymeéres PBA, PMMA et PDMA étant solubles dans le styréne, ces BCP sont également
solubles dans ce dernier.
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Les BCP solides se présentent sous la forme de granulés cylindriques (d’environ 3 mm de hauteur et 2
mm de diamétre en moyenne) a I'exception du BCP commercial M22N disponible sous forme de
poudre micronisée (de 300 um de granulométrie moyenne). Les BCP solides sont incorporés a la
résine et aux formulations BMC a I'état pur ou sous forme de solutions dans le styréne.

Les BCP de fortes viscosités sont difficilement manipulables a température ambiante. Ils sont donc
incorporés sous forme de solutions dans le styréne.

La nomenclature utilisée pour identifier ces BCP est présentée ci-dessous (Figure 111.6).

Taux DMA dans bloc
M,, bloc PBA statistique (% mol.)

M, bloc statistique

A*(MD3),"

/ \ Nombre de blocs

Bloc PBA statistiques (1 ou 2)

Bloc statistique :
MMA (M) ou BA (A) + DMA (D)

Figure 111.6. Nomenclature utilisée pour identifier les BCP.

++ Synthése des BCP

La synthése des copolymeéres a blocs est réalisée par Arkema a I’échelle micropilote (batchs de 5 kg) a
I’exception du BCP commercial M22N qui est synthétisé a I’échelle pilote (batchs de 100 kg).

Les BCP sont synthétisés par polymérisation radicalaire controlée par les nitroxydes (NMP) a |'aide
d’une alcoxyamine synthétisée par Arkema sous le nom de Blocbuilder®. Cette molécule contient a la
fois I'amorceur (R) et I'agent de controle (radical nitroxyde SG1) liés par une liaison covalente C-ON
labile au-dela de 30°C. La décomposition thermique du Blocbuilder® est représentée en Figure 11.7

[Guillaneuf et al., 2006].
o?/\ T>30°C o . «O—N
N -_— .
~
© O=FI’—OEt

OIFI’—OEt OEt
OEt
BlocBuilder® R-SG1 Amorceur R Agent de contréle SG1

(radical nitroxyde)

Figure 111.7. Décomposition thermique de I'alcoxyamine Blocbuilder® utilisée par Arkema pour la synthése des
BCP par NMP.
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Le bloc PBA est tout d’abord synthétisé. La réactivité limitée de I'acrylate de butyle engendre un bloc
PBA terminé SG1, ce qui permet la synthése du bloc statistique P(MMA-co-DMA) ou P(BA-co-DMA).
Une représentation schématique de cette synthése est décrite en Figure IlIl.8. Au cours de la
synthése d’un BCP tribloc, le Blocbuilder® réagit au préalable avec un acrylate difonctionnel tel que
I'acrylate de butanediol. La synthese des blocs est réalisée entre 100°C et 120°C. Une certaine
guantité de toluene est en général incorporée au cours de la synthese du bloc statistique afin de
faciliter I'extraction du BCP a chaud du réacteur. Solvant et monomeéres résiduels sont évaporés a la
fin de la synthése.

OH

BA OH MMA + DMA
(@] _— (0] —_— (0]
SG, SG,

R-SG1

OH

Figure 111.8. Synthése d’'un BCP de type P[BA-b-(MMA-co-DMA)] par NMP avec représentation schématique
des motifs acrylate de butyle (O), méthacrylate de méthyle (m) et diméthylacrylamide (m).

Dans le cas des BCP utilisés dans cette étude, I'acrylate de butyle résiduel en fin de synthese du bloc
PBA n’est pas évaporé avant la synthése du deuxieme bloc. Par conséquent les blocs statistiques
P(MMA-co-DMA) comprennent également une certaine quantité de motifs acrylate de butyle, ce qui
engendre une diminution de leur température de transition vitreuse.

Ce mode de synthése n’interdit pas la formation de copolyméres contenant des blocs
supplémentaires via des réactions de terminaison par combinaison. Leur quantité est cependant
limitée et peut étre négligée.

«* Données structurales des BCP

La structure chimique des BCP est analysée par Arkema par SEC en équivalent PS (analyse du bloc
PBA et du BCP entier) et par RMN *H (composition chimique). La masse molaire en équivalent PS du
bloc PBA étant une bonne approximation de sa masse molaire absolue (voir partie 11.2), cette valeur
est utilisée avec la composition pour remonter a la masse molaire absolue du bloc statistique.

Les masses molaires absolues des différents blocs ainsi que différentes données sur la composition
des BCP sont récapitulées dans le Tableau Ill.7. Les données principales peuvent étre retrouvées
dans la nomenclature utilisée pour identifier chaque BCP. Afin de mieux visualiser la structure
chimique de ces BCP, une représentation schématique faisant apparaitre les principales différences
entre chacun de ces additifs est exposée en Tableau III.8.

Les BCP A™(MDs;)", A*®(MD4,)** et A*(MDss),™ se présentent sous la forme de granulés, le BCP
AZl(MD31)211 sous forme de poudre. En ce qui concerne les BCP de fortes viscosités, le BCP A14(AD24)14
a un comportement liquide a température ambiante alors que le BCP A™(ADs,)"® a un comportement

caoutchoutique a cette température.
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M_n 1 L1 Taux M_n 1 Taux DMA | Taux BA’ | Taux DMA’ M—n ! I3
BCP bloc PBA P bloc PBA bloc stat. bloc stat. BCP BCP BCP P
bloc PBA BCP
(g/mol) (% mol.) (g/mol) (% mol.) (% mol.) (% mol.) (g/mol)

AY(AD,,)" 14 000 1,4 50 14 000 24 88 12 28000 | 1,5

AY(ADs,)" 14 000 1,4 50 13 000 52 74 26 27000 | 1,6

AY(MDs;)* 14 000 1,4 41 16 000 37 41 21 30000 | 2,0

A%(MD,,)* 26 000 1,4 39 32 000 42 39 26 58000 | 3,1

A*(MD;;),"* 34000 1,4 23 46 000 (*2) 35 23 27 126000 | 3,7

21 11

A (MD”)? 21000 1,4 43 11 000 (*2) 31 43 18 43000 | 2,7

BCP commercial M22N

! Valeurs absolues 2RMN'H *Valeurs en équivalents PS

Tableau l1l.7. Données structurales des BCP étudiés [BCP de types PBA-b-P(BA-co-DMA), PBA-b-P(MMA-co-

DMA) et PBA-b-P(MMA-co-DMA),].

A(MD;;)"° [ T

A% (MD42)32

21 11
A" (MD3),
BCP commercial
Nanostrength® M22N

[ TIII
A% (MDs5)," (T T
1111 /11111

BCP Représentation schématique
A (ADy)" TIT]
: 2°™ bloc
(ADs:) Comonomere
2°™ bloc

Nombre de blocs
(dibloc / tribloc)

Tableau I11.8. Représentation schématique des différents BCP utilisés constitués de motifs acrylate de butyle
(O0), méthacrylate de méthyle (m) et diméthylacrylamide (m) [BCP de types PBA-b-P(BA-co-DMA), PBA-b-
P(MMA-co-DMA) et PBA-b-P(MMA-co-DMA),].

Les températures de transition vitreuse (T4) des blocs constituant les BCP sont mesurées par DSC et
présentées en Tableau 1I1.9. Le BCP A™(AD,)"* ne présente qu’une seule T, identifiable en DSC et
n’est pas représenté dans le tableau.

L'unique T, du BCP A (AD,,)"* apparait a -40°C. Cette T, étant relativement proche de la T, du BCP a
I’état homogene, estimée par loi de Fox a -36°C, ce BCP pourrait étre non structuré. En raison de la
teneur élevée du bloc statistique en acrylate de butyle, le pouvoir de ségrégation XN des blocs PBA et
P(BA-co-DMA) pourrait effectivement étre trop faible pour permettre la séparation de phase.

Deux T; sont en revanche bien observées dans le cas des autres BCP. Ces BCP sont donc
nanostructurés a température ambiante (Topr > 25°C), d’ol le comportement caoutchoutique du BCP
A (ADs,)" a cette température.
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Ter ' T, Taux BA’
BCP (bloc PBA) (bloc stat.) bloc stat.
(°) (°C) (% mol.)
AY(ADs;)" -43 19 42
AY(MD;,)* -43 70 16
AZ®(MD,)* -44 64 19
A**(MD3;5), " -45 80 13
21 11
A (MD“),Z -42 87 10
BCP commercial M22N

'psc (10°C/min) 2 Caleul du taux d’acrylate de butyle dans le bloc statistique
al'aide de la loide Fox et de Ty,

Tableau 111.9. Températures de transition vitreuse des blocs constituant les BCP.

La fraction molaire en bloc PBA, la masse molaire absolue des blocs statistiques et leurs taux de DMA
(Tableau 111.7) ont été déterminés en considérant que le taux de conversion du bloc PBA était de
100%, ce qui est inexact. De I'acrylate de butyle résiduel est en réalité incorporé au bloc statistique.
La T, du bloc statistique permet de calculer sa teneur en acrylate de butyle par la loi de Fox (Tableau
11.9).

En ce qui concerne les BCP & bloc statistique P(BA-co-DMA) : les blocs du BCP A (AD,,)* étant a
priori miscibles, le taux de BA dans le bloc statistique n’a pu &tre vérifié ; pour le BCP A™(ADs,)" un
taux légérement inférieur au taux considéré fut trouvé (42% mol. contre 48% mol.). La quantité
d’acrylate de butyle résiduel en fin de synthese du bloc PBA a donc due étre prise en compte lors de
la synthése du bloc statistique.

Par souci de clarté au niveau des nomenclatures, compte tenu en plus des interactions pouvant avoir
lieu entre les blocs et des erreurs de mesure des T, par DSC, les nomenclatures définies en Tableau
1.7 resteront inchangées. Il convient néanmoins d’avoir a I'esprit que les blocs statistiques P(MMA-
co-DMA) sont plastifiés par une certaine quantité de motifs BA, que leur masse molaire est
légerement sous-estimée et que leurs taux en motifs DMA sont |égerement surestimés.

l.1.5. Systémes d’amorg¢age

Les systemes réactifs UPR + add. sont polymérisés avec un amorceur thermique TBEC également
utilisé dans les composites BMC et SMC, ou bien a l'aide d’un systéme d’amorcage rédox MEKP /
octoate de cobalt.

«* Amorceur thermique TBEC

Le monoperoxycarbonate de OO-tert-butyle et de O-(2-éthylhexyle) (TBEC) est un amorceur
thermique doté d’un temps de demi-vie de 10 heures a 100°C. Cet amorceur est beaucoup plus
stable que le systéme rédox MEKP / octoate de cobalt, mais également plus stable que I'amorceur
thermique MEKP.
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Une solution Luperox® TBEC (Arkema) contenant environ 95% de TBEC est utilisée. Les quantités
d’amorceur incorporées sont indiquées en pcr (pour cent parts de résine) de peroxyde TBEC pur.

O
M
o} O/

Figure 111.9. Monoperoxycarbonate de OO-tert-butyle et de O-(2-éthylhexyle) (TBEC).

%+ Systéme d’amorcage rédox MEKP / octoate de cobalt

Le peroxyde de méthyléthylcétone (MEKP) est utilisé en combinaison avec I'octoate de cobalt afin
d’obtenir un systéme d’amorcage rédox. La décomposition du MEKP catalysée par Co** est rapide a
température ambiante.

Une solution contenant 36% de MEKP (Fluka) est utilisée, ainsi qu’une solution NL-51P (AkzoNobel)
contenant 35% de 2-éthylhexanoate de cobalt. Les quantités incorporées sont indiquées en pcr de
peroxyde MEKP pur et en pcr de solution NL-51P.

Figure 111.10. Peroxyde de méthyléthylcétone (MEKP), 2-éthylhexanoate de cobalt.

l1l.2. Composites BMC et SMC

Cette partie présente, aprés description des formulations BMC et SMC étudiées, les éléments
supplémentaires a incorporer aux systemes réactifs UPR + add. afin d’obtenir des composites
completement formulés.

11.2.1. Formulations BMC et SMC

Le Tableau I11.10 détaille les formulations BMC et SMC utilisées dans ce travail. Les quantités de la
plupart des constituants sont indiquées en parts massiques. Cependant, les quantités d’amorceur
(TBEC) et de MgO sont notées en pcr (pourcents résine), les quantités de fibres de verre en % (de
composite), et les quantités d’additif thermoplastique en % de matrice UPR + add. Des composites
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constitués de différentes matrices [UPR (40/60) + x% add. pur] sont étudiés en fonction du type et du

taux d’additif thermoplastique incorporé dans la matrice.

L'étude des composites renforcés est principalement réalisée avec des composites BMC contenant

15% de fibres de verre de 6 mm de longueur (formulation notée BMC). L'incorporation de ce faible

taux de fibres relativement courtes permet de renforcer I'influence de la matrice sur les propriétés

considérées. Quelques composites BMC a matrice UPR (50/50) + x% add. sont également étudiés,

ainsi que quelques composites BMC mieux renforcés de formulation BMC FV (25% de fibres de verre

de 13 mm de longueur).

Deux compounds SMC (formulation SMC) sont étudiés dans le cadre de I'étude du mdrissement par

la nanostructuration. L’agent de mdrissement conventionnel MgO est incorporé dans un compound
SMC de référence additivé de PVAc. Le compound SMC additivé de BCP ne contient pas de MgO, le
BCP étant évalué en tant qu’agent de mirissement potentiel.

Constituants

Nature

Référence

Fournisseur

BMC
(parts mass.)

BMC FV
(parts mass.)

SMC
(parts mass.)

UPR (65/35) -
(UP/St) Résine Palapreg P 18-03 DSM
(Z\;?(): /st Norsolook® A 72084 | Cray Valley
2 Anti-retrait conventionnel 102 102 102
- - ®
P(MMA-co-S) Altuglas® BS 684 Arkema (UP/St) (UP/St) (UP/St)
- Agent anti-retrait ? o UPR (40/60) | UPR(40/60) | UPR (40/60)
0, 0, 0,
BCP - Agent renforcant ? yp Arkema +x% add. pur | +x% add. pur | +x% add. pur
Il Nanostrength®
- Agent de m(rissement ?
Styréne —
additionnel Solvant réactif
TBEC Amorceur Luperox® TBEC Arkema 1,5 pcr 1,5 pcr 1,5 pcr
PBQ Inhibiteur 0,03 0,03 0,03
Stéarate de ) Peter
. Démoulant LIGASTAB CA PSE 3 3 3
calcium Greven
Ester de Agent mouillant et BYK®-W 9010 BYK- ) ) )
phosphate dispersant (tensioactif) Chemie
CaCO; Charges Millicarb® Omya 200 200 200
s,« | Agent de mdrissement Lehmann & PVAc - 3 pcr
MgO empaté LUVATOL® MK2 - -

& P conventionnel UVATO > Voss & Co. BCP - 0 pcr
FV -6 mm 979 15% - -
FV-13 mm Renfort fibreux gwehs - 25% -

973C-X1 orning
FV - 25 mm - - 25%

Tableau 111.10. Formulations BMC et SMC étudiées.

La composition des pates et des composites BMC et SMC étudiés est présentée de facon simplifiée

en Figure lll.11.
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CaC03
43% vol.
CaC03
65%
Divers
2%

Divers
3% vol.

Pates / Matrices chargées (d=1,8)

Divers 38% vol.

CaCoO,
29
55% %

Divers
3% vol.

Composites BMC (d=1,9)

. Divers

2% CaCO,
CaCO; 35% vol.
48%

Divers
3% vol.

Composites BMC FV et SMC (d=1,9)

Figure 111.11. Représentation schématique des compositions massique et volumique des pates ainsi que des
composites BMC et SMC étudiés [UPR = UPR (40/60)].
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Les pates utilisées pour I'élaboration des composites étudiés sont toutes constituées de 33% de
mélange organique UPR + add., de 2% d’additifs divers (amorceur, inhibiteur, démoulant, agent
mouillant et dispersant) et de 65% de charges CaCOs; (43% vol.). L'imprégnation des fibres de verres
par ces pates conduit aux différents composites BMC et SMC.

En prenant une densité de 1,1 pour la matrice UPR + add., une densité de 2,7 pour les charges et 2,5
pour les fibres de verre, la densité des pates et des matrices chargées étudiées est d’environ 1,8,
celle des différents composites BMC et SMC étant d’environ 1,9.

11.2.2. Inhibiteur

L'inhibiteur utilisé est la parabenzoquinone (PBQ). Cette poudre jaunatre est mise en solution dans le
styrene avant d’étre incorporée aux formulations BMC et SMC.

Figure 111.12. Parabenzoquinone.

I1.2.3. Démoulant

Un stéarate de calcium LIGASTAB CA PSE (Peter Greven) est utilisé en tant qu’agent de démoulage. Il
s’agit d’'une poudre blanche dont 97% des particules ont un diametre inférieur a 45 um. Sa teneur
maximale en humidité est de 3%. La densité du stéarate de calcium est d’environ 1,1 a 22°C et son
point de fusion est de I'ordre de 150°C.

Figure lll.13. Stéarate de calcium.

ll.2.4. Charges carbonate de calcium

Un carbonate de calcium Millicarb® (Omya), broyé a partir de calcaire urgonien, est utilisé en tant
gue charge minérale. Cette poudre blanche pure en CaCO; a plus de 98% (densité de 2,7 et module
de Young de 35 GPa a température ambiante) contient moins de 0,5% de MgCO3, moins de 0,02% de
Fe,03;, moins de 0,2% d’acides insolubles et moins de 0,2% d’eau. Le diaméetre moyen des particules
primaires est d’environ 3 um (80% des particules ont un diamétre compris entre 1 et 10 um, 5%
entre 10 et 20 um, 15% des particules étant submicroniques).
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I.2.5. Agent mouillant et dispersant

Un agent mouillant et dispersant BYK®-W 9010 (BYK-Chemie) est utilisé dans cette étude. D’apreés la
documentation fournie par BYK-Chemie, cet additif soluble dans la résine UP est un copolymeére
composé d’un groupe compatible avec la résine et d’un groupe compatible avec la charge contenant
des fonctions acide. Cet additif pur et liquide a température ambiante contient environ 2% d’acide
phosphorique résiduel.

Plusieurs publications évoquent un ester de phosphate mais sans détailler plus en avant la structure
chimique de ce tensioactif [Rao et al., 2003 ; Dang et al., 2008].

Un brevet de BYK-Chemie [Haubennestel et al.,, 1991] donne une formule générale de leurs
dispersants ainsi que quelques exemples. Il s’agirait d’esters de phosphate de formule :

(R—o)n—ﬁ{»OH )3_n

o
compatibilité compatibilité
résine charges

avec R groupe aliphatique, cycloaliphatique et /ou aromatique contenant au moins une fonction
éther et une fonction ester et/ou une fonction uréthane avec une masse molaire moyenne en
nombre de 200 a 10 000 g/mol (n =1 ou 2).

D’apres le brevet, I'additif serait donc constitué d’un ou deux groupes R compatibles avec la résine et
d’'une téte phosphate tres polaire compatible avec la surface de la charge minérale. La
documentation de I'additif BYK®-W 9010 ne mentionne qu’un seul bloc R compatible avec la résine,
on en déduit donc que n = 1. De nombreux exemples évoqués dans le brevet font état concernant le
groupe R d’un copolymeére constitué d’un bloc poly(éthylene glycol) et d’'un bloc polycaprolactone
pouvant étre de type oligomére (M,, < 1000 g/mol) ou polymére (M,, > 1000 g/mol).

L’analyse RMN 'H de I'additif mouillant et dispersant BYK®-W 9010 (Figure 111.14) pourrait confirmer
la présence d’une chaine (groupe R) composée d’un bloc poly(éthyléne glycol) (PEG) et d’un bloc
polycaprolactone (PCL). Les protons Hy, et Hy appartiennent au motif éthyléne glycol lié au motif
caprolactone. Les protons des autres motifs éthylene glycol sont notés Hy. Le groupe méthyle en fin
de chaine permet en tant qu’étalon interne de calculer les degrés de polymérisation des deux blocs.
La masse molaire moyenne en nombre absolue obtenue (calculée par RMN *H) est de 740 g/mol.

La structure chimique proposée pour cet ester de phosphate est détaillée en Tableau Ill.11. La
courbe SEC met en évidences deux populations. Il pourrait donc s’agir d’'un mélange de copolymeres
de méme structure chimique mais de masses molaires moyennes différentes. Les molécules de
faibles masses molaires pourraient étre incorporées de maniére a diminuer la viscosité de I'additif a
température ambiante, afin que ce dernier soit plus facilement dosable. Les molécules de plus fortes
masses molaires permettent peut-étre d’assurer une meilleure stabilité des charges dispersées. La
masse molaire moyenne de la population globale mesurée en SEC (1800 g/mol) est cependant plus
de deux fois supérieure a la masse molaire moyenne calculée par RMN (740 g/mol). La SEC étant
réalisée a I'aide d’étalons PS, les différences entre les masse molaires mesurées et les masses
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molaires absolues peuvent effectivement étre conséquentes. De plus, le groupe phosphate pourrait

subir une certaine répulsion de la part des colonnes plutét hydrophobes, ce qui pourrait diminuer le

temps de passage des macromolécules.
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Figure lll.14. Spectre RMN 'H de I'ester de phosphate BYK®-W 9010 [400 MHz, CDCl3, 25°C].

Structure chimique possible de I’ester de phosphate

o

OH

|
H3C+O—CH2—CH2%O—ﬁ—CH2—CHZ—CHZ—CHZ—CH2+O—Iﬁ—OH
n m
0

Composition ! .
Référence (% mol.) Population1 | Population 2 Population globale 4
SEC SEC -
EG CL SEC RMN “H DSC
Ester de R 5 ., s
M =790 M =12900| M, =1800 _ T, <-60°C
phosphate | 75 | 35 ~y n ", M, =740 | £, 1,16
e 9010 1,12=1,7 lha2=1,2 1,2=5,4 T’ =0°C

Y RMN 'H (M, en g/mol) 2 SEC, équivalent PS (M, en g/mol) *DSC, 10°C/min (T : température de fusion)

* densité a 22°C (donnée fournisseur)

Tableau l1l.11. Structure chimique de I'ester de phosphate BYK®-W 9010 (tensioactif).
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lll.2.6. Agent de mirissement

Un agent de marissement LUVATOL® MK25 (Lehmann & Voss & Co.) est utilisé dans cette étude.
Cette pate est constituée de 25% de particules d’oxyde de magnésium dispersées dans un polyester
insaturé de faible masse molaire. Les particules de MgO ont un diamétre compris entre 50 et 80 um.
La densité de cet agent de mirissement est d’environ 1,5 a température ambiante et sa teneur en
eau est inférieure a 1%.

I11.2.7. Fibres de verre

Les fibres de verre incorporées aux pates formulées lors de la mise en ceuvre des compounds BMC et
SMC se présentent sous la forme de meches coupées a partir d'un roving, composées de filaments
d’environ 15 um de diametre. Ces meéches relativement plates ont une largeur d’environ 1 mm. La
longueur des méches incorporées dépend de la formulation considérée.

La plupart des compounds BMC étudiés sont réalisés avec des méches de 6 mm de longueur
(formulation notée BMC). La société MCR n’étant pas équipée pour découper un roving a cette taille,
une fibre de verre prédécoupée en meches de 6 mm est utilisée (fibre de verre 979, Owens Corning,
D fitaments = 14 um).

Quelgues compounds BMC mieux renforcés (formulation BMC FV) sont élaborés avec des meches de
13 mm de longueur [roving 973C-X1, Owens Corning, 2250 tex (g/km), Dfiaments = 13 um]. Les
compounds SMC sont réalisés avec des méches de 25 mm de longueur découpées dans ce méme
roving.

Ces fibres de verre sont constituées d’un verre de type E (densité de 2,5 et module de Young de 75
GPa a température ambiante). Leur taux d’humidité est inférieur a 0,07%. Elles contiennent moins de
2% d’un ensimage compatible avec les résines polyester insaturé. Un tel ensimage est généralement
constitué d’un agent collant polyester insaturé, d’un agent pontant vinylsilane (réactif avec la résine
UP), ainsi que d’agents antistatique et lubrifiant.
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PROCEDES DE REALISATION DES
MELANGES REACTIFS ET POLYMERISES
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Différents mélanges a base de résine UP, réactifs puis polymérisés sous forme de plaques, sont
réalisés en faisant varier le type et le taux d’additif thermoplastique [PVAc, P(MMA-co-S) ou BCP]. Les
matrices UPR + add. et les matrices chargées sont élaborées au laboratoire. Les composites BMC et
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SMC sont en revanche réalisés a I'échelle pilote chez I'industriel MCR (Tournon-sur-Rhéne). Ces
différents matériaux sont caractérisés dans les chapitres suivants, leurs éléments constitutifs ayant
été présentés au chapitre précédent.

Les différentes formes d’incorporation des additifs thermoplastiques a la résine ou aux formulations
BMC et SMC sont étudiées. Les différents procédés de réalisation des mélanges réactifs UPR + add.
sont exposés. Les procédés conventionnels de formulation des pates et de mise en ceuvre des
compounds BMC et SMC sont également décrits (les éventuelles contraintes rhéologiques étant
précisées). Ces procédés conventionnels ont di étre adaptés aux augmentations de viscosités
engendrées par I'incorporation des BCP. Les différents procédés d’intégration des BCP, optimisés en
fonction de la forme et du point d’incorporation de ces additifs, sont fournis. Bien que les
compounds BMC et SMC soient élaborés dans cette étude a I'échelle pilote, I’échelle industrielle de
production est également évoquée (contraintes rhéologiques supplémentaires, points
d’incorporation du BCP correspondants), les procédés industriels de mise en ceuvre des composites
étant décrits en Annexe 1. Les systemes d’amorcage, les cycles de polymérisation et les procédés de
moulage des différents matériaux (matrices, matrices chargées et composites) sont précisés dans ce
chapitre.

IV.1. Introduction

Une vue d’ensemble de I'élaboration des matériaux est présentée en Figure IV.1 avec d’une part les
matrices et d’autre part les composites BMC.

Matrices UPR + add. Composites BMC
\ / Disperseur Malaxeur bras en\
— - — g
/ UPISt T ‘
| UPR (65/35) + add./St
|
ﬂ - UPR (40/60) +x%add.
ek .
A x=5a30 | :
1 pcr d’amorceur (peroxyde - e
p (peroxyde) E - e —
UPR + x% add. Pate + x% add.
Moule PTFE / aluminium : + charges (+ divers)  + Fv (15% 6 mm)
ES] 1 1 - Pate + x% add. > BMC + x% add.
3 [ | - Presse -
(P =Py sur la Moulage par
- compression
¥ = matiére)
I | (P =60 bar)
Cycle lent : 10h 90°C, 3h 120°C, 1h 180°C Cycle rapide : 3 min 160°C

- Matrice UPR + add. - Composite BMC
Taux de conversion = 100% (DSC) Taux de conversion = 99,9% (DSC)
add. (additif thermoplastique) = BCP ou anti-retrait conventionnel [PVAc ou P(MMA-co-S)] dont le
taux est exprimé en % mass. de partie organique

Figure IV.1. Vue d’ensemble de I'élaboration des matrices et des composites BMC.
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La quasi-totalité de I’étude sur les composites est réalisée avec des composites BMC contenant 15%
de fibres de verre de 6 mm de longueur, c’est donc cet exemple qui est ici représenté. Les différentes
étapes de ce schéma sont décrites dans ce chapitre, les pilotes BMC mais aussi SMC étant détaillés.
Le BCP n’est pas toujours intégré aux formulations BMC et SMC en solution dans le styrene comme
dans I'exemple indiqué. Il peut en effet étre également introduit sous forme de granulés ou de
poudre dans le cas d’'un BCP solide. Il peut étre incorporé avant les charges (comme dans I'exemple
fourni), mais également apres les charges dans le disperseur, ou encore dans le malaxeur avant ou
apres les fibres de verre.

Les nomenclatures UPR + x% add., pate + x% add. et BMC (ou SMC) + x% add. sont utilisées pour
dénommer les systémes réactifs ou polymérisés, respectivement organiques, chargés et
complétement formulés (charges et fibres de verre). x correspond pour chaque systéme au taux
d’additif thermoplastique (en % mass.) de la partie organique UPR + add. Les mélanges sont réalisés
avec une précision de 1% sur la masse des différents constituants.

IV.2. Formes d’incorporation des additifs thermoplastiques (add.)

La forme d’incorporation des additif thermoplastiques a la résine ou aux formulations BMC et SMC
est discutée dans cette partie (additifs incorporés purs ou en solution dans le styrene).

IV.2.1. Formes d’incorporation envisagées en fonction du type d’additif

%+ Additifs anti-retrait conventionnels

L’additif PVAc utilisé est uniquement disponible sous forme de solution concentrée a 45% (45% de
PVAc, 50% de styréne et 5% de méthacrylate d’hydroxyéthyle). Cet additif ne peut donc pas étre
incorporé a I'état pur.

Le P(MMA-co-S) est disponible a I’état pur sous forme de poudre. Il est mis en solution a 40% dans le
styréne mais peut éventuellement étre incorporé pur.

Dans les pates BMC et SMC, les additifs anti-retrait conventionnels sont en général incorporés en
solution par les industriels, ce qui permet d’obtenir une homogénéisation rapide de I'additif.

«* BCP de fortes viscosités

Les BCP A™(AD,4)™ et A™(ADs,)" sont trés visqueux & température ambiante. Le dosage industriel de
ces additifs par le procédé conventionnel de dosage a température ambiante de la société MCR est
impossible. Le prélevement manuel de ces additifs collants est méme relativement compliqué. Ces
additifs sont donc incorporés sous forme de solutions dans le styrene. Leurs blocs de basses T,
permettent aux solutions BCP/St trés concentrées d’étre encore trés fluides.

«* BCP solides

Les BCP solides A¥(MD3,)*, A% (MD,,)** et A**(MDss),*® se présentent sous la forme de granulés

cylindriques de 3 mm de longueur et 2 mm de diametre en moyenne. Le BCP solide commercial
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M22N [A*(MD31),"'] a été broyé industriellement en une poudre de 300 um de granulométrie
moyenne, ce qui devrait accélérer sa dissolution dans la résine lors de son incorporation.

Ces BCP solides peuvent étre incorporés a I'état pur (sous forme de granulés ou de poudre) mais
aussi sous forme de solutions dans le styréne. Cependant les solutions considérées peuvent étre trop
visqueuses pour étre homogénéisées et prélevées a température ambiante. Dans les pates BMC et
SMC, ces BCP sont le plus souvent incorporés purs.

IV.2.2. Incorporation de I’additif via une solution dans le styréne

L'additif conventionnel PVAc et les BCP de fortes viscosités sont toujours incorporés sous forme de
solutions dans le styréne. L’additif conventionnel P(MMA-co-S) et les BCP solides peuvent également
étre incorporés en solution.

%+ Concentration de la solution additif / styréne a préparer

La concentration de la solution additif / styréne (add./St) est définie en fonction du taux d’additif a
incorporer dans la matrice UPR + add.

Au cours du mélange dans des proportions bien choisies de la résine commerciale UPR (65/35) et
d’une solution add./St, un systéme UPR (40/60) + x% add. est obtenu. Le taux d’additif du mélange
obtenu dépend alors de la concentration de la solution add./St utilisée. Les concentrations des
solutions add./St et les taux d’additifs des matrices UPR + add. résultantes sont fournis en Tableau
IV.1. Naturellement une solution d’additif concentrée peut permettre la réalisation de matrices a
faibles taux d’additif par introduction de styrene supplémentaire.

[add.] (% mass.) [add.] (% mass.)

de la solution de la matrice UPR (40/60) + add.
add./St (mélange UPR (65/35) + add./St)

23 10

40 20

53 30

64 40

73 50

Tableau IV.1. Concentration de la solution additif / styréene a préparer en fonction de la concentration en
additif visée dans la matrice UPR + add.

«»* Procédé de réalisation des solutions additif / styréne

La poudre de P(MMA-co-S) et les BCP solides sous forme de poudre ou de granulés sont incorporés
dans du styrene sous agitation afin d’éviter la coalescence des particules gonflées de styrene au fond
du récipient. Les BCP de fortes viscosités sont chauffés afin d’étre manipulés plus facilement. Le BCP
AY(AD,)™ est chauffé & 70°C pendant 30 minutes 3 I'étuve puis déversé dans le styréne. Le BCP
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A (ADs;,)" est chauffé a 70°C pendant 30 minutes afin d’étre ramolli. Ce BCP étant encore bien trop
visqueux pour s’écouler a 70°C (comportement caoutchoutique), il est prélevé a I'aide d’une spatule.
Aprés 10 minutes de mélange a 300 tr/min dans un disperseur, le BCP est laissé dissoudre dans le
styréne pendant 24 heures. La solution est ensuite homogénéisée pendant 10 minutes a 700 tr/min
(procédé réalisé a température ambiante ; vitesses indiquées dans le cas d’'un mélange réalisé a
I’échelle pilote, vitesses multipliées par deux a I’échelle du laboratoire pour une homogénéisation
similaire).

Les matrices étudiées dans cette étude ne contenant pas plus de 30% d’additif, des solutions add./St
concentrées a 53% sont donc visées. Cependant, il n’a pas été possible de réaliser des solutions
(homogénes) aussi concentrées avec tous les additifs, a I'aide du procédé décrit précédemment. Les
BCP de fortes viscosités permettent la préparation de solutions BCP/St concentrées a 55%. Les
additifs solides sont plutot mis en solution a 40% dans le styréne. Des solutions plus concentrées en
additifs solides peuvent étre préparées par élévation de la température ou modification du procédé
de mélange mais de telles solutions sont alors trop visqueuses pour étre prélevées manuellement a
température ambiante.

%+ Viscosités de quelques solutions additif / styréne

Les viscosités de différentes solutions d’additifs dans le styréne, de la résine commerciale UPR
(65/35) et de la résine de référence UPR (40/60) sont fournies dans le Tableau IV.2. On rappelle que
la viscosité limite de dosage industriel des composés liquides de la société MCR a été estimée a 5,0
Pa.s (|n*| a 1 rd/s, procédé conventionnel a 25°C).

Systemes 1T ase | 1ot
UPR (65/35) 2,0 0,2
UPR (40/60) = UPR 0,05 0,01
PVAC /St 45% 2,2 -
P(MMA-co-S) /St 40% 24 5,4
AZ (MD3,),™ /St 40% 34 2,6
A™(ADs,)" /St 55% 1,5 -

Tableau IV.2. Viscosités a 25°C et a 60°C des résines UP et de quelques solutions d’additifs dans le styréne
(solutions notées add./St [add.]).

L'additif conventionnel P(MMA-co-S) est utilisé industriellement par la société MCR sous forme d’une
solution concentrée a 32%, dosable a 25°C. Afin d’étudier des matrices contenant 20% d’additif, des
solutions add./St concentrées a 40% ont cependant du étre préparées. Les viscosités a 25°C des
solutions de P(MMA-co-S) et de A?'(MDsy),"" concentrées a 40% sont toutefois largement
supérieures a la viscosité limite de dosage industriel. L'équipement d’une ligne chauffante devrait
permettre le dosage industriel de ces solutions a 60°C, mais il est certainement plus simple
d’incorporer ces additifs a I'état pur. Ces solutions d’additifs peuvent néanmoins étre prélevées
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manuellement a température ambiante dans le cas de mélanges réalisés au laboratoire ou en
procédé pilote.

L'utilisation d’un BCP de forte viscosité semble idéale dans le cas d’une incorporation en solution. La
solution concentrée a 55% de A'(ADs,)™ est trés fluide a température ambiante et peut &tre dosée
industriellement. La solution concentrée a 55% de A'(AD,.)" est encore plus fluide, le BCP A
(AD,,)* étant lui-méme beaucoup moins visqueux que le BCP A¥(ADs,)".

IV.2.3. Incorporation de I’additif a I’état pur

Le P(MMA-co-S) et les BCP solides peuvent étre incorporés a |'état pur a la résine ou aux
formulations BMC et SMC. L'étape de mise en solution de I'additif dans le styréne est alors évitée, un
additif solide (sous forme de poudre ou de granulés) étant par ailleurs facilement dosable
industriellement. L’additif doit cependant se dissoudre dans la résine lors de son incorporation, ce
qui peut prendre du temps.

Dans certains cas, I’additif solide ne peut pas étre incorporé en solution dans le styréne et doit alors
étre incorporé sous forme pure :

- lorsque la solution add./St est trop visqueuse pour étre homogénéisée convenablement, prélevée
manuellement, ou dosée automatiquement en procédé industriel (concentration en additif
élevée, additif de masse molaire moyenne importante...).

- lorsque la solution add./St est incorporée apreés les charges a une formulation BMC ou SMC et
gu’elle n'est pas suffisamment concentrée. En effet, dans ce cas il peut étre difficile voire
impossible de disperser la totalité des charges dans la résine (il manque une part de styréne trop
importante apportée par la suite avec I'additif).

IV.3. Mise en ceuvre des mélanges réactifs UPR + add.

Les mélanges réactifs UPR + x% add. sont préparés au laboratoire a I'aide du dispositif présenté en
Figure 1V.2 afin d’étudier leurs propriétés rhéologiques et de réaliser des plaques de matrices.

Figure IV.2. Systéme de mélange utilisé au laboratoire : disperseur / pot de 250 mL.
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Les mélanges sont réalisés dans des pots de 250 mL (7 cm de diametre, 8 cm de hauteur) avec une
pale de type disperseur de 3,5 cm de diametre. La pale est immergée dans environ deux tiers du
mélange.

%+ Procédés de réalisation des mélanges UPR + x% add. étudiés en rhéologie
Un mélange de 100g est réalisé pour I'étude rhéologique de chaque systeme réactif.

Additif incorporé en solution dans le styréne

- UPR (65/35) : introduction de la résine commerciale
- add./St : introduction de la solution d’additif
3 min de mélange, w=1400 tr/min

Procédé réalisé a température ambiante.

Additif solide incorporé pur

- UPR (40/60) : introduction de la résine diluée

- add. : introduction de I'additif pur (poudre ou granulés)
- 3 min de mélange, w=1400 tr/min

- dissolution de I'additif pendant 24h (sans agitation)

- 3 min de mélange, w=1400 tr/min

Procédé réalisé a température ambiante.

L'incorporation dans la résine de I'additif a I'état pur a été plus rarement utilisée. Les deux procédés
conduisent a des mélanges considérés comme homogénes en polyester insaturé, styrene et additif.
Ces mélanges réalisés a 1400 tr/min introduisent moins de 10% vol. de bulles dans les systemes les
plus visqueux (gels UPR + BCP qui ne débullent pas). Par conséquent les valeurs de viscosités et de
modules (G’, G”, |G*|) de ces mélanges sont fournies a une précision d’environ 10%, ce qui est
acceptable étant donné les écarts importants entre les différents systéemes étudiés.

** Procédés de réalisation des mélanges UPR + x% add. destinés a étre polymérisés

Les bulles sont des zones dans lesquelles le retrait de la résine peut s’effectuer. De plus, ces
derniéres entrainent une rupture prématurée du réseau polyester par concentration des contraintes.
L'air contenu dans les compounds BMC et SMC est expulsé au cours de leur moulage par
compression mais les systemes réactifs sans charges et sans fibres de verre sont trop fluides a chaud
pour étre moulés par cette technique. Les matrices UPR + add. sont par conséquent moulées dans un
moule hermétique (en PTFE). Toute bulle présente dans le systéme réactif se retrouve alors dans la
matrice polymérisée. Les mélanges destinés a étre polymérisés doivent donc étre homogénes et
exempts de bulles.

Les systémes réactifs relativement fluides a 25°C débullent rapidement a cette température et sont
donc réalisés a température ambiante. Un amorceur TBEC ou un systéme d’amorcage MEKP /
octoate de cobalt est incorporé dans ces systémes fluides.
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Les mélanges de viscosités élevées a température ambiante (gels UPR + BCP) sont homogénéisés a
60°C et a faible vitesse d’agitation afin d’éviter I'incorporation de bulles d’air. Le systéme d’amorcage
MEKP / NL-51P est beaucoup trop réactif pour étre homogénéisé a 60°C (le point de gel serait atteint
rapidement au cours du mélange). L'amorceur TBEC, relativement stable a cette température, est
donc utilisé dans ce cas.

On considere que ces deux procédés conduisent a des mélanges homogénes en polyester insaturé,
styrene, additif et systeme d’amorgage.

Un mélange de 140g a 170g est réalisé pour chaque systéeme étudié. Chagque mélange permet de
réaliser une plaque a I'aide du procédé de moulage décrit en partie IV.4.4.

Systémes UPR + add. relativement fluides

- Amorgage TBEC :

- UPR (65/35)

- add./sSt

- TBEC

10 min de mélange, w=500 tr/min

- Amorgage MEKP / NL-51P :
- UPR (65/35)

- add./sSt

10 min de mélange, w=500 tr/min
- MEKP

5 min de mélange, w=500 tr/min
- NL-51P

2 min de mélange, w=500 tr/min

Procédés réalisés a température ambiante.
Additifs utilisés : PVAc, P(MMA-co-S), A"(AD,,)"
AY(ADs,)" et A™(MD;,)"® a faible concentration dans la résine (10%)

Systémes UPR + BCP de viscosités élevées (gels)

- UPR (65/35)

- BCP/St

- TBEC

60 min de mélange, w=150 tr/min

Procédé réalisé a 60°C a l'aide d’un bain d’huile (un cache de protection est utilisé pour limiter
I’évaporation du styréne au cours de ce procédé de mélange a chaud).

Additifs utilisés : A¥(ADs,)™, A¥(MD5,)™ a 20% et 30% dans la résine
A?Y(MD31),™ & 10% et 20% dans la résine

Il n’a pas été possible de réaliser avec un tel procédé des mélanges UPR + BCP homogeénes et sans
bulles avec les BCP A% (MD,,)** et A**(MD3s),*® (& partir d’une concentration de 10% dans la résine)

148

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre IV - Procédés de réalisation des mélanges réactifs et polymérisés

en raison de la viscosité trop importante des systémes. Des matrices homogenes contenant 20% de
ces BCP ont tout de méme été réalisées afin d’analyser leur morphologie. En raison de la présence de
bulles d’air, le retrait et les propriétés mécaniques de telles matrices ne peuvent pas étre
caractérisés. Ces deux additifs BCP sont étudiés de facon plus compléte dans les composites BMC.

IV.4. Elaboration des matrices UPR + add.

IV.4.1. Introduction

Les compounds BMC et SMC chargés et renforcés sont beaucoup plus visqueux a chaud que les
systemes réactifs UPR + add. Au cours de leur moulage par compression a 160°C, le point de gel
arrive treés rapidement (< 1 min) et le systéme est figé avant toute décantation d’une éventuelle
phase macroséparée ou sédimentation des charges.

Le moulage par compression de systémes réactifs UPR + add. a 160°C a I'aide d’un moule adapté aux
compounds BMC et SMC est impossible car ces systemes organiques fuiraient par I’entrefer en raison
de leur fluidité importante a cette température. Le moulage des matrices UPR + add. est donc réalisé
dans un moule hermétique en PTFE, la pression exercée sur la matiére étant alors relativement
faible. Or, une polymérisation rapide a 160°C sans pression conséquente sur la matiére engendre une
compensation du retrait sous la forme de macrofissures. Une polymérisation lente est donc
indispensable afin de permettre a la plague se rétracter sans fissurer (une absence de fissures est
indispensable afin de caractériser le retrait et les propriétés mécaniques).

Un systeme d’amorcage permettant un mélange d’'une heure a 60°C (le systeme d’amorgage doit
étre stable a cette température), une polymérisation suffisamment lente a température plus élevée
pour éviter la fissuration, mais également suffisamment rapide pour empécher la décantation des
mélanges macroséparés, n’a pu étre trouvé. Deux systemes d’amorcage ont donc d{ étre utilisés.

IV.4.2. Systémes d’amorg¢age

Deux systemes d’amorcgage différents sont utilisés pour polymériser I'ensemble des systemes réactifs
UPR + add. : 'amorceur thermique TBEC et le systéeme d’amorcage rédox MEKP / octoate de cobalt.
Le peroxyde TBEC est relativement stable dans la résine a 60°C alors que le systeme MEKP / octoate
de cobalt entraine une polymérisation de cette derniére a température ambiante. Les systemes
d’amorcage suivants sont utilisés :

-TBEC 1 pcr
- MEKP 0,1 pcr / NL-51P 0,2 pcr (0,28 pcr de solution a 36% de MEKP / 0,2 pcr de solution NL-51P a
35% d’octoate de cobalt).

Les taux de TBEC (1 pcr) et de MEKP (0,1 pcr) indiqués correspondent aux taux de peroxydes purs
introduits. 1 pcr (pourcent résine) d’amorceur correspond a 1 part d’amorceur pour 100 parts de
résine.

Le Tableau IV.3 fournit les points de gel de la résine UPR (40/60) au cours de sa polymérisation avec
ces deux systemes d’amorcage a différentes températures.
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MEKP 0,1 pcr/ | MEKPO,1pcr/ | MEKPO,1 pcr/
NL-51P 0,2 pcr NL-51P 0,2 pcr NL-51P 0,2 pcr
T=25°C T=60°C T=90°C

TBEC1 pcr | TBEC1 pcr
T=60°C T=90°C

Point de gel (min)
de la résine > 180 10 100 5 1,5
UPR (40/60) = UPR

Tableau IV.3. Points de gel de la résine UPR (40/60) a différentes températures avec les deux systémes
d’amorgage utilisés (points de gel déterminés par la méthode du tube renversé).

%+ Systeme d’amorcgage TBEC 1 pcr (mélanges stables)

Le TBEC permet un mélange d’au moins trois heures a 60°C sans que le point de gel ne soit atteint.
Cet amorgage est donc effectivement adapté a ’lhomogénéisation des mélanges de fortes viscosités
pendant une heure a 60°C. La polymérisation a 90°C est par ailleurs relativement rapide (point de gel
en 10 min).

Cet amorgage est utilisé pour tous les systémes stables, c’est-a-dire qui ne sont pas susceptibles de
décanter. Il est incorporé aux gels UPR + BCP homogénéisés a 60°C mais également aux systémes
fluides monophasés homogénéisés a température ambiante. La nomenclature classique UPR + x%
add. est utilisée pour identifier les systéme polymérisés avec un tel amorgage.

%+ Systeme d’amorcage MEKP 0,1 pcr / NL-51P 0,2 pcr (mélanges macroséparés)

Les systémes réactifs macroséparés étudiés sont relativement fluides et décantent rapidement. Une
fois le mélange homogénéisé, le point de gel doit étre atteint avant toute décantation significative
des phases en présence, de maniere a obtenir une matrice relativement homogene (en termes de
dispersion de la phase macroséparée). La cinétique d’une polymérisation a 90°C amorcée par 1 pcr
de TBEC est trop lente (point de gel en 10 min) pour conduire a des plaques homogénes. Une
augmentation de la concentration en amorceur ou de la température de polymérisation conduit a
une fissuration de la plague, ce qui n’est pas souhaitable. Un autre systéme d’amorcage est donc
utilisé : le systéme MEKP 0,1 pcr / NL-51P 0,2 pcr. L'octoate de cobalt NL-51P peut engendrer une
décomposition trés rapide du peroxyde MEKP a température ambiante. L'utilisation de faibles taux
(0,1 pcr de MEKP et 0,2 pcr de NL-51P) permet de retarder le point de gel a température ambiante, le
temps de réaliser le mélange a cette température. Le point de gel atteint trés rapidement a 90°C (en
1 min 30) permet de figer le systeme avant décantation. Les matrices macroséparées polymérisées a
90°C avec un tel amorgage sont homogeénes et non fissurées. Elles sont notées UPR + x% add.*

IV.4.3. Cycle de polymérisation des matrices

La polymérisation des matrices UPR + add. est réalisée a 'aide de plusieurs isothermes, dans le but
de contrbler la cinétique réactionnelle afin d’obtenir des plaques complétement polymérisées
d’aspect acceptable (non fissurées). L'étude de différents cycles de polymérisation par DSC et de
I'aspect des plaques polymérisées correspondantes (moulage des matrices décrit en partie 1V.4.4)
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ont permis d’identifier le cycle de polymérisation suivant : 10h 90°C, 3h 120°C, 1h 180°C avec une
vitesse de chauffe de 3°C/min entre chaque isotherme. La gélification, puis la vitrification, ont lieu au
cours de la premiere isotherme a 90°C. Il est alors nécessaire d’augmenter la température afin de
passer au dessus de la T, du systeme en cours de polymérisation pour permettre a la réaction de se
poursuivre. Une température de 180°C doit étre atteinte pour polymériser complétement ces
systemes. Si une température supérieure a 90°C est utilisée en début de polymérisation des matrices,
des fissures compensatrices de retrait apparaissent au sein du matériau en conséquence d’une
polymérisation trop rapide. L'étape de post-cuisson a 120°C est également indispensable, une post-
cuisson directement a 180°C engendrant également des fissures.

La Figure IV.3 présente les courbes de cinétique de polymérisation des systemes UPR, UPR + 30%
A" (MD3,)'® (amorcage TBEC) et UPR* (amorcage MEKP / NL-51P).

Plus de 90% de la réaction de polymérisation ont lieu au cours de la premiere isotherme a 90°C.

En comparant les courbes a et b on remarque un ralentissement de la cinétique de polymérisation en
présence de BCP. Il s’agit vraisemblablement ici d’un effet de dilution.

Le cycle de polymérisation a été défini de maniére a ce qu’un taux de conversion maximal soit atteint
a chaque isotherme pour chaque systeme étudié (la réaction s’arréte au cours de chaque isotherme
par vitrification du systéme).

Les zones de transition entre les isothermes correspondent aux phases de chauffe a 3°C/min. Dans le
cas des trois matrices étudiées, la polymérisation se termine au cours de la montée en température
de 120°C a 180°C (dernier pic d’exothermie). Aucune exothermie n’est observée a 180°C ou a
température supérieure. Par précaution, I'isotherme d’une heure a 180°C est tout de méme utilisée
lors de la polymérisation des matrices sous forme de plaques.
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Figure IV.3. Cinétiques de polymérisation de différents systémes réactifs par mesure de I’exothermie de
réaction en DSC. Cycle de température appliqué : 10h 90°C, 3h 120°C, 1h 180°C, 1h 250°C (3°C/min entre

chaque isotherme).

IV.4.4. Moulage des matrices

Les matrices UPR + add. sont moulées a I'aide d’'un moule PTFE / aluminium schématisé en Figure
IV.4. Ce moule de 250 x 250 mm? de surface est doté d’une cavité moulante de dimensions 170 x
170 X 3 mm’. Ce procédé de moulage hermétique permet le moulage de systémes réactifs de
viscosités variables (un joint en silicone posé entre la fenétre en PTFE et la partie inférieure du moule
permet d’assurer I'herméticité de la base du moule).

Lo =170 mm

A/ SA IS IS IS SIS,

Moule
PTFE /
aluminium

} Retrait

(LS LS LSS LSS LSS

& »
< »

(a) (b)

Figure IV.4. Représentation schématique, aprés polymérisation, du procédé de moulage de matrices (m) de
dimensions L X L X h dans un moule PTFE (&) / aluminium (m) doté d’une cavité moulante de dimensions Ly X
Lo X ho = 170 X 170 X 3 mm>, placé entre les plateaux d’une presse SATIM (@) ; en vue de profil pour
I’ensemble (a) et en vue de dessus pour la plaque de matrice et la fenétre en PTFE (b).
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Dans le cas d’'un systeme réactif relativement fluide, un mélange de 140g est homogénéisé a
température ambiante et versé dans le moule. Dans le cas d’un systéme visqueux (gel UPR + BCP), un
mélange de 170g est homogénéisé a 60°C, porté a 80°C et versé dans le moule (procédés de mélange
décrits en partie 1V.3). Ces quantités versées de mélanges exempts de bulles permettent d’obtenir en
surface un surplus conséquent de matiére, qui permet d’éviter d’incorporer de I'air lors de la pose de
la partie supérieure du moule. Le moule PTFE / aluminium est alors placé entre les plateaux d’une
presse SATIM programmeée a un cycle de température de 10h 90°C, 3h 120°C, 1h 180°C avec une
vitesse de chauffe de 3°C/min entre chaque isotherme (cycle de polymérisation optimisé en partie
IV.4.3, 3°C/min correspondant a la vitesse de chauffe maximale de la presse). Le moule est soumis a
une pression relative de 1,25 bar entre les plateaux. Cette pression pourrait cependant étre
essentiellement supportée par la fenétre en PTFE, la pression exercée sur la matiére étant alors bien
moindre (il n’y a pas de réelle herméticité entre la fenétre en PTFE et la partie supérieur du moule).
On considere dans cette étude que la pression appliquée sur la matiére est voisine de la pression
atmosphérique. Une fois le cycle de polymérisation terminé, le moule et la plaque sont laissés
refroidir a température ambiante. Le démoulage des plaques est relativement simple en raison de la
surface PTFE du moule. Une plaque est réalisée pour chaque systeme UPR + add. étudié.

Taux de conversion des matrices

Différentes matrices UPR + add. polymérisées, contenant 0% et 30% d’additif, ont été soumises a des
rampes en température de 25°C a 250°C en DSC (a 10°C/min). Aucune exothermie résiduelle ne put
étre mise en évidence, ce qui était prévisible d’aprés les résultats exposés en Figure IV.3. La
polymérisation est donc considérée comme totale.

Aspect des matrices

Toutes les plaques de matrices étudiées ont un aspect acceptable (pas de fissures) et ne contiennent
pas de bulles, excepté le systéme UPR + 20% A" (AD,,)™* qui est fissuré. La valeur du retrait linéique
mesuré pour ce systeme est donc incorrecte. Ses propriétés mécaniques sont tout de méme
analysées a I'aide de quelques échantillons de bonne qualité prélevés entre les fissures.

IV.5. Formulation conventionnelle des pates

Les pates (systémes réactifs chargés) dont la formulation a été détaillée au troisieme chapitre sont
préparées a I'échelle du laboratoire (Figure IV.2) pour I'étude de leur comportement rhéologique et
la réalisation de matrices chargées, ainsi qu’en pilotes BMC (Figure IV.5) et SMC pour la réalisation
des composites.

La nomenclature utilisée pour les identifier est : pate + x % add. (% mass. de partie organique).

«+» Systéme de préparation des pates en pilote BMC

2,5 kg de pate sont préparés pour chaque compound BMC dans un seau de 5L de 18 cm de diametre,
avec une pale de type disperseur de 10 cm de diametre. La pale est immergée dans environ deux
tiers du mélange.
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Figure IV.5. Systéme de mélange utilisé pour la préparation des pates en pilote BMC : disperseur / seau de 5L.

%+ Systéme de préparation des pates en pilote SMC

10 kg de pate sont préparés pour chague compound SMC dans un seau de 25L de 30 cm de diamétre,
avec une pale de type disperseur de 15 cm de diameétre (pale immergée dans environ deux tiers du
mélange).

%+ Procédé conventionnel de formulation des pates (en pilotes BMC et SMC)

Les pates contenant jusqu’a 20% d’un additif conventionnel comme le PVAc ou le P(MMA-co-S) dans
leur partie organique sont relativement fluides. Elles sont préparées en pilotes BMC et SMC a |'aide
du procédé conventionnel de formulation ci-dessous :

- Composés liquides (UPR (65/35), add./St, styréne additionnel, agent mouillant et dispersant,
amorceur TBEC, inhibiteur PBQ /St) :
3 min de mélange, w=700 tr/min

- Démoulant :
30 s d’incorporation (sous agitation) + 1 min de mélange, w=700 tr/min

- Charges :
1 min 30 d’incorporation (sous agitation) + 3 min de mélange, w=700 tr/min

Procédé réalisé a température ambiante.

Additifs utilisés : PVAc, P(MMA-co-S) et A(AD,,)" (ce BCP est compatible avec le procédé
conventionnel de formulation car il n’entraine pas d’augmentation conséquente de la viscosité des
pates).

Aucune magnésie n’est incorporée aux compounds BMC. Dans le cas du compound SMC de
référence (SMC + 15% PVAc + 3 pcr MK25), la magnésie est introduite en fin de procédé :

> MgO (MK25) :
2 min de mélange, w=700 tr/min
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+* Formulation des pates a I’échelle du laboratoire

Les mélanges réalisés a I'échelle du laboratoire (pale de 3,5 cm de diameétre) ne sont pas équivalents
a ceux réalisés en pilotes BMC et SMC (pales de 10 cm et 15 cm de diameétre) si une méme vitesse
d’agitation est utilisée. Il a été estimé qu’il fallait multiplier la vitesse de rotation par deux pour
réaliser de facon efficace un mélange au laboratoire a partir d’un procédé de formulation optimisé a
I’échelle pilote. Ainsi, dans le cas de pates conventionnelles préparées au laboratoire, la vitesse de
rotation du disperseur est de 1400 tr/min.

Remarque : par souci de simplicité, les pates préparées en pilotes BMC et SMC sont préparées avec
les mémes vitesses d’agitation.

IV.6. Elaboration des matrices chargées

Des plaques de matrices chargées (pates polymérisées) sont également réalisées au laboratoire, a
I'aide du procédé de moulage et du cycle de polymérisation utilisés pour les matrices UPR + add.
(voir partie 1V.4.4), afin d’étudier I'influence des charges sur les propriétés des matériaux.

300g de pate (=165mL) sont préparés pour chaque systéme étudié avec le procédé conventionnel de
formulation adapté a I’échelle du laboratoire (w=1400 tr/min). Les pates préparées sont laissées
débuller 24 heures a température ambiante. Le systéeme d’amorgage MEKP 0,1 pcr / NL-51P 0,2 pcr
est ensuite intégré a la formulation a 500 tr/min (MEKP est incorporé et homogénéisé pendant 5
minutes, NL-51P étant ensuite incorporé et homogénéisé pendant 2 minutes). Ce systéme
d’amorcage entraine une gélification rapide de la résine a 90°C, ce qui permet d’empécher la
sédimentation des charges ainsi que la décantation d’'une éventuelle phase macroséparée. Une
plaque de matrice chargée de dimensions 170 X 170 X 3 mm? est réalisée pour chaque systéme
étudié a I'aide des 300g de pate réactive.

Trois matrices chargées ont été réalisées : pate 0% (pate non additivée), pate + 10% A (ADs,)"™ et
pate + 10% P(MMA-co-S) (additif conventionnel de référence).

Aspect des matrices chargées

Toutes les plagues de matrices chargées étudiées ont un aspect acceptable (aucune fissure) et ne
semblent pas contenir de bulles d’air (aucune bulle ne fut trouvée lors de la découpe des
échantillons). Les pates réactives étudiées étant relativement fluides, elles ont pu débuller facilement
en cas d’incorporation d’air en cours de mélange.

IV.7. Mise en ceuvre conventionnelle des compounds BMC et SMC

IV.7.1. Procédé BMC pilote

Le procédé industriel de mise en ceuvre des composites BMC est décrit en Annexe 1. Les composites
BMC étudiés sont cependant réalisés a I'échelle pilote, dans un malaxeur de plus faible capacité de
type bras en Z. Un compound de 2 kg est préparé pour chaque systeme BMC étudié.
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En procédé industriel, la limite de viscosité pour I'acheminement des pates par écoulement jusqu’au
malaxeur a été estimée a 1000 Pa.s (|n*| a 1 rd/s, procédé conventionnel a 25°C). En procédé pilote,
il est cependant possible d’utiliser des pates beaucoup plus visqueuses, ces derniéres étant prélevées
manuellement (a I'aide d’une spatule par exemple).

La majeure partie de I'étude des composites est réalisée avec des composites BMC contenant 15% de
fibres de verre de 6 mm de longueur. Ces composites sont notés BMC + x% add., le taux d’additif de
la partie organique pouvant varier de 0 a 30%.

Afin de tester l'influence du taux et de la longueur des fibres de verre, deux systémes contenant 25%
de fibres de verre de 13 mm de longueur ont également été réalisés et son notés BMC FV + x% add.

++» Description du malaxeur bras en Z

Le malaxeur bras en Z utilisé pour imprégner les fibres de verre par la pate est constitué de deux
demi-cylindres contenant chacun une pale en forme de Z (Figure IV.6). Les pales ont un rayon de 5cm
et passent a une distance de 0,5cm de leur demi-cylindre respectif (entrefer).

Au cours de I'imprégnation des fibres de verre par la pate, les pales sont animées d’un mouvement
contrarotatif. Le sens de rotation est réglé de maniere a ce que le compound soit ramené au centre
du malaxeur aprées avoir été cisaillé dans I'entrefer.

Figure IV.6. Malaxeur de type bras en Z utilisé pour la mise en ceuvre des compounds BMC a I’échelle pilote.

<+ Procédé conventionnel de réalisation des compound BMC

- Pate :
Introduction de la pate dans le malaxeur

- Fibres de verre :
1 min d’incorporation dans la pate (sous malaxage) + 5 min de malaxage, w=25 tr/min

156

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre IV - Procédés de réalisation des mélanges réactifs et polymérisés

Procédé réalisé a température ambiante (un couvercle est placé sur le malaxeur en cours de
mélange pour limiter I'évaporation du styréne).

Le malaxage entraine une certaine séparation des filaments qui étaient jusqu’alors maintenus
ensemble sous forme de meéches par I'ensimage, ce qui a pour effet d’augmenter la surface
d’interface pate / fibres de verre.

Les compounds BMC conventionnels [additivés de PVAc ou de P(MMA-co-S)] et additivés de BCP ont
tous été réalisés avec ce procédé conventionnel de malaxage a température ambiante. Tous les
compounds BMC ont été tres bien imprégnés, I'imprégnation des fibres de verre étant évaluée de
maniére visuelle.

¢ Estimation du taux de cisaillement dans I’entrefer du malaxeur

Le taux de cisaillement de la pate dans I'entrefer au cours du malaxage est estimé a environ 26 s en
fonction de la vitesse de rotation des pales (25 tr/min), de leur rayon (5 cm) et de la taille de
I'entrefer (0,5 cm).

Ce cisaillement permet de diminuer de fagon conséquente la viscosité des pates (les pates étudiées
sont rhéofluidifiantes), ce qui pourrait accélérer et améliorer I'imprégnation des fibres de verre.

IV.7.2. Procédé SMC pilote

Le procédé industriel de mise en ceuvre des composites SMC est décrit en Annexe 1. Les composites
SMC étudiés sont cependant réalisés a I'échelle pilote. Le pilote SMC permet la préparation d’une
feuille continue de préimprégné d’une largeur de 70 cm. Afin de diminuer les quantités de BCP a
utiliser cette largeur est réduite a 35 cm. 5 kg de pate sont versés dans chacune des deux racles pour
chaque compound réalisé. Les temps de passage de la pate sont similaires a ceux du procédé
industriel : le mélange de la pate avec la magnésie et son introduction dans le réservoir des racles
dure environ 2 minutes, I'acheminement des films de pate et des fibres de verre jusqu’aux calandres
1 minute, et le calandrage du compound 1 minute. Les contraintes rhéologiques sont également
similaires a celles du procédé industriel. La valeur maximale de viscosité de la pate (|n*| a 1 rd/s)
lors de la mise en ceuvre du compound est de 200 Pa.s, la valeur minimale de viscosité de la pate lors
de la manipulation du compound étant de 35000 Pa.s (procédés conventionnels a 25°C). Une
viscosité inférieure a 200 Pa.s permet un acheminement aisé de la pate par écoulement jusqu’aux
racles, la formation de films de pate homogenes et une excellente imprégnation des fibres de verre.

Les deux compounds SMC mis en ceuvre dans cette étude contiennent 25% de fibres de verre de 25
mm de longueur. Le compound de référence SMC + 15% PVAc + 3 pcr MK25 (MK25 étant I'agent de
marissement MgO empaté) est préparé a I'aide du procédé SMC conventionnel a température
ambiante décrit dans cette partie. La pate + 15% PVAc + 3 pcr MK25 est préparée a I'aide du procédé
conventionnel de formulation. 2 minutes aprés l'incorporation de I'agent de mdrissement, la
viscosité de cette pate est d’environ 200 Pa.s (|n*| a 25°C et 1 rd/s), ce qui est compatible avec la
réalisation d’un compound SMC de qualité. Le compound SMC + 25% A?(MD3;),™* p’ est mis en
ceuvre a l'aide de ce pilote mais avec une pate a 60°C, la distance d’interpénétration des lignes de
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calandrage et la tension du tapis étant de plus augmentées dans ce cas. La mise en ceuvre de ce
compound SMC additivé de BCP est décrite plus précisément en partie IV.8.2.

¢ Formation des films de pate (Figure IV.7)

La pate est versée a température ambiante dans le réservoir de chacune des deux racles. Le tapis du
systeme de calandrage est alors actionné. Le film plastique mis en mouvement entraine la pate sous
la racle qui vient former un film sur ce support. L’épaisseur du film de pate formé est inférieure a la
hauteur de la racle. La hauteur h des racles est fixée a 1,3 mm et le tapis est actionné a une vitesse
de 4 m/min. Le taux de cisaillement de la pate passant sous la racle est estimé a 50 s™. Ce
cisaillement engendre une certaine fluidification de la pate et facilite ainsi la formation d’un film
homogene (sans manques de matiere).

Racle

Réservoir . .
Film de pate

v

Table Film plastique entrainé
par le tapis a 4 m/min

Figure IV.7. Formation des films de pate par les racles au cours de la fabrication du compound SMC.

+»+ Imprégnation des fibres de verre par calandrage

La fibre de verre est découpée sur un premier film de pate, un second film de pate étant appliqué
par-dessus (structure sandwich film plastique / pate / fibres de verre / pate / film plastique).
L'ensemble du compound passe alors dans un tapis métallique (composé d’une partie supérieure et
d’une partie inférieure) comprimé par un systeme de calandrage (Figure IV.8), ce qui permet la
pénétration de la pate dans la couche de fibres de verre et I'imprégnation des fibres. L'épaisseur
finale du compound SMC apreés calandrage est d’environ 1,5 mm.

4 cm
S5mm § (FFAL L LSS L LSS ¢ 15mm
TSI rrrsi
e
15cm
Systéme de calandrage Tapis transportant le compound SMC a travers les calandres

Figure IV.8. Représentation schématique du systéme de calandrage et du tapis (&) transportant le compound
SMC (m) entre les rouleaux (le systéme de calandrage est en réalité constitué de six rouleaux sur la ligne du bas
et cinq rouleaux sur la ligne du haut).
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Interpénétration des lignes de calandrage

La distance d’interpénétration des lignes de calandrage (d) peut étre modulée. Au cours de la mise en
ceuvre du compound SMC de référence, cette distance est fixée a 6 cm (valeur conventionnelle).

Tension du tapis

La pression du vérin pneumatique responsable de la tension du tapis peut également étre modifiée.
Le compound SMC de référence est préparé avec une pression conventionnelle de 3 bar.

Cisaillement du compound SMC dans les calandres

Au cours du calandrage du compound, les parties inférieure et supérieure du tapis évoluent a la
méme vitesse (4 m/min). Au voisinage de chaque calandre la partie du tapis la plus éloignée a un
trajet plus important a parcourir, ce qui entraine un décalage. En raison de I’alternance au voisinage
de chaque rouleau le décalage des parties inférieure et supérieure est oscillatoire, d’olu un
cisaillement en fréquence du compound.

Le taux de cisaillement moyen de la pate au cours du calandrage est estimé a 1,5 s™ en fonction de
I’'amplitude de I'oscillation (0,5 cm), de la période de 'oscillation (5 s) et de I'épaisseur du compound
(1,5 mm). Un cisaillement aussi faible peut suffire a engendrer une rhéofluidification significative de
la pate et faciliter I'imprégnation des fibres (les pates SMC ont généralement un comportement
rhéofluidifiant marquée). Ce cisaillement en fréquence n’entraine pas de déstructuration des meches
de fibres de verre qui restent intactes apres calandrage.

IV.8. Incorporation des additifs BCP en procédés pilotes BMC et SMC

Un additif anti-retrait conventionnel comme le PVAc ou le P(MMA-co-S) est incorporé
industriellement lors de la formulation de la pate. Un tel additif est introduit en solution dans le
styréne dans la résine, avant la dispersion des charges. Mais lorsque la concentration en additif visée
est importante, qui plus est lorsque la masse molaire de ce dernier est élevée et/ou que I'additif est
un BCP qui nanostructure le systeme réactif, le procédé conventionnel de formulation ne convient
plus (solution additif/styréne trop visqueuse pour étre homogénéisée et manipulée a température
ambiante, mélange UPR + BCP trop visqueux pour permettre la dispersion des charges a vitesse
conventionnelle...) et doit donc étre modifié.

Cette partie détaille les différents procédés utilisés pour incorporer de fagon homogéene les BCP aux
formulations BMC et SMC a I'échelle pilote tout en conservant une bonne homogénéité des autres
composants. Ces différents procédés ont été optimisés de facon a tenir compte de 'augmentation de
viscosité engendrée par la dissolution du BCP, de la forme d’incorporation du BCP, ainsi que du point
d’incorporation de ce dernier. Le BCP peut étre incorporé sous forme de solution dans le styréne ou a
I’état pur sous forme de poudre ou de granulés solides. Il peut étre introduit lors de la formulation de
la pate en procédés BMC et SMC (avant ou aprées les charges), mais aussi lors de la mise en ceuvre du
compound en procédé BMC (avant ou apres les fibres de verre). Méme si les procédés industriels ne
sont pas utilisés dans cette étude, les points d’incorporation correspondants sont tout de méme
précisés, ainsi que les éventuelles contraintes rhéologiques supplémentaires.
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Les vitesses de rotation indiquées pour la formulation des pates sont adaptées aux échelles pilotes
BMC et SMC (a I’échelle du laboratoire les vitesses indiquées sont multipliées par deux pour réaliser
des mélanges d’homogénéités similaires).

IV.8.1. Incorporation des additifs BCP en procédé BMC

Le BCP peut étre incorporé dans le disperseur lors de la formulation de la pate (ce qui correspond a
une incorporation dans le mélangeur principal en procédé industriel) ou bien plus tard dans le
malaxeur lors de la mise en ceuvre du compound.

Lorsque le BCP est incorporé dans le disperseur, les compounds sont préparés a I'aide du procédé
conventionnel de malaxage, par imprégnation des fibres de verre a 'aide d’'une pate homogéne en
BCP. Lorsque le BCP est incorporé dans le malaxeur, ce procédé doit étre légerement modifié.

Des compounds contenant jusqu’a 30% de BCP par partie organique ont pu étre réalisés, tous ces
compounds ayant été tres bien imprégnés.

En procédé BMC industriel, on rappelle que la viscosité de la pate doit étre inférieure a 1000 Pa.s
pour étre acheminée par écoulement du mélangeur jusqu’au au malaxeur (|n*| a 1 rd/s, procédé
conventionnel a 25°C). Dans le cas d’une pate + BCP trop visqueuse a 25°C pour étre compatible avec
le procédé industriel de mise en ceuvre, il est alors plus simple d’incorporer le BCP au niveau du
malaxeur plutot que de chauffer la ligne d’acheminement.

«» BCP incorporé dans le disperseur lors de la formulation de la pate (mélangeur principal en
procédé industriel)

Un BCP incorporé dans le disperseur au cours de la formulation de la pate peut étre introduit avant
ou aprés les charges, en solution dans le styrene ou a I'état pur sous forme de poudre ou de

granulés.

Procédé d’incorporation du BCP : solution BCP/St incorporée dans le disperseur avant les charges

L’'homogénéisation de systemes UPR + BCP visqueux a l'aide d’un systéeme de mélange
seau / disperseur peut étre difficile car un gel a tendance a tourner autour de la pale. Une vitesse de
rotation trés élevée doit étre utilisée dans ce cas. Les charges et le démoulant étant dispersés dans
ces systemes visqueux, leur dispersion doit également étre réalisée avec une grande vitesse de
rotation.

- Composés liquides (UPR (65/35), BCP/St, styréne additionnel, agent mouillant et dispersant,
amorceur TBEC, inhibiteur PBQ /St) :
3 min de mélange, w=1200 tr/min

- Démoulant:
30 s d’incorporation (sous agitation) + 1 min de mélange, w=1200 tr/min

- Charges:
4 min d’incorporation (sous agitation) + 3 min de mélange, w=1200 tr/min

Procédé réalisé a température ambiante. BCP utilisés : AY(ADs,) ", A¥(MD3;)™, A2 (MD3,),™
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Chapitre IV - Procédés de réalisation des mélanges réactifs et polymérisés

Nomenclature : pate + x% BCP

Des compounds tres bien imprégnés ont pu étre réalisés avec ces pates dans le malaxeur brasenZ a
I’aide du procédé conventionnel de malaxage.

Nomenclature : BMC + x% BCP

Cas d’un BCP solide incorporé pur dans le disperseur avant les charges

L'incorporation d’'un BCP pur solide avant les charges n’a pas été étudiée, la dissolution dans la résine
d’un BCP solide étant assez longue (plusieurs heures de mélange a température ambiante sont
nécessaires).

Procédé d’incorporation du BCP : solution BCP/St incorporée dans le disperseur aprés les charges

Incorporer le BCP aprés les charges semble étre plus efficace que de I'incorporer avant ces dernieres
car un mélange chargé ne tourne pas autour de la pale comme un mélange UPR + BCP visqueux. De
plus, les charges et le démoulant sont dispersés dans un systeme fluide. L'inconvénient d’incorporer
un BCP en solution apres les charges est de devoir réaliser une solution BCP/St trés concentrée (ce
qui n’est pas toujours possible) car si la part de styrene incorporée avec le BCP est trop grande, il est
alors impossible d’incorporer toutes les charges lors de I'étape précédente.

- Composés liquides (UPR (65/35), styréne additionnel, agent mouillant et dispersant, amorceur
TBEC, inhibiteur PBQ /St) :
3 min de mélange, w=700 tr/min

- Démoulant:
30 s d’incorporation (sous agitation) + 1 min de mélange, w=700 tr/min

- Charges:
1 min 30 d’incorporation (sous agitation) + 3 min de mélange, w=700 tr/min

- BCP/St:

5 min de mélange, w=700 tr/min

Procédé réalisé a température ambiante. BCP utilisé : A (ADs,)"
Nomenclature : pate + x% BCP’

Un compound tres bien imprégné a pu étre réalisé avec la pate étudiée dans le malaxeur brasenZ a
I'aide du procédé conventionnel de malaxage.
Nomenclature : BMC + x% BCP’

Procédés d’incorporation du BCP : BCP solide incorporé pur dans le disperseur aprés les charges

Un BCP solide peut également étre incorporé pur aprés les charges. Les charges et le démoulant sont
dispersés dans un systeme fluide et 'lhomogénéisation du BCP est facilitée par la présence des
charges. Incorporer le BCP pur évite d’avoir a le mettre en solution et permet de préparer des
compounds tres riches en BCP méme si ces additifs ont des masses molaires relativement élevées.
Cependant le temps de mélange du BCP doit étre augmenté afin de permettre une dissolution
compléte de la poudre ou des granulés incorporés. Une vitesse d’agitation élevée est utilisée afin de
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Chapitre IV - Procédés de réalisation des mélanges réactifs et polymérisés

limiter ce temps de dissolution. Un BCP incorporé sous forme de poudre engendre logiguement une
dissolution plus rapide qu’un BCP incorporé sous forme de granulés.

- Composés liquides (UPR (65/35), styrene additionnel, agent mouillant et dispersant, amorceur
TBEC, inhibiteur PBQ /St) :
3 min de mélange, w=700 tr/min

- Démoulant :
30 s d’incorporation (sous agitation) + 1 min de mélange, w=700 tr/min

- Charges:
1 min 30 d’incorporation (sous agitation) + 3 min de mélange, w=700 tr/min

- BCP poudre (@=300 um) :
10 min de mélange, w=1200 tr/min (la moitié du BCP est incorporée au début puis 'autre
moitié au bout de 5 minutes)

BCP utilisé : A>*(MD31),"!
Nomenclature : pate + x% BCP p’

Ou:

- BCP granulés (granulés de 3 mm de longueur et 2 mm de diametre en moyenne) :

20 min de mélange, w=1300 tr/min (la moitié du BCP est incorporée au début puis I'autre
moitié au bout de 10 minutes)

BCP utilisés : A¥(MD3)™, A®(MD,)*?, A*(MDss),*
Nomenclature : pate + x% BCP g’

Procédés réalisés a température ambiante (bien que la température des pates augmente au cours du
mélange).

Une augmentation de la température du mélange est générée par I'agitation a vitesse élevée de la
pate visqueuse au cours de la dissolution du BCP. Cet auto-échauffement facilite la dissolution du
BCP solide. Dans le cas d’un BCP incorporé sous forme de poudre (10 min de dissolution a 1200
tr/min), la température a coeur est d’environ 60°C en fin de formulation. Dans le cas d’'un BCP
incorporé sous forme de granulés (20 min de dissolution a 1300 tr/min), la température a cceur des
pates les plus visqueuses est d’environ 70°C voire 80°C, ce qui est un peu élevé pour ce genre de
systeme (évaporation du styréene, consommation de l'inhibiteur...). Cette température pourrait
cependant étre réduite par diminution de la vitesse d’agitation (tout en allongeant la durée de
mélange), en utilisant un réfrigérant ou en utilisant un autre systeme de mélange. Néanmoins, la
réactivité mesurée au cours du moulage n’est pas significativement différente de celle des pates
préparées sans échauffement. L’'inhibiteur n’a donc pas été consommé de fagon conséquente au
cours de la formulation. La perte en styréne devrait cependant étre supérieure a celle d’un procédé
de formulation conventionnel. L’influence de cette perte en styréne sur les propriétés des
composites polymérisés est cependant négligée.

Des compounds tres bien imprégnés ont pu étre réalisés avec ces pates dans le malaxeur brasen Z a
I"aide du procédé conventionnel de malaxage.
Nomenclatures : BMC + x% BCP p’, BMC + x% BCP g’
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Chapitre IV - Procédés de réalisation des mélanges réactifs et polymérisés

«» BCP incorporé dans le malaxeur lors de la mise en ceuvre du compound BMC

Un BCP incorporé au cours de la mise en ceuvre du compound BMC dans le malaxeur peut étre
incorporé avant ou apres les fibres de verre (une fois la pate introduite dans le malaxeur).

Cas d’un BCP incorporé dans le malaxeur avant les fibres de verre

Ce procédé n’a pas été étudié. En pilote BMC, un BCP incorporé sous forme de granulés pourrait
bloquer les pales (I'entrefer de 0,5 cm du malaxeur est trop faible). Le BCP peut cependant étre
incorporé sous forme de poudre ou dissous dans du styréne. Un malaxeur étant par sa géométrie
plus adapté qu’un systéme disperseur / seau pour homogénéiser un systéme trés visqueux, cette
méthode d’incorporation du BCP présente un certain intérét méme si elle n’a pas été étudiée.

Procédé d’incorporation du BCP : solution BCP/St incorporée dans le malaxeur aprés les fibres de

verre

Le procédé conventionnel de mise en ceuvre des compounds BMC est légerement adapté afin de
permettre I'incorporation de la solution BCP/St :

- Pate :
Une pate sans BCP (pate 0%) tres fluide et préparée de fagon conventionnelle est déversée dans le
malaxeur.

- Fibres de verre :
1 min d’incorporation des fibres de verre dans la pate (sous malaxage) + 2 min de malaxage, w=25
tr/min

- BCP/St:
30 s d’incorporation + 2 min 30 de malaxage, w=25 tr/min

Procédé réalisé a température ambiante. BCP utilisé : A (ADs,)"
Nomenclature : BMC + x% BCP”’

Un compound homogéne en termes de viscosité et logiquement trés bien imprégné a pu étre réalisé
a l'aide de ce procédé.

Cas d’un BCP solide incorporé pur dans le malaxeur apres les fibres de verre

Ce procédé n’a pas été testé dans cette étude. Il parait cependant difficile de dissoudre relativement
rapidement un BCP solide dans un compound BMC rendu trés visqueux par la présence de fibres de
verre entrelacées et imprégnées.

IV.8.2. Incorporation d’un additif BCP en procédé SMC

L'incorporation du BCP lors de la mise en ceuvre du compound SMC étant relativement compliquée,
cet additif est introduit lors de la formulation de la pate. En pilote SMC, le BCP est donc incorporé
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dans le disperseur. A I'échelle industrielle, ce dernier peut étre incorporé dans le mélangeur principal
ou dans le mélangeur SMC.

Les contraintes rhéologiques des procédés SMC pilote et industriel sont identiques. Si la viscosité de
la pate + BCP est inférieure a 200 Pa.s a 25°C (|n*| a 1 rd/s), le BCP peut étre incorporé sans avoir
besoin d’équiper la chaine de production d’un systéme de chauffe. Si en revanche la viscosité de la
pate + BCP est supérieure a 200 Pa.s a 25°C, le procédé doit étre chauffé a une température a
laquelle la viscosité de la pate devienne inférieure a cette valeur. En procédé industriel, il est alors
préférable d’incorporer le BCP au niveau du mélangeur SMC afin d’éviter d’avoir a chauffer le
procédé en amont (préparation et acheminement de la pate jusqu’au mélangeur SMC). Dans ce cas,
I’'ensemble du procédé SMC, du mélangeur SMC jusqu’aux calandres a I’échelle industrielle, ou du
disperseur jusqu’aux calandres a I'échelle pilote, devrait idéalement étre chauffé pour permettre un
acheminement aisé de la pate jusqu’aux racles, la formation de films de pate de qualité et une bonne
imprégnation des fibres de verre.

Un seul compound SMC additivé de BCP a été réalisé dans ce travail a I'échelle pilote : le compound
SMC + 25% A* (MD3,),"! p’. Ce compound a été réalisé dans le cadre de I'étude du mrissement par
la nanostructuration. Il est comparé au compound de référence SMC + 15% PVAc + 3 pcr MK25 dont
la mise en ceuvre a été décrite en partie IV.7.2. Les différents résultats concernant la tenue
mécanique de ces compounds et I'imprégnation des fibres de verre notamment, sont détaillés dans
le septieme chapitre.

L'incorporation d’une poudre de BCP apreés les charges lors de la formulation de la pate semble étre
le procédé le plus simple et le plus efficace pour introduire un BCP dans un compound SMC. Le BCP
commercial A*(MD31),", disponible en grande quantité sous la forme d’une poudre de 300 pm de
granulométrie, est utilisé a cet effet. La pate + 25% A*'(MDsy),"! p’ est préparée a I'échelle pilote
SMC a l'aide du procédé d’incorporation du BCP correspondant utilisé en pilote BMC (voir partie
IV.8.1).

La pate + 25% A”*(MDj;),"" p’ est trop visqueuse pour permettre la mise en ceuvre d’un compound
SMC de maniére conventionnelle a température ambiante (|n*| > 200 Pa.s a 25°C et 1 rd/s). Une
température de 60°C est donc considérée, température jugée maximale compte tenu de la volatilité
du styréne et de la réactivité du systéme (le taux de BCP a été déterminé de facon a trouver un
compromis entre fluidité de la pate a 60°C et effet mdrissement a 25°C). Il n’est pas nécessaire de
chauffer la pate car cette derniére bénéficie d’un auto-échauffement au cours de la dissolution du
BCP sous agitation a température ambiante. La pate atteint en fin de dissolution une température
d’environ 60°C et est alors immédiatement versée dans les réservoirs des racles. Le procédé SMC
pilote utilisé (société MCR) n’étant pas chauffant, la température de la pate refroidit tres vite une fois
versée dans les racles, ce qui rend compliquées la formation des films de pates et I'imprégnation des
fibres de verre. Afin de favoriser I'imprégnation, la distance d’interpénétration des lignes de
calandrage (d en Figure 1V.8) a été augmentée de 6 a 7cm (valeur maximale). La tension du tapis
passant entre les calandres a également été augmentée, via une augmentation de la pression du
vérin de 3 a 5 bar (valeur maximale).
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Chapitre IV - Procédés de réalisation des mélanges réactifs et polymérisés

IV.9. Elaboration des composites BMC et SMC

Les composites BMC sont moulés par compression sous forme de petites plaques pour caractériser le
retrait, les propriétés mécaniques et la morphologie des composites renforcés. Quelques plaques
BMC et SMC de grandes dimensions sont également moulées afin de caractériser la qualité d’aspect
de quelques systémes. La pression exercée sur le compound au cours du moulage, ainsi que la
formulation adaptée de ce dernier permettent I'obtention de plaques non fissurées polymérisées
rapidement, ce qui est indispensable en production industrielle.

IV.9.1. Systeme d’amorgage et cycle de polymérisation des composites

1,5 pcr d’amorceur TBEC est incorporé dans chaque compound BMC et SMC étudié. Le cycle de
polymeérisation utilisé pour le moulage des composites est de 3 min a 160°C. Afin d’optimiser le taux
de conversion, une durée et une température de polymérisation relativement élevées furent choisies
parmi celles utilisées en production industrielle

IV.9.2. Moulage par compression des composites BMC

Cing plaques de dimensions 250 x 120 x 3 mm?® sont moulées pour chaque systéme BMC étudié dans
une presse Reaktometer équipée d’un systeme de moulage par compression schématisé en Figure
1V.9.

Lo =250 mm

v

P
<«

o
Chambre de /

compression

lo =120 mm

Z V.

»
»

A

Lo

(a) (b)

Figure IV.9. Représentation schématique, apres polymérisation, du procédé de moulage par compression de
composites BMC (m) de dimensions L X 1 X h dans le moule métallique (@) de surface Ly X Ip = 250 X 120 mm?
d’une presse Reaktometer ; en vue de profil (a) et en vue de dessus (b).

Une boule de compound d’environ 200g est déposée dans la partie creuse du moule (la matrice)
pour chaque plaque réalisée. Le poincon est ensuite actionné, ce qui entraine le fluage et la
polymérisation du compound a 60 bar pendant 3 min a 160°C. La pression appliquée sur la matiere
est contr6lée par un capteur présent sur le poingon. La chambre de compression, matérialisée par
I’écart entre la matrice et le poingon moule fermé, permet I'évacuation de I'air présent dans le
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compound lors de la fermeture du moule. L'entrefer de 0,1 mm est suffisamment faible pour
permettre a des compounds de viscosités classiques a 160°C d’étre comprimés a 60 bar sans perte
significative de matiere. Certains compounds étudiés dans cette étude sont cependant relativement
fluides (compounds contenant moins de 10% d’additif) et quelques grammes de pate ont été évacués
par la chambre de compression au cours de leur moulage. Les composites résultants ont un taux en
fibres de verre légerement supérieur, ce qui ne devrait pas avoir d’influence significative sur leur
module d’élasticité mais pourrait améliorer [égerement leur résistance a la rupture. Ces variations du
taux de fibres de verre sont néanmoins négligées.

Réactivité et taux de conversion des composites BMC

Le poingon est équipé d’'une sonde en température qui permet de suivre I’évolution de la
température du compound au cours de sa polymérisation. La réactivité est caractérisée par les temps
t; et t,, t; étant le temps au départ de I'exothermie (la température augmente brusquement) et t, le
temps au pic de température. Les différences de réactivité entre les différents systémes BMC étudiés
sont minimes. On trouve en général :

t; = 20s avec Thatiere = 150°C
t, = 355 avec Thatiere = 165°C

Le taux de conversion des composites BMC est d’environ 99,9%. Ce dernier a été mesuré par DSC sur
des systemes BMC 0% et BMC + 30% add., a I'aide de rampes en température de 25°C a 250°C
(10°C/min).

Démoulage des composites BMC

Les plaques BMC sont démoulées a 160°C et laissées refroidir a température ambiante. Certains
composites contenant 20% ou 30% de BCP dans leur matrice ont présenté une accroche au
démoulage. Ce probleme a été réglé en appliquant un lubrifiant externe sur le moule. Augmenter le
taux de démoulant dans la formulation devrait permettre d’éviter cette opération. Il est cependant
difficile d’expliquer pourquoi les plaques additivées de BCP se démoulent moins aisément que les
plaques contenant un additif conventionnel P(MMA-co-S) ou PVAc.

Aspect des composites BMC

Les composites BMC (ou SMC) ne contiennent pas de bulles d’air en raison de la pression importante
appliquée sur le compound au cours de leur moulage.

L’aspect des composites BMC contenant au moins 5% d’additif thermoplastique dans leur matrice est
suffisamment bon pour caractériser le retrait et les propriétés mécaniques (pas de fissures).

Les plagues composites non additivées BMC 0% et BMC (50/50) 0% présentent en revanche de
petites fissures en raison de la polymérisation rapide de leurs systémes réactifs non additivés. Le
retrait et les propriétés mécaniques de ces composites BMC de référence ne sont donc pas
pertinents.
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IV.9.3. Moulage par compression de composites BMC et SMC de grandes dimensions pour
caractériser la qualité d’aspect

Quelques grandes plaques BMC et SMC de surface 700 x 300 mm? et d’environ 3mm d’épaisseur
sont moulées par compression a 55 bar dans une presse TCS pendant 3 min a 160°C, afin de
caractériser de facon rigoureuse la qualité d’aspect de quelques composites. Un moule de grande
dimension, présentant de plus un trés bon aspect de surface est requis pour analyser cette propriété.

Chaque grande plaque BMC étudiée est moulée a partir d’une boule de compound de 1,2 kg.

Chaque grande plaque SMC étudiée est moulée a partir de 1,2 kg de compound sous forme de flans
de surface 250 x 325 mm? (épaisseur d’environ 1,5 mm). Quatre flans entiers et une moitié de flan
sont défilmés, empilés et introduits dans le moule. La surface totale du moule étant de 2100 cm?, le
taux de recouvrement du compound SMC est de 39% (61% de la surface du moule se remplit au
cours de I'étape de fluage).

Démoulage des composites BMC et SMC de grandes dimensions

Les grandes plaques composites sont démoulées a 160°C et laissées refroidir a température
ambiante. Le démoulage des composites BMC + 20% A% (MDg,)*? et SMC + 25% A* (MD31),™! est
relativement difficile malgré I'utilisation d’un lubrifiant externe car la presse TCS ne possede pas
d’éjecteurs. Avec les éjecteurs d’une presse industrielle, ainsi qu’une quantité supérieure de
démoulant dans la formulation, ce probleme de démoulage devrait pouvoir étre résolu.

Qualité d’aspect des composites BMC et SMC de grandes dimensions

La qualité d’aspect (tendu de surface) des plaques composites de grandes dimensions est déterminée
par la méthode visuelle décrite au deuxieme chapitre. Elle est notée LS (low shrink), LP (low profile)
ou classe A, par ordre croissant de qualité d’aspect.
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CHAPITRE V

CARACTERISATION DE MATRICES
CONVENTIONNELLES ET NANOSTRUCTUREES
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées
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CONVENTIONNELLES ET NANOSTRUCTUREES

V.1.

V.1.1.
V.1.2.
V.1.3.

V.2.

V.2.1.
V.2.2.

V.2.3.
V.2.4.

V.2.5.

V.2.6.

V.3.

Comportement rhéologique des systémes réactifs
Introduction
Rhéologie des constituants des mélanges réactifs UPR + add.
Rhéologie des mélanges réactifs UPR + add.
Morphologie et propriétés des matrices UPR + add.
Observations préliminaires
Matrice UPR

a) Morphologie de la matrice UPR

b) Comportement viscoélastique de la matrice UPR :
mise en évidence des différentes relaxations

c) Retrait et propriétés mécaniques de la matrice UPR
Influence du systeme d’amorgage
Matrices conventionnelles vs. matrices nanostructurées

a) Morphologie des matrices UPR + add.

b) Comportement viscoélastique des matrices UPR + add.

c) Retrait et propriétés mécaniques des matrices UPR + add.
Influence du type de BCP dans les matrices

a) Morphologie des matrices UPR + BCP

b) Comportement viscoélastique des matrices UPR + BCP

c) Retrait et propriétés mécaniques des matrices UPR + BCP

Influence du taux de styrene du réseau polyester et de la température
de polymérisation des matrices

a) Introduction

b) Influence du taux de styréne et de la température de
polymérisation sur la nanostructuration des matrices

c) Influence du taux de styréne sur le comportement
viscoélastique des matrices

d) Influence du taux de styréne sur le retrait et les propriétés
mécaniques des matrices

Conclusion

171

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés

172
172
172
175
178
178
179
179

180
181
182
184
184
188
191
196
196
199
202

204
204

205

208

210
214



Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

Ce chapitre se concentre sur I'étude des matrices UPR + add. des composites BMC et SMC. Il devrait
permettre, au-dela de son intérét fondamental, de mieux comprendre les résultats observés en
systemes chargés et renforcés par des fibres de verre.

Le comportement rhéologique de la résine UP, de solutions d’additifs dans le styrene et de mélanges
réactifs UPR + add. est tout d’abord étudié. Des systémes réactifs UPR + BCP potentiellement
nanostructurés sont comparés a des systémes réactifs conventionnels additivés de PVAc. La
morphologie et les propriétés (comportement viscoélastique, retrait et propriétés mécaniques) de
différentes matrices sont ensuite discutées. Des matrices nanostructurées sont comparées a des
matrices conventionnelles additivées de PVAc ou de P(MMA-co-S). L'influence du type de BCP et du
taux de styrene sur la morphologie et les propriétés des matrices est examinée. L'influence de la
température de polymérisation sur la qualité de la nanostructuration est également déterminée.
Hormis cette étude sur la définition de la nanostructuration ou la température de polymérisation est
abaissée a 40°C, toutes les matrices étudiées sont polymérisées a 90°C a une pression voisine de la
pression atmosphérique (la polymérisation étant achevée par des post-cuissons a 120°C et 180°C).

V.1. Comportement rhéologique des systemes réactifs

V.1.1. Introduction

Le comportement rhéologique en cisaillement a 25°C des résines UP, de solutions d’additifs dans le
styréne, ainsi que de mélanges réactifs UPR + add. est étudié. Les propriétés rhéologiques en
fréquence sont également fournies.

En procédé industriel BMC ou SMC, la résine UP et les solutions d’additifs doivent étre relativement
fluides pour étre dosées. Le comportement rhéologique des mélanges réactifs UPR + add. peut par
ailleurs fournir une indication sur celui des pates chargées correspondantes. Les pates doivent étre
relativement fluides pour imprégner correctement les fibres de verre en procédé SMC (cisaillement
estimé a 1,5 s™* dans le systéme de calandrage). En procédé BMC, le malaxeur permet d’obtenir une
bonne imprégnation des fibres avec des pates éventuellement trés visqueuses (cisaillement estimé a
26 s'), mais en procédé industriel la viscosité des pates doit &tre suffisamment faible pour que ces
dernieres soient acheminées par écoulement jusqu’au malaxeur. En procédés BMC et SMC
conventionnels, le dosage des composés liquides, I'acheminement de la pate et I'imprégnation des
fibres de verre sont effectués a température ambiante.

Deux BCP ont été sélectionnés pour cette étude rhéologique : le BCP caoutchoutique A (ADs,)" et le
BCP solide A% (MDs;),™. Les systémes & base de BCP sont comparés aux systémes conventionnels a
base de PVAc. Les systémes macroséparés tels que les mélanges réactifs UPR + P(MMA-co-S) n’ont
pas pu étre caractérisés rhéologiquement, leur décantation étant trop rapide par rapport a la durée
de I'expérience.

V.1.2. Rhéologie des constituants des mélanges réactifs UPR + add.

Les systémes réactifs UPR + add. sont parfois réalisés par mélange de résine UPR (40/60) et d’additif
pur, mais sont le plus souvent obtenus par mélange de résine UPR (65/35) et d’une solution d’additif
dans le styrene.
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

On rappelle que la viscosité limite de dosage industriel des composés liquides de la société MCR a
été évaluée a 5,0 Pa.s (|n*| a 1 rd/s, procédé conventionnel a 25°C).

¢ Comportement rhéologique des résines UP

L’évolution de la viscosité avec le taux de cisaillement de la résine commerciale UPR (65/35) et de la
résine de référence UPR (40/60) est présentée en Figure V.1. Le Tableau V.1 expose les valeurs de G”’
et |G*| a 1rd/s, ainsi que les viscosités en écoulement a faible taux de cisaillement (T=25°C).

10 ¢
F Limite dosage industriel
PEEREEEEEEEE RN
o 1 F UPR(65/35)
I\ i
e
=
0,1
E B g E N EEEEEERNR
UPR (40/60) = UPR
0,01 sl sl

1 10 100 1000

Taux de cisaillement (s1)

Figure V.1. Evolution de la viscosité des résines UP avec le taux de cisaillement (T=25°C).

Rési G” (Pa) |G* (Pa) n (Pa.s)

ésines UP 1rd/s 1rd/s 1slx
= |n*| (Pa.s)

UPR (65/35) 2,0 2,0 2,1

UPR (40/60) = UPR 0,05 0,05 0,05

Styréne - - 8.10"

*y>1 st couple trop faible a 1 s?
Tableau V.1. Propriétés rhéologiques en fréquence et en écoulement des résines UP (T=25°C).

Les résines UPR (65/35) et UPR (40/60) ont un comportement quasi newtonien, bien qu’une légére
rhéofluidification soit visible pour la résine commerciale a 35% de styréne au-deld de 500 s™. Les
viscosités mesurées en écoulement a faible taux de cisaillement sont similaires aux viscosités
mesurées en fréquence a 1 rd/s. La viscosité de la résine UP diminue de 2 Pa.s a 0,05 Pa.s lorsque le
taux de styrene augmente de 35% a 60%. Ces résines sont évidemment suffisamment fluides pour
étre dosées en procédé industriel a 25°C.

¢ Comportement rhéologique des additifs en solution dans le styréne
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

Les profils d’évolution de la viscosité avec le taux de cisaillement de solutions d’additifs
(conventionnels et BCP) dans le styrene sont présentés en Figure V.2. Le Tableau V.2 expose les
valeurs de G” et |G*| a 1 rd/s, ainsi que les viscosités en écoulement a faible taux de cisaillement
(T=25°C). Les viscosités mesurées en fréquence a 1 rd/s sont similaires aux viscosités mesurées en
écoulement a faible taux de cisaillement.

100 100
AZ'(MD;,)," /St 40%
| P(MMA-co-S) /St 40% AREE LT .
]
l_llllll-....... = lll.
e, : L.
" e
10 < 10
L Limite dosage industriel L Limite dosage industriel
FEEEE E N EEEEEEEEEGERE R A“(AD52)13/St55%
PVAc /St 45% TIIIIIIIIIIIIIIIII
1 1 1 o i aaal 1 1 i i il 1 1 il
0,1 1 10 100 0,1 1 10

Taux de cisaillement (s1) Taux de cisaillement (s1)

Figure V.2. Evolution de la viscosité de solutions d’additifs dans le styréne avec le taux de cisaillement
(T=25°C, solutions notées add./St [add.]).

. . |G*[ (Pa)
Solutions d’additifs G” (Pa) 1rd/s n (Pa.s)
dans le styréne 1rd/s . 0,1s"
= [n*| (Pa.s)
PVACc /St 45% 2,2 2,2 2,4
P(MMA-co-S) /St 40% 24 24 23
AY(ADs,)" /St 55% 1,5 1,5 1,5
A”'(MD;,),™ /St 40% 33 34 34

Tableau V.2. Propriétés rhéologiques en fréquence et en écoulement de solutions d’additifs dans le styréne
(T=25°C, solutions notées add./St [add.]).

Les solutions & 40% de P(MMA-co-S) et 40% de A*(MDs;),"* dans le styréne présentent un
comportement rhéofluidifiant. Elles sont trop visqueuses pour étre dosées industriellement a 25°C.
La solution P(MMA-co-S) /St utilisée industriellement par la société MCR est pour cette raison
concentrée a seulement 32% d’additif (une solution concentrée a 40% d’additif a été préparée dans
cette étude afin d’étudier des matrice UPR + add. contenant jusqu’a 20% d’additif). Ces solutions
pourraient cependant étre dosées industriellement a 60°C (voir Tableau IV.2), une ligne chauffante
de dosage étant alors nécessaire.
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

Les solutions a 45% de PVAc et 55% de A'™(ADs,)™, plus fluides, ont un comportement quasi
newtonien et sont dosables industriellement a 25°C. Le contréle de la masse molaire moyenne et de
la polydispersité par NMP est un avantage considérable car la faible masse molaire du BCP
AY(ADs,)™ et son faible indice de polydispersité contribuent a la faible viscosité de la solution
AY¥(ADs,)"™ /St 55%. A¥(ADs,)™® posséde une masse molaire moyenne plus faible que A**(MDs;),"
mais la présence de motifs BA au lieu de motifs MMA dans le bloc statistique joue également un réle
trés important sur la faible viscosité de sa solution concentrée [A*!(MD3;)," est solide a température
ambiante alors que A (ADs,)" est caoutchoutique].

Si I'on classe I'ensemble des BCP étudiés par ordre croissant des viscosités a 25°C de leurs solutions a
40% dans le styréne, on obtient :

A™(AD)" < A¥(ADs,)" < A¥(MD3;)™® < A (MD,,)* < A*(MD3y), "' < A*(MD3s),™

la solution A*(MDg,)*? /St 40% étant dosable industriellement & 25°C (In*] < 5,0 Pa.sa1rd/s)etla
solution A?Y(MD3),™ /St 40% étant non dosable 3 cette température (|n*| > 5,0 Pa.s).

Plus la viscosité et la masse molaire moyenne du BCP sont élevées, plus la viscosité de sa solution
dans le styrene est importante.

V.1.3. Rhéologie des mélanges réactifs UPR + add.

Les profils d’évolution de la viscosité avec le taux de cisaillement de mélanges réactifs UPR + add.
sont présentés en Figure V.3. Le Tableau V.3 expose les valeurs de G’, G” et |G*| a 1 rd/s, ainsi que
les viscosités en écoulement a faible taux de cisaillement (T=25°C).

Les mélanges réactifs contenant jusqu’a 20% de PVAc, connus pour étre a I'état miscible, sont tres
fluides et ont un comportement quasi newtonien (Figure V.3). Les systemes réactifs additivés de 20%
de BCP sont en revanche beaucoup plus visqueux (500 a 1000 fois plus) et présentent un caractére
rhéofluidifiant trés prononcé (le taux de cisaillement de 0,1 s n’est pas suffisamment faible pour
atteindre la viscosité au plateau des systemes UPR + BCP étudiés). La viscosité importante de ces
systémes réactifs pourrait compliquer I'incorporation des BCP en procédés industriels BMC et SMC
mais il convient cependant de considérer plut6t le comportement rhéologique des pates a ce niveau
(voir partie VI.1). Les masses molaires moyennes en poids des additifs sont d’environ 43 000 g/mol
pour A™(ADs,)" et 116 000 g/mol pour le PVAc et A*™(MDsi),'". Les différences de viscosités
observées entre les systemes additivés de PVAc et les systemes additivés de BCP ne proviennent
donc ni de la viscosité a I'état pur de I'additif (le PVAc est solide a 25°C), ni de sa masse molaire. Ces
différences rhéologiques sont donc a priori dues a des différences morphologiques, la
nanostructuration étant certainement a 'origine de I'importante viscosité des systémes réactifs UPR
+ BCP étudiés et de leur comportement rhéofluidifiant marqué.

Le Tableau V.3 montre par ailleurs que les systemes réactifs UPR + BCP étudiés ont un caractere
élastique prédominant (G’ > G” a 1rd/s), a la différence des mélanges UPR + PVAc qui sont
essentiellement visqueux. Les mélanges réactifs UPR + 20% BCP forment des gels a la fréquence de
sollicitation considérée (1 rd/s). Cette élasticité marquée est attribuée a 'organisation de micelles en
réseau, ce qui expliqgue le comportement rhéofluidifiant observé (déstructuration du réseau sous
cisaillement). La concentration critique de gélification (CGC) est donc inférieure a 20% de BCP et la
température de transition ordre-désordre (Topr) des mélanges UPR + 20% BCP supérieure a 25°C. Le
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

gonflement des coeurs micellaires PBA par le styrene pourrait avoir engendré une diminution de la
CGC, ainsi qu’une augmentation de la viscosité des systemes réactifs nanostructurés. L’évolution des

propriétés rhéologiques avec la fréquence du mélange réactif UPR + 20% A’*(MDs,),™" est présentée
en Figure VII.5.

10 ¢ 10000
! UPR + 20% A%(MD;,),"
u
1000 . .
] [ |
UPR + 20% PVACc i .- ] -
© L] [
a . ]
1llllllllllll = 100 l.. .l.
", (]
® ® § m 5 B m B HE EHE N B ..l
UPR + 20% A™(AD,,)" e
UPR + 15% PVAc 10 LI
0,1 —— —— 1 ——
1 10 100 0,1 1 10
Taux de cisaillement (s1) Taux de cisaillement (s1)

Figure V.3. Evolution de la viscosité de mélanges réactifs UPR + x% add. avec le taux de cisaillement (T=25°C).

. - , " |G*| (Pa) 1
Systéemes réactifs G’ (Pa) G” (Pa) 1rd/s tané n (Pa.s)
UPR + x% add. 1rd/s 1rd/s . 1rd/s 0,1s"*
= [n*| (Pa.s)
UPR + 15% PVAc - 0,54 0,55 - 0,54
UPR + 20% PVAc - 1,2 1,2 - 1,2
UPR + 20% A*(ADs,)" 360 100 370 3,5 720
UPR + 20% A*(MDs,)," 1350 490 1440 2,8 1500

*y>0,1 st si couple trop faible a 0,1 st

Tableau V.3. Propriétés rhéologiques en fréquence et en écoulement de mélanges réactifs UPR + x% add.
(T=25°C).

Les BCP A (MDs;)™®, A% (MD,,)** et A**(MD3ss),*® forment également des gels UPR + 20% BCP de
viscosités élevées a température ambiante. En revanche le systéeme UPR + 20% A (AD,,)** est

relativement fluide, a I'instar des mélanges réactifs conventionnels a base de PVAc et de P(MMA-co-
S).

Si on classe I’'ensemble des BCP par ordre croissant des viscosités a 25°C des mélanges UPR + 20%
BCP, on obtient : A" (AD,)* < A (ADs,)" < A (MDs5)"* < A”(MD31),™ < A®(MD,,)** < A*(MD3s),*
Plus la viscosité et la masse molaire moyenne du BCP sont élevées, plus la viscosité du mélange
réactif UPR + BCP est importante. Mais la morphologie du mélange réactif a également une influence
considérable sur sa viscosité, la nanostructuration pouvant conduire a une forte augmentation de
cette derniére.
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

Transparence / opacité des mélanges réactifs UPR + add.

Si le cas relativement rare de I'« index matching » n’est pas considéré, la transparence d’un systéme
témoigne de la présence d’'une seule et unique phase, a moins que les domaines ségrégés soient
suffisamment petits de fagon a ce que la diffusion de la lumiére soit négligeable (il faut en général
une taille inférieure a 100 nm). Par conséquent, un mélange miscible ou nanostructuré apparait
transparent alors qu’un systéme macroséparé apparait plutét translucide ou opaque.

Les additifs et le polyester insaturé étant miscibles avec le styrene a 25°C aux taux étudiés, les
solutions add./St et les résines UP sont transparentes a cette température.

Considérons a présent le cas de mélanges réactifs UPR + add. (UP/St/add.) contenant 5% a 30%
d’additif. Le PVAc et le PDMA sont miscibles dans la résine UP a 25°C et conduisent donc a des
mélanges réactifs transparents. En revanche, le P(MMA-co-S), le PMMA et le PBA sont immiscibles
dans la résine a température ambiante. Ces trois polymeéres conduisent donc a des mélanges
macroséparés, translucides et susceptibles de décanter (présence d’'une phase riche en additif et
d’une phase riche en polyester insaturé). En ce qui concerne les systemes UPR + BCP, cinq BCP parmi
les six étudiés conduisent a des systémes réactifs transparents. La transparence des systemes UPR +
BCP témoigne de la nanostructuration du BCP (ségrégation du bloc PBA et miscibilité du bloc
statistique dans la résine) ou de la miscibilité de chacun des blocs dans la résine. Le BCP A (AD,,)"
conduit en revanche a des systémes translucides qui décantent.

L'aspect des systemes réactifs UPR + add. en termes de transparence et d’opacité est récapitulé dans
le Tableau V.4.

Morphologie des mélanges réactifs UPR + add.

La morphologie des systémes réactifs peut étre observée par microscopie TEM mais un microscope
permettant des observations a froid est alors nécessaire (cryo-TEM). Cette technique n’est pas
utilisée dans cette étude. Le comportement rhéologique et I'aspect des mélanges réactifs en termes
de transparence et d’opacité sont donc utilisés afin d’estimer le type de morphologie de ces
systémes.

Considérons le comportement rhéologique et I'aspect (en termes de transparence et d’opacité) de
mélanges réactifs UPR + x% add. a 25°C (5% a 30% d’additif thermoplastique).

- Les systemes a I’état miscible sont transparents et relativement fluides : cas des mélanges a base
de PVAc (et de la résine UP non additivée).

- Les systemes macroséparés sont translucides, relativement fluides et décantent en quelques
minutes : cas des mélanges a base de P(MMA-co-S) et de A (AD,,)™. Ce BCP ne posséde pas
suffisamment de motifs DMA pour assurer la miscibilité du bloc statistique dans la résine UP.

- Enfin, les systemes UPR + BCP transparents, de fortes viscosités et présentant une élasticité
marquée (G’ > G”), sont a priori des systemes nanostructurés avec Topr > 25°C : cas des mélanges
a base de BCP A™(ADs,)", A™(MDs;)™, A* (MD31),™, A% (MD4,)* et A*(MDss)," a partir d’environ
20% de BCP. Ces mélanges réactifs nanostructurés restent homogenes au cours du temps (pas de
décantation).
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

Ces systémes réactifs a I'état de gel nanostructuré a 25°C peuvent étre intéressants pour une
application telle que le mlrissement des compounds SMC. La température de transition ordre-
désordre (Topr) de ces systémes peut étre déterminée par le croisement de G’ et G” au cours
d’une rampe en température (les BCP A*(ADs,)™ et A* (MD3;),™ sont étudiés en Figure VIL.6).

Un mélange de trois composés fluides comme la résine UPR (65/35), le styréne et la solution
AM™(ADs,)"™ /St 55%, qui ont tous une viscosité inférieure a 2 Pa.s avec G” >> G’ (3 25°C et 1 rd/s),
conduit & un mélange UPR + 20% A (ADs,)"® de viscosité égale & 370 Pa.s avec G’ > G”. Ce
phénomeéne est un argument de plus en faveur de la nanostructuration du systéme réactif.

V.2. Morphologie et propriétés des matrices UPR + add.

La morphologie des matrices est décrite par microscopie TEM, I'évolution de leur comportement
viscoélastique avec la température venant étayer I'observation des clichés. La compensation du
retrait, le module d’élasticité et la résistance a la rupture (en flexion statique et en choc) des matrices
sont ensuite étudiés. En ce qui concerne la résistance a la rupture, seule I'énergie de rupture est
discutée. Les valeurs de contrainte et de déformation a la rupture en flexion statique sont cependant
consultables en Annexe 3, les principales propriétés caractérisées y étant répertoriées.

La matrice UPR est étudiée dans un premier temps en tant que référence non additivée. Les matrices
conventionnelles additivées de PVAc et de P(MMA-co-S) sont ensuite comparées a des matrices
nanostructurées par le BCP A (ADs,)". Linfluence du type de BCP et du taux de styréne du réseau
polyester est étudiée par la suite. L'influence de la température de polymérisation sur la qualité de la
nanostructuration est également déterminée.

Le réseau polyester principalement étudié est le réseau UPR (40/60) AM/PG/NPG, noté plus
simplement UPR. Son rapport molaire d’insaturations r; (C=C styréne / C=C UP) est de 2,3. Au cours
de I'étude sur lI'influence du taux de styréne, on s’intéresse également aux réseaux UPR (50/50) et
UPR (65/35), leurs rapports molaires d’insaturations étant respectivement de 1,5 et de 0,8.

V.2.1. Observations préliminaires

L'aspect (en termes de transparence et d’opacité) des matrices UPR + add. est exposé en Tableau
V.4. 'aspect des mélanges réactifs correspondants, discuté en partie V.1.3, est rappelé.

Transparence / opacité des matrices UPR + add.

L'aspect des matrices fournit un premier indice sur leur type de morphologie avant I'observation des
clichés TEM.

Les systemes réactifs UPR + BCP transparents restent transparents aprés polymérisation. La
morphologie des matrices correspondantes est donc de type miscible ou nanostructuré.

Les polymeéres ayant des parameétres de solubilité suffisamment proches pour étre miscibles entre
eux (comme le PDMA et le réseau polyester) n’étant pas trés fréquents, les matrices contenant un
additif conventionnel sont généralement macroséparées. Dans le cas du PVAc ou le mélange réactif
est miscible et donc transparent, on observe une opacification en cours de polymérisation qui
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

confirme la macroséparation de phase. Dans le cas de mélanges réactifs macroséparés [cas des
additifs P(MMA-co-S) et A (AD,4)™], I'aspect translucide est conservé au cours de la polymérisation,
ce qui traduit une conservation de la macroséparation de phase méme si la morphologie peut avoir
guelque peu évolué. Ces matrices translucides sont moins opaques que les matrices a base de PVAc,
leur macroséparation de phase étant certainement plus grossiere. Ce résultat pourrait également
étre d0 a une différence moins importante d’indice de réfraction entre les phases.

Transparence / opacité Transparence / opacité
Additif des mélanges réactifs des matrices

UPR + x% add. (T=25°C) UPR + x% add.
Sans additif (UPR) Transparent Transparent
PVAc Transparent Opaque
P(MMA-co-S) Translucide Translucide
AY(AD,,)" Translucide Translucide
AY(ADs;)" Transparent Transparent
AY(MD;,)"* Transparent Transparent
A%®(MD,,)* Transparent Transparent
A**(MD;;)," Transparent Transparent
A?(MD;,)," Transparent Transparent

Tableau V.4. Transparence / opacité des mélanges réactifs UPR + x% add. et des matrices correspondantes
[pour des taux en additif thermoplastique de 5% a 20% dans le cas du PVAc et du P(MMA-co-S), et de 10% a
30% dans le cas des BCP].

V.2.2. Matrice UPR

Il convient pour commencer d’exposer la morphologie et les propriétés de la matrice UPR non
additivée de référence avant de discuter des matrices contenant un additif thermoplastique. On
rappelle que la matrice notée UPR correspond au réseau polyester UPR (40/60).

a) Morphologie de la matrice UPR

Les clichés TEM de la matrice UPR exposés en Figure V.4 ne laissent apparaitre aucune
inhomogénéité. Le contraste en microscopie TEM n’est pas suffisant pour observer les microgels et
les éventuels nodules (amas de microgels) du réseau polyester. En effet, les zones plus ou moins
réticulées du réseau UPR, voire éventuellement plus ou moins concentrées en polyester ou en
styréne [Hsu et al., 1991], engendrent une diffusion similaire du faisceau d’électrons en microscopie
TEM. Yang et Lee sont cependant parvenus a observer les inhomogénéités de réseaux polyester
AM/PG par microscopie SEM [Yang et al., 1988] : des nodules d’environ 2 um sont observés aux taux
élevés en styrene (r; > 2), le réseau apparaissant en revanche homogene aux faibles taux de styrene
(rr = 1). Cependant de telles observations ne peuvent étre obtenues avec des réseaux completement
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polymérisés (le taux de conversion des réseaux étudiés par ces auteurs est compris entre 45% et 70%
et les observations SEM sont effectuées apres lavage de la partie soluble dans le dichlorométhane).

Figure V.4. Photographies TEM du réseau UPR (40/60) (r; = 2,3).

b) Comportement viscoélastique de la matrice UPR : mise en évidence des différentes relaxations

Le comportement viscoélastique de la matrice UPR en fonction de la température, caractérisé par
analyse thermomécanique dynamique (DMTA), est présenté en Figure V.5.
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1E+09 1 0,25
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Figure V.5. Evolution avec la température du module G’ et du facteur de perte tan & du réseau UPR (40/60)
AM/PG/NPG (torsion rectangulaire, 3°C/min, 1Hz).

Quatre relaxations apparaissent sur le thermogramme viscoélastique de notre réseau UPR (40/60)
AM/PG/NPG : y a -95°C, B a 65°C, a a 186°C, ainsi qu’une quatriéme relaxation nommée a’ a 120°C
(les maxima locaux de tan 6 étant pris pour la détermination des températures de relaxations). S'il
était observable, le plateau caoutchoutique du réseau se situerait apres la relaxation a sur le
thermogramme, c'est-a-dire aux températures supérieures a 250°C. Ce plateau n’est cependant pas
identifiable car le réseau polyester commence a se dégrader au voisinage de cette température.

La relaxation principale o, associée a la transition vitreuse, est attribuée au mouvement de
I’ensemble du réseau [Cook et al., 1974]. La relaxation secondaire B, toujours observée comme un
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épaulement de la relaxation a, est généralement attribuée a des mouvements locaux de segments
polyester [Cook et al., 1974]. La relaxation secondaire y est associée au mouvement d’un complexe
eau-fumarate par Cook et Delatycki [Cook et al., 1975 et 1977], alors que pour Melot il s’agit plutot
de la relaxation du groupe phényle des motifs styrene [Melot et al., 1994].

Le thermogramme de notre réseau UPR (40/60) AM/PG/NPG (Figure V.5) est comparable a celui du
réseau UPR (69/31) AM/PG étudié par Melot a méme fréquence [Melot et al., 1994], a I'exception de
la relaxation a’ qui est absente dans ce cas. Le taux de styréne de notre réseau de référence étant
beaucoup plus important que celui du réseau étudié par Melot (60% contre 31%), cette relaxation a’
observée a 120°C peut étre associée a la relaxation a d’une phase UPR trés riche en styrene (moins
densément réticulée) ou d’une phase PS. Cependant, la trés nette relaxation observée vers 95°C dans
le cas des matrices additivées étant attribuée a la relaxation a du PS (Figure V.9), nous pencherons
plutot pour une phase UPR riche en styréne. Cook et Delatycki [Cook et al., 1974] avaient fait varier
le taux de styréne d’un réseau polyester de 15% a 70% sans pour autant mettre en évidence cette
relaxation a’. La T, des réseaux étudiés par ces auteurs est cependant inférieure a 120°C, leur densité
de réticulation étant plus faible (présence de motifs phtalate allongeurs de chaines).

Densité de réticulation du réseau UPR

Les réseaux UPR étant trés denses et tres hétérogenes, il n’est pas convenable d’estimer leur masse
molaire moyenne entre nceuds a l'aide du module d’élasticité au plateau caoutchoutique via la
théorie de I'élasticité caoutchoutique. La masse molaire moyenne entre noceuds du réseau idéal
(toutes les chaines sont élastiquement actives, absence de défauts, absence de réactions de
cyclisation...) peut cependant étre estimée a partir de la composition de la résine UP. Considérons
qgue la totalité des insaturations du polyester et du styréne aient réagi, ce qui est une hypothese
plausible en ce qui concerne notre réseau UPR (40/60) [Yang et al., 2002]. La masse molaire
moyenne entre les insaturations du polyester vaut 162 g/mol alors que la masse molaire d’un motif
styréne vaut 104 g/mol et il y a 2,3 motifs styréne par motif fumarate d’alkyle dans le réseau (r; =
2,3). La masse molaire moyenne entre nceuds du réseau UPR idéal est donc estimée a environ 200
g/mol. En ce qui concerne le réseau réel, la masse molaire moyenne entre noceuds devrait étre
inférieure en raison des réactions de cyclisation.

c) Retrait et propriétés mécaniques de la matrice UPR

Le retrait linéique et les propriétés mécaniques a température ambiante de la matrice UPR sont
présentés en Figure V.6.

Retrait de la matrice UPR

Le retrait linéique de la matrice UPR est de 2,6%, ce qui correspond a un retrait volumique d’environ
8%, valeur classique pour les réseaux polyester.

Module de flexion de la matrice UPR

Le module de flexion (E;) de la matrice UPR est de 3,7 GPa, 'ordre de grandeur de ce module étant
caractéristique d’un polymere a I'état vitreux.
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Figure V.6. Propriétés du réseau UPR (40/60) AM/PG/NPG a 22°C : retrait linéique, propriétés mécaniques en
flexion (module d’élasticité, contrainte a la rupture, déformation a la rupture, énergie de rupture et courbe
contrainte-déformation) et résistance au choc.

Résistance a la rupture en flexion de la matrice UPR

La contrainte a la rupture (og) de 113 Mpa et la déformation a la rupture (&) de 3,8% du réseau UPR
sont du bon ordre de grandeur d’apres la fiche technique du fournisseur (DSM). L’ énergie de rupture
(WpR) du réseau est de 11,5 kJ/m?2.

Résistance au choc de la matrice UPR

La résistance au choc (Ruoc) du réseau polyester est de 7,4 klJ/m?2. La résistance au choc (sollicitation
a 3 m/s) est logiquement inférieure a I'énergie de rupture en flexion statique (Wjg) (sollicitation a 2
mm/min), une vitesse de chargement plus importante ayant tendance a rendre un matériau
viscoélastique plus fragile. Ces valeurs peuvent étre comparées car les distances entre appuis et les
dimensions des éprouvettes lors des essais de flexion et de choc sont similaires (les propriétés a la
rupture d’'un matériau non entaillé ne sont pas intrinséques a la différence des parameétres K. et G,
caractérisant la ténacité).

V.2.3. Influence du systéme d’amorg¢age

Deux systemes d’amorcage différents sont utilisés dans cette étude pour la polymérisation des
systemes réactifs UPR + add. :

- I'amorgage thermique TBEC 1 pcr utilisé pour les systéemes réactifs qui ne sont pas susceptibles de
décanter. Amorcage utilisé notamment dans le cas des mélanges UPR + BCP visqueux nécessitant
une homogénéisation a 60°C afin de ne pas introduire de bulles d’air (amorceur stable a 60°C).

- I'amorcgage rédox MEKP 0,1pcr / NL-51P 0,2pcr utilisé pour les systémes réactifs macroséparés
nécessitant une polymérisation rapide afin d’éviter toute décantation.
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L'influence du type d’amorcage sur les propriétés du réseau polyester est exposée en Figure V.7.
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Figure V.7. Influence du systéme d’amorcage, TBEC 1pcr ou MEKP 0,1pcr / NL-51P 0,2pcr (*), sur le
comportement viscoélastique du réseau UPR (40/60) [torsion rectangulaire, 3°C/min, 1Hz], ainsi que sur le
retrait linéique, le module d’élasticité en flexion (E;) et la résistance au choc (R¢no) du réseau a 22°C.

Les comportements viscoélastiques des deux réseaux polyester sont trés proches, une tres légere
augmentation du facteur de perte tan § étant remarquée dans le cas de I'amorcage rédox (*) au
niveau de la relaxation a a 186°C.

Les modules d’élasticité et les résistances au choc des réseaux a température ambiante peuvent étre
considérés comme identiques.

Le retrait linéique est tres légerement supérieur dans le cas de I'amorgage rédox (2,8% contre 2,6%).
Ce résultat est attribué a une meilleure précision de la mesure (les bords de la plaque sont plus lisses
avec I'amorgage rédox en raison d’une polymérisation plus rapide).

Conclusion : les propriétés des réseaux polyester polymérisés avec les deux systemes d’amorcage
différents sont similaires. Ce résultat justifie la comparaison ultérieure de matrices UPR + add. avec
des matrices UPR + add.* au niveau de ces propriétés (les éventuelles différences proviendront alors
de I'additif et non pas du systeme d’amorcage).
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V.2.4. Matrices conventionnelles vs. matrices nanostructurées

Des matrices conventionnelles de composites BMC ou SMC, additivées de PVAc et de P(MMA-co-S),
sont comparées dans cette partie a des matrices nanostructurées par le BCP caoutchoutique
A™(ADs,)".

a) Morphologie des matrices UPR + add.

Les clichés TEM de matrices conventionnelles additivées de PVAc et de P(MMA-co-S) ainsi que de
matrices nanostructurées par le BCP A™(ADs,)"® sont présentés en Figure V.8.

+*» Morphologie des matrices conventionnelles

UPR + x% PVAc

A 5% de PVAc, on observe une morphologie macroséparée discréte. Une phase riche en PVAc,
constituée de domaines inférieurs a 2 um, est dispersée dans une phase UPR continue. Cette phase
riche en PVAc contient des microvides d’environ 1 pm maximum.

A partir de 10% en PVAc, la phase PVAc devient continue. On observe ainsi de 10% a 20% en PVAc
une morphologie macroséparée co-continue. La phase continue UPR présente une plus faible
cohésion qu’a 5% d’additif, cette derniére étant a présent constituée de nodules polyester
interconnectés enrobés dans une gangue en PVAc. Certains nodules ou groupes de nodules peuvent
de plus se retrouver isolés dans la phase continue PVAc.

A 10% de PVAc, la taille maximale des microvides (situés dans la phase PVAc) est d’environ 3 pum,
alors qu’elle est d’environ 1 pm a 15% et 20% de PVAc. Le diametre moyen des nodules UPR est
compris entre 2 et 3 um. A 15% et 20% de PVAc, les microvides apparaissent moins contrastés
gu’aux concentrations inférieures en additif.

Les morphologies observées (discréte a 5% de PVAc et co-continue de 10% a 20% de PVAc) sont
globalement conformes a celles décrites dans la littérature pour un additif miscible dans la résine
avant polymérisation (voir partie 1.2.2), ce qui est le cas du PVAc.

UPR + x% P(MMA-co-S)*

A 5%, 10% et 20% de P(MMA-co-S), une morphologie macroséparée discréte est observée. Une
phase riche en P(MMA-co-S), constituée de domaines sphériques de 2 a 100 um de diametre, est
dispersée dans une phase continue UPR. Ces domaines riches en P(MMA-co-S) contiennent
d’énormes microvides de tailles similaires a celles des domaines (plusieurs dizaines de um).

A 5% et 10% d’additif, les domaines sphériques sont composés d’amas de nodules UPR dispersés
dans une phase continue P(MMA-co-S). La morphologie de ces domaines riches en additif
correspondrait a la morphologie d’une matrice UPR + PVAc au-dela de 20-30% de PVAc (phase UPR
discrete).
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En revanche, a 20% d’additif, on observe dans les domaines sphériques une morphologie co-continue
caractéristique d’une décomposition spinodale. La morphologie était en train d’évoluer vers une
morphologie nodulaire plus stable lorsque le point de gel a été atteint. Des phases P(MMA-co-S) et
UPR co-continues d’environ 100 nm d’épaisseur ainsi que quelques nodules UPR d’environ 500 nm
de diameétre sont observés.

La morphologie macroséparée discréte est généralement observée, d’apres la littérature, pour un
additif non miscible dans la résine avant polymérisation (voir partie 1.2.2), ce qui est le cas du
P(MMA-co-S).

< Morphologie des matrices nanostructurées UPR + x% A'*(ADs;)"?

Une morphologie nanostructurée de type sphérique est observée a 10%, 20% et 30% de BCP. Des
domaines sphériques poly(acrylate de butyle) de 20 a 50 nm de diameétre sont dispersés dans une
phase continue UPR contenant le bloc miscible P(BA-co-DMA). Des micelles sphériques sont
observées aux concentrations en BCP étudiées car les fractions massiques en bloc miscible et en bloc
immiscible dans le réseau sont similaires (voir Figure 1.27). La concentration est encore trop faible a
30% de BCP pour que les micelles sphériques se réorganisent en micelles cylindriques [Lodge et al.,
2002]. Le nombre de micelles par unité de volume semble logiqguement augmenter avec la
concentration en BCP. Des nanovides de 10 a 50 nm sont observés a I'intérieur des nanodomaines
PBA pour 30% de BCP, ainsi que de fagcon moins marquée a 20% de BCP.

La nanostructuration est cependant relativement mal définie (spheres PBA déformées, interface
PBA/UPR diffuse), peu ordonnée et faiblement contrastée, en particulier dans le cas de la matrice
contenant 10% de BCP. L'amélioration de la définition de la nanostructuration de 10% a 20% de BCP
pourrait étre expliquée par I'augmentation de la température micellaire critique (CMT) du systeme
réactif (démontrée rhéologiquement dans le cas du BCP A** (MD3;),™ en Figure VII.8).

Contraste des clichés TEM

Une étude préliminaire a la thése, réalisée au laboratoire par Serrano en 2007 a montré qu’un
marquage a I'Os0, ou au RuO, n’améliorait pas le contraste des clichés TEM de matrices UPR + BCP
similaires. Pour cette raison, aucun marquage n’a été effectué dans cette étude. Les clichés étant
faiblement contrastés, une observation a un grandissement supérieur n’est pas adéquate.

Définition (ou qualité) de la nanostructuration

On entend par qualité de la nanostructuration la définition des nanodomaines PBA sur les clichés
TEM, définition qui dépend de I'épaisseur de linterphase PBA / UPR et de la forme des
nanodomaines. A [|'équilibre thermodynamique, cette interphase est infiniment fine et les
nanodomaines parfaitement sphériques. Or, l'interface PBA / UPR des matrices étudiées apparait
diffuse (présence d’une interphase avec gradient de concentration), les nanodomaines PBA étant de
plus déformés. Une telle morphologie est caractéristique d’un état hors équilibre thermodynamique,
la morphologie étant figée au point de gel dans un état métastable.

Considérons I'état d’'un mélange UPR + x% BCP en cours de polymérisation, avant le point de gel. La
température du milieu est supérieure a la température appliquée de 90°C en raison de I'exothermie
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générée par la polymérisation. Supposons que la température du milieu soit supérieure a la
température micellaire critique (CMT) du systéme. Le mélange est a I'état miscible (comportement
UCST démontré rhéologiquement en Figure VII.6) et le bloc PBA doit alors se ségréger avant le point
de gel pour donner lieu a la nanostructuration. La ségrégation du bloc PBA devient possible lorsque
I’enthalpie libre du mélange UPR + bloc PBA devient positive, c'est-a-dire lorsque la CMT devient
supérieure a la température du milieu, la CMT augmentant tout comme la Topr avec le taux de
conversion. La cinétique de séparation de phase dépend de la valeur de I’enthalpie libre de mélange
et de la viscosité locale du milieu. Si I'enthalpie libre est faible, la cinétique de séparation de phase
peut étre relativement lente et la morphologie peut étre piégée au point de gel en cours d’évolution
(morphologie mal définie). Si I'enthalpie libre est importante, I’équilibre thermodynamique peut en
revanche étre atteint avant le point de gel (morphologie bien définie). L'enthalpie libre de mélange
gouvernant la cinétique de ségrégation du bloc PBA dépend de la composition du systéme et de la
température. La cinétique de polymérisation de la résine joue naturellement un réle important sur la
définition de la nanostructuration au point de gel.

Le taux de styrene élevé de la résine UP (60%) semble avoir un impact négatif sur la définition de la
nanostructuration. Les travaux de Serrano ont montré qu’une matrice UPR (65/35) + 10% A" (ADs,)"
(UPR AM/PG) présente une morphologie nanostructurée bien mieux définie (voir Figure 1.31 a). Le
polyester insaturé et le BCP utilisés par Serrano étant tres proches d’un point de vue structure
chimique de ceux de notre matrice UPR + 10% A (ADs;,)", les différences morphologiques observées
proviennent a priori du taux de styrene. La plupart des matrices UPR + add. étudiées dans cette these
possédent en effet un réseau UPR (40/60), le réseau polyester des composites BMC et SMC
conventionnels contenant environ 60% de motifs styréne (le styréne supplémentaire permet
d’incorporer I'additif thermoplastique en solution ainsi que de diminuer la viscosité de la pate
réactive au cours de la mise en ceuvre du compound).

L'influence du taux de styréne et de la température de polymérisation sur la qualité de la
nanostructuration est étudiée en partie V.2.6.b.

Organisation de la nanostructuration

Une nanostructuration organisée (réseau de micelles) est obtenue lorsque la température du
mélange UPR + BCP en cours de polymérisation est inférieure a la température de transition ordre-
désordre (Topr) et que I'équilibre thermodynamique est atteint avant le point de gel. Une telle
organisation n’est possible qu’a partir d’'une certaine concentration en BCP assimilée a la
concentration critique de gélification (CGC).

La nanostructuration des matrices UPR + x% A (ADs,)* apparait désorganisée. Or, la CGC des
mélanges réactifs correspondants est inférieure a 20% de BCP. La cause de I'absence d’organisation
des matrices a 20% et 30% de BCP peut étre purement thermodynamique (Topr < T < CMT au point
de gel) ou cinétique (état métastable).
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UPR + x% PVAc UPR + x% P(MMA-co-S)* UPR + x% A" (ADs;,)"
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20%

30%

Figure V.8. Clichés TEM de matrices conventionnelles UPR + x% PVAc et UPR + x% P(MMA-co-S)* ainsi que de
matrices nanostructurées UPR + x% A (ADs,)".

b) Comportement viscoélastique des matrices UPR + add.

L’évolution du comportement viscoélastique des matrices additivées avec la température (Figure
V.9) permet de déterminer la stabilité thermomécanique de ces matériaux ainsi que les relaxations
des différentes phases en présence, ce qui vient compléter I'analyse morphologique des clichés TEM
exposeés précédemment.

<+ Relaxation des additifs thermoplastiques

La relaxation a du PVAc apparait entre 25°C et 40°C, celle du P(MMA-co-S) a 95°C. En ce qui concerne
les matrices nanostructurées UPR + A™(ADs,)", la caractérisation thermomécanique dynamique
confirme la séparation de phase du bloc PBA a partir de 20% de BCP, la relaxation a de ce dernier
étant cependant moins marquée que celle des additifs conventionnels macroséparés. La faible
intensité de la relaxation peut étre due a un manque de mobilité du bloc ségrégé, ce dernier étant
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attaché a un bloc piégé dans le réseau polyester vitreux. A 10% de BCP dans la matrice, le rhéometre
n’est pas suffisamment sensible pour détecter la présence des nanodomaines PBA, peut-étre en
raison, entre autres, de la mauvaise définition de la microséparation de phase (interface PBA/UPR
diffuse). Aucune relaxation n’est remarquée aux alentours de 20°C dans le cas des matrices UPR +
AY™(ADs,)"™, ce qui confirme bien la miscibilité du bloc P(BA-co-DMA) dans le réseau polyester, la
relaxation a du réseau étant de surcroit décalée vers les basses températures par effet plastifiant de
ce bloc. Cette plastification du réseau n’augmente étrangement pas avec la concentration en BCP.
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Figure V.9. Evolution avec la température du module G’ et du facteur de perte tan& de matrices
conventionnelles UPR + x% PVAc et UPR + x% P(MMA-co-S)* ainsi que de matrices nanostructurées UPR + x%
A14(AD52)13 [torsion rectangulaire, 3°C/min, 1Hz].

++» Relaxation importante a 95°C : présence d’homopolymére PS dans les matrices additivées ?

En présence d’un additif PVAc, P(MMA-co-S) ou BCP, la relaxation a’ a 120°C du réseau polyester
disparait au profit d’'une relaxation importante vers 95°C indiquant la présence de polystyréne. La
relaxation  a 65°C du réseau polyester est masquée par cette nouvelle relaxation.
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

Le styréne étant un solvant des additifs thermoplastiques considérés, les domaines riches en additif
(présents initialement ou générés par RIPS) sont gonflés de styréne au cours de la polymérisation. Le
styréne peut alors rejoindre par diffusion la phase continue UPR, copolymériser avec les molécules
d’UP dans les domaines riches en additif, ou encore homopolymériser. Compte tenu de I'importante
relaxation observée a 95°C (relaxation a du PS), une part importante du styréne semble avoir
homopolymérisé. D’aprés les clichés TEM, le PS pourrait se trouver a l'interface du réseau polyester
et de I'additif dans le cas des matrices additivées de BCP et de PVAc, et incorporé aux domaines
macroséparés dans le cas des matrices a base de P(MMA-co-S). Le PS et le réseau UPR apparaissent
cependant a un contraste voisin et ne peuvent étre dissociés (Figure V.8). Dans le cas de I'additif
P(MMA-co-S), la relaxation a du PS est certainement incluse dans la relaxation a de I'additif sur le
thermogramme. Une partie du styréne de la résine ayant homopolymérisé, le taux de styrene du
réseau polyester est par conséquent inférieur a 60%, ce qui peut expliquer I'absence de relaxation a’
en présence d’un additif.

Aucune étude n’a été trouvée dans la littérature mentionnant une relaxation aussi importante du PS
dans les mélanges UPR + add. polymérisés. Ceci s’explique par le fait qu’un taux de styréne important
est nécessaire pour observer une telle relaxation. Or, la plupart des mélanges UPR + add. étudiés
dans la littérature sont réalisés a I'aide d’une résine UP de rapport molaire d’insaturations égal a 2,
d’ol un taux de styrene inférieur a 60% dans le cas d’une résine pure maléique, et encore bien
inférieur dans le cas d’une résine dont le polyester contient un ou plusieurs allongeurs de chaines.

%+ Stabilité thermomécanique des matrices

La relaxation du PVAc engendre une légére diminution du module G’ de la matrice mais c’est surtout
la relaxation du PS qui affecte le module. Au-dela de ces deux relaxations (vers 150°C) on trouve une
différence d’une décade environ avec le module de la matrice UPR de référence.

Le module a 150°C des matrices nanostructurées est également plus faible que celui de la matrice
UPR, la plastification du réseau polyester par le bloc miscible engendrant de plus un décalage de la
relaxation a du réseau vers les basses températures.

Dans le cas de I'additif P(MMA-co-S), le module G’ de la matrice est peu affecté par les relaxations de
I’additif et du PS. Le module a 150°C de la matrice additivée est proche de celui de la matrice UPR, la
relaxation a du réseau polyester étant de surcroit décalée vers les hautes températures.

Pour tous ces systemes, aucun effondrement du module n’est remarqué apres la relaxation des
additifs et du PS, ce qui confirme bien que le réseau polyester forme une phase continue. Les
nodules UPR des matrices UPR + 10/20% PVAc sont donc suffisamment interconnectés entre eux
pour former une phase continue d’un bout a I'autre de I'échantillon.

%+ Informations complémentaires sur la morphologie des matrices

Les relaxations et la stabilité thermomécanique des matrices tendent a confirmer les séparations de
phase observées par microscopie TEM, a savoir une phase UPR continue, la séparation de phase des
additifs conventionnels PVAc et P(MMA-co-S), ainsi que la séparation de phase du bloc PBA du BCP
A¥(ADs,)" et la miscibilité de son deuxiéme bloc dans le réseau polyester. Les thermogrammes
viscoélastiques révelent de plus la présence de PS qui pourrait se trouver a l'interface du réseau
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

polyester et de I'additif dans le cas des matrices additivées de BCP et de PVAc, et incorporé aux
domaines macroséparés dans le cas des matrices additivées de P(MMA-co-S).

c) Retrait et propriétés mécaniques des matrices UPR + add.

L'influence des additifs conventionnels PVAc et P(MMA-co-S) est comparée a celle du BCP
nanostructurant A" (ADs,)" au niveau de la compensation du retrait, du module, et de I'énergie de
rupture en flexion statique et en choc des matrices (Figure V.10).
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Figure V.10. Propriétés de matrices conventionnelles UPR + x% PVAc (A) et UPR + x% P(MMA-co-S)* (O) ainsi
que de matrices nanostructurées UPR + x% A™(ADs,)" (®) : retrait linéique, module d’élasticité en flexion (E),
énergie de rupture en flexion (Wg) et résistance au choc (R¢hoc) @ 22°C.

+* Influence du type d’additif sur la compensation du retrait des matrices

La compensation du retrait du réseau polyester par I'additif thermoplastique est générée par la
formation de vides dans la phase thermoplastique au cours de la polymérisation (en réponse au
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

retrait de polymérisation de la résine) et du refroidissement de la matrice, ainsi que par un effet de
dilution de I'additif. Une formation de vide importante au cours de la phase de refroidissement
nécessite une expansion thermique élevée de I'additif au cours de la polymérisation. Le mécanisme
de compensation du retrait est décrit en partie 1.3.2. La compensation du retrait est un phénomeéne
complexe qui dépend d’'un nombre important de parametres comme la composition du systeme
(type et taux d’additif, type de résine, taux de styréne), le cycle de polymérisation (température
appliquée), la cinétique de polymérisation, la pression appliquée sur la matiere... Dans certains cas,
aucune compensation du retrait n’est obtenue (cas du PVAc en Figure 1.16). Dans d’autres cas, la
compensation du retrait peut augmenter plus ou moins linéairement avec la concentration en additif
(cas du PVAc et du PMMA en Tableau 1.4) ou présenter une concentration optimale en additif (cas du
PVAc en Figure 1.18).

Seul le retrait a partir du point de gel (obtenu a environ 10% de taux de conversion) est comptabilisé
dans le retrait linéique des matériaux étudiés, le systeme réactif remplissant le fond du moule par
écoulement a chaud avant le point de gel. Les matrices sont polymérisées a |'aide du cycle en
température 10h 90°C, 3h 120°C, 1h180°C a une pression voisine de la pression atmosphérique. La
polymérisation ayant essentiellement lieu au cours de I'isotherme a 90°C, I'influence des étapes de
post-cuisson a 120°C et 180°C sur la compensation du retrait peut étre négligée.

Une loi de mélange est utilisée pour représenter la compensation du retrait de la matrice par I'effet
de dilution de I'additif thermoplastique (Figure V.10). Toute valeur de retrait située en dessous de
cette droite indique la formation de vides compensateurs de retrait. La fraction volumique de vide
peut étre ainsi beaucoup plus facilement estimée par le retrait que par I'observation des clichés TEM.
On considere que la fraction volumique de vide correspond a la différence entre le retrait volumique
par pur effet de dilution et le retrait volumique réel de la matrice (le retrait volumique correspond en
premiere approximation au retrait linéique multiplié par 3).

A tous les taux étudiés (5% a 20%), le P(MMA-co-S) compense totalement le retrait de la résine. Dans
les conditions de polymérisation de cette étude, le P(MMA-co-S) est ainsi le meilleur additif anti-
retrait des matrices. Une compensation totale du retrait de matrices UPR + add. n’a a notre
connaissance jamais été rapportée aux taux conventionnels en additifs (0% a 20-30%) en I'absence
de charges et de fibres de verre (voir partie 1.3.3). Ce résultat est d’autant plus surprenant qu’une
faible quantité de P(MMA-co-S) suffit a compenser totalement le retrait de la résine (5% voire
éventuellement moins). Le retrait est parfaitement compensé par la formation de microvides de
tailles conséquentes (plusieurs dizaines de um) dans les domaines macroséparés riches en additif
(clichés TEM en Figure V.8). A 5% de P(MMA-co-S), la fraction volumique de vide correspond a peu
prés au retrait volumique de la résine qui est de 8%.

D’aprés certains auteurs [Bulliard, 2004], un additif de T, relativement haute comme le P(MMA-co-S)
peut avoir de meilleures propriétés anti-retrait qu’un additif de basse T, comme le PVAc ou le PBA en
cas de polymérisation a basse température (T < 100°C). L'expansion thermique de I'additif étant
relativement faible, I'effet qui prédomine est sa capacité a former des microvides en réponse au
retrait de polymérisation. Cependant, la cinétique de polymérisation est également a prendre en
compte. Ainsi, si l’on considére que le systeme réactif atteint la température appliquée de 90°C avant
que le point de gel ne soit obtenu, I'expansion thermique de I'additif compensant le retrait linéique
(c'est-a-dire apreés le point de gel) ne dépend que de I'exothermie de polymérisation.

La compensation du retrait des matrices augmente avec les taux en additif PVAc et A* (ADs,)".
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

Une augmentation de la concentration en PVAc entraine une augmentation de la fraction volumique
de vide. Le passage d’une morphologie discrete a une morphologie co-continue entre 5% et 10% de
PVAc ne permet pas cependant d’accentuer la compensation du retrait. A 20% de PVAc, la
compensation du retrait est presque totale.

Le BCP AM(ADs,)"® compense moins bien le retrait du réseau polyester que les additifs
conventionnels. La compensation du retrait par la nanostructuration est cependant bien meilleure
qu’un simple effet de dilution, 10% de BCP permettant de compenser 40% du retrait de la résine.
Une augmentation de la concentration en BCP au-dela de 10% ne permet pas d’augmenter la fraction
volumique de vide qui reste constante. D’apres les valeurs de retrait, la fraction volumique de vide de
la matrice UPR + 10% A (ADs,)™ est donc aussi élevée que celle des matrices a 20% et 30% de BCP
(environ 2% en volume), ce qui ne semblait pas étre le cas d’aprés les clichés TEM (Figure V.8). Ce
résultat indique que la plupart des nanovides formés sont trop petits pour étre observés sur les
clichés (nanovides inférieurs a 10 nm qui contribuent au niveau de gris des nanodomaines PBA).

* Influence du type d’additif sur le module d’élasticité des matrices

Il est difficile d’estimer avec précision le module d’élasticité a température ambiante des matrices
additivées. Le module de ces systémes multiphasés (réseau UPR + additif thermoplastique + vides)
dépend en effet de nombreux parametres :

- fraction volumique, module et morphologie de la phase thermoplastique

- fraction volumique et morphologie des vides

- fraction volumique de PS : la formation de PS en présence d’un additif entraine une diminution de
la fraction volumique en réseau polyester, ainsi qu’une diminution de la teneur en styréne du
réseau. La formation de PS devrait cependant avoir une incidence modérée sur le module et sera
la plupart du temps négligée au cours de la discussion.

- module du réseau polyester qui est plastifié dans le cas des matrices nanostructurées. La phase
UPR + bloc miscible est vitreuse a température ambiante (Figure V.12 a, b, d, e, f) mais le module
vitreux de ce mélange peut tout de méme étre inférieur a celui du réseau UPR seul.

Le module de Young d’un systeme multiphasé est borné par le module de Reuss (borne inférieure) et
le module de Voigt (borne supérieure) :

- modeéle de Reuss (association des phases en série, contrainte homogéne dans tout le matériau,
continuité de la contrainte a l'interface) :

E1E,

E = Equation V.1
REUSS ™ @By + 1B,

- modele de Voigt ou loi de mélange (association des phases en paralléle, déformation homogéne
dans tout le matériau, continuité de la déformation a I'interface) :

Evoigt = $1E1 + P2 E; Equation V.2

avec E1 et ¢, le module et la fraction volumique de la phase 1, E- et ¢, le module et la fraction
volumique de la phase 2 (la « phase » 2 pouvant étre multiphasée).
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

Les modules de flexion des matériaux, caractérisés dans cette étude en flexion pure, peuvent étre
assimilés aux modules de Young déterminés en traction.

Le module du P(MMA-co-S) est d’environ 3,4 GPa a température ambiante. Le module du PVAc est
compris entre 1,3 et 2,3 GPa a cette température, la température de transition vitreuse de cet additif
étant proche de la température ambiante (Tableau I.1). Le PBA étant un liquide visqueux a
température ambiante, le module des nanodomaines PBA est négligeable devant celui du réseau
UPR et peut étre considéré comme nul. Le module des microvides et des nanovides compensateurs
de retrait est évidemment nul également.

Les matrices additivées étudiées contiennent des vides, le module de Reuss est donc nul. Le module
des matrices est donc compris entre 0 et le module de Voigt. Méme si I'écart entre les deux bornes
est trop important pour estimer avec précision la valeur du module, il convient d’avoir a I'esprit que
la loi de mélange (modéle de Voigt) ne fournit qu’une valeur maximale, le module réel pouvant étre
en réalité bien inférieur.

Globalement, une augmentation de la concentration en additif a tendance a engendrer une
diminution du module de la matrice (Figure V.10).

Le P(MMA-co-S) est I'additif qui diminue le plus le module de la matrice de 5% a 20% d’additif. Le
module du P(MMA-co-S) étant proche de celui du réseau polyester, la diminution du module est
surtout attribuée aux microvides, ces derniers ayant totalement compensé le retrait de la résine. Le
module de la matrice UPR + 20% P(MMA-co-S) est environ 30% plus faible que celui de la matrice
UPR de référence.

Le PVAc est I'additif qui globalement diminue le moins le module de la matrice. A 5% de PVAgc, la
rigidit¢ du matériau est méme légerement augmentée malgré la présence de I'additif et de
microvides. Le réseau polyester de la matrice additivée étant moins riche en styréne que le réseau
polyester de référence en raison de la formation de PS, son module peut parfois étre supérieur. Le
passage d’une morphologie discrete a une morphologie co-continue entre 5% et 10% de PVAc
engendre une diminution relativement importante du module.

L’augmentation de la concentration en BCP A (ADs,)"* engendre une diminution quasi linéaire du
module de la matrice. La fraction volumique de vide reste constante de 10% a 30% de BCP mais la
fraction volumique en PBA augmente, et le bloc P(BA-co-DMA) pourrait également affaiblir le module
de la phase continue vitreuse. Avec 30% de A¥(ADs,)*, la diminution du module est d’environ 50%.
% Influence du type d’additif sur I’énergie de rupture des matrices

Les nanodomaines élastomeres PBA pourraient apporter un renforcement du réseau polyester par
cavitation au cours de la sollicitation mécanique, cette cavitation entrainant en général une
augmentation de la déformation plastique du réseau par cisaillement [Ruiz-Perez et al., 2008].
Cependant, si la dispersion d’'une seconde phase dans un thermodurcissable peut améliorer la
ténacité (résistance a la propagation de fissures), I'amélioration de la résistance a la rupture globale
(résistance a I'amorcage et a la propagation de fissures) est souvent moins évidente, les interfaces
créées pouvant étre propices a I'amorcage de fissures.

Les domaines présentant une grande différence de module avec le réseau polyester sont des zones
de forte concentration de contrainte. Dans le cas des matrices conventionnelles, les lieux d’amorgage
les plus probables sont donc les microvides. Dans le cas des matrices nanostructurées, les
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nanodomaines PBA et les nanovides qu’ils contiennent sont a considérer. Cependant, la
concentration de contrainte en fond de fissure est plus importante dans le cas d’'une microfissure
amorcée au niveau d’'un microvide plutét que d’un domaine nanométrique (le microvide ou le
domaine nanométrique doit en effet étre pris en compte dans le défaut, ces domaines entrainant
comme la fissure une déviation des lignes de force). Une fissure amorcée au niveau d’un microvide
peut ainsi rapidement conduire a la ruine du matériau, ce que pourrait éviter la nanostructuration.
Dans le cas des matrices conventionnelles, la décohésion de la phase thermoplastique du réseau
polyester pourrait également conduire a une rupture rapide du matériau.

Energie de rupture en flexion

A I'exception de la matrice UPR + 10% A (ADs;)™ qui montre un renforcement de 15%, les matrices
additivées étudiées ont une énergie de rupture plus faible que celle du réseau polyester seul.

Une phase thermoplastique discrete constituée de petits domaines affecte peu la résistance a la
rupture du réseau polyester. C’'est le cas des matrices nanostructurées (nanodomaines PBA inférieurs
a 50 nm) et de la matrice UPR + 5% PVAc (domaines PVAc inférieurs a 2 um). En revanche, en ce qui
concerne les matrices conventionnelles a morphologie co-continue (cas du PVAc aux concentrations
supérieures a 10%) ou a morphologie discréte avec de larges domaines [cas du P(MMA-co-S)], la
résistance a la rupture s’effondre. Les domaines riches en P(MMA-co-S) et les larges microvides qu’ils
contiennent entrainent la plus forte diminution d’énergie de rupture observée, cette derniére étant
alors environ 25 fois plus faible que celle du réseau polyester seul. Dans le cas des matrices a base de
PVAc, le passage a la morphologie co-continue de 5% a 10% d’additif entraine une chute de la
résistance a la rupture [ce qui est également observé par Bucknall en traction (voir Figure 1.19)], la
phase continue UPR présentant alors une morphologie nodulaire de plus faible cohésion. Une
augmentation de la teneur en PVAc de 10% a 20% conduit cependant a une augmentation de
I’énergie de rupture, le PVAc étant plus apte a se déformer plastiquement que le réseau polyester.

Le renforcement obtenu avec 10% de BCP A'™(ADs,)™ est assez limité (15%). Les réseaux UPR
peuvent en effet étre relativement difficiles a renforcer par des nanodomaines élastomeres en raison
de leur densité de réticulation élevée (voir Figure 1.34) et hétérogeéne. La diminution de I'énergie de
rupture des matrices nanostructurées de 10% a 30% de BCP s’explique par la diminution du module
sans amélioration de la déformation a la rupture (voir Annexe 3).

Résistance au choc

L'évolution de la résistance au choc avec la concentration en additif est similaire a celle de I'énergie
de rupture en flexion statique. Cependant, la résistance a la rupture des matrices additivées diminue
moins que celle de la matrice UPR en passant d’une sollicitation de type statique a une sollicitation
de type choc.

Alors que la plupart des matrices additivées conventionnelles ont une résistance au choc bien
inférieure a celle de la matrice UPR de référence, un renforcement de 20% est observé dans le cas de
la matrice UPR + 5% PVAc. Les domaines de PVAc inférieurs a 2 um et les microvides qu'ils
contiennent sont donc suffisamment petits pour éviter de dégrader la résistance a la rupture de la
matrice. Ces petits microvides pourraient par ailleurs améliorer la ténacité du réseau, ce qui
permettrait d’expliquer le renforcement observé.
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Un renforcement intéressant est observé dans le cas des matrices nanostructurées. La matrice UPR +
10% Al“(ADsz)13 présente un renforcement de la résistance au choc de 53%. Le renforcement est
cependant moins important aux concentrations supérieures en BCP (renforcement d’environ 30%
pour 20% et 30% de A (ADs,)").

Conclusion :

Sauf exception (faible concentration en PVAc), les phases macroséparées des additifs PVAc et
P(MMA-co-S) et les microvides qu’elles contiennent diminuent fortement la résistance a la rupture
du réseau polyester. Le BCP nanostructurant A (ADs,)** permet en revanche un certain maintien de
I’énergie de rupture en flexion du réseau et améliore significativement sa résistance au choc. Ce
renforcement plus efficace en choc qu’en sollicitation statique pourrait étre di a un amortissement
plus important des nanodomaines PBA. A partir de 10% en additif, I'énergie de rupture en flexion des
matrices nanostructurées est 2 a 10 fois supérieure a celle des matrices a base de PVAc, et 12 a 30
fois supérieure a celle des matrices a base de P(MMA-co-S).

V.2.5. Influence du type de BCP dans les matrices

Cette partie s’intéresse a l'influence de la structure chimique du BCP (influence de la composition, de
la masse molaire et du nombre de blocs du BCP) sur la morphologie et les propriétés de matrices UPR
+ BCP.

a) Morphologie des matrices UPR + BCP

La morphologie des matrices nanostructurées UPR + x% A (ADs,)"® a été discutée en partie V.2.4.a.
Ces matrices présentent une morphologie nanostructurée sphérique relativement mal définie,
composée de domaines PBA de 20 a 50 nm de diametre dispersés dans une phase continue UPR
contenant le bloc miscible P(BA-co-DMA). Des nanovides de 10 a 50 nm de diamétre peuvent étre
observés dans certains nanodomaines PBA a 20% et 30% de BCP. Une augmentation de la
concentration en BCP engendre une augmentation du nombre de micelles par unité de volume mais
permet également d’améliorer la définition de la nanostructuration (en raison certainement de
I’augmentation de la température micellaire critique du systéme réactif).

Les clichés TEM des différentes matrices UPR + BCP étudiées sont exposés en Figure V.11.
Globalement, lorsque la macroséparation de phase est évitée, les modifications de la structure
chimique du BCP considérées ne permettent pas d’améliorer de fagcon conséquente la définition de la
nanostructuration.

% Influence du type de comonomeére du bloc statistique [UPR + x% A'(MDs;)'® vs. A™*(ADs;,)"*]

La substitution du comonomeére acrylate de butyle (A) par un comonomeére méthacrylate de méthyle
(M) dans le bloc statistique n’engendre pas de modification conséquente de la morphologie, une
morphologie nanostructurée sphérique relativement mal définie étant également obtenue. La
nanostructuration de la matrice UPR + 30% A (MDs,)'® parait cependant mieux définie et mieux
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ordonnée (bien que paradoxalement moins contrastée) que celle de la matrice UPR + 30%
AY(ADs,)"™. La taille des domaines PBA (entre 20 et 50 nm) n’évolue pas d’un BCP a l'autre, les
masses molaires du bloc PBA étant voisines. Des nanovides sont clairement identifiables dans le cas
de I'additif A14(AD52)13, ce qui n’est pas le cas avec I'additif A14(MD37)16.

% Influence du taux en DMA du bloc statistique [UPR + 20% A (AD,,)"** vs. A" (ADs,)"*]

Le bloc statistique du BCP A (AD,)* n’est pas suffisamment riche en motifs diméthylacrylamide
pour étre miscible dans le réseau UPR contrairement a celui du BCP A™(ADs,)"® qui permet la
nanostructuration du réseau. La matrice UPR + 20% A (AD,4)"** présente donc une morphologie
macroséparée. Cette morphologie, qui semble relativement proche de la co-continuité, est
composée de nodules UPR de 200 nm a 20 um de diametre dispersés dans une phase continue
AY(AD,4)". A la différence de I'additif P(MMA-co-S) pour lequel I'inversion de phase a lieu a des taux
en additif supérieurs a 20%, cette derniére a déja eu lieu a 20% de A™(AD,4)™. Il n’est pas possible
d’observer la présence de vides compensateurs du retrait en raison des nombreux arrachements de
la phase A™(AD,4)" (BCP liquide & température ambiante).

La macroséparation de phase de la matrice UPR + 20% AY(AD,,)" était attendue, le systeme réactif
correspondant étant déja macroséparé. Les blocs du BCP A (AD,4)™ sont a priori miscibles en masse,
une seule transition vitreuse étant détectée en DSC. Les parametres de solubilité des blocs sont
relativement proches, il est donc difficile de trouver un solvant ou un polymere sélectif de I'un des
blocs.

% Influence de la masse molaire du BCP [UPR + 20% A”®(MDg,)** vs. A¥*(MD3-)*®]

La morphologie de la matrice a base de BCP A% (MD,,)*? est nanostructurée et similaire a celle de la
matrice additivée de BCP A™(MDs;)*. Avec le BCP A% (MD.,)*, les nanodomaines PBA devraient étre
environ deux fois plus grands et deux fois moins concentrés, mais la définition de Ia
nanostructuration n’est pas suffisante pour pouvoir observer cette différence (le diamétre des
nanodomaines semble compris entre 20 et 50 nm dans les deux cas).

% Influence du nombre de blocs du BCP

- UPR +20% A**(MD3s),"® vs. A%®(MD,,)*?

La morphologie de la matrice & base de BCP tribloc A*(MD;s),*® est nanostructurée et similaire a
celle de la matrice additivée de BCP dibloc A*(MD,,)*2. Avec le BCP A*(MDss),*, la fraction
volumique de la phase PBA devrait cependant étre inférieure, la fraction molaire en bloc PBA de ce
BCP étant deux fois plus faible que celle des autres copolymeres étudiés, mais la définition de la
nanostructuration ne permet pas d’observer cette différence.

- UPR +20% A?*(MD3;),"* vs. A%(MD,,)*?

La morphologie de la matrice a base de BCP tribloc A*(MDs;),"" est nanostructurée et similaire a
celle de la matrice additivée de BCP dibloc A*®(MD,,)*. Malgré des blocs statistiques miscibles de
masse molaire deux fois plus faible que celle du bloc PBA ségrégé, les micelles de BCP A%'(MDs;),™
sont également de type sphérique.
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10% 20% 30%

UPR + x%
A14 ( AD24)14*

UPR + x%
A¥(ADs,)"

UPR +x%
AM(MD;)*®

UPR +x%
A% (MD,,) 2
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UPR + x%
A**(MD3;),"

UPR + x%

A% (MD3,),"

Figure V.11. Clichés TEM de matrices UPR + x% BCP.

b) Comportement viscoélastique des matrices UPR + BCP

La morphologie des matrices UPR + BCP est étayée a l'aide de I’évolution du comportement
viscoélastique de ces derniéres avec la température (Figure V.12).

% Influence de la concentration en BCP [UPR + x% A (MDs,)*, Figure V.12 a]

Comme dans le cas des matrices nanostructurées UPR + x% A" (ADs,)* discutées en partie V.2.4.b, la
relaxation des nanodomaines PBA des matrices UPR + x% A (MDs;)™® n’est visible gu’a partir de 20%
de BCP. A 10% de BCP, la caractérisation mécanique dynamique ne permet pas de mettre en
évidence cette relaxation. L'absence de relaxation du bloc statistique (T; = 70°C) confirme la
nanostructuration observée en microscopie TEM. La relaxation vers 90°C marque toujours la
présence de PS qui pourrait se trouver a l'interface PBA / UPR. Contrairement aux matrices
additivées de A™(ADs,)", la relaxation o du réseau polyester est progressivement décalée vers les
basses températures lorsque la concentration en BCP augmente, via la plastification du réseau par le
bloc statistique.

% Influence du type de comonomére du bloc statistique [UPR + 20% A (MDs;)* vs. A™ (ADs,)",
Figure V.12 b]

Les positions en température des relaxations a (PBA, PS et UPR) de ces matrices nanostructurées
sont similaires. La T, du bloc statistique miscible est de 70°C dans le cas du BCP A**(MDs;)*° et de
19°C dans le cas du BCP A (ADs,)"™. Malgré cette différence, la plastification du réseau polyester est
du méme ordre de grandeur dans les deux cas, a 20% de BCP.
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

% Influence du taux en DMA du bloc statistique [UPR + 20% AM (AD24)14* vs. A (AD52)13, Figure
V.12 ]

La caractérisation thermomécanique dynamique confirme les résultats observés par microscopie
TEM : le BCP A™(ADs,)"™ possede un bloc statistique suffisamment riche en motifs DMA pour donner
lieu & une nanostructuration du réseau polyester, ce qui n’est pas le cas du BCP A™(AD,,)" qui
engendre une macroséparation de phase (bloc statistique immiscible dans le réseau). La phase
A¥(AD,,)* de la matrice UPR + 20% A (AD,,)*** présente une unique relaxation a vers -25°C, ce qui
confirme la miscibilité des deux blocs observée en DSC sur le BCP en masse. Cette matrice se
distingue par une relaxation trés importante de PS. Son module diminue significativement apres la
relaxation de la phase continue A (AD,4)™ et diminue encore beaucoup plus apres la relaxation du
PS. Cependant, aprés ces deux relaxations, le module reste conséquent (plusieurs MPa), ce qui
indigue une continuité de la phase polyester (nodules UPR interconnectés).

% Influence de la masse molaire du BCP [UPR + 20% AZG(MD“)32 vS. A14(MD37)16, Figure V.12 d]

Les thermogrammes viscoélastiques de ces matrices nanostructurées sont extrémement proches.
L’évolution de la viscoélasticité des matrices avec la température semble plus dépendre de la
composition du BCP que de sa masse molaire. Le BCP A% (MD,,)*? semble toutefois générer une
plastification du réseau un peu plus importante via son bloc statistique miscible de plus grande
masse molaire. La relaxation des nanodomaines PBA semble par ailleurs un peu plus marquée avec
ce BCP (domaines théoriquement plus gros via la plus grande masse molaire du bloc PBA).

% Influence du nombre de blocs du BCP

- UPR+20% A*(MDss),* vs. A**(MD4,)** (Figure V.12 e)

Les thermogrammes viscoélastiques de ces matrices nanostructurées sont trés proches. La fraction
volumique de la phase PBA étant environ deux fois plus faible dans le cas de la matrice UPR + 20%
A**(MD3s),* (la fraction molaire en bloc PBA du BCP est environ deux fois plus faible), la relaxation
du PS est alors presque inexistante.

- UPR+20% A*(MDs1)," vs. A**(MD4,)** (Figure V.12 f)

La plastification du réseau polyester de ces matrices nanostructurées est trés différente. Les blocs
P(MMA-co-DMA) de 11 000 g/mol plastifient beaucoup moins le réseau que les blocs de 32 000
g/mol. Cette diminution de la plastification du réseau lorsque la masse molaire du bloc miscible
diminue est confirmée par le graphe (d) qui montre que des blocs P(MMA-co-DMA) de masse
molaire 16 000 g/mol engendrent une plastification intermédiaire. L’augmentation de la
plastification semble toutefois plafonner pour une masse molaire de 32 000 g/mol d’aprés le graphe
(e), le BCP A**(MD3s),* ayant de surcroit une fraction molaire en blocs miscibles plus importante.
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

c) Retrait et propriétés mécaniques des matrices UPR + BCP

Le retrait et les propriétés mécaniques de matrices additivées avec différents BCP sont fournis en
Figure V.13. Les BCP nanostructurants A¥(ADs,)", A™(MDs;)* et A?*(MD;)," ainsi que le BCP
conduisant a une macroséparation de phase A*(AD,4)"* sont étudiés. Les fractions molaires en bloc
PBA des trois BCP nanostructurants sont voisines.

Les systémes réactifs a base de BCP nanostructurants A%®(MD,,)*? et A**(MD3s),* sont trop visqueux
a partir de 10% de BCP pour permettre la réalisation de matrices sans bulles (incorporation d’air lors
de 'homogénéisation des systémes réactifs). Ces BCP n’ont donc pas pu étre étudiés a ce niveau. La
matrice UPR + 20% A (AD,,)" * étant fissurée, son retrait n’est pas indiqué. Des échantillons non
fissurés de cette matrice ont pu cependant étre caractérisés mécaniquement.
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Figure V.13. Propriétés de matrices nanostructurées UPR + x% AM(ADSZ)13 (@), UPR + x% A14(MD3,7)16 (®) et
UPR + x% A”* (MD3,),"" (m), ainsi que de la matrice macroséparée UPR + 20% A™ (AD,,)™** (x) : retrait linéique,
module d’élasticité en flexion (E;), énergie de rupture en flexion (Wg) et résistance au choc (Renoc) @ 22°C.
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

%+ Influence du type de BCP sur la compensation du retrait des matrices

La compensation du retrait par les trois additifs nanostructurants étudiés [A14(AD52)13, A14(MD37)16 et
A?*(MD3;),"] est similaire et augmente avec le taux de BCP. Elle est supérieure a I'effet de dilution de
I’additif, ce qui indique la formation de vides compensateurs de retrait (méme si ces derniers ne sont
pas toujours visibles en microscopie TEM). A partir de 10% de BCP, la compensation du retrait
augmente uniquement par effet de dilution, la faction volumique de vide restant constante. La
compensation du retrait des matrices par la nanostructuration ne semble dépendre ni de la nature
du bloc miscible, ni du nombre de blocs miscibles dans les conditions de polymérisation étudiées
(polymérisation a 90°C et a pression atmosphérique). La fraction molaire en bloc PBA pourrait
cependant avoir une certaine influence, cette derniere étant du méme ordre de grandeur pour les
trois BCP étudiés.

+¢ Influence du type de BCP sur le module d’élasticité des matrices

La diminution du module a température ambiante des matrices, lorsque le taux de BCP
nanostructurant augmente, est relativement linéaire. Le module des matrices nanostructurées
dépend de la fraction volumique en PBA, de la fraction volumique de vide, ainsi que du module de la
phase continue UPR + bloc miscible. La relaxation a de la phase continue ayant lieu a des
températures bien supérieures a 22°C (Figure V.9 et Figure V.12), cette phase est vitreuse a
température ambiante. Mais le module du réseau plastifié vitreux peut tout de méme étre inférieur a
celui du réseau polyester seul. Le nombre de blocs du BCP [A?*(MD3;),"! vs. A¥(MD3,)*®] ne semble
pas avoir d’incidence sur le module de la matrice. En revanche, le BCP A™(ADs,)" entraine une
diminution plus importante du module que les deux autres BCP nanostructurants étudiés. A
concentration en BCP fixée, les fractions volumiques de vide (d’aprés le retrait des matrices
nanostructurées) et de PBA (d’aprés la fraction molaire en bloc PBA des BCP) des matrices
nanostructurées considérées étant similaires, cette différence de rigidité provient par conséquent de
la nature chimique du bloc statistique. Un bloc miscible de type P(BA-co-DMA) semble affaiblir
davantage le module vitreux du réseau polyester qu’un bloc de type P(MMA-co-DMA). Par ailleurs, la
relaxation a de la phase PBA semble plus importante dans le cas des matrices additivées de BCP
AY(ADs,)", la composition du bloc miscible ayant également une certaine influence sur la
morphologie de la matrice (Figure V.12 b).

Le module de la matrice macroséparée UPR + 20 % A'(AD,)"* est logiquement beaucoup plus
faible que celui des matrices UPR + 20% BCP nanostructurées, cette matrice étant constituée d’une
phase continue A (AD,,)" liquide a température ambiante.

% Influence du type de BCP sur I’énergie de rupture des matrices

Energie de rupture en flexion

Les matrices UPR + BCP nanostructurées ont une résistance a la rupture plus faible que le réseau
polyester a I’exception de la matrice UPR + 10% A (ADs,)™> qui montre un léger renforcement (15%).
Aux concentrations supérieures a 20% de BCP, I’énergie de rupture ne dépend pas du type de BCP.
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L’énergie de rupture de la matrice macroséparée UPR + 20% A (AD,,)"* est extrémement faible
(environ 30 fois plus faible que celle du réseau polyester) en raison de la continuité de la phase
AY(AD»)™ liquide & température ambiante. La phase UPR est également continue d’aprés le
comportement thermomécanique de la matrice, mais la microscopie TEM avait permis de visualiser
les faiblesses de cette phase (nombreuses discontinuités, faible contact entre les nodules polyester).

Résistance au choc

La nanostructuration permet de conserver ou d’améliorer la résistance au choc du réseau polyester.
Le BCP A™(ADs,)™ est un trés bon agent renforgant & 10% dans la matrice (53% de renforcement).
Les trois BCP nanostructurants étudiés permettent a 20% dans la matrice un renforcement d’environ
30%.

La matrice macroséparée UPR + 20% AY(AD,)"**, extrémement fragile en flexion statique, est
pourtant plus résistante au choc que le réseau polyester. Ce résultat montre I'importance de la
combinaison de tests de types statique et choc. La phase continue A (AD,,)" de cette matrice est
liguide a température ambiante aux temps classiques de sollicitation. Cependant aux temps tres
courts (choc), cette phase peut devenir beaucoup plus rigide (via la relaxation a de ce BCP a I'état
homogeéne), ce qui dans ce cas conduit a une augmentation remarquable de I'énergie de rupture.

Conclusion

La nanostructuration engendre en général une amélioration de la résistance au choc du réseau
polyester mais conduit la plupart du temps a une diminution de sa résistance a la rupture en flexion
statique (I'amortissement de la phase PBA est plus important en choc). Cette diminution de I'énergie
de rupture en flexion statique est cependant bien inférieure a celle engendrée par la
macroséparation de phase qui entraine un effondrement de cette propriété.

Le nombre de blocs du BCP ne semble pas avoir d’incidence sur la résistance a la rupture de matrices
nanostructurées. A une concentration de 10% dans la matrice, le BCP A'(ADs,)** conduit a une bien
meilleure résistance a la rupture que les BCP AY(MD;;)™ et A?Y(MD3,)," (alors gu’aux concentrations
supérieures les énergies de rupture en choc et en flexion sont similaires). Un bloc miscible de type
P(BA-co-DMA) semble donc a cette concentration bien plus efficace qu’un bloc miscible de type
P(MMA-co-DMA). La plastification du réseau polyester par le bloc P(BA-co-DMA) pourrait engendrer
un renforcement de ce dernier (le réseau plastifié étant cependant vitreux a température ambiante).

V.2.6. Influence du taux de styréne du réseau polyester et de la température de
polymérisation des matrices

a) Introduction

Les matrices relativement riches en styrene étudiées jusqu’a présent (60% de styréne dans le réseau
polyester) correspondent aux matrices de composites BMC et SMC conventionnels. Lors de la mise
en ceuvre de ces composites, du styréne est ajouté a celui de la résine commerciale UPR (65/35), via
I'incorporation de [I'additif anti-retrait introduit sous forme de solution dans le styréne.
L’'homogénéisation de I'additif a la résine est ainsi beaucoup plus rapide. Le styrene additionnel
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permet également d’abaisser la viscosité de la pate réalisée, ce qui facilite son acheminement et son
imprégnation des fibres de verre. Les matrices étudiées jusqu’alors sont polymérisées a 90°C, car
I’'amorceur TBEC utilisé pour I'élaboration de matrices sans bulles a partir de systemes réactifs tres
visqueux a température ambiante (homogénéisation de gels UPR + BCP a 60°C) est stable aux
températures inférieures. La nanostructuration des matrices UPR (40/60) + BCP polymérisées a 90°C
est cependant mal définie.

L'influence du taux de styréne du réseau polyester (abaissé de 60% a 50%) et de la température de
polymérisation des matrices (abaissée de 90°C a 40°C) sur la définition de la nanostructuration est
tout d’abord étudiée. L'influence du taux de styréene sur les propriétés du réseau polyester, d’une
matrice nanostructurée et d’'une matrice conventionnelle est évaluée par la suite. La diminution du
taux de styréne entrainant une augmentation de la viscosité des systemes réactifs UPR + BCP, il
généralement impossible de les homogénéiser sans incorporer de bulles. Une matrice
nanostructurée UPR (50/50) + 10% A (ADs,)" exempte de bulles a tout de méme pu étre élaborée
et caractérisée.

b) Influence du taux de styréne et de la température de polymérisation sur la nanostructuration
des matrices

L'influence de la température de polymérisation et du taux de styréne sur la définition de la
nanostructuration est présentée en Figure V.14 (clichés TEM), les cing BCP nanostructurants étant
étudiés.

L'effet d’'un nouveau cycle de polymérisation 10h 40°C, 3h 120°C, 1h 180°C est comparé au cycle
classique 10h 90°C, 3h 120°C, 1h 180°C. Les matrices polymérisées avec le nouveau cycle de
polymérisation sont notées UPR + x% BCP **, le systéme d’amorcage rédox MEKP 0,1 pcr / NL-51P
0,2 pcr étant utilisé a cet effet. Le point de gel et |a vitrification sont atteints au cours de la premiére
isotherme a 40°C ou 90°C.

En ce qui concerne les BCP nanostructurants A*(ADs,)*3, A¥(MD;;)*, A”(MD4,)*? et A*(MD3s),*, une
diminution du taux de styréne ou de la température de polymérisation engendre une amélioration
de la définition de la nanostructuration. Avec le BCP A% (MDs;),™ en revanche, les morphologies sont
similaires. Il s’agit du BCP nanostructurant qui contient le moins de motifs DMA (par bloc statistique
et dans la globalité du BCP). En ce qui concerne les matrices UPR + BCP étudiées, une
nanostructuration bien définie nécessite donc un taux de styréne faible, une faible température de
polymérisation ainsi qu’un BCP contenant un taux suffisamment élevé en motifs DMA.

Considérons un mélange UPR + BCP en cours de polymérisation avant le point de gel (on considére
gu’au point de gel la morphologie est figée). Si la température du systeme réactif UPR + BCP (qui
dépend de la température appliquée et de I'exothermie) est supérieure a la température micellaire
critique (CMT), le bloc PBA est miscible dans la résine (comportement UCST démontré
rhéologiquement en Figure VII.6). Ce dernier doit alors se ségréger au cours de la polymérisation
(RIPS), la CMT augmentant tout comme la Tgopr avec le taux de conversion. Pour que la
nanostructuration soit la mieux définie, c'est-a-dire la plus proche possible de son état d’équilibre
thermodynamique au point de gel, la cinétique de séparation de phase du bloc PBA doit étre la plus
rapide possible. L'enthalpie libre du mélange UPR + bloc PBA, qui gouverne I'immiscibilité du bloc
PBA dans la résine, doit donc étre la plus importante possible et au plus faible taux de conversion
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

possible. La diminution du taux de styréne est favorable a la séparation de phase du bloc PBA, le
styrene étant un solvant du bloc, ce qui devrait se traduire par une augmentation de la CMT. La
diminution de la température de polymérisation est également favorable a la séparation de phase du
bloc PBA (comportement UCST). Pour obtenir la nanostructuration la mieux définie, il faut donc
polymériser un mélange UPR + BCP de haute CMT a basse température, le cas idéal étant la
polymérisation d’un systéeme nanostructuré a [|'équilibre avec T < CMT pendant toute Ia
polymérisation, voire T < Topr afin de conserver I'organisation de la nanostructuration.

Le point de gel d’'une résine UP étant atteint a faible taux de conversion (vers 10%), la cinétique de
ségrégation du bloc PBA (induite par la thermodynamique) est d’une importante capitale quant a la
qualité de la nanostructuration. La vitesse de ségrégation du bloc PBA peut étre augmentée par la
diminution de la teneur en styréne et/ou de la température de polymérisation, ce qui conduit a une
amélioration de la définition de la nanostructuration dans le cas ou la sélectivité de la résine UP vis-a-
vis des blocs du BCP est suffisamment élevée (le bloc miscible dans le réseau doit étre suffisamment
riche en motifs DMA).

Le BCP A% (MDg,)* permet d’obtenir les matrices nanostructurées les mieux définies. La matrice UPR
(50/50) + 20% A (MD,,)** bénéficie d’une nanostructuration bien définie avec la polymérisation
classique a 90°C. Le BCP A (MDs;)* nécessite en revanche une diminution du taux de styréne ainsi
gu’une polymérisation a basse température (40°C) pour engendrer une morphologie aussi bien
définie [matrice UPR (50/50) + 20% A (MD;;)™***].

Le BCP A**(MD4,)** semble donc particulierement intéressant en tant qu’additif nanostructurant dans
les composites BMC et SMC. En effet, ces composites étant polymérisés a 160°C, on peut espérer une
nanostructuration de qualité de ce BCP dans un réseau UPR (50/50).

L'amélioration de la nanostructuration permet par ailleurs d’observer I'influence de la masse molaire
du BCP sur la morphologie de la matrice. Dans le cas de la matrice UPR (50/50) + 20% AY(MD3;) e **,
on observe des nanodomaines PBA de 20 a 30 nm de diametre. Dans le cas des matrices UPR + 20%
A% (MD4,)****, UPR (50/50) + 20% A>(MD.)** et UPR (50/50) + 20% A’®(MDs,)****, des
nanodomaines moins concentrés et environ deux fois plus gros (40 a 60 nm de diametre) sont
observés. Les nanodomaines PBA de ces matrices a nanostructuration bien définie semblent contenir
des nanovides.
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UPR + x% add.

UPR (50/50) + x% add.

10%
A¥(ADs,)"

20%
A™(MD,)™

20%
A (MD3;) " **

20%
A’*(MD,,)*?

20%
A% (MD,;)** **
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20%
A*(MD35),*

20%
A (MD3,),"

20%
AP (MDsy), " **

Figure V.14. Clichés TEM de matrices nanostructurées UPR + x% BCP et UPR (50/50) + x% BCP, polymérisées
avec les cycles de polymérisation 10h 90°C, 3h 120°C, 1h 180°C (amorgage TBEC 1pcr) et 10h 40°C, 3h 120°C, 1h
180°C (**) (amorgage MEKP 0,1 pcr / NL-51P 0,2 pcr) [gélification et vitrification au cours de la premiére
isotherme].

c) Influence du taux de styréne sur le comportement viscoélastique des matrices

L'influence du taux de styréne sur les propriétés viscoélastiques du réseau polyester et d’une matrice
nanostructurée est étudiée.

%+ Influence du taux de styréne sur le comportement viscoélastique du réseau polyester

L'influence du taux de styréne sur les propriétés viscoélastiques du réseau polyester est exposée en
Figure V.15. Le réseau UPR (40/60) de référence est comparé aux réseaux UPR (50/50) et UPR
(65/35) moins riches en styréne.
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Figure V.15. Influence du taux de styréne sur I’évolution avec la température du module G’ et du facteur de
perte tan 8 du réseau polyester (torsion rectangulaire, 3°C/min, 1Hz).

Les réseaux polyester UPR (50/50) et UPR (65/35) ne présentent aucune relaxation a’ vers 120°C.
Cette relaxation avait été attribuée a une phase polyester trés riche en styréne (de faible densité de
réticulation) du réseau UPR (40/60) de référence. Il semble logique que cette phase riche en styréne
disparaisse aux taux de styréne inférieurs.

Les variations des températures de relaxations secondaires B et y (liées a des mobilités moléculaires
locales) avec le taux de styréne ne sont pas significatives, en accord avec Cook et Delatycki [Cook et
al., 1974 et 1975].

Le maximum de tan 6 du réseau UPR (65/35) est inférieur a celui des deux autres réseaux,
certainement en raison de sa densité de réticulation supérieure. L'augmentation de la densité de
réticulation du réseau polyester, lorsque le taux de styréne diminue de 60% a 35%, est confirmée par
I’augmentation du module G’ au plateau caoutchoutique (a 250°C).

La variation du taux de styrene aurait pu conduire a une évolution de la température de relaxation a
(To) du réseau polyester [Cook et al., 1974], ce qui n’a pas été le cas. Lorsque le taux de styréne
augmente T, augmente via la composition, mais la densité de réticulation diminue et T, diminue via
la densité de réticulation. Ainsi la T, du réseau reste similaire.

+* Influence du taux de styréne sur le comportement viscoélastique d’'une matrice nanostructurée

L'influence du taux de styréne sur les propriétés viscoélastiques d’'une matrice nanostructurée est
étudiée en Figure V.16. On rappelle que la matrice UPR (50/50) + 20% A’®(MD.,,)*?, moins riche en
styréne, présente une nanostructuration mieux définie que la matrice UPR + 20% A% (MD,,)*%.

Les températures des différentes relaxations n’évoluent pas lorsque le taux de styrene varie, ce qui
avait aussi été observé pour le réseau polyester seul. La différence essentielle provient de la
diminution en intensité de la relaxation du PS lorsque le taux de styréne du réseau diminue de 60% a
50%. Une diminution encore plus importante du taux de styrene conduit en général a une
suppression de cette relaxation, cette derniére n’étant pas observée pour des matrices UPR (65/35) +
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BCP. La diminution en intensité de la relaxation du PS engendre une légére augmentation du module
de la matrice au-dela de 100°C, la fraction volumique en réseau polyester étant alors supérieure.
L'amélioration de la définition de la nanostructuration via la diminution du taux de styréne, n’a pas
eu pour conséquence d’augmenter 'intensité de la relaxation des nanodomaines PBA. La relaxation
des blocs PBA piégés dans I'interphase de la matrice UPR + 20% A% (MD,,)* (interfaces diffuses) ne
semble donc pas particulierement génée.

1E+10 0,3
1E+09 E {1 0,25
F - UPR +20% A’ (MD,,)”
5 1E+08 {1 02 o
iy i Ta PS ©
© 1E+07 3 (95°C) 1 0,15 =
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Figure V.16. Influence du taux de styrene du réseau polyester sur I’évolution avec la température du module
G’ et du facteur de perte tan d’une matrice nanostructurée (torsion rectangulaire, 3°C/min, 1Hz).

d) Influence du taux de styréne sur le retrait et les propriétés mécaniques des matrices

L'influence du taux de styrene sur le retrait et les propriétés mécaniques du réseau polyester, d’une
matrice nanostructurée et d’'une matrice conventionnelle est examinée.

+* Influence du taux de styréne sur le retrait des matrices

Retraits linéique et volumique du réseau polyester

Le Tableau V.5 indique les densités a 22°C des résines UPR (65/35) et UPR (40/60), ainsi que des
réseaux polyester correspondants. Le styréne étant moins dense que le polyester insaturé, plus une
résine UP est riche en styréne, plus sa densité est faible.

Les densités des systémes réactif et polymérisé permettent d’accéder au retrait volumique du réseau
polyester. En supposant le retrait linéique identique dans les trois directions de I'espace, un retrait
linéique est calculé a partir de ce retrait volumique (Tableau V.5). On peut alors comparer ce retrait
linéique déterminé par mesure des densités, au retrait linéique classique déterminé par mesure
dimensionnelle. Le retrait linéique déterminé par mesure dimensionnelle est inférieur au retrait
linéique déterminé par mesure des densités. Ce résultat est assez logique, car le retrait linéique
déterminé par mesure dimensionnelle ne prend pas en compte le retrait de la résine avant le point
de gel, qui se fait entierement dans I'épaisseur (la résine est fluide avant le point de gel et remplit le
fond du moule). Mais les écarts-types relativement élevés des deux techniques de mesure peuvent
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également contribuer aux différences rencontrées, en particulier dans le cas du réseau UPR (40/60)
ou I'écart entre les deux valeurs de retrait linéique est conséquent.

Le retrait linéique du réseau polyester diminue lorsque le taux de styréne passe de 60% a 50%, la
polymérisation du styrene engendrant plus de retrait que celle du polyester insaturé (la fraction
volumique en groupes vinyle est plus importante dans le cas du styréne). Cependant, de 50% a 35%
de styréne, le retrait du réseau polyester n’évolue plus.

Retrait Retrait Retrait
Densité avant | Densitéaprés | volumique (%) linéique (%) linéique (%)
N polymérisation | polymérisation
Systemes par mesure des | par mesure des par mesure
+£0,01 £0,01 densités densités dimensionnelle
+1,5% +0,6% +0,3%
UPR (65/35) 1,12 1,21 7,4 2,5 2,2
UPR (50/50) - - - - 2,2
UPR (40/60)
- UPR 1,03 1,15 10,4 3,6 2,6
Styréne 0,91 - - - -

Tableau V.5. Retraits volumique et linéique du réseau polyester a différents taux de styrene, obtenus par
mesure de la densité des systemes réactifs et polymérisés a 22°C. Comparaison au retrait linéique obtenu par
mesure dimensionnelle.

Retrait linéique de matrices additivées

Uinfluence du taux de styréne sur le retrait d’une matrice nanostructurée par 10% de A (ADs,)" et
d’une matrice conventionnelle contenant 10% de P(MMA-co-S) est exposée en Figure V.17.

La nanostructuration de la matrice UPR (50/50) + 10% A (ADs,)" étant mieux définie que celle de la
matrice UPR + 10% A (ADs,)"™ (Figure V.14), I'effet du taux de styréne mais aussi de la qualité de la
nanostructuration est donc étudié dans ce cas.

Alors que le retrait du réseau polyester (exempt de vides) diminue significativement lorsque le taux
de styrene diminue de 60% a 50%, le retrait des matrices additivées ne suit pas cette tendance
(Figure V.17). Avec 10% de BCP nanostructurant A (ADs,)", cette diminution est extrémement
faible. Avec 10% de P(MMA-co-S), le retrait augmente de fagon conséquente. La formation de vides
dans la phase thermoplastique est donc plus importante avec le réseau UPR (40/60) riche en styréne.
Une augmentation du retrait de polymérisation du réseau polyester entraine une augmentation de la
contrainte appliquée sur la phase thermoplastique, ce qui entraine une augmentation de la fraction
volumique de vide créée. Ainsi, une augmentation du taux de styréne peut conduire en présence
d’un additif a une meilleure compensation du retrait, alors que le retrait du réseau polyester
augmente.
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UPR + UPR (50/50) + UPR + UPR (50/50) +
10% AM(ADsy)®  10% A™(ADs)®  10% P(MMA-co-S)* 10% P(MMA-co-S)*

UPR UPR (50/50)

Figure V.17. Influence du taux de styréne du réseau polyester sur le retrait de la matrice non additivée, d'une

)13

matrice nanostructurée par le BCP A (ADs,)™ et d’une matrice conventionnelle additivée de P(MMA-co-S) [le

réseau UPR de référence contient 60% de styréne alors que le réseau UPR (50/50) en contient 50%].

+¢ Influence du taux de styréne sur les propriétés mécaniques des matrices

L'influence du taux de styréne sur les propriétés mécaniques du réseau polyester, d’'une matrice
nanostructurée par 10% de A (ADs,)"® et d’'une matrice conventionnelle contenant 10% de P(MMA-
co-S) est exposée en Figure V.18.

Une diminution du taux de styréne de 60% a 50% engendre une légere augmentation du module du
réseau polyester, une diminution conséquente de son énergie de rupture en flexion (Wg), ainsi
gu’une faible diminution de sa résistance au choc. Le réseau UPR (40/60) de référence, de plus faible
densité de réticulation moyenne, présente de meilleures performances a la rupture que le réseau
UPR (50/50).

L’évolution des propriétés mécaniques de la matrice nanostructurée par 10% de A (ADs,)" est
similaire a celle du réseau polyester lorsque le taux de styréne varie. La matrice UPR (50/50) + 10%
A¥(ADs,)*, moins riche en styréne et de nanostructuration mieux définie que la matrice UPR + 10%
AY(ADs,)", est cependant moins résistante a la rupture. La résistance 3 la rupture de la phase
continue polyester a donc plus d’influence que la qualité de la nanostructuration dans ce cas. La
nanostructuration du BCP A¥(ADs,)* apporte tout de méme un renforcement intéressant au réseau
UPR (50/50) : +51% en flexion statique et +35% en choc (dans le cas du réseau UPR (40/60), le
renforcement est meilleur en choc qu’en flexion statique).

En ce qui concerne la matrice conventionnelle contenant 10% de P(MMA-co-S), la diminution du taux
de styrene engendre une forte augmentation du module attribuée a la réduction de la fraction
volumique de microvides ainsi qu’a I'augmentation du module du réseau polyester. Cette diminution
du volume de microvides lorsque le taux de styréne diminue entraine une légére augmentation de la
résistance a la rupture en flexion et en choc de la matrice qui reste toutefois bien plus faible que
celle du réseau UPR (50/50).
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Figure V.18. Influence du taux de styréne du réseau polyester sur les propriétés mécaniques de la matrice non
additivée, d’une matrice nanostructurée par le BCP A™(ADs,)" et d’une matrice conventionnelle additivée de
P(MMA-co-S) : module d’élasticité en flexion (E;), énergie de rupture en flexion (Wg) et résistance au choc

(Renoc) @ 22°C [le réseau UPR de référence contient 60% de styréne alors que le réseau UPR (50/50) en contient
50%].
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V.3. Conclusion

Les BCP de type PBA-b-P(BA-co-DMA) (additifs de fortes viscosités a température ambiante), bien
gue non manipulables en masse a température ambiante, forment des solutions tres fluides dans le
styréne jusqu’a des taux élevés en BCP. Une solution a 55% de A'(ADs,)*® est ainsi facilement
dosable industriellement a température ambiante.

Les BCP de type PBA-b-P(MMA-co-DMA) (additifs solides a température ambiante), comme le BCP
A”Y(MD3),", peuvent étre dosés a I'état pur sous forme de poudre ou de granulés. Leurs solutions
dans le styrene sont généralement plus visqueuses.

Mais la viscosité de la solution d’additif dans le styrene dépend aussi fortement de la masse molaire
moyenne de ce dernier. La synthése de BCP de faibles masses molaires comme les BCP A¥(ADs,)" et
A¥(MD;;)® est donc intéressante lorsque I'on doit limiter la viscosité de la solution d’additif.

A I'exception du systeéme réactif UPR + 20% A'*(AD,)* qui est macroséparé, les systémes réactifs
UPR + 20% BCP étudiés forment des gels a température ambiante. Ces systemes sont donc
nanostructurés avant polymérisation. Leur concentration en BCP est supérieure a la concentration
critique de gélification (CGC < 20%) et leur température de transition ordre-désordre (Topr)
supérieure a 25°C. Un mélange conventionnel UPR + 20% PVAc, ou le PVAc est en solution dans la
résine, est beaucoup plus fluide a 25°C que ces mélanges nanostructurés.

Les morphologies conventionnelles attendues, a savoir macroséparée discrete pour les matrices UPR
+ P(MMA-co-S) et macroséparée co-continue pour les matrices UPR + PVAc (au-dela de 10% de
PVAc), ont été retrouvées. L'analyse thermomécanique dynamique de ces matrices conventionnelles
indique la formation de PS qui pourrait étre situé dans les domaines riches en P(MMA-co-S) d’une
part, et entre les domaines PVAc et le réseau polyester d’autre part. La formation de PS entraine une
diminution de la fraction volumique en réseau polyester ainsi qu’une diminution du taux de styréne
de ce dernier.

Le P(MMA-co-S) est un excellent additif anti-retrait des matrices dans les conditions de cette étude
[réseau UPR (40/60), polymérisation a 90°C et a pression atmosphérique], la totalité du retrait du
réseau polyester étant compensée a tous les taux de P(MMA-co-S) étudiés (c’est-a-dire a partir de
5% d’additif). La présence d’une importante fraction volumique de vide dans la phase riche en additif
est confirmée par microscopie TEM. La compensation du retrait par le PVAc est moins efficace, mais
augmente progressivement avec la concentration en additif. Lorsque la température de
polymérisation est relativement faible (90°C), un additif de haute T, comme le P(MMA-co-S) peut
donc apporter une meilleure compensation du retrait qu’un additif de basse T, comme le PVAc.
L'expansion thermique de 'additif étant relativement faible, I'effet qui prédomine est sa capacité a
former des microvides en réponse au retrait de polymérisation.

Les microvides compensateurs de retrait entrainent cependant une dégradation des propriétés
mécaniques de la matrice. Le module d’élasticité diminue logiquement lorsque la fraction volumique
de vide augmente. Mais les microvides conduisent également a un effondrement de la résistance a la
rupture en sollicitation statique et en choc. La concentration de contrainte au voisinage des
microvides entraine I'amorcage prématuré de fissures de tailles conséquentes qui conduisent a une
rupture rapide du matériau. Dans le cas du PVAc, la morphologie nodulaire de la phase continue UPR
a partir de 10% de PVAc contribue également a diminuer la résistance a la rupture de la matrice.
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La diminution du taux de styréne du réseau polyester (de 60% a 50%) entraine une diminution du
retrait du réseau, mais conduit a une augmentation du retrait de la matrice additivée de P(MMA-co-
S) car la fraction volumique de vide diminue (la contrainte exercée sur la phase thermoplastique est
plus faible).

La nanostructuration du réseau polyester (nhanodomaines PBA sphériques de 20 a 50 nm de diametre
dispersés dans une phase polyester continue contenant le bloc statistique miscible) est obtenue avec
cing des six BCP étudiés, le BCP A¥(AD,)* ne contenant pas suffisamment de motifs
diméthylacrylamide pour éviter la macroséparation de phase. La morphologie nanostructurée des
matrices UPR + BCP polymérisées a 90°C est cependant relativement mal définie. Au point de gel, la
séparation de phase du bloc PBA est figée dans un état loin de I'équilibre thermodynamique, les
nanodomaines PBA apparaissant déformés et l'interface PBA/UPR diffuse. La définition s’améliore
cependant considérablement de 10% a 20% de BCP en raison a priori de I'augmentation de la
température micellaire critique du systeme réactif. De petits nanovides (10 a 50 nm de diameétre)
peuvent parfois étre observés dans les nanodomaines PBA a 20% et 30% de BCP. La
nanostructuration est confirmée par la transparence des matrices, ainsi que par la relaxation du bloc
PBA et I'absence de relaxation du bloc statistique (miscible dans le réseau UPR) en caractérisation
thermomécanique dynamique. L’analyse thermomécanique dynamique des matrices
nanostructurées et macroséparée montre la présence de PS qui pourrait étre situé entre la phase
PBA et le réseau polyester.

La compensation du retrait de la matrice par la nanostructuration d’'un BCP augmente avec la
concentration en additif. A chaque concentration en BCP étudiée (10%, 20% et 30%), la
compensation du retrait est supérieure a un simple effet de dilution, ce qui traduit la présence de
nanovides méme lorsque ces derniers ne sont pas identifiables sur les clichés TEM (nanovides
inférieurs a 10 nm qui contribuent au niveau de gris des nanodomaines PBA). La compensation du
retrait des matrices nanostructurées reste cependant inférieure a celle des matrices
conventionnelles additivées de PVAc ou de P(MMA-co-S). Au niveau des matrices (polymérisation a
90°C), les propriétés anti-retrait d’'un BCP nanostructurant ne semblent dépendre ni de la nature du
bloc miscible, ni du nombre de blocs miscibles dans le réseau.

Le module d’élasticité des matrices nanostructurées est du méme ordre de grandeur que celui des
matrices conventionnelles. Le nombre de blocs du BCP n’a pas d’incidence sur le module des
matrices nanostructurées. Les matrices nanostructurées par un BCP de type PBA-b-P(MMA-co-DMA)
sont néanmoins un peu plus rigides que les matrices nanostructurées par un BCP de type PBA-b-
P(BA-co-DMA) [A™(ADs;)"], la phase continue UPR + bloc statistique étant pourtant vitreuse a
température ambiante dans les deux cas. La macroséparation de phase du BCP liquide A*(AD,4)"
entraine un effondrement du module.

La nanostructuration engendre en général une amélioration de la résistance au choc du réseau
polyester mais conduit souvent a une diminution de sa résistance a la rupture en flexion statique
('amortissement des nanodomaines PBA est plus important en choc). Cette diminution de I'énergie
de rupture en flexion statique est cependant bien inférieure a celle engendrée par la
macroséparation de phase des additifs conventionnels et du BCP A™(AD,4)"* [4 partir de 10% en
additif, I'énergie de rupture en flexion des matrices nanostructurées est 2 a 10 fois supérieure a celle
des matrices a base de PVAc, et 12 a 30 fois supérieure a celle des matrices a base de P(MMA-co-S)].
La concentration de contrainte en fond de fissure est en effet plus importante dans le cas d’une
microfissure amorcée au niveau d’un microvide plutét que d’un nanodomaine PBA ou d’un nanovide
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Chapitre V - Caractérisation de matrices conventionnelles et nanostructurées

(le microvide ou le domaine nanométrique doit étre pris en compte dans le défaut, ces domaines
entrainant comme la fissure une déviation des lignes de force). Le renforcement du réseau polyester
par 10% de BCP nanostructurant A (ADs,)™ est particulierement intéressant, les énergies de rupture
en flexion et en choc augmentant respectivement de 15% et de 53%. En plus de la cavitation
supposée des domaines élastoméres PBA qui entraine en général une augmentation de la
déformation plastique du réseau par cisaillement, un bloc miscible de type P(BA-co-DMA) engendre
un renforcement conséquent a faible concentration en BCP, ce qui n’est pas le cas d’un bloc de type
P(MMA-co-DMA). Le nombre de blocs du BCP ne semble pas avoir d’influence sur la résistance a la
rupture de la matrice nanostructurée.

La définition de la nanostructuration est grandement améliorée par la diminution du taux de styréene
du réseau polyester (de 60% a 50%) ainsi que par une diminution de la température de
polymérisation (de 90°C a 40°C). Ces modifications permettent dans chacun des cas d’accélérer la
cinétique de séparation de phase du bloc PBA au cours de la polymérisation de la résine (RIPS),
séparation de phase qui intervient de plus a un taux de conversion plus faible. La diminution de la
température de polymérisation et la diminution du taux de styrene (augmentation de la température
micellaire critique du systéme réactif) conduisent a des morphologies nanostructurées plus proches
de leur état d’équilibre thermodynamique lors de la macrogélification de la phase continue polyester
vers 10% de taux de conversion (gel de la morphologie). L'amélioration de la qualité de la
nanostructuration via une diminution du taux de styrene conduit cependant a une compensation de
retrait similaire et a une diminution de la résistance a la rupture de la matrice.
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VI.2.9. Qualité d’aspect et émissions de composites BMC 255

VI.3. Conclusion 257

Les matrices ayant été étudiées au chapitre précédent, nous nous intéressons a présent a des
composites BMC chargés par du carbonate de calcium et renforcés par des fibres de verre.
L'influence de I'additif BCP sur le comportement rhéologique des pates réactives est tout d’abord
examinée, ce qui permet entre autres d’étudier la compatibilité du BCP avec les procédés industriels
de mise en ceuvre BMC et SMC. La morphologie et les propriétés (comportement viscoélastique,
compensation du retrait et propriétés mécaniques) de différents composites BMC sont ensuite
discutées. Quelques matrices chargées sont également examinées, afin de dissocier I'influence des
charges de celle des fibres de verre. Des composites nanostructurés sont comparés a des composites
conventionnels additivés de PVAc ou de P(MMA-co-S). L'influence de différents paramétres comme
le type de BCP, le taux de styréne, le taux de fibres de verre et le point d’incorporation du BCP sur la
morphologie et les propriétés des composites BMC est étudiée. La qualité d’aspect et les émissions
de composites nanostructurés et conventionnels sont finalement examinées.

La composition des matrices chargées (ou des pates) et des composites BMC est présentée en
Tableau I11.10 et en Figure 1ll.11. Les matrices chargées sont polymérisées de la méme maniere que
les matrices, a 90°C et a une pression voisine de la pression atmosphérique (post-cuissons a 120°C et
180°C). Les composites BMC sont en revanche polymérisés a 160°C a une pression de 60 bar.

VI.1. Comportement rhéologique des pates réactives

Le comportement rhéologique en cisaillement a 25°C de la pate non additivée, de pates
conventionnelles additivées de PVAc, ainsi que de pates additivées de BCP est présenté en Figure
VI.1. Le Tableau VI.1 expose les propriétés rhéologiques en fréquence (G’, G” et |G*| a 1 rd/s) ainsi
que les viscosités en écoulement a faible taux de cisaillement des pates. Le BCP caoutchoutique
A¥(ADs,)* et le BCP solide A”* (MDj3;),"* ont été sélectionnés pour cette étude rhéologique.

Les pates étudiées sont des suspensions concentrées a 65% de charges CaCO; (43% vol.) dispersées
dans une phase continue UPR + add. (les systémes réactifs UPR + add. ont été étudiés au chapitre
précédent). Les pates contiennent également environ 1% de démoulant pulvérulent (stéarate de
calcium) et 1% d’agent mouillant et dispersant (tensioactif de type ester de phosphate) qui stabilise
la suspension par répulsion stérique entre les particules primaires CaCO;, le diametre moyen de ces
particules étant d’environ 3 um.

En ce qui concerne les systemes réactifs non formulés, les mélanges UPR + PVAc sont monophasés a
25°C. Les mélanges réactifs UPR + 20% A (ADs,)" et UPR + 20% A®!(MDs.),™* sont quant a eux
nanostructurés a température ambiante (mélanges transparents avec G’ > G”’). Mais en systémes
formulés, la présence des charges et de I'ester de phosphate pourraient avoir une influence sur la
morphologie de la phase continue UPR + BCP.

Le comportement rhéologique des pates contenant une phase UPR + add. macroséparée [cas du
P(MMA-co-S) et du BCP A™(AD,4)*] n’a pas été étudié.
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Les pates réactives doivent étre relativement fluides pour imprégner correctement les fibres de verre
en procédé SMC (cisaillement estimé a 1,5 s™ dans le systéme de calandrage), la viscosité limite étant
de 200 Pa.s (|n*| a 1 rd/s, procédé conventionnel a 25°C). En procédé BMC, le malaxeur permet
d’obtenir une bonne imprégnation des fibres avec des pates éventuellement trés visqueuses
(cisaillement estimé a 26 s™). En procédé BMC industriel cependant, la viscosité des pates doit &tre
suffisamment faible pour que ces dernieres soient acheminées par écoulement jusqu’au malaxeur, la
viscosité limite étant de 1000 Pa.s (|n*| a 1 rd/s, procédé conventionnel a 25°C).

++» Comportement rhéologique de la pate non additivée (pate 0%)

La pate sans additif présente un comportement rhéofluidifiant (Figure VI.1). La phase continue UPR
(40/60) ayant un comportement quasi newtonien, ce comportement rhéofluidifiant est attribué a
une réorganisation des charges vers une structure facilitant I'écoulement. Au-dela de 10s™, cette
structure est atteinte et le comportement de la suspension devient newtonien.
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Figure VI.1. Evolution de la viscosité de pates + x% add. avec le taux de cisaillement (T=25°C).
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A G’ (Pa) G” (Pa) 16¥] (Pa) tans™ n (Pa.s)
Pates +x% add. 1rd/s 1rd/s 1rd/s 1rd/s 0,1s"*
= [n*| (Pa.s)
Pate 0% 0,6 1,5 1,6 0,4 1,5
Pate + 15% PVACc 120 70 140 1,7 120
Pate +20% PVAc 580 500 760 1,2 520
Pate + 20% A (ADs,)" 30 110 120 0,3 160
Pate +20% A*(MD;,)," 2000 2700 3400 0,7 2900

*vy>0,1 stsi couple trop faible a 0,1 st
Tableau VI.1. Propriétés rhéologiques en fréquence et en écoulement de pates + x% add. (T=25°C).

D’aprés le Tableau VI.1, la pate non additivée a un caractére visqueux prédominant (G” > G’). Sa
viscosité est 30 fois supérieure a celle de sa phase continue UPR (40/60).

<+ Comportement rhéologique des pates additivées de PVAc

Comme dans le cas de la pate sans additif, le comportement rhéofluidifiant des pates additivées de
PVAc est attribué a une réorganisation des charges, la phase continue UPR + PVAc ayant un
comportement quasi newtonien (Figure VI.1 et Figure V.3). La pate a 15% de PVAc est suffisamment
fluide pour étre utilisée en procédés industriels BMC et SMC. La pate a 20% de PVAc peut étre
utilisée en procédé industriel BMC mais est en revanche trop visqueuse pour imprégner
correctement les fibres de verre en procédé SMC.

D’apreés le Tableau VI.1 les viscosités des pates a 15% et 20% de PVAc sont respectivement 200 fois
et 600 fois supérieures a celle de leur phase continue UPR + PVAc. Plus la viscosité de la phase
continue est importante, plus les charges contribuent a augmenter la viscosité. Les pates additivées
de PVAc ont un caractére élastique prédominant (G’ > G”’) alors que leur phase continue UPR + PVAc
est exclusivement visqueuse. Les pates a base de PVAc sont donc des gels faibles malgré leur fluidité
apparente (la pate a 15% de PVAc est trés fluide).

«» Comportement rhéologique des pates additivées de BCP

La rhéofluidification due a la réorganisation des charges est également présente dans le cas des
pates + 20% BCP. En revanche, la rhéofluidification de la phase continue UPR + BCP semble étre
fortement atténuée en présence des charges et du tensioactif (Figure VI.1 et Figure V.3). D’apres le
Tableau VI.1, les pates + 20% BCP ont un comportement visqueux prédominant (G’ < G”), alors que
le systéme réactif seul UPR + 20% BCP a les propriétés d’un gel (G’ > G”). Les charges CaCO; et/ou le
tensioactif (agent mouillant et dispersant) ont donc engendré une diminution de la Topr du systeme
réactif UPR + 20% BCP qui est devenue inférieure a 25°C (I'influence des charges et du tensioactif sur
la Topr du systeéme réactif est étudiée en Figure VII.11 et en Figure VII.9).

La pate + 20% A¥(ADs,)*® est méme plus fluide que le systéme réactif UPR + 20% AM(ADs,)". Cette
pate + 20% BCP est plus fluide que la pate + 20% PVAc. Elle est compatible avec les procédés
industriels BMC et SMC a 25°C.

222

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre VI - Caractérisation de composites BMC conventionnels et nanostructurés

La pate + 20% A*™(MDs1),™ est en revanche trop visqueuse & 25°C pour étre utilisée en procédé
industriel SMC ou BMC.

Il est difficile d’expliquer pourquoi les pates additivées de PVAc ont un comportement élastique
prédominant alors que les pates additivées de BCP ont un comportement plutot visqueux, méme si la
Toor de la phase continue UPR + BCP est inférieure a la température ambiante. |l semblerait que les
interactions entre les charges soient plus faibles dans le cas de I'additif BCP. Cet effet est bien visible
dans le cas de la pate + 20% A¥(ADs,)* ou la rhéofluidification est de ce fait relativement faible.

Si on classe I'ensemble des BCP étudiés par ordre croissant des viscosités a 25°C des pates + 20%
BCP, on obtient :

A™(AD,)"" < A(ADs,) " < A¥(MD3;)"® < A (MD3y), ™" < A% (MDy,)*” < A*(MD3s), "

la pate + 20% A (ADs,)* étant suffisamment fluide pour permettre la mise en ceuvre industrielle de
compounds BMC et SMC a 25°C, et la pate + 20% A*'(MDs;),"" trop visqueuse.

Plus la viscosité et la masse molaire moyenne du BCP sont élevées, plus la viscosité de la pate
additivée de BCP est importante.

VI.2. Morphologie et propriétés des composites BMC

VI.2.1. Introduction

La morphologie des composites BMC + add. (additifs conventionnels et BCP) est analysée par
microscopie TEM. Les propriétés des composites (comportement viscoélastique, compensation du
retrait, module d’élasticité et résistance a la rupture en flexion) sont étudiées par la suite. Quelques
matrices chargées sont également examinées afin de distinguer I'influence des charges de celle des
fibres de verre.

Les composites BMC sont polymérisés a température et a pression élevées (160°C, 60 bar), alors que
les matrices seules, étudiées au chapitre précédent, sont polymérisées a faible température
(polymérisation a 90°C puis post-polymérisations a 120°C et 180°C) et a faible pression (pression
voisine de la pression atmosphérique). La cinétique de polymérisation des composites (point de gel
en quelques secondes) est également plus rapide que celle des matrices (point de gel en quelques
minutes). Les matrices chargées sont polymérisées dans les mémes conditions que les matrices
(méme si les conditions réelles de polymérisation sont tout de méme différentes en raison de la plus
faible exothermie de polymérisation des pates et de leur meilleure conductivité thermique). Il
convient d’avoir a I'esprit que ces différences de conditions de polymérisation peuvent avoir une
influence conséquente sur la morphologie et les propriétés des matériaux étudiés, en particulier sur
le retrait.

L'influence de la présence des charges et des fibres de verre sur la morphologie et les propriétés des
matériaux est tout d’abord étudiée. Les additifs nanostructurants sont ensuite comparés aux additifs
conventionnels dans les matrices chargées et dans les composites BMC. L’influence de différents
parameétres comme le type de BCP, le taux de styrene du réseau polyester, le taux de fibres de verre,
et le point d’incorporation du BCP (lors de la mise en ceuvre du compound) sur la morphologie et les
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propriétés des composites BMC est étudiée par la suite. La qualité d’aspect et les émissions de
composites nanostructurés et conventionnels sont finalement examinées.

¢ Morphologie des composites

Les fibres de verre des composites BMC ne peuvent étre observées sur les clichés TEM, ces derniéres
n’ayant pu étre découpées par le couteau en diamant. La morphologie de la matrice au voisinage de
I'interface fibres de verre / matrice est également inobservable (cette partie de la matrice a été
altérée lors de la découpe et n’est pas identifiable).

Les clichés TEM présentent des particules primaires de charges bien dispersées (pas d’agglomérats).
Les charges apparaissent cependant altérées par la découpe et décollées de la matrice. La
morphologie de la matrice au voisinage de l'interface charges / matrice est néanmoins observable.

+* Retrait des composites

Le retrait des matrices chargées peut étre rigoureusement comparé a celui des matrices, ces
matériaux étant polymeérisés dans les mémes conditions (90°C, pression atmosphérique). Sans additif
thermoplastique, le retrait du réseau polyester en présence de charges est assimilé au retrait du
réseau polyester seul (retrait linéique de 2,6%).

Les composites BMC sont polymérisés dans des conditions différentes (160°C, 60 bar, cinétique de
polymérisation plus rapide), ce qui peut avoir une influence conséquente sur le retrait du réseau
polyester ainsi que sur sa compensation (via la fraction volumique de vide dans la phase
thermoplastique). Le retrait du réseau polyester dans ces conditions de polymérisation est inconnu :
une augmentation de la température du milieu entraine une diminution du retrait via une plus
grande expansion thermique du systeme réactif, mais une augmentation de la pression entraine une
augmentation du retrait (voir partie 1.3.3). Par ailleurs, la valeur de retrait mesurée pour le composite
BMC non additivé n’est pas pertinente, ce composite présentant des macrofissures dans les
conditions de polymérisation industrielles utilisées. Le retrait du composite BMC 0% non fissuré étant
inconnu, la fraction volumique de vide des composites BMC additivés ne peut donc pas étre estimée
a l'aide des valeurs de retrait. La mesure du retrait des composites BMC (moulés par compression
dans un moule métallique) est beaucoup plus précise que celle des matrices et des matrices chargées
(moulées dans un moule en PTFE a pression atmosphérique). Méme si la compensation du retrait des
composites BMC additivés semble totale visuellement, on est capable de mesurer le trés faible retrait
de ces matériaux, retrait qui peut d’ailleurs étre parfois négatif (une expansion étant préférable
guant a la qualité d’aspect du composite).

++» Résistance a la rupture des composites

Au niveau de la résistance a la rupture des composites BMC et des matrices chargées, seule I'énergie
de rupture en flexion statique (Wjg) est discutée. Les valeurs de contrainte et de déformation a la
rupture en flexion sont consultables en Annexe 3, les principales propriétés caractérisées y étant
répertoriées.

Contrairement aux matrices et aux matrices chargées qui ont un comportement fragile, les
composites BMC renforcés par des fibres de verre présentent deux ruptures au cours d’un essai de
flexion (Figure VI.4). La premiere rupture est obtenue lorsque la contrainte maximale est atteinte, ce
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qui coincide avec l'appariation de macrofissures a la surface du composite. Aux déformations
supérieures, la contrainte diminue progressivement jusqu’a la rupture totale du matériau (deuxieme
rupture). Dans cette étude, seule I'énergie absorbée a la premiere rupture est considérée (Wg = Wr1),
les composites BMC et SMC n’étant pas utilisés en tant que pieces de structure mais plutot en tant
que pieces d’aspect. Par ailleurs, I'énergie absorbée entre la premiére rupture et la rupture totale
présente un écart-type bien trop important pour étre discutée.

VI.2.2. Influence de la présence des charges et des fibres de verre

L'influence de la présence des charges CaCOs; et des fibres de verre est déterminée en comparant la
morphologie et les propriétés d’'une matrice, d’'une matrice chargée et d’'un composite BMC
nanostructurés par 10% de BCP A (ADs,)**. Dans le cas de la matrice chargée et du composite BMC
étudiés dans cette partie, le BCP a été introduit avant les charges dans le disperseur, sous forme de
solution dans le styrene.

a) Influence des charges et des fibres de verre sur la nanostructuration de la matrice

L'influence des charges et des fibres de verre sur la morphologie d’'une matrice nanostructurée par
10% de A (ADs,)* est présentée en Figure VI.2.

UPR + 10% A™(ADs,)" Pate + 10% A (ADs,)"* BMC + 10% A™(ADs,)"

Figure VI.2. Clichés TEM d’une matrice, d’'une matrice chargée et d’un composite BMC nanostructurés par le
BCP A™(ADs;,)" [des clichés a plus faible grandissement sont exposés en Annexe 2].

Comme on I'a vu précédemment, la matrice UPR + 10% A¥(ADs,)" est constituée de nanodomaines
PBA de 20 a 50 nm dispersés dans une phase continue UPR contenant le bloc statistique miscible (les
nanodomaines PBA apparaissent plus clairs que le réseau polyester sur les clichés). La
nanostructuration de la matrice seule n’est pas trés bien définie mais elle est néanmoins visible et
homogene. La cavitation du cceur des micelles est relativement faible dans le cas de la matrice seule,
les nanovides étant inobservables sur le cliché TEM mais bien présents d’aprés la compensation du
retrait (nanovides inférieurs a 10 nm).
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Chapitre VI - Caractérisation de composites BMC conventionnels et nanostructurés

La nanostructuration de la matrice est également observée dans le cas de la matrice chargée et du
composite BMC mais elle est moins homogene. Des zones non structurées apparaissent. Le pourtour
des charges montre presque toujours une absence de nanostructuration sur une distance d’environ
200 nm. Au cceur de la matrice, certaines zones de plusieurs pm ne présentent également aucune
structuration visible (voir clichés a plus faible grandissement en Annexe 2). Les zones
nanostructurées apparaissent plus contrastées que dans le cas de la matrice seule, en raison de la
cavitation conséquente d’'un bon nombre de nanodomaines PBA, les nanovides formés pouvant
atteindre 300 nm de diametre (les nanovides de 10 a 300 nm de diameétre apparaissent blancs sur les
clichés, les nanovides de tailles inférieures ne sont pas visibles mais contribuent aux niveaux de gris
des domaines PBA). Les charges et certainement les fibres de verre ont donc permis une forte
augmentation de la cavitation des nanodomaines PBA.

Intéressons-nous a présent aux zones non structurées observées dans le cas de la matrice chargée et
du composite BMC. Dans le cas du composite BMC, la température élevée et la cinétique rapide de
polymérisation pourrait géner la séparation de phase du bloc PBA avant le point de gel. Cependant,
la matrice chargée est polymérisée dans les mémes conditions que la matrice et comporte elle aussi
de larges zones non structurées. L'absence de structuration sur certaines zones semble par
conséquent plutét due a la formulation, c’est a dire aux charges et/ou au tensioactif. Le tensioactif
étant miscible dans la résine polyester, il pourrait avoir une certaine influence sur la miscibilité du
bloc PBA dans cette derniere et conduire a une diminution de la CMT du systéme réactif UPR + BCP.
Les charges pourraient, via leur moment dipolaire élevé (cristal ionique CaCOs), avoir une influence
similaire. L'effet du tensioactif et des charges sur la Topr (et donc par extension sur la CMT) du
systeme réactif est étudié en Figure VIL.9 et en Figure VII.11.

b) Influence des charges et des fibres de verre sur la compensation du retrait du matériau

Le retrait de la matrice seule (1,6%) est relativement élevé en raison de la faible cavitation des
nanodomaines PBA (Figure VI.3). L'important volume de vide généré dans ces domaines en présence
des charges se traduit en revanche par une compensation « totale » du retrait de la matrice chargée
(retrait de 0 £ 0,3%) et du composite BMC (retrait de 0,05 £ 0,02%).
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Figure VI.3. Retrait linéique a 22°C d’'une matrice, d’'une matrice chargée et d’un composite BMC
nanostructurés par le de BCP A™(ADs;,)".
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Chapitre VI - Caractérisation de composites BMC conventionnels et nanostructurés

La compensation du retrait de la matrice chargée et du composite BMC semble effectivement totale
par rapport au retrait du réseau polyester qui est de 2,6%. Cependant, pour un composite BMC ou
SMC, un retrait de 0,05% est en réalité relativement important car il correspond a un systéeme de
type LS (low shrink). Un tel retrait peut entrainer sur des pieces composites d’environ 1 m de large un
phénomeéne de voilage assez important et conduit de plus généralement a une mauvaise qualité
d’aspect.

L'effet remarquable des charges (et des fibres de verre pas extension) sur la compensation du retrait
des matrices a morphologie co-continue UPR + PVAc observé par Bucknall (voir Figure 1.38), est donc
étendu dans cette étude aux matrices nanostructurées. Les charges et les fibres de verre exercent
des contraintes sur la matrice au cours de sa polymérisation en s’opposant au retrait de cette
derniere. Ces contraintes supplémentaires permettent une cavitation importante de la phase
thermoplastique, qu’il s’agisse d’une phase PVAc continue ou de nanodomaines PBA. Les microvides
(cas des matériaux conventionnels) et les nanovides (cas des matériaux nanostructurés) peuvent
croftre tout au long de la polymérisation du matériau ainsi que de lors de son refroidissement.

c) Influence des charges et des fibres de verre sur les propriétés mécaniques du matériau

Le comportement mécanique en flexion a température ambiante d’une matrice, d’une matrice
chargée et d’'un composite BMC nanostructurés par le BCP A*(ADs;)" est présenté en Figure VI1.4.

Si I'on compare la courbe contrainte-déformation de la matrice a celle de la matrice chargée, on
observe que les charges augmentent considérablement le module mais abaissent énormément
I’énergie de rupture du matériau (via la diminution de la contrainte et de la déformation a la
rupture). Cette influence des charges CaCO3z microniques sur le comportement mécanique d’un tel
matériau est bien connue [Xu et al., 2005]. Les charges sont des zones de concentration de
contrainte. L’adhésion des charges a la matrice étant de plus relativement faible, I'interface charges /
matrice est une zone propice a I'amorcage de microfissures (voir Figure 1.36). Ces microfissures
conduisent a la rupture de la matrice chargée a environ 0,6% de déformation.
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Figure VI.4. Comportement mécanique en flexion (courbe contrainte-déformation) a 22°C d’une matrice,
d’une matrice chargée et d’un composite BMC nanostructurés par le BCP A*(ADs;)".
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Chapitre VI - Caractérisation de composites BMC conventionnels et nanostructurés

Les fibres de verres permettent d’augmenter le module d’élasticité et la résistance a la rupture de la
matrice chargée. Au sein du composite BMC, les fibres de verre sont capables de ralentir voire de
stopper la propagation des microfissures amorcées a l'interface charges / matrice, par ancrage et
déviation de ces derniéeres. Les fibres de verre sont comme les charges des zones de concentration de
contrainte en raison de leur module élevé, mais la bonne adhésion des fibres de verre a la matrice via
I'ensimage rend plus difficile 'amorcage de fissures a l'interface. Vers 0,6% de déformation, la
rupture de la matrice chargée indique la présence de microfissures dans la matrice du composite
BMC. Au-dela de cette déformation, ces microfissures se propagent petit a petit entre les fibres de
verre (voir Figure 1.37) jusqu’a ce qu’une fissure macroscopique apparaisse a la surface du composite
vers 1,5% de déformation, ce qui correspond a la premiére rupture nommée R1 (rupture étudiée
dans cette étude via I'énergie de rupture Wg). Aux déformations plus importantes, la contrainte
chute, mais les fibres de verre s’opposent a la propagation de la macrofissure et une grande quantité
d’énergie est encore consommée avant la rupture totale du composite (contrairement a la matrice
seule et a la matrice chargée qui ont un comportement fragile). Le déchaussement progressif des
fibres de la matrice conduit aux alentours de 10% de déformation a la rupture totale du composite
nommée R2. L'énergie de rupture totale du composite BMC (Wg,) n’est pas considérée dans cette
étude pour les raisons évoquées en introduction VI.2.1.

Module d’élasticité des matériaux

Les modules de flexion des différents matériaux (déduits des courbes contrainte-déformation
précédentes) sont exposés en Figure VI.5. Le module des charges est d’environ 35 GPa a
température ambiante, celui des fibres de verre étant d’environ 75 GPa.
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Figure VI.5. Module d’élasticité en flexion (E;) a 22°C d’'une matrice, d’'une matrice chargée et d’un composite
BMC nanostructurés par le BCP A™ (ADs,)".

Le module de la matrice chargée (43% vol. de charges CaCO0s) est 2,5 fois plus élevé que celui de la
matrice (7,9 GPa contre 3,1 GPa). Le module du composite BMC (11% vol. de fibres de verre) est
supérieur de 42% a celui de la matrice chargée (11,3 GPa contre 7,9 GPa).

Les modules de la matrice chargée et du composite BMC se situent entre les modules de Reuss et de
Voigt (définis en partie V.2.4.c) calculés a I'aide des modules de la matrice et des charges dans le cas
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Chapitre VI - Caractérisation de composites BMC conventionnels et nanostructurés

de la matrice chargée, et des modules de la matrice chargée et des fibres de verre dans le cas du
composite BMC. Les modules expérimentaux sont bien supérieurs aux modules de Reuss qui
supposent un mouillage total des charges et des fibres de verre. Le mouillage des charges et des
fibres de verre semble donc correct dans les matériaux étudiés, méme s’il est impossible de
guantifier réellement le mouillage via les modules d’élasticité (dans le cas de la matrice chargée, les
modules de Reuss et de Voigt sont surestimés car le module de la matrice en présence de charges est
inférieur a celui de la matrice seule en raison du plus grand volume de vide).

Energie de rupture des matériaux

Les énergies de rupture en flexion (Wg) sont exposées en Figure VI.6. Les charges ont un impact
désastreux sur I'énergie de rupture du matériau qui diminue de 96% de la matrice a la matrice
chargée. Les fibres de verre permettent au composite BMC d’avoir une résistance a la rupture
acceptable malgré la présence des charges, |'énergie de rupture du composite BMC restant tout de
méme 60% plus faible que celle de la matrice.
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Figure VI.6. Energie de rupture en flexion (Wg) a 22°C d’une matrice, d’'une matrice chargée et d’'un composite
BMC nanostructurés par le BCP A (ADs,)".

d) Conclusion sur I'influence des charges et des fibres de verre

La nanostructuration de la matrice est également obtenue en présence de charges et de fibres de
verre mais elle est moins homogéne, des zones non structurées apparaissant au voisinage des
charges ainsi qu’au cceur de la matrice. Les charges, via leur polarité, pourraient diminuer la
température micellaire critique (CMT) du systeme réactif UPR + BCP, ce qui aurait pour conséquence
d’engendrer des zones UPR + BCP a I’état miscible dans le matériau. Le tensioactif (agent mouillant et
dispersant) pourrait également avoir une influence a ce niveau. L'effet des charges et du tensioactif
sur la Topr (et donc par extension sur la CMT) d’un systéme réactif UPR + 20% BCP a déja été évoqué
en partie VI.1 et sera étudié plus précisément au chapitre VII (Figure VII.11 et Figure VII.9). En
présence de charges, les nanodomaines PBA apparaissent cependant beaucoup plus cavités, ce qui
améliore le contraste de la nanostructuration.
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Chapitre VI - Caractérisation de composites BMC conventionnels et nanostructurés

Les charges et éventuellement les fibres de verre améliorent de fagon conséquente la compensation
du retrait du matériau par augmentation du volume de vide formé dans la phase thermoplastique.
Les charges et les fibres de verre générent des contraintes supplémentaires au cours de la
polymérisation du matériau en s’opposant localement au retrait de la matrice, ce qui peut en effet
permettre d’augmenter la cavitation des domaines thermoplastiques.

L'incorporation de charges dans la matrice engendre une augmentation du module ainsi qu’une
diminution conséquente de la résistance a la rupture via une diminution de la résistance a
I'amorgage de fissures. L'incorporation de fibres de verres dans la matrice chargée entraine une
augmentation du module mais également un ralentissement de la propagation des microfissures
amorcées a l'interface charges / matrice, ce qui permet au composite BMC d’avoir une résistance a la
rupture acceptable.

VI.2.3. Matrice chargée conventionnelle vs. matrice chargée nanostructurée

Une matrice chargée nanostructurée par 10% de BCP A'(ADs,)"* est comparée dans cette partie a
une matrice chargée conventionnelle additivée de 10% de P(MMA-co-S) ainsi qu’a la matrice chargée
sans additif. Les propriétés de ces différentes matrices chargées sont présentées en Figure VI.7.

+* Influence du type d’additif sur la compensation du retrait des matrices chargées

Les matrices chargées étant polymérisées dans les mémes conditions que les matrices (90°C,
pression atmosphérique), le retrait du réseau polyester peut étre considéré identique dans les deux
cas. La matrice chargée non additivée contient 54% vol. de réseau polyester et subit un retrait
linéique de 1,2% au cours de sa polymérisation contre 2,6% pour le réseau polyester seul. Les
charges semblent donc avoir essentiellement un effet de dilution sur le retrait en absence d’additif
thermoplastique.

Avec 10% d’additif A (ADs,)™ ou P(MMA-co-S), la compensation du retrait de la matrice chargée est
totale. La compensation du retrait de la matrice UPR + 10% P(MMA-co-S)* est déja totale en absence
de charges, mais le retrait de la matrice nanostructurée seule est en revanche conséquent. Dans le
cas de la matrice nanostructurée, les charges ont engendré une forte augmentation du volume de
vide dans la phase PBA, ce qui permet une compensation totale du retrait.

Le retrait volumique de la matrice chargée non additivée est d’environ 3,6% d’apres la valeur de son
retrait linéique. Or, dans I'hypothése d’un mouillage total des charges, la matrice chargée non
additivée ne contient pas de vides. Les matrices chargées additivées présentant une compensation
totale du retrait, leur fraction volumique de vide est donc estimée a environ 3,2% en tenant compte
de I'effet de dilution des 10% d’additif thermoplastique dans la matrice.

+* Influence du type d’additif sur le module d’élasticité des matrices chargées

Le P(MMA-co-S) étant vitreux a température ambiante, il conduit logiguement a une matrice chargée
de plus haut module que le BCP caoutchoutique A (ADs,)", les fractions volumiques de vide étant
similaires dans les deux cas (compensation totale du retrait).
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Figure VI.7. Propriétés de la matrice chargée non additivée (pate 0% *), d’une matrice chargée nanostructurée
par le BCP A (ADs,)"™ et d’une matrice chargée conventionnelle a base de P(MMA-co-S) : retrait linéique,
module d’élasticité en flexion (E;) et énergie de rupture en flexion (Wg) a 22°C.

Malgré une diminution du module de la matrice par les nanodomaines PBA, par le bloc P(BA-co-
DMA) miscible dans le réseau et par les nanovides, le module de la matrice chargée nanostructurée
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est similaire a celui de la matrice chargée non additivée (qui est a priori exempte de vide). Le module
de la matrice chargée conventionnelle a base de P(MMA-co-S) est méme supérieur de 25% a celui de
la matrice chargée sans additif, malgré une importante quantité de vide dans le matériau additivé. Ce
phénomene semble indiquer une amélioration du mouillage des charges en présence d’'un additif
thermoplastique conventionnel ou BCP.

+¢ Influence du type d’additif sur I’énergie de rupture des matrices chargées

Les charges ayant un impact désastreux sur la résistance a la rupture des matériaux étudiés, les
énergies de ruptures des différentes matrices chargées sont similaires et extrémement faibles
(environ 0,6 kl/m?), malgré la bien meilleure résistance a la rupture du réseau polyester et de la
matrice nanostructurée par rapport a la matrice conventionnelle additivée de P(MMA-co-S). Le type
d’additif ne semble donc pas avoir d’influence sur la résistance a la rupture des matrices chargées,
les charges diminuant autant la résistance a I'amorcage de fissures du réseau polyester que les
grands microvides générés par I'additif conventionnel P(MMA-co-S).

VI.2.4. Composites BMC conventionnels vs. composites BMC nanostructurés

Des composites BMC conventionnels additivés de PVAc et de P(MMA-co-S) sont comparés dans cette
partie 3 des composites BMC nanostructurés par le BCP A™(ADs,)".

a) Morphologie des composites BMC + add.

Les clichés TEM de composites BMC conventionnels a base de PVAc et de composites BMC
nanostructurés par le BCP A (ADs,)" sont exposés en Figure VI.8. La morphologie des composites
BMC additivés de P(MMA-co-S) ne put étre observée convenablement. L’altération des coupes ultra-
fines en présence de charges et de fibres de verre est en effet trop importante pour mettre en
évidence les larges domaines macroséparés a observer dans le cas du P(MMA-co-S).

+* Morphologie des composites conventionnels BMC + x% PVAc

Des domaines riches en PVAc de tailles inférieures a 3 um dispersés dans une phase UPR continue
sont observés dans le cas du composite contenant 10% de PVAc dans la matrice. La co-continuité
semble étre atteinte a 15% de PVAc, les nodules polyester étant toutefois plus petits (@ < 500 nm) et
bien moins bien définis que ceux de la matrice seule polymérisée a 90°C (@ = 2 & 3 um). La phase
PVAc contient des microvides de tailles inférieures a 1 um.

L'augmentation de la température de polymérisation (de 90°C pour les matrices a 160°C pour les
composites BMC) semble avoir déplacé la concentration a partir de laquelle la co-continuité est
obtenue de 10% a 15% de PVAc. A 15% de PVAc, la cinétique rapide de polymérisation du composite
conduit a une gélification du systéme avant que I'équilibre thermodynamique (correspondant a des
nodules polyester sphériques) ne soit atteint. La diminution de la taille des nodules polyester dans les
matrices UPR + PVAc lorsque la température de polymérisation augmente a déja été rapportée
[Bulliard, 2004].
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BMC + x% PVAc

BMC + x% A (ADs;,)"
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30%

Figure VI.8. Clichés TEM de composites conventionnels BMC + x% PVAc et de composites nanostructurés
BMC + x% A (AD_L-,Z)13 (des clichés TEM a plus faible grandissement sont exposés en Annexe 2 dans le cas des
composites nanostructurés).

% Morphologie des composites nanostructurés BMC + x% A'*(ADs,)"

La morphologie du composite BMC contenant 10% de A (ADs,)"® a déja été discuté en partie
VI.2.2.a. Le contour des charges ainsi que certaines zones de plusieurs um au cceur de la matrice
apparaissent non structurées (voir Annexe 2) en raison vraisemblablement de I'influence des charges
et du tensioactif sur la CMT du systeme réactif. Les zones nanostructurées sont en revanche
relativement bien contrastées, en raison de la cavitation importante des nanodomaines PBA. Les
nanovides formés peuvent atteindre une taille de 300 nm afin de compenser le retrait de la résine.
Les nanovides les plus gros semblent issus d’agrégats de nanodomaines PBA (nanostructuration mal
définie). La taille maximale d’un nanovide issu d’un unique nanodomaine PBA est d’environ 100 nm
(le diameétre d’un nanodomaine PBA non cavité étant de 20 a 50 nm).

A 20% de BCP, les zones non structurées sont beaucoup plus rares. Les larges nanovides bien
contrastés semblent aussi nombreux qu’a 10% de BCP.

A 30% de BCP, la nanostructuration est pour la premiére fois visible sur toute la matrice, ce qui est
confirmé par les observations réalisées a plus faible grandissement. La nanostructuration est en
revanche toujours assez mal définie, et méme bien moins bien définie que celle de la matrice seule
polymérisée a 90°C. Les nanovides bien contrastés apparaissent nettement moins nombreux a cette
concentration de BCP. Le rapport volumique UPR / PBA ayant considérablement diminué, il est
possible que la contrainte exercée par le réseau polyester sur les nanodomaines PBA soit devenue
insuffisante pour permettre une cavitation massive des domaines. Cependant, les nanovides
pourraient également étre plus petits et mieux répartis dans la matrice (nanovides inférieurs a 10
nm, non identifiables sur les clichés mais contribuant au niveau de gris de la phase PBA).

A chaque concentration en BCP étudiée, la nanostructuration de la matrice au sein du composite
BMC est encore moins bien définie que celle de la matrice seule en raison de la formulation
(influence des charges et du tensioactif) et de la température de polymérisation plus élevée. Une
augmentation de la concentration en BCP permet d’améliorer I'homogénéité de la
nanostructuration, des zones non structurées apparaissant a faible taux de BCP.
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b) Comportement viscoélastique des composites BMC + add.

L’évolution du comportement viscoélastique avec la température du composite BMC non additivé,

de composites BMC conventionnels additivés de PVAc et de P(MMA-co-S), ainsi que de composites

BMC nanostructurés par le BCP A*(ADs,)* est présentée en Figure VI.9.
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Figure VI.9. Evolution avec la température du module G’ et du facteur de perte tan 6 du composite BMC non
additivé (BMC 0%), de composites conventionnels BMC + x% PVAc et BMC + x% P(MMA-co-S), ainsi que de
composites nanostructurés BMC + x% A14(AD52)13 [torsion rectangulaire, 3°C/min, 1Hz].

Le thermogramme viscoélastique du composite BMC non additivé met en évidence les relaxations y
et a du réseau polyester respectivement a -95°C et 160°C. Les relaxations B et o’, observées dans le
cas du réseau polyester seu

a 65°C et 120°C respectivement, n’apparaissent pas. Ces relaxations
pourraient étre dissimulées derriére la relaxation principale a du réseau qui est beaucoup plus large
dans le cas du composite. La relaxation a du réseau polyester au sein du composite apparait par
ailleurs a 26°C de moins que celle du réseau polyester seul. Ces différences pourraient étre dues aux
différentes conditions de polymérisation des matrices et des composites BMC ainsi qu’a la
formulation des composites. Pour ces mémes raisons, la relaxation o’ pourrait tout simplement étre
absente dans les composites BMC.
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Chapitre VI - Caractérisation de composites BMC conventionnels et nanostructurés

La relaxation du PVAc au sein du composite BMC est identifiée a 30°C. La relaxation du P(MMA-co-S)
apparait clairement également, mais elle se situe a une température inhabituelle de 70°C (contre
95°C pour la matrice seule). Le P(MMA-co-S) pourrait étre plastifié par le tensioactif.

La relaxation du bloc PBA n’est pas visible en ce qui concerne les composites nanostructurés. La
séparation de phase du bloc PBA au sein du composite BMC (observée par microscopie TEM) ne peut
donc pas étre confirmée par caractérisation mécanique dynamique.

La relaxation du PS, toujours observée dans le cas des matrices additivées seules, est absente dans le
cas des composites BMC. L'absence de PS pourrait étre due a la température élevée de
polymérisation des composites (160°C) qui engendre une miscibilité accrue du styréne dans les
microgels riches en polyester [Hsu et al., 1991].

On observe pour les composites additivés de 20% de P(MMA-co-S) ou de A (ADs,)"® un déplacement
difficilement interprétable de la T, du réseau polyester vers les hautes températures, ce
déplacement étant plus marqué dans le cas du composite nanostructuré.

c) Retrait et propriétés mécaniques des composites BMC + add.

Des composites BMC conventionnels additivés de PVAc et de P(MMA-co-S) sont comparés a des
composites BMC nanostructurés par le BCP A (ADs,)* au niveau de leur compensation du retrait, de
leur module et de leur énergie de rupture en flexion (Figure VI.10).

Le composite BMC non additivé présente des macrofissures en raison de la cinétique de
polymérisation élevée des composites a 160°C et de |'absence d’additif anti-retrait dans ce dernier (la
matrice ne contenant aucune phase thermoplastique, le retrait est compensé par fissuration du
réseau polyester). Les propriétés de ce composite de référence ne sont pas donc pertinentes et ne
sont pas indiquées dans ce chapitre (elles peuvent néanmoins étre consultées en Annexe 3).

% Influence du type d’additif sur la compensation du retrait des composites BMC

Le retrait des composites BMC additivés varie de -0,05% a 0,15%, les fractions volumiques de vide de
ces composites sont donc relativement proches (contrairement aux matrices seules ou le retrait varie
de 0% a 2%). Les faibles différences de retrait observées ont cependant une influence conséquente
sur la stabilité dimensionnelle (gauchissement a retrait élevé) et la qualité d’aspect des composites.
Pour chaque additif, le retrait du composite BMC diminue lorsque la concentration en additif
augmente. Quelle que soit la concentration en additif, le PVAc montre une meilleure aptitude a
compenser le retrait que le BCP A™(ADs,)", qui est lui-méme un bien meilleur anti-retrait que le
P(MMA-co-S).

Considérons le retrait des composites BMC a 20% d’additif. Les valeurs de retrait observées pour les
composites BMC conventionnels sont conformes aux données fournies par la société MCR (Figure
1.39), le P(MMA-co-S) ayant un comportement similaire a celui du PMMA et du PS. Le P(MMA-co-S),
contrairement a ce qui avait été observé au niveau de la matrice seule, est un mauvais anti-retrait du
composite BMC. Cet additif est qualifié d’additif LS (low shrink) en raison du retrait positif du
composite. Les additifs PVAc et A™(ADs,)"® conduisent a une expansion du composite, ce qui est
généralement préférable en ce qui concerne la qualité d’aspect. Le PVAc et le BCP A (ADs,)™ sont
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Chapitre VI - Caractérisation de composites BMC conventionnels et nanostructurés

des additifs LP (low profile) en termes de compensation du retrait. Avec 30% de BCP, I'expansion du
composite est presque aussi importante qu’avec 20% de PVAc. Au sein d’un composite BMC moulé a
160°C, un additif de haute T, comme le P(MMA-co-S) conduit donc a une moins bonne compensation
du retrait que des additifs de faible T, comme le PVAc et le PBA, I'expansion thermique de I'additif
ayant une influence conséquente a cette température de polymérisation.

+¢ Influence du type d’additif sur le module d’élasticité des composites BMC

Les fractions volumiques de vide des différents composites étant relativement proches, la faible
variation de cette grandeur d’un composite a un autre devrait avoir peu d’influence sur le module.
Compte tenu des écarts-types, le module du composite BMC semble relativement indépendant de la
concentration en additif conventionnel PVAc ou P(MMA-co-S). Le BCP AM(ADs,)" entraine en
revanche une diminution linéaire du module du composite lorsque sa concentration augmente en
raison de la diminution significative du module de la matrice.
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Figure VI.10. Propriétés de composites conventionnels BMC + x% PVAc (A) et BMC + x% P(MMA-co-S) (O) ainsi
que de composites nanostructurés BMC + x% A" (ADs,)"™ (®) : retrait linéique, module d’élasticité en flexion (E;)
et énergie de rupture en flexion (Wg) a 22°C.
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Chapitre VI - Caractérisation de composites BMC conventionnels et nanostructurés

Le P(MMA-co-S), additif le plus rigide a température ambiante, conduit aux composites de plus hauts
modules. L’additif PVAc, de plus faible module, conduit a des composites moins rigides. La
nanostructuration du BCP caoutchoutique A'™(ADs)** conduit aux composites de plus faibles
modules.

+* Influence du type d’additif sur I’énergie de rupture des composites BMC

Le taux et le type d’additif ne semblent pas avoir d’effet significatif sur I'énergie de rupture des
composites BMC étudiés compte tenu des écarts-types conséquents observés. Malgré la bien
meilleure résistance a la rupture de leur matrice seule, les composites nanostructurés par le BCP
AY(ADs,)"™ ont une énergie de rupture similaire a celle des composites conventionnels, les charges
entrainant une fissuration prématurée de la matrice.

¢ Identification de quelques composites BMC a propriétés intéressantes

Le composite BMC + 20% P(MMA-co-S) ne dispose certainement pas d'une qualité d’aspect
suffisante pour étre utilisé en tant que piéce visible étant donné son retrait important (systéme de
type LS). En revanche, son module élevé (15 GPa) en fait une piéce cachée intéressante.

Les composites BMC additivés de PVAc constituent a partir de 15% d’additif des pieces visibles
intéressantes. lls bénéficient d’'une légére expansion au cours de leur moulage (systémes de type LP)
qui leur confére une bonne qualité d’aspect (voir partie VI.2.9).

L’additif A (ADs,)", de type LP, est presque aussi efficace que le PVAc au niveau de la compensation
du retrait du composite (expansion au-dela de 20% en additif). Les composites nanostructurés par 20
a 30% de A" (ADs,)" pourraient donc présenter une bonne qualité d’aspect. Leurs modules sont en
revanche un peu plus faibles que ceux des composites conventionnels, en raison des domaines PBA
liquides et du bloc miscible dans le réseau polyester qui entrainent une diminution conséquente du
module de la matrice.

VI.2.5. Influence du type de BCP dans les composites BMC

Cette partie s’intéresse a l'influence de la structure chimique du BCP (influence de la composition, de
la masse molaire et du nombre de blocs du BCP) sur la morphologie et les propriétés des composites
BMC + BCP.

a) Morphologie des composites BMC + BCP

Les clichés TEM de composites BMC additivés avec les cinqg BCP nanostructurant les matrices sont
présentés en Figure VI.11.

Il convient d’étre relativement prudent au cours de I'observation de la morphologie des composites
par microscopie TEM. Tout d’abord, la nanostructuration et les nanovides peuvent étre répartis de
maniere hétérogene a I'échelle d’observation. Un grandissement important étant nécessaire afin
d’observer de si petits domaines, les clichés présentés ne permettent pas forcément de décrire la
morphologie du systeme dans son ensemble. Ce probléme ne se posait pas dans le cas des matrices
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Chapitre VI - Caractérisation de composites BMC conventionnels et nanostructurés

seules polymérisées a basse température ol la nanostructuration était beaucoup plus homogéne.
Par ailleurs, 15% des charges étant submicroniques, il convient de ne pas confondre un arrachement
de charge submicronique avec un nanovide de taille conséquente.

La morphologie des composites additivés de A'(ADs,)"* a déja été discutée en partie VI.2.4.a. A
chaque concentration en BCP étudiée (10%, 20% et 30%), la nanostructuration de la matrice au sein
du composite BMC est moins bien définie que celle de la matrice seule polymérisée a basse
température. Une augmentation de la concentration en BCP permet d’améliorer ’homogénéité de la
nanostructuration, des zones non structurées étant présentes a 10% et 20% de BCP en raison
vraisemblablement de I'influence des charges et du tensioactif sur la CMT du systéme réactif. De 20%
a 30% de BCP, la fraction volumique de vide semble diminuer, mais les nanovides pourraient étre
plus petits et non identifiables sur les clichés (nanovides inférieurs a 10 nm). Le diameétre d’un
nanovide issu d’un agrégat de nanodomaines PBA (nanostructuration mal définie) peut atteindre 300
nm, la taille maximale d’un nanovide issu d’un unique nanodomaine PBA étant d’environ 100 nm.

10% 20% 30%

BMC + x%
A¥(ADs,)"

BMC + x%
A¥(MDs;)"° ¢’

BMC + x%
A**(MD,,)* ¢’
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BMC + x%
A*(MDs;),* g’

BMC + x%
A*(MDsy)," p’

Figure VI.11. Clichés TEM de composites BMC + x% BCP.

% Influence du type de comonomeére du bloc statistique [BMC + x% A (MD;;)* g’ vs. A¥(ADs,)"]

La nanostructuration semble homogéne sur I'ensemble de la matrice avec 20% de A (MD3)*®, ce qui
n’était pas encore tout a fait le cas avec 20% de A'(ADs,)". Hormis cette petite différence, la
substitution du comonomere acrylate de butyle (A) par un comonomeére méthacrylate de méthyle
(M) dans le bloc statistique ne semble pas avoir d’influence particuliere sur la morphologie de la
matrice du composite.

% Influence de la masse molaire du BCP [BMC + 20% A’®(MD,)** g’ vs. A" (MD5;)™ g’]

L'augmentation de la masse molaire du BCP conduit a la formation de nanovides de tailles plus
importantes. Dans le cas du BCP A*®(MD,,)*, la taille maximale d’un nanovide issu d’un unique
nanodomaine PBA est d’environ 200 nm, alors que le diameétre d’un nanovide issu d’un agrégat de
nanodomaines PBA peut atteindre 600 nm, contre respectivement 100 nm et 300 nm pour le BCP
A™(MDs;)"°.

«»* Influence du nombre de blocs du BCP

- BMC +20% A**(MDss),™ g’ vs. A®(MD,,)* g’

La formation des nanovides semble plus homogene dans le cas du BCP tribloc A**(MD;s),™, les gros
nanovides étant beaucoup moins nombreux. La fraction volumique en phase PBA est cependant plus
faible avec le BCP A**(MDss),”, sa fraction molaire en bloc PBA étant environ deux fois moins
importante que celle des autres BCP.
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- BMC + 20% A*(MD3y)," p’ vs. A%®(MD4,)** g’

La formation des nanovides est une nouvelle fois plus homogéene dans le cas du BCP tribloc, les gros
nanovides étant moins nombreux. La fraction volumique en phase PBA est similaire dans les deux cas
(les fractions molaires en bloc PBA des BCP comparés sont voisines). Un BCP dibloc semble donc
conduire a une cavitation plus hétérogene des nanodomaines PBA qu’un BCP tribloc (un BCP dibloc
conduit a de nombreux gros nanovides bien contrastés, un BCP tribloc conduisant a priori a de tres
petits nanovides répartis de fagon homogene dans la matrice qui contribuent au niveau de gris de la
phase PBA).

b) Retrait et propriétés mécaniques des composites BMC + BCP

L'influence du type de BCP sur le retrait et les propriétés mécaniques des composites BMC est
étudiée dans un premier temps avec les additifs nanostructurants A (ADs,)*?, A™(MDs;)* et
A”*(MD3;)," a différentes concentrations dans la matrice. Les propriétés de composites BMC + 20%
BCP sont ensuite discutées avec les six BCP étudiés dans ce travail.

¢ Influence du type de BCP sur le retrait et les propriétés mécaniques de composites BMC + x%
BCP nanostructurés

Le retrait et les propriétés mécaniques de composites BMC nanostructurés par différents taux de BCP
A14(AD52)13, A14(MD3,7)16 et AZl(MD31)211 sont fournies en Figure VI.12. Les fractions molaires en bloc

PBA de ces trois BCP nanostructurants sont similaires.

Influence du type de BCP sur la compensation du retrait de composites BMC + x% BCP

nanostructurés

Les trois BCP nanostructurants étudiés conduisent a une compensation similaire du retrait a 10% de
BCP et se différencient au-dela de cette concentration. Une augmentation de la concentration en
BCP caoutchoutique A™(ADs,)™ de 5% a 30% permet une diminution du retrait du composite et
conduit a une expansion a partir de 20% de BCP. Dans le cas des BCP solides A% (MD3;)," et
A™(MD;;)", le retrait augmente au-deld d’une certaine concentration en BCP (10% et 20%
respectivement), ce qui empéche d’obtenir une expansion du matériau. La diminution de la fraction
volumique de vide a haute concentration en BCP est expliquée par la plus faible contrainte exercée
par le réseau polyester sur les domaines PBA, le rapport volumique UPR / PBA étant plus faible.

Un BCP dibloc est plus efficace qu’un BCP tribloc pour compenser le retrait du composite, un BCP
dibloc caoutchoutique étant plus efficace qu’un BCP dibloc solide. Dans le cas du BCP A™(ADs,)", la
couronne micellaire UPR + P(BA-co-DMA) semble engendrer une plus grande expansion thermique
au cours de la polymérisation du composite qu’une couronne micellaire de type UPR + P(MMA-co-
DMA), d’ol une meilleure compensation du retrait (la température élevée de polymérisation du
composite accentue les différences d’expansion thermique de ces deux blocs). Ce résultat est assez
important car il montre que dans le cas d’'une nanostructuration, le bloc miscible dans le réseau
polyester a une influence conséquente sur la compensation du retrait qui ne dépend donc pas
uniquement de la phase ségrégée. L'augmentation du volume de vide au cours du refroidissement

241

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre VI - Caractérisation de composites BMC conventionnels et nanostructurés

pourrait avoir lieu dans les domaines PBA et/ou dans les couronnes micellaires (a I’échelle
nanoscopigue entre le bloc miscible et le réseau).

Bien que dans la matrice seule (polymérisée a 90°C et a pression atmosphérique), les trois BCP
nanostructurants étudiés conduisent a une compensation similaire du retrait, au sein d’'un composite
BMC (polymérisé a 160°C et a 60 bar) ces derniers ont un comportement bien différent.
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Figure VI.12. Propriétés de composites nanostructurés BMC + x% A'* (ADs,)"* (e), BMC + x% A (MD3,)"° g’ (#)
et BMC + x% A” (MDs,),"
flexion (Wg) a 22°C.

p’ (m) : retrait linéique, module d’élasticité en flexion (E;) et énergie de rupture en

Influence du type de BCP sur le module d’élasticité de composites BMC + x% BCP nanostructurés

Le module de flexion du composite BMC diminue linéairement lorsque la concentration en BCP
augmente, en raison de la diminution du module de la matrice (voir Figure V.13). Comme dans le cas
de la matrice seule, le BCP solide A(MDs;)*® conduit & des composites plus rigides que le BCP
caoutchoutique A (ADs,)".

Influence du type de BCP sur I'énergie de rupture de composites BMC + x% BCP nanostructurés
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Les énergies de rupture sont similaires quels que soit la concentration et le type de BCP (pas
d’influence du comonomeére du bloc statistique), les légéres variations étant difficilement
interprétables en raison des écarts-types élevés.

¢ Influence du type de BCP sur le retrait et les propriétés mécaniques de composites BMC + 20%
BCP

On s’intéresse a présent a l'influence des six BCP considérés dans ce travail sur les propriétés de
composites BMC + 20% BCP (Figure VI1.13).

Le BCP A™(AD,4)" devrait conduire & une macroséparation de phase au sein du composite BMC. La
matrice UPR + 20% A (AD,4)"**, polymérisée seule a 90°C, présente une morphologie co-continue
avec une phase A'™(AD,)" liquide et une phase UPR constituée de nodules faiblement
interconnectés. Les propriétés mécaniques (module et énergie de rupture en flexion) de cette
matrice macroséparée sont beaucoup plus faibles que celles des matrices nanostructurées. La
matrice du composite BMC + 20% A (AD,4)** polymérisé a 160°C pourrait cependant présenter une
macroséparation de phase différente [macrodomaines A(AD,,)'* dispersés dans une phase
polyester continue par exemple]. Les cing autres BCP nanostructurent la matrice des composites
(Figure VI.11).

Influence du type de BCP sur la compensation du retrait de composites BMC + 20% BCP

Seul le BCP nanostructurant A (ADs,)™ permet une expansion du composite. Le BCP macroséparant
AY(AD,)™ et les quatre BCP nanostructurants a bloc statistique P(MMA-co-DMA) conduisent a un
retrait positif.

Dans le cas des BCP de fortes viscosités A¥(ADs,)™ et A™(AD,,)", deux raisons peuvent étre
évoquées pour expliquer les meilleurs propriétés anti-retrait du BCP A™(ADs,)". D’une part, les
nanodomaines PBA du BCP A'(ADs,)"* pourraient engendrer une cavitation plus importante que la
phase macroséparée A(AD,,)" en réponse au retrait de polymérisation du réseau polyester.
D’autre part, la miscibilité du bloc P(BA-co-DMA) du BCP A(ADs,)"® dans le réseau pourrait
engendrer un volume de vide supplémentaire via |I'expansion thermique de la couronne micellaire.

La meilleure compensation du retrait du BCP A (ADs,)* par rapport au BCP A¥(MDs,)*® a déja été
discutée (expansion thermique plus importante de la couronne micellaire dans le cas du
comonomere acrylate de butyle).

L’augmentation de la masse molaire du BCP [A%®(MDg,)*? vs. A¥(MDs;)*®] n’a aucune influence sur le
retrait du composite.

Les BCP triblocs [A**(MDss),* et A** (MD3;),"'] sont moins efficaces que les BCP diblocs [A* (MDs;)"
et A% (MD4,)*%] pour compenser le retrait des composites BMC. Le BCP tribloc A**(MDj3s)," possede
une fraction molaire en bloc PBA environ deux fois plus faible que celle des autres BCP et conduit par
conséquent a une fraction volumique en phase PBA ségrégée environ deux fois plus faible. Dans ce
cas, une plus faible fraction volumique en phase PBA a donc conduit a une plus faible fraction
volumique de vide créé (ce qui n’est pas toujours le cas d’aprés 'influence de la concentration en
BCP). Cependant le nombre de blocs miscibles dans le réseau semble également avoir une influence
sur la compensation du retrait, la fraction molaire en bloc PBA du BCP A% (MDs;),™ étant similaire a
celle des BCP A (MD3;)" et A% (MD4,)*.
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Figure VI.13. Propriétés de composites BMC + 20% BCP : retrait linéique, module d’élasticité en flexion (E;) et
énergie de rupture en flexion (Wg) a 22°C.
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Influence du type de BCP sur le module d’élasticité de composites BMC + 20% BCP

Le module d’un composite nanostructuré par un BCP solide ne dépend ni du nombre de blocs ni de la
masse molaire du BCP. Un tel composite est moins rigide que le composite additivé de P(MMA-co-S)
mais plus rigide que le composite additivé de PVAc (a 20% d’additif dans la matrice).

Le BCP nanostructurant caoutchoutique A (ADs,)*® conduit au composite BMC + 20% BCP de plus
faible module, la matrice de ce composite étant moins rigide que celle des composites
nanostructurés par un BCP solide.

Le BCP macroséparant A (AD,4)", liquide & température ambiante, conduit pourtant au composite
BMC + 20% BCP le plus rigide. Le module du composite BMC + 20% A'*(AD,4)" est similaire a celui du
composite conventionnel BMC + 20% P(MMA-co-S), ces composites possédant tous les deux une
matrice macroséparée. Il est tout d’abord probable que la polymérisation a 160°C du composite ait
permis d’éviter I'inversion de phase de la matrice, c'est-a-dire que la phase liquide A (AD,,)* soit
dispersée dans le réseau polyester (il parait difficilement concevable d’obtenir un module aussi élevé
avec une phase liquide continue). Néanmoins, étant donné la différence de rigidité des matrices, un
systéme réactif macroséparé UPR + A (AD,4)** semble conduire & un meilleur mouillage des charges
et/ou des fibres de verre qu’un systéme réactif macroséparé UPR + P(MMA-co-S). Par ailleurs, le
module du composite BMC + 20% A (AD,4)** étant supérieur de plus de 50% a celui du composite
nanostructuré BMC + 20% A (ADs,)*, un systeme réactif UPR + BCP macroséparé semble permettre
un meilleur mouillage des charges et/ou des fibres de verre qu’un systéme réactif UPR + BCP a I’état
miscible ou nanostructuré.

Influence du type de BCP sur I'énergie de rupture de composites BMC + 20% BCP

Le composite BMC + 20% A*(MD4,)** g’ se distingue des autres composites BMC + 20% BCP et des
composites conventionnels contenant 20% de PVAc ou de P(MMA-co-S) par une énergie de rupture
environ deux fois supérieure ainsi que par un écart-type relatif bien inférieur.

32

L’amélioration de I'énergie de rupture observée pour le composite BMC + 20% A**(MD4,)** g’ peut
étre expliquée par sa morphologie. Ce composite contient de nombreux nanovides de tailles
conséquentes (jusqu’a 600 nm) qui pourraient considérablement augmenter la ténacité sans
diminuer significativement la résistance a I'amorcage de fissures (ce qui se traduit par une

augmentation de I'énergie de rupture).

Tableau récapitulatif sur I'influence du type de BCP dans les composites BMC + 20% BCP

Le Tableau VI.2 récapitule l'influence de la structure chimique du BCP sur les propriétés des
composites BMC + 20% BCP (I'influence du type de BCP sur les propriétés de la matrice seule est
indiguée entre parentheéses).

Une amélioration de la compensation du retrait du composite n’est jamais accompagnée d’une
augmentation du module (ce qui pourrait étre le cas, les différences de fraction volumique de vide
étant tres faibles entre les composites).

Il n’est jamais avantageux de choisir un BCP tribloc plutét qu’'un BCP dibloc, quelle que soit la
propriété considérée (des BCP solides nanostructurants étant considérés a ce niveau).

En ce qui concerne I'énergie de rupture, le systeme idéal semble étre un composite nanostructuré
contenant de nombreux nanovides de tailles conséquentes. L'utilisation d’'un BCP dibloc semble
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conduire a une cavitation plus hétérogéne qu’un BCP tribloc, ce qui augmente la taille et le nombre
des plus gros nanovides. L'utilisation d’'un BCP de masse molaire plus élevée entraine une diminution
du nombre de nanodomaines PBA, les nanovides formés pour compenser le retrait étant de ce fait de
tailles plus importantes. Le BCP dibloc de haute masse molaire A (MD4,)*? permet la formation de
nombreux nanovides de tailles conséquentes (jusqu’a 600 nm) qui renforcent le composite.

M . . Comonomere du BCP dibloc
5 Na°r°stepa:at“’t'f‘ bloc miscible : M,, BCP 7 -> BCP tribloc
I . anostructuration
Propriétés de composites MMA - BA (nanostructuration) (nanostructuration)
BMC + 20% BCP (Taux DMA 7)

nanostructuration 14 16  x21 1
13 ( ) A (MD5;)"® > A% (MD,,)*? | A (MD3;)">A™(MDg),
A

A™(AD,4)"* > A™(ADs,) 26 32 A34 46
2 32 A¥(MDs;)*® > A¥(ADs,) (MDg;)™" > A™(MD3s),

Compensation du retrait 7 2= S N

(=)
Module de flexion (Es) NIE) ) BN z
Energie de rupture en N ) , NG
flexion (W) N

Tableau VI.2. Influence de la structure chimique du BCP sur les propriétés a 22°C de composites BMC + 20%
BCP polymérisés a 160°C et a 60 bar (I'influence sur les propriétés de la matrice seule polymérisée a 90°C et a
pression atmosphérique est indiquée entre parentheses).

VI.2.6. Influence du taux de styréne du réseau polyester dans les composites BMC

L'influence du taux de styréne du réseau polyester (abaissé de 60% a 50%) sur la nanostructuration
de la matrice ainsi que sur les propriétés de composites BMC nanostructuré et conventionnel est
examinée dans cette partie.

a) Influence du taux de styréne sur la nanostructuration de la matrice au sein des composites BMC

La nanostructuration des matrices, seules ou au sein des composites BMC, est assez mal définie avec
un réseau polyester UPR (40/60). La diminution du taux de styréne du réseau de 60% a 50% avait
cependant permis d’améliorer la définition de la plupart des matrices nanostructurées, polymérisées
a 90°C en absence de charges et de fibres de verre (Figure V.14). La qualité de la nanostructuration
de la matrice UPR (50/50) + 20% A?®(MD.,)** étant remarquable, cette matrice est étudiée dans un

composite BMC polymérisé a 160°C.

L’évolution de la nanostructuration d’un composite BMC contenant 20% de A% (MD,,)*? lorsque le
taux de styrene du réseau polyester diminue de 60% a 50% est présentée en Figure VI.14, I’évolution
de la nanostructuration de la matrice seule étant rappelée.
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BMC + 20% A”*(MD,,)** g’ BMC (50/50) + 20% A’*(MDg4,)** g’

Figure VI.14. Influence du taux de styréne du réseau polyester sur la nanostructuration de la matrice d’un
composite BMC polymérisé a 160°C et a 60 bar, la morphologie de la matrice seule polymérisée a 90°C et a
pression atmosphérique étant rappelée (clichés TEM) [le réseau polyester de la matrice de référence contient
60% de styréne alors que celui de la matrice (50/50) en contient 50%)].

La nanostructuration des matrices seules polymérisées a 90°C et a pression atmosphérique est
homogeéne. La diminution du taux de styréne engendre une amélioration conséquente de la
définition de la nanostructuration. Dans le cas de la matrice la mieux définie (réseau a 50% de
styrene), des nanovides de 10 a 60 nm sont observés dans des nanodomaines PBA de 40 a 60 nm.

Dans le cas des composites BMC, malgré la pression élevée exercée au cours du moulage (60 bar), la
présence des charges et des fibres de verre conduit a une cavitation beaucoup plus importante des
micelles. Les nanodomaines PBA sont en revanche moins bien définis que ceux des matrices seules,
en raison de la formulation (influence des charges et du tensioactif) et de la température élevée de
polymérisation.

Comme pour la matrice seule, on observe une nette amélioration de la nanostructuration du
composite lorsque le taux de styrene diminue, en raison de I'augmentation de la température
micellaire critique du systéme réactif. Avec un réseau polyester contenant 50% de styréne, les
nanodomaines PBA sont mieux définis et mieux isolés sur I'’ensemble de la matrice. La distribution en
taille des nanovides est également plus homogene. Les agrégats de nanodomaines PBA ayant
presque disparu, la taille des plus gros nanovides diminue de 600 a 200 nm.
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b) Influence du taux de styréne sur le retrait et les propriétés mécaniques des composites BMC

L’évolution des propriétés de composites BMC lorsque le taux de styréene du réseau polyester
diminue de 60% a 50% sont présentées en Figure VI.15. Un composite BMC nanostructuré par 20%
de A?®(MD,,)** est comparé a un composite BMC conventionnel contenant 20% de P(MMA-co-S).

Dans le cas du composite BMC (50/50) + 20% P(MMA-co-S) p’, le P(MMA-co-S) a di étre introduit en
poudre dans la pate lors de la réalisation du compound car la solution P(MMA-co-S) /St nécessitait d’
étre concentrée a plus de 40% pour que I'additif soit incorporé en solution dans le styréne, ce qui ne
fut pas possible.

+¢ Influence du taux de styréne sur la compensation du retrait des composites BMC

Le retrait des composites BMC (50/50) qui contiennent moins de styréne est légérement supérieur.
Le retrait du réseau UPR (50/50) étant inférieur a celui du réseau UPR (40/60), il y a donc eu dans le
cas des composites BMC (50/50) un plus faible volume de vide créé. Ce type de résultat avait
également été observé au niveau de la matrice seule, dans le cas de la matrice UPR + 10% P(MMA-
co-S)* notamment (Figure V.17). La contrainte exercée par le réseau polyester sur la phase
thermoplastique est plus faible avec moins de styréne, sa cavitation est donc moins importante. La
nanostructuration mieux définie du composite BMC (50/50) n’a pas engendré de meilleure
compensation du retrait.

+* Influence du taux de styréne sur le module d’élasticité des composites BMC

La diminution du taux de styréne n’entraine pas de variation significative du module des composites
BMC. Le module du réseau polyester varie peu avec le taux de styrene. La fraction volumique de vide
varie peu également compte tenu de la faible évolution du retrait des composites BMC. La variation
du taux de styréne n’a donc pas modifié de facon significative le mouillage des charges et des fibres
de verre. L'amélioration de la définition de la nanostructuration n’a pas eu non plus d’influence sur le
module du composite.

¢ Influence du taux de styréne sur I’énergie de rupture des composites BMC

La diminution du taux de styréne semble avoir augmenté I'énergie de rupture du composite
conventionnel a base de P(MMA-co-S) mais diminué I'énergie de rupture du composite
nanostructuré par le BCP A%(MD,,)*’. L'amélioration de la qualité de la nanostructuration via la
diminution du taux de styréne n’a donc pas permis d’augmenter I'énergie de rupture du composite,
la résistance a la rupture des composite BMC nanostructuré et conventionnel étant de plus similaire
a 50% de styréne. Les nanovides de grandes tailles du composite BMC + 20% A’ (MD,,)** g’ semblent
donc bel et bien étre bénéfiques quant a la résistance a la rupture du composite. La mauvaise qualité
de la nanostructuration est donc utile dans ce cas car elle permet la formation de nanovides de
grandes tailles a partir d’agrégats de nanodomaines PBA.

En conclusion, I'amélioration de la nanostructuration d’'un composite BMC via la diminution du taux
de styréne ne permet pas d’améliorer ses propriétés. Elle engendre méme une diminution de la
compensation du retrait et de la résistance a la rupture du composite.
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Figure VI.15. Influence du taux de styrene du réseau polyester sur les propriétés d’'un composite BMC
nanostructuré par le BCP A”®(MD,,)** et d’un composite conventionnel additivé de P(MMA-co-S) : retrait
linéique, module d’élasticité en flexion (E;) et énergie de rupture en flexion (Wg) a 22°C [le réseau polyester des
composites BMC de référence contient 60% de styréne alors que celui des composites BMC (50/50) en contient
50%].
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VI.2.7. Influence du taux de fibres de verre dans les composites BMC

L'influence du taux de fibres de verre et de leur longueur sur le retrait des composites BMC est a
présent étudiée. D’aprés des résultats de la société MCR, une augmentation du taux de fibres de
verre ainsi qu’une augmentation de leur longueur conduit dans chacun des cas a une diminution du
retrait du composite BMC. Le composite nanostructuré BMC + 20% AZG(MD“)32 g et le composite
conventionnel BMC + 15% PVAc sont étudiés. Ces composites BMC de référence qui contiennent 15%
(en masse) de fibres de verre de 6 mm de longueur sont comparés a des composites BMC
FV contenant 25% de fibres de verre de 13 mm de longueur (Figure VI1.16).

Le retrait des composites BMC nanostructuré et conventionnel diminue effectivement lorsque le taux
et la longueur des fibres de verre augmentent. Mais cette diminution est beaucoup plus marquée
dans le cas du composite nanostructuré (la variation absolue du retrait est trois fois supérieure a
celle du composite conventionnel). Le retrait du composite nanostructuré devient méme négatif, ce
qui permet au BCP A% (MD,,)** d’étre considéré dans un composite BMC FV comme un additif LP
(low profile) en matiere de compensation du retrait. Dans composite BMC FV, la compensation du
retrait par le BCP étudié est méme assez proche de celle du PVAc. Les retraits des composites BMC +
15% PVAc et BMC FV + 20% A% (MD4,)* g’ sont par ailleurs identiques.

La diminution du retrait d’'un composite BMC lorsque le taux de fibres de verre augmente ne peut
étre attribuée a un simple effet de dilution. Un simple effet de dilution se traduirait par une
diminution de la valeur absolue du retrait, sans que le retrait ne change de signe, ce qui n’est pas
observé. Les fibres de verre engendrent donc comme les charges une augmentation de la cavitation
de la phase thermoplastique, ces derniéres s’opposant localement au retrait de la matrice. Une
augmentation du taux de fibres de verre, voire de la longueur des fibres, se traduit donc par une

augmentation de la fraction volumique de vide et par une diminution du retrait du composite.
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Figure VI.16. Influence du taux et de la longueur des fibres de verre sur le retrait linéique d’'un composite BMC
conventionnel additivé de PVAc et d’'un composite BMC nanostructuré par le BCP AZB(MDM)32 (T=22°C)
[les composites BMC de référence contiennent 15% de fibres de verre de 6 mm de longueur, alors que les
composites BMC FV contiennent 25% de fibres de verre de 13 mm de longueur].
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VI.2.8. Influence du point et de la forme d’incorporation du BCP au cours de la mise en
ceuvre des compounds BMC

La nanostructuration d’'un BCP pouvant augmenter énormément la viscosité du systeme réactif, il est
parfois préférable en procédé BMC d’incorporer le BCP apres les charges dans le disperseur
(mélangeur principal en procédé industriel) voire méme aprés I'imprégnation des fibres de verre
dans le malaxeur, plutét qu’avant les charges dans le disperseur comme un additif conventionnel.
L'introduction du BCP apres les charges dans la pate ou apres les fibres de verre dans le compound
BMC pourrait cependant conduire a une certaine hétérogénéité de la concentration en BCP dans la
résine. La dissolution d’'un BCP incorporé en masse dans la pate pourrait de plus étre incompléte.
L'influence du point et de la forme d’incorporation du BCP sur I’'homogénéité de sa concentration
dans la matrice (microscopie TEM) et sur les propriétés du composite BMC est donc examinée.

Le cas du BCP caoutchoutique nanostructurant A (ADs,)"® incorporé en solution dans le styréne
avant les charges, apres les charges et apres les fibres de verres est étudié dans un premier temps. Le
cas des BCP solides nanostructurants A14(MD3,7)16 et AZI(MD31)211 incorporés en solution dans le
styrene avant les charges et en masse aprées les charges est examiné dans un second temps.

a) Cas d’un BCP caoutchoutique incorporé en solution dans le styréne avant les charges, apreés les
charges et apres les fibres de verre

L'influence du point d’incorporation du BCP sur la morphologie et les propriétés du composite BMC
est étudiée dans cette partie avec le BCP nanostructurant caoutchoutique AY(ADs,)". Ce BCP de
forte viscosité est incorporé a la formulation BMC sous forme d’une solution dans le styréne
concentrée a 55% en BCP. Différents composites BMC nanostructurés par 20% de A™(ADs,)"™ sont
étudiés, la solution de BCP étant incorporée avant les charges, apres les charges () ou apres les fibres
de verre ().

L’évolution de la morphologie du composite BMC en fonction du point d’incorporation du BCP dans
le compound est présentée en Figure VI.17.

\ 500 nm

BMC + 20% A™(ADs,)" BMC + 20% A™(ADs,)"’ BMC +20% A™(ADs,)"”

Figure VI.17. Influence du point d’incorporation du BCP caoutchoutique A™ (ADs,)"™, introduit sous forme de
solution dans le styréne, sur la nanostructuration d’'un composite BMC (clichés TEM). Solution A (ADs,)" /st
55% incorporée avant les charges dans le disperseur, apres les charges dans le disperseur () et apres
I'imprégnation des fibres de verre dans le malaxeur ().
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La quantité de grands nanovides est en réalité similaire dans les trois cas d’aprés les clichés TEM a
plus faible grandissement. L'introduction de la solution BCP/St aprés les charges dans le disperseur
pourrait conduire a un mélange homogene en BCP, les zones non structurées observées étant a priori
dues a un effet des charges et du tensioactif sur la miscibilité du BCP, et non a une inhomogénéité de
la concentration en BCP (des zones non structurées peuvent également étre observées a faible
grandissement dans le cas du composite de référence ol le BCP est incorporé avant les charges dans
le disperseur). En revanche, dans le cas de I'introduction de la solution BCP/St apreés les fibres de
verre dans le malaxeur, la taille des zones non structurées a considérablement augmenté, ce qui
semblerait indiquer une certaine inhomogénéité de la concentration en BCP. Compte tenu des
différences de vitesses d’agitation et de la gélification du systeme réactif en présence de fibres de
verre (enchevétrement des fibres), il est logique d’obtenir une meilleure homogénéisation du BCP
dans le cas d’une introduction dans le disperseur plutét que dans le malaxeur apres les fibres.

D’aprées les propriétés de ces composites BMC (Figure VI.18), le point d’incorporation du BCP ou
I'homogénéité de sa concentration dans la matrice ne semble pas avoir de réelle influence sur la
compensation du retrait, le module ou I'énergie de rupture du composite (I’énergie de rupture du
composite BMC + 20% A (ADs,)"®’ n’est pas considérée significativement plus importante en raison
de I'écart-type élevé de cette propriété).
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Figure VI.18. Influence du point d’incorporation du BCP caoutchoutique A™(ADs,)", introduit sous forme de
solution dans le styréne, sur les propriétés d’'un composite BMC nanostructuré par ce BCP : retrait linéique,
module d’élasticité en flexion (E;) et énergie de rupture en flexion (Wg) a 22°C. Solution A™(ADs,)" /St 55%
incorporée avant les charges dans le disperseur, aprés les charges dans le disperseur (') et aprés I'imprégnation
des fibres de verre dans le malaxeur ().

b) Cas de BCP solides incorporés en solution dans le styréne avant les charges et en masse aprées
les charges

On s’intéresse a présent a linfluence du point et de la forme d’incorporation du BCP sur la
morphologie et les propriétés de composites BMC + 20% BCP avec les BCP solides nanostructurants
A¥(MD;;)*® et A*(MDs;),™. Ces BCP sont introduits dans le disperseur sous forme de solutions
BCP/St (concentrées a 40% en BCP) avant les charges ou en masse aprés les charge [A'(MDs;)™
étant incorporé sous forme de granulés et A (MD3,)," sous forme de poudre].

La nanostructuration des composites BMC semble relativement homogéene quels que soit le point et
la forme d’incorporation du BCP solide dans la pate réactive (Figure VI.19). Les procédés
d’incorporation du BCP solide utilisés (présentés en partie 1V.8.1) permettent donc une bonne
homogénéisation du BCP dans la résine, que ce dernier soit incorporé en solution dans le styréene
avant les charges ou en masse apres les charges. L'incorporation du BCP solide en masse semble
conduire a une dissolution compléte du BCP.

Les propriétés du composite BMC + 20% A (MDs;)* g’ sont similaires a celles du composite BMC +
20% A (MDs;)™ (Figure VI.20). Les BCP solides nanostructurants peuvent donc étre incorporés sous
forme de granulés apreés les charges sans affecter les propriétés du composite.

Les propriétés mécaniques du composite BMC + 20% A’'(MDs;),™* p’ sont similaires 3 celles du
composite BMC + 20% A™ (MDs;),™. En revanche, la compensation du retrait est nettement moins
bonne lorsque le BCP est introduit sous forme de poudre apreés les charges, une incorporation du BCP
en solution avant les charges étant alors préférable. Ce dernier résultat est difficilement explicable.
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BMC +20% A*(MD;,)," BMC +20% A*(MDs,),™ p’

Figure VI.19. Influence du point et de la forme d’incorporation de BCP solides sur la nanostructuration de
composites BMC (clichés TEM). BCP incorporés en solution dans le styréne (BCP/St 40%) avant les charges dans
le disperseur, et a I'état pur sous forme de poudre (p) ou de granulés (g) apreés les charges dans le disperseur
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Figure VI.20. Influence du point et de la forme d’incorporation de BCP solides sur les propriétés de composites
BMC nanostructurés : retrait linéique, module d’élasticité en flexion (E;) et énergie de rupture en flexion (Wg) a
22°C. BCP incorporés en solution dans le styréne (BCP/St 40%) avant les charges dans le disperseur, et a I'état
pur sous forme de poudre (p) ou de granulés (g) aprés les charges dans le disperseur (’).

VI.2.9. Qualité d’aspect et émissions de composites BMC

La qualité d’aspect est une propriété fondamentale des composites utilisés en tant que piéeces
visibles (panneaux de carrosserie par exemple). La diminution du retrait d’'un composite BMC ou SMC
se traduit souvent par une amélioration de sa qualité d’aspect (voir Figure 1.39). Une bonne
compensation du retrait (c’est-a-dire une expansion) est une condition nécessaire a I'obtention d’une
bonne qualité d’aspect. Un composite est qualifié de LS (low shrink) dans le cas d’un aspect
relativement mauvais, de LP (low profile) dans le cas d’un aspect acceptable et de classe A dans le cas
d’un aspect excellent.

Les émissions en COV des composites SMC et BMC doit étre faible en application automobile, en
particulier dans le cas de pieces en contact avec I'habitacle (doublures de piéces de carrosserie par
exemple), pour des raisons sanitaires mais aussi de confort, certaines substances comme le styrene
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étant trés odorantes. La nanostructuration d’'une phase élastomére dans un composite n’est pas a
priori susceptible de diminuer ses émissions via une augmentation de ses propriétés barriéres (une
dispersion de nanoparticules inorganiques aurait plutot été envisagée dans ce cas). Les émissions en
COV étant une propriété tres importante en application automobile, cette derniere a tout de méme
été caractérisée.

La qualité d’aspect et les émissions du composite nanostructuré BMC + 20% A*® (MD,4,)** g’ sont
comparées a celles du composite conventionnel BMC + 15% PVAc. La qualité d’aspect de composites
BMC FV mieux renforcés est également examinée.

¢ Qualité d’aspect de composites BMC conventionnels et nanostructurés

Dans le cas des composites conventionnel et nanostructuré notés BMC (15% de fibres de verre de 6
mm de longueur), les qualités d’aspect semblent correspondre aux valeurs de retrait : le composite
nanostructuré a un retrait positif et un aspect relativement mauvais (LS), alors que le composite
conventionnel additivé de PVAc a un retrait négatif et un aspect relativement bon (LP) (Tableau VI.3).
Lorsque le taux et la longueur des fibres de verre augmentent (les composites BMC FV contiennent
25% de fibres de verre de 13 mm de longueur), le retrait diminue. Cependant, malgré I'expansion du
composite BMC FV nanostructuré, sa qualité d’aspect reste relativement mauvaise (LS). Les
composites BMC nanostructurés par le BCP A”(MD4,)** ne possédent pas une assez bonne qualité
d’aspect pour étre utilisés en tant que pieces visibles, comme les composites BMC conventionnels a
base de PVAc.

Il serait néanmoins intéressant, a titre de perspective, de caractériser la qualité d’aspect de
composites BMC nanostructurés par le BCP A™(ADs,)", ce BCP ayant montré une meilleure
compensation du retrait dans les composites BMC que les BCP de type PBA-b-P(MMA-co-DMA).

Composites BMC Retrlt inéiaue () | Qualité d aspect
BMC + 15% PVAC -0,015 LP
BMC + 20% A”°(MD,,)* g’ 0,023 LS
BMC FV + 15% PVAC -0,028 LP
BMC FV + 20% A**(MD,,)** g’ -0,015 LS

Tableau VI.3. Qualité d’aspect de composites BMC conventionnels additivés de PVAc et de composites BMC
nanostructurés par le BCP A’ (MD,,)* [les composites BMC contiennent 15% de fibres de verre de 6 mm de
longueur, alors que les composites BMC FV contiennent 25% de fibres de verre de 13 mm de longueur].

++» Emissions de composites BMC conventionnel et nanostructuré

La technique de chromatographie en phase gazeuse headspace couplée a la spectrométrie de masse
est utilisée pour identifier et quantifier les émissions des composites BMC nanostructuré et
conventionnel étudiés (Tableau VI1.4).

L'acétone, le tert-butanol et le 2-éthylhexanol, produits de décomposition de I'amorceur TBEC,
représentent la grande majorité des COV récupérés (environ 90% des COV). Le reste des COV est
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constitué de styréne et de produits issus de cette molécule : le benzaldéhyde, I'époxystyrene, le
xyléne et le benzéne. Le styrene extrait correspond au résidu de monomere non polymérisé, alors
gue les autres composés ont été créés par dégradation du styréne ou de I'amorceur au cours du
moulage du compound (3 minutes a 160°C). La création supplémentaire de COV au cours du procédé
d’extraction (2 heures a 120°C) est considérée comme négligeable.

La nature des différents COV extraits et les quantités totales d’émissions sont similaires, que le
composite BMC soit additivé de PVAc ou nanostructuré par une phase PBA. L'utilisation de notre
additif nanostructurant a la place du PVAc n’engendre donc pas de modification significative des
émissions du composite BMC (méme si en toute rigueur il aurait fallu comparer des composites
contenant un méme taux d’additif, de maniere a ce que les taux en styréne et en amorceur soit
identiques dans les deux cas).

cov Quantité de COV (ug/g) Quantité de COV (ug/g)
BMC + 15% PVAc BMC + 20% A*°(MD,,)* g’

Acétone’ 39 36
Tert-butanol’ 35 45
2-éthylhexanol* 13 14
Styréne 7 3

Benzaldéhyde2 1,0 1,1
Epoxystyréne’ 0,5 0,4
Xyléne® 0,3 0,2
Benzéne’ - 0,2
Total 926 100

! coV issus de 'amorceur TBEC > COV issus du styréne

Tableau VI.4. Composés organiques volatils émis au cours du chauffage a 120°C pendant 2 heures d’un
composite conventionnel additivé de PVAc et d’un composite nanostructuré par le BCP A*®(MD,,)** [COV
analysés par chromatographie en phase gazeuse headspace couplée spectrométrie de masse].

VI.3. Conclusion

Les pates formulées contenant 43% vol. de charges CaCOs sont en général beaucoup plus visqueuses
que leur phase continue UPR + add. seule, ce qui est le cas avec un additif conventionnel comme le
PVAc. Cependant, certains éléments de la formulation peuvent parfois perturber la morphologie de
la phase UPR + add., notamment lorsque cette derniére est initialement nanostructurée. Ainsi, dans
le cas du systéme réactif nanostructuré UPR + 20% A*'(MDs;),™, I'incorporation des charges et du
tensioactif n’entraine qu’une faible augmentation de la viscosité. La viscosité de la pate + 20%
A¥(ADs,)"® est méme inférieure a celle du systeme réactif nanostructuré UPR + 20% A¥(ADs,)™. Les
gels nanostructurés UPR + 20% BCP sont devenus, une fois formulés, des pates a comportement
visqueux prédominant. La formulation a donc engendré une diminution de la Topr de la phase UPR +
20% BCP qui est devenue inférieure a la température ambiante. Le rdle des charges et du tensioactif
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(agent mouillant et dispersant) dans cette diminution de la Topr est examiné plus précisément au
chapitre suivant.

Malgré la déstructuration du réseau de micelles, la pate + 20% A?'(MD3;)," est tout de méme trop
visqueuse a 25°C pour &tre utilisée en procédé industriel SMC ou BMC. La pate + 20% A (ADs,)",
beaucoup plus fluide, est en revanche compatible avec chacun de ces procédés industriels (elle peut
étre acheminée par écoulement et devrait imprégner convenablement les fibres de verre en procédé
SMC a 25°C).

L'influence des charges sur les propriétés de la matrice a été déterminée par I'étude de quelques
matrices chargées. Les charges augmentent logiquement le module de la matrice mais elles
diminuent énormément son énergie de rupture par amorgage a faible contrainte de microfissures a
I'interface charges / matrice.

La nanostructuration de la matrice est également obtenue en présence des charges, les
nanodomaines PBA apparaissant beaucoup plus cavités que dans le cas de la matrice seule. Les
nanovides ainsi formés permettent une compensation totale du retrait de la matrice chargée, alors
gue la matrice UPR + BCP seule présente un retrait conséquent. Les charges s’opposent localement
au retrait de la matrice au cours de la polymérisation, ce qui conduit a une contrainte supérieure
dans la phase thermoplastique et augmente sa cavitation. La matrice au voisinage des charges
apparait cependant non structurée. Certaines zones de plusieurs um au cceur de la matrice
présentent également une absence de nanostructuration avec 10% de BCP. Quelques zones de la
matrice UPR + 10% BCP semblent donc étre a I'état miscible, ce qui pourrait étre expliqué par la
diminution de la température micellaire critique (CMT) du systéme réactif en présence des charges
et du tensioactif.

L'effondrement de I'énergie de rupture du matériau en présence des charges nivelle les différences
de résistance a la rupture des matrices seules. Méme si une matrice nanostructurée est bien plus
résistante a la rupture qu’une matrice conventionnelle, en présence des charges les énergies de
rupture des matériaux nanostructuré et conventionnel sont similaires.

Les fibres de verre permettent d’augmenter le module de la matrice chargée mais également de
ralentir la propagation des microfissures amorcées a I'interface charges / matrice, ce qui permet au
composite BMC d’avoir une résistance a la rupture acceptable.

La nanostructuration de la matrice au sein d’un composite BMC moulé par compression a 160°C est
également obtenue. La définition de la nanostructuration est cependant encore moins bonne que
celle de la matrice seule polymérisée a 90°C. Cette diminution de la qualité de la nanostructuration
pourrait étre due a I'augmentation de la température de polymérisation ainsi qu’a la présence des
charges et du tensioactif qui entrainent une diminution de la CMT du systéme réactif. La
microséparation de phase du PBA, visible sur les clichés TEM, n’est toutefois pas confirmée par
caractérisation thermomécanique dynamique. Les nanodomaines PBA sont, comme dans les
matrices chargées, trés cavités. Le retrait des composites BMC est ainsi extrémement faible, voire
méme parfois négatif (expansion). Une augmentation de la concentration en BCP permet d’améliorer
I’'homogénéité de la nanostructuration, des zones non structurées étant présentes a 10% et parfois a
20% de BCP, en raison vraisemblablement de I'influence des charges et du tensioactif sur la CMT du
systeme réactif. De 20% a 30% de BCP, la fraction volumique de vide semble diminuer, mais les
nanovides pourraient étre plus petits et non identifiables sur les clichés TEM (nanovides inférieurs a
10 nm qui contribuent au niveau de gris de la phase PBA). Certains agrégats de nanodomaines PBA
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conduisent a des nanovides de tailles importantes (jusqu’a 300 nm pour la plupart des composites
BMC nanostructurés). L'utilisation d’un BCP dibloc semble conduire a une formation de nanovides
plus hétérogene qu’un BCP tribloc, le composite présentant alors un nombre important de grands
nanovides. Un BCP dibloc de masse molaire élevée comme le BCP A% (MD,,)*? permet d’augmenter la
taille maximale des nanovides (jusqu’a 600 nm), les nanodomaines PBA étant alors moins nombreux
pour compenser le retrait du réseau.

La nanostructuration d’un composite BMC engendre souvent une meilleure compensation du retrait
que la macroséparation de phase du P(MMA-co-S) ou du BCP A'(ADy)™. La nanostructuration
conduit méme a une expansion du composite & partir de 20% de BCP caoutchoutique A (ADs;,)",
expansion qui reste cependant légerement inférieure a celle engendrée par le PVAc. Le P(MMA-co-S)
qui était le meilleur additif anti-retrait des matrices polymérisées a 90°C, fait partie des moins bons
additifs anti-retrait des composites BMC polymérisés a 160°C. L’expansion thermique de I'additif joue
un role conséquent sur la compensation du retrait au cours d’'une polymérisation a 160°C, un additif
de basse T, comme le PVAc ou le PBA étant alors préférable a un additif de haute T, comme le
P(MMA-co-S). En ce qui concerne les composites nanostructurés, un bloc miscible dans le réseau
polyester de type P(BA-co-DMA) (basse T,) semble entrainer une plus grande expansion thermique
de la couronne micellaire qu’un bloc de type P(MMA-co-DMA) car il conduit a une meilleure
compensation du retrait. La compensation du retrait du composite nanostructuré ne dépend donc
pas uniquement de la phase PBA ségrégée. Un BCP dibloc conduit a une meilleure compensation du
retrait qu’un BCP tribloc, la masse molaire du BCP n’ayant en revanche pas d’influence a ce niveau.
Contrairement aux additifs conventionnels et au BCP nanostructurant A*(ADs,)®, le retrait d’un
composite nanostructuré par un BCP de type PBA-b-P(MMA-co-DMA) augmente au-dela d’une
certaine concentration en BCP. La diminution de la fraction volumique de vide a haute concentration
en BCP est expliquée par la plus faible contrainte exercée par le réseau polyester sur les domaines
PBA, le rapport volumique UPR / PBA étant plus faible.

La macroséparation de phase du P(MMA-co-S) et du BCP liquide A (AD,,)** conduit a des composites
BMC de modules plus élevés que la morphologie co-continue du PVAc ou la nanostructuration des
BCP. Le mouillage des charges et/ou des fibres de verre pourrait étre meilleur dans le cas du
composite additivé de AY(AD)", la matrice macroséparée de ce composite ayant un module
particulierement faible. Un composite nanostructuré par un BCP de type PBA-b-P(MMA-co-DMA) et
un composite conventionnel a base de PVAc ont des modules similaires. Un BCP nanostructurant de
type PBA-b-(BA-co-DMA) conduit a un composite BMC moins rigide, le module de la matrice étant
plus faible. Ni la masse molaire du BCP ni son nombre de blocs n’ont d’influence sur le module d’un
composite BMC nanostructuré.

Les énergies de rupture des composites BMC sont en général similaires quels que soit le taux et le
type d’additif thermoplastique, les faibles évolutions observées étant difficilement discutables en
raison des écarts-types élevés. Le composite BMC nanostructuré par 20% de A (MD,,)** semble
cependant présenter un certain renforcement par rapport aux autres composites, conventionnels ou
additivés de BCP. Son énergie de rupture est environ deux fois supérieure, I'écart-type relatif étant
de plus bien inférieur. Ce composite présentant de nombreux nanovides de tailles importantes
(jusqu’a 600 nm), ces derniers pourraient conduire a une augmentation de la ténacité du matériau
sans diminuer la résistance a 'amorcage de fissures, d’ou une augmentation de I'énergie de rupture
du composite. La mauvaise qualité de la nanostructuration est utile dans ce cas car elle permet de
générer des nanovides de tailles relativement importantes, issus d’agrégats de nanodomaines PBA.
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La réduction du taux de styréne du réseau polyester (de 60% a 50%) permet d’améliorer de fagon
conséquente la qualité de la nanostructuration (via I'augmentation de la température micellaire
critique du systeme réactif), mais cela conduit a une diminution de la compensation du retrait et de
la résistance a la rupture du composite BMC (les agrégats de nanodomaines PBA ayant presque
disparu, le diametre des plus grands nanovides diminue de 600 a 200 nm).

Une augmentation du taux et de la longueur des fibres de verre se traduit par une diminution
significative du retrait des composites BMC (conventionnel ou nanostructuré) qui ne peut étre
attribuée a un simple effet de dilution. Les fibres de verre engendrent donc comme les charges une
augmentation de la cavitation de la phase thermoplastique.

L'incorporation du BCP (a I’état pur sous forme de poudre ou de granulés, ou dissous dans du
styrene) apres les charges dans le disperseur conduit a une matrice homogéne en BCP, comme si le
BCP était introduit avant les charges. Une incorporation du BCP (en solution dans le styréne) dans le
malaxeur apres l'imprégnation des fibres de verre engendre en revanche une moins bonne
homogénéité du BCP dans la matrice. En général, la forme d’incorporation, le point d’incorporation
et 'lhomogénéité du BCP dans la matrice n‘ont pas d’influence significative sur les propriétés du
composite BMC.

La qualité d’aspect du composite BMC nanostructuré par 20% de A’®(MD4,)** est de type LS (low
shrink). Elle est nettement moins bonne que celle du composite conventionnel contenant 15% de
PVAc qui est de type LP (low profile). La nanostructuration du composite n’a donc pas permis
d’obtenir une bonne qualité d’aspect. La qualité d’aspect de composites BMC nanostructurés par
20% ou 30% de AY(ADs,)"* mériterait néanmoins d’étre étudiée en raison de leur excellente
compensation du retrait (expansion). La nature et la quantité de COV émis par un composite
nanostructuré sont similaires a celles d’'un composite conventionnel.
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Le mlrissement des résines UP par I'oxyde de magnésium a température ambiante a été présenté en
bibliographie. Le procédé de mise en ceuvre des compounds SMC miris traditionnellement par MgO
est décrit en Annexe 1. Ce mdrissement conventionnel des compounds SMC présente cependant
guelques inconvénients, auxquels un procédé de mlrissement différent pourrait peut-étre remédier.
Le mlrissement par I'oxyde de magnésium nécessite un stockage du compound de trois a cing jours
pendant lequel la viscosité de ce dernier augmente de fagcon conséquente puis se stabilise quelque
peu. La tenue mécanique du compound SMC est alors suffisante pour lui permettre d’étre manipulé
afin d’étre moulé. Cependant, la viscosité du compound mdri par MgO ne se stabilise jamais
réellement aprés |'étape de stockage (on parle de pseudo-palier). Cette légere évolution de la
viscosité avec le temps entraine la nécessité de modifier les réglages de la presse en fonction de la
date a laquelle on désire mouler le compound.

Un mirissement idéal serait un mdrissement qui permette la manipulation et le moulage du
compound SMC immédiatement aprés sa mise en ceuvre, via une augmentation forte et immédiate
de sa viscosité en sortie de calandrage. Une bonne stabilité de la viscosité du compound mdri est
également requise, pour lui permettre d’étre transporté et stocké si nécessaire avant d’étre moulé
sans avoir a modifier les réglages de la presse en fonction de la date de moulage.

Or, la nanostructuration d’un BCP dans la phase continue UPR du compound SMC pourrait peut-étre
permettre un mdarissement plus efficace que 'oxyde de magnésium. La nanostructuration d’une
résine UP par un BCP se traduit en effet par une gélification de cette derniere a partir de la
concentration critique de gélification (CGC). La pate additivée de BCP doit cependant étre
suffisamment fluide dans un premier temps pour étre acheminée par écoulement et imprégner
convenablement les fibres de verre. La nanostructuration du BCP dans la résine doit ensuite
engendrer une forte augmentation de la viscosité de la pate pour permettre la manipulation du
compound.

Le mdrissement du compound SMC est évalué par I’évolution des propriétés rhéologiques de la pate.
La viscosité de la pate doit étre inférieure a 200 Pa.s lors de I'imprégnation des fibres de verre avant
marissement et supérieure a 35 000 Pa.s lors de la manipulation du compound aprés mlrissement
(In*| a 1 rd/s, procédé conventionnel a 25°C). Les caractérisations rhéologiques sont réalisées en
fréquence, afin de ne pas déstructurer les systemes réactifs mdris par I'oxyde de magnésium ou par
la nanostructuration.

L'évolution des propriétés rhéologiques d’'une pate conventionnelle additivée de PVAc, au cours du
mirissement traditionnel par 'oxyde de magnésium a température ambiante, est tout d’abord
présentée. Un compound SMC conventionnel, mis en ceuvre a 'aide de cette pate, est caractérisé
(tenue mécanique, aptitude au défilmage, tack et imprégnation des fibres de verre). La qualité
d’aspect du composite polymérisé est également analysée.

Un effet mlrissement obtenu par dissolution progressive d’'un BCP (sous forme de poudre ou de
granulés) a température ambiante dans la pate est tout d’abord examiné. Cette dissolution doit étre
suffisamment lente pour imprégner les fibres de verre avec une pate fluide inhomogéne en BCP et
suffisamment rapide pour limiter la durée de stockage du compound SMC.

Un effet mlrissement obtenu par refroidissement d’'une pate homogene en BCP est ensuite étudié.
La mise en ceuvre du compound SMC doit dans ce cas avoir lieu a T > Tgpr afin que la pate soit
suffisamment fluide. Il n’est pas envisageable d’utiliser a cet effet une température supérieure a 60°C
en raison de I'évaporation du styrene et de la réactivité du systeme. Le refroidissement du
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compound de 60°C a 25°C en sortie de procédé doit permettre la manipulation de ce dernier via la
nanostructuration du BCP (T < Tgpr). Le mlrissement devrait étre instantané, une manipulation et un
moulage immédiats du compound SMC nanostructuré pouvant alors étre envisagés.

La difficulté principale est toutefois d’obtenir une pate additivée de BCP de viscosité inférieure a 200
Pa.s au cours de la mise en ceuvre du compound SMC (a 25°C dans le cas du mdrissement par
dissolution progressive du BCP et a 60°C dans le cas d’un BCP incorporé de facon homogéne) et
supérieure a 35 000 Pa.s lors de la manipulation du compound a température ambiante.

Le mirissement du compound SMC par la nanostructuration est étudié via le comportement
rhéologique des gels UPR + BCP dans un premier temps, avant de s’intéresser au comportement
rhéologique des pates additivées de BCP dans un second temps. Un compound SMC homogene en
BCP et miri par refroidissement est finalement réalisé et caractérisé. La qualité d’aspect du
composite nanostructuré résultant est également analysée.

VIl.1. Mirissement conventionnel par I’'oxyde de magnésium

Le mirissement conventionnel d’un compound SMC par l'oxyde de magnésium a température
ambiante est étudié via I’évolution du comportement rhéologique de la pate + 15% PVAc + 3 pcr
MK25 avec le temps a 25°C. Un compound conventionnel SMC + 15% PVAc + 3 pcr MK25, mis en
ceuvre 3 température ambiante, est ensuite caractérisé. La qualité d’aspect du composite SMC
polymérisé est également déterminée. 3 pcr d’agent de mlrissement MK25 correspondent a 0,75 pcr
de MgO (MK25 contient 25% de magnésie).

Le procédé industriel de mise en ceuvre des compounds SMC est décrit en Annexe 1. Le compound
SMC conventionnel étudié est réalisé a I'échelle pilote a I'aide d’un procédé similaire décrit en partie
IV.7.2. Lorsque I'oxyde de magnésium est incorporé a la pate, la réaction de mdrissement commence
(t=0). Les films de pate sont formés au niveau des racles environ deux minutes plus tard (t = 2 min).
La viscosité de la pate doit alors étre inférieure a 200 Pa.s de fagon a imprégner convenablement les
fibres de verre. L'acheminement des films de pate et des fibres de verre jusqu’aux calandres dure
environ 1 minute (t = 3 min) et le calandrage du compound 1 minute également (t = 4 min).

VII.1.1. Evolution des propriétés rhéologiques d’une pdte conventionnelle additivée de
PVACc et d’oxyde de magnésium avec le temps

L’évolution des propriétés rhéologiques de la pate + 15% PVAc + 3 pcr MK25 avec le temps a 25°C est
présentée en Figure VII.1.

Le point a I'origine de I’échelle des temps correspond au comportement rhéologique de la pate +
15% PVAc sans MgO. L'oxyde de magnésium (MK25) est incorporé et homogénéisé a la pate pendant
les deux premieres minutes. L'échantillon est alors déposé dans le rhéomeétre et le premier point est
obtenu 6 minutes aprés I'incorporation de la magnésie.

Le module |G*| de la pate augmente d’environ 4 décades en 3 jours (de 100 Pa a 2,2 MPa) et atteint
un pseudo-palier. Le marissement d’'un systéme réactif a base de résine UP par l'oxyde de
magnésium conduit généralement a une augmentation du module de cet ordre de grandeur (voir
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Figure 1.20). L’évolution du module est beaucoup plus faible au niveau du pseudo-palier mais elle
reste significative, le module augmentant de 2,2 a 2,6 MPa de 3 a 8 jours de mdrissement (la mesure
des modules élevés au niveau du pseudo-palier conduit a des artefacts avec la géométrie plan-plan
utilisée, les valeurs minimales des zigzags étant considérées).

Cette pate conventionnelle devrait permettre une bonne imprégnation des fibres de verre en
procédé SMC a température ambiante, sa viscosité a 25°C étant estimée par extrapolation a environ
200 Pa.s apres 2 minutes de mdrissement (la pate est alors un gel trés faible et bien fluide). Un
compound SMC réalisé avec cette pate devrait étre manipulable par un systéme automatisé a partir
de 3 heures de mlrissement, le module de la pate étant alors supérieur a 35 000 Pa. Néanmoins, il
convient d’attendre le pseudo-palier au bout de 3 jours de mirissement avant de mouler le
composite, de maniére a éviter une variation importante de la viscosité du lot de compound au cours
de son moulage (qui nécessiterait une modification constante des paramétres de la presse).

1200 8 000
|G*| (t=2min) = 200 Pa
1000 | Bonne imprégnation des e =
fibres de verre ° :‘3_-, 6 000
800 ©
©
600 T 4000
©
o)
400 o)
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Figure VII.1. Evolution avec le temps a 25°C des modules G’(e), G”(0) et |G*|(-) de la pate + 15% PVAc + 3 pcr
MK25 (1rd/s, |G*|=|n*|). L'agent de mlrissement MK25 (qui contient 25% de MgO) est incorporé dans la pate
a l'origine de I'échelle des temps.
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Le mécanisme d’agrégation ionomere est considéré comme étant le mécanisme le plus réaliste pour
expliquer le mirissement de la résine UP par la magnésie [Litvinov et al., 2001]. Selon ce mécanisme,
I'augmentation de la viscosité serait engendrée par |'agrégation en clusters (par interaction
électrostatique) des domaines ioniques d’ionomeres issus de la réaction acide-base entre la
magnésie et les groupes carboxyle du polyester (voir Figure 1.21 et Figure 1.23). Cependant, I'additif
PVAc incorporé dans la pate étant modifié par des motifs acide acrylique et acide méthacrylique
d’aprés son analyse RMN *H, il réagit également avec 'oxyde de magnésium et participe ainsi au
marissement au méme titre que le polyester (d’aprés les indices d’acide et les masses molaires
moyennes en nombre du polyester insaturé et du PVAc, leurs fonctionnalités moyennes en groupes
carboxyle sont respectivement de 1,5 et de 4,2).

Le pseudo-palier de la pate étudiée est atteint plus rapidement que celui du mélange UPR + MgO
étudié par Litvinov (en 3 jours pour la pate contre 7 jours pour la résine). Cette accélération du
marissement pourrait étre due a la réaction du PVAc ainsi qu’a l'incorporation d’eau dans la résine
via I'introduction des charges CaCOs (eau initialement adsorbée sur ces derniéres), I'eau permettant
d’accélérer la réaction de mirissement [Litvinov et al., 2001].

VII.1.2. Réalisation d’'un composite SMC conventionnel additivé de PVAc et miiri par
l'oxyde de magnésium

La mise en ceuvre du compound conventionnel SMC + 15% PVAc + 3 pcr MK25 est réalisée a I'échelle
pilote selon le protocole décrit en partie IV.7.2.

«* Mise en ceuvre du compound SMC conventionnel (température ambiante)

La pate + 15% PVAc + 3 pcr MK25 est versée a température ambiante dans le réservoir des racles
aprés 2 minutes de mdrissement par MgO. A ce niveau de mdrissement la pate est encore bien
fluide, ce qui permet la formation de films de pate homogéenes (sans manques de matiere) au cours
de la mise en ceuvre du compound SMC.

%+ Caractérisation du compound SMC conventionnel (tenue mécanique, aptitude au défilmage, tack
et évaluation de I'imprégnation des fibres de verre a température ambiante)

En sortie de calandrage (4 minutes de mlrissement)

La tenue mécanique du compound SMC est bien entendu insuffisante en sortie de calandrage pour
permettre une manipulation automatisée de ce dernier. Le compound est tout de méme défilmable
mais avec de légeres pertes de pate sur le film en raison de la fluidité importante de cette derniéere a
ce niveau de mlrissement (un compound SMC est qualifié de défilmable si I'on peut enlever les films
plastiques de chaque c6té du compound sans 'endommager). L'imprégnation des meéches de fibre de
verre entrelacées procure en effet au compound une tenue mécanique suffisante pour étre défilmé
(25% de méches de 25 mm de longueur). En raison de la fluidité de la pate, le tack du compound est
important a ce niveau de mdrissement.

L'imprégnation des meches de fibre de verre au cceur du compound est caractérisée de maniere
visuelle. L'imprégnation de ce compound conventionnel n’est pas excellente mais elle est suffisante
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pour réaliser un composite SMC de qualité (il est logique d’obtenir une imprégnation moyenne car la
viscosité de la pate aprées 2 minutes de mdrissement correspond a la viscosité critique
d’imprégnation de 200 Pa.s).

Apreés 3 heures de mirissement

Aprés 3 heures de mirissement par MgO, le compound SMC peut étre manipulé par un systeme
automatisé, ce type de manipulation étant plus exigeant en matiere de tenue mécanique qu’une
manipulation manuelle précautionneuse. Le compound est défilmable sans aucune perte de pate car
cette derniere ne colle plus du tout en raison de son état de mlrissement avancé (|G*| = 35 000 Pa).
L’évolution du module avec le temps est cependant trop importante pour envisager de mouler le
compound (il faut attendre le pseudo-palier aprés 3 jours de mirissement).

+¢ Qualité d’aspect du composite SMC conventionnel

Le compound SMC conventionnel est moulé sous forme de plaques de grandes dimensions afin de
caractériser sa qualité d’aspect. La qualité d’aspect du composite SMC + 15% PVAc + 3 pcr MK25
obtenu est excellente, de type classe A. Elle est encore meilleure que celle du composite BMC + 15%
PVAc, qui est de type low profile (LP).

VIl.2. Midrissement par nanostructuration au cours de la dissolution
progressive d’'un BCP dans la résine UP

Le mdrissement des compounds SMC par la dissolution progressive a température ambiante d’un
BCP (sous forme de poudre ou de granulés) dans la résine UP est examiné dans cette partie. La
dissolution du BCP doit étre suffisamment lente pour permettre la mise en ceuvre du compound SMC
avec une pate fluide (inhomogéne en BCP) et suffisamment rapide pour limiter la durée de stockage
du compound SMC. La stratégie est donc de disperser brievement et a faible vitesse d’agitation un
BCP solide sous forme de poudre ou de granulés dans la pate, afin d’'imprégner les fibres de verre a
température ambiante avec une suspension de BCP de faible viscosité en raison du faible
avancement de la dissolution de ce dernier. Le BCP doit par la suite se dissoudre progressivement
dans le compound pour conduire a son mdrissement, toute agitation étant alors devenue impossible.

L'avantage de cette technique de mlrissement par la nanostructuration serait de permettre, si elle
est efficace, la mise en ceuvre du compound SMC a température ambiante comme un compound
conventionnel. La difficulté est cependant d’obtenir une faible dissolution du BCP avant
I'imprégnation des fibres de verre, et une dissolution rapide et complete par la suite. Le module a
25°C de la pate + BCP doit étre inférieur a 200 Pa deux minutes aprés I'incorporation du BCP pour
permettre une bonne imprégnation des fibres de verre, et supérieur a 35 000 Pa aprés dissolution du
BCP pour permettre la manipulation du compound SMC (|G*| a 1 rd/s).

Les BCP solides AZl(MD31)211 et A34(MD35)2 sont étudiés, AZl(MDg,l)z11 sous la forme d’une poudre
micronisée (de 300 um de granulométrie moyenne) et A**(MDss), sous la forme de granulés
cylindriques (de 3 mm de hauteur et 2 mm de diamétre en moyenne). Leur capacité a se dissoudre
sans agitation a 25°C dans la résine seule puis dans la pate est évaluée.
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La poudre et les granulés de BCP sont dispersés a 25°C dans la résine UPR (40/60) et dans la pate
pendant 2 minutes a 700 tr/min a I’échelle du laboratoire avec le systéme de mélange représenté en
Figure IV.2 (a I’échelle pilote, une vitesse d’agitation de 350 tr/min doit étre utilisée pour réaliser un
mélange équivalent). Ce mélange bref a vitesse d’agitation relativement faible permet de ne
dissoudre qu’une petite partie du BCP au cours du mélange. Idéalement, cette faible dissolution du
BCP conduit a une augmentation suffisante de la viscosité du systéme réactif pour stabiliser la
suspension, c'est-a-dire empécher les particules de BCP non solubilisées de sédimenter lors de I'arrét
de I'agitation. 'homogénéité de la concentration en BCP aprées 6 jours de dissolution sans agitation a
25°C est caractérisée de maniére visuelle. Les propriétés rhéologiques de quelques pates sont
également étudiées. La lettre « i » est ajoutée en fin de nomenclature pour identifier ces mélanges
potentiellement inhomogénes en BCP réalisés avec un tel procédé (exemples : UPR + 30 % BCP g'i,
pate + 30% BCP p’i).

VII.2.1. Dissolution sans agitation de BCP sous forme de poudre ou de granulés dans la
résine UP seule

L’aspect de mélanges UPR + 30% BCP i aprés 6 jours de dissolution sans agitation de BCP sous forme
de poudre ou de granulés dans la résine UPR (40/60) a température ambiante est présenté en Figure
VII.2. La différence d’indice de réfraction entre la résine et le BCP permet d’apprécier visuellement la
dissolution de ce dernier.

UPR + 30% A*'(MD3;)," p'i UPR + 30% A**(MD3s),* g'i

Figure VII.2. Aspect de systémes réactifs UPR + 30% BCP i potentiellement inhomogénes en BCP, apreés 6 jours
de dissolution sans agitation du BCP sous forme de poudre (p) ou de granulés (g) dispersé pendant 2 minutes a
700 tr/min dans la résine UPR (40/60) a I'échelle du laboratoire (350 tr/min a I’échelle pilote). Expériences et
observations réalisées a 25°C [poudre de AZl(MDgl)zll de 300 um de granulométrie moyenne, granulés de
A* (MD3s),"® de 3 mm de hauteur et 2 mm de diamétre en moyenne].

Le systeme réactif UPR + 30% A*(MDj),'" p’i forme un gel presque instantanément lorsque la
poudre de A% (MD31)," (particules de 300 um de diamétre) est incorporée a la résine, ce gel étant
suffisamment fort pour ne pas s’écouler. Cette gélification du systéme peut étre due soit a la
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gélification de la phase continue nanostructurée au cours de la dissolution du BCP dans la résine, soit
a la coalescence des particules de BCP gonflées de résine (atteinte du seuil de percolation). Cette
gélification extrémement rapide du systeme réactif n’est pas compatible avec la mise en ceuvre d’un
compound SMC, deux minutes étant nécessaires pour acheminer la pate additivée de BCP jusqu’aux
fibres de verre.

Apreés 6 jours de dissolution, les particules de A*'(MDs;),"" gonflées de résine ne sont plus visibles
(Figure VII.2). Le mélange UPR + 30% A™(MDs1),™ p’i semble homogene visuellement, une certaine
hétérogénéité de la concentration en BCP restant possible étant donné la viscosité importante du
systeme qui ralentit la diffusion des espéces en présence (BCP, styrene et polyester insaturé). Les
bulles témoignent de la gélification au cours du mélange initial.

Le systéme réactif UPR + 30% A*(MDss),™ g’i s’écoule aprés les 2 minutes de mélange des granulés
de A*(MDss),™ a la résine. La dissolution du BCP dans la phase continue UPR est relativement faible
en fin de mélange et le gonflement des granulés par la résine est encore superficiel. Les granulés de
BCP ont un rapport surface / volume bien inférieur a celui de la poudre de BCP et ont par conséquent
une cinétique de dissolution beaucoup plus lente dans la résine, ce qui est favorable a
I’'acheminement de la pate additivée de BCP et a I'imprégnation des fibres de verre. La gélification du
systéme est atteinte plusieurs heures apres I'incorporation du BCP.

Aprés 6 jours de dissolution, les granulés de A** (MDss),* gonflés a cceur de résine sont encore bien
visibles (Figure VIL.2). L'aspect du mélange semble indiquer une gélification par coalescence des
particules de BCP gonflées. Ce systéme réactif parait visuellement plus hétérogéne que le mélange
précédemment étudié ol le BCP a été incorporé sous forme de poudre. Cette hétérogénéité ne
semble cependant pas incompatible avec le mlrissement d’'un compound SMC, la viscosité du
mélange étant tout de méme relativement homogeéne.

Le BCP est cependant incorporé dans une pate lors de la mise en ceuvre du compound SMC, la
présence des charges pouvant éventuellement conduire a des résultats différents.

VII.2.2. Dissolution sans agitation de BCP sous forme de poudre ou de granulés dans la
pdte

La dissolution de la poudre de A?'(MDs;),"* dans la pate est tout d’abord étudiée, avant de
s’'intéresser a la dissolution des granulés de A**(MDss),*® dans cette derniére.

++ Dissolution sans agitation d’un BCP sous forme de poudre dans la pate

L’aspect et les propriétés rhéologiques de pates + x% A®'(MDs;),"" p’i aprés 6 jours de dissolution
sans agitation de la poudre de A**(MDs;),™ (particules de 300 um de diamétre moyen) dans la pate a
température ambiante sont présentés en Figure VII.3.

Aux trois concentrations en BCP étudiées (10%, 20% et 30%), la pate additivée de la poudre de
A?'(MD3;),"* est bien trop visqueuse aprés les 2 minutes de mélange pour permettre la mise en
ceuvre d’un compound SMC (|G*| > 200 Pa a 25°C et 1 rd/s). La pate + 10% A (MDs;),"" est méme
plus visqueuse en fin de mélange qu’aprés 6 jours de dissolution, certainement en raison de la
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coalescence des particules de BCP gonflées de résine qui forme une phase continue de forte viscosité
en début de dissolution.

Les charges opacifient les systémes réactifs, ce qui rend difficile I'observation de leur homogénéité
apres 6 jours de dissolution du BCP (Figure VII.3). A 10% et 20% de A (MD3;),", les particules de BCP
sont invisibles et semblent par conséquent relativement bien dissoutes. Une observation minutieuse
de la pate + 30% A* (MD;;)," p’i permet en revanche de mettre en évidence des particules de BCP
gonflées de résine et exemptes de charges. La présence des charges a donc empéché la bonne
dissolution de la poudre de BCP qui avait été obtenue dans la résine seule.

Péte +10% A™ (MDs;)," p' Pate + 20% A2 (MDsy)," p'i
|G*| =225 Pa ; tans™=0,2 |G*| =3 800 Pa ; tan57=0,8

- —\

g

Pate +30% A*(MDx)," p'i Pate + 15% PVAc + 3 pcr MK25
|G*| =0,26 MPa ; tan&™ =1,2 |G*| =2,2MPa ; tan§™ = 4,4

Figure VII.3. Aspect et propriétés rhéologiques (|G*|, tan ™ 3 25°C et 1rd/s) de pates + x% A” (MDs;)," p'i
potentiellement inhomogenes en BCP, apres 6 jours de dissolution sans agitation d’'une poudre de AZl(MDgl)z11
(de 300 um de granulométrie moyenne) dispersée pendant 2 minutes a 700 tr/min dans la pate a I'échelle du
laboratoire (350 tr/min a I’échelle pilote). Expériences et observations réalisées a 25°C. La pate + 15% PVAc + 3
pcr MK25 est présentée en tant que référence a 3 jours de mlrissement par la magnésie.
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La pate + 20% A* (MDs1),™! p’i n’est pas assez visqueuse aprés 6 jours de dissolution du BCP pour
permettre la manipulation d’'un compound SMC a température ambiante. Cette pate est en raison de
sa faible viscosité trés collante. Son module est relativement proche de celui de la pate homogene en
BCP correspondante étudiée au chapitre précédent (3800 Pa contre 3400 Pa), les valeurs de tan&™
étant également similaires. Ce résultat semble confirmer la bonne dissolution de la poudre de BCP
dans la pate jusqu’a un taux de 20%.

Le module de la pate + 30% A*(MDs;)," p’i aprés 6 jours de dissolution du BCP est suffisant pour
permettre la manipulation d’un compound SMC (|G*| > 35 000 Pa a 25°C et 1 rd/s). Cette pate
additivée de BCP ne colle pas en raison de son module élevé a température ambiante (260 000 Pa).
Par rapport a la pate conventionnelle mdrie par la magnésie, son module est environ 10 fois inférieur
et son aspect est moins homogéne en raison des particules de BCP gonflées de résine qui ne se sont
pas bien dissoutes.

Si la mise en ceuvre d’un compound SMC + 30% A?'(MDs;),"" p’i était possible a température
ambiante, ce dernier pourrait étre manipulé aprés 6 jours de stockage. Cependant, I'incorporation du
BCP sous forme de poudre dans la pate conduit a une pate additivée de BCP beaucoup trop
visqueuse aprés 2 minutes de mélange pour permettre la mise en ceuvre du compound SMC
(acheminement de la péate, formation des films de pate et imprégnation des fibres de verre
impossibles a 25°C). De plus, la dissolution des particules de BCP est incompléte 6 jours aprés leur
incorporation. La dispersion de granulés (particules environ 10 fois plus grosses) pourrait
certainement remédier a ce probléme de dissolution trop rapide lors du mélange, mais la dissolution
du BCP 6 jours apres son incorporation pourrait en revanche étre encore moins avancée.

+»+ Dissolution sans agitation d’un BCP sous forme de granulés dans la pate

L’aspect de pates + x% A**(MDss),*® g’i aprés 6 jours de dissolution sans agitation des granulés de
A**(MD;s),"® dans la pate a température ambiante est présenté en Figure VII.4.

Pate + 30% A**(MDss),* g’i Pate + 40% A**(MDss),™ g'i

Figure VIl.4. Aspect de pates + x% A (MD3s),™ g'i potentiellement inhomogenes en BCP, aprés 6 jours de
dissolution sans agitation de granulés de A3’4(MD35)246 (de 3 mm de hauteur et 2 mm de diametre en moyenne)
dispersés pendant 2 minutes a 700 tr/min dans la pate a I’échelle du laboratoire (350 tr/min a I'échelle pilote).
Expériences et observations réalisées a 25°C.
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La viscosité de la pate additivée de BCP apres les 2 minutes de mélange est beaucoup plus faible avec
des particules de BCP de taille supérieure comme les granulés. Si La pate + 40% A**(MDss),* g'i est
trop visqueuse en fin de mélange pour permettre la mise en ceuvre d’un compound SMC a
température ambiante, la pate + 30% A*(MDss),*® g'i s’écoule aisément (|G*| < 200 Pa), ce qui
n’était pas le cas avec seulement 10% de poudre de A*(MDs;),™. Le rapport surface / volume des
granulés étant bien inférieur a celui de la poudre, leur dissolution dans la phase continue UPR ainsi
gue leur gonflement par la résine sont en effet beaucoup plus lents. Cependant, les granulés (3 mm
de hauteur et 2 mm de diametre en moyenne) sont un peu trop gros pour passer sous les racles lors
de la formation des films de pate en procédé SMC (entrefer d’environ 1,5 mm). Des particules de BCP
inférieures a 1 mm devraient donc étre utilisées, mais les problemes de viscosité rencontrés avec la
poudre de BCP (particules de 300 um) pourraient alors apparaitre en raison de I'accélération de la
cinétique de dissolution.

La dissolution des granulés de A*(MD;s),*® 6 jours aprés leur incorporation est logiquement moins
bonne que celle de la poudre a méme concentration (30%). Apres 6 jours de dissolution, la résine
polyester a considérablement diffusé dans les granulés. On observe de larges particules de BCP
transparentes, gonflées de résine et entourées d’une écorce de charges. La présence des charges
géne la dissolution des particules de BCP en raison de la tres forte augmentation de la viscosité au
voisinage des particules. Les particules de BCP sont en effet peu a peu recouvertes d’'une écorce de
charges en raison de I'appauvrissement de cette zone en résine qui diffuse dans les granulés. Cette
écorce de charges autour des particules de BCP gonflées est bien visible dans le cas de la pate + 40%
A** (MD;s)," g’i (Figure VIL.4). A 30% et 40% de BCP, les pates ne collent pas. Elles semblent méme
tres séches en raison de I'appauvrissement en résine de la phase continue. Ces pates sont cependant
trop inhomogenes pour permettre la manipulation d’'un compound SMC et présentent méme une
certaine friabilité en raison de la concentration élevée en charges de la phase continue. Un
composite SMC moulé a partir d’'un tel compound présenterait certainement de trés mauvaises
propriétés mécaniques ainsi qu’un trés mauvais aspect.

«* Conclusion

La dissolution sans agitation d’un BCP sous forme de poudre ou de granulés dans une résine UP a
température ambiante peut se trouver figée dans un état métastable lorsque la viscosité du mélange
nanostructuré devient trop importante, en raison du ralentissement de la diffusion moléculaire.
Quelques jours aprées l'incorporation du BCP, la viscosité du systéme réactif semble néanmoins
relativement homogeéne.

Mais dans le cas d’une résine chargée, la dissolution des particules de BCP est plus compliquée. La
part de BCP qui se dissout dans la pate a tendance a améliorer ’homogénéité du systeme (diffusion
du BCP vers la résine). Mais la résine gonfle également les particules de BCP (diffusion de la résine
vers le BCP) et les charges qui ne peuvent pénétrer dans ces domaines de forte viscosité se
retrouvent concentrées a l'interface pate / BCP. Ce phénoméne se traduit par la formation rapide
d’une écorce de charges autour des particules de BCP gonflées de résine, ce qui bloque la dissolution
du BCP dans un état beaucoup plus hétérogene qu’en absence de charges. La pate autour des
particules de BCP apparait de plus relativement séche en raison de sa concentration élevée en
charges due a son appauvrissement en résine.

273

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre VII - Composites SMC : la nanostructuration, une alternative au mlrissement par MgO ?

L'augmentation de la taille des particules de BCP (de 300 um a 2-3 mm en passant d’une poudre a
des granulés) ralentit leur cinétique de dissolution (ou de gonflement) dans la pate, ce qui a pour
conséquence de diminuer la viscosité initiale de la pate additivée de BCP. Mais cela a également pour
effet d’augmenter la dimension des inhomogénéités aprés 6 jours de dissolution (augmentation de la
taille des particules de BCP gonflées de résine et enrobées d’une écorce de charges).

En ce qui concerne le mlrissement d’'un compound SMC par la dissolution progressive d’un BCP dans
la résine a température ambiante, ni la poudre de BCP (particules de 300 um), ni les granulés de BCP,
ne permettent a la fois la mise en ceuvre du compound (2 minutes aprés I'incorporation du BCP) et la
manipulation de ce dernier (apres 6 jours de dissolution du BCP).

La pate + 30% A™(MDs1),™ p’i pourrait peut-&tre permettre la manipulation d’un compound SMC
malgré ses inhomogénéités apres 6 jours de stockage a température ambiante. Mais en considérant
gue ces inhomogénéités n’aient pas un impact négatif sur les propriétés du composite moulé, il sera
tout de méme nécessaire de chauffer le procédé de mise en ceuvre du compound pour espérer
obtenir une bonne imprégnation des fibres de verre. On perdrait donc I'avantage principal de cette
technique de mdrissement par la nanostructuration qui est de réaliser un compound SMC a
température ambiante. L'étude est par conséquent orientée vers une dissolution initialement
homogéene du BCP dans la pate couplée a un procédé de mise en ceuvre a chaud du compound SMC.

VII.3. Midrissement au cours du refroidissement par nanostructuration d’un
BCP en solution a chaud dans la résine UP

Le mlrissement d’'une pate par dissolution progressive d’'un BCP a température ambiante n’étant pas
applicable a la réalisation d’'un compound SMC, le refroidissement d’une pate homogene en BCP est
a présent étudié. La mise en ceuvre du compound SMC doit avoir lieu a T > Tgpr afin que la pate soit
suffisamment fluide pour étre acheminée, former des films de pate de qualité et imprégner
convenablement les fibres de verre. Il n’est pas envisageable d’utiliser une température supérieure a
60°C lors de la mise en ceuvre du compound en raison de I'évaporation du styréne (risque sanitaire,
augmentation de la viscosité de la pate) et de la réactivité du systéme (décomposition de I'amorceur
TBEC). Le refroidissement du compound a la température ambiante en sortie de procédé doit
permettre la manipulation de ce dernier via la nanostructuration du BCP (T < Tgpr). Le mlrissement
devrait étre instantané, une manipulation et un moulage immeédiats du compound SMC
nanostructuré pouvant alors étre envisagés (le stockage du compound n’est plus indispensable).

Le premier avantage de cette technique de mlrissement par la nanostructuration est d’utiliser une
pate homogéne en BCP, en résine et en charges. Lors de I'étude du mirissement par la dissolution
progressive d’un BCP, l'inhomogénéité initiale des pates en BCP avait conduit au final a des
inhomogénéités en BCP, en résine et en charges, la diffusion de la résine dans les particules de BCP
ayant asséché la phase continue. Une pate homogene en BCP est homogeéne au niveau de ses
différents constituants comme une pate conventionnelle telle que la pate + 15% PVAc + 3 pcr MK25.
Ce procédé de mirissement est par ailleurs certainement beaucoup plus adapté que la dissolution
progressive d’un BCP ou la réaction de I'oxyde de magnésium afin de stabiliser rapidement le module
du compound en sortie de calandrage. Le désavantage est en revanche de devoir chauffer le procédé
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de fabrication du compound SMC, de l'acheminement de la pate additivée de BCP jusqu’au
calandrage du compound.

La difficulté principale est d’obtenir une pate additivée de BCP de module suffisamment faible a 60°C
pour permettre une bonne imprégnation des fibres de verre (|G*| <200 Pa a 1 rd/s) et suffisamment
élevé a 25°C pour que le compound soit manipulable (|G*| = 35 000 Pa).

Le comportement rhéologique avec la fréquence d’un systéme réactif nanostructuré UPR + BCP est
tout d’abord présenté. L'aptitude au mirissement par refroidissement de différents systémes
réactifs est ensuite évaluée par des rampes en température de 10°C a 100°C a 1 rd/s et 3°C/min. Les
systémes réactifs UPR + add. sont examinés dans un premier temps, avant de s’intéresser aux pates
formulées. Linfluence des BCP A™(ADs,)" et A?'(MDs;),™ sur le comportent rhéologique avec la
température des systemes réactifs est comparée a celle de I'additif conventionnel PVAc qui est en
solution dans la résine UP sur toute la plage de température. La température de transition ordre-
désordre (Topy) des systemes réactifs additivés de BCP est considérée dans ce travail comme étant la
température au croisement des modules G’ et G” (1 rd/s, 3°C/min). Linfluence de différents
parametres comme la concentration en BCP, la présence des charges, la concentration en tensioactif
ou encore le taux de styrene de la résine UP est également étudiée. Les différents systemes réactifs
étudiés sont préparés a température ambiante a I'aide des procédés décrits au quatrieme chapitre.

Afin de comparer I'aptitude de chaque systéme réactif au mdrissement par refroidissement, le
parametre kr, _r, est introduit :
|G™| (Ty)

kr o7 = ——— Equation VII.1
o TG () |

Pour permettre la mise en ceuvre du compound SMC a une température T, et sa manipulation a une
température T4, le module de la pate additivée de BCP doit étre inférieur a 200 Pa a T, et supérieur a
35000 Paa T, (|G*| a1rd/s). Un coefficient kr _r, 2 175 doit donc étre obtenu.

Pour chaque systéme réactif UPR + add., le coefficient k7, _,z, maximal tel que 10°C < T; < T, < 100°C
et T, — T, = 35°C est indiqué. En ce qui concerne les pates formulées, les coefficients kT1—>Tz les plus
pertinents sont précisés (le coefficient k,5_,5o Notamment). L'ensemble de la plage en température
de 10°C a 100°C est étudié, méme si d’un point de vue applicatif les températures T, = 25°C et T, =
60°C doivent étre considérées.

Un compound SMC + 25% A1 (MD3;)," p’, mis en ceuvre avec une pate a 60°C, est caractérisé pour

finir. La qualité d’aspect du composite SMC polymérisé est également déterminée.

VII.3.1. Comportement rhéologique d’un systéme réactif UPR + BCP avec la fréquence

Le comportement rhéologique avec la fréquence & 25°C du gel nanostructuré UPR + 20% A”* (MDs;),™
est exposé en Figure VII.5. Le comportement rhéologique de la résine UPR (65/35) est également
présenté en tant que référence.

«+» Comportent rhéologique de la résine UPR (65/35) avec la fréquence
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La résine commerciale (solution de 65% de polyester insaturé dans 35% de styrene) se comporte
comme un fluide newtonien. Elle présente un comportement essentiellement visqueux sur toute la
gamme de fréquence étudiée avec une viscosité constante de 2,0 Pa.s a 25°C.

% Comportement rhéologique du systéme réactif UPR + 20% A*(MD;,),""* avec la fréquence

La nanostructuration se traduit a 20% de BCP par un comportement élastique prédominant sur toute
la gamme de fréquence étudiée. Le plateau caoutchoutique, ol le systeme se comporte comme un
gel, est observé de 0,02 rd/s a 1 rd/s, I'évolution de G’ et de G” avec la fréquence étant alors
relativement faible. La viscosité diminue lorsque la fréquence augmente. D’apreés la loi de Cox-Merz,
cette évolution de la viscosité est caractéristique d’'un comportement rhéofluidifiant en cisaillement,

ce qui avait été observé en Figure V.3. Un plateau newtonien pourrait étre obtenu a tres basse
fréquence si la durée de I'expérience permettait d’attendre I’écoulement du gel.

1000 100000
UPR (65/35) ’:n; UPR +20% A”*(MD;,),"
100 o 3 N
— 10000 [ AN
E o
10 =
a.
= 1000 f
) 3
1 =
)
* 100
0,1 E 2 :
0,01 Y R T B S S s 10 P S TP R R S TP
0,1 1 10 100 0,01 0,1 1 10 100
w (rd/s) w (rd/s)

Figure VII.5. Evolution avec la fréquence des modules G’(e), G”’(0) et |G*|(-) ainsi que de la viscosité |n*|(--)
de la résine UPR (65/35) et du systéme réactif nanostructuré UPR + 20% A*' (MDs,),"" (T=25°C).

VII.3.2. Comportement rhéologique des systémes réactifs UPR + add. avec la température

L'aptitude au mirissement par refroidissement des systémes réactifs UPR + BCP est a présent
examinée, I'additif PVAc étant étudié en tant qu’additif conventionnel de référence miscible dans la
résine. L'influence du type d’additif sur le comportement rhéologique en température des systémes
réactifs UPR + add. est tout d’abord étudiée, avant de s’intéresser a l'influence de différents
parameétres sur le comportement rhéologique en température des systemes réactifs UPR + BCP.

a) Influence du type d’additif sur le comportement rhéologique des systemes réactifs UPR + add.

Le comportement rhéologique en température de la résine UP et de systemes réactifs additivés de
PVAc, de A (ADs,)" et de A?* (MD3;)," est présenté en Figure VII.6.
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Figure VII.6. Evolution avec la température des modules G’(e), G”’(0) et |G*|(-) de systemes réactifs UPR +
x% add. (3°C/min, 1rd/s, |G*|=|n*]).
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«» Comportement rhéologique en température de la résine UPR (40/60)

Le module de la résine UPR (40/60), notée UPR, diminue de maniére relativement progressive
lorsque la température augmente. Cette solution de 40% de polyester insaturé dans 60% de styréne
a un comportement essentiellement visqueux sur toute la plage en température étudiée.

Le coefficient k,5_,60 = 3 de la résine UP est logiquement tres faible, cette solution ne présentant pas
de modification morphologique particuliere au cours de la rampe en température. La diminution de
la viscosité de la résine par augmentation de la température n’est donc évidemment pas suffisante
pour permettre un effet mdrissement (un coefficient k minimum de 175 devant étre atteint).

% Comportement rhéologique en température de systemes réactifs UPR + PVAc

L'incorporation de 15% ou 20% de PVAc en solution dans la résine conduit logiquement a une
augmentation du module, mais le profil rhéologique du systeme réactif additivé reste similaire a celui
de la résine seule.

Les coefficients k,s_,49 des mélanges réactifs a base de PVAc sont du méme ordre de grandeur que
celui de la résine. Un homopolymére en solution dans la résine ne présente donc aucune aptitude au
marissement par refroidissement (un homopolymeére présentant une macroséparation de phase
comme le P(MMA-co-S) n’étant d’ailleurs pas plus efficace).

% Comportement rhéologique en température du systéme réactif UPR + 20% A'*(ADs,)"

Une transition ordre-désordre est observée lorsque la température augmente en raison du
comportement UCST du mélange UPR + bloc PBA, ce qui est nécessaire au mdrissement par
refroidissement. A T < Topr = 71°C, le systéme réactif forme un gel en raison des interactions
importantes entre les micelles organisées en réseau. La nanostructuration est alors caractérisée par
des modules G’ et G” élevés, ainsi que par un comportement élastique prédominant (G’ > G”). Au-
dela de la Topr (Topr < T < CMT), définie dans cette étude par la température de croisement de G’ et
G”, les micelles deviennent désordonnées (voir Figure 1.28). Cette perte de I'ordre a grande distance
se traduit par une chute des modules G’ et G”, le comportement rhéologique du systéeme
nanostructuré devenant alors a dominante visqueuse (G” > G’). Aux températures supérieures
(Toor < CMT < T), les micelles se dissocient pour former au final une solution homogene (perte de
I'ordre a courte distance). Lorsque G” >> G’, on considere que le BCP est en solution dans la résine (T
= 80°C).

La chute de module observée est trés abrupte, la quasi-totalité de la transition ordre-désordre ayant
lieu entre 60°C et 80°C. La Topr et la CMT devraient par conséquent étre assez proches. La CMT peut
étre déterminée au méme titre que la Topr par diffusion des rayons X (SAXS) [Maiez-Tribut, 2007A] ou
des neutrons (SANS) [Park et al., 2005]. La déstructuration du réseau de micelles sur une courte
plage de température pourrait &tre due a la nature du BCP A (ADs,)", a sa faible masse molaire,
ainsi qu’a son faible indice de polydispersité (I, = 1,6).

Le coefficient kss_99 = 250 dépasse le coefficient minimal de 175 nécessaire a I'application
mirissement. Ce coefficient est par ailleurs 50 fois supérieur a celui de la solution UPR + 20% PVAc,
ce qui donne un ordre de grandeur de l'influence de la déstructuration du réseau de micelles sur la
chute de viscosité. La nature du BCP A*(ADs,)"® (BCP caoutchoutique & température ambiante) et sa
faible masse molaire permettent d’obtenir un mélange UPR + BCP tres fluide a haute température
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(|G*| =1 Paa90°C), le gel formé a basse température ayant tout de méme un module relativement
conséquent (|G*| =370 Pa a 25°C et 250 Pa a 55°C).

Ce systeme réactif UPR + BCP, a chute de viscosité rapide et importante, semble trés intéressant
pour le mlrissement d’'un compound SMC. Il faudrait néanmoins étre capable, via la formulation, de
décaler la transition ordre-désordre du systeme réactif vers les basses températures a une Tgpr
d’environ 40-45°C, tout en augmentant le module d’environ deux décades pour obtenir la pate
désirée.

% Comportement rhéologique en température du systéme réactif UPR + 20% A*'(MD3,),"

Par rapport au systeme réactif UPR + BCP précédent, la transition ordre-désordre est plus étalée,
intervient a plus haute température (Topr = 82°C), et n’est de ce fait pas encore achevée a 100°C. Le
module est par ailleurs environ 4 fois plus élevé. Le BCP A*' (MDs;),"" différe du BCP A (ADs,)" par la
nature et le nombre de ses blocs statistiques miscibles dans la résine (comonomere MMA plut6t que
BA) mais également par sa masse molaire et son indice de polydispersité (I, = 2,7) plus élevés.

Le coefficient kgs_,199 = 75 n’est pas suffisant pour permettre un mirissement efficace. La transition
ordre-désordre ne semble pas suffisamment brutale, la viscosité du BCP A?*(MD3;),™ en solution
étant de plus relativement importante.

b) Influence de différents parameétres sur le comportement rhéologique des systemes réactifs UPR
+ BCP

On s’intéresse a présent a l'influence de différents parametres sur le comportement rhéologique en
température de systémes réactifs UPR + A*(MDs;),™". Linfluence de la concentration en BCP ainsi
gue l'influence de la présence et de la concentration en tensioactif (agent mouillant et dispersant des
charges) sont examinées. Deux méthodes de détermination de la Topr sont comparées dans un
premier temps.

La Topr des systémes réactifs additivés de BCP est déterminée dans cette étude par le croisement des
modules G’ et G” au cours d’une rampe en température a 3°C/min et 1 rd/s. Cette méthode est
comparée a celle du croisement des courbes tan 6 = f(T) a différentes fréquences dans le cas du
systéme réactif UPR + 20% A’ (MDs1),™* (Figure VI1.7).

L’augmentation de la fréquence de 1 a 100 rd/s entraine logiguement une augmentation des
modules G’ et G”. La température au croisement des modules n’est en revanche pas
significativement modifiée, cette Topr oscillant autour de 82 + 3°C.

Les courbes tan & = f(T) aux trois fréquences étudiées (1 rd/s, 10 rd/s, et 100 rd/s) ne peuvent se
croiser mathématiquement en un seul et méme point. Les trois points d’intersection observés
permettent cependant de définir une Topr moyenne de 79 + 5°C.

La méthode relativement simple de détermination de la Topr via le croisement de G’ et G”” a une
fréquence donnée fournit donc un résultat proche de celui de la méthode des tan 6.
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Figure VII.7. Evolution avec la température des modules G’(e), G”(0) et |G*|(-) ainsi que du facteur de perte
tand du systéme réactif UPR + 20% AZI(MDgl)Z11 aux fréquences de 1 rd/s, 10 rd/s et 100 rd/s (3°C/min).

+* Influence de la concentration en BCP sur le comportement rhéologique en température de

systémes réactifs UPR + BCP

L'influence de la concentration en BCP est étudiée en Figure VII.8 avec des systémes réactifs

contenant 10%, 15%, 20% et 25% de A (MD3;),".

Les modules G’ et G” ainsi que la Topr du mélange UPR + BCP augmentent avec la concentration en

BCP. La Topr du systeme réactif semble ainsi facilement ajustable de 0°C a 100°C en jouant sur la

concentration en BCP aux taux considérés. La Topr du mélange pourrait augmenter avec la

concentration en BCP jusqu’a atteindre la Topr du BCP en masse [la Topr du BCP A% (MD3;)," n’a pas

été mesurée mais elle est forcément bien supérieure a la T, de ses blocs statistiques qui est de 87°C].

La transition ordre-désordre devient par ailleurs de plus en plus abrupte lorsque la concentration en

280

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf

© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



|G*|, G, G" (Pa)

|G*|, G', G" (Pa)

Chapitre VII - Composites SMC : la nanostructuration, une alternative au mlrissement par MgO ?

BCP augmente, ce qui est vérifié par 'augmentation du coefficient k. La valeur de ce coefficient
diminue cependant de 20% a 25% de BCP, la majeure partie de la transition du mélange UPR + 25%

A?Y(MD3;),™ n’étant pas prise en compte en raison de sa Topy trop élevée (92°C).

On rappelle que la brusque chute de module avec la température et le croisement de G’ et G”
indiquent la déstructuration d’un réseau de micelles. Or, cette transition ordre-désordre est
observée a chaque concentration en BCP étudiée (a 10% de BCP, le croisement de G’ et G” est
extrapolé a une température inférieure a 10°C). La concentration critique de gélification (CGC),
concentration a partir de laquelle les micelles du mélange réactif UPR + x% A*! (MDs;),™ s’organisent
en réseau, est donc inférieure a 10% de BCP. Le gonflement des coeurs micellaires PBA par le styrene

pourrait avoir engendré une diminution de la CGC, ainsi qu’une augmentation du module du systeme

réactif nanostructuré.
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Figure VII.8. Influence de la concentration en BCP sur I'évolution avec la température des modules G'(e),
G”(0) et |G*|(-) de systémes réactifs UPR + x% A”*(MDs,),™ (3°C/min, 1rd/s, |G*|=|n*|).
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++ Influence de la présence et de la concentration en tensioactif sur le comportement rhéologique
en température des systemes réactifs UPR + BCP

L'influence de la présence et de la concentration en tensioactif (agent mouillant et dispersant des
charges) sur le comportement rhéologique en température du systeme réactif UPR + 20%
A?Y(MD3;)," est étudiée en Figure VII.9.

Le taux de BCP (20%) et le taux de tensioactif (0%, 2% ou 4%) sont indiqués en % de mélange UPR +
BCP. La dilution du BCP et de la résine UP par le tensioactif liquide a température ambiante est
relativement faible compte tenu des faibles taux de tensioactif considérés. Le taux de tensioactif
incorporé dans les formulations BMC et SMC étudiées dans ce travail est de 2%.
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Figure VIL.9. Influence de la concentration en tensioactif (agent mouillant et dispersant des charges) sur
I’évolution avec la température des modules G’(e), G”(0) et |G*|(-) de systémes réactifs UPR + 20%
A (MD3y),"" + x% tensioactif (3°C/min, 1rd/s, |G*|=|n*]).
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La présence du tensioactif n’affecte pas significativement le module du réseau de micelles (module
du plateau a T < Tgpr).

La présence ainsi que I'augmentation de la concentration en tensioactif entraine en revanche une
diminution de la Topr du mélange UPR + BCP. Ainsi, I'incorporation de 2% et de 4% de tensioactif dans
le mélange UPR + 20% A”*(MDs;),™ entraine respectivement une diminution de la Topr de 6°C (82°C a
76°C) et de 18°C (82°C a 64°C). Dans le cas des formulations BMC et SMC étudiées, le tensioactif a
donc relativement peu d’influence sur la Topr du systeme réactif, cette derniére ne diminuant que de
6°C avec les 2% de tensioactif incorporé. Cependant l'incorporation du tensioactif entraine
également une diminution du coefficient k (transition ordre-désordre plus étalée). Ces observations
(diminution de la Topr et étalement de la transition en présence du tensioactif) semblent indiquer
une certaine interaction du tensioactif avec les micelles de BCP, conduisant a une augmentation de la
miscibilité du bloc PBA dans la résine.

Il est toutefois intéressant de constater qu’une augmentation du taux de tensioactif de 2% a 4%
permet d’abaisser la Topr de 12°C sans conduire a une diminution du coefficient k. Aux
concentrations supérieures a 2% de tensioactif, il semble donc possible de moduler la Tgpr du
systeme réactif en faisant varier la concentration de cet additif sans pour autant affecter la chute de
viscosité.

VII.3.3. Comportement rhéologique des pdtes avec la température

L'aptitude au mdrissement par refroidissement des systémes réactifs chargés est a présent
examinée. Ces pates contiennent en plus de leur phase continue UPR + add., 43% vol. de charges
carbonate de calcium (d’environ 3 um de diamétre moyen), environ 1% de tensioactif (agent
mouillant et dispersant des charges), et environ 1% de démoulant pulvérulent stéarate de calcium.
L'influence du type d’additif sur le comportement rhéologique en température des pates est tout
d’abord étudiée, avant de s’intéresser a l'influence de différents paramétres sur le comportement
rhéologique en température des pates additivées de BCP.

a) Influence du type d’additif sur le comportement rhéologique des pates

Le comportement rhéologique en température de la pate non additivée et de pates additivées de
PVAc, de A (ADs,)" et de A?* (MD3;),™" est présenté en Figure VII.10.

L'incorporation des charges CaCOs dans les systemes réactifs UPR + add. a tendance a rapprocher les
modules G’ et G”, quel que soit le type d’additif et sur toute la plage de température étudiée. La
présence des charges a également engendré une forte diminution de la Topr des systémes réactifs
additivés de BCP, la Topr des pates + 20% BCP étant inférieure a 25°C (contre 70°C a 80°C en absence
de charges). Ces différentes observations peuvent étre expliquées par les interactions des charges
entre elles ainsi que par l'influence des charges sur la nanostructuration. Dans le cas de la pate non
additivée, G’ est inférieur a G”” de 10°C a 100°C. En présence de PVAc, G’ devient supérieur a G” sur
certaines plages de température et notamment a 25°C. Dans le cas des pates additivées de BCP, G’ >
G"aT<Topret G <G” aTopr <T<60-70°C. Les interactions entre les charges semblent plus faibles
en présence d’un additif BCP (G’ est nettement inférieur a G”” entre la Topr et 60-70°C), ce qui permet
d’identifier facilement la Topr.
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Figure VII.10. Evolution avec la température des modules G’(e), G”(0) et |G*|(-) de la pate sans additif
(pate 0%), de pates conventionnelles additivées de PVAc et de pates additivées de BCP (3°C/min, 1rd/s,
|G*[=[n*]).
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Dans le cas de la pate non additivée et des pates + PVAc (dont la phase continue est a I'état miscible
guelle que soit la température), le module diminue jusqu’a 25°C (température de préparation et de
stockage des pates), puis augmente ou se stabilise jusqu’a 100°C. Ce phénomeéne est attribué d’une
part a la désagglomération d’éventuels amas de charges, et d’autre part a l'action d’oxydes
métalliques présents a I'état de traces dans le carbonate de calcium broyé qui réagissent comme
I'oxyde de magnésium. Dans le cas des pates additivées de BCP, cette augmentation de la viscosité
n’apparait qu’apres la déstructuration du réseau de micelles vers 45-55°C.

Au niveau du mdrissement, aucune des pates étudiées ne permet la manipulation d’'un compound
SMC & 25°C sans incorporation de MgO. La pate + 20% A'(ADs,)"* permet la mise en ceuvre d’un
compound SMC a température ambiante, comme la pate conventionnelle additivée de 15% de PVAc.
La pate + 20% A*(MDs;),™ p’ peut étre utilisée en procédé industriel BMC chauffé a plus de 40°C
mais elle ne convient pas en procédé SMC (cette pate peut étre acheminée par écoulement a plus de
40°C mais elle ne peut donner lieu a une imprégnation satisfaisante des fibres de verre en procédé
SMC).

En ce qui concerne les pates additivées de BCP, non seulement la Topr a été déplacée vers les basses
températures avec l'incorporation des charges, mais la transition ordre-désordre semble également
plus étalée. Tous les coefficients k indiqués, et notamment les coefficients k,5_,¢9 les plus pertinents,
sont bien inférieurs a la valeur minimale de 175 permettant le mdrissement d’'un compound SMC. La
pate + 20% A (ADs,)", dont la phase continue seule (UPR + 20% BCP) semblait trés prometteuse,
posséde un coefficient k,5_,¢9 extrémement faible en raison de sa Topr inférieure a 10°C (la majeure
partie de la transition n’est pas prise en compte). La pente de la chute de viscosité entre 10°C et 20°C
semble cependant relativement importante, et il pourrait étre intéressant a titre de perspective
d’apporter des modifications a cette formulation afin de déplacer sa transition ordre-désordre vers
les hautes températures a une Topr d’environ 40-45°C.

b) Influence de différents parametres sur le comportement rhéologique des pates + BCP

On s’intéresse a présent a l'influence de différents parametres sur le comportement rhéologique en
température de pates additivées de A (MD3;),™. Uinfluence de la présence des charges, de la
méthode d’incorporation du BCP, de la concentration en BCP et pour finir du taux de styréne de la
résine UP est examinée.

¢ Influence de la présence des charges sur le comportement rhéologique en température des
systémes réactifs additivés de BCP

L'influence de la présence des charges CaCO; sur I'évolution avec la température des propriétés
rhéologiques d’un systéme réactif contenant 20% de A’* (MDs;)," est présentée en Figure VII.11.

Le systéme réactif UPR + 20% A* (MD3;),™ + 2% tensioactif est comparé a la pate + 20% A*(MD3;),M.
Les charges et le démoulant sont les seuls composés incorporés dans le mélange organique pour
obtenir cette pate. L'influence du démoulant est cependant négligée en raison de la faible quantité
de cet additif insoluble pulvérulent.
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Figure VII.11. Influence de la présence des charges sur I’évolution avec la température des modules G’(e),
G”(0) et |G*|(-) d’un systéme réactif contenant 20% de A** (MD1),"" (3°C/min, 1rd/s, |G*|=|n*]).

L'incorporation des 43% vol. de charges CaCO3 engendre une forte diminution de la Topr du systéme
réactif qui passe de 76°C a 21°C. L'impact des charges dans la diminution de la Topr du mélange UPR +
20% A*'(MDs;),"! est donc beaucoup plus important que celui du tensioactif, les charges entrainant
une diminution de la Topr de 55°C contre seulement 6°C pour le tensioactif (voir Figure VIIL.9). Les
charges engendrent comme le tensioactif un étirement de la transition ordre-désordre avec 20% de
A?*(MD3;),"" (diminution du coefficient k sur une plage de température de 35°C).

La diminution de la Topr du systéeme réactif lors de lI'incorporation des charges est attribuée aux
interactions de van der Waals entre les charges et la phase UPR + BCP, en raison de la polarité
importante des particules de carbonate de calcium (cristal ionique). Ces interactions ont pour
conséquence d’augmenter la miscibilité du bloc PBA dans la résine. L'interaction des charges avec la
phase UPR + BCP devrait étre plus importante au voisinage de ces derniéres, mais compte tenu de
I'influence conséquente des charges sur le comportement rhéologique du systeme réactif, ces
interactions semblent encore significatives au coeur de la phase UPR + BCP. Les clichés TEM d’une
matrice chargée et de composites BMC contenant 10% de BCP montrent que méme aprés
polymérisation de la résine le voisinage des charges et certaines zones au cceur de la matrice
présentent encore une absence de structuration (voir Annexe 2). La Topr d’'une pate + 10% BCP serait
donc trop faible pour permettre une séparation de phase homogéne du bloc PBA avant le point de
gel au cours d’une polymérisation a 90°C (matrice chargée) ou 160°C (composites BMC).

+* Influence de la méthode d’incorporation du BCP sur le comportement rhéologique en
température des pates additivées de BCP

L'influence de la méthode d’incorporation du BCP sur le comportement rhéologique en température
d’une pate contenant 20% de A”*(MDj;),"" est a présent étudiée (Figure VI1.12).

286

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL007 1/these.pdf
© [Y. Lamy], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



|G*|, G', G" (Pa)

Chapitre VII - Composites SMC : la nanostructuration, une alternative au mlrissement par MgO ?

Dans le cas de la pate + 20% A*'(MDs;),"! p’, le BCP est incorporé en masse sous forme de poudre
aprés les charges dans le disperseur, alors que dans le cas de la pate + 20% A*(MDj),", il est
incorporé en solution dans le styrene avant les charges dans le disperseur (a I'aide d’une solution
BCP/St concentrée a 40% de BCP). Dans ce dernier cas, le BCP est déja dissous et bien homogénéisé a
la résine avant la dispersion des charges, la pate est donc supposée homogene en BCP. Dans le cas ou
le BCP est incorporé en poudre aprés les charges, le BCP semble totalement dissous visuellement
avec le procédé de mélange utilisé. L’'homogénéité en BCP de la pate + 20% A?'(MDs;),™* p’ peut
cependant étre étudiée plus rigoureusement par I'évolution de ses propriétés rhéologiques avec la
température, en prenant la pate + 20% A** (MD31),"! supposée homogene comme référence.

Les profils rhéologiques des deux pates étudiées sont trés proches (Figure VII.12). Les modules G’ et
G” de la pate + 20% A*'(MDs;),"! p’ sont cependant supérieurs en raison de la plus importante
guantité de styrene évaporée au cours du mélange. L'incorporation d’un BCP a I’état pur nécessite en
effet une durée de mélange plus élevée afin de dissoudre convenablement la poudre de BCP, la
température de la pate augmentant de 25°C a environ 60°C par dissipation visqueuse.

La pate + 20% A™ (MDs;),™ p’ est donc considérée comme homogéne en BCP, ainsi que par extension
toutes les pates + BCP préparées par dissolution d’un BCP sous forme de poudre ou de granulés dans
la pate (résultat en accord avec la morphologie des composites BMC discutée en partie VI.2.8.b).
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Figure VII.12. Evolution avec la température des modules G’(e), G”’(0) et |G*|(-) d’'une pate contenant 20%
de A” (MD3,),"" en fonction de la méthode d’incorporation du BCP (3°C/min, 1rd/s, |G*|=|n*|). BCP incorporé
en masse sous forme de poudre apreés les charges dans le disperseur (p’) ou en solution dans le styréne (BCP/St
40%) avant les charges dans le disperseur.

+ Influence de la concentration en BCP sur le comportement rhéologique en température de
pates additivées de BCP

L'influence de la concentration en BCP est étudiée en Figure VII.13 avec des pates contenant 15%,
20% et 25% de A’ (MDsy),"".
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Comme en systeme UPR + BCP, la Topr de la pate augmente lorsque la concentration en BCP
augmente. L'augmentation de la Topr de la pate formulée est cependant moins importante que celle
de la phase UPR + BCP seule (de 15% a 25% de BCP, la Topr de la pate passe de 17°C a 34°C, contre
40°C a 92°C en systeme UPR + BCP). A chaque concentration en BCP, la transition ordre-désordre a
lieu a plus basse température en présence des charges et du tensioactif.

En systeme formulé, la pente de la chute de viscosité diminue lorsque la concentration en BCP
augmente, ce qui est précisément I'inverse de qui a été observé en systeme UPR + BCP. Ainsi, a partir
de 20% de A*(MDsy)," la présence des charges et du tensioactif entraine un étirement de la
transition ordre-désordre, alors qu’aux concentrations en BCP inférieures la formulation peut
accentuer la chute de viscosité, ce qui est le cas avec 15% de A21(MD31)211.
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Figure VII.13. Influence de la concentration en BCP sur I'évolution avec la température des modules G’(e),
G”(0) et |G*|(-) de pates + x% A™ (MDs1),"* p’ (3°C/min, 1rd/s, |G*|=|n*]).
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Aucun des coefficients k présentés ne s’approche de la valeur minimale de 175 nécessaire pour le
marissement d’un compound SMC. Seule la pate contenant 15% de BCP permet d’imprégner
convenablement les fibres de verre (a 50°C), et seule la pate contenant 25% de BCP s’approche de la
viscosité minimale permettant la manipulation du compound a température ambiante. La Topr de la
pate + 25% A™(MDs,),™ p’ étant par ailleurs supérieure a 25°C (G’ > G” a 25°C), cette pate est
sélectionnée pour la mise en ceuvre d’'un compound SMC mdri par refroidissement, le procédé
d’imprégnation devant cependant étre amélioré en raison de la viscosité importante de cette pate a
60°C.

+* Influence du taux de styréne de la résine UP sur le comportement rhéologique en température
des pates additivées de BCP

Dans le cas d’une pate contenant 20% de A*'(MDs;),™ (p’), une diminution du taux de styréne de la
résine UP de 60% a 50% entraine une augmentation de la Topr de 22°C a 59°C. Mais le coefficient
k10545 de la pate + 20% A*' (MD;,),™ p’ est de 29, alors que le coefficient kss_,-, de la pate (50/50) +
20% A”*(MD3;)," p’ est seulement égal a 8.

Il est donc possible de jouer sur le taux de styréne pour moduler la Topy de la pate. Diminuer le taux
de styréne peut étre intéressant dans le cas de pates contenant un faible taux de BCP (10-15% par
exemple) présentant par conséquent une faible Topy, afin de rehausser cette derniére a une valeur
intéressante pour le marissement de 40-45°C. Cependant, une diminution du taux de styrene semble
conduire a une chute de module moins brutale avec la température. Augmenter le taux de styrene
de la résine au-dela de 60% pourrait donc peut-étre permettre d’accentuer la chute de module (mais
la Topr de la pate serait a priori encore plus faible).

VII.3.4. Réalisation d’un composite SMIC miiri par la nanostructuration d’un BCP

Un compound SMC + 25% A*(MDj.),"" p’ a été réalisé a I'échelle pilote. Le procédé SMC
conventionnel décrit en partie 1V.7.2 a été légerement modifié. La distance d’interpénétration des
lignes de calandrage et la tension du tapis ont été augmentées afin d’améliorer I'imprégnation des
fibres de verre (voir partie 1V.8.2). La pate est versée a 60°C dans le réservoir des racles
(contrairement a un procédé SMC conventionnel ou cette derniére est versée a température
ambiante) dans le but de mettre en ceuvre un compound SMC imprégné a chaud et mdri par la
nanostructuration du BCP au cours du refroidissement de la pate de 60°C a 25°C.

La pate + 25% A? (MDs;),™ p’ a été sélectionnée pour la réalisation de ce compound car il s’agit de la
pate additivée de BCP la plus visqueuse a 25°C parmi les pates étudiées, méme si sa viscosité a
température ambiante est peut-étre encore insuffisante pour permettre une manipulation
automatisée du compound (|n*| = 15000 Pa.s a 25°C et 1 rd/s, au lieu de 35 000 Pa.s). La Topr de
cette pate est de plus supérieure a 25°C, d’ou un comportement élastique prédominant a
température ambiante (Topr = 34°C). Sa viscosité a 60°C est cependant bien trop élevée pour
permettre une bonne imprégnation des fibres de verres a cette température (|n*| = 1500 Pa.s a
60°C et 1 rd/s, au lieu de 200 Pa.s). Une amélioration de I'imprégnation du compound mis en ceuvre
a donc été étudiée.
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«* Mise en ceuvre du compound SMC mdri par la nanostructuration (25°C < T < 60°C)

La pate + 25% A (MDs1),™ p’ est versée a 60°C dans le réservoir des racles. Cette température est
atteinte par dissipation visqueuse au cours de la dissolution de la poudre de BCP dans la pate sous
agitation a température ambiante. Le procédé de mise en ceuvre SMC de la société MCR n’étant pas
chauffant, la pate refroidit assez rapidement au contact du réservoir, de la racle, puis de la table
(éléments métalliques) et des fibres de verre a température ambiante. Il est cependant possible de
former environ 2 metres de film de pate homogene dans chacune des deux racles. Le film de pate
présente par la suite de larges zones circulaires sans matiére, en raison de la viscosité trop
importante de la pate refroidie qui passe sous la racle. Les deux premiers metres de compound SMC
calandrés sont récupérés. Le calandrage a certainement été effectué avec une pate a température
ambiante en raison de son refroidissement important au cours du procédé, le compound étant en
tout cas a température ambiante en sortie de calandres. Mais cette pate additivée de 25% de BCP est
de toute maniere trop visqueuse a 60°C pour permettre une bonne imprégnation des fibres de verre
par calandrage. Les deux premiers metres de compound SMC récupérés présentent de chaque coté
un film de pate de qualité, mais I'imprégnation des fibres de verre est en revanche certainement
extrémement faible.

%+ Caractérisation du compound SMC miiri par la nanostructuration (tenue mécanique, aptitude au
défilmage, tack et évaluation de I'imprégnation des fibres de verre a température ambiante)

La tenue mécanique du compound SMC réalisé est assez faible, certainement en raison de la
mauvaise imprégnation des fibres de verre (un compound SMC conventionnel imprégné par une pate
fluide non mrie semble présenter une meilleure tenue mécanique). Un tel compound ne peut pas
étre manipulé par le systeme automatisé de la société Inoplast lors du moulage industriel du
composite.

Le compound n’est pas défilmable. L'opération de défilmage se traduit par une rupture au niveau de
la couche de fibres de verre qui sont extrémement mal imprégnées (faible résistance a la rupture du
compound). La quasi-totalité du film de pate n’a méme pas pénétré la couche de fibres de verre. La
pate dépourvue de fibres est assez collante, ce qui contribue a empécher le défilmage du compound
(un compound SMC conventionnel imprégné par une pate fluide non mdrie est beaucoup moins
collant en raison de I'augmentation du module de la surface du compound via I'imprégnation des
fibres).

++» Amélioration de I'imprégnation du compound SMC m{iri par la nanostructuration

Il est impératif d’améliorer I'imprégnation de ce compound qui n’est méme pas défilmable. Deux
techniques différentes sont étudiées a partir de ce compound SMC mal imprégné.

Le calandrage du compound a été réalisé avec une pate a priori a 25°C en raison de son
refroidissement depuis les racles (la pate a été introduite a 60°C dans un pilote SMC a température
ambiante). Un calandrage a chaud est donc testé dans un premier temps. Le compound
précédemment réalisé est placé 20 minutes a 60°C dans une étuve. Le compound chaud est ensuite
passé directement sous le systéme de calandrage. Le compound en ressort quelques secondes plus
tard a température ambiante, le compound étant cependant bien a 60°C au niveau des premiéres
calandres.
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La fluidité de la pate a 60°C est suffisante pour lui permettre de pénétrer la couche de fibres de verre
au cours du calandrage. Le compound obtenu posséde ainsi une meilleure tenue mécanique (un peu
trop faible cependant pour permettre une manipulation automatisée) et peut étre défilmé
convenablement. De légéres pertes de pate sont néanmoins présentes sur le film plastique, le tack
du compound étant encore un peu élevé. L'imprégnation est encore trop faible pour permettre le
moulage d’'un composite de qualité, certaines fibres de verre présentant de larges zones non
imprégnées. Ce résultat était cependant prévisible en raison de la viscosité trop importante a 60°C de
la pate considérée.

Un autre procédé d’'imprégnation a donc été étudié. Le compound SMC est pressé a 60°C et 190 bar
pendant 3 minutes a I'aide d’une presse Reaktometer.

Comme dans le cas du calandrage a chaud, la pate a pu pénétrer la couche de fibres de verre et le
compound est défilmable avec quelques pertes de pate sur le film plastique. Le tack du compound
est encore trop important pour éviter les pertes de pate lors du défilmage et sa tenue mécanique
semble un peu trop faible pour permettre une manipulation automatisée. L'imprégnation des fibres
de verre sous presse a 60°C est un peu meilleure que celle obtenue avec le calandrage a cette méme
température, mais elle est encore trop faible pour permettre le moulage d’'un composite de qualité.

% Qualité d’aspect du composite SMC nanostructuré

Le compound SMC pressé, encore mal imprégné, est tout de méme moulé sous forme de plaques de
grandes dimensions afin de caractériser sa qualité d’aspect. La qualité d’aspect du composite
nanostructuré SMC + 25% A* (MD3,),"" p’ obtenu est relativement mauvaise, de type LS (low shrink),
alors que la qualité d’aspect du composite conventionnel SMC + 15% PVAc + 3 pcr MK25 est
excellente, de type classe A.

VIl.4. Conclusion

Le mdrissement conventionnel d’une pate additivée de PVAc par 'oxyde de magnésium a 25°C
conduit a une augmentation de la viscosité d’environ 4 décades en 3 jours. La viscosité de la pate
évolue beaucoup moins par la suite, mais sans se stabiliser réellement (pseudo-palier).

Un compound conventionnel SMC + 15% PVAc + 3 pcr MK25, relativement bien imprégné, a été mis
en ceuvre a température ambiante. Aprés 3 heures de mlrissement, ce compound peut étre défilmé
sans aucune perte de pate, ne colle pas, et présente une tenue mécanique suffisante pour étre
manipulé par un systéme automatisé. Il est cependant nécessaire de stocker ce compound SMC
conventionnel pendant 3 jours avant de le mouler en raison de I'évolution trop importante du
module de la pate avant le pseudo-palier (un moulage avant le pseudo-palier nécessiterait une
modification constante des réglages de la presse). Ce compound conventionnel conduit apres
moulage a un composite SMC d’excellente qualité d’aspect, de type classe A.

Le mdrissement d’'un compound SMC par nanostructuration de la résine UP via la dissolution
progressive d’un BCP sous forme de poudre (particules de 300 um) ou de granulés a température
ambiante dans la pate (sans agitation), pose des problémes au niveau de la mise en ceuvre du
compound et de son homogénéité apres mirissement. Un taux de 30% en BCP a été considéré, une
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pate contenant 20% de BCP étant encore bien trop fluide apres dissolution de ce dernier pour
permettre la manipulation du compound.

La poudre de BCP gonfle trés rapidement lors de son incorporation dans la pate (diffusion de la
résine dans les particules de BCP), ce qui conduit presque instantanément a une forte augmentation
de la viscosité par coalescence des particules gonflées de résine (formation d’un gel). Une telle péate
est alors bien trop visqueuse pour permettre la mise en ceuvre d’un compound SMC a température
ambiante (acheminement de la pate, formation des films de pate et imprégnation des fibres de
verre).

L'incorporation de granulés, environ 10 fois plus gros que les particules de 300 um, permet de
ralentir la cinétique de dissolution et de gonflement du BCP, et de disposer ainsi d’'une pate encore
bien fluide juste aprés I'incorporation de ce dernier. Cependant, la taille des granulés devrait étre
réduite pour permettre la mise en ceuvre d’un compound SMC, car ces particules doivent pouvoir
passer sous les racles lors de la formation des films de pate (des particules inférieures a 1 mm
devraient étre utilisées).

La dissolution du BCP dans la pate sans agitation se traduit par une diffusion du BCP dans la résine,
ainsi que par une diffusion de la résine dans le BCP qui se traduit par un gonflement des particules.
Cependant, alors que la résine UP gonfle les particules de BCP, les charges ne peuvent pénétrer dans
ces domaines de forte viscosité et se concentrent a I'interface pate / BCP. Ce phénomeéne se traduit
par la formation rapide d’une écorce de charges autour des particules de BCP gonflées de résine, ce
qui bloque la dissolution du BCP dans un état métastable. La pate autour des particules de BCP
gonflées apparait de plus relativement séche en raison de sa concentration élevée en charges due a
son appauvrissement en résine. Il ne semble pas possible de mouler un composite de qualité (en
matieére de qualité d’aspect et de propriétés mécaniques) a partir d’un systeme réactif aussi
hétérogene en BCP, en résine et en charges.

Afin de remédier aux problémes de mise en ceuvre et d’hétérogénéité rencontrés dans le cas du
mrissement du compound SMC par la dissolution progressive d’'un BCP a température ambiante,
une autre technique de mdrissement par la nanostructuration a été étudiée : celle du mirissement
par refroidissement d’une pate homogéne en BCP. Le compound SMC doit alors étre mis en ceuvre a
chaud a T > Topr. Une température de mise en ceuvre de 60°C est considérée, une température plus
importante n’étant pas envisageable en raison de I|’évaporation du styréne (risque sanitaire,
augmentation de la viscosité de la pate) et de la réactivité du systéme (décomposition de 'amorceur
TBEC). A 25°C (T < Topr), la nanostructuration doit engendrer une augmentation suffisante de la
viscosité pour rendre le compound manipulable. Ce type de mirissement étant instantané, une
manipulation et un moulage immédiats du compound SMC nanostructuré pourraient alors étre
envisagés en cas de mdrissement suffisant. Si au cours du mlrissement conventionnel par I'oxyde de
magnésium la viscosité de la pate augmente d’environ 4 décades, une multiplication de la viscosité
par un coefficient k de 175 devrait cependant étre suffisante pour permettre une imprégnation
efficace des fibres de verre a 60°C et la manipulation du compound SMC nanostructuré par un
systeme automatisé a température ambiante.

Le systeme réactif UPR + 20% A'(ADs,)" présente une transition ordre-désordre relativement
brutale au cours d’une rampe en température, accompagnée d’'une chute de module considérable
(sur une plage de 35°C) et amplement suffisante pour une application mdrissement (k = 250,
Toor = 71°C). Il faudrait toutefois étre capable, via la formulation (charges et tensioactif), d’obtenir
une pate ayant une Topr d’environ 40-45°C et un module supérieur d’environ 2 décades. La transition
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ordre-désordre du systeme UPR + 20% AZl(MD31)211 est en revanche plus étalée, la chute de module
semblant un peu faible pour une application mdrissement. L'augmentation de la concentration en
A?*(MD3;)," entraine une forte augmentation de la Topr du systeme UPR + BCP et conduit a une
chute de module plus abrupte avec la température (augmentation du coefficient k). Le systéme
réactif UPR + 10% A?'(MDsj),™" présentant une transition ordre-désordre (Topr < 10°C), la
concentration critique de gélification (CGC) des systémes micellaires étudiés est donc inférieure a
10% de BCP. Le gonflement des coeurs PBA par le styréne pourrait avoir engendré une diminution de
la CGC, ainsi qu’une augmentation du module du systeme réactif nanostructuré. L’incorporation du
tensioactif (agent mouillant et dispersant des charges) et I'augmentation de sa concentration
conduisent a une diminution significative de la Topr du systéme.

Avec l'incorporation des charges, la Topr du systéme réactif est déplacée de maniére considérable
vers les basses températures. A 20% de A (MD3;),"* dans la résine, alors que l'incorporation du
tensioactif entraine une diminution de la Topr de 6°C, I'incorporation des charges CaCO; conduit a
une diminution de la Topr de 55°C. Les charges CaCOs, trés polaires, augmentent donc
considérablement la miscibilité du bloc PBA dans la résine (par interactions de van der Waals avec la
phase UPR + BCP). Ce résultat corrobore I'absence de nanostructuration (état miscible) observée sur
certaines zones par microscopie TEM dans les matériaux chargés (au voisinage des charges et méme
au cceur de la matrice lorsque le taux de BCP est relativement faible). Les charges CaCO; utilisées
s’opposent a la fluidification du systeme réactif par élévation de la température, la viscosité de la
pate sans additif et des pates additivées de PVAc augmentant globalement de 25°C a 60°C. Cet effet,
qui contribue a diminuer I'amplitude de la chute de viscosité de la pate + BCP avec la température,
est attribué au marissement de la pate par des oxydes métalliques présents a I'état de traces dans le
carbonate de calcium broyé, ainsi qu’a la désagglomération d’éventuels amas de charges.
L'augmentation de la Topr de la pate avec la concentration en A?*(MD3;)," est moins importante que
celle de la phase UPR + BCP seule [de 15% a 25% de A*(MDs1),"", la Topr de la pate passe de 17°C 3
34°C, contre 40°C a 92°C en systéme UPR + BCP]. Par ailleurs, la pente de la chute de module diminue
en systeme chargé lorsque la concentration en BCP augmente, ce qui est précisément l'inverse de qui
a été observé en systéme UPR + BCP. Une diminution du taux de styréne de la résine UP de 60% a
50% entraine une augmentation considérable de la Topr de la pate [avec 20% de A (MD31),", 1a Topr
augmente de 22°C a 59°C]. Mais cette diminution du taux de styréene conduit en revanche a une
chute de module moins abrupte avec la température.

La présence de la formulation (charges et tensioactif) semble conduire a un étirement de la transition
ordre-désordre aux concentrations élevées en BCP [au-deld de 20% de A?*(MDs;),""], mais & une
transition plus brutale aux faibles concentrations en BCP [15% de A*'(MDs;),"']. Cependant, aux
faibles concentrations en BCP, la Topr de la pate est bien trop faible pour permettre un effet
marissement a température ambiante (la Topr doit se situer idéalement vers 40-45°C). Avec 20% de
AY(ADs,)", la chute de viscosité de la pate semble abrupte et importante mais elle intervient & une
température beaucoup trop faible (Topr < 10°C). Une concentration élevée en A™(MD3;),™ permet
d’obtenir une pate de viscosité importante a température ambiante (Topr > 25°C), mais la chute de
viscosité avec la température est beaucoup trop faible pour permettre une bonne imprégnation des
fibres de verre a 60°C. La formulation d’une pate additivée de BCP permettant la mise en ceuvre a
60°C d’un compound SMC et son mlrissement a 25°C n’a donc pas été trouvée.

Un compound SMC a tout de méme été mis en ceuvre avec la pate + 25% A”* (MDs;),"" p’. Cette pate
est presque suffisamment visqueuse a 25°C pour permettre la manipulation du compound (Topr de
34°C), mais ne dispose pas d’une chute de viscosité suffisante avec la température pour permettre
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une bonne imprégnation des fibres de verre a 60°C (k = 10 au lieu de 175). Le procédé SMC de la
société MCR n’étant pas chauffant, la pate refroidit trés vite a température ambiante aprés avoir été
versée a 60°C dans le réservoir des racles. Environ 2 metres de film de pate homogene ont
néanmoins pu étre obtenus avant un refroidissement trop important. L'imprégnation des fibres de
verre par la pate refroidie est en revanche extrémement faible, la pate n’ayant méme pas pu
pénétrer la couche de fibres de verre. Afin d’améliorer I'imprégnation du compound SMC réalisé, ce
dernier a été chauffé a 60°C et repassé sous le systeme de calandrage, ce qui a permis a la pate de
traverser la couche de fibres de verre sans pour autant conduire a une imprégnation satisfaisante. Un
procédé d’'imprégnation différent a donc été étudié. Le compound a été pressé a 60°C et 190 bar
pendant 3 minutes a l'aide d’une presse Reaktometer. Ce procédé a également permis a la pate de
traverser la couche de fibres de verre et a méme conduit a une meilleure imprégnation que le
calandrage a 60°C, mais I'imprégnation obtenue est toujours insuffisante pour permettre de mouler
un composite de qualité. Le composite SMC + 25% A®'(MDs,),"* p’, réalisé a partir de ce compound
mal imprégné, présente une qualité d’aspect relativement mauvaise, de type LS (low shrink).
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Conclusion générale et perspectives

L'objectif de cette thése était d’évaluer le potentiel de copolymeres a blocs acryliques de type PBA-b-
P(BA-co-DMA) et PBA-b-P(MMA-co-DMA) en tant qu’additifs multifonctionnels nanostructurant la
matrice polyester insaturé de composites SMC et BMC par auto-assemblage. La ségrégation du bloc
PBA et la miscibilité du bloc riche en diméthylacrylamide dans le réseau polyester permettent sa
nanostructuration via la formation de micelles a coeur élastomere poly(acrylate de butyle). Les BCP
ont été substitués et comparés aux additif anti-retrait conventionnels PVAc et P(MMA-co-S), de
maniére a étudier I'influence de la nanostructuration sur I'énergie de rupture, la compensation du
retrait et la qualité d’aspect (tendu de surface) des composites. Le module d’élasticité a également
été considéré, les nanodomaines élastoméres ne devant pas engendrer de diminution conséquente
de la rigidité des matériaux. Dans un premier temps, le comportement rhéologique de systémes
réactifs organiques et chargés (pates) a été étudié avec pour objectif I'incorporation des BCP dans les
formulations SMC et BMC en procédés pilotes et industriels. Une étude des matrices UPR + add.
[PVAc, P(MMA-co-S) ou BCP] a été réalisée, avant de s’intéresser aux composites chargés par du
carbonate de calcium et renforcés par des fibres de verre (des composites BMC ont été étudiés a ce
niveau, ces derniers étant plus faciles a mettre en ceuvre que les composites SMC). Quelques
matrices chargées ont également été examinées afin de dissocier I'influence des charges de celle des
fibres de verre. Les propriétés des matériaux ont été corrélées aux différentes morphologies
observées par microscopie TEM. La nanostructuration des BCP dans la résine réactive pouvant
entrainer par ailleurs une importante augmentation de la viscosité (formation d’un gel), le potentiel
de ces additifs en tant qu’agents de mlrissement des compounds SMC a finalement été examiné, le
marissement conventionnel par I'oxyde de magnésium présentant quelques inconvénients.

<+ Comportement rhéologique des systémes réactifs additivés de BCP a température ambiante,
compatibilité avec les procédés industriels BMC et SMC

Les compounds BMC et SMC étudiés dans ce travail ont été mis en ceuvre a I’échelle pilote. L'objectif
est cependant de pouvoir produire a I'échelle industrielle des compounds BMC et SMC additivés de
BCP. Si a I’échelle pilote, il est possible de prélever manuellement des solutions BCP / styréne trés
visqueuses, en procédé industriel ces derniéres doivent étre suffisamment fluides pour étre dosées
automatiquement. En ce qui concerne la viscosité de la pate d’imprégnation, la contrainte
rhéologique est identique en procédé SMC pilote ou industriel, la pate devant étre tres fluide pour
imprégner convenablement les fibres de verre. En procédé BMC pilote, la pate peut en revanche étre
tres visqueuse car elle est prélevée manuellement et le malaxage permet une bonne imprégnation
des fibres de verre. En procédé BMC industriel, la pate doit cependant étre relativement fluide pour
étre acheminée par écoulement jusqu’au malaxeur.

Les BCP de type PBA-b-P(BA-co-DMA) sont des additifs de fortes viscosités a température ambiante.
IIs ne sont pas manipulables en masse a cette température mais forment des solutions de faibles
viscosités dans le styréne. Une solution a 55% de A'(ADs,)"® dans le styréne est ainsi facilement
dosable industriellement a température ambiante. Les BCP de type PBA-b-P(MMA-co-DMA), comme
le BCP commercial A*!(MDs;),", sont des additifs solides a température ambiante. lls peuvent étre
dosés a I'état pur sous forme de poudre ou de granulés mais leurs solutions dans le styréne sont
généralement plus visqueuses. Un BCP de forte viscosité est donc incorporé en solution dans le
styréne dans une formulation BMC ou SMC, un BCP solide étant plutot incorporé en masse.

A I'exception du systéme réactif UPR + 20% A™(AD,4)" qui est macroséparé (le bloc statistique n’est
pas suffisamment riche en diméthylacrylamide pour étre miscible dans la résine), les systémes
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réactifs UPR + 20% BCP étudiés forment des gels a température ambiante en raison de 'organisation
des micelles en réseau a cette température (Topr > 25°C). Un mélange conventionnel UPR + 20%
PVAc, ol le PVAc est en solution dans la résine, est beaucoup plus fluide a 25°C que ces mélanges
nanostructurés. La concentration critique de gélification (CGC) des mélanges UPR + BCP étudiés est
inférieure a 10% de BCP, une transition ordre-désordre ayant pu étre identifiée rhéologiquement
avec 10% de BCP (Topr < 10°C). Le gonflement des coeurs PBA par le styréne pourrait avoir engendré
une diminution de la CGC, ainsi qu’une augmentation de la viscosité du systéme réactif
nanostructuré.

La macroséparation de phase du BCP A¥(AD,,)* dans la résine conduit a une pate + 20% add. de
faible viscosité a température ambiante, les additifs conventionnels PVAc (miscible) et P(MMA-co-S)
(non miscible) conduisant également a des pates trés fluides. La viscosité a 25°C des pates additivées
de BCP nanostructurants est étroitement liée a leur Topr. Les charges et le tensioactif (agent
mouillant et dispersant des charges) engendrent une forte diminution de la Topr du mélange UPR +
BCP. Les gels nanostructurés UPR + 20% BCP deviennent ainsi, une fois formulés, des pates a
comportement visqueux prédominant a température ambiante. La pate + 20% A (ADs,)"® présente
une Topr bien inférieure a 25°C. Le BCP A14(AD52)13 conduisant de plus a des solutions de faibles
viscosités, cette pate est tres fluide a 25°C et peut étre utilisée en procédés industriels BMC et SMC a
température ambiante (elle peut étre acheminée par écoulement et devrait imprégner
convenablement les fibres de verre en procédé SMC). La Topr d’'une pate contenant 20% de
A”Y(MD3;)," étant proche de 25°C, cette derniere est en revanche trop visqueuse pour étre utilisée
en procédé industriel BMC ou SMC a température ambiante. La diminution de la concentration en
BCP se traduisant par une diminution de la Topr de la pate, ainsi que par une diminution de sa
viscosité a T > Topr, les problemes de mise en ceuvre des compounds BMC et SMC par un BCP de type
PBA-b-P(MMA-co-DMA) peuvent étre résolus par I'utilisation d’une faible concentration en BCP
(environ 10%). De plus, un composite additivé par ce type de BCP présente généralement des
propriétés optimales a faible taux de BCP. L'incorporation de 15% ou 20% d’additif thermoplastique
est généralement requise pour obtenir une bonne compensation du retrait du composite, mais avec
un BCP de type PBA-b-P(MMA-co-DMA) le retrait augmente ou se stabilise au-dela de 10% d’additif.
Une technique d’incorporation du BCP qui ne fut pas étudiée dans ce travail pourrait permettre la
mise en ceuvre industrielle a température ambiante de compounds BMC + BCP trés visqueux. Il
suffirait d’incorporer le BCP (sous forme de poudre ou de solution dans le styréne) dans la pate au
niveau du malaxeur, avant d’introduire les fibres de verre. Ce procédé d’incorporation du BCP
éviterait d’avoir a chauffer la ligne d’acheminement. De plus, le chauffage a 60°C ne permet pas
toujours d’obtenir une pate additivée de BCP suffisamment fluide pour étre acheminée.

+* Matrices nanostructurées (vs. conventionnelles)

La nanostructuration du réseau polyester UPR (40/60) est obtenue avec cing des six BCP étudiés
(nanodomaines PBA sphériques de 20 a 50 nm diamétre), le BCP A(AD,s)* ne contenant pas
suffisamment de motifs diméthylacrylamide pour éviter la macroséparation de phase. La
nanostructuration des matrices UPR + BCP polymérisées a 90°C est cependant relativement mal
définie (au point de gel, la séparation de phase du bloc PBA est figée dans un état loin de I'équilibre
thermodynamique, les nanodomaines PBA apparaissant déformés et I'interface PBA/UPR diffuse).
Les additifs conventionnels PVAc et P(MMA-co-S) conduisent a des matrices a morphologie
macroséparée respectivement co-continue et discrete.
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La compensation du retrait du réseau polyester s’effectue par la formation de nanovides dans les
nanodomaines PBA des matrices nanostructurées (ces nanovides étant souvent trop petits pour étre
identifiés sur les clichés TEM) et de microvides dans la phase thermoplastique macroséparée des
matrices conventionnelles. La nanostructuration conduit a une moins bonne compensation du retrait
que la macroséparation de phase des additifs conventionnels, les fractions volumiques en nanovides
étant inférieures aux fractions volumiques en microvides. Le P(MMA-co-S) est le meilleur additif anti-
retrait des matrices dans les conditions de cette étude [réseau UPR (40/60), polymérisation a 90°C et
a pression atmosphérique], la totalité du retrait du réseau polyester étant compensée a tous les taux
de P(MMA-co-S) étudiés (c’est-a-dire a partir de 5% d’additif) par de larges microvides dans les
domaines macroséparés. Lorsque la température de polymérisation est relativement faible (90°C), un
additif de haute T, comme le P(MMA-co-S) peut donc apporter une meilleure compensation du
retrait qu’un additif de basse T, comme le PVAc. L'expansion thermique de I'additif étant
relativement faible, I'effet qui prédomine est sa capacité a former des microvides en réponse au
retrait de polymérisation.

Les microvides des matrices conventionnelles macroséparées conduisent a un effondrement de la
résistance a la rupture du réseau polyester, ce que permet d’éviter la nanostructuration et ses
nanovides. Dans le cas du PVAc, la morphologie nodulaire de la phase continue UPR contribue
également a diminuer la résistance a la rupture de la matrice. Ainsi, a partir de 10% en additif,
I’énergie de rupture en flexion des matrices nanostructurées est 2 a 30 fois supérieure a celle des
matrices conventionnelles. La concentration de contrainte en fond de fissure est en effet plus
importante dans le cas d’une microfissure amorcée au niveau d’'un microvide plutét que d’un
nanodomaine PBA ou d’un nanovide (le microvide ou le domaine nanométrique doit étre pris en
compte dans le défaut, ces domaines entrainant comme la fissure une déviation des lignes de force).
La nanostructuration permet méme dans certains cas un renforcement du réseau polyester : avec
10% de A (ADs,)", les énergies de rupture en flexion et en choc augmentent respectivement de 15%
et de 53%, une telle augmentation de la résistance au choc d’un réseau UPR n’ayant a notre
connaissance jamais été rapportée, que l'agent de renfort soit de type BCP, CSR, particule
inorganique, nanotube de carbone ou élastomeére liquide. En plus de la cavitation supposée des
domaines élastomeres PBA qui entraine en général une augmentation de la déformation plastique du
réseau par cisaillement, un bloc miscible de type P(BA-co-DMA) engendre un renforcement
conséquent a faible concentration en BCP, ce qui n’est pas le cas d’un bloc de type P(MMA-co-DMA).
Le module des matrices nanostructurées est du méme ordre de grandeur que celui des matrices
conventionnelles, un BCP de type PBA-b-P(MMA-co-DMA) conduisant cependant a des matrices un
peu plus rigides qu’un BCP de type PBA-b-P(BA-co-DMA).

La diminution de la température de polymérisation de 90°C a 40°C et la diminution du taux de
styrene du réseau polyester de 60% a 50% (augmentation de la température micellaire critique du
systéme réactif) conduisent a des morphologies nanostructurées mieux définies car plus proches de
leur état d’équilibre thermodynamique au point de gel. Cependant, I'amélioration de la définition de
la nanostructuration via la diminution du taux de styréne conduit a une compensation de retrait
similaire et a une diminution de la résistance a la rupture de la matrice.

«» Composites BMC nanostructurés (vs. conventionnels)

La nanostructuration de la matrice d’'un composite BMC moulé par compression a 160°C est
également obtenue. La définition de la nanostructuration est cependant encore moins bonne que
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celle de la matrice seule polymérisée a 90°C. Cette diminution de la qualité de la nanostructuration
pourrait étre due a I'augmentation de la température de polymérisation ainsi qu’a la présence des
charges et du tensioactif qui entrainent une diminution de la température micellaire critique du
systeme réactif. Une augmentation de la concentration en BCP permet d’améliorer I’homogénéité de
la nanostructuration, des zones non structurées étant présentes a 10% et parfois a 20% de BCP (la
nanostructuration de la matrice seule est homogene a toute concentration de BCP).

Dans les composites BMC, les charges et les fibres de verres entrainent une cavitation massive de la
phase thermoplastique, ce qui permet aux composites additivés de présenter un trés faible retrait
voire méme parfois une expansion (les charges et les fibres de verre s’opposent localement au retrait
de la matrice au cours de la polymérisation, ce qui conduit a une contrainte supérieure dans la phase
thermoplastique et augmente sa cavitation). La nanostructuration des BCP acryliques étudiés conduit
en général a une meilleure compensation du retrait que le P(MMA-co-S), mais a une moins bonne
compensation du retrait que le PVAc. Seul un BCP de type PBA-b-P(BA-co-DMA) permet d’obtenir
comme le PVAc une expansion du composite, un BCP de type PBA-b-P(MMA-co-DMA) conduisant a
un retrait positif. Un bloc miscible dans le réseau polyester de type P(BA-co-DMA) (basse T,) semble
donc entrainer une plus grande expansion thermique de la couronne micellaire qu’un bloc de type
P(MMA-co-DMA). La compensation du retrait du composite nanostructuré ne dépend donc pas
uniquement de la phase PBA ségrégée. Le P(MMA-co-S) qui était le meilleur additif anti-retrait des
matrices polymérisées a 90°C, fait partie des moins bons additifs anti-retrait des composites BMC
polymérisés a 160°C. L'expansion thermique de I'additif joue un réle important sur la compensation
du retrait au cours d’une polymérisation a 160°C, un additif de basse T, comme le PVAc ou le PBA
étant alors préférable a un additif de haute T, comme le P(MMA-co-S).

Les composites BMC nanostructurés et conventionnels ont généralement des énergies de rupture
similaires malgré les différences de résistance a la rupture des matrices seules, en raison de
I’'amorcage prématuré de fissures a l'interface charges / matrice. Un composite nanostructuré peut
tout de méme présenter un renforcement significatif par rapport aux composites conventionnels en
cas de nombreux nanovides de tailles conséquentes qui améliorent la ténacité du matériau. L'énergie
de rupture d’un composite BMC nanostructuré par 20% de A*®(MD,,)* est ainsi environ deux fois
supérieure a celle des composites conventionnels, |'écart-type relatif étant de plus bien inférieur.
L’utilisation d’un BCP de méme composition que le BCP A% (MDg,)*? et de masse molaire encore plus
élevée pourrait étre étudiée a titre de perspective, de maniére a obtenir des nanovides de plus
grandes dimensions qui pourraient peut-étre améliorer le renforcement du composite BMC. Il
pourrait également étre envisagé d’étudier des composites non chargés afin d’éventuellement
retrouver en présence des fibres de verre la bien meilleure résistance a la rupture des matériaux
nanostructurés par rapport aux matériaux conventionnels contenant des microvides. De tels
matériaux seraient plus onéreux mais présenteraient une résistance a la rupture bien supérieure. La
présence des fibres de verre pourrait peut-étre suffire a entrainer une cavitation importante de la
phase thermoplastique et conduire ainsi a une bonne compensation du retrait malgré I'absence des
charges.

Les composites BMC a base de P(MMA-co-S) sont les plus rigides. Les composites a base de PVAc et
les composites nanostructurés par un BCP de type PBA-b-P(MMA-co-DMA) ont des modules
similaires. Un BCP de type PBA-b-(BA-co-DMA) conduit a des composites un peu moins rigides, le
module de la matrice étant plus faible.

L'amélioration de la définition de la nanostructuration via une diminution du taux de styrene du
réseau polyester de 60% a 50% (augmentation de la température micellaire critique du systeme
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réactif) conduit a une diminution de la compensation du retrait et de la résistance a la rupture du
composite BMC.

En général, la forme d’incorporation et le point d’incorporation du BCP dans la formulation BMC
n’ont pas d’influence significative sur les propriétés du composite.

La qualité d’aspect d’un composite BMC nanostructuré par 20% de A*(MD4,)** (low shrink) est
nettement mois bonne que celle d’'un composite conventionnel contenant 15% de PVAc (low profile).
La qualité d’aspect de composites BMC nanostructurés par 20% ou 30% de A (ADs,)"* mériterait
néanmoins d’étre étudiée en raison de leur excellente compensation du retrait (expansion). La
nature et la quantité de COV émis par un composite nanostructuré sont similaires a celles d’un
composite conventionnel.

«* Mirissement des compounds SMC par la nanostructuration (vs. MgO)

Le mrissement conventionnel des compounds SMC par I'oxyde de magnésium a température
ambiante présente quelques inconvénients. Il nécessite un stockage du compound de trois a cing
jours pendant lequel la viscosité de ce dernier augmente de fagon conséquente puis se stabilise
guelque peu. La tenue mécanique du compound SMC est alors suffisante pour lui permettre d’étre
manipulé afin d’étre moulé. Cependant, la viscosité du compound muri par MgO ne se stabilise
jamais réellement apres I'étape de stockage (on parle de pseudo-palier). Cette légere évolution de la
viscosité avec le temps entraine la nécessité de modifier les réglages de la presse en fonction de la
date a laquelle on désire mouler le compound. Un mdrissement idéal serait un mdrissement qui
permette la manipulation et le moulage du compound SMC immédiatement aprés sa mise en ceuvre,
via une augmentation forte et immédiate de sa viscosité en sortie de calandrage. Une bonne stabilité
de la viscosité du compound mdri est également requise, pour lui permettre d’étre transporté et
stocké si nécessaire avant d’étre moulé sans avoir a modifier les réglages de la presse en fonction de
la date de moulage.

Une alternative au mirissement conventionnel des compounds SMC par I'oxyde de magnésium a été
étudiée en utilisant la capacité de la nanostructuration a former des gels (CGC < 10%). Il est

1 afin de disposer d’une pate suffisamment

nécessaire d’incorporer environ 30% de A*(MD3;),
visqueuse a température ambiante pour pouvoir manipuler le compound SMC. Deux stratégies de
marissement par la nanostructuration ont été étudiées.

On s’est intéressé pour commencer a la dissolution progressive d’'un BCP sous forme de poudre ou de
granulés dans la pate a température ambiante (sans agitation), mais ce type de mirissement pose
des problemes au niveau de la mise en ceuvre du compound et de son homogénéité apres
marissement. La poudre de BCP (particules de 300 um) gonfle tres rapidement lors de son
incorporation dans la pate (diffusion de la résine dans les particules de BCP), ce qui conduit presque
instantanément a une forte augmentation de la viscosité par coalescence des particules gonflées de
résine (formation d’un gel). Une telle pate est alors bien trop visqueuse pour permettre la mise en
ceuvre d’'un compound SMC a température ambiante. L'incorporation de granulés permet de ralentir
la cinétique de dissolution et de gonflement du BCP, et de disposer ainsi d’une pate encore bien
fluide juste aprés l'incorporation de ce dernier. Cependant, la taille des granulés devrait étre réduite
pour permettre la mise en ceuvre d’'un compound SMC, car ces particules doivent pouvoir passer
sous les racles lors de la formation des films de pate (des particules inférieures a 1 mm devraient étre
utilisées). Par ailleurs, 30% de BCP sous forme de poudre ou de granulés ne peut se dissoudre
completement dans la pate en 'absence d’agitation. Alors que la résine UP gonfle les particules de
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BCP, les charges ne peuvent pénétrer dans ces domaines de forte viscosité et se concentrent a
I'interface pate / BCP. Ce phénoméne se traduit par la formation rapide d’'une écorce de charges
autour des particules de BCP gonflées de résine, ce qui bloque la dissolution du BCP dans un état
métastable. La pate autour des particules de BCP gonflées apparait de plus relativement séche en
raison de sa concentration élevée en charges due a son appauvrissement en résine. |l ne semble pas
possible de mouler un composite de qualité (en matiere de qualité d’aspect et de propriétés
mécaniques) a partir d’un systéme réactif aussi hétérogéne en BCP, en résine et en charges.

Le mdrissement par refroidissement d’une pate homogene en BCP a ensuite été étudié. La mise en
ceuvre du compound SMC doit alors étre réalisée a chaud a T > Tgpr. Une température de mise en
ceuvre de 60°C est considérée, une température plus importante n’étant pas envisageable en raison
de I'évaporation du styréne (risque sanitaire, augmentation de la viscosité de la pate) et de la
réactivité du systéme (décomposition de I'amorceur TBEC). A 25°C (T < Tgp7), la nanostructuration
doit engendrer une augmentation suffisante de la viscosité pour rendre le compound manipulable.
Ce type de mlrissement étant instantané, une manipulation et un moulage immédiats du compound
SMC nanostructuré pourraient alors étre envisagés en cas de mdrissement suffisant. La chute de
module avec la température du systéme réactif UPR + 20% A (ADs,)* est suffisamment importante
et abrupte au niveau de la transition ordre-désordre pour permettre la mise en ceuvre et le
marissement d’'un compound SMC. Cependant, en présence des charges et du tensioactif (agent
mouillant et dispersant des charges), la pente de la chute de module est souvent moins importante
ou alors la Topr est bien trop faible pour permettre le marissement d’un compound SMC a
température ambiante. Les charges CaCO; utilisées tendent a s’opposer a la fluidification du systeme
réactif par élévation de la température, la viscosité de la pate sans additif et des pates additivées de
PVAc augmentant globalement de 25°C a 60°C. Cet effet, qui contribue a diminuer I'amplitude de la
chute de viscosité de la pate + BCP avec la température, est attribué au mdrissement de la pate par
des oxydes métalliques présents a I'état de traces dans le carbonate de calcium broyé, ainsi qu’a la
désagglomération d’éventuels amas de charges. L'étude de pates contenant des charges CaCO;
exemptes d’oxydes métalliques (CaCO; précipité) pourrait étre réalisée. Cependant de telles charges
ne sont généralement pas adaptées a la commercialisation de composites SMC en raison de leur co(t
élevé. Les charges entrainent par ailleurs une forte diminution de la Topr du systeme réactif, le
tensioactif conduisant également a une diminution de cette derniere (I'influence du tensioactif sur la
Toor est cependant plus faible en raison de sa faible concentration). Les charges CaCO;, trés polaires,
augmentent donc considérablement la miscibilité du bloc PBA dans la résine (par interactions de van
der Waals avec la phase UPR + BCP). La formulation d’une pate additivée de BCP permettant la mise
en ceuvre a 60°C d’'un compound SMC et son mirissement a 25°C n’a donc pas été trouvée.
Néanmoins, le comportement rhéologique du systéme UPR + 20% A'(ADs,)"® avec la température
permet d’étre optimiste quant a la possibilité de trouver une formulation adaptée. Il pourrait étre
envisagé de changer le type de charges ou plus simplement de diminuer le taux de carbonate de
calcium afin de rehausser la Topr de la pate + 20% A™(ADs,)" & une température de 40-45°C idéale
pour une application mdrissement. Mais si pour des raisons économiques, il n’est possible de
modifier le type de charges ou son taux, d’autres parameétres permettent de modifier la Topr du
systeme réactif chargé. La diminution du taux de styréne de la résine UP ainsi que I'augmentation de
la concentration en AZl(MDal){ll conduisent ainsi a une augmentation de la Topr de la pate.
Cependant, si l'incorporation des charges et du tensioactif dans le systeme réactif UPR + BCP conduit
a un étirement de la transition ordre-désordre aux concentrations élevées en BCP, une transition plus
brutale est en revanche observée aux faibles concentrations en BCP. A titre de perspective, des pates
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contenant 20% de A (ADs,)" ou de faibles taux de A%'(MDs;),™ (10% ou 15%) pourraient donc étre
étudiées en faisant diminuer le taux de styréne de la résine UP (de 60% a 50% par exemple) afin de
rehausser leur Topr vers 40-45°C et d’augmenter leur viscosité en vue de I'application mdrissement.
Un compound SMC a tout de méme été mis en ceuvre avec une pate contenant 25% de AZl(MDgl)zll.
Cette pate est presque suffisamment visqueuse a 25°C pour permettre la manipulation du
compound, mais ne dispose pas d'une chute de module suffisante avec la température pour
permettre une bonne imprégnation des fibres de verre a 60°C. La compression a 60°C et 190 bar (a
I'aide d’une presse Reaktometer) du compound SMC mal imprégné obtenu permet d’améliorer
I'imprégnation mais cette derniere reste cependant insuffisante pour conduire a un composite de
qualité. Le compound SMC a tout de méme été moulé afin d’en caractériser la qualité d’aspect. Le
composite SMC nanostructuré par 25% de A** (MDs;),™ présente une qualité d’aspect trés moyenne,
de type LS (low shrink), alors que la qualité d’aspect du composite conventionnel additivé de PVAc et
mari par la magnésie est excellente, de type classe A. Il pourrait étre intéressant de caractériser la
qualité d’aspect d’un composite SMC additivé de 20 a 30% de A (ADs,)" et m{ri par la magnésie. Le
compound devrait pouvoir étre facilement mis en ceuvre a température ambiante en raison de la
faible viscosité de la pate. Le BCP A™(ADs,)™® ayant montré par ailleurs de trés bons résultats en
matiére de compensation du retrait, il pourrait conduire a une bonne qualité d’aspect du composite.

+* Proposition d’une structure chimique de copolymére a blocs intéressante a étudier par la suite

Un BCP nanostructurant de méme composition que le BCP caoutchoutique A (ADs,)™® mais de masse
molaire 2 a 3 fois plus élevée, pourrait étre intéressant a étudier a titre de perspective. Un tel BCP
pourrait, via sa composition, renforcer le réseau polyester et conduire a une excellente
compensation du retrait de composites BMC. Sa masse molaire élevée pourrait permettre la
formation de nanovides de tailles conséquentes au sein d’'un composite BMC et conduire ainsi a un
renforcement significatif du composite. Enfin, un tel BCP pourrait comme son homologue de plus
faible masse molaire, présenter en mélange avec la résine une chute de viscosité rapide et
conséquente avec la température et étre ainsi un additif intéressant a étudier quant au mdrissement
des compounds SMC. L'augmentation de la masse molaire du BCP devrait méme conduire a une
augmentation du module du gel a T < Topy. On rappelle qu’un BCP de ce type est facile a manipuler et
a incorporer aux formulations a température ambiante sous forme de solution dans le styréne.

%+ Conclusion

La nanostructuration d’un BCP dans une résine UP étant régie par la thermodynamique, cette
structuration reste sensible a de nombreux parametres. Des particules polaires comme les charges
carbonate de calcium ainsi que leur tensioactif en solution tendent ainsi a augmenter la miscibilité du
bloc PBA dans la résine, ce qui se traduit par une diminution considérable de la Tgopr du systéeme
réactif. Or, la position en température de la transition ordre-désordre d’'une pate additivée de BCP
est d’une importance considérable en procédés BMC et SMC. Si I'on désire mettre en ceuvre a
température ambiante un compound SMC ou un compound BMC a I’échelle industrielle, la Topr de la
pate doit étre bien inférieure a 25°C afin de disposer d’une pate de faible viscosité a température
ambiante. Si en revanche on recherche le mirissement d’un compound SMC a température
ambiante, via la nanostructuration d’'un BCP au cours du refroidissement aprés la mise en ceuvre du
compound a 60°C, une Topr de 40°C a 45°C est requise. Outre la composition du BCP, il est possible
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de jouer sur le taux de styréne de la résine et sur la concentration en BCP pour ajuster la Topr du
systéme réactif chargé a la valeur désirée, une diminution du taux de styrene et une augmentation
de la concentration en BCP conduisant dans chacun des cas a une augmentation de la Topr.

Mais la Topr (ou la température micellaire critique) du systeme réactif peut aussi avoir une influence
considérable sur la nanostructuration du matériau polymérisé. Pour obtenir une nanostructuration
bien définie et homogene (la nanostructuration peut étre hétérogene en présence de charges), il est
préférable de polymériser a basse température un systeme réactif de Topr relativement haute. Les
composites BMC et SMC étant polymérisés a 160°C en raison de leur cadence de production élevée, il
est donc difficile d’obtenir une nanostructuration de qualité (le bloc PBA doit se ségréger au cours de
la polymérisation, alors que la température élevée conduit a une séparation de phase relativement
lente et a un point de gel rapide). Néanmoins, d’un point de vue applicatif, la mauvaise définition de
la nanostructuration n’est pas réellement problématique, car en ce qui concerne les matériaux
nanostructurés étudiés dans ce travail, les nanostructurations les moins bien définies ont
généralement conduit aux meilleures propriétés.
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Annexe 1

Annexe 1 : procédés industriels de mise en ceuvre des
composites BMC et SMC

Un apercu des procédés BMC et SMC, utilisés en production industrielle par les sociétés MCR (mise
en ceuvre des compounds) et Inoplast (moulage des composites), est donné. MCR et Inoplast sont
des filiales de I'’équipementier automobile Plastic Omnium.

L'ensemble du procédé de compoundage de la société MCR se déroule a température ambiante. La
résine est tout d’abord formulée et chargée pour former une pate beige clair. Cette pate est ensuite
utilisée pour imprégner les fibres de verre au cours des procédés de mise en ceuvre des compounds
BMC et SMC.

Les composites SMC sont moulés par compression aprés une manipulation automatisée du
compound. Le moulage des composites BMC est réalisé par injection suivie d’'une phase de
compression (procédé Inoroc de la société Inoplast), plutét que part un procédé d’injection
thermodurcissable traditionnel.

«» Formulation industrielle des pates

La pate d’'imprégnation est préparée en procédé discontinu (batch) dans un mélangeur présenté en
Figure 1. Ce mélangeur est appelé « mélangeur principal » afin de le différencier du mélangeur utilisé
pour homogénéiser I'agent de mlrissement a la pate en procédé SMC (appelé « mélangeur SMC »).

‘ é‘-s Mélangeur principal

et

MIXT COMPOSITES
RECYCLABLES

1) Vidange des produits
liquides*

2) Agitation

3) Vidange des charges et du
démoulant (poudres)

Agitation

Vidange de la pate vers le
stockeur

* Résine UP, anti-retrait (en solution dans le styréne), styréne additionnel, agent mouillant et dispersant,
amorceur, inhibiteur (en solution dans le styréne)

Figure 1. Procédé industriel de formulation des pates.
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La formulation de la pate débute par le mélange des additifs liquides (résine UP, anti-retrait en
solution dans le styréne, styrene additionnel, agent mouillant et dispersant, amorceur, inhibiteur en
solution dans le styréne). Le démoulant et les charges (poudres) sont ensuite dispersés dans le
mélange homogene obtenu. Les charges (carbonate de calcium) qui représentent plus de 40% du
volume de la pate, peuvent étre incorporées en plusieurs fois. La pate réalisée est alors transférée
dans un autre récipient, le stockeur, avant d’imprégner les fibres de verre en procédé BMC ou SMC.

Les différents parametres du procédé de formulation de la pate sont : 'ordre de mélange des
différents constituants, les vitesses d’agitation, les temps de mélange et la viscosité de la pate.

Le systéme de dosage automatique des composés liquides de la société MCR nécessite des viscosités
inférieures a 5,0 Pa.s (|n*| a 1 rd/s, procédé conventionnel a 25°C). Cette viscosité limite de dosage
concerne en particulier la solution d’additif anti-retrait qui est généralement le composé liquide le
plus visqueux.

L'acheminement par écoulement de la pate obtenue (du mélangeur jusqu’au stockeur, puis du
stockeur jusqu’aux fibres de verre) n’est possible que si sa viscosité reste inférieure a environ 1000
Pa.s (|n*| a 1 rd/s, procédé conventionnel a 25°C). En raison des oxydes métalliques incorporés a
I’état de traces via les charges (réaction de mirissement) et de la désagglomération des éventuels
amas de charges, la viscosité de la pate augmente légerement au cours du temps. Pour éviter tout
probleme d’acheminement de cette derniere ou d’'imprégnation des fibres de verre, le temps de
stockage de la pate est limité a trois heures maximum avant la mise en ceuvre du compound.

+* Procédé industriel BMC

Les compounds BMC sont mis en ceuvre par un procédé discontinu (batch), représenté en Figure 2.

@

MIXT COMPOSITES &
RECYCLABLES Découpe de la
fibre de verre

Pate

Stockeur

Figure 2. Procédé industriel de mise en ceuvre des compounds BMC.
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La pate est transférée du stockeur vers le malaxeur. Les meches de fibres de verre coupées sont
ensuite incorporées. La pate et les fibres de verre sont mélangées dans le malaxeur a vitesse
modérée afin de ne pas dégrader les filaments. Le mélange permet cependant de déstructurer une
bonne partie des méches, ce qui entraine une augmentation de la surface d’interface pate / fibres de
verre (I’ensimage se solubilise dans la résine). En fin de mélange, le fond du malaxeur est ouvert et le
préimprégné en vrac tombe dans un fit dans lequel il sera conditionné jusqu’a I'étape de moulage.

Les différents parametres du procédé de mise en ceuvre des compounds BMC sont : le taux et la
longueur des fibres de verre, la viscosité de la pate, la vitesse et le temps de mélange. L’ensemble de
ces parametres peut avoir une influence sur la qualité de I'imprégnation obtenue. Cependant, en
raison du mélange et du comportement rhéofluidifiant de la pate, il est possible d’obtenir des
compounds BMC trés bien imprégnés avec des pates trés visqueuses. La limite de viscosité concerne
donc ici 'acheminement de la pate par écoulement jusqu’au malaxeur (|n*|pate < 1000 Pa.s a 1 rd/s,
procédé conventionnel a 25°C).

Le moulage des compounds BMC par la société Inoplast est réalisé a I'aide d’un procédé breveté par
I’entreprise, le procédé Inoroc. Il s’agit d’une technique de moulage par injection, suivie d’'une phase
de compression (Figure 3). Le compound préchauffé a environ 60°C est injecté par des pistons dans
un moule horizontal semi-fermé, chauffé a environ 150°C. Une pression de 100 a 150 bar est alors
appliquée entre la matrice (partie creuse du moule) et le poincon, ce qui permet au compound de
remplir la totalité du moule. Aprés 2 a 3 minutes a 150°C, la polymérisation du composite est
achevée. La piéce est alors éjectée du moule et laissée refroidir a température ambiante. Un des
avantages du procédé Inoroc par rapport au procédé conventionnel d’injection thermodurcissable
est I'absence de vis pour le dosage de la matiére, ce qui permet de diminuer la dégradation des fibres
de verre.

Presse
Compression

Figure 3. Procédé industriel de moulage des composites BMC par injection suivie d’'une phase de compression
(procédé Inoroc de la société Inoplast).
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** Procédé industriel SMC

Les compounds SMC sont mis en ceuvre par un procédé continu, représenté en Figure 4. Environ 3
pcr d’agent de mrissement (0,5 a 1 pcr de MgO) sont incorporés a la pate au niveau du mélangeur
SMC. L’introduction de la magnésie entrainant une augmentation immédiate et progressive de la
viscosité de la pate, il convient de I'introduire a ce niveau, c'est-a-dire juste avant la mise en ceuvre
du compound SMC. Le mélangeur SMC est approvisionné en continu par de la pate entreposée dans
le stockeur et par de I'agent de mirissement. Un éventuel colorant peut également étre incorporé.

IR
U Mélangeur SMC

MIXT COMPOSITES @ Dosage en continu
RECYCLABLES < de 3 composants
L

@ Remplissage des racles

Mise en marche
de la machine
Colorant

Stockeur

Figure 4. Procédé industriel de mise en ceuvre des compounds SMC (le temps de mirissement de la pate par
I’oxyde de magnésium est précisé tout au long du procédé).

Une fois la pate d’imprégnation homogéne en agent de mirissement, cette derniére est déversée
dans le réservoir des racles. Un tapis métallique (doté d’une partie inférieure et d’une partie
supérieure), permettant le passage ultérieur du compound SMC dans le systéeme de calandrage (voir
Figure IV.8), entraine les films plastiques qui emmenent avec eux une couche de pate sous chacune
des deux racles (voir Figure IV.7). La fibre de verre est découpée de facon a recouvrir un premier film
de pate, les rovings étant généralement découpés en meches de 25 mm de longueur. Le second film
de pate est ensuite appliqué sur la couche de fibres de verre (structure sandwich film plastique / pate
/ fibres de verre / pate / film plastique). Le compound ainsi formé passe alors dans le tapis métallique
comprimé par le systéme de calandrage. Cette compression permet a la pate de pénétrer a travers la
couche de fibres de verre et d’'imprégner les meches en évacuant I'air du compound. L'imprégnation
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procure au compound SMC une certaine tenue mécanique qui est ensuite fortement améliorée par la
réaction de mdrissement. En sortie de calandrage, les meches imprégnées sont encore intactes, les
filaments n’ayant pas été séparés. Les meches ont donc été imprégnées en surface par la pate, mais
les filaments restent maintenus ensemble par I’ensimage. L'épaisseur finale du compound SMC aprés
calandrage varie généralement de 1 a 2 mm.

Les différents parameétres du procédé de mise en ceuvre des compounds SMC sont : la viscosité de la
pate, la hauteur des racles, la vitesse du tapis, la vitesse de découpe des fibres de verre, la masse
linéique des rovings (g/km), le nombre de rovings utilisés, I'interpénétration des lignes inférieure et
supérieure de calandres (d en Figure 1V.8), et la tension du tapis.

Les débits de pate et de fibre de verre sont contrélés afin d’obtenir le taux de renfort désiré. Ces
débits, associés a la cadence de production surfacique imposée par la vitesse du tapis, déterminent
également I'épaisseur finale du compound SMC.

La réaction de mdrissement commence dés l'incorporation de la magnésie a la pate dans le
mélangeur SMC a t=0 (Figure 4). Le mélange de la pate a la magnésie et son acheminement
jusgu’aux racles dure environ 2 minutes (t = 2 min), 'acheminement des films de pate et des fibres
de verre jusqu’aux calandres 1 minute (t = 3 min), et le calandrage du compound SMC 1 minute (t =4
min). La vitesse du tapis est d’environ 4 m/min.

Une petite quantité de pate est prélevée au niveau du réservoir de la racle (t =2 min) afin de
controler I’évolution de sa viscosité au cours du mdrissement.

Contrairement au procédé BMC, ce n’est pas I'acheminement de la pate qui est critique en termes de
viscosité, mais I'imprégnation des fibres de verre. Pour former des films de pate bien homogenes et
imprégner efficacement les fibres de verre, on estime que la viscosité de la pate au niveau du
réservoir de la racle (t = 2 min) doit &tre inférieure a 200 Pa.s (|n*| a 1 rd/s, procédé conventionnel a

25°C).

Le préimprégné en feuille, enroulé sur une calandre en sortie de calandrage, est laissé mdrir
qguelques jours a 25-30°C. L'objectif du marissement est d’engendrer une augmentation suffisante de
la viscosité du compound de fagon a le rendre manipulable a température ambiante. Le compound
doit pouvoir étre découpé, défilmé et introduit dans le moule (par un opérateur ou une machine)
sans pertes de matiere. La tenue mécanique du compound SMC est évaluée par un suivi de la
viscosité de la pate avec le temps. La viscosité minimale de la pate, pour que la manipulation du
compound SMC par le systeme automatisé de la société Inoplast soit possible, a été évaluée a 35 000
Pa.s (|n*| a 1 rd/s, procédé conventionnel a 25°C). Aprés 3 a 5 jours de stockage a 25-30°C, la
viscosité de la pate est presque cent fois supérieure a cette viscosité limite. Il est cependant
nécessaire d’attendre ces 3 a 5 jours de m(rissement avant de mouler le compound, afin que sa
viscosité se stabilise quelque peu (pseudo-palier). En effet, la viscosité d’un lot de compound ne doit
pas évoluer de facon conséquente au cours du temps lors de son moulage, afin d’éviter d’avoir
constamment a modifier les parameétres de la presse. Pour cette raison, les compounds SMC sont en
général placés en chambre froide a 15-20°C une fois le pseudo-palier atteint, et ce jusqu’a leur
moulage, afin de ralentir quelque peu la cinétique de mirissement.

Les composites SMC sont moulés par compression entre 50 et 120 bar, a une température voisine de
150°C, pendant 2 a 3 minutes. Pour la réalisation d’un composite SMC standard, environ quatre flans
de compound SMC de 1 a 2 mm d’épaisseur chacun sont découpés, défilmés et empilés sur le
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poingon de la presse (Figure 5). Le taux de recouvrement correspond au rapport entre la surface des
flans et la surface totale du moule. Aprés fermeture du moule par abaissement de la matrice (partie
creuse), la matiére préimprégnée flue jusqu’a occuper la totalité du moule. L'épaisseur finale de la
piece apres fluage et polymérisation est d’environ 3 mm.

En début de fluage, I’écoulement du compound SMC mri par la magnésie est élongationnel (biaxial).
A partir d’'une certaine contrainte seuil, les liaisons électrostatiques créées par la réaction de
marissement (déja fragilisées par I'élévation de la température) sont détruites et I'écoulement
devient plus cisaillant [Cara, 2001]. Une certaine déstructuration des meches pourrait avoir lieu au
cours du fluage, ce qui aurait pour effet d’augmenter la surface d’interface fibres de verre / matrice.

Chargement Matiére Déchargement Piéce Piéce finie

Figure 5. Procédé industriel de moulage des composites SMC par compression.
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Annexe 2 : morphologie de quelques matériaux
(clichés TEM)

BMC + 10% A™(ADs,)"
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BMC + 30% A™(ADs,)"
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Annexe 3 : propriétés des matériaux

Propriétés des matrices

Retrait
i .. E¢ (MPa og (MPa €r (% Wp (kJ/m? R kJ/m?
UPR + x% add. Morphologie linéique (%) £ ( ) r ( ) r (%) g (k)/m?) choc (KJ/m?)
(TEM) . T=22°C T=22°C T=22°C T=22°C T=22°C
T=22°C
UPR (65/35) - 2,2+0,3 3560+200 | 106+6 3,2+0,2 9,3+1,1 50+1,9
UPR (50/50) - 2,2+0,3 3820+160 | 90+ 16 2,4+0,5 57+2,0 6,1+1,7
UPR (40/60) = UPR - 2,6+0,3 3670+80 | 113+11 3,8+0,6 11,5+3,1 7,4+1,8
UPR* - 2,8+0,3 3680 + 170 6,9+1,8
UPR + 5% PVAc Macro discréte 1,9+0,3 3740+20 107 £11 3,2+04 9,2+2,3 88+1,1
UPR + 10% PVAc Macro co-continue 1,2+0,3 2940+ 50 401 1,3+0,1 1,5+0,1 2,0+£0,3
UPR + 15% PVAc Macro co-continue 1,1+0,3 3230+130 | 474 1,4+0,1 1,8+0,3 1,9+0,3
UPR + 20% PVAc Macro co-continue 0,3+0,3 309050 664 2,3+0,2 3,9+0,5 3,6+0,6
UPR + 5% P(MMA-co-S)* Macro discréte 0,0+0,3 2920+80 | 35+10 1,3+0,4 1,2+0,8 1,1+0,5
UPR +10% P(MMA-co-S)* | Macro discréte 0,0+0,3 2400+150 | 18+4 0,8+0,2 0,5+0,2 0,6+0,2
UPR +20% P(MMA-co-S)* | Macro discréte 0,0+0,3 2570+150 | 22+3 0,9+0,1 0,6+0,2 0,7+0,1
UPR +10% A" (ADs;)" Nanostructurée 1,6+0,3 3190+80 | 110+10 4,1+0,6 13,2 3,2 11,3+1,6
UPR +20% A" (ADs,)" Nanostructurée 1,3+0,3 2550+150 | 86+11 4,0+0,2 9,3+1,3 9,4+1,8
UPR +30% A" (ADs,)" Nanostructurée 1,0+0,3 1920+40 | 65+3 4,0+0,4 72+1,4 9,9+0,7
14 1441 Macro
UPR +20% A" (AD,q)"* ) 0,0+0,3 1360+180 | 13+5 0,7+0,4 0,4%0,2 79+1,4
(phase continue BCP)
UPR +10% A™(MD3;)* Nanostructurée 1,8+0,3 3360+60 | 81+8 2,4+0,3 54+1,1 6,1+2,0
UPR +20% A" (MD3;)* Nanostructurée 1,5+0,3 2810+130 | 99+10 4,0+0,4 9,8+1,9 9,6+1,8
UPR +30% A" (MD3;)* Nanostructurée 1,3+0,3 2670+80 | 82+4 3,2+0,5 6,1+1,2 73+1,7
UPR +10% A’ (MDjy)," Nanostructurée 1,6+0,3 3380+150 | 82+12 2,5+0,4 51+1,7 7,2+1,9
UPR +20% A’ (MDj,)," Nanostructurée 1,2+0,3 3010+150 | 95+9 3,5+0,4 8,2+1,8 9,9+2,4
UPR (50/50) +
10% P(MMA-co-5)* 0,7+0,3 3550+170 | 36+2 1,1+0,1 1,0+0,1 1,5+0,3
UPR (50/50) + ,
1,5+ 290+1 +12 + +2 2+1
10% A"(ADsz)B Nanostructurée ,5%0,3 3290+150 | 97 3,3+0,5 8,6+2,3 8, )9

1 . . ., . . . N N . N . . ., ;o N ; .
matrice fissurée - retrait faussé (des échantillons non fissurés ont pu étre sélectionnés pour la caractérisation mécanique)

morphologie macro : morphologie macroséparée E;: module d’élasticité en flexion o : contrainte a la rupture en flexion
€g : déformation a la rupture en flexion Wyg : énergie de rupture en flexion
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Propriétés des matrices chargées

Pate + x% add. 2/2";":::; |ch: lian;;:I:%) E; (MPa) ox(MPa) |  ex(%) | We(ki/m?)
(TEM) T=22°C T=22°C T=22°C T=22°C T=22°C
Pate 0%* - 1,2+0,3 8100 + 1040 47+6 0,7+0,1 0,840,2
Pate + 10% A (ADs;)"** Nanostructurée | 0,0+0,3 7940 + 730 39+4 0,6+0,1 0,5+0,1
Pate +10% P(MMA-co-S)* 0,0+0,3 10090+1420 | 44+7 0,6+0,1 0,6+0,1

morphologie macro : morphologie macroséparée E;: module d’élasticité en flexion o : contrainte a la rupture en flexion

€ : déformation a la rupture en flexion Wy : énergie de rupture en flexion
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Annexe 3

Propriétés des composites BMC

Morphologie . I':{.etrait Qualité E, (MPa) ox (MPa) £ (%) Wh (ki/m?)
BMC + x% add. de la matrice linéique (%) | d’aspect (Wpy)
(TEM) Te22°C (tendu) T=22°C T=22°C T=22°C e

BMC 0% - 0,140 *0,010 91701030 | 93+23 1,8+05 | 53+23
BMC (50/50) 0% - 0,193 0,015 1102041070 | 969 1,7£03 | 53%15
BMC + 5% PVAc 0,087 0,014 12790 + 730 99 +25 1,5+0,4 | 50+2,5
BMC + 10% PVAc Macro discréte 0,019 + 0,009 11110 + 800 86+ 19 1,3+0,3 | 3,8+1,5
BMC + 15% PVAc Macro co-continue | -0,015 + 0,009 LP 12640+1320 | 125426 1,7¢0,3 | 7,3+2,3
BMC + 20% PVAc -0,043 + 0,009 1102041280 | 9732 1,5+0,4 | 5127
BMC + 5% P(MMA-co-S) 0,14 + 0,024 13680+1220 | 114+32 1,6+0,5 | 63+3,7
BMC + 10% P(MMA-co-S) 0,093 0,017 12 960 + 870 119 + 28 1,7+0,3 | 7,0+2,6
BMC + 15% P(MMA-co-S) 0,078 + 0,009

BMC + 20% P(MMA-co-S) 0,068 0,011 15100+2370 | 112+38 1,4+0,6 | 564,22
BMC + 5% A"(ADs,)" 0,120 + 0,011 12350 +1290 | 109 +45 1,6+0,6 | 6,1+4,6
BMC + 10% A" (ADs,)" Nanostructurée 0,050 + 0,012 11 320 + 960 97 +18 1,5+0,3 | 53+1,7
BMC + 20% A™(ADs,)" Nanostructurée -0,015 + 0,009 9280+1320 | 79+33 1,5+04 | 42+2,7
BMC + 20% A" (ADs,)"’ Nanostructurée -0,002 + 0,007 9450 + 970 106 + 23 1,8+04 | 67+25
BMC +20% A™(ADs,)"*” Nanostructurée 0,005 + 0,005 9530+1570 | 9221 1,6+0,3 | 5021
BMC + 30% A" (ADs,)" Nanostructurée -0,038 + 0,005 7670+1280 | 74+13 20+04 | 48+1,4
BMC + 20% A" (AD,,)" 0,045 + 0,005 14470+2870 | 115+49 1,4+0,3 | 6,1+4,2
BMC + 10% A" (MDs;)* g’ Nanostructurée 0,043 + 0,004 13 150 + 520 113426 1,5+04 | 6,0+2,7
BMC + 20% A"(MD3;)* g’ Nanostructurée 0,022 + 0,005 12 080 + 650 94 +21 1,3+03 | 41+19
BMC + 20% A™(MD3;)" Nanostructurée 0,027 + 0,007 11 900 + 530 114 + 49 1,4+04 | 58+3,8
BMC +30% A"(MD3;)* g’ Nanostructurée 0,057 + 0,007 11 670 + 810 87+15 1,2+0,3 | 3,716
BMC + 20% A”°(MD.,)** g’ Nanostructurée 0,023 +0,012 LS 12080+1240 | 139+28 2002 | 98+26
BMC + 20% A**(MDss),” g’ Nanostructurée 0,100 + 0,016 13 150 + 720 113 +37 1,3+0,5 | 54+3,7
BMC + 20% A”(MDs,)," p’ Nanostructurée 0,120 + 0,022 11 630 + 190 112 +24 1,6+03 | 62+2,1
BMC +20% A”(MDj,)," Nanostructurée 0,037 + 0,019 10 920 + 650 128+ 19 1,9+03 | 81£2,0
BMC (50/50) + 20% P(MMA-co-S) p’ 0,077 % 0,009 14380+1260 | 13133 1,7+0,3 | 76+26
BMC (50/50) + 20% A’®(MD,,)** g’ Nanostructurée 0,040 + 0,014 11 850 + 390 137£31 1,702 | 70£1.8
BMC FV + 15% PVAc -0,028 + 0,005 LP

BMC FV + 20% A*(MD,,)” g’ -0,015 + 0,008 LS

! composite fissuré = propriétés faussées (BMC 0% encore plus fissuré que BMC (50/50) 0%)

morphologie macro : morphologie macroséparée E;: module d’élasticité en flexion o : contrainte a la rupture en flexion

€g : déformation a la rupture en flexion W4 : énergie de rupture en flexion
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Annexe 3

Propriétés des composites SMC

Qualité

SMC + x% add. d’aspect

(tendu)

SMC + 15% PVAc 3 pcr MK25 Classe A
SMC + 25% A*(MDs,)," p’ LS
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