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Introduction

L’exigence croissante des consommateurs concernant l’esthétique des produits de
consommation a entrainé¢ le développement de techniques de décoration de plus en plus
pointues notamment dans I’industrie de I’emballage carton. Le domaine de la plasturgie a
¢galement innové dans ce domaine afin d’améliorer 1’esthétique de pieces manufacturées
destinées a des applications tres éclectiques comme des tableaux de bords pour I’industrie
automobile ou le conditionnement de produits de luxe par exemples. Les techniques les plus
couramment utilisées sont directement appliquées sur les produits semi-finis, c’est a dire
aprés 1’étape d’injection ou de thermoformage, comme dans le cas de la tampographie ou du
procédé IML (In Mold Labelling) ou une étiquette est apposée sur une partie trés précise du
produit. Ces techniques bien adaptées a des surfaces planes ou développables sont en
revanche fortement limitées des lors que la géométrie de la piece devient plus complexe. Pour
palier a cette difficulté, une nouvelle génération de décoration est apparue avec notamment le
procédé d’Insert Molding. Ce procédé en deux étapes se caractérise par la déformation
préalable par thermoformage d’un film polymeére pré-imprimé qui sera ensuite introduit dans
un moule de presse a injecter en vue d’une étape de surmoulage. Malgré la réalisation, par
exemple de décor aux aspects bois ou aluminium brossé pour des intérieurs de voiture, ces
technologies sont restreintes a des géométries de pieces relativement simples (On dit qu’elles
sont en 2,5D). Les objectifs technologiques idéaux vers lesquels doivent tendre le projet sont
la décoration complete d’une sphere (3D) mais également une amélioration de la définition
des décors.

En outre, les logiciels d’aide a la conception de décors sont encore fortement limités et

d’importants efforts d’innovation doivent étre apportés dans ce domaine.

Ce travail s’inscrit dans le cadre d’un projet collaboratif de recherche de type FUI
(Fond unique interministérielle) associant plusieurs laboratoires et plusieurs industriels ainsi
que des centres techniques. Ce projet a pour but de développer une technologie de décoration
en 3 dimensions ainsi qu’un logiciel performant d’aide a la conception. Les partenaires du
projet IMD3D, couvrent I’ensemble des domaines ayant attrait & la décoration de pieces
plastiques (In Mold Decoration 3D) sont :
» L’Ingénierie des Matériaux Polymeres (I.M.P)
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» Le Laboratoire de Mécanique des contacts et des Structures (L.A.M.C.0.S) de
L’INSA de Lyon
» Le Laboratoire d’Informatique en Image et Systéeme d’information (L.I.R.1.S) de
I’Université Claude Bernard Lyon 1
» Des entreprises utilisatrices des techniques de décoration :
o Lasociété Calor filiale du groupe SEB qui développe et commercialise
notamment des centrales vapeurs (porteur du projet)
o La société Plastiform spécialisée dans le procédé de thermoformage
o La société Plastigray équipementier automobile
o Lasociété VPI confectionnant des emballages de produits de luxe
» Des entreprises dont les secteurs d’activités sont fortement liés aux finalités du projet :
o Lasociété Jers qui imprime des décors sur les films
o Lasociété Toray qui fabrique des films polyesters
o Lasociété Wittman fabricant de robots pour les applications de décoration

» Lasociété Dynamic 3D spécialisée dans la métrologie.

La compréhension du comportement thermomécanique du film, porteur du décor, au
cours de la déformation est au centre de ce travail de thése. Si leurs propriétés mécaniques
sont fonction de la température, de la vitesse de déformation mais également de leurs
procédés de fabrication, leurs comportements sont inhérents a leur caractére amorphe ou
semi-cristallin, pour lesquels les phénomenes physiques mis en jeu sont trés différents. La
plage thermique de mise en ceuvre de matériaux amorphes, nécessitant un chauffage du film
au dessus de sa température de transition vitreuse afin de permettre aux chaines polymeres de
relaxer, est beaucoup plus large que dans le cas de matériaux semi-cristallins. Cette relaxation
génere néanmoins un retrait pouvant étre important et néfaste pour le procédé mais aussi pour
I’aspect esthétique du décor. La modélisation du comportement des matériaux amorphes a
I’état liquide a été fortement étudiée au cours de ces derniéres décennies avec le
développement de nombreux modéles visco-¢lastiques. La déformation des films semi-
cristallins quant a elle s’effectue a I’état caoutchoutique. Si, a cette température, la relaxation
de la phase amorphe n’intervient plus, 1’évolution de la phase cristalline est en revanche non
négligeable. En effet au cours de la déformation I’orientation initiale, isotrope ou non de la
phase cristalline, liée au procédé de fabrication du film est susceptible d’évoluer. La

modélisation du comportement de ces matériaux s’effectue généralement soit par des modeles
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solide type G’Sell-Jonas soit par des modeles deux ou trois phases postulant que la phase
amorphe et la phase cristalline participent a la déformation.

Les objectifs de ces travaux sont principalement de fournir aux membres du
consortium (LAMCOS, PEP, LIRIS) en charge de la simulation du procéd¢é de mise en forme
des films porteurs du décor, qui seront déformés a I’état caoutchoutique, des équations
constitutives réalistes et implémentables dans un logiciel ; mais également d’étudier le

comportement thermomécanique de ces films.

Ce manuscrit se compose de cinqg parties :

» Le premier chapitre constitue une étude bibliographique dont 1’objectif est de présenter

les principaux thémes abordés dans ce travail.

» Le second chapitre sera consacré a la caractérisation mécanique et thermique des films

amorphes étudiés. Cette étape nous permet de mieux appréhender les caractéristiques
initiales des films, de mieux comprendre leurs comportements thermomécaniques mais
¢galement de pouvoir obtenir les informations matériaux nécessaires pour la modélisation.

» Le troisieme chapitre concerne la modélisation du comportement thermomécanique des

films amorphes sous contrainte ¢longationelle uni-axiale par des mod¢les liquides comme
le modele de Lodge ou le modele MSF. Le choix d’utiliser des modéeles intégraux liquide
s’explique par la plus grande pertinence physique de ce type de modéle en comparaison
des modcles différentiels et par la mise en ceuvre de ces films qui s’effectue pour des
températures supérieures a la température de transition vitreuse.

» Le quatrieme chapitre sera consacré aux caractérisations mécanique et thermique des

films semi-cristallins étudiés. A I’instar de 1’étude réalisée dans le chapitre 2 concernant la
caractérisation des films amorphes, cette étape nous permet de mieux appréhender les
caractéristiques initiales des films. Au cours de ce chapitre, I’influence de la morphologie
initiale de la phase cristalline sur les propriétés mécaniques des films sera étudiée. Ces
informations matériaux sont nécessaires pour la modélisation du comportement
mécanique de ces films lorsqu’ils sont déformés a 1’état caoutchoutique.

» Le dernier chapitre sera consacré a la modélisation du comportement thermomécanique

des films semi-cristallins. Les mod¢les utilisés sont des modeles semi-empiriques a deux
phases. Dans la littérature, les modeles de G’Sell-Jonas ou de Kristensen sont trés souvent
employés pour la modélisation de ce type de film. Cependant les lois de comportement

définies dans ce travail sont destinées a étre transmise au LAMCOS afin de réaliser un
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logiciel. Or les mode¢les solides précédemment cités nécessitent la détermination de

nombreux facteurs.
Ainsi la modélisation d’un nouveau film engendrerait la réalisation d’un nombre important de
manipulations et donc générerait un coup relativement important uniquement dédié a
I’enrichissement de la base de données du logiciel. L’utilisation de modeles deux phases
permet de conserver la vision visco-¢lastique de la phase amorphe et donc d’une certaine
manicre d’uniformiser la modélisation des films amorphes et semi-cristallins Cette dernicre
partie traitera également de 1’évolution de l’orientation de la phase cristalline lors d’une

déformation uni-axiale a [’état caoutchoutique par rhéologie ¢élongationelle.
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Contexte de I’étude

L’objectif de ce travail consiste a améliorer la compréhension du comportement

thermomécanique de films encrés, destinés a la décoration de pieces plastiques, dans des
domaines trés variés comme 1’automobile ou I’électroménager par exemples.
Les processus de décoration des films utilisent principalement les techniques de
thermoformage ou de surmoulage afin d’ajuster le film aux formes souhaitées. Aux vues des
fortes spécificités entre les cahiers des charges des différents industriels du projet, la nature
des films déformés est trés différente : Polypropyléne, Poly(ethyléne téréphtalate),
Polystyréne, Polycarbonate et méme des films complexés type ABS/PC ou ABS/PMMA.

Malgré I’apparente simplicit¢ des procédés de thermoformage et de surmoulage, leurs
optimisations sont trés délicates du fait du nombre important de paramétres mis en jeu et des

grandes déformations conférées au matériau.

Ainsi nous présenterons succinctement, un état de 1’art concernant la décoration des pieces
plastiques et plus particulierement les techniques nécessitant une déformation du film dans le
moule comme le thermoformage ou le procédé¢ d’Insert Molding (Pose d’un insert dans le
moule qui sera surmoulé par injection). Cela nous conduira a poser la problématique de notre

¢tude et a expliciter la démarche qui a été suivie.

I. Les différentes techniques de décoration des piéces plastiques

1. Le thermoformage

Le thermoformage est 1'un des grands procédés de mises en forme des polymeres
thermoplastiques permettant de réaliser, a partir de feuilles ou de plaques (produits semi-finis)
généralement extrudées ou calandrées, des objets concaves d’épaisseurs et de dimensions
diverses. Il consiste a chauffer le film a une température permettant sa déformation dans
(thermoformage négatif) ou sur (thermoformage positif) un moule dont il épousera la forme
par action d’une différence de pression entre ses faces. On obtient apreés refroidissement

I’objet désiré. La feuille est ainsi chauffée a une température permettant sa déformation, c’est

13
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a dire a une température telle qu’elle soit flexible mais encore suffisamment rigide pour ne
pas s’écouler sous son propre poids.

Le mode de déformation imposé par ce procédé est un étirage, uni ou bi-axial. Celui ci
s’effectue a des températures proches de la température de fusion pour les matériaux semi-
cristallins ou un peu au dela de la température de transition vitreuse pour les polymeéres
amorphes. La plage de température de formage de ces derniers est bien plus large que celle
des matériaux semi-cristallins du fait d’un plateau caoutchoutique a trés bas module d’Young
(cf. Figure 1 ). La plage de formage limitée des matériaux semi-cristallins résulte également
du caractére fortement évolutif de ces matériaux autour de la température de fusion. Ils
nécessitent un meilleur controle de la température ainsi qu’une meilleure homogénéisation

thermique.

Semi-cristallin
(polyamide)

Amorphes

Ig E{Een 107 Pa)

Plage de
formage

Plages de formage

PS1 PS2

T T T T
50 100 150 200 250

E module d'Young Température (°C)

P51 et PS2 polystyrénes : la masse moléculaire de PS2 est plus grande

Figure 1 : Plage de thermoformage pour différents types de polyméres. [1]

Ainsi de part leur facilit¢ de mise en ceuvre, les polymeres amorphes se situent en téte des
applications de thermoformage (PS, ABS, ...).

Cependant d’importantes avancées technologiques sur les formulations ainsi que sur les outils
de production ont permis ces derniéres décennies 1’utilisation croissante de matériaux semi-
cristallins en thermoformage et plus particuliérement le polypropyléne et le poly(éthyléne

téréphtalate).
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Polymere Abréviation | Type | T, (°C) | Tf(°C) Plage de

formage (°C)
Polystyréne PS A 90 134-182
Poly (chlorure de vinyle) PVC A 90 100-155
Poly (acryl butadieéne styréne) ABS A 90-120 130-180
Poly (méthylméthacrylate) PMMA A 100 150-190
Polycarbonate PC A 150 170-200
Polypropyléne PP SC 5 165 150-165
Polyéthylene téréphtalate PET SC 70 255 120-180
Polyéthyleéne haute densité PEHd SC -110 134 130-185

Tableau 1: Plage de formabilité des principaux polyméres utilisés en thermoformage. Les températures
sont données a titre indicatif. [1].

Pour les technologies de thermoformage, différents parametres clés doivent étre optimisés
afin d’avoir la meilleure qualité¢ finale possible de la piece produite. Ainsi la qualité de la
feuille de départ (homogénéité de 1’épaisseur, orientation moléculaire préalable...) va
grandement influencer 1’esthétique de la piece thermoformée finale. De plus, ces produits
semi-finis sont obtenus par extrusion dans une filiere plate avec refroidissement en calandre,
ce qui peut engendrer des orientations et/ou contraintes résiduelles figées au cours du
refroidissement, pouvant conduire a un comportement anisotrope du film au cours de la
déformation ainsi qu’a la formation de plis sur la piéce formée. En effet si le film de départ
présente une irrégularit¢ d’épaisseur, le chauffage sera irrégulier et la déformation sera
davantage localisée sur les zones fortement chauftées.
Ainsi les spécifications du cahier des charges demandées aux fournisseurs de feuille
concernent généralement :

» L’homogénéité de 1’épaisseur du film et une faible tolérance sur cette valeur

» Une largeur précise du film et une faible variation de ce paramétre.

» Les taux de retrait longitudinaux et transversaux a la température de formage

L’étape de chauffage est I’élément fondamental pour la qualité finale de 1’objet formé et
paradoxalement est souvent I’¢lément limitant. Une température bien définie et homogene a la
surface du film est difficile a obtenir, et les effets d’une mauvaise régulation thermique
engendrent des défauts rédhibitoires comme des déchirements ou des hétérogénéités trop
importantes de déformations. Deux grandes technologies de chauffage sont couramment

utilisées dans I’industrie : le chauffage par rayonnement infrarouge (avec des lampes en
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quartz ou des céramiques) et les chauffages par contact (conduction a partir d’un bloc

métallique chaud).

L’une des autres spécificités des films destinés a la décoration réside dans la présence d’un
motif imprimé et donc d’encre a leurs surfaces. Ainsi ’homogénéité¢ du chauffage de ces
films par rayonnement infrarouge sera fortement influencée par la nature minérale et/ou
organique des encres d’impression mais également par le spectre d’absorption li¢ a la couleur

de I’encre ainsi qu’a la répartition de ces derniéres a la surface du film.

2. Présentation de la technique d’Insert Molding

Les technologies de décoration dites "Insert Molding" sont une combinaison entre les
techniques de thermoformage et les techniques d’injection. Ainsi un film imprimé et pré-
déformé par une étape de thermoformage, appelé insert, est placé dans I’empreinte d’un
moule d’une machine d’injection. Cette préforme est ensuite surmoulée avec un autre
polymere a I’état liquide. Cependant pour des raisons de compatibilit¢ et d’accrochage
chimique, on utilise souvent des polyméres de méme famille entre I’insert et la résine. Le
surmoulage plastique sur plastique est différent de la co-injection car les deux matériaux ne
sont pas injectés en méme temps. Les bases du surmoulage sont proches de celle du moulage
classique, mais avec des contraintes dues a la nature de I’insert et a la nécessité d’utiliser des
moules et/ou presses adaptées. Ainsi de nombreux problémes peuvent étre rencontrés comme
la refusion partiel de I’insert par transfert thermique, des problemes de maintien d’insert dans

le moule et aux difficultés d’adhésion entre les deux matiéres.

3. Présentation des techniques de décoration ne nécessitant pas de déformation

3.1. In Mold Labelling

Cette technique parfaitement adaptées aux surfaces planes ou développables consiste a
appliquer une étiquette pré-imprimée a I’endroit désiré¢ de la piece a produire. La zone sur
laquelle est déposée 1’étiquette subit au préalable une étape de flammage ou de traitement

corona permettant une meilleure adhérence de cette dernicre.

16



Conteate de Cétude

3.2. Ink Transfert

Le procédé de transfert d’encre a largement été développé par Nissha. Son principe est
relativement simple. Un film imprimé est déroulé devant I’empreinte du moule. Un polymeére
est injecté dans I’empreinte lors de la fermeture du moule. A sa réouverture, le film est retiré

et I’encre a sa surface est transférée sur la piece injectée.

3.3. Tampographie

Le procédé¢ de décoration par tampographie consiste a déposer de I’encre directement sur la
piece injectée a 1’aide d’un tampon. La piéce subit au préalable un traitement de type

flammage ou corona afin d’augmenter 1’affinité de 1’encre sur le polymeére.

II. Problématique de I’étude et démarche

Comme mentionné précédemment, les procédés de décoration existant sont fortement limités
des lors que la géométrie de la piece a décorer devient plus complexe. De plus, les logiciels
d’aide a la conception pour I'impression des décors ne sont pas encore assez fiables
actuellement.

Ainsi que ce soit pour I’optimisation du procédé ou pour le logiciel, la compréhension du
comportement thermomécanique du film au cours de sa déformation, soit directement dans le

moule soit par thermoformage, requiert une attention toute particuliere.

Au vue de la diversité des films utilisés par les industriels partenaires du projet, un choix a di
étre réalisé et des films présentant des caractéristiques intéressantes pour le projet ont été
sélectionnés. Ainsi pour les films amorphes, un film en polystyréne, un en polycarbonate et
un en PET amorphe ont été étudiés. Il convient de noter que les deux premiers matériaux cités
sont les plus couramment utilisés notamment en thermoformage. L’étude de films complexés
mono ou multi-matiére n’a pas été réalisée dans ce travail, I’objectif étant de bien dissocier les
phénomenes se produisant lors de la déformation des films. Trois films semi-cristallins ont été
¢galement étudiés, le premier est un polypropyléne isotrope, le deuxieéme film est un film
polypropyléne anisotrope tandis que le troisieme film étudié¢ est un PET bi-orienté anisotrope.

Ces deux comportements nous ont permis de corréler les propriétés mécaniques d’un film
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semi-cristallin avec son orientation cristalline préalable. L’aspect thermique sera également
souligné dans cette étude. Il convient en effet de prédire correctement le comportement des
films a diverses températures compte tenu de 1’hétérogénéité en température du film lors de la

phase de chauffage liée aux différentes couleurs que comporte un décor.

L’objectif étant de modéliser le comportement thermomécanique des films, des modéles
viscoélastiques intégraux ont été étudiés pour les films amorphes. La modélisation des films
semi-cristallins a été réalisés par des modeles deux phases permettant la séparation des
contributions dues a la phase amorphe et a la phase cristalline. Ces modé¢les certes moins
évolués que des modeles solides type G’Sell-Jonas, présentent néanmoins I’avantage d’étre en
adéquation avec les méthodes de caractérisations des films effectués pour les films amorphes
mais €galement de nécessiter moins de parametres. Ce dernier point est fortement apprécié
des industriels notamment lorsqu’il s’agira de caractériser de nouveaux films afin
d’augmenter la base de donnés du logiciel de modélisation qui sera implémentée par le

LAMCOS, a partir des lois de comportements définies dans ce travail
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Chapitre 1 : Etude Bibliographique :

Ce chapitre résume 1’¢tat de 1’art pour différents thémes abordés par ce travail. Apres
quelques généralités sur les polymeéres amorphes et semi-cristallins et plus particulierement
sur le polystyréne, le polycarbonate, le polypropyléne et le poly(éthylene téréphtalate),

I’aspect modélisation des films amorphes est abordé.

I. Structure et morphologie des polyméres étudiés

1. Le polvpropvléne

1.1. La chaine macromoléculaire

Au vu du mode de polymérisation et de la géométrie de la chaine macromoléculaire du
polypropyléne, différentes isoméries peuvent apparaitre :

» L’isomérie de position : Compte tenu de 1’asymétrie de la molécule et du mode de
polymérisation, les ajouts de motifs monomeres a la chaine peuvent s’effectuer dans le
méme sens ou dans divers sens.

» L’isomérie de conformation : Les atomes de carbone de la chaine du polypropyléne
sont liés par des liaisons covalentes de type . En respectant les angles de valence, la
chaine peut adopter quatre conformations distinctes par rotation autour de ces liaisons.

» L’isomérie stérique : De part la présence d’un atome de carbone tertiaire, différentes
stéréoisoméries de configuration sont possibles. Ces arrangements non-équivalents
définissent la tacticité de la chaine. De maniére générale, les polypropylénes proposés
commercialement sont isotactiques (c’est a dire que les groupements méthyles sont

situés du méme coté du plan formé par le squelette carboné).

VAN /C NNV —
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Figure 2 : Stéréoisomeres du polypropyléne. [2]
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1.2. Structures cristallines

L’organisation des chaines macromoléculaires depuis 1’état fondu donne naissance a un
réseau tridimensionnel et régulier d’atomes représentables par une maille élémentaire
constituée de portions de chaines. Dans le cas du polypropylene, trois structures cristallines
résultant des différents assemblages possibles des hélices plus une forme smectique

intermédiaire entre 1’¢état cristallin et I’état amorphe ont été identifiées.

1.2.1. La phase o

La premiére caractérisation structurale de la phase a du polypropyléne a été réalisée par Natta
et Corradini [3]. Ils proposérent une maille monoclinique dont les paramétres sont a=6.65A,
b=20.96A, ¢=6.5 A et p =99.3° donnant ainsi une masse volumique du cristal a pression

atmosphérique et a température ambiante p =0.936 g/cm’ [4].

B

ag

Figure 3 : Projection de la phase amonoclinic du polypropyléne sur le plan (0 0 1) [5]

Sur la Figure 3, les chaines macromoléculaires sont orientées selon 1’axe c¢. La phase a se
caractérise donc par un empilement de couches paralleles d’hélices isomorphes. Les
conditions de cristallisation et 1’histoire thermomécanique influent fortement sur le degré de

perfection de cet empilement [6, 7].

Les lamelles de cette phase présentent une épaisseur d’une centaine d’Angstrom environ. A

I’intérieur, les chalnes sont quasiment perpendiculaires au plan de la lamelle. De plus comme
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pour un grand nombre de polymere, le repliement des macromolécules a la surface des

lamelles a été mis en évidence.

A cause des défauts d’empilement d’hélice qui dépendent eux-mémes des conditions de
cristallisation, le branchement des lamelles primaires sur les lamelles secondaires est
possible[8]. Il a ainsi été démontré par des observations en microscopie optique a lumiere
polarisée des sphérolites du polypropyléne en phase o, qu’une augmentation de la température

de cristallisation génére une décroissance du nombre de lamelles secondaires [9].

Dans la pratique, la température de fusion de cette phase est variable selon 1’épaisseur des

cristaux. Ainsi la gamme de température de fusion se situe entre 155°C et 165°C.

1.2.2. La phase

Bien que moins connue que la phase a, la phase B n’en demeure pas moins une phase
cristalline importante pour ce polymére. Cette méconnaissance est principalement due aux
difficultés rencontrées pour produire de grandes quantités de polypropyléne cristallisé sous
cette forme. Cette phase est également moins stable que la phase a, et la transition de la phase

B vers la phase a est réalisable sous certaines conditions [10].

Cependant I’emploi de certains agents nucléants, comme les sels de baryum, calcium, zinc
d’acides aliphatiques ou aromatiques, le triphénodithiazine, I’anthracéne ou, la y-quinacridone
[11-13], permet I’obtention de cette phase cristalline de maniére significative. La phase § peut
¢galement étre obtenue sous certaines conditions apres cisaillement du polymeére fondu [14-

17] et dans un gradient de température [18].

Il est communément publi¢ par les auteurs qui ont étudi¢ la phase B, une maille cristalline
hexagonale dont la taille du motif demeure incertaine. Lotz [10] et Meille [19] ont opté pour
une cellule unitaire dans laquelle trois hélices isochirales sont agencées, conduisant aux
paramétres de maille suivant : a=b=11.01A, et ¢=6.5A et une masse volumique pg =0,921

g/em’.
Varga a démontré que la phase B du polypropyléne ne peut étre obtenue que pour des

températures de cristallisation comprises entre 110°C et 140°C [20]. La vitesse de croissance

des sphérolites de la phase B par rapport aux sphérolites de la phase a dans ce domaine de
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température semble étre un argument primordial dans 1’explication de ce phénomeéne. Avec
des arguments énergétiques, Lotz [10] a montré que la croissance des lamelles B était plus
favorable dans ce domaine de température. Contrairement a celle de la phase a, la structure
cristalline de la phase B, ne permet pas le branchement des lamelles secondaires, et les
sphérolites de la phase B présentent une biréfringence treés marquée lors d’observation en

lumiére polarisée.

Sy — 7
f "\Vr £ ;
Figure 4 : Représentation de la phase B du polypropyléne (Lotz 1998) [10]

Dans la pratique, la température de fusion de la phase B se situe vers 153°C.

1.2.3. La phasey

INCTETSE
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] -] L L 1] ] L

-

Figure 5 : Structure cristalline y [18]

L’application d’une pression ¢levée pendant la cristallisation favorise la formation de la phase
v du polypropyléne [21, 22] de méme que I'utilisation de copolymeéres propyléne-éthyléne ou

I’emploi de polypropyléne dont les chaines présentent des irrégularités.

Briickner et al ont déterminé la phase y du polypropyléne comme étant orthorhombique a
faces centrées avec les paramétres de maille suivant : a=8.532A ; b= 9.228A et c=42.280A
[18]. Cette configuration se traduit par une masse volumique p,=0.935 g/em’.

Les chaines sont encore sous forme d’hélice dans cet édifice cristallin mais ces derniéres sont
disposées selon deux directions divergentes d’un angle de 81° (cf. Figure 5). Dans la maille

cristalline, des chaines non-parall¢les coexistent [23].
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1.2.4. La phase mésomorphe

La mésophase du polypropyléne isotactique, appelée également a tort phase para-cristalline
ou smectique dans la littérature, peut étre considérée comme la quatriéme phase polymorphe.
Elle peut étre obtenue par cristallisation aprés une trempe depuis 1’état fondu [24, 25]. Cette
phase métastable a une conformation désordonnée. Sa conformation en hélices parallcles
2*3/1 est comparable a celles observées pour des structures cristallines monocliniques. La
mésophase est caractérisée par la présence de deux halos en WAXS (cf. Figure 6). Le premier
situé vers 0.59 nm™ est fonction de la distance entre les chaines paralléles alignées dans la
mésophase et le second vers 0.41nm™ est représentatif de la période de répétition au sein des

hélices [26].
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Figure 6 : Effet de la température de recuit sur I’évolution de la phase mésomorphe [27]

La structure mésomorphe est obtenue pour des températures de trempe dont les vitesses sont
supérieures a 100 K/s [28] contrairement a la phase a qui est obtenue avec un refroidissement
lent dit conventionnel. Un systéme bimodal peut étre obtenu pour des vitesses de
refroidissement intermédiaires.

Les effets de recuits sur la phase mésomorphe ont été largement étudiés par Androsch et al
[27]. Tls démontrérent le caractére métastable de cette phase comparée a la phase
monoclinique o. Le passage de la phase mésomorphe a une phase cristalline monoclinique

peut étre ainsi thermo-activé [29] par un recuit .
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La structure nodulaire obtenue en phase mésomorphe [30], permet une plus grande ductilité
du matériau grace a la déformation plastique de cette phase contrairement aux cristaux

présents dans la phase cristalline o [31] (cf. Figure 7).

Figure 7 :Images AFM in situ. Déformation des nodules de la phase mésomorphe obtenue par
cristallisation depuis I’état fondu par une trempe a 750 K/s [31]. La direction de sollicitation est repérée
par une fléeche

L’effet de recuit entraine également une augmentation des propriétés mécaniques du matériau
comme la contrainte au seuil d’écoulement mais génere néanmoins une diminution de la
déformation a la rupture.

Cependant la génération de cette phase n’est pas uniquement thermique, elle peut également
étre obtenue par déformation uni-axiale a température ambiante. A cette température, Zuo et
al ont démontré la transformation d’une phase monoclinique o en une phase mésomorphe. Si
la stabilit¢ thermique de la mésophase est faible lorsqu’un polypropyléne isotactique est
soumis a un traitement thermique de recuit, Qiu et a/ [32] ont démontré sa stabilité lors d’une
déformation uni-axiale a température ambiante ainsi que son orientation au cours de
I’¢longation. La structure obtenue apres étirage est de type fibrillaire, est analogue a celle des

structures monoclinique a.

2. Le Poly (éthyléne) téréphtalate

Le poly(éthylene téréphtalate) ou PET, de la famille des polyesters saturés, est un polymere
thermoplastique aromatique et semi-cristallin. Il est obtenu par estérification de I’acide

téréphtalique et de 1’éthyléne glycol avec élimination d’eau (cf. Figure 8).
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Figure 8 : Synthése du PET

La température de transition vitreuse de ce polymere est située entre 70° et 90°C.

Dans la littérature, il est reporté 1’existence d’un seul systeme cristallin triclinique pour le
PET. La cohésion des chaines de conforméres trans est assurée par les forces
intermoléculaires résultant de la polarité des groupes ester et de I’empilement régulier des

groupements phényles [33].

Figure 9 : Maille triclinique du PET par Daubenay ef al.[33]

L’histoire thermique du polymeére (température de cristallisation, durée et température de
recuit, taux d’étirage, etc.) va conditionner les paramétres de maille. Les paramétres

communément retenus dans la littérature sont ceux déterminés par Daubenay et al [33].

Echantillon a(A b (A) ¢ (A) & (%) 51

Fibres etirees a 75°C avec un recuit a 280°C 4,56 3,94 10,75 98,5 118 112

J1

[}

Tableau 2 : Paramétres de maille triclinique du PET calculés par Daubenay et al [33].
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La cristallisation du PET est relativement lente. Dans la pratique, elle se produit soit lorsque
la matiére est refroidie lentement depuis I’état fondu soit par réchauffement au dessus de la
température de transition vitreuse depuis 1’état vitreux amorphe. L’application d’une
sollicitation mécanique permet une orientation du polymeére et engendre une accélération de la
de cristallisation. La cristallisation sous contrainte permet le passage de temps caractéristique

de quelques minutes a quelques dizaines de secondes [34, 35].

La cristallisation statique conduit a la formation d’entités semi-cristallines sphérolitiques dont
le diamétre est compris entre 10 et 10™* m qui rendent le polymére opaque. La cristallisation
du PET apres ou au cours d’une déformation, génére une microstructure texturée, constituée
de petites lamelles [36, 37], par conservation de I’orientation moléculaire permettant ainsi une

conservation du caractére transparent du matériau.

Plus récemment la littérature fait état de phases organisées précurseurs du cristal [38] voire de

mésophase [39].

3. Le Polystyréne

Le polystyréne est obtenu par polymérisation du styréne fabriqué par alkylation du benzéne
par I’éthyléne et déshydrogénation par 1’éthylbenzeéne. Le Polystyréne est un polymeére
thermoplastique linéaire a squelette aliphatique. Son principal mode de synthése est la
polymérisation radicalaire qui conduit a un polystyréne atactique totalement amorphe (pas de

stéréosélectivité).

Figure 10: Stucture chimique du polystyréne

Le polystyréne atactique est un matériau transparent mais néanmoins fragile qui est
communément appelé polystyréne "cristal" bien qu’étant amorphe.

L’amélioration de ses propriétés meécaniques nécessite un renforcement de la matrice
thermoplastique par des nodules ¢élastomeres. Ainsi le polystyrene dit "choc" est un mélange
d’une matrice en polystyréne cristal dans laquelle des nodules élastomeéres, généralement du

polybutadiene, sont dispersés. Ce procédé conduit a une élévation de la résistance aux chocs
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et une augmentation de la déformation a rupture mais en paralléle a une diminution de la

rigidité et de la transparence.

3.1. Propriétés mécaniques, physiques et chimiques

La température de transition vitreuse de ce polymere se situe entre 90°C et 100°C. Les
propriétés mécaniques du polystyréne évolue peu jusqu’a des températures de 20°C en
dessous de la température de transition vitreuse. A 1’état vitreux, ce polymeére est fragile, dur
et rigide. Ainsi la déformation de ce matériau, doit s’effectuer a 1’état caoutchoutique dans les
applications visées par le projet. Si la résistance aux acides dilués du polystyréne est bonne,

les milieux organiques entrainent soit son gonflement soit sa dissolution

4. Le Polycarbonate

Le polycarbonate est un polymeére amorphe dont les grades industriels ont des masses
molaires de Dordre de 20000 a 50000 g.mol’. Ces matériaux sont obtenus par

polycondensation du bisphénol A et du phosphogéne selon la réaction suivante :

CHs CH3
-0-LO~
CHy CH3 (o]

=

Figure 11 : Molécule de polycarbonate

Des copolycarbonates copolymérisés avec des bisphénols A et du triméthoxylcyclohexanol
ont été développés. Ces formulations présentent 1’avantage d’étre plus fluides qu’un PC en

gardant une bonne transparence et une grande résistance a la déformation a chaud.

4.1. Propriétés physiques, chimique et thermique

Le polycarbonate est un polymeére amorphe possédant une bonne transparence. Sa température
de transition vitreuse est située aux alentours de 150°C, c’est pourquoi ce polymere est
généralement utilis€ a 1’état vitreux. Le polycarbonate présente dans cet état une grande
rigidité¢, un module de Young élevé (2300MPa) et une bonne résistance aux chocs méme a
basse température.

Il posséde en outre une excellente stabilit¢ dimensionnelle, de bonnes propriétés d’isolation,

des propriétés barriere aux gaz. Ses propriétés chimiques lui permettent de n’absorber que de
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faibles quantités d’eau, ce qui n’altére pas ses propriétés mécaniques. Il est résistant aux
hydrocarbures aliphatiques, aux acides minéraux et organiques dilués et aux alcools. En
revanche, ses propriétés sont affectées au contact prolongé d’eau chaude, ou de lessives par
exemple. La stabilit¢ du Polycarbonate aux U.V est médiocre et un jaunissement de ce

polymere peut étre constaté rapidement.

Malgré une mise en ceuvre délicate et un prix de production élevé, le polycarbonate est un

matériau trés largement utilisé.

II. Modélisation du comportement des films amorphes

1. Rappels théoriques de rhéologie

La rhéologie est la science de I’écoulement et de la déformation de la matiere.
Les matériaux polymeres a 1’état fondu présentent un comportement viscoélastique dont la

définition nécessite de considérer deux corps idéaux :

» Le solide de Hooke (purement élastique): La contrainte nécessaire a la déformation d’un
tel corps est instantanée et proportionnelle a cette déformation. De plus un tel corps
reprend instantanément sa forme initiale dés que la contrainte est annulée. L’une des
caractéristiques fondamentales est son module de rigidité qui est défini comme étant le

rapport entre la contrainte et la déformation.

» Le liquide Newtonien (purement visqueux): La contrainte nécessaire a sa déformation est
proportionnelle a la vitesse de déformation. La déformation est permanente méme apres
cessation de la contrainte car 1’énergie de déformation a été dissipée. La viscosité (1),
rapport de la contrainte et de la vitesse de cisaillement est une des grandeurs

caractéristiques d’un tel corps.

En regle générale, le comportement des polymeres fondus est une combinaison de ces deux
comportements : on parle de comportement viscoélastique. De plus les caractéristiques de
viscosité et de rigidité peuvent dépendre de I’amplitude de la déformation. Il convient dés lors

de considérer deux domaines de viscoélasticité distincts :
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» Le domaine linéaire pour lequel ces caractéristiques sont indépendantes de 1’amplitude de
déformation, ce qui est notamment le cas pour de faibles vitesses de déformation ou de
petites déformations

» Le domaine de viscoélasticité non-linéaire, pour lequel la rigidité et la viscosité sont des

fonctions de I’amplitude de déformation.
Avant d’aborder une partie sur les modeles rhéologiques et leurs évolutions au cours de ces

dernieres décennies, il convient d’effectuer un rappel sur les concepts de mécanique utilisés

en rhéologie.

1.1. Ecoulements homogénes en cisaillement et en élongation

Un écoulement est dit homogeéne lorsque la déformation au voisinage d’une particule est
indépendant de la position de cette derniere dans le milieu déformé. Deux types
d’écoulements homogenes et reproductibles a 1’échelle du laboratoire peuvent étre distingués

: ’élongation et le cisaillement.

1.1.1. Le cisaillement [40]

1.1.1.1.  Définition

Le cisaillement correspond a une déformation plane qui fait intervenir une rotation rigide. Si
au cours de la déformation, une rotation des axes principaux intervient, on parle de

cisaillement simple, sinon il s’agit d’un cas de cisaillement pur.

e e B ;
—>. AH A e
('l ::.:

h{|
(S%) ':if i ':',:‘,-" (S)) ........................... A , (t)

:. | b/ e A(t)

€1 el

Figure 12 : Cisaillement Simple Figure 13 : Cisaillement pur
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La déformation est définie comme un gradient de déplacement suivant la direction 1 par
rapport a la direction 2 (cf. Figure 12 et Figure 13). En coordonnées cartésienne, les équations
de la trajectoire sous cisaillement d’une particule s’écrivent :

x1=X1+yxX2;x2=X2;x3=X3 Equation 1

Ou vy est la déformation en cisaillement :

Equation 2

1.1.1.2. Expression des tenseurs des déformations

L’expression du tenseur inverse de déformation peut étre obtenue d’apres 1’Equation 1 :

I O
P@h=/0 1 0 Equation 3
0 0 1

Cependant dans le cas d’un comportement viscoélastique non linéaire, les déformations ne

sont pas infinitésimales, et il faut donc considérer d’autres tenseurs de déformation.
Ainsi les tenseurs de Cauchy C, et de Finger C;' dont il est I’inverse sont calculables a partir

de I’équation 3 :

2

I+y> v O 1 -y 0
C'th=| y 1 0|; C(@Y=|-y 1+y> 0 Equation 4
0 0 1 0 0 1

1.1.1.3. Cisaillement a vitesse de déformation constante

Les composantes de la vitesse sont d’aprés 1’équation 1 :

_dx, _dy

T _dt.X2:7X2; v,=0; v;=0 Equation 5

Ou y est la vitesse de déformation en cisaillement. Si cette derniére est constante durant

I’écoulement, la déformation s’exprime par :
v=y (t-t") Equation 6

Ainsi le tenseur des vitesses de déformation peut s’exprimer d’apres I’équation 5 comme:
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0 7 0
D= )/ 0 0 Equation 7
0 0 0

1.1.2. L’élongation :

1.1.2.1. Définition

Un écoulement élongationnel se traduit par un écoulement tel que la déformation du milieu au

voisinage d’un point n’engendre aucune rotation rigide.

() €

€1 €1

Figure 14 : Représentation schématique d’une élongation, la base locale d’espace en P définissant le
repére principal de la déformation

Ainsi, il existe une base orthonormée associée au référentiel d’écoulement dans lequel les
tenseurs de déformation sont diagonaux, les directions des axes principaux restant inchangées

avec la déformation.

1.1.2.2. Tenseurs des déformations a vitesse de déformation constante :
Classification de Stephenson

Dans cette classification, on considéere le repere principal des déformations tel que la direction

1 soit relative a la plus grande vitesse de déformation notée & . m, définit le rapport entre la

vitesse de déformation suivant la direction 2 et ¢ :

. .

E2=m X& Equation 8
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Si on considere 1’hypothése que le fluide est incompressible (tr(D)=0), les composantes du

tenseur des vitesses de déformation s’exprime comme :

1 0 0
D=|0 m, 0 £ Equation 9
0 0 —-(+m,))

Contrairement aux écoulements sous cisaillement pour lesquels la cinématique des
écoulements n’est que fonction de la vitesse de déformation, les écoulements élongationnels

sont définis par deux parameétres indépendants.

Ainsi la définition de la classification engendre que :

1>m,>-(1+my) Equation 10

De cette relation, il en découle que les valeurs m, autorisées sont comprises dans ’intervalle
[-1/2 ;1]
Les équations de la trajectoire d’une particule s’écrivent en termes de coordonnées
cartésiennes d’apres I’équation 9 comme :

1ox, = 10X, - 10X,

=&, =m,&; =—(l+m,)e Equation 11
X, ot X, ot X, ot

Le rapport d’extension 4. pris suivant la direction 1 entre t’ et t s’écrit :

A=Ay = exp((; (t—1") Equation 12
Ou é(t —t") est la déformation dite d’Hencky entre t’ et t (¢ = In(}X)).

On déduit I’expression du tenseur inverse gradient de déplacement :

A0 0
C(th=l0 A" 0 Equation 13
o o0 2™

Le tenseur de Finger s’exprime a partir de 1’équation précédente :

A0 0
c'(th=| 0 A" 0 Equation 14
O 0 2{ —2(mv+l)

e
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Contrairement au cisaillement pour lequel la cinématique de variation entre deux points est
linéaire au cours du temps, cette variation évolue exponentiellement pour un écoulement

¢longationnel.

1.1.2.3. Ecoulements élongationels: Extensions uniaxiale, équibiaxiale et
plane

Si toutes les valeurs de m comprises dans I’intervalle [-1/2 ; 1] sont permises, on distingue des

valeurs singuliéres du paramétre m pour des élongations particulieres :
» Extension uniaxiale : m,=-1/2

» Extension équibiaxiale : m,=1

» Extension plane : m,=0

1.1.3. Champs des contraintes et introduction a I’équation constitutive

1.1.3.1. Tenseur des contraintes : Déviateur des contraintes

On considere une surface fermée S définissant un volume V. On note n le vecteur unitaire
normal a dS, dirigé vers I’extérieur du volume, dS=dS.n étant un élément de surface au
voisinage d’un point M. Une force f extérieure au volume de matiére est appliquée sur S. Au

voisinage de M, df est la force exercée sur dS. Le tenseur des contraintes t est défini comme :

lim—=r7.n Equation 15

Figure 15

D’une fagon générale, le tenseur total des contraintes t peut se décomposer en une partie
isotrope ©°, assimilable a4 une pression hydrostatique et appelé tenseur sphérique des
contraintes et un terme déviateur o, responsable de I’écoulement :

T=06"+0 Equation 16
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Définissant les composantes du tenseur sphérique comme :

]T
s _ 4
O,y =0,

3 O Equation 17

Ou [ est le premier invariant du tenseur des contraintes :

I =7, +7, +15 Equation 18

Nous désignerons par le terme sphérique la valeur du rapport /; /3 et note ¢

oS, =08

up op Equation 19

1.1.4. Définition de I’équation constitutive

L’équation constitutive établit une relation entre la cinématique de 1’écoulement et la
contrainte appliquée a la surface d’un élément de volume d’un matériau. Elle est également
nommeée équation rhéologique ou loi de comportement dans la littérature. Elle permet de

décrire la réponse d’un matériau a une sollicitation mécanique donnée.

1.1.4.1. Cas des fluides incompressibles

Si on considere I’écoulement d’un fluide comme incompressible, il n’est pas modifié par

I’addition au tenseur des contraintes d’une pression hydrostatique uniforme p’ :

p’=-p’l Equation 20

Le tenseur des contraintes 1 est alors calculé comme

=-pl+o Equation 21
Ou le champ scalaire P est défini comme :

P=p’-c° Equation 22

Par conséquent, p’ est un champ scalaire qui ne peut étre déterminé par 1’équation
constitutive. Seul le terme déviateur ¢ est responsable de I’écoulement et est le champ

tensoriel des contraintes reconnu par 1’équation constitutive.
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1.1.4.2. Principe d’indifférence des matériaux

Le tenseur des contraintes de part sa définition est une grandeur objective, c’est a dire que sa
valeur ne dépend pas du repére choisi. De manicre générale, le respect du principe
d’indifférence conduit a établir une loi de comportement faisant intervenir des tenseurs
descriptifs de la cinématique indifférents ou tels que leurs dérivées ou intégrales par rapport
au temps soient indifférentes. Ce principe impose donc un caractere d’admissibilité dans
I’écriture de 1’équation constitutive. Au sens mécanique, cela signifie que ce principe est

satisfait si les champs intervenant dans la loi de comportement sont des grandeurs objectives

1.1.5. Equation constitutive de la viscoélasticité linéaire

1.1.5.1. Introduction aux liquides polymeres : viscoélasticité

Les macromolécules constituant les polymeéres sont en interaction les unes des autres. Pour un
polymere a 1’état fondu qui s’écoule, leur comportement mécanique a I’état liquide est
intermédiaire entre le comportement du solide de Hooke et celui du liquide Newtonien
définissant ainsi la viscoélasticité. Ainsi la contribution ¢élastique d’un polymeére fondu tend a
permettre a ce dernier a retrouver sa forme initiale apres 1’application d’une déformation alors

que la composante visqueuse traduit sa tendance irréversible a se déformer sous 1I’écoulement.

1.1.5.2. Equations constitutives aux faibles déformations [41-43]

Expérimentalement, les polymeres fondus présentent des effets d’inertie négligeables aux
petites déformations ainsi que pour des écoulements en cisaillement (le gradient local des
vitesses gouverne la viscosité). Ces matériaux peuvent étre considérés comme de simple
fluide. Le fluide simple selon la définition de Coleman et Noll [42] est un liquide isotrope
dont la contrainte au voisinage d’un point est déterminée par la seule connaissance de
I’histoire de la déformation au voisinage de ce point. Ce type de fluide est basé sur

I’hypothése qu’il existe des interactions locales entre les particules qui le compose.

Pour de petites déformations, 1’expression de la contrainte s’exprime:

t
r=—pl+ [ m(t-t)P (t)dt Equation 23
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En définissant la fonction mémoire comme la dérivée par rapport au temps du module de
relaxation G(t-t’) :

dG(t-1)

m(t—t") = P Equation 24
t
Avec dans le cas d’un liquide :
lim m(t—t)=0 Equation 25

En supposant que le matériau n’est pas déformé pour ¢ — +o0

L’¢équation 23 est une formulation possible de I’équation constitutive de la viscoélasticité
linéaire. Ce domaine concerne les petites déformations ou petites vitesses de déformation, et
dans lequel le rapport de la contrainte avec la déformation n’est fonction que du temps (ou de
la fréquence en régime dynamique). Ainsi la viscosité du fluide aux temps longs est stable (on

parle de régime établi ou de régime permanent) indépendant de la vitesse de déformation.

Des comportements non prévisibles par 1’équation de la viscosité linéaire peuvent étre
observés en élongation ou en cisaillement a vitesse de déformation élevée. Ce phénomene est
d’autant plus prononcé que la déformation ou la vitesse de déformation est €levée. Dans ces
conditions, le rapport de la contrainte avec la déformation n’est pas seulement une fonction du
temps et la connaissance seule du module de relaxation, caractéristique du matériau en

viscoélasticité linéaire, ne suffit plus pour décrire le comportement rhéologique.

2. Les équations constitutives en viscoélasticité linéaire ou quasi linéaire

2.1. Expression de la fonction mémoire : modele de Maxwell [40]

Le comportement viscoélastique linéaire des polymeres fondus est couramment représenté par
le modele de Maxwell. Cette approche mécanique analogique permet par exemple de
représenter le comportement du solide €lastique de Hooke par un ressort de rigidité G et celui
du liquide visqueux par un amortisseur de viscosité 1. Le comportement mécanique des
polymeres dans la zone d’écoulement est souvent représenté par ce modele de base. Ainsi le
comportement viscoé¢lastique des polymeres est représenté par 1’association en série d’un

ressort représentant la phase élastique des polymeéres et d’un amortisseur pour modéliser le
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caractere visqueux de ces derniers. On définit alors le temps de relaxation A comme le rapport

entre la viscosité et le module : A=n/G

Cependant dans de nombreux cas, le comportement d’un polymeére fondu n’est pas
correctement décrit en ne considérant qu’un unique temps de relaxation. Ainsi le modéele de
Maxwell généralis€, association en parallele de N ¢léments de Maxwell simples dont chaque
¢lément est caractérisé par un temps de relaxation Ax = 1k / Gy, permet de prendre en compte

un nombre plus important de temps de relaxation.

Figure 16 : Modéle de Maxwell généralisé

L’ensemble des caractéristiques (G, Ax ) de ce modele constitue le spectre discret des temps
de relaxation. En considérant un nombre infini de temps de relaxation séparés de dA, ce
dernier peut étre étendu a un spectre continu H(X). A partir du spectre des temps de relaxation,
on peut connaitre toutes les fonctions rhéologiques et en particulier les paramétres limites
comme la viscosit¢ Newtonienne et le module au plateau caoutchoutique (en ne prenant en
compte que les temps de relaxation provenant de la zone terminale et en ignorant ceux
provenant de la zone de transition vitreuse).

L’équation constitutive de ce modele peut s’écrire soit sous forme différentielle soit sous
forme intégrale faisant intervenir soit le tenseur des vitesses de déformation soit le tenseur des

déformations. L’expression de la fonction mémoire pour une sollicitation en cisaillement est :

N t—t' ,
mt—1') = ¥ T exp(- 121 Equation 26
k=t j“k ’11(
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2.2. Le modéle de Lodge

2.2.1. Déformation d’un caoutchouc idéal [44]

Meeuds du

réseau

Figure 17 : Réseau réticulé

Si on déforme un caoutchouc supposé incompressible et idéalement constitué de chaines
formant un réseau parfait de n nceuds par unité de volume, le déplacement des nceuds est une
fonction affine de la déformation et la contrainte s’€crit alors aprés une déformation entre #; et

>t)comme :

o(t)=—pl +nKTC(t,) Equation 27
Avec :

n est le nombre de jonctions par unité de volume de réseau idéal
K la constante de Boltzmann

T est la température absolue

2.2.2. Modéle de la théorie des réseaux temporaires : Le liquide Caoutchoutique

de Lodge [44]

Lodge a proposé une extension de I’équation constitutive du solide caoutchoutique aux
solutions concentrées viscoélastiques. Ce modele repose sur deux hypothéses principales :
A. Le matériau est incompressible
B. Le temps nécessaire a I’écoulement est trés important comparé au temps de retour a
I’équilibre thermodynamique du réseau
C. Au repos, un nombre suffisant de longues chaines sont liées par des enchevétrements
physiques temporaires qui forment un réseau homogene étendu a toute la solution et

considéré comme gaussien.
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D. Les enchevétrements sont perdus et renouvelés constamment du fait de I’agitation
thermique. La concentration effective en jonctions formées pendant un intervalle de
temps ¢’ et t+dt’, et encore présent a l’instant ¢ est représenté par une fonction
n(t-t’)dt’ qui ne dépend que de I’intervalle de temps (#-2°).

E. Les contributions isotropes aux contraintes comme la viscosité du solvant ou celles
des chaines non liées sont négligées devant la contribution non isotrope en contrainte

associée au changement d’entropie de configuration du réseau déformé.

Du fait de I’hypothése B, la contrainte totale pour un polymere fondu correspond au temps t a

la somme ou I’intégrale de toutes les contributions a ¢'<t :

t(t)=—pl +kT j n(t—t"C (¢ dt' Equation 28

L’équation constitutive du modele de Lodge s’écrit :

t(t)=—pl + J’ m(t—1"C ™ (" drt' Equation 29

Remarque: L’équation 29 est obtenue en définissant la fonction mémoire m(t-t’)=kTn(t-t’)

Ce modele analogue a celui proposé par Coleman mais avec une expression différente de la

déformation est dit quasi-linéaire.

L’un des postulats fort du modele de Lodge est de considérer que les différents segments
peuvent créer statistiquement des jonctions de maniére constante mais que la disparition de
ces dernicres I’est également. La fonction mémoire est alors identique a celle développée dans

le modéle généralisé¢ de Maxwell.

Ce modgele est représentatif de la viscosité linéaire et ne prévoit pas I’existence d’une seconde
différence des contraintes normales qui est pourtant observée expérimentalement. La
contrainte calculée a I’état stable et en régime linéaire dépasse d’autant plus les valeurs
mesurées que la vitesse de cisaillement ou d’élongation est élevée. Pour ce modele, il n’y a
pas de plateau de viscosité ¢longationnelle a 1’état stable (viscosité Troutonienne). En effet,

bien que ce modele décrive convenablement le comportement aux petites déformations pour
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une cinématique d’écoulement ¢longationnelle, le modele de Lodge prédit une augmentation

infinie de la viscosité avec la déformation.

3. Les modéles rhéologiques non linéaires

Les théories de la viscoélasticité linéaire ne conviennent que pour des vitesses de déformation
et des déformations suffisamment faibles pour que le principe de superposition de Boltzmann

soit respecté.

Cependant, cette hypothése est tres restrictive et globalement peu adaptée des lors que 1’on
s’intéresse a la mise en ceuvre des polymeres. En effet, les conditions de déformation sont
souvent plus drastiques de telle sorte que I’on ne peut plus les considérer comme
infinitésimales. Il s’en suit que le module de relaxation n’est plus indépendant de cette
déformation. L’intégrale simple, traduisant le principe de superposition de Boltzmann, ne
s’applique plus. Afin d’établir une équation constitutive non linéaire, il convient d’utiliser un
tenseur de déformation finie (comme dans le modele de Lodge) mais aussi de faire intervenir

un module de relaxation qui dépend de I’histoire de cette déformation.

3.1. Fluide parfaitement élastique : [44-47] Modéle de Bernstein, Kearsley et Zapas

La théorie de BKZ est fondée sur un fluide de type Coleman et Noll et pour lequel un
potentiel ¢lastique peut étre associé a I’histoire de la déformation. Deux hypothéses
principales définissent ce fluide :
» La contrainte au temps t est I’intégrale de toutes les contributions a ¢ '<t
» L’influence d’une configuration a ¢’<t sur la contrainte au temps t, est équivalente a
I’influence de 1’énergie stockée au temps ¢’ par rapport a la configuration d’équilibre.

L’écart de temps ¢’-¢ influe directement sur I’impact de cette énergie.

La seconde hypothése s’écrit comme la dérivée du potentiel €lastique associé a la déformation
par rapport aux composantes du tenseur des déformations, par analogie avec la théorie du

solide ¢€lastique.

La contrainte est exprimée comme la somme des contributions aux temps antérieurs a
I’instant de 1'observation. Le cceur de I’intégrale est une fonction de I’écart de temps et de la

déformation par effet du potentiel élastique associé a 1’histoire de la déformation.
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3.1.1. Le modéle de K-BKZ

Parallelement aux travaux de BKZ, Kaye a réalisé, indépendamment, des calculs pour le
fluide incompressible. Dans ce cas, le troisiéme invariant engendre une variation unitaire du
volume, de telle maniére que le potentiel élastique varie avec la déformation suivant le
premier et le deuxiéme invariants. Apres un calcul sur le noyau de I’intégrale, ou 1’énergie est
exprimée comme un développement en série des invariants jusqu’a I’ordre deux, les termes
isotropes étant considérés dans le terme de pression, le tenseur des contraintes s’écrit sous la
forme :

oW (t—1'1,1,)
o,

Wa=t'1Ly)
oI, 4

T, =-p0,+2 _[ C,' - }dt' Equation 30

3.1.2. Le modéle K-BKZ séparable

En considérant que les effets du temps et de la déformation sont indépendants, I’énergie

¢lastique associée a la déformation peut étre factorisée et s’écrire :

W(t—t'1,1)=mt—t\xU(,,1,) Equation 31

Ainsi cette version séparable du modele de K-BKZ permet une description non-linéaire de la
déformation pour le fluide simple de Coleman et Noll grace a une combinaison lin€aire entre

le tenseur de Finger et de Cauchy :

U(1,.1,)
oI,

U1
oI,

-1 ' - .
C; C, |dt Equation 32

t
7, =—p0; +2I m(t—1t")x

Toutes les fonctions rhéologiques des polymeres a 1’état liquide peuvent étre décrites
qualitativement par ce modele. L’une des difficultés réside dans 1’expression de I’énergie
¢lastique qui doit pouvoir rendre quantitativement compte des grandeurs mesurées. L’une des
grandes innovations de ce mode¢le consiste a combiner le tenseur de Cauchy et son inverse a

I’effet d’une énergie U.

Bernstein, Kearsley et Zappas ont démontré que cette relation permet a 1I’équation constitutive

d’étre compatible a la thermodynamique. Le potentiel élastique permet de rendre compte du
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taux de création local d’entropie du continuum, lorsque le matériau est soumis a une

déformation.

Les différents travaux théoriques de la littérature modélisant les mécanismes de relaxation, en
émettant 1’hypotheése qu’il existe une relation entre la structure moléculaire des polymeres
liquides et leur comportement rhéologique, doivent aboutir a une forme de type BKZ pour
vérifier le second principe de la thermodynamique, si 1’équation constitutive est de la forme

d’une intégrale simple.

Il convient également de noter que le modele de Lodge qui est de type Coleman et Noll est en

fait une forme particuliére de 1’écriture du modele K-BKZ pour laquelle :

u,1,)=U()=1, Equation 33

3.2. Le Modéle de Wagner [48., 49]

Plusieurs approches ont été envisagées pour améliorer le modele du liquide caoutchoutique.
Ainsi Wagner propose une nouvelle équation constitutive empirique afin de palier au
probléme de surestimation de la contrainte prédite aux grandes déformations par le modéle de
Lodge en postulant que la fonction mémoire peut dépendre de plusieurs variables (et non plus
uniquement du temps). Parmi ces variables, la plus communément utilisée est 1’histoire de la

déformation entre ¢’ et ¢.

En s’appuyant sur I’hypothese de séparabilité selon laquelle la fonction mémoire peut étre
exprimée comme le produit d’une fonction du temps et d’une fonction de la déformation [50],
Wagner [48, 49] propose une équation constitutive faisant intervenir I’histoire de la
déformation. Compte tenu du caractére scalaire de la fonction mémoire comparé a la
déformation qui est une fonction tensorielle, cette derniére est exprimée en utilisant les

invariants du tenseur de Finger. Cette équation s’écrit :

7, () =—po,+ [ mt—t)xh(I,,[,)xC;'()dt'  Equation 34

Ou h(1,,1>) est la fonction d’amortissement.
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La fonction mémoire ne dépendant que du temps, cette dernic¢re est analogue a celle utilisée
en viscoélasticité linéaire. Elle peut donc étre facilement obtenue en connaissant le spectre des

temps de relaxation.

La fonction A(/;,l;) est appelée fonction d’amortissement. Elle ne dépend que de la
déformation par I’intermédiaire du premier et du deuxiéme invariants du tenseur de Finger et
est comprise entre 0 et 1. Pour de faibles déformations, lorsque I’on reste proche du domaine
linéaire, la fonction d’amortissement est égale a 1, ce qui correspond au cas du liquide
caoutchoutique. Par contre cette fonction est décroissante dés lors que la déformation

augmente.

Contrairement au modele de Lodge pour lequel la densité d’enchevétrements du réseau formé
par les macromolécules n’est pas perturbée par la déformation, la fonction d’amortissement
du modele de Wagner peut étre pergue comme la probabilité qu’une jonction créée a I’instant

¢’ ne soit pas détruite entre ¢’ et ¢ sous 1’effet de la déformation.

De plus si une augmentation de la déformation entraine intuitivement une perte de jonction, le
phénomene contraire n’est pas vrai. Seule 1’agitation thermique peut recréer des jonctions
(mouvement Brownien). Ainsi Wagner et Stephenson [51-54] ont pris en compte cette
hypotheése d’irréversibilité en remplagant dans I’équation 35, la fonction 4(/;,[;) par une
fonctionelle #€(/;,1;) qui prend la valeur minimale de h(/;,l;) entre ¢’ et t. Lorsque la
déformation est toujours croissante, il est possible d’utiliser directement la fonction

d’amortissement A(/;,15).

Cette fonction d’amortissement a été déterminée expérimentalement par Wagner a partir de

différentes expériences a vitesse de déformation constante en cisaillement ou en ¢longation :

Ounll)_a(m(r)
GO 3 GuY

Cisaillement : 4(y) = Equation 35

Oup(l) j a()ym) .,
G , G

Equation 36
exp(2g)—exp(—¢)

Elongation uni-axiale : /" (g) =
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%esll)_fottm(r)
G 3 GuY

Equation 37
exp(2¢) —exp(—4¢)

Elongation équibiaxiale : £” (&) =

Ces quantifications reposent sur 1’écart observé entre la théorie du liquide caoutcoutique et

I’expérience.

Remarque : o.,, représente la contrainte expérimentale de cisaillement ou d’¢longation et ¢ la

premiere différence des contraintes normales dans les équations 35 a 37.

Cependant différentes formes théoriques ont été proposées faisant intervenir les invariants /;
et /> du tenseur de Finger et plus généralement un invariant généralisé (J=fonction /(/;,/,) )qui

est la combinaison de ces deux invariants.

3.2.1. Expression de K-BKZ utilisant le modéle de Wagner

Larson supposa que la fonction d’amortissement avait pour origine 1’énergie potentielle
¢lastique U(1;,1;). L’idée essentielle est 1’utilisation de 1’ajustement de la fonction
d’amortissement pour obtenir une expression ad’hoc du potentiel €lastique U(J)=U(1;,1>) qui
convient pour le matériau étudié. Si une telle expression est possible, les fonctions
rhéologiques sont calculées a partir d’'un modéle K-BKZ et D’existence d’un second

coefficient des contraintes normales en cisaillement est prévu par le modéle.

Les modéles de Wagner appartiennent au terme générique modele de K-BKZ. En effet, en
considérant I’invariant généralisé avec a<l1 :

I=al +(1-a)l, Equation 38

Osaki [55] a retenu une forme double exponentielle pour modéliser le comportement en

cisaillement du LDPE :
h(I) = b.exp(—nNT—3)+(1—b).exp(—n,1-3) Equation 39

Ainsi par identification entre le modele de Wagner (Equation 35) utilisant I’équation ci dessus
et I’équation constitutive de K-BKZ (Equation 32) en cisaillement, 1’expression de U(J)

devient :
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Ul = %[1—(;@1\/1—3 +1).exp(—nlx/l—3)}
2(121’ ) [1—(;12\/1—3 +1).exp(—n2\/l—3)]
n,

Equation 40
+

La détermination de la fonction d’amortissement en cisaillement mais également en
¢longation a fait I’objet de nombreux travaux résumés par Wagner [56] sur les fonctions

d’amortissement en rhéologie.

Les fonctions analytiques d’amortissements en cisaillement :

La premicre expression analytique en cisaillement a été¢ proposée par Wagner (1976) [48]
pour modéliser le comportement rhéologique des polymeéres branchés en cisaillement a taux

de cisaillement constant.

h(l,) = e Equation 41

En ne considérant que le second invariant du tenseur de Finger en cisaillement (12=y2 +3),

I’équation précédente est équivalente a :

W)= Equation 42

Différentes valeurs du parameétre n ont été déterminées. Ainsi n=0.143 pour un polyéthyléne
basse densité (LDPE). L’¢tude d’un polypropyléne a 200°C a permis de déterminer n=0.23
afin d’optimiser la modélisation de mesures effectuées en cisaillement continu.

Pour le méme polymere, Laun proposa plus tard (1978)[57] une somme de deux
exponentielles semblant mieux convenir pour décrire la fonction d’amortissement sur une
plus grande plage de déformation puisque cela permis une prédiction plus précise jusqu’a

y=30 contre y=10 pour une fonction d’amortissement a une seule exponentielle.

h(y)=fie™ + fre™ Equation 43

Les trois parametres matériaux ont ét¢ déterminés pour le matériau mentionné précédemment

(LDPE) ainsi £i=0.57 ; o= fi-1=0.43 ; n,=0.310 et n,=0.106.

Si ces formes ont généré de bons résultats pour de grandes déformations, elles ont cependant

démontré leurs limites aux faibles déformations puisqu’elles tendent a sous-estimer la
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fonction d’amortissement. Ainsi Papanastasiou [58] et al ont proposé une forme sigmoidale
plus convenable.

a 1 . .
h(y)= 0 1 5 Equation 44
/4 +ay

Avec a=1/a

Cette fonction a été appliquée a l’analyse du comportement en cisaillement de deux
polydimethylsiloxanes (PDMS), un LDPE et un PS a I’état fondu. En régle générale, il a été
démontré que la valeur a est plus faible pour les polymeres linéaires que pour les topologies

branchées et que a=0.18.

Larson [59] a démontré que 1’équation 44 peut étre rapprochée de celle prédite par la théorie

moléculaire de Doi et Edwards.

Cependant la forme de la fonction d’amortissement exprimée par 1’équation 44 a démontré
ces limites pour prédire le comportement rhéologique en cisaillement pour des polymeres
présentant une faible distribution de masses molaires dans des modeles séparables de K-BKZ.
Afin de permettre la simulation du comportement rhéologique en cisaillement de polymeres
présentant de grandes distributions de masses molaires, une forme généralisée de 1’équation
44 a été proposée par Soskey et Winter (1984) [60]:

1
1+ay’

h(y)= Equation 45

Des valeurs du paramétre b respectivement 1.39 et 1.57 pour du LDPE a 150°C et du PS a

180°C ont été déterminées.

Les fonctions analytiques d’amortissements en élongation :

A Dinstar des fonctions d’amortissement analytiques développées en cisaillement, des
fonctions basées sur les invariants ont permis la modélisation de la viscosité ¢longationnelle

transitoire. Ainsi Wagner proposa (1978) [49] une expression pour du LDPE a 150°C :
h(e)= [a xexp(2¢)+(1—a)x exp(mg)T1 Equation 46
Avec a=exp(-2gp), £=3.0 et m=0.30
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Cette ¢tude démontra également la pertinence de la séparabilité¢ temps/déformation, c’est a
dire que le résultat de la fonction d’amortissement en élongation ne dépend que de la

déformation sans erreur expérimentale.

Les fonctions analytiques d’amortissement valables en cisaillement et en élongation :

Cependant, d’importants efforts ont été réalisés afin d’établir une fonction d’amortissement
applicable aussi bien pour des expériences en cisaillement qu’en élongation. L’une des

premicres suggestions consistait a maintenir la description avec une simple exponentielle :

h(I)= e Equation 47

I étant I’invariant généralisé, combinaison linéaire des deux premiers invariants du tenseur de
Finger, I; et .
[=al;+(1-0)]; Equation 48

La valeur du parameétre o est comprise entre 0 et 1 et dans le cas du LDPE les valeurs n et a
ont été respectivement déterminées comme 0.18 et 0.032. Cependant, cette forme ne conduit
pas a une valeur limite de la viscosité ¢élongationnelle aux fortes déformations. Ainsi une

fonction généralisée a été développée pour palier a ce probléme :

h(I)= femI 4 femds Equation 49

I correspond au parametre défini dans 1’équation 48 avec une valeur de a=0.032 et les trois
parameétres sont identiques a ceux déterminés par Laun pour le LDPE (équation 49). Cette
forme a permis de modéliser le comportement en cisaillement et en élongation jusqu’a des

déformations respectivement de ’ordre de y = 31 et e = 5.

Une autre forme généralisée de la fonction d’amortissement basée sur le modele sigmoidale
fut proposée par Papanastasiou (1983) [58, 61]:

a

h(h1;) = (a=3)+ BL, +(1- B)1,

Equation 50

Dans cette forme, le paramétre a est déterminé par des expériences en cisaillement alors que

le parametre £ est obtenu par des expérimentations en €¢longation uni ou bi-axiale.
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3.3. Doi et Edwards : Modéle de la dvnamique moléculaire [62-66]

La dynamique moléculaire permet de modéliser et d’expliquer le comportement
viscoélastique en termes de mouvements moléculaires. Ainsi Rouse proposa d’idéaliser une
macromolécule comme un ensemble de N billes reliées entre elles par des ressorts
représentant les multiples configurations possibles (chaine gaussienne ou idéalement flexible).
Ces entités en concentration donnée baignent dans un solvant sans interaction
thermodynamique interchaines, ni volume exclu (I’espace occupé par les chaines est négligé).
Un bilan des forces appliquées aux molécules (forces de frottement hydrodynamique avec le
solvant qui tendent a aligner les segments dans 1’écoulement, mouvement brownien qui tend a
s’opposer aux précédentes forces et a désorganiser le systéme, force interne résultant des
connecteurs dépendant de la configuration) conduit & une équation de comportement aux
petites déformations de type Maxwell généralisé. Les temps de relaxation de ce modéle
applicable aux polymeéres fondus monomoléculaire de masse molaire M sont proportionnels
au carré de la masse molaire et le temps le plus long est le temps de Rouse.

Ce modele est en bon accord avec les observations expérimentales pour des fractions de

masses inférieures a la masse critique d’apparition des enchevétrements.

Au dela de cette masse molaire, une forme théorique du potentiel élastique relié¢ a la
déformation des chalnes macromoléculaires linéaires a été¢ établie par le modéle de la

dynamique moléculaire de Doi et Edwards.

Le concept de reptation postulé par De Gennes [67] est a la base de ce modele en prenant en
compte notamment [’effet des enchevétrements sur le mouvement d’une chaine
macromoléculaire, qui a les propriétés intrinseques du modele de Rouse. Une chaine
enchevétrée voit sa mobilité dans une direction perpendiculaire a son axe limitée a une courte
distance comparée a sa longueur curviligne. Cette distance correspond a la distance entre
enchevétrements. Edwards et De Gennes représentent ces contraintes topologiques par un
potentiel de la matrice sur la chaine qui peut étre vu comme un « tube » dont le diameétre est
donné par la distance entre enchevétrements a. Ce potentiel isole une chaine des autres
chaines environnantes de sorte que la modélisation du déplacement d’une chaine choisie

arbitrairement permet de connaitre la répartition isotrope des contraintes dans tout le matériau.
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A 1’état d’équilibre, une chaine macromoléculaire est composée de Ny segments de longueur
b. Le principal postulat de Doi et Edwards consiste a dire que la chaine réelle se meut autour
d’une chaine primitive dont la longueur curviligne L correspond a celle du tube et passe par N
jonctions de type « anneaux glissants », au travers desquels la chaine peut passer librement, et
distants entre eux d’une longueur correspondante a la distance entre enchevétrements. La
chaine primitive ainsi que les N sous-chaines qui la compose sont considérées comme
gaussienne, donc :

N,b*=Na’ Equation 51

Le retrait de la chaine engendrant la déformation latérale du tube est impossible dans ce
modele ce qui impose que la chaine macromoléculaire soit tendue a ses extrémités par une

force calculable par la statistique des chaines :

Feq=3KT/a Equation 52

Aux temps courts, les mouvements moléculaires sont des mouvements latéraux limités dans
I’espace du tube; aux temps longs, la conformation du tube change lors du mouvement de la

chaine; créant et détruisant les extrémités du tube.

Chaine primitive

Tube (contraintes latérales)

Chaine réelle

Chaine voisine | -

Figure 18 : Modéle du tube et concept de la chaine primitive [68]

Lorsque la chaine est soumise a un échelon de déformation, cette derniére doit relaxer. Doi et
Edwards calculent cette relaxation en considérant un vecteur unitaire tangent a la chaine

primitive u qui est déformé selon la relation : u’=C; u.
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Le processus de relaxation de la chaine est triple. Dans un premier temps, la déformation
engendre un déséquilibre en densité de monomeres par unité de longueur curviligne et ces
derniers doivent se déplacer a I’intérieur des segments afin de retrouver un état d’équilibre.
Ceci correspond a la déformation du tube originellement défini. Ces premiers mouvements
locaux sont a I’origine du second processus au cours duquel la chaine réelle retrouve sa
longueur d’arc d’équilibre mais en perdant des enchevétrements. Ces deux phases de retour a
I’équilibre correspondent a des processus de diffusion de type Rouse avec des temps
caractéristiques relativement proches. Ces deux processus sont décrits comme une seule et
unique étape dans la publication d’origine. Les anneaux sont considérés comme fixes aux
vues des faibles intervalles de temps de ces processus. Cette hypothése revient a supposer que
les segments des chaines primitives se déforment affinement avec la déformation

macroscopique apres un saut de déformation.

Le troisiéme processus fait intervenir I’étape de reptation proprement dite. La chailne se
désengage alors du tube déformé et retrouve sa configuration d’équilibre en changeant de tube

par diffusion curviligne.

Les temps de relaxation du mod¢le varient selon le cube de la masse molaire et le temps le

plus long ou caractéristique de ce phénomene est le temps de reptation.

Les calculs théoriques permettent de déterminer une fonction mémoire et un tenseur des

déformations. L équation constitutive se présente sous la forme d’une intégrale simple :

t
7,5(1)=—p3,; + j m(t—1YQ,,| C, (¢ |at' Equation 53

Q[Ct (t')]:Qt(t est le tenseur d’orientation. Ce tenseur permet la quantification de la

distribution des orientations dans la configuration déformée (temps t’) relativement a la
configuration de référence (temps t), pour un ensemble de vecteurs unitaires dont la

distribution est isotrope pour une configuration de référence.

Si on émet I’hypothése selon laquelle les segments s’orientent indépendamment les uns des
autres, ce tenseur s’écrit comme 1’intégrale sur 1’angle solide du produit dyadique de deux
vecteurs unitaires de la chaine a la configuration de référence, le facteur de normalisation 5

étant introduit afin de recouvrer la déformation en cisaillement y et aux petites déformations.
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Qt(t'):5.<L;Z >:%”“u”j sin0dOde o u'=

C, u‘ Equation 54

L’équation constitutive de Doi-Edwads s’écrit sous la forme phénoménologique de Wagner

par définition de la fonction d’amortissement comme 4, = Q,(t")/C,”'(t"):

() =—pl + I m(t—1"Yh,, .C7 (t)dt' Equation 55

Doi et Edwards ont proposé une forme théorique de la fonction d’amortissement dans un
modele intégral simple et séparable, qui quantifie 1’orientation des segments des chaines

polymeres lorsqu’un écoulement modifie la métrique du matériau.

Les expressions de la fonction d’amortissement ont été calculées pour des écoulements en
cisaillement et en élongation uni-axiale par Doi et Edwards alors que Urakawa et al. [69] ont

¢tabli la forme de cette fonction pour une sollicitation en élongation équibiaxiale :

1 2,2
Cisaillement : h :i J. 1+ Yy -1 dx Equation 56
PE- 2 4 4 2 2 2
7o \/x (}/ +4y )—27/ x +1
4 tan"'[(A° -1 ,
Elongation uniaxiale : hy, =%( f )2 1- ( ( ) ) —%(23/1 1) Equation 57
A -1 A7 -1 -
4 tanh™' [(A® 1)/ A° 4
Elongation équibiaxiale : 4, 2 =1 1= ( ) 2 f Equation 58
2 (24 -1) (2°-1) 2(4°-1)

Le modele Doi-Edwards aboutit donc a une forme de type intégrale simple séparable de type

K-BKZ, dont I’énergie ¢lastique associée a la déformation a été déterminée par Currie [70]:

UDE(J)=§ln(§j avec J=1+2\1,+13/4-1 Equation 59
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Il est cependant plus aisé¢ de calculer la fonction d’amortissement au sens de Doi et Edwards
en fonction de I’invariant généralisé J :

h,.C " = 8;]%@1 —ag%.q Equation 60
1 2

La résolution de 1’équation précédente pour différentes cinématiques a été réalisée par

Wagner [71]:

5 1 ,
Cisaillement : hyp =—| 1+ —/———= Equation 61
T { 1,+13/4 ]
. . 5 1 , )
Elongation uniaxiale : hpyp =—| 1+ ———= Equation 62
J A1, +13/4
Elongation équibiaxiale : h,.= El 1+ A Equation 63
' Ul L +13/4

Le potentiel ¢lastique de Doi et Edwards tend a sous estimer les mesures sur les écoulements
¢longationnel selon des observations de Wagner en régime non linéaire. En revanche, en
cisaillement, un bon accord avec les viscosités mesurées au début de la zone pseudo-plastique
est observé (chute de la viscosité stationnaire avec une augmentation de la vitesse de

deéformation).
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3.4. Le modeéle de Marrucci et de Cindio.

D’apres leur modele [72] , la déformation du tube est isochore, ce qui engendre la variation du

diameétre du tube contrairement aux hypothéses initiales du modéle de Doi-Edwards.

Déformation a) Doi-Edwards | b) Marrucci-De Cindio
€
ty, °
0<t<t,
€
—
t, t
a'<a et L>L,
et (L=Lo<u’>)

Figure 19 : Configuration du tube de diameétre a, a I’équilibre (t<t0) et aprés un saut de déformation
appliqué a Pinstant t,, dans le cas du modéle de Doi-Edwards (a) et du modéle de Marrucci-De cinto (b).

Ainsi la force entre les segments de chaines n’est plus constante et égale a la tension

d’équilibre durant 1’écoulement. L’allongement du tube est une fonction affine de la

déformation (L=L,.u’) et en suivant I’hypothése selon laquelle le volume reste constant

I’expression du diametre s’écrit a(u’)=a,/ vu'. La force entre segments de la chaine primitive

devient F(u’)=Feq\/; ou F¢q correspond a la tension d’équilibre.

Ce modgele aboutit a une perte d’enchevétrements moindre que celle calculée par le modéle de

Doi et Edwards apres les deux premiers processus (de type Rouse), car la chaine réelle ne

garde non plus sa densité en monomere par unité de longueur d’arc a 1’équilibre mais une

densité de monomere par unité de volume.
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Un tenseur d’orientation modifi¢ apparait dans 1’équation constitutive avec 1’approximation

de I’alignement indépendant.

o= 5<u = > Equation 64
u

Compte tenu du tenseur d’orientation du modéle de Doi et Edwards et de la forme ci dessus
obtenue par Marrucci et Cindio, I’hypotheése d’une déformation isochore et affine du tube

engendre 1’équation constitutive :

t
t(t)=—pl + j m(t—1t").(u'") by, C7 (t)dt' Equation 65

—00

En confrontant ce mod¢le avec des mesures en extension uniaxiale pour un PMMA, Marrucci
et al [72] ont constaté que les contraintes calculées sont supérieures aux valeurs obtenues par
I’expérience. Plusieurs observations ont montré que ce modele ne prédit pas de viscosité a
I’¢état stable aux grandes vitesses de déformation. Ces constats s’expliquent aisément par le

poids trop important du terme d’étirement des segments des chaines primitives exprimé dans

le modele par (u '> . Ce terme est en compétition avec le terme d’orientation du tube, exprimé

d’apres la fonction d’amortissement de Doi et Edwards hpg.

Si le calcul de <u '> en cisaillement n’a pas de solution analytique connue, les calculs pour des

écoulements uni et équibiaxiale sont donnés par :

n sinh 'A% -1

1 ,
Elongation uniaxiale : u'y= =21 Equation 66
() 2 JAA (AP =1)
Elongation biaxiale : <u '> _ 1+ A sin™ A1 Equation 67
' 223 a0 -1 Jae
Cisaillement : <u ‘> = LT]Z. [1 +ysin’ Q(Sin 2¢+ysin’ (0)}; sinfdfdp Equation 68
4z 5

3.5. Wagner et Schaeffer : Vers le modéle MSF [73-76]

En considérant que la force qui s’exerce entre deux segments de la chaine primitive apres les

deux premiers processus ne dépend que de la valeur moyenne de 1’étirement <u’> d’un
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segment, Wagner et Schaeffer ont proposé une modification du modele de Doi et d’Edwards.
La fonction moléculaire f représente le rapport entre la tension d’équilibre des segments de la

chaine primitive et la tension des segments déformés.

F=F,f(u") Equation 69

Ainsi le tenseur des déformations s’écrit :

S = f((u').0t Equation 70

Ou Qt correspond au tenseur orientationnel tel qu’il fut établi par Doi et Edwards, de telle

maniere que 1’équation constitutive est:

o) =—pl+ [ m(t'=0).f* (")}, ' (¢)dt'|  Equation 71

Pour ces deux auteurs, le comportement non-linéaire des polymeres fondus est vu comme la
conséquence d’un étirement et d’une orientation des segments de la chaine primitive. La
fonction /* n’est pas établie de maniére explicite par les auteurs, elle doit étre mesurée a partir
d’expériences a vitesse de déformation constante en élongation uniaxiale. La fonction f(<u’>)
est ajustée sur tout le domaine de déformation en interpolant le rapport entre la valeur
mesurée de la fonction d’amortissement suivant la méthode de Wagner (Equation 36) et la
fonction d’amortissement théorique de Doi et Edwards en élongation uniaxiale (Equation 66).

Ce rapport est tracé en fonction de <u’>:

Elongation uniaxiale : F(<uw>)=h"xp/hpg Equation 72

Remarque : Une expression analogue peut étre calculée pour une déformation ¢longationelle

équibiaxiale en calculant <u’> suivant 1’équation 67.

Le modéle de Marrucci et de De Cindio établit de facon théorique la fonction f* en émettant
I’hypothése que le tube est déformé a volume constant et de maniére affine. La variation de
cette fonction est linéaire avec <u’> aux petites déformations. Ces conclusions sont étayées
par des expériences réalisées sur du PS, du PEHD et du PEBD confirmant ainsi le mode¢le de

Marrucci et De Cindio

7= =(

C u‘> pour <u '> —1 Equation 73
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Pour des déformations plus importantes, les polymeres linéaires montrent un effet moindre de
7 prouvant que I’étirement n’est dés lors plus une fonction affine de la déformation. Les
chaines réelles tendent a relaxer sous la contrainte. La viscosité augmente entralnant un
ralentissement dans le processus d’étirement et d’orientation des segments des chaines
primitives. La diminution du diameétre du tube est moins importante que lors d’un étirement
affine, les contraintes topologiques augmentant de plus en plus rapidement avec la
déformation. Les polymeres ramifiés démontrent le role des jonctions des chaines du
matériau. Ils peuvent étre comparés a un caoutchouc puisque la dynamique des chaines fixées

entre les deux points de ramification est différente, les bouts de ces chaines n’étant plus libres.

Un mod¢le de caoutchouc composé de chaines enchevétrées entre jonctions permanentes a été
¢tablit indépendamment par Marrucci [77] et Graessley [78]. Dans ce type de structure, le
nombre d’enchevétrements ne diminue pas aprés un saut de déformation puisque les chaines
sont fixées a leurs deux extrémités par des jonctions. L’une des hypothéses du modé¢le est que
la tension de deux chaines a un point d’enchevétrement est la méme pour les deux chaines et
que les jonctions sont attirées affinement avec la déformation (L=L¢<u’>). Pour un

caoutchouc de N enchevétrements par chaine la contrainte s’écrit :

o(f) = 3cNKT<u'><” . > Equation 74
u

Si la fonction moléculaire est déterminée au sens de Wagner et de Schaeffer dans le modéele
du caoutchouc enchevétré :

f=<u>? Equation 75

Dans le cas des polymeéres présentant des ramifications, la fonction moléculaire traduit la
contribution des segments entre branchements mais également la contribution des chaines
libres.

Le modéele de Wagner et Schaeffer apporte une correction au modéele de Doi et Edwards dans
I’hypothése de séparabilité en supposant que la déformation impose un étirement moyen des
segments de chaines primitives, empéchant celle-ci de retrouver une longueur d’équilibre
avant le processus de diffusion par reptation. Ce modele est un compromis entre les modéles
de réseaux temporaires et le modéle du tube. Ainsi la fonction moléculaire f(<u’>),
lorsqu’elle ne varie plus linéairement avec I’étirement moyen d’un segment de chaine, signifie

que le tube ne garde plus un volume constant au cours de la déformation. La modification des
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contraintes topologiques sur une chaine est supposée n’étre fonction que de la déformation
mais elle n’est pas spécifiquement explicitée pour tout le domaine de déformation observable

sur un polymeére liquide.

Cependant la fonction moléculaire f/* déterminée expérimentalement pour 1’élongation
uniaxiale et I’élongation équibiaxiale aboutit a une surestimation de la viscosité en élongation
plane et en cisaillement. Ce phénomeéne fut observé expérimentalement par Wagner et
Schaeffer pour un PEBD notamment. Ainsi ils proposerent une expression ad’hoc afin de

différencier la fonction moléculaire de la cinématique d’écoulement.

7(t)=—pl + j m(t—t)[1+(f* ~1)e """ |h,,C ' (¢)dt'  Equation 76
Avec :

» cws=0.57 considérée comme une constante universelle
» p=0 pour une ¢élongation uniaxiale et équibiaxiale

» p=0.5 pour une élongation plane et en cisaillement.
La fonction f* est déterminée expérimentalement aussi bien en élongation uniaxiale et

équibiaxiale suivant (72) de sorte que 1’équation précédente est analogue (76) a 1’équation

(71) pour ces deux types d’¢élongation (p=0).

4. Autres exemples de modélisation du comportement des matériaux amorphes

Les mode¢les viscoélastiques évoqués précédemment ne sont uniquement valables que pour
des déformations du matériau a 1’état caoutchoutique, c’est a dire au dessus de la température
de transition vitreuse pour les matériaux amorphes. Cependant, d’autres modeles peuvent étre
utilisés pour les mémes desseins. Dans la suite des travaux, ces modeles ne seront pas utilisés,

c’est pourquoi la description qui en est faite n’est que succincte.

4.1. Le modéle de Phan-Thien et Tanner (PTT)

Le modele de Phan-Thien-Tanner est dérivé, a I’instar du modele de Lodge, de la théorie du
réseau enchevétré dans des solutions concentrées viscoélastiques. Le mouvement des

jonctions du réseau n’est pas strictement li¢é aux mouvements des points du continuum mais
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elles peuvent avoir un mouvement de glissement. Le taux de création et de destruction des
jonctions dépend de I’énergie instantanée du réseau ou de manicre équivalente a la moyenne
du déplacement de ce dernier [79]. Cependant ce modele prédit un comportement oscillatoire
lors de la sollicitation en cisaillement qui n’est pas observé expérimentalement. De plus selon
Stephenson [80], bien que le modele viscoélastique non linéaire du réseau proposé par Phan-
Thien [81] soit fiable dans de nombreux cas, sa forme intégrale peut prédire sous certaines
conditions une contrainte négative méme pour une déformation et une vitesse de déformation

positives.

4.2. Le modele POM-POM

McLeish proposa [82], afin de caractériser le durcissement structural de polymeéres
commerciaux en ¢longation et leur adoucissement en rheologie en cisaillement, un modé¢le
bas¢ sur la théorie du tube pour des polymeéres enchevétrés a I’état fondu. L’équation
constitutive qu’il proposa est inspirée de I’architecture d’une molécule du type LDPE avec
plusieurs branchements sur chaque molécule. La molécule idéale est composée d’un squelette
simple aux extrémités duquel plusieurs branches émergent. Ces branches étant enchevétrées
avec les molécules environnantes, le squelette de la molécule peut facilement €tre étiré au
cours d’un écoulement elongationel, engendrant un durcissement structural. Au contraire au
début de ’application d’un cisaillement, le squelette de la molécule n’est étiré que de maniére
provisoire et peut éventuellement fléchir lorsque la molécule est alignée générant un
adoucissement structural sous contrainte. Les équations constitutives de ce modele peuvent

étre soit écrite sous forme différentielle soit sous forme intégrale.

4.3. Le modé¢le de ROLIEPOLY][83-85]

Ce modele s’applique aussi bien a 1’état vitreux qu’a I’état caoutchoutique pour des
polymeres amorphes. Ce modele est basé sur deux contributions a 1’énergie libre: La
perturbation du potentiel interatomique (A) et D’entropie de conformation du réseau
enchevétré (B). La partie (A) consiste en une €quation constitutive multi-modes a 1’état
vitreux alors que la partie (B) consiste en une série d’équations ROLIEPOLY multi-modes
proposée antérieurement pour des polymeres lin€aires enchevétrés fondus. Les parameétres
moléculaires du polymeére sont pris en compte dans la partie (B) mais uniquement grace au
spectre de temps de relaxation et au travers du nombre d’enchevétrements par molécules et de

leurs temps de Rouse et de reptation associés.
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4.4. Les modeéles Hyper-élastique

Ils permettent de représenter le caractére majoritairement réversible et isochore de la
déformation sur le plateau caoutchoutique. L’état du matériau est caractérisé par un potentiel
d’énergie de déformation élastique W, ne dépendant pas par définition, de I’histoire de la
déformation. Le moteur principal de I’¢lasticité est la variation d’entropie liée a 1’extension de
la chaine, le retour ¢lastique observé des la fin de I’application d’une sollicitation correspond
au retour a I’équilibre des chaines. L’expression de W peut découler de réflexions
phénoménologiques ou de modeles physiques visant a conceptualiser le réseau
tridimensionnel du polymere et le caractére plus ou moins affine de la déformation. Ces
modeles sous-entendent que la non réversibilité de la déformation est négligeable (pas de
désenchevétrement des chaines) et ne permettent pas de décrire les aspects visqueux de la
déformation. De plus ces approches ne sont pas porteuses de la double dépendance
température/vitesse de sollicitation. Malgré ces nombreuses imperfections, ces modeles ont
¢été largement utilisés pour représenter le comportement rhéologique des polymeéres amorphes
notamment en thermoformage. Ces mod¢les sont historiquement les premiers a avoir été
implémentés dans des codes de calculs. Parmi ces mode¢les, le modele néo-Hookéen repose
sur une description statistique gaussienne du réseau d’un élastomere idéal. Notons déja que
I’approche par statistique Gaussienne n’est pas valable aux fortes déformations. De plus la
notion de neeuds de réticulation permanents et I’hypotheése d’ une déformation affine doivent
étre aménagées dans le cas de polymeres thermoplastiques. Cependant des modeles
phénoménologiques plus complexes, correspondant a des formulations €largies du potentiel
d’énergie de déformation, lui sont fréquemment préférés comme les modeles de Mooney-
Rivlin et Ogden. La précision de la modélisation est certes plus importante mais au prix d’une
multiplication des parameétres qui évoluent toujours avec la température et la vitesse de

déformation.

4.5. Les modéles viscoplastiques

Une troisiéme alternative pour modéliser le comportement des polymeéres notamment
amorphe est décrite dans la littérature. Ces modeles phénoménologiques de type
viscoplastique permettent de bien décrire les courbes expérimentales en prenant en compte
I’évolution de la contrainte avec la température et la vitesse de chargement monotone. Cette

approche est notamment basée sur les travaux de G’Sell et Jonas. Ils ont en effet démontré
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que les principales caractéristiques du comportement des polymeres solides pouvaient étre

représentées par une loi phénoménologique multiplicative de type viscoplastique.

Le comportement du matériau est supposé isotrope, homogéne et obéissant a la loi

d’écoulement de von Mises. Ainsi le comportement macroscopique est représenté par

I’évolution de la contrainte équivalente o en fonction de la température T, de la vitesse de

déformation généralisée ¢ mais également de la déformation cumuléees = Igdt. L’une des

hypothéses forte de ce modele réside dans la séparation des influences de ces trois

parametres :

oM

o(e,e,T)=K(T)x f(¢)xe Equation 77

Dans ce modéle, la contrainte est donc une fonction puissance de la vitesse de déformation.
La sensibilité¢ a la température s’effectue par différents termes via une loi d’Arrhenius et la

dépendance a la déformation résulte du produit de trois termes :
» Un terme modélisant la croissance de la contrainte aux faibles déformations : C (E)
» Un terme permettant de prendre en compte un éventuel dépassement de la contrainte :
V(e)
» Un terme décrivant le durcissement structural du matériau aux grandes déformations :

H(e)

Ainsi 1’équation constitutive, comporte sept différents parameétres a identifier :

K(T)=K, exp(—%); et f(g)=V(e)xC(e)xH(s) Equation 78
Et:
V(g)=(1—exp(—we)); C(g)=(1+axexp(—be)): H(g)=exp(he )  Equation 79

Le paramétre w permet un contrdle de la phase initiale de la déformation tandis que le
paramétre H (E) vaut 1 aux faibles déformations puis ce dernier tend a évoluer en fonction de

la déformation et de la valeur du parameétre de durcissement structural /.

Cependant bien que ce modele permet une représentation fidele des courbes expérimentales

aussi bien dans le domaine de déformation a 1’état caoutchoutique qu’a 1’état vitreux, il
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souffre d’un manque de justification physique notamment pour des applications liées au

thermoformage.

III. Déformation et modélisation de polymeéres semi-cristallins :

1. Déformation des films semi-cristallins

1.1. Déformation lors du procédé de fabrication : Influence sur la morphologie et les

propriétés mécaniques

Les caractéristiques en déformation du film polymére dans le moule sont intrinséquement
liées au processus de fabrication de ce dernier. Ces constatations sont d’autant plus vraies
dans le cadre des polymeéres semi-cristallins. Le procédé Cast est le plus fréquemment utilisé
industriellement et les conditions de fabrication du film (taux d’étirage, température du
tambour...) vont fortement influencer la structure cristalline du polymeére ainsi que ses
propriétés mécaniques.

Extruder

Stretching
Cooling drum

Figure 20 : Représentation schématique d’une ligne de fabrication de film Cast [86]

Tabatabaei et al [87, 88] ont démontré 1’influence cruciale des conditions de refroidissement
du film en sortie de filiere (soufflage d’air ou non), de la température des tambours ainsi que
du taux d’étirage. Ainsi un léger soufflage d’air en sortie de filiére permet d’obtenir quelle
que soit la température de régulation du tambour, une structure cristalline plus reproductible
(Figure 21). En effet, sans soufflage d’air, les courbes, pour un film PP, montrent pour une
température de tambour de 120°C un pic de fusion a 144° (suggérant une distribution
bimodale de la taille des cristaux cf. Figure 21) qui est absent aux autres températures. En
revanche, pour une température de tambour de 100°C, un épaulement au pic principal de
fusion apparait. La température du pic principal de fusion est fortement influencée par la
température du tambour. Le flux d’air en sortie de filicre permet de s’affranchir de ces

phénomenes.
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Figure 21 : Courbes DSC de films cast pour des températures de tambour de 120°, 110° et 100°C. Les
courbes du haut sont obtenues a partir de film produit sans soufflage d’air tandis que les courbes du bas
sont obtenues avec une extrusion suivie d’un faible soufflage d’air. Le taux de tirage est de 75. [88]

L’intensité du soufflage influe quant a lui sur I’orientation cristalline. La Figure 22 montre
que D’orientation cristalline, aprés la premicre étape d’élongation sur le tambour, est d’autant
plus prononcée que I’intensité du soufflage d’air pour le refroidissement en sortie de filiére est

important.
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Figure 22 : Cliché WAXD 2D et profils des intensités azimutales en fonction de I’angle 2¢ en réflexion
pour le plan (110) pour différentes conditions d’intensité de refroidissement : N-AFR : pas de
refroidissement, L-AFR : Intensité de refroidissement faible, M-AFR : Intensité intermédiaire, H-AFR :
Intensité prononcée. Les conditions expérimentales sont : T, =120°C et DR = 75.[86]

La modification des parametres du procédé de fabrication génére des changements structuraux
importants du point de vue de la morphologie. En effet pour des températures de tambour de

120°C, les clichés MEB de la Figure 23 pris sur le film avec ou sans refroidissement en sortie
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de filiere sont treés différents. En I’absence de soufflage d’air, il y a coexistence entre les
structures sphérolitiques, Cross-hatched (lamelles croisées) et lamellaires. Le soufflage
entraine une disparition des structures sphérolitiques et une augmentation de la taille des
lamelles. Cela se traduit mécaniquement lors d’un test en traction uni-axiale a température
ambiante. En effet la déformation a la rupture est plus €levée pour un film non refroidi en
sortie de filiere, contrairement a la contrainte. Les courbes mécaniques sont typiques d’une
structure sphérolitique selon les auteurs, avec une réponse ¢lastique a faible déformation, un
comportement plastique a déformation intermédiaire suivit par une phase de durcissement
sous contrainte (cf. Figure 24). L’échantillon ayant subi un refroidissement faible en sortie de
filiere présente quant a Iui un comportement mécanique typique d’une structure lamellaire
d’apres les auteurs, avec une réponse ¢lastique a faible déformation suivie d’une double zone

de durcissement sous contrainte.

Figure 23 : Clichés MEB obtenus : a) N-AFR et T,,—=120°C, b) N-AFR et T_,,=110°C, ¢)L-AFR et
Teas=120°C. A droite les images sont des grossissements des clichés de gauche ; DR=75. MDtet TD —.[88]

65



Chapitre 1 : Etude Bibliographique

lfrl:l T B B o o o T T T T W B
%0
L-AFR

al st |1
m [ = i
= -
: | 5 uf
w0} | & W-AFR
# | @ 1o}

0 0r

| r
& ¢ & ¥ & £ @ o 02 b4 06 08 10

Slrain Strain

Figure 24 : Courbes contrainte/allongement typique de films préparés sous N-AFR et L-AFR selon la
direction machine (gauche) et la direction transverse (droite); T.,=120°C et DR=75. [88]

Ils ont également démontré au moyen de courbes DSC, I’influence du taux de tirage de la
zone 1 (Figure 21) sur la structure finale du matériau. Il apparait qu’aprés tirage, un pic
endothermique de fusion apparait a une température plus faible que le pic de fusion principal,
démontrant I’apparition d’une distribution bimodale de la taille des cristaux car ce pic est
absent pour un film non-déformé. Ce pic ne correspond cependant pas a ’apparition de phase
B au sein du matériau. Le pic a basse température correspond aux sphérolites et aux lamelles
tandis que le pic a haute température correspond a la formation de fibrilles au cours de la
déformation.

Zhou, Turng et Shen [89] ont également étudi¢ I'influence du processus d’étirage apres
extrusion d’une résine iPP. Ils ont observé que pour une méme température d’extrusion et
pour les mémes conditions de refroidissement, la variation du taux d’étirage pouvait conduire
d’une structure sphérolitique pour des faibles taux d’étirement a des structures de forme
Shish-Kebabs a plus fort taux d’étirage. A fort taux d’étirage, les sphérolites disparaissent
progressivement au profit de structures cylindriques anisotropes appelées Shishs qui sont
orientées le long de la direction de déformation. Aux températures expérimentales utilisées
par les auteurs, c’est a dire a proximité de la température de fusion, les lamelles cristallines
pouvant se situer autour des structures Shish sont détruites, ces derniéres étant
thermodynamiquement plus stables. Cependant ces structures Shishs vont permettre une
induction de la cristallisation de structures Kebabs autour de ces structures allongées, lors du
refroidissement. Ces résultats ont ¢t¢ démontrés par microscopie a lumiere polarisée (Figure

25).
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Figure 25 : Microscopie a lumiére polarisée sur un film iPP a différents taux d’étirage ; DR: a-h : 5.33,
6.67, 16.67, 33.33, 50, 66.67, 80 et 100). Les fleches indiquent le sens de I’écoulement[89].

La wvariation du taux de déformation n’engendre pas uniquement un changement
morphologique au sein du matériau mais également un changement d’orientation des
structures cristallines selon le taux d’étirage. Ces résultats ont été démontrés par des clichés
2D en SAXS et en WAXS (respectivement Figure 26 et Figure 27). En effet aux faibles taux
de tirage, les clichés WAXS montrent une structure cristalline orientée de manicre isotrope
dans le plan du film. Cette orientation correspond a des structures lamellaires orientées
(isotropiquement, typique des sphérolites) dans le plan du film comme le démontrent les
clichés SAXS. En revanche pour des taux d’étirage plus importants, les clichés SAXS
montrent la disparition du halo isotrope au profit de « spots » placés dans la direction de
I’écoulement et qui sont caractéristiques de structures Shishs fortement orientées de manicre
perpendiculaire a la direction d’écoulement. La formation de ces structures semble étre le
résultat de la déformation des lamelles cristallines présentent aux faibles taux de déformation.

Cette transition s’accompagne d’un changement d’orientation de la phase cristalline. En effet
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cette derniere orientée de maniére isotrope aux faibles taux de déformation tend a s’orienter

au cours de ’augmentation de I’étirage.

Figure 26 : 2D SAXS. Clichés a différents taux d’étirage et modéle de I’évolution structurale (DR: a=2,
b=6.67, c=50, d=80) . Les fleches indiquent le sens d’écoulement. [89]

Enfin les structures Shish-kebabs se développent pour de forts taux de déformation. Leurs
apparitions postérieures aux structures cylindriques anisotropes démontrent que ces dernicres
permettent d’induire la cristallisation des lamelles (Kebabs) autour de ces structures. Cela se
traduit également sur les clichés WAXS ou apparait pour le plan cristallin (110) un arc de

cercle perpendiculaire au sens d’écoulement (image e et f de la Figure 27).

Figure 27 : 2D WAXS. Clichés a différents taux d’étirage (DR: a=2, b=6.67, ¢=33.3, d=50, e=80, f=100) .
Les fléches indiquent le sens d’écoulement. [89]
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Sadeghi et Carreau [86] ont montré 1’influence du taux de tirage sur les propriétés mécaniques
finales du film en déformation uni-axiale a température ambiante (Figure 28). Il apparait que
plus le taux de tirage est important dans la direction machine et plus la contrainte a rupture est
¢levée. Ce parametre €volue en sens inverse de la déformation a rupture. Ceci s’explique
simplement par une orientation plus importante de la phase cristalline lors d’un étirage plus

important au cours de la mise en ceuvre.
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Figure 28 : Propriété en traction d’un film PP sollicité selon sa direction machine [86]

Cependant un second étirage peut étre appliqué selon la direction transverse. Ce second
étirage peut étre réalis¢ de maniere simultanée (procédé en une étape) ou de manicre
séquentielle (procédé en deux étapes). L’influence de ce second étirage peut modifier
drastiquement 1’orientation de la phase cristalline au sein du film ainsi que ses propriétés
mécaniques. Ainsi Lupke et al [90] ont démontré que la déformation d’un film PP dans la
direction machine, pour un taux de déformation Ayp=5, entrainait la transformation de la
structure sphérolitique initiale en une structure Shish-Kebab. Le second étirage dans une
direction perpendiculaire va générer une réorientation de la phase cristalline. Cette
réorientation est d’autant plus prononcée que le taux d’étirage dans la direction transverse est
importante. Les structures shishs-kebabs présentes a la fin du premier étirage se transforment
en structures fibrillaires orientées dans la direction transverse pour un fort taux d’étirage
(Figure 29). Ceci se traduit par une augmentation de la température du pic de fusion des

cristaux avec le taux d’étirage dans la direction transverse.
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Figure 29 : Clichés AFM et clichés SAXS correspondent pour un polypropyléne étiré séquentiellement a
différent taux de déformation dans la direction transverse.[90]

La structure cristalline isotrope avant I’étirage dans la direction machine devient anisotrope au
terme du premier étirage mais également au terme d’un étirage important dans la direction
transverse. Cette anisotropie d’orientation se traduit par une anisotropie mécanique lors d’une
traction uniaxiale a température ambiante. En effet pour différents taux de tirage dans la
direction transverse, un essai de traction est réalisé aussi bien dans la direction machine que
dans la direction transverse. Il apparait que plus le taux d’étirage dans la direction transverse
est important et plus la contrainte a rupture est faible lorsque le film est déformé dans la
direction machine. Ces constatations sont exactement I’inverse lorsque le film est déformé
dans la direction machine. Il convient de constater que lorsque le taux d’étirage dans la
direction transverse est égal a celui réalisé dans la direction machine (Arp=Auvp=5), la
morphologie cristalline est orientée de manicre isotrope dans le plan du film ce qui se traduit
par une isotropie des propriétés mécaniques (Figure 30). Rizzo et al. avaient déja démontré
qu’un bi-étirage équilibré conduit a une isotropie d’orientation de la phase cristalline pour un

film PP [91].
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Figure 30 : Courbes contrainte/déformation pour un PP séquentiellement déformé pour différents taux de
déformation dans la direction transverse. A gauche, les courbes obtenues pour un test en traction dans la

direction machine. A droite, les courbes obtenues pour un test en traction dans la direction transverse.
[90]

1.2. Déformation des films semi-cristallins.

La déformation des films semi-cristallins, notamment dans les processus de décoration de
picces plastiques, peut engendrer d’importantes modifications de leur morphologie initiale.
De nombreuses études ont été réalisées afin d’étudier la déformation élastique ou plastique de
ces matériaux et différents modeles ont été mis au point afin d’expliquer les changements
structuraux et la réorientation des chaines polymeres au cours d’étirage uni-axiale [92].

Koike et Cakmak [93] ont ainsi démontré que 1’étirage a 1’état solide d’un film PP conduit
invariablement a la création d’une structure fibrillaire méme si la morphologie initiale est
composée de sphérolites. Au cours de la déformation pour des températures proches de la
température de fusion mais encore inférieures a cette derniere (état partiellement fondu), trois
régimes peuvent étre distingués a partir de la courbe de traction (Figure 31): La zone
d’¢élasticité ( 1), la zone de plasticité ( II ) et la zone de durcissement sous contrainte ( III ).
D’un point de vue morphologique, dés lors que la déformation est supérieure a la limite
d’¢lasticité, les sphérolites composant le matériau tendent a se déformer et a s’allonger
suivant la direction d’étirement. L’augmentation de 1’¢longation génére une rupture au sein
des sphérolites entrainant un changement de la structure initiale en fibrilles. Des conclusions
analogues ont été démontrées par Zuo et al [94] pour un film IPP déformé a 60°C et 160°C.
Cependant, ces derniers ont mis en évidence une fragmentation de la phase cristalline moins

rapide a plus hautes températures.
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Figure 31 : Courbes mécanique d’un PP déformé a 160°C a 300mm/min [93]

Pour des déformations se produisant a [’état partiellement fondu (Figure 32), une
augmentation de la déformation entraine dans un premier temps une augmentation de la
température de fusion signifiant une élévation de la taille des cristaux (Une étude DSC a été
effectuée sur les échantillons préalablement étirés a un ratio de déformation donné puis
analysés thermiquement post-mortem). A fort taux d’étirement, un double pic de fusion

apparait, signifiant une distribution bimodale de la taille des cristaux.
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Figure 32 : DSC sur des échantillons de PP déformés sous différentes conditions.[93]

Les auteurs ont également étudié 1'influence de la température de déformation sur la
morphologie cristalline. La formation de fibrilles au cours de la déformation est également
observée pour des déformations réalisées sur le matériau a I’état solide. De plus pour des
déformations effectuées a des températures allant de 90° a 140°C, les courbes DSC montrent
un déplacement vers les hautes températures du pic de fusion. Au dela de cette température de
sollicitation, une distribution bimodale des températures de fusion apparait. Cette distribution

est le signe d’une rupture des cristaux au cours de I’¢longation. Cependant a cette

température, la présence de phase cristalline  est exclue. Le pic de fusion a plus basse
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température tend a se déplacer vers les plus hautes températures. Ce processus indique que

des phénomenes de fusion/recristallisation interviennent a ces températures.

Boger et al.[95], ont étudié la déformation d’un PP présentant initialement une morphologie
fibrillaire orientée de maniere isotrope. Ils ont ainsi pu mettre en évidence, la réorientation de

ces structures de maniere anisotrope et parallele a la direction de déformation.

200 nm

Figure 33 : Clichés AFM révélant les changements structuraux intervenant lors de ’augmentation de la
déformation A=1(a) a A=7(h) et a I’état relaxé (i). La fleche indique la direction de déformation.[95]

Cependant lorsque la déformation s’effectue dans le domaine plastique du matériau, cette
derni¢re génére I’apparition d’une zone de striction sur I’éprouvette de traction. Ainsi la
déformation n’est plus homogene dans le matériau. L’orientation des entités cristallines ne se
soustrait pas a cette regle, ainsi elle est plus importante dans la zone de striction [96]. Ce
phénomene est responsable également d’une diminution de la longue période dans cette zone
[97] synonyme de la destruction des lamelles qui vont se réorganiser au cours de la
déformation en fibrille qui vont s’orienter selon la direction de sollicitation. Peterlin [98] a
propos¢ un mécanisme pour expliquer cette évolution permettant de relier 1’effet

macroscopique a I’aspect microscopique (Figure 34).
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Figure 34 : Evolution de la phase cristalline lors d’une déformation plastique [98]

Lorsque 1’¢longation est importante, et que le matériau est sollicité dans son domaine de
déformation plastique, la striction va conduire a la rupture du matériau. Galeski évoque dans
une revue bibliographique [99], les conditions de stabilit¢ de cette zone en fonction de la
température de sollicitation. Ainsi, lorsque I’allongement du matériau se produit a faible
température, la zone de striction est instable conduisant a une rupture précoce du matériau.
Cette zone de striction se propage tout au long de 1’échantillon a plus haute température,
générant une plus grande déformation a rupture. L auteur évoque également les phénomenes
de cavitation pouvant étre a I’origine de la rupture des matériaux polymeres. Il convient alors
de noter I’influence de la longueur des chaines polyméres sur la propagation des craquelures
engendrées par le phénomene de cavitation. En effet plus la masse molaire est importante et
plus leur propagation sera ralentie. Cependant la structure lamellaire enchevétrée du
polypropyléne limite ces phénomenes. L’orientation cristalline au cours de la déformation est
engendrée en premier lieu par une orientation de la phase amorphe et elle est d’autant plus
prononcée que les chaine polymeéres sont longues, les chaines plus courtes ayant tendance a
relaxer. La présence de cristaux permet en outre un verrouillage des chaines et ainsi une
meilleure conservation de 1’orientation des chailnes. L’auteur explique également que les
changements structuraux intervenant au sein du matériau, c’est a dire la rupture des lamelles
cristallines, résultent tout du moins pour le PP, de glissement de plan cristallin. Ainsi les
changements structuraux s’opérant au sein d’un polymeére semi-cristallin sont régit par deux
mécanismes :
» La fusion/recristallisation

» La propagation de dislocation (Figure 35).

74



STRESS

Figure 35 : Définition d’un systéme de glissement : Plan de glissement et direction de glissement [99]

Si I’étude des transformations structurales au sein des PP soumis a déformation est une quéte
difficile, celle concernant les PET est encore plus délicate au vu du caractére fortement
évolutif de ce polymeére sous contrainte. En effet, outre les études portant sur la cristallisation
du PET [100], les phénomeénes de cristallisations induites sont importants et un PET amorphe
peut cristalliser sous 1’action d’une contrainte [101-103]. Ainsi lors des procédés de
fabrication des films PET par déformation biaxialle, la cristallisation est induite dés le premier
¢tirage. De plus, lorsque 1’étirage se déroule a proximité de la température de transition
vitreuse, il y a une orientation de la phase amorphe plus importante que celle de la phase
cristalline contrairement au cas du PP ou la phase amorphe est relaxée des la température
ambiante. Ce phénomene réduit drastiquement la possibilité d’orientation moléculaire au sein
du matériau lors de 1’étirage. Ainsi lors de la déformation du polymere, des phénomenes de
cavitation peuvent apparaitre. Afin de palier a ce probléme, la diminution du taux de

cristallinité peut étre envisagée.

2. Modélisation du comportement mécanique des films semi-cristallins

La mod¢lisation du comportement thermomécanique des films semi-cristallins a 1’état fondu
peut étre réalisée avec les modeles viscoélastiques présentés précédemment. Cependant des
lors que la température de déformation se situe en dega de la température de fusion, la
modélisation devient plus complexe. En effet I'influence de la phase cristalline sur le
comportement a déformation du matériau devient une question cruciale et divers phénomenes
tels que des recuits ou de la cristallisation sous contrainte peuvent intervenir. Ainsi ces

derniéres années, de nombreux modeles furent développés. Les modeles les plus simples sont

75



les modeles deux phases aux seins desquels les contributions a la contrainte, d’un polymeére

soumis a déformation, sont imputées a la phase amorphe et a la phase cristalline.

En prenant en compte cette approche, Takayanagi et a/.[104] ont proposé un modéle deux
phases phénoménologique en couplant les équations de Voigt et Reuss. Ce modele fut

notamment appliqué dans le cas du PET par Fulchiron et a/.[105].

Van Dommelen et al. [106] ont modélis¢ le comportement d’un HDPE en cycle de
compression par un modele deux phases dit « d’inclusion ». Les deux phases sont considérées
comme deux couches superposées a I’instar d’un compos¢ multi-matériaux. La morphologie
de la phase cristalline est considérée comme lamellaire avec un comportement élastique
anisotrope dont I’écoulement plastique se produit par des glissements cristallographiques. La
phase amorphe est représentée par un comportement €lastique isotrope avec un écoulement

plastique dont le processus dépend de I’orientation moléculaire du a 1’écrouissage.

Egalement aux petites déformations, Lai et a/.[107] ont prédit le comportement de polymeres
semi-cristallins aux petites déformations a température constante avec un modele inspiré en
partie du modele viscoélastique non-linéaire de Zener. Les tests réalisés sont notamment des
tests de charge/décharge dans la zone réversible afin de proscrire tout dommage dans le
matériau. La phase cristalline est considérée comme parfaitement élastique tandis que la phase
amorphe est per¢ue comme un réseau enchevétré de chalnes présentant un caractere

viscoélastique non-linéaire.

Maxwiel plpment Sering

Figure 36 : Modéle de Zener [107]

Cependant, ce modele postule que le comportement non linéaire de la phase amorphe n’est

pas uniquement le fait de la viscosité mais également des phénomenes microstructuraux qui
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peuvent se produire apres le glissement de chaines amorphes. Ainsi, I’influence de la phase
cristalline sur la phase amorphe n’est pas négligeable et la notion d’interface entre les deux
milieux doit étre introduite. Cette hypothése se traduit par I’incorporation en parallele dans le
modele de Zener d’une troisiéme branche comportant un élément viscoélastique analogue a
celui de la phase amorphe. L’expression du tenseur des contraintes et du tenseur des
déformations est de la forme :

o' =fo+(1-f)c" Equation 80

el =fe+(1-f)el Equation 81

Ou a représente la phase amorphe et ¢ la phase cristalline et / dénote 1’inclusion composite

décrite ci dessous.

Figure 37 : Représentation schématique d’un modéle deux phases avec I’interface [106]

Ces modeles font I’hypothése d’une compatibilité cinématique des deux phases ainsi qu’un
équilibre a travers Dinterface. Ainsi la continuité¢ d’¢élongation et les conditions de
compatibilité a I’interface peuvent s’écrire :
a 1 c I 11 - .
o'nm =c‘nm =0 .n Equation 82
el.ce =e &€ =e &'e Equation 83

Ou n' =e; représente le vecteur unitaire normal & interface, ¢ et e, sont les deux vecteurs

unitaires a I’interface tels que : e/ xe) =e! . Il est cependant plus simple d’utiliser le tenseur

de projection des sous espaces (tenseur d’ordre 4) qui est basé¢ sur ’orientation du plan
interfacial entre les phases amorphe et cristalline :

2 2
=YD elelele Equation 84

: JoJ
i=l i=l

‘Pl="1-"p Equation 85
Ou “Iest le tenseur identité au quatriéme ordre. Ainsi les conditions a I’interface peuvent

s’exprimer :
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‘Plic*=*P :0c°="P .0’ Equation 86
‘Pligt="Plig =P g Equation 87

Toujours aux petites déformations, Ayoub et al [108], ont considéré une approche hyper-

¢lastique-viscoplastique pour décrire le comportement mécanique en ¢longation d’un PE

permettant d’identifier les contributions des phases amorphe et cristalline. La contribution de

la phase cristalline est également percue de maniére analogue a un renfort dans un matériau

composite. Cette approche permet une bonne modélisation des courbes expérimentales

obtenues en ¢longation uniaxiale pour une grande plage de taux de cristallinité (de 15 a 72%)

(cf Figure 39).
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Figure 38 : Représentation rhéologique du modéle utilisé par Ayoub et al.[108]
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Figure 39 : Comparaison entre le modéle de Ayoub et al/ [108] et des courbes obtenues en élongation uni-
axiale pour du polyéthyléne Haute densité déformé a température ambiante
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Cependant ces modéles deux phases ne sont pas uniquement limités aux petites déformations.
Ainsi Nikolov et al [109] ont proposé une adaptation du modele deux phases a inclusion aux
grandes déformations. Le modele présenté dans cette étude permet de prendre en
considération le durcissement de la phase amorphe via la loi d’Arruda et Boyce, en
considérant un changement d’orientation moléculaire. Au cours d’une déformation allant
jusqu’a la plastification du matériau, des changements structuraux peuvent intervenir, par
changement de la forme des inclusions sous le gradient de déformation. Breese et Beaucage
[110] ont transcrit le changement structural pouvant intervenir dans la phase cristalline avec
un modele composite fibre/gel. Aux grandes déformations pour des températures proches de
la température de fusion, les lamelles initialement présentes dans le matériau polymére se
transforment en fibrilles fortement orientées. La présence de ces structures rigides et
asymétriques améliore fortement le module et la déformation a rupture du polymeére. Ainsi le
modele considére la fraction volumique et le module de ces structures ainsi que le taux de
fibrillation au sein du matériau. L’équation constitutive de la contrainte s’exprime alors :

c. =0®,0.+(1-D,)0. Equation 88
F NF

C,MD
Cependant des mod¢les plus sophistiqués dit « a trois phases » ont également été¢ développés.
Dans le cas d’un matériau polypropyléne, Kytopoulos et al. [111] ont considéré la
morphologie du polypropyléne comme étant constituée de trois phases : la phase amorphe, la
phase cristalline intra-sphérolitique et la phase cristalline inter-sphérolitique. Ainsi le
matériau a pu €tre modélisé en utilisant des modeles de Maxwell-Wierchert et de Poynting-

Thomson dont les équations constitutives respectives sont apres intégration:

[odi=3 [o,0dt =3 [, &, (t.5, ) Fquation 89
0 i=l ¢ i=1 o

L

[o.(t)dto,, (01, + 0,0y, [1-¢ /] Equation 90
0
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Figure 40 : Modéle de Maxwell-Wierchert : (a) ; Modéle de Poynting-Thomson (b) [111]

Plus récemment, Sedighiamiri et al. [112] ont également utilis¢ un mod¢le composite a trois
phases afin de modéliser le comportement d’un matériau PE. Les auteurs considerent le
matériau comme un empilement de couches successives amorphes, cristallines et amorphes-
rigides. Cette derniére phase est située entre la phase cristalline et la phase amorphe. Cette
hypothese est fondée, dans le cas du PE, sur les observations en spectroscopie Raman menées
par Strobl et Hagedorn [113]. En effet, ils décrivent ce polymére comme une superposition de
trois composantes : une phase cristalline orthorhombique, une phase amorphe isotrope et une
troisieme phase composée de segments de chaine orientés (phase amorphe rigide). Chaque
lamelle cristalline est alors entourée de deux phases amorphes rigides dont 1’épaisseur de
chacune est notée o’ . Ainsi quatre couches sont présentes dans la représentation schématique

du modele a trois phases (Figure 41). Il convient également de définir la cristallinité et la

fraction volumique des deux phases :

fr=2 ga f, Equation 91
‘= 1_7]; Equation 92
1+2
561

La phase amorphe rigide est supposée avoir une épaisseur constante dont la valeur est obtenue
expérimentalement. La configuration géométrique est déterminée par le ratio des épaisseurs
de la phase amorphe rigide et de la phase amorphe. L’épaisseur des lamelles cristallines varie

avec la cristallinité :
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5= Equation 93
1-f*
Avec 8" =6°+26", I’épaisseur inter-lamellaire.
Ainsi la contrainte et la déformation s’exprime pour ce modele comme:
o' =foc'+fo +flc" Equation 94
g =fE+ fle+ e Equation 95
Les conditions d’interface de ce modele sont gouvernées par :
‘Plig'=*P 6" =P :0c°="P .0’ Equation 96
Pligt =P ig" =P g =P ! Equation 97

crystalline lamella

8 interface
BE; -J‘F':];-E""" -
Al
8.3 = rigid-amorphous layer
O amorphous layer

Figure 41 : Représentation d’une inclusion 3 phases [112]

Si on considere le PE comme un matériau composite formé d’une agrégation de N inclusions,

alors le comportement élastique équivalent de ces agrégats est défini comme :

— 4— —

o= C:¢ Equation 98
Ou o et ereprésente les tenseurs macroscopiques de la contrainte et de la déformation.

L’écriture des conditions de cohérence de ces agrégats s’exprime :
o= < O_Ii>
o= < 8[i>

La détermination des paramétres du modele pour les trois phases s’effectue de manicre

Equation 99

séparée. Les paramétres de la phase cristalline, qui a des propriétés fortement isotropes et un
haut module dans la direction des chaines, sont déterminés d’aprés la structure

orthorhombique de la phase cristalline du PE. La matrice d’élasticit¢ C implique neuf
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parametres élastiques indépendants qui ont été déterminés expérimentalement par différents
auteurs [112].

Etant donné que pour le PE, la température de transition vitreuse est plus faible que la
température ambiante, la phase amorphe est a 1’état caoutchoutique. Les équations suivantes
relient le module caoutchoutique en cisaillement a la masse molaire entre enchevétrements et
elles peuvent étre appliquées a la phase amorphe de thermoplastique a proximité de la

température de transition vitreuse :

_ PRT

Me
Avec p la densité de la phase amorphe, R la constante des gaz parfaits, 7 la température et Me

Equation 100

Gy

la masse molaire entre enchevétrements.

Les propriétés mécaniques de la phase inter-lamellaire (phase amorphe+phase amorphe
rigide) jouent un réle prépondérant dans les propriétés macroscopiques des polymeéres semi-
cristallins. Malheureusement aucune donnée expérimentale n’est disponible pour la phase
amorphe rigide, comme la dureté et I’épaisseur par exemple, a cause de ses faibles
dimensions. De plus la dureté varie en fonction de 1’épaisseur de cette couche. De ce fait, le
module de cette phase amorphe rigide (G") est traité comme un paramétre ajustable.

Gueguen et al [114] ont appliqué ce modele au PET. Ils ont comparé, a des modeles
« classique » de Voigt Reuss et GMT, les résultats obtenus pour un modele trois phases de
Nemat et Nasser (3PNN), dont la composante élastique de la matrice C°, dans laquelle se situe
les inclusions, a été déterminée avec différents modeéles (GMT : Mori-Tanaka généralisé,
Voigt, Reuss). Ils ont notamment comparé les valeurs du module E prédits en fonction du
taux de phase amorphe. Cependant les prédictions de ces modéles restent toujours légerement

différentes des courbes expérimentales obtenues par Bedoui et a/ en 2006.
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Figure 42 : Comparaison entre le modéle 3PNN implémenté avec différentes références pour I’élasticité du
milieu ambiant avec les modéles de Voigt, Reuss et GMT utilisé pour la détermination de C° [114]

La modé¢lisation de film PET est plus complexe encore que la modélisation de film PP. En
effet ces matériaux sont plus évolutifs et I’influence de la température et de la déformation sur
la cristallinité¢ du polymere n’est pas un élément négligeable. Chevalier et Marco [115] ainsi
que Poitou et al. [116] ont couplé des modeles viscoélastiques types POM-POM et Maxwell
avec des modeles de cinétique de cristallisation afin de prédire la cristallisation induite par la
déformation, pour des température proches de la température de transition vitreuse (90-

100°C) uni-axiale ou bi-axiale de film PET amorphe.
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IV. Conclusions :

D’importants travaux ont été réalisés afin de décrire les propriétés rhéologiques, de polymeéres
amorphes ou semi-cristallins déformés respectivement au dessus de leurs températures de
transition vitreuse ou de fusion, en ¢longation mais également en cisaillement en établissant
des équations constitutives de forme intégrale ou différentielle. Les mod¢les de type BKZ,
permettent d’étre en accord avec les principes de la thermodynamique mais également de
respecter les principes d’objectivités. De maniere générale, la restriction de ces études aux cas
de fluides incompressibles & mémoire aboutit a une forme K-BKZ qui explicite le principe de
séparabilité, ou le temps et la déformation sont des variables indépendantes. La fonction
mémoire de la viscoélasticité linéaire ainsi que la déformation explicitée de maniére objective
(au sens de la théorie des déformations finies de Cauchy) apparaissent dans le noyau de
I’intégrale. La fonction d’amortissement donnant a 1’équation son caractére non linéaire est

¢galement présente dans I’intégrale.

S’agissant de modele basé sur la dynamique moléculaire, les travaux de De Gennes sur la
reptation, ont permis a Doi et Edwards de générer une forme explicite de la fonction
d’amortissement (hpg) dans le cas des polymeéres linéaires. Elle permet de décrire 1’orientation
des segments de chalnes macromoléculaires. Cependant ce modele tend a sous-estimer la
contrainte mesurée aux grandes déformations mais ¢galement pour des vitesses de
déformation élevées.

Le modele de Wagner et Schaeffer suppose un caractére hybride des liquides polyméres,
réagissant a une déformation d’une part par un effet d’orientation a 1’instar du modele de Doi
et Edwards et d’autre part par un effet de déformation du milieu explicité par la fonction
F(<u™>). Cette derniére n’est cependant pas exprimée sur tout le domaine de déformation et
doit étre évaluée a partir de mesures a vitesses de déformation constante en ¢élongation.
Marrucci et Graessley ont établi une expression théorique pour la fonction d’amortissement
(<u>%hpg) d’une chaine moléculaire enchevétrée et dont les extrémités sont fixées & deux

points de jonction, supposant une orientation mais aussi un étirement des chaines primitives.
La modélisation du comportement des films semi-cristallins déformés pour des températures

en de¢a de leurs températures de fusion est plus délicate aux vues des modifications

morphologiques et d’orientation de la phase cristalline pouvant intervenir au cours de la

85



déformation. Ainsi des modeles a deux ou trois phases ont été développés pour prédire le
comportement thermomécanique de ces matériaux en découplant les contributions a la
contrainte des phases amorphe et cristalline, voire de I’interphase.

Cependant, la performance de ces modeles est relativement restreinte car ils ne prédisent pas
correctement le comportement sur un trés grand domaine de déformation a cause de la
complexité des phénomenes : orientation moléculaire dans la phase amorphe, déformations
des zones cristallines, rupture et orientation des cristaux, recristallisation....

De plus I’effet de la température n’est que trés peu pris en compte dans ces modeles. C’est
pourquoi, nous avons développé un modéle semi-empirique (Chapitre 5) pour la modélisation
du comportement thermomécanique des polymeéres semi-cristallin afin de prendre en compte

I’ensemble des critéres précédemment énonceés.
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Chapitre 2 : Caractérisation des films amorphies

Chapitre 2 : Caractérisation des films amorphes

1. Introduction

Dans ce chapitre, diverses caractérisations ont été réalisées afin d’obtenir des informations sur
les propriétés thermique, mécanique et thermomécanique des films amorphes étudiés. Ces
indications sont indispensables a 1’échelle du laboratoire en vue de la modélisation du
comportement thermomécanique des polymeres utilisés mais également a 1’échelle
industrielle ou I’ajustement des parameétres thermiques des procédés de déformation des films
influe directement sur la qualité esthétique des pieces obtenues. Cette démarche fut également
employée par Phillips et al afin de caractériser les propriétés mécaniques de films PC, PBT et
PET utilisés pour des procédés de décoration dans le moule [117]. Ainsi les manipulations en
calorimétrie différentielle (DSC), nous permettent d’obtenir des informations sur les
températures caractéristiques des polymeres. Les courbes contrainte/allongement obtenues par
traction uniaxiale a température ambiante renseignent sur |’anisotropie éventuelle de
comportement mécanique des films.

Les différents films amorphes étudiés sont utilisés actuellement par les entreprises du projet et
sont disponibles commercialement. Dans la suite de cette étude, la nomenclature suivante sera

appliquée pour les films amorphes:

Nom Nomenclature Procédé de Type de Nature du
commercial de I’étude fabrication paisseur polymeére polymére
Univeder 4805 . .
AS STD PS1 Bi-orienté 100pm Polystyreéne
Lexan PC1 Cast 375um Polycarbonate Amorphe
e s Poly(éthyléne)
Eastar PETI Nappe et Monoétiré | 400 et 100um téréphtalate

Tableau 3: Nomenclature des films étudiés
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II. Caractérisation des films amorphes non orientés

1. Caractérisation thermique

1.1. Protocole expérimental

L’analyse thermique des films est réalisée avec une DSC Perkin Elmer Diamond.

L’échantillon est soumis a un programme en température comprenant :

» Une montée en température a 10°C/min depuis 20°C jusqu’a 30°C au dessus de la

température de transition vitreuse ou de la température de fusion selon le matériau.

Cette premicre étape permet d’éliminer I’histoire thermique du matériau et de

s’affranchir des manifestations thermiques éventuelles liées a 1’étirement du film lors

de sa fabrication.

» Un refroidissement a 10°C/min jusqu’a la température ambiante

» Une nouvelle montée en température avec des conditions analogues a celles utilisées

dans 1’étape 1

1.2. Résultats expérimentaux

1.2.1. Film PS1

Heat flow (W/g)

—=— Chauffage n°1
— Refroidissement
—— Chauffage n°2

s
il

w}ﬁ}w
Delta Cp : 0,35 J/g*C*
Tg : Half Cp Extrapolated : 95,4 °C

0

T — 7T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200

Température (°C)

Figure 43 : Courbe DSC du film PS1

Comme attendu ce film polystyréne est amorphe puisqu’il ne présente pas de pic de fusion. Sa

température de transition vitreuse est située vers 95°C. La légere différence d’allure des

courbes au passage de la température de transition vitreuse, peut s’expliquer par I’influence

du procédé de fabrication qui tend a figer les macromolécules avant leur relaxation compléte.
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1.2.2. Film PC1

—=— Chauffage n°1
— Refroidissement

—— Chauffage n°2
: Onset : 148,7°C
Tg : Half Cp extrapolated : 150,2°C

5 Delta Cp : 0,3J/g*°C
2
z
o
S
®
[
T
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Température (°C)

Figure 44 : Courbe DSC du film PC1

Ce film amorphe présente une température de transition vitreuse située vers 150°C. Le
passage de la transition vitreuse est analogue pour les deux montées en température signifiant
un étirage moins important des chaines polymeéres pour ce film lors de son procédé de

fabrication par rapport au cas du film PSI.

2. Caractérisation mécanique a température ambiante

2.1. Protocole expérimental

Les essais ont été effectués sur une machine de traction MTS QT25 équipée d’un capteur de
force de 2 kN ainsi que de mords auto-serrant. Les éprouvettes ont été découpées, dans le sens
correspondant au premier étirage du procédé Cast (noté Direction machine ou MD) et dans le
sens transverse (not¢ TD), avec un emporte-piece normalisé de forme altére (ISO H2). Les

tests ont été effectués a température ambiante avec une vitesse de traction fixée a 20mm/min.
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2.2. Résultats expérimentaux

2.2.1. Film PS1

Contrainte (MPa)

Déformation nominale (%)

Figure 45: Courbe de traction a température ambiante du film PS1

Nous pouvons constater que ce film présente une courbe contrainte/allongement typique des
matériaux amorphes déformés en dessous de leur température de transition vitreuse. En effet
quelle que soit la direction de sollicitation, aux vues des faibles zones de déformation
plastique avant rupture, le matériau se comporte de maniere fragile. De plus le comportement
mécanique de ce film est légerement différent pour une déformation selon la direction
machine par rapport a une sollicitation dans la direction transverse en accord avec les
documents techniques qui précisent que le film est bi-orienté au cours de son procédé de
fabrication. Le procédé de fabrication de ce film doit vraisemblablement étre un procédé Cast
avec un bi-étirage séquentiel qui ne doit pas totalement étre équilibré. Les modules de Young,
dans ces conditions d’essai, sont mesurés a 1470 £ 50 MPa dans la direction machine et a
1590 = 10 MPa dans la direction transverse tandis que les déformations a rupture restent
faibles dans les deux directions. Il est en effet peu approprié pour les fabricants de films,
compte tenu des applications visées, d’obtenir des films amorphes aux propriétés mécaniques
trés dissemblables dans les deux directions de sollicitation. Il conviendra donc de vérifier si
cette faible anisotropie de comportement mécanique est toujours présente lorsque le film est

déformé pour une température supérieure a sa température de transition vitreuse.
Remarque : Les modules de Young et la valeur de déformation a la rupture sont ceux mesurés

expérimentalement. Ils peuvent diverger légerement de ceux explicités dans les documents

techniques car les normes utilisées pour effectuer ces essais peuvent étre différentes. Cette
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technique expérimentale est avant tout un moyen de comparaison des propriétés mécaniques
des divers films entre elles. Ainsi, dans cette étude, le test en traction est toujours réalis¢ dans
les mémes conditions contrairement a ce qui peut étre réalisé¢ a 1’échelle industrielle compte

tenu du nombre important de normes disponibles.

2.2.2. Film PC1

——MD
——TD

90 —

Contrainte (MPa)

T T T T
0 100 200
Déformation nominale (%)

Figure 46 : Courbe de traction du film PC1 a température ambiante.

Comme pour le film PSI, ce film est déformé a 1’état vitreux. Il présente également un
comportement mécanique similaire dans les deux directions de déformation. Les modules de
Young sont de 1120 += 10 MPa et de 1120 = 20 MPa respectivement dans les directions
machine et transverse. La déformation a rupture est située aux alentours des 200% quelle que
soit la direction de traction. Cependant bien que ce film soit déformé en dessous de sa
température de transition vitreuse, il présente une zone de déformation plastique beaucoup
plus importante que dans le cas du film PS1. Une zone de durcissement sous contrainte
apparait méme pour des déformations supérieures a 100%. De plus, le seuil d’écoulement est
beaucoup plus prononcé pour ce film. Il est vraisemblable que 1’orientation moléculaire dans
le plan du film soit plus faible dans le cas du PC1, rendant possible une certaine déformation

plastique dans le matériau.
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3. Caractérisation thermomécanique

3.1. Test de retrait en Analyse mécanique dynamique (DMA)

Ces films, destinés a la décoration de picces plastiques par surmoulage ou autres procédés de
déformation, ont été soumis lors de leur fabrication a divers étirages d’une part dans la
direction machine (calandrage) et dans certains cas a un second étirage dans la direction
orthogonale au premier étirage. Ainsi, les chaines polymeres du matériau peuvent étre
soumises a des contraintes résiduelles. Au passage de la température de transition vitreuse,
ces chaines « bloquées » dans un état peu stable thermodynamiquement peuvent changer de
configuration entrainant un retrait du film dans son plan et donc a une ¢élévation de sa cote
dans la direction normale au plan du film. Afin de caractériser les températures a partir
desquelles ces phénomeénes peuvent se produire, des tests qualitatifs en DMA ont été réalisés
car ces phénomenes peuvent étre préjudiciables pour 1’étape de thermoformage et 1’aspect

final du film sur la piéce a décorer.

3.1.1. Protocole expérimental

Les films sont découpés sous forme rectangulaire (I=1cm ; L=3cm) et soumis en DMA (Q800
de TA instrument) & un test en tension. Aucune fréquence oscillatoire n’est appliquée a
I’échantillon qui n’est soumis qu’a une légere force statique de 0.1 N, destinée a maintenir le
film étiré. Une rampe de température de 3°C/min est imposée et la valeur suivie correspond
au déplacement du mors libre de ’appareillage. Cette valeur correspond en fait a I’évolution
de la variation de longueur de 1’échantillon et doit donc nous permettre, le cas échéant, de
détecter un éventuel retrait du film. Il convient de noter que les valeurs de retrait mesurées ne
peuvent étre considérées comme quantitatives du fait de la limitation de la gamme de valeurs

de déplacements de I’appareil.
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3.1.2. Résultats expérimentaux

———PS1MD
——PS1TD
——PC1MD
—4&—PC1TD

Déformation (%)

. : . . . T . : .
80 100 120 140 160 180
Température (°C)

Figure 47 : Courbes DMA caractérisant le retrait des films amorphes soumis a2 une rampe de température

Les deux films amorphes présentent des comportements thermiques trés différents lors d’une
montée en température au dessus de leur température respective de transition vitreuse. En
effet, le film PS1 présente une stabilit¢ dimensionnelle jusqu’a 100°C. Au dela de cette
température, le film polystyréne présente un retrait dans les deux directions en fonction de la
température contrairement au film polycarbonate qui présente une stabilit¢ dimensionnelle
dans les deux directions méme pour des températures supérieures a sa température de
transition vitreuse. Cette différence de comportement peut aisément s’expliquer par les divers
procédés de fabrication auxquels ils ont ét¢ soumis. Le film PS 1 d’épaisseur 100um est
soumis a un bi-¢étirage générant des orientations moléculaires résiduelles dans le plan du film
en bloquant les chaines polymeéres dans un état métastable lors du refroidissement. Lorsque le
film est soumis a un chauffage au dessus de sa température de transition vitreuse, les chaines
polymeéres de ce matériau amorphe vont se mouvoir afin de libérer ces contraintes internes en
perdant leur orientation, ce qui est a l'origine des phénomenes de retrait. Ce retrait,
légerement différent dans les deux directions, couplé aux résultats obtenus en traction uni-
axiale tend a démontrer que le bi-étirage est n’est pas totalement équilibré lors du procédé de
fabrication du film. Le film PC est quant a lui fabriqué par un procédé¢ Cast. Il subit également
une déformation au cours de sa fabrication. Cependant 1’étirage imposé pour obtenir cette
épaisseur n’est pas trés prononcé et il en résulte pratiquement aucune orientation moléculaire.
Ainsi il y a peu de retrait pour ce film lorsqu’il est soumis a une montée en température au

dessus de Tg, générant moins de changement dimensionnel.
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Remarque : Il convient de noter que I’incertitude sur les mesures de retrait est d’autant plus
importante que la température est supérieure a la température de transition vitreuse du
matériau considéré, du fait du principe de mesure du DMA en mode tension (Mors libre
monté sur un coussin d’air). Les courbes présentées sur la Figure 47 sont des courbes

moyennes de différentes expériences réalisées selon le méme protocole.

Ces phénomeénes de retrait sont trés contraignants du point de vue du procédé industriel car
pour des applications du type insert molding, ou I’insert en polymére présente une épaisseur
non négligeable, ce retrait peut provoquer un gauchissement de piéce finale. Ainsi Chen et al.
préconisent par exemple un thermoformage en plusieurs phases afin de réduire ces

phénomenes par relaxation des contraintes résiduelles entre chaque étape [118].

3.2. Caractérisation mécanique en DMA

Les tests en traction permettent de caractériser les propriétés mécaniques des films a
température ambiante. Cependant, ces derniers sont déformés a 1’état caoutchoutique dans les
procédés de transformation industriel. 11 convient donc d’étudier leur comportement
mécanique en température. Des expériences a faibles déformations en tension en DMA
permettent de connaitre les propriétés mécaniques du matériau mais également thermiques.
Par cette technique, on mesure une relaxation associée a la transition vitreuse. La température
de cette relaxation dépend de la fréquence de sollicitation. De plus la valeur obtenue est

fonction du signal utilisé pour sa détermination ( chute de E’ ou pic de tangente delta ou de

E”).

3.2.1. Protocole expérimental

Le film est soumis a une rampe de température de 3°C/min de 40°C jusqu’a 30°C au dessus
de la température de fusion ou de la température de transition vitreuse ainsi qu’a un balayage
simultané en fréquence (dans la gamme 1 a 50 Hz). Ce balayage en fréquence correspond a la
déformation du matériau autour d’une position d’équilibre. L’amplitude de cette déformation
est fixée a 1um. Une force statique est au préalable imposée a I’échantillon afin de s’assurer
que ce dernier sera bien tendu lors du balayage en fréquence. Seules les courbes obtenues a

1Hz seront explicitées.
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3.2.2. Résultats expérimentaux

3.2.2.1. Film PS1

b e ST, S
1000 o
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Figure 48 : Courbes DMA du Film PS1 soumis a une rampe de température (fréquence 1 Hz).

Le comportement mécanique de ce polymére est analogue dans les deux directions de
sollicitation. Ce résultat confirme celui obtenu en traction uniaxiale. Les propriétés
mécaniques du matériau (module E’) sont stables dans les deux directions jusqu’a 90°C ou
elles chutent rapidement ( Passage d’un module E’ situé aux alentours de 2000 MPa a
quelques MPa). E’’ augmente constamment avec la température montrant une évolution d’un
matériau « €lastique » vers un matériau « visqueux » avec la température jusqu’a atteindre un
pic vers 100°C. Cette température correspond au passage d’une sollicitation mécanique du
matériau a ’état vitreux a une déformation de ce dernier a 1’état caoutchoutique. A partir de
cette température, le caractere visqueux est prépondérant. Cette information est capitale pour

ajuster la température de déformation dans des procédés de thermoformage par exemple.
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3.2.2.2. Film PC1
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Figure 49 : Courbes DMA du Film PC1 soumis a une rampe de température (fréquence 1Hz).

Comme pour le film PS1, le film polycarbonate présente un comportement thermomécanique
équilibré dans les deux directions de sollicitation (E’=2000MPa). Les modules E’ dans la
direction transverse et dans la direction machine décroissent trés légérement jusqu’a la
température de 150°C. En effet le passage de la température de transition vitreuse
s’accompagne d’une chute du module de conservation. Le module de perte augmente tres
légerement au cours du chauffage. Cette croissance s’accélére fortement a partir de 130°C
jusqu’a I’apparition d’un pic vers 160°C. La température de ce pic est légérement supérieure a
la température de transition vitreuse obtenue par DSC. De plus contrairement au cas du PS1,
les pics de E’’ sont décalés de presque 10°C alors que la mesure a été réalisée a la méme

fréquence. Ce phénomene reste inexpliqué en 1’état actuel.

4. Etablissement d’une courbe maitresse en rhéologie dvnamique

4.1. Rappel théorique

La modélisation du comportement mécanique des polymeres a 1’état fondu nécessite la
connaissance du spectre des temps de relaxation de ce dernier. Ces parametres sont obtenus en
rhéologie en cisaillement pour des températures supérieures a la température de transition
vitreuse pour les films amorphes et pour des températures supérieures a la température de
fusion pour les matériaux semi-cristallins. Ainsi dans la zone d’écoulement, seul le domaine
de temps faisant intervenir des mouvements de chalnes macromoléculaires dans leur

ensemble est considéré. La zone de transition vitreuse, pour laquelle les mouvements ne se
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font qu’a I’échelle de quelques monomeres et pour des temps de sollicitations plus faibles (ou

des fréquences plus élevées), n’est pas prise en considération en reégle générale.

Ainsi le comportement des matériaux peut étre vu de maniere analogique comme dans le cas

du modele de Maxwell pour lequel le temps de relaxation est défini comme le rapport :

A=n/G Equation 101

Cependant dans de nombreux cas, un temps de relaxation unique est insuffisant pour décrire
correctement le comportement d’un polymeére a I’état fondu. C’est pourquoi, le modele
généralis¢é de Maxwell fait intervenir N éléments de Maxwell associés en parallele, chacun
des ¢éléments étant caractérisé par un temps de relaxation A;. L’ensemble des caractéristiques
(Gj, ;) d’un tel modele forme le spectre discret des temps de relaxation. Ainsi le module de
relaxation et la fonction mémoire correspondante sont obtenus par les équations suivantes :

N
G(t)= Z G, xexp(—t/A,) Equation 102

i=1
N

m(t) = Z%x exp(—t/4,) Equation 103
i=1 i

Ce spectre de relaxation discret peut étre étendu a un spectre continu H(t).

De méme, les composantes du module complexe s’expriment :

N 2
, (wh.) . .
Gw=)y G——— Equation 104
(@)= 267 2y 1
\ N iy ,
G(w=)Y G——— Equation 105
@)= 2wy 1

Pour une représentation en échelle logarithmique, les pentes limites de G’(w) et de G’ ()
sont respectivement de 1 et 2 lorsque la fréquence tend vers 0 et de 0 et -1 lorsque cette

derniére tend vers ’infini.
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4.2. Principe de superposition temps/température

Pour des polymeéres de hautes masses molaires, la représentation schématique des variations
du module de cisaillement complexe en fonction de la fréquence laisse apparaitre quatre zones

distinctes:
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Figure 50: Domaines de relaxation des polymeres

» La zone terminale ou zone d’écoulement (1): Elle correspond au domaine de basse
fréquence ou 1’on considére les relaxations de type viscoélastique associées aux
mouvements des chaines polymeéres dans leur ensemble. Le caractére rhéologique
d’un polymeére dans cette zone est visqueux.

» Le plateau caoutchoutique (2): Le module de conservation G’ varie peu. Ce domaine
de relaxation met en jeu les interactions entre les chaines sur une échelle plus faible
que la taille méme de la chaine. Ses segments forment un réseau qui peut étre
assimilable a celui d’un caoutchouc mais dont les jonctions ne sont pas permanentes a
cause du mouvement brownien, ce qui génere des pertes visqueuses.

» La zone de transition vitreuse (3): Elle est relative a des mouvements de chaines
encore plus localisés (de I’ordre de quelques monomeres).

» Le domaine vitreux (4): Il est caractéristique de la rigidité de la chaine hydrocarbonée
et mesure 1’¢lasticité instantanée du matériau lorsque ce dernier est sollicit¢ dans un

intervalle de temps treés faible ou a grandes vitesses.
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Cependant, le domaine de fréquence des appareillages est limité (compris entre
107 et 10” rad/s). De plus I’acquisition de valeurs aux basses fréquences nécessite une trés
longue durée, si bien que dans la pratique on se limite souvent a un domaine compris entre 10°
% et 10” rad/s. Une observation du domaine de relaxation complet, pour une température
donnée, est donc impossible. La figure précédente (cf. Figure 50) est appelée « courbe

maitresse » et elle est obtenue par application du principe de superposition temps/température.

4.2.1. Enoncé du principe

La dépendance en température de la viscosité limite peut étre mesurée expérimentalement.
Ainsi le facteur de translation ar, permet d’obtenir la viscosité limite 7y(7) a une température
T a partir d’une viscosité limite 7y(7;) mesurée a une température de référence 7 :
_ {p(To)YL } 7,(T)
a, =

P(DT |1y(T;)
Ou p est la masse volumique du polymeére.

Equation 106

Lorsque I’on considére deux températures proches, le terme entropique entre crochet tend vers

I’unité et le facteur de glissement s’exprime alors simplement comme :

~ n,(T)

Equation 107
(1)

T

Diverses observations ont montré que le comportement rhéologique en viscoélasticité linéaire
d’un polymere a une température 7 pour des temps courts (hautes fréquences) est identique au
comportement observé pour ce méme matériau a une température 7, plus basse pour des
temps plus longs (plus basses fréquences). Ainsi le principe de superposition
temps/température obéit aux relations suivantes qui sont simplement exprimées en fonction
du facteur de glissement expérimental ay :

G (0,To)=G (w. ar,T) Equation 108
G*(t,T0)=G(t/ar,T) Equation 109

Avec ar<I pour T>T) et ar>1 pour T<T), correspondant a une baisse de la viscosité lorsque

n,(T)
no(T5)

Afin d’ajuster les variations des facteurs de glissement avec la température, deux types de lois

).

la température augmente (a, ~

sont généralement usitées selon le caractere amorphe ou semi-cristallin du polymeére

considére.
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4.3. La loi WLF [40, 119]

Elle est généralement plus adaptée au cas des polymeéres amorphes :

log(a,) = —C! ——1°

S Equation 110
LY+ T T, 1

C) et C) sont deux constantes qu’il est possible de déterminer expérimentalement suivant la

valeur 7 de la température choisie.
Bien souvent, on choisit la température de transition vitreuse T, comme température de

référence. On a alors :

T-T,

log(a,)=-C% ———=—
gla;) 1C2g+T—Tg

Equation 111

Un changement de température de référence conduit a :

0,0
= Ocl# Equation 112
Cz + Tl - 7;)
Cy=C)+T T, Equation 113

4.4. La loi d’Arrhenius [40]

Cette loi est parfois plus adaptée que la loi WLF dans le cas des polymeéres semi-cristallins.
En effet les mesures sont faites a une température supérieure a la température de fusion et
donc a fortiori a une température trés supérieure a T, Cela rend la détermination des
coefficients C; et C, de I’équation WLF impossible. On utilise donc plutot une loi de type

Arrhenius :

In(a,) = b};" (%_TLJ Equation 114
0

Ea est I’énergie d’activation (son unité : kJ/mol) est déterminable expérimentalement.

4.4.1. Protocole expérimental

Deux rhéometres ont été utilisés pour réaliser ces expériences. Un rhéométre SRS a contrainte
imposée commercialisé par la société Rheometric Scientific et un rhéometre a déformation
imposée ARES de la société TA instruments. Sur chaque appareil, une cellule a plateaux

paralleles a été utilisée. Le diametre de ces derniers est de 25 mm et la dimension de ’entrefer
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varie entre 1 et 2 mm. La fréquence de travail se situe entre 0.01 et 100 rad/s. La courbe
maitresse ainsi obtenue couvre la zone terminale, le plateau caoutchoutique ainsi que le début

de la zone de transition vitreuse.

4.4.2. Résultats expérimentaux

4.4.2.1. Film PS1
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Figure 51 : Courbe maitresse du film PS1 avec une température de référence de 180°C

La courbe maitresse a été réalisée par application du principe de superposition a partir de
diverses courbes réalisées en cisaillement dynamique en fondu dans une gamme de
température comprise entre 110°C et 200°C. Les facteurs de translations expérimentaux ont

permis de calculer les paramétres de la loi type WLF :

Température C C,
180°C 4.72 150.85
100°C (Tg) 10.06 70.85

Tableau 4 : Paramétres C, et C, pour le film PS1

Nous pouvons constater la forte dépendance en température de ce film car la gamme de
fréquence sur laquelle s’étend la courbe maitresse est beaucoup plus grande que celle a

laquelle ont été réalisées les manipulations. Le plateau caoutchoutique est peu marqué, ce qui

est dii a une distribution de masses molaires relativement large. La valeur G} de ce plateau
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est voisine de 2.10° Pa et la valeur de la masse molaire entre enchevétrements est calculée a

une température de 180°C par :

3
M. - pROT _970x10 ><8.31><5(180+273) ~ 18000g.mol "’ Fquation 115
Gy 2x10

Les pentes limites de G’ et de G’ aux basses fréquences sont respectivement de 2 et 1.

Remarque : Les valeurs de densités fondues mentionnées pour les différents polymeres

proviennent du guide du moulage par injection [120].

Les parameétres moléculaires de ce film ont été déterminés par GPC :

Paramétres moléculaires du film PS1
Polydispersité
Mw/Mn 1.7
Mz/Mn 3.2
Masse Molaire (g/mol)
Mn 2.0%10°
Mp 2.7%10°
Mw 3.4*10°
Mz 6.5%10°

Tableau S : Paramétres moléculaire du film PS1 par GPC

Le parametre de polydispersit¢é Mw/Mn est voisin de 2, ce qui est courant pour les

polystyrénes commerciaux.
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4.4.2.2. Film PC1
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Figure 52 : Courbe maitresse du film PC1 pour une température de référence de 180°C
La superposition a été réalisée sur différentes manipulations en cisaillement a I’état fondu,
effectuées pour une gamme de température comprise entre 160°C et 260°C. La loi WLF
permet de calculer les parameétres C; et C,, ainsi que Cfet C§ a partir des facteurs de

translations expérimentaux.

Température C C,
180°C 6.37 81.67
150°C (Tg) 10.07 51.67

Tableau 6 : Paramétres C; et C, pour le film PC1

La sensibilité a la température de ce polymere est importante mais tout de méme moins que
pour le film PS1 car le gain en gamme de fréquence est de 3 décades contre 5 pour le

polystyréne. Le faible plateau caoutchoutique montre une masse entre enchevétrements élevée
de ce polymére. La valeur G, de ce plateau est voisine de 10° Pa et la valeur de la masse

molaire entre enchevétrements est calculée par :

% A ,
w, = PR _ 1020*10 3><8.3£><(180+273) -~ 1900g mol” Equation 116
G’ 2.10

En revanche aux basses fréquences, si la pente limite 1 est atteinte pour G’’, la courbe G’
présente un sous-plateau ou un épaulement. Ce phénoméne est caractéristique des
polycarbonates et est attribué a la présence d’une queue de hautes masses dans la distribution

des masses molaires.
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Les parametres moléculaires de ce film ont été¢ déterminés par GPC :

Parametres moléculaires du film PS1
Polydispersité

Mw/Mn 1.3

Mz/Mn 1.7
Masse Molaire (g/mol)
Mn 3.6%10°
Mp 4.2%10"
Mw 4.7%10°
Mz 6.4%¥10°

Tableau 7 : Paramétres moléculaire du film PC1 par GPC

La valeur de I’indice de polydispersité mesuré par GPC pour ce polymére n’est pas tres

élevée.

5. Elargissement de la samme de fréquence de la courbe maitresse

Compte tenu des fortes restrictions expérimentales liées a 1’utilisation des rhéometres congus
pour des mesures a 1’état fondu, il n’est pas possible d’ajuster des temps de relaxation sur la
zone du plateau vitreux. Cependant il est possible d’étendre le domaine de fréquence en
appliquant le principe de superposition a des expériences réalisées a 1’état solide en analyse
mécanique dynamique (DMA) en mode tension. Ces expériences permettent de réaliser une
courbe maitresse du matériau comprenant la zone de transition vitreuse ainsi que le plateau

vitreux.

5.1. Protocole expérimental

Une bande de film de 3 cm de longueur et de 1 cm de largeur est découpée et placée dans le
mors en tension du DMA. Le film est soumis a une rampe de température depuis la
température ambiante jusqu’a 20°C au dessus de la température de transition vitreuse du
matériau. Le 67, correspondant a chaque pas de montée en température, varie. Il est adapté au
fur et a mesure de I’expérience : une mesure tous les 2°C entre T-10°C et Ty+10°C et une
mesure tous les 3°C en dehors de cette plage. Cette variation permet une mesure plus précise
des modules E’ et E*’ lors du passage de la transition vitreuse. A chaque pas de température,
une isotherme est effectuée et un balayage en fréquence est réalisé. La gamme de fréquence
est relativement vaste puisqu’elle s’étend de 0.5 a 80 Hz. Aprés de nombreuses expériences,

nous avons pu déterminer les conditions optimales pour obtenir des courbes maitresses
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satisfaisantes. L’amplitude imposée en déformation est de 1um pour le film PS1 et de 3um
pour le film PC1, la différence entre la force statique et la force dynamique est fixée a 105%
et une pré-charge de 0.1 N est appliquée sur le film afin de s’assurer que ce dernier sera bien

tendu lors de la sollicitation en fréquence.

5.2. Résultats expérimentaux

5.2.1. Film PS1

m FE
N

frequence (rad/s)

Figure 53 : Courbe maitresse du film PS1 pour une température de référence de 130°C en DMA

5.2.2. Film PC1
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Figure 54 : Courbe maitresse du film PC1 pour une température de référence de 180°C

Ces mesures en DMA réalisées pour des températures situées de part et d’autre de la

température de transition vitreuse ( a 1’état solide et a I’état fondu) permettent par application
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du principe de superposition temps/température d’obtenir pour les films amorphes des
courbes maitresses dont la gamme de fréquence permet d’avoir des informations sur le
plateau vitreux mais également sur la zone de transition vitreuse ainsi que le début du plateau
caoutchoutique. Ces courbes maitresses ainsi obtenues peuvent &tre juxtaposées en utilisant
les mémes parametres de la loit WLF que ceux déterminés en cisaillement en voie fondue.

Les valeurs E’ et E’” des modules mesurés en DMA doivent étre divisées par 3 pour pouvoir
étre placées sur le méme graphique que les modules G’ et G’ mesurés en cisaillement. En

effet en considérant le matériau comme incompressible (v=0.5) on a alors :
E=2(1+v)G Equation 117

5.3. Courbes globales des films amorphes

mn G
A G

G' et G" (Pa)

s o o L s m e SIS
10° 10° 10* 10° 107 10" 10° 10" 10° 10° 10* 10° 10° 10" 10° 10° 10"
fréquence (rad/s)

Figure 55 : Courbe maitresse globale du film PS1 pour une température de référence de 130°C

Les courbes maitresses obtenues par ces deux techniques se juxtaposent bien dans le cas du
film amorphe PS1. Sur un tracé de type Arrhenius (log(ar)=f(1/T)) (cf. Figure 56), nous

pouvons constater la bonne adéquation entre les facteurs de translation provenant des deux

méthodes expérimentales.
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Figure 56 : Représentation des facteurs de translation expérimentaux obtenus en DMA et en rhéologie
pour le film PS1

Les résultats sont analogues pour le film polycarbonate, méme si la superposition entre les
deux courbes maitresses semble moins nette que pour le film PSI. Il convient de noter la
difficult¢ expérimentale pour réaliser des manipulations sur des films fins amorphes a
proximité de la température de transition vitreuse. Cette restriction se répercute sur les valeurs
des facteurs de translations notamment celles obtenues pour les températures correspondant
au plateau caoutchoutique pour lesquelles la translation des courbes est délicate. Ceci

engendre donc des approximations sur la détermination des parametres de la loi WLF.

10° 10* 10° 10 10™ 10° 10" 10° 10> 10* 10° 10° 10" 10° 10° 10" 10" 10"

fréquence (rad/s)

Figure 57 : Courbe maitresse du film PC1 pour une température de référence de 180°C.

Cependant la représentation selon un tracé d’Arrhenius de ces facteurs de glissement (cf.
Figure 58) démontre que, méme s’il est de moindre qualité que celui obtenu pour le film PS1,
le résultat n’en demeure pas moins satisfaisant. Pour des températures bien supérieures a Tg,

la lot WLF est assimilable a une loi d’Arrhenius. Cependant aux alentours de Ty, cette loi est
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trés sensible a la température. Ainsi une petite variation de température génere une variation
importante des facteurs de glissements.

La différence de parameétres de la loi WLF entre la zone terminale et la zone de transition
avait déja été observée expérimentalement par Graessley et Edwards [121] et une explication

de ce phénomene a été proposée par Allal et al [122].
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Figure 58 : Représentation des facteurs de translation expérimentaux obtenus en DMA et en rhéologie
pour le film PC1.

III. Caractérisation d’un film amorphe orienté

Contrairement aux matériaux amorphes présentés précédemment, le film PET1 n’est pas un
film disponible commercialement. Sa mise en ceuvre résulte d’une volonté de disposer
contrairement aux films PC1 et PS1, d’un film amorphe pouvant avoir une forte orientation
moléculaire par un étirage uni-axiale durant son procéd¢ de fabrication. Il convient de noter
que ce type de film fortement anisotrope n’a que peu d’intérét pour les procédés de décoration
puisque ce film présente un important taux de retrait dans la direction d’étirage des lors que la
température de mise en ceuvre est supérieure a la température de transition vitreuse. Ce film a
¢té mis en ceuvre a notre demande par la société Toray. Du point de vue académique, ce film
présente un grand intérét car il servira de base expérimentale pour tester la prise en compte
d’une éventuelle pré-orientation moléculaire dans la modélisation du comportement.

Afin de s’assurer que ce film ne puisse pratiquement pas cristalliser (cf. Figure 60) (ni
thermiquement, ni sous contrainte), du Cyclohexanedimethanol a été introduit dans la
formulation (31%). Ce polymeére est donc extrudé puis déposé sur un tambour. A la fin de

cette étape, nous pouvons considérer que le film n’a subi aucun étirage, donc que son
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orientation moléculaire est isotrope dans le plan du film. Les échantillons prélevés a I’issue de

cette phase, seront nommés film « PET1 nappe ». A la suite du dépot sur le tambour, le film

est mono-étiré entre différents rouleaux jusqu’a obtenir un taux d’étirage final de 4. Au terme

de ce processus, la dénomination du film sera « PET1 mono ». Il aurait également été tres

intéressant de réaliser un bi-étirage séquentiel sur ce film afin de pouvoir étudier I’influence

des différentes étapes du procédé de fabrication sur I’orientation moléculaire du film et sur ses

propriétés mécaniques. Cependant, dans la pratique, cette étape de bi-étirage s’effectue avec

des pinces permettant la déformation transverse du film par rapport a la direction du premier

étirage. Or la présence du copolymeére limitant la cristallisation du film, rend cette étape

difficile du fait que le film risque de coller aux pinces durant le bi-étirage.

H
O

H

/N

Figure 59: Formule du poly(éthyléne téréphtalate) avec du Cyclohexanedimethanol

1. Analyse thermique du film PET1

Heat Flow (Endo Up) (W/g)

—O— PET1 Mono chauffe 1
—— PET1 Nappe chauffe 1
—— PET2 Mono chauffe 2
—— PET2 Nappe chauffe 2

T T T T T )
0 50 100 150 200 250 300

T T T T T T T T T 1
50 100 150 200 250 300
Température (°C)

Figure 60 : Courbes DSC du film PET1 nappe et PET1 mono pour les deux chauffages. La deuxiéme
montée en température est représentée dans I’encart.
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Les courbes DSC montrent le caractére amorphe du film PET1 (pas de pic de cristallisation
froide ni de pic de fusion). Ce dernier, de part la présence d’un copolymére dans la
formulation ne cristallise quasiment pas ni sous I’effet de la température ni au cours de
I’étirage. Sa température de transition vitreuse est estimée a 75°C. Il convient également de
remarquer I’influence de 1’étirage sur 1’allure de la courbe DSC au passage de la température
de transition vitreuse lors de la montée en température du film. En effet, les phénomenes de
relaxation structurale qui se manifestent, entrainent 1’apparition de pseudo-pics aux alentours
de cette température. Cette relaxation est plus marquée dans le cas du film PET1 mono. Cette
observation permet, avant la réalisation des tests mécaniques, de mettre en évidence une
différence notable dans 1’orientation des chaines polymeéres suite a 1’étirage uni-axiale entre

les différents tambours.

Remarque : Les conditions pour lesquelles ont été réalisées les courbes DSC sont identiques a

celles utilisées dans le cadre de 1’étude des films PS1 et PC1.

2. Analyse mécanique

120 == PET1 Nappe MD
= PET1 Nappe TD
------ PET1 Mono MD
1004 7% PET1 Mono TD
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60

\

0 5 10 15 20
Déformation nominale (%)

Contrainte (MPa)

— T ¥ T ¥ T ¥ T ¥ T . T . 1
-] 100 200 300 400 500 600 700
Déformation nominale (%)

Figure 61 : Courbes de traction pour le film PET1 nappe et mono-orienté

Les courbes de traction uni-axiale réalisées sur le film PET1 nappe montrent un
comportement analogue selon les deux directions de sollicitation. Les courbes montrent un
comportement ductile du matériau bien que la température de déformation soit tres inférieure
a la température de transition vitreuse du matériau. Trois domaines distincts apparaissent. Une
zone d’élasticité jusqu’a une déformation de 10%. La contrainte au seuil d’écoulement est

approximativement de 40MPa. La deuxiéme zone (de 10 a 350%) correspond a la
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déformation plastique du film, et enfin une zone de durcissement structural sous contrainte. Il
est intéressant de constater que le comportement mécanique du film PET1 mono-étiré
présente un comportement mécanique similaire au film nappe a température ambiante pour un
test en traction dans la direction transverse. En revanche, le comportement mécanique dans la
direction machine du film PET1 mono est tres différent. Ce film présente un comportement
fragile puisque la zone de déformation plastique est trés limitée et que des de trés petites
déformations, il présente un durcissement sous contrainte beaucoup plus important. Ainsi les
contraintes au seuil d’écoulement et a la rupture sont supérieures contrairement a la
déformation a rupture du film provenant de la nappe. Ceci met donc en évidence le
comportement anisotrope du film PET1 mono et montre I’influence, au cours du procédé de

fabrication, de 1’étirage entre les tambours sur I’orientation moléculaire.

3. Courbe maitresse en rhéologie dynamique

Afin de modéliser le comportement thermomécanique du film PETI et plus particulierement
I’effet de la pré-orientation du film générée par le procédé de fabrication, il convient de
réaliser une courbe maitresse en rhéologie dynamique. La sensibilit¢é du modele a la pré-
orientation du film devra étre éprouvée par comparaison avec des courbes de rhéologie
¢longationelle. Cependant aux vues des spécificités notamment du film mono-étiré, la gamme
de modélisation et d’essais en élongation sera limitée pour des températures proches de la
température de transition vitreuse. En effet pour des températures plus élevées que Tg, le film
mono-¢tiré pourrait relaxer et donc perdre sa pré-orientation moléculaire en un temps
inférieur a celui nécessaire pour effectuer la mesure. Cette relaxation s’accompagnera de
retraits trés importants (risque de rupture du film avant méme I’essai élongationel sous 1’effet
de la température).

La modé¢lisation du comportement de ce film étant limitée aux températures proches de la
température de transition vitreuse, il est nécessaire de réaliser une courbe maitresse compléte

(rhéologie dynamique + DMA).
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Figure 62 : Courbe maitresse du PET1 pour une température de référence de 90°C

La masse molaire entre enchevétrements peut étre estimée a partir de la valeur du plateau

caoutchoutique :

10 A ,
Y, :pRT:12OO 10 3X8'31X(90+273)z3600g.mol’1 Equation 118

e 10°

La courbe maitresse n’est réalisée que pour le film PET1 nappe. Ce matériau isotrope est pris
comme référence. En réalisant la courbe maitresse sur ce film, nous évitons ainsi de prendre
en compte I’effet de I’orientation sur les modules £’ et £’ mesurés en DMA et donc
d’obtenir, dans le calcul ultérieur du spectre des temps de relaxation, des contributions en

module « faussées » par I’orientation moléculaire.
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IV. Conclusions

Ce chapitre était consacré a la caractérisation thermomécanique des polymeéres amorphes
utilisés pour cette étude. De nombreuses techniques expérimentales ont €té mises en ceuvre
afin d’obtenir les informations sur ces matériaux nécessaires a la modélisation du
comportement mécanique lors d’une déformation uni-axiale mais également pour la mise au
point des procédés industriels (fenétre de température de mise en ceuvre, anisotropie de

comportement...).

Ainsi les films amorphes commerciaux présentent des propriétés mécaniques isotropes a
température ambiante lorsqu’ils sont étirés suivant deux directions orthogonales. En revanche,
les procédés de fabrications de ces films en matériaux amorphes générent des orientations
résiduelles des chaines macromoléculaires figées dans un état instable. Lors du passage de la
température de transition vitreuse, les mouvements moléculaires redeviennent possibles
générant des phénomenes de retrait au sein du matériau. Ces phénomenes sont d’autant plus
marqués que la déformation initiale du film est importante.

Par ailleurs, lors de la fabrication, ces films peuvent étre bi-étirés. Ceci peut conduire a une
orientation moléculaire répartie dans le plan du film. Les propriétés mécaniques dans ce plan
apparaissent isotropes.

Cependant, en accentuant 1’étape d’étirage pour un film Cast, il est possible pour des
polymeéres amorphes d’orienter les chaines macromoléculaires dans une seule direction et
donc de générer une anisotropie de comportement mécanique. Méme si ces films ne
présentent qu’un intérét limité pour les applications de décorations visées, leur étude n’en
demeure pas moins intéressante et la modélisation de leur comportement mécanique est un
¢lément novateur qui pourrait par la suite conduire a la modélisation des films initialement bi-

orientés.
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Chapitie 3 : Medélisation du cempartement thewmomécanique des films amorphies

Chapitre 3 : Modélisation du comportement thermomécanique des films
amorphes

I. Introduction

Les procédés de décoration des picces plastiques nécessitent 1’utilisation de films polymeéres
et plus particulierement de films amorphes. Ainsi 1’adhésion du film encré a la surface de la
piece a décorer [123] tout comme la prédiction du comportement thermomécanique de ces
derniers revétent une importance particuliére notamment pour 1’aspect esthétique de la piece
finale. En effet, I’épaisseur finale du film peut étre un aspect discriminant notamment si cette
derniére est trop faible. Cela peut engendrer des phénoménes de craquelures, de transparence,
voire de rupture du film qui sont rédhibitoires. Les autres criteres esthétiques sont le
positionnement final du décor et sa définition. En effet par anamorphose, un décor
préalablement imprimé de manic¢re déformée va, au cours du procédé de décoration de la
piece plastique, recouvré la forme et la position voulue initialement. Ainsi la connaissance de

la déformation du film au cours du procéd¢ est I'un des éléments clés.

Figure 63 : Film polymére avec une mire encrée en  Figure 64 : Emission uniforme des lampes proche
surface du corps noir

La particularité des films destinés a la décoration réside dans la présence d’une couche
d’encre plus ou moins épaisse en surface. Si la contribution mécanique de cette pellicule peut
étre considérée comme négligeable en premiere approximation, son influence thermique est

trés importante. Les films peuvent étre préchauffés pour des applications comme le
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thermoformage par rayonnement (lampe céramique ou lampe quartz émettant dans le spectre
infra-rouge). L’absorption de ces rayonnements est non seulement fonction de la couleur de
I’encre mais également de la nature minérale ou organique de cette dernic¢re. Ainsi la
température d’un film soumis a un chauffage par rayonnement va dépendre de son épaisseur,
de la distance entre les lampes et le film, de la puissance et du nombre de ces lampes, du
temps d’exposition et de la répartition des couleurs de I’encre a sa surface. Pour des
conditions prédéfinies de chauffage sur un film décoré d’une « mire » (film recouvert d’une
multitude d’encres de couleurs et de natures différentes), le gradient de température a sa

surface pourra atteindre plusieurs dizaines de degrés.

Cette affirmation a ét¢ démontrée par des essais réalisés sur des lignes pilotes. Les films
décorés d’une mire (Figure 63) ont été prédisposés sur un porte échantillon puis soumis a un
chauffage avec des lampes a quartz. Les radiations des lampes sont homogénes sur toutes
leurs surfaces et leurs spectres d’émission est proche de celui du corps noir (Figure 64). Des
relevés de températures avec une caméra thermique ont démontré qu’en fonction de la nature
et de la couleur des encres en surface, une différence de plusieurs dizaines de degrés pouvait

apparaitre sur le film (Figure 65).

Figure 65 : Etude du gradient de température sur un film PS encré soumis 2 un rayonnement de
chauffage infrarouge
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Ces résultats ont une incidence importante sur la stratégie de modélisation de la déformation
développée. En effet ces différences thermiques vont avoir une grande influence sur la
capacité de déformation localisée des films. Les modéles appliqués devront étre capables de
prédire le comportement thermomécanique des films sur une grande gamme de températures.
Ainsi une bonne fiabilité sur une large gamme de température du modele est impérative méme
si cela s’effectue parfois au détriment d’une modé¢lisation trés fine pour une température

donnée.

II. Rhéologie élongationelle

1. Choix du dispositif expérimental

La fiabilit¢ de la modélisation du comportement thermomécanique des films doit étre
éprouvée par comparaison avec des expériences. L’aspect thermique étant primordial dans ce
projet, les expériences en déformations doivent donc étre réalisées avec un parfait controle de
la température en élongation. De plus, pour pouvoir comparer facilement le modéle a
I’expérience, les déformations doivent étre réalisées avec une vitesse de déformation
constante. La rhéologie élongationelle est un outil dont les caractéristiques conviennent
parfaitement au cahier des charges décrit précédemment. Ce dispositif ne permet cependant
que la réalisation d’¢longation uni-axiale, alors que les déformations imposées
industriellement sont généralement bi-axiales. Néanmoins les informations obtenues par des
déformations dans diverses directions de sollicitations permettent une bonne approximation
du comportement global du matériau. Il convient également de noter que la différence de
vitesse de sollicitation entre les divers appareils de laboratoire (Machine de traction,

Rhéologie, ...) et les procédés industriels (thermoformage, injection) est trés importante.

2. Protocole expérimental

Le dispositif expérimental est un systéme EVF (Figure 66 et Figure 67) monté sur un
rhéometre en cisaillement ARES de la sociét¢é TA Instruments. Les échantillons étaient
découpés selon les deux directions du film (MD et TD) en bande de dimension 10*25%e et
collés sur les génératrices des tambours. La gamme de vitesses de déformation appliquée sur

nos éprouvettes est comprise entre 0.1 et 10s™ et la déformation des films s’effectue a 1’état
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caoutchoutique pour tous les films étudiés. La déformation appliquée est la déformation au
sens d’Hencky :

L A
=g, =ln— Equation 119

0
Ou Ly est la longueur aprés déformation de I’éprouvette et Ly la longueur initiale. Pour une
vitesse de déformation constante ¢, la relation entre la section A(t) de I’échantillon a I’instant

t et la section initiale Ay en considérant que la déformation est homogene et qu’elle s’effectue

a volume constant, s’écrit :

A(t) = A, exp(—e1) F.quation 120

Ainsi la contrainte vraie est définie comme :

F(t)exp(é 1)

Equation 121
AO

o(t) =
En régime d’écoulement transitoire, la viscosité élongationelle correspond a la croissance de

viscosité en cisaillement 1'(t) a un facteur 3 prés :

(1) = @ =3n"(t) Equation 122

&

po(t) marque la limite de la viscosité linéaire en écoulement élongationel. Elle est

communément appelée viscosité Troutonienne

Rotating drum X-ducer shaft

/'

Pair of gears

) Fixed outer axis
Motor axis

Figure 67 : Systtme EVF monté sur un rhéomeétre
Ares 4880

Figure 66 : Schéma du syst¢tme EVF
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3. Résultats expérimentaux

Les expériences réalisées en rhéologie ¢longationelle permettent a vitesse de déformation
constante d’étudier I'influence de divers paramétres tels que la vitesse et la température de
déformation et de la direction de sollicitation. Pour les deux films amorphes a disposition, le
comportement mécanique isotrope observé en traction uni-axiale permet de n’étudier leur
comportement que selon une seule direction, la direction machine ; le comportement dans la
direction transverse étant identique. Les courbes obtenues peuvent étre exprimées en termes

de viscosité élongationelle ou de contrainte, en fonction de la déformation.

3.1. Film PS1

o 04s”
s 0.5s"

P~ o 120°C MD

Viscosité élongationelle (Pa.s)

120°C TD
140°C MD
140°C TD

Temps (s)

Viscosité élongationelle (Pa.s)

o 1s’
10* 4 - viscosité Troutonienne

T T T T J
0.01 0.1 1 10 100 1000 10000 100000
temps (s)

Figure 68 : Film PS1 déformé a 1s™ pour différentes
températures

Figure 69 : Film PS1 déformé a 130°C pour
différentes vitesses de déformations

Nous pouvons constater I’influence importante de la température de déformation sur le
comportement mécanique du film polymeére (cf. Figure 68). En effet plus la température de
déformation est importante et plus la valeur de la pente a 1’origine des courbes est faible
indiquant une diminution du module de Young du matériau avec la température. Outre ce
paramétre, la contrainte (pour une déformation identique) diminue quand la température
augmente contrairement a la déformation a rupture. Lors de I’augmentation de la température,
les mouvements entre les chaines macromoléculaires au sein du polymeére sont favorisés
expliquant 1’évolution thermique des différents parameétres évoqués précédemment. Il
convient également de noter le durcissement structural de ce film lorsqu’il est soumis a une
déformation. Ce phénomeéne n’a pu étre observé sur les courbes de traction obtenues a
température ambiante du fait du caractere fragile du matériau lorsqu’il est sollicité trés en

dessous de sa température de transition vitreuse.
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Les courbes de viscosité élongationelle montrent une croissance modérée en suivant la
viscosit¢ Troutonienne puis une croissance plus marquée synonyme de durcissement
structural sous contrainte. Lorsque la température augmente, le durcissement est de moins en
moins marqué. Il convient de noter que le durcissement est d’autant plus rapide que la vitesse
de déformation est élevée. Ceci se traduit €également avec une diminution de la déformation a
rupture quand la vitesse de sollicitation augmente.

Compte tenu de I’écart modéré entre les courbes expérimentales réalisées selon la direction
machine et selon la direction transverse, et de la finesse de la modélisation souhaitée (On
privilégiera une bonne prise en compte de ’effet de la température plutdt qu'une modélisation
trés fidele a une température donnée), il conviendra de noter que seule la modélisation du

comportement thermomécanique de ce film selon la direction machine sera réalisée.

3.2. Film PC1

1074 LE no 0.1s-1 P e ces e tectiig
J“ welisr £ 0.5 ngxzﬁwmﬁ%

- o pnmn © 1s1 | g &% Epj}?t
g 10° n B 8= e © 2 F
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o e ** A L
< ’,;‘ 100000 o a n
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5 10t 2 o
:$ o 180°C MD H . o
= = 180°C TD >
8 . 200°C MD
a 10 ® 200°CTD o
» = 10000

10° T i :

0.1 1 0.1 1
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. o - o~ -1 o . - o~
Figure 70 : Film PC1 déformé a 0.1s™ pour Figure 71 : Film PC1 déformé a 200°C pour
différentes températures différentes vitesses de déformations

A Tinstar du film PS, le comportement mécanique du film polycarbonate est fortement
influencé par le changement de la température de déformation (cf. Figure 70). En effet une
augmentation de la température engendre une baisse conséquente de la pente a 1’origine.
Cependant, alors que les courbes de traction a température ambiante montrent I’apparition
d’un durcissement structural sous contrainte (cf. Figure 46), les courbes élongationelles en
température semblent démontrer un comportement d’adoucissement lors de la déformation
puisque la contrainte tend vers un palier. Ce comportement est illustré avec la courbe
d’évolution de la viscosité élongationelle a 200°C en fonction du temps (cf. Figure 71). En
effet contrairement au cas du film PS, les courbes obtenues pour différentes vitesses de

déformation pour ce polymere tendent rapidement vers le plateau Troutonien sans hausse
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significative de la viscosité. Il semble que le comportement thermomécanique de ce film soit
moins sensible a une variation de la vitesse de déformation. Il convient néanmoins de nuancer
ces résultats par rapport au temps de chauffe. En effet pour le film PS, la stabilisation en
température dans le rhéométre est beaucoup plus rapide du fait de sa faible épaisseur. Le
temps de stabilisation thermique du film PC est beaucoup plus long (approximativement
supérieur d’un facteur 3) afin d’éviter de déformer le film dans une configuration
thermiquement non équilibrée (c’est a dire que le film présente un gradient de température en
son sein lors de la sollicitation mécanique).

Remarque : La modélisation de ce film ne sera réalisée que selon la direction machine pour

des raisons similaires a celles évoquées pour le film PS1.

III. Modélisation du comportement thermomécanique des films amorphes

isotropes

1. Modéles utilisés en déformation uni-axiale

1.1. Modéle de Lodge

L’un des modéles utilisés pour prédire le comportement élongationel des films amorphes
soumis a une contrainte uni-axiale est le modele de Lodge. Malgré la modélisation erronée
d’un certain nombre de fonctions viscoélastiques, a cause des hypotheses sur lesquelles il est
fondé, sa relative simplicité permet une premiere approximation du comportement
thermomécanique des films. Il va également nous permettre de tester la sensibilité du modele
aux diverses conditions expérimentales (température, vitesse de sollicitation) ainsi qu’aux
différents parameétres matériaux (spectre de temps de relaxation). L’expression de ce modele

en ¢longation uni-axiale a vitesse de déformation constante s’exprime :
L . . . .
o(t)= Im(s) [62“ —e }ds +G(1) [e“’ - e‘g’} Equation 123
0
Avec &(t) =0 pour t <0et &(¢) =& pour t>0.
Ou o(t) est la premiére différence des contraintes normales, m(s) est la fonction mémoire en

viscoélasticité linéaire, G(t) le module de relaxation et les termes entre crochets sont

I’expression du tenseur de Finger pour une sollicitation ¢longationelle uni-axiale.
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L’insertion dans ce modele d’une fonction d’amortissement inférieure a 1 conduit a des
modeles type K-BKZ. La forme de cette fonction a largement été étudiée dans la littérature
comme mentionné dans le chapitre 1 et diverses formes sigmoidale ou exponentielle ont été
développées. Cette derniere peut également étre déterminée expérimentalement par des

expériences en relaxations de contraintes en cisaillement [124, 125] et/ou en ¢longation.

1.2. Modele MSF

Le cceur du modéle MSF, basé sur la théorie du tube de Doi-Edwards, est la fonction /* qui
représente les contributions relatives des diverses chaines macromoléculaires étirées. Voyatzis

et al. [126] ont donné une expression pour cette fonction :

f7=Bexp(In|Ful/p)+(1-p) Equation 124
Le paramétre matériel B constitue une mesure inverse de la connectivité du réseau. Sa valeur
varie entre 0<  <1. Lorsque =1, le mode¢le suit la dépendance en déformation de Graessley
et reproduit le comportement de polymeére a chaines lin€aires. La variation en déformation de
ce modele ressemble a la théorie classique de I’élasticité caoutchoutique pour une valeur de
B=0.5 et peut étre utilisée pour modéliser le comportement de longues chaines polymeres
branchées. Enfin lorsque la valeur de B est largement supérieure a 1 (£—1), le modéle

reproduit approximativement le comportement du modele de Doi-Edwards.

Dans le cadre général d’une déformation élongationelle bi-axiale, qui donne une description
simple de nombreux procédés de formage des polyméres comme le soufflage de gaine, le

tenseur des déformations s’écrit :

A0 0
C'(t,th=|0 A" 0 Equation 125
0 0 /l—(ler)

A =¢° est le ratio de déformation relatif, et m est un paramétre caractérisant la géométrie
d’écoulement et dont la valeur est de 1 pour une déformation bi-axiale et de -0.5 dans le cas
d’une élongation uni-axiale. Ainsi les expériences réalisées en rhéologie ¢longationelle seront
modélisées en utilisant cette valeur du parametre m. La différence des premieres contraintes

normales s’exprime alors pour une expérience en ¢longation uni-axiale comme :
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! L4
o= j m(t—t") f2S(¢")dt' Equation 126

Avec m=-0.5 et L=exp( ¢ &), f* étant calculé d’aprés 1’équation 8 et avec :

Equation 127

(n]Farf)=nz, -1+ n0A 2D
JA -1

Le calcul du tenseur des orientations S(t’) a été réalisé d’aprés les travaux de Currie [127] ':

St =¢C (1) +4,C (1" Equation 128

Le détail des termes composant 1’équation précédente sont :

_e—Zé(t—t') 0 0 | _62;'(1‘—1') 0 O
Ch=| 0 &7 0 C'ah=| 0 e 0
0 0 e 0 0 e
Equation 129 Equation 130
Pourt’ <0, ¢(t) =0 et pour t">0, é(t) = g
5 —5(II +13/4)"?
¢1 = ¢2 = ( )
J-1

J-1

Equation 131 Equation 132

Les expressions du terme J, du premier et du second invariant du tenseur de Finger en

¢longation uni-axiale sont :

1/2

J=1+2[1[+13/4] Equation 133

[ =0 4270 ot [] =267 47200 Equation 134

Cette approche est celle utilisée par Yu et al. pour modéliser le comportement de films

polymeres placés dans une géométrie type SER ou EVF en rhéologie elongationelle [128].

" Dans la publication de Voyatzis, une erreur dans 1’expression du tenseur des orientations de Doi-Edwards
conduit a une sous-estimation de la contrainte d’un facteur 5. De plus I’expression de la fonction mémoire, ne
comporte pas de terme correspondant aux modules de relaxation.
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2. Détermination du spectre des temps de relaxation : Méthode de Laun

Les parametres matériaux ajustables des modéles de Lodge et MSF correspondent aux
spectres des temps de relaxation A; et aux modules associés Gj. Diverses méthodes de
détermination ont été largement discutées dans la littérature a partir des courbes maitresses
réalisées en cisaillement.

Pour notre ¢tude, les temps de relaxation seront fixes (en nombre et en valeurs ) ; seules les
contributions des modules associés seront ajustées sur la courbe maitresse en suivant la

méthode proposée par Laun [129] dans laquelle on minimise 1’expression suivante:

nombres
d'expériences

, 2 N 2
{%_1:] _l:%_]:l Equation 135

En considérant les expressions de G’(w) et G’(w) comme définies dans le chapitre 2

(Equations 104 et 105).
Remarque : L’ajustement au sens des moindres carrés pourrait s’effectuer sur les deux types

de paramétres matériaux G;j et A;, mais dans ce cas, la convergence du calcul est plus difficile,

et cela n’apporte pas d’amélioration notable des résultats.

3. Modélisation du comportement du film PS1

A partir de la courbe maitresse obtenue en rhéologie en cisaillement couplée ou non avec les
manipulations réalisées en DMA, Il est possible de modéliser le comportement viscoélastique
linéaire des films polymeres amorphes déformés au dessus de leur température de transition
vitreuse. Les parameétres matériaux nécessaires a la modélisation sont déterminés au travers du

spectre des temps de relaxation

3.1. Spectre des temps de relaxation

Classiquement, un spectre discret de temps de relaxation est déterminé a partir de la courbe
maitresse obtenue en cisaillement dynamique a 1’état fondu. Le nombre de temps de
relaxation est fix¢é arbitrairement, Ils sont répartis régulierement sur la gamme de fréquence de

la courbe maitresse (en échelle logarithmique). Les modules de relaxation sont, comme décrit
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précédemment, déterminés par la méthode de Laun. Ce spectre comporte donc des temps
longs provenant de la zone d’écoulement et dont la valeur est de 1’ordre de celui du temps de

reptation et des temps intermédiaires provenant du plateau caoutchoutique.

I
1

log(G) (Pa)

N
1

0 ; . . ; . ; .
-4 2 0 2 4

log(2 )(s)

Figure 72: Spectre discret des temps de relaxation calculé a partir de la courbe maitresse obtenue pour le
film PS1 4 130°C en rhéologie en cisaillement dynamique en voie fondue

Pour ce polymere, un nombre de sept temps de relaxation convient pour couvrir la gamme de
fréquence de la courbe maitresse. Le spectre discret des temps de relaxation peut étre
représenté sous la forme d’un histogramme qui en échelle logarithmique fait apparaitre les

valeurs des modules de relaxation correspondant aux sept temps de relaxation fixés.
Les modules G’ et G’ sont calculés selon les équations 104 et 105 et il est possible de

reconstruire la zone terminale et le plateau caoutchoutique de la courbe maitresse sur laquelle

a été déterminée le spectre (cf. courbes pointillés rouge et bleu sur la Figure 73).
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Figure 73 : Courbe maitresse a 130°C pour le film PS1. Application des équations de Maxwell au spectre
de temps de relaxation obtenus pour le film PS1.

Sur la Figure 73, on constate une bonne superposition entre la courbe maitresse expérimentale
et la courbe calculée dans la zone d’écoulement. En couplant ces informations matériaux avec
les paramétres de la loi WLF pour ce polymeére, il est donc possible de modéliser le
comportement viscoélastique linéaire du film pour différentes températures a condition

qu’elles restent supérieures a la température de transition vitreuse.

3.2. Sensibilité du modéle de Lodge

Compte tenu de la variation importante des conditions de déformations (température
d’injection et du moule pour le surmoulage, température et temps de chauffe en
thermoformage, vitesses de déformation...) des films dans les processus industriels, il est
nécessaire d’étudier la sensibilit¢ du modele envers les deux parameétres cruciaux que

représentent la température et la vitesse de sollicitation.

3.2.1. Influence de la température de déformation

Au vu du fort gradient de température en surface d’un film polymere encré, il est primordial
de tester la sensibilit¢ des modeles vis a vis de ce parametre. En prenant tout d’abord le
modele de Lodge comme modéle de base, il convient de comparer le comportement
thermomécanique fourni par les courbes expérimentales en rhéologie ¢longationelle avec les
prédictions du modele a une vitesse de déformation donnée pour différentes températures. Les

parameétres matériaux utilisés dans un premier temps sont contenus dans le spectre des temps
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de relaxation (cf. Figure 72) provenant de la zone d’écoulement et du plateau caoutchoutique
de la courbe maitresse (traits rouge et bleu de la Figure 73) du film PSI.

La gamme de température choisie s’étend de la température de transition vitreuse du matériau
(100°C) jusqu’a 140°C. La détermination de cette zone thermique de déformation est dictée
par les parametres physique du modele (le modele n’est valide que dans le cadre des
polymeres a 1’état liquide) et par les contraintes expérimentales. En effet pour des
températures de déformation supérieures, le film tend a s’écouler sous son propre poids. Cette
limitation est liée au systéme d’élongation EVF utilisé, ce phénomeéne n’est pas compensé
comme dans le cas des rhéométres élongationels de type RME par un flux de gaz pulsé. De

plus cette gamme de température correspond a celle utilisée dans les procédés de déformation

industriels des films polystyrenes.

Contrainte (Pa)

o 100°C
110°C
130°C
140°C

10° . . . . . . : :
0.0 0.5 1.0 15 20 25

Déformation d'Hencky

Figure 74 : Comparaison entre le modéle de Lodge (traits continus) avec le spectre a 7 temps de relaxation
avec les courbes expérimentales obtenues par rhéologie élongationelle (symbole). La vitesse de
déformation est de 1s™.

L’accord entre les prédictions du modele de Lodge et les courbes expérimentales varie
fortement avec la température de déformation. En effet, les résultats obtenus indiquent que
pour les températures de déformation les plus élevées (140°C et 130°C), le modele prédit
convenablement le comportement thermomécanique du film déformé uni-axialement. Comme
expliqué précédemment, le modele tend a surestimer, la contrainte pour des températures de

déformation supérieures a 130°C.

En revanche pour des températures plus faibles, les prévisions du modele sont bien en deca
des courbes expérimentales. Ce résultat peut paraitre surprenant du fait des hypothéses

intrinséques au modele qui conduisent en général a une surestimation de la contrainte. L’écart
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entre les courbes expérimentales et la modélisation s’accentue des lors que la température de
déformation est proche de la température de transition vitreuse. Pour expliquer ce désaccord,
on pourrait mettre en cause la méthode de détermination du spectre de relaxation. En effet par
la méthode de Laun, seules les contributions en module sont ajustées a partir de la courbe
maitresse obtenue en cisaillement en fixant le nombre et la valeur des temps de relaxation de
maniere arbitraire. Cependant, nous avons tenté d’améliorer les résultats en ajustant aussi les
temps de relaxation (en ne fixant que le nombre de temps de relaxation). Cela n’a pas conduit
a une amélioration notable. Dés lors que le film est déformé a une température proche de la
température de transition vitreuse, c’est a dire avec un mouvement de la chaine compléte trés
restreint, le spectre ajusté sur la courbe expérimentale G (@) obtenu en fondu, sans prendre en
compte la relaxation associée a la transition vitreuse ne convient plus.

Ainsi, la méthodologie classiquement rencontrée dans la littérature est fortement limitée dans
le cadre des polyméres amorphes déformés pour des températures proches de la température
de transition vitreuse. Dans cette zone de température une variation de quelques degrés,

engendre une modification significative du comportement mécanique du film.

En général dans la littérature, la modélisation du comportements des polymeres amorphes
comme le polystyréne par des équations type K-BKZ en déformation élongationelle plane, uni
ou bi-axiale est décrite pour des températures nettement supérieures a la température de
transition vitreuse [130] contrairement a certaines modélisations du comportement de PET
amorphes par des modeles hyperélastiques [131]. Cette remarque peut étre étendue aux
polymeéres semi-cristallins [132-134] et aux sollicitations en cisaillement.

Dans notre étude, bien que les modeles utilisés (K-BKZ ou MSF) aient été initialement
développés pour décrire le comportement de matériaux fondus, en considérant des
mouvements moléculaires mettant en jeu la chaine compléte (reptation), nous les utiliserons
en ¢largissant le spectre de relaxation aux temps courts typiques de mouvements moléculaires
a plus petites échelles. Du point de vue théorique, ces temps sont décrits par le modele de
Rouse en considérant la rétractation rapide de la chalne a I’intérieur méme du tube. Cette
approche est analogue a celle utilisée pour le développement du modele de RoliePoly [83,
135] qui permet la modélisation du comportement des polymeéres amorphes déformés a des

températures proches de la température de transition vitreuse avec plus ou moins de succes.
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Figure 75 : Spectre discret des temps de relaxation obtenu a partir de la courbe maitresse réalisée a 130°C
en couplant les manipulations en rhéologie dynamique en cisaillement et en DMA pour le film PS1

Ainsi nous allons étudier I’influence des temps de relaxation provenant de la relaxation et du
plateau vitreux sur le comportement thermomécanique de ce film déformé uni-axialement.
Ces temps sont déterminés, toujours d’apres la méthode de Laun utilisée précédemment mais
a partir de la courbe maitresse compléte obtenue conjointement par des expériences réalisées
en DMA et en rhéologie dynamique en cisaillement. Le spectre ainsi obtenu comporte 13
temps de relaxation (cf. Figure 75), sept décrivant le comportement dans la zone
d’écoulement et le plateau caoutchoutique et 6 décrivant le comportement dans la zone de
transition vitreuse et sur le plateau vitreux. La Figure 76 montre la bonne description du

module complexe pour un tel spectre sur toute la gamme de fréquence.
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Figure 76 : Courbe maitresse a 130°C pour le film PS1. Applications des équations de Maxwell au spectre
des temps de relaxation obtenus pour la courbe maitresse compléte

133



Les résultats obtenus démontrent une amélioration significative de la modélisation du
comportement ¢longationel pour des températures de 100°C et 110°C, c’est a dire proches de
la température de transition vitreuse. En revanche pour des températures de déformation uni-
axiales plus élevées (130°C et 140°C), I'utilisation de temps de relaxation provenant du
plateau vitreux n’a que trés peu d’influence sur le modele (cf. Figure 77) puisque les courbes
en pointillés (modele de Lodge a 7 temps de relaxation) et les courbes en traits pleins (modele

de Lodge avec un spectre a 13 temps de relaxation) sont pratiquement superposées.

o 100°C
o 110°C

Viscosité élongationelle (Pa.s)

140°C

10° —— . —r——ry
01 1

temps (s)

Figure 77 : film PS1 : Comparaison entre le modéle de Lodge en tenant compte ou non des temps de
relaxation provenant du plateau vitreux. Symboles : expériences ; en traits pleins : Lodge avec 13 temps ;
en pointillés : Lodge avec 7 temps. Vitesse de déformation : 55

I1 convient également de constater que I’influence de ces temps de relaxation courts est trés
importante, pour des températures proches de la Tg, principalement aux faibles déformations.
En conclusion, cette méthodologie permet une modélisation convenable du comportement
thermomécanique du film PS pour une gamme de température trés large.

On peut rajouter qu’étant donnée la comparaison entre 1’expérience et le modele de Lodge
obtenue ici, il serait vain de chercher a affiner le modéle, par exemple en introduisant une
fonction d’amortissement comme dans les modeles de type K-BKZ. En effet, cette fonction
d’amortissement n’est justifiée et ne peut étre déterminée que lorsque la contrainte prédite par
le modéle de Lodge est largement supérieure a la contrainte expérimentale ; ce qui n’est pas le

cas ici (elle est méme parfois 1égerement inférieure, ce qui n’est théoriquement pas possible).
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3.2.2. Influence de la vitesse d’élongation

Outre la température, la vitesse de déformation est un parametre clé du procédé de mise en
ceuvre du projet. Ainsi 1’étude de I’influence de ce paramétre a été réalisée sur le film PS1
pour différentes températures. Les résultats obtenus (cf. Figure 78) démontrent que le modele
de Lodge permet de suivre 1’évolution du comportement thermomécanique d’un film amorphe
a différentes vitesses de déformation. Ce résultat est reproductible quelle que soit la
température a laquelle est effectuée la sollicitation (2 condition d’étre a 1’état liquide afin

d’étre dans les conditions thermiques d’utilisation du modé¢le de Lodge).

O Expérience 0.1s”
Expérience 0.5s"
Expérience 1s”
Expérience 55"

A ——— Modele de Lodge 0.1s”

ks Modele de Lodge 0.5s™

Modeéle de Lodge 1s”

Modeéle de Lodge 55

T T T T T T T 1
0.0 05 1.0 15 20 25

Contrainte (Pa)

Déformation d'Hencky

Figure 78 : Modélisation du comportement thermomécanique du film PS1 a 130°C pour différentes
vitesses de déformation avec le modéle de Lodge.

I1 convient cependant de relativiser ces résultats en vue de la modélisation de la déformation
de ces films avec des procédés industriels. En effet les vitesses de déformation sont trés
nettement plus élevées dans des procédés de surmoulage ou de thermoformage (10° 4 10% s™).
Cependant, la comparaison entre les prédictions du modele de Lodge et les courbes
expérimentales en €longation uni-axiale donne un bon apercgu des possibilités et des limites du

modéle.

3.3. Sensibilité du modéle MSF

Au vu des résultats obtenus avec le modele de Lodge, pour le film PS1, il n’apparait pas
vraiment judicieux de chercher a utiliser un modele plus sophistiqué. Cependant, 1’étude du
modeéle MSF est trés intéressante car ce modeéle, basé sur la théorie de Doi-Edwards et le

concept de reptation, est physiquement plus pertinent. La sensibilité du modele aux différents
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parameétres (température, vitesse de sollicitation) a donc été étudiée de manicre analogue au
modele de Lodge et les résultats obtenus sont similaires. Cependant le modele MSF fait
intervenir dans la fonction £, le paramétre B caractérisant le squelette de la chaine polymére.
Ainsi en fonction de la valeur de P, différentes formes de chaines polymeéres (branché,

lin€aire...) peuvent étre modélisées.

10° 3 o Expérience
Modéle MSF avec p=0.5

————— Modéle MSF avec p=1

—— Modéle de Lodge

0000

Contrainte (Pa)

. . . . . . : . .
0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 25 3.0
Déformation d'Hencky

Figure 79 : Comparaison entre une courbe expérimentale obtenue pour un film PS déformé a 130°C pour
une vitesse de déformation 1s™ et les modéles MSF et de Lodge.

Les courbes du modele MSF sont l1égerement inférieures a celles prédites par le modele de
Lodge pour les deux valeurs du parameétre B. Lorsque la valeur de ce dernier tend vers I’unité,
la chaine du polymere est considérée comme linéaire. En revanche lorsque B3 tend vers 0.5, le
modele MSF est censé tendre vers le modele du liquide caoutchoutique. Cependant en
comparant les prédictions du modéle MSF pour f=0.5 et le modele de Lodge, il apparait un
certain écart entre les deux modélisations. Cette observation s’explique aisément en se

référant aux tenseurs de Doi-Edwards (MSF) et de Finger (Lodge) qui sont différents.

Les évolutions principales de ce modéle ont été principalement concentrées sur la fonction /
et le tenseur des orientations S(t) [136]. Elles ont permis la modélisation de divers
phénomenes comme le durcissement structural sous contrainte de polystyréne déformé uni-
axialement a 1’état fondu [137] ou bien de déterminer, entre autres, I’influence de
I’architecture de la chaine macromoléculaire (branchements) [138, 139] ou de la distribution
des masses molaires pour du polystyréne seul [140, 141] ou en mélange [142]. Cependant

tous ces exemples de modélisation sont réalisés pour des températures beaucoup plus
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importantes que la température de transition vitreuse (130°C dans le cas des polystyreénes

étudiés).

4. Modélisation du comportement du film PC1

4.1. Sensibilité du modéle de Lodge

I1 est nécessaire de tester la fiabilité de la méthode de modélisation mise en place pour le film
PS1 avec un autre film amorphe. Ainsi la sensibilité du modele de Lodge a été éprouvée pour
différentes températures et différentes vitesses de sollicitation sur le film PCI. Les résultats
obtenus sont analogues a ceux du film PS1 ; pour des températures proches de la température
de transition vitreuse, la fiabilit¢ du modele est améliorée en considérant des temps de
relaxation courts provenant du plateau vitreux. En revanche pour des températures plus
¢levées, I’influence des temps de type Rouse devient également négligeable. A I’instar de la
modélisation du film PS1, le modéle de Lodge permet de prendre en compte I’effet de
température et de la vitesse de déformation pour ce film. Ainsi la méthodologie de
caractérisation des matériaux amorphes en vue de la modélisation de leur comportement

thermomécanique peut étre validée.

3 G' expérimental

10° 7 O G" expérimental
G’ avec temps plateau
G" avec temps plateau
G’ sans temps plateau

—— G" sans temps plateau

G' et G" (Pa)
6‘.\)

Freq (rad/s)

Figure 80 : Courbe maitresse a 180°C pour le film PC1. Application des équations de Maxwell aux
différents spectres de temps de relaxation obtenus pour le film PC1.

Cependant la courbe maitresse du film PC1 fait apparaitre une singularité absente dans le cas
du film PS1. En effet un sous-plateau, attribué¢ a une trainée de hautes masses molaires sur la
courbe de G’, apparait aux basses fréquences. La prise en compte ou non de ce plateau pour le
calcul du spectre de relaxation est susceptible d’influencer la prédiction du modele et nous

allons tester par la suite cette influence. Ainsi a partir de la courbe maitresse obtenue par
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cisaillement dynamique et par DMA (cf. Figure 80), deux spectres de temps de relaxation ont
été calculés. Le premier spectre comporte douze temps de relaxation (cf. Figure 81). Ce
spectre ne prend pas en compte la trainée de hautes masses molaires comme le démontre la
superposition entre les courbes calculées (En traits pleins obtenues par application des
équations de Maxwell) et la courbe maitresse expérimentale. Le deuxiéme spectre calculé
comporte treize temps (cf. Figure 82). Le treizieme temps est situé¢ dans la gamme de

fréquence correspondant au sous-plateau en G’ (courbes en pointillés sur la Figure 80).

log (G) (Pa)

T T T T T T T T T T 1
-10 -8 -6 -4 -2 0 2 4

log (1) (s)

Figure 81 : Spectre discret des temps de relaxation obtenu a partir de la courbe maitresse réalisée a 180°C
en couplant les manipulations en rhéologie dynamique en cisaillement et en DMA pour le film PC1. La
trainée de haute masse n’est pas prise en compte.

log(G)) (Pa)

zwms

Figure 82 : Spectre discret des temps de relaxation obtenu a partir de la courbe maitresse réalisée a 180°C
en couplant les manipulations en rhéologie dynamique en cisaillement et en DMA pour le film PC1. La
trainée de haute masse est prise en compte

— =
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Pour ces deux films amorphes, il a été démontré que les temps courts provenant du plateau
vitreux influent fortement sur les résultats de la modélisation des lors que la déformation
s’effectue a des températures proches de la température de transition vitreuse. Il convient en
revanche d’étudier I’impact de ce temps long sur le résultat de la modélisation et d’identifier
les gammes de températures et de vitesses de déformation dans lesquelles ce temps a une

influence.

o 180°C

Contrainte (Pa)

Déformation d'Hencky

Figure 83 : Evolution du modéle de Lodge pour le film PC1 déformé a 0.5s™ pour différentes
températures. Les courbes expérimentales sont représentées par des symboles, le modele de Lodge avec le
spectre 12 temps en pointillé et le modele de Lodge avec le spectre 13 temps en trait plein.

La comparaison entre les courbes expérimentales pour le film PC1 et les prédictions du
modele de Lodge de la Figure 83, indique que le temps de relaxation provenant de la trainée
de hautes masses molaires n’influe que trés faiblement le résultat dans la gamme de
déformation du film (c’est a dire jusqu’a sa rupture). Cependant en s’intéressant a des
gammes de déformation plus importantes, il apparait trés clairement une différence, a des
températures de déformation élevées, entre les prédictions du modéle de Lodge en considérant
ou non la trainée de masses molaires dans le spectre de temps de relaxation. Si les temps de
relaxation courts provenant du plateau vitreux influent sur le résultat de la modélisation pour
des températures de déformation faibles (proches de la température de transition vitreuse), les
temps longs jouent un role a plus fortes températures (la différence entre les deux
modélisations est conséquente pour des températures de 220°C). En effet, les temps de
reptation ont plus de poids que les temps de Rouse pour des températures nettement plus

¢élevées que la température de transition vitreuse.
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4.2. Sensibilité du modele MSF

La sensibilité du modéle MSF a été éprouvée a I’instar du mod¢ele de Lodge pour le film PCI
pour différentes températures et différentes vitesses de sollicitation. Bien que le modéle
prédise des contraintes inférieures a celles du modele de Lodge, la modélisation est améliorée
en prenant en compte les temps courts provenant du plateau vitreux pour des déformations
effectuées a des températures proches de Tg. La chaine de caractérisation mise en place peut

¢galement étre validée pour ce polymere.

Cependant, il convient d’étudier I’influence du paramétre 3 caractéristique du squelette de la
chaine macromoléculaire. Comme pour le film PS1, le modele MSF a été comparé pour deux
valeurs de ce parametre (f=0.5 : le modéle tend vers le modele du liquide caoutchoutique ;

B=1: le modele tend vers le modele de Graessley typique du comportement d’un matériau a

chaines linéaires).

1s-1 exp
1s-1 beta=0.5
—————— 1s-1 beta=1

— 1s-1 Lodge

Contrainte (Pa)

10° . . :
0 1 2

Déformation d'Hencky

Figure 84 : Comparaison entre le modéle de Lodge et le modéle MSF pour le film PC1 déformé a une
vitesse de 1s™' et une température de 180°C.

Les résultats obtenus pour le modele MSF sont plus ¢loignés que ceux obtenus pour le modele
de Lodge méme lorsque B=0.5. En revanche, I’écart entre les modélisations avec le modele

MSF pour les deux valeurs du parametre B est relativement faible.
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IV. Modélisation de I’anisotropie des films amorphes

Les films modélisés précédemment sont tous des films commerciaux et destinés a des
applications de décoration. Leur comportement thermomécanique est isotrope. Cependant,
étant bi-€tirés, ils présentent généralement une orientation moléculaire dans le plan du film
qui peut donner lieu a un certain retrait et/ou a une contrainte initiale non nulle lorsque le
matériau franchit la transition vitreuse. Cela se traduit par exemple, par une sous-estimation
de la contrainte par le modele de Lodge. L étude de I’effet de cette pré-orientation n’est pas
simple. Pour 1’aborder, nous avons fait réaliser des films mono-étirés de maniére a ce que
I’orientation moléculaire initiale soit principalement dans une direction (MD) et non pas dans
le plan du film. Cette orientation macromoléculaire sera assimilée a une pré-déformation
équivalente subie par le film lors de sa fabrication.

Puisqu’il s’agit d’étudier I’effet de cette pré-orientation moléculaire sur le comportement
rhéologique élongationel, les expériences sont effectuées a une température relativement
faible pour ne pas laisser au matériau le temps de relaxer pendant la mise en place de
I’échantillon avant de démarrer la mesure

Ainsi, les essais thermomécaniques en rhéologie élongationelle sont réalisés a 90°C (juste au
dessus de Tg, donc les modeles présentés dans le chapitre 1 pour les matériaux amorphes sont
applicables). Il convient également de noter que pour des températures de déformation plus
¢levées, la forte orientation moléculaire au sein du film mono-étiré engendre la rupture du

film avant méme le début de I’expérience du fait de retraits trés importants.

1. Comportement mécanique en rhéologie élongationelle

Les courbes de traction réalisées a température ambiante ont démontrées que le comportement
thermomécanique du film non étiré (nappe) est isotrope contrairement au cas du film mono-
étiré. Pour ce qui est des expériences de rhéologie ¢longationelle, il convient tout d’abord de
vérifier pour une température de déformation de 90°C, que la relaxation des chaines

macromoléculaires n’est pas effective (perte de I’anisotropie de comportement mécanique).
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Figure 85 : Comportement thermomécanique du film PET2 déformé a 90°C.
Vitesse de déformation : 0.1s™.

Nous pouvons constater la forte anisotropie a 90°C pour le film PET2 mono-étiré comparé au
film PET2 Nappe (cf. Figure 85). A cette température de déformation, I’orientation
moléculaire générée par 1’étirage dans la direction machine n’est pas relaxée avant
I’expérience, ce qui se traduit par une différence en viscosité¢ de deux décades entre les deux
directions de sollicitation et une déformation a rupture beaucoup plus faible dans la direction
machine. Il est intéressant de noter que le comportement mécanique du film mono-étiré
déformé dans la direction transverse est analogue a celui du film PET2 nappe du moins pour
les fortes déformations. De plus, le film PET2 nappe et le film mono-étiré¢ déformé dans la

direction transverse présentent un fort durcissement structural sous contrainte.

2. Modélisation du comportement thermomécanique

A partir de la courbe maitresse compléte et de la détermination du spectre discret des temps

de relaxation (cf. Figure 86), nous pouvons modéliser le comportement thermomécanique du

film PET2 avec le mod¢le de Lodge.

142



Log G (Pa)
N
1

Log %, (s)

Figure 86 : Spectre des temps de relaxation pour le film PET2 a 90°C

Lodge 90°C 10temps
O Nappe MD T=90°C

Contrainte (Pa)

0.01 0.1 1

Deformation d'Henky

Figure 87 : Comparaison entre le modéle de Lodge et 1a courbe expérimentale a 90°C pour le film PET2
nappe MD. Vitesse de déformation : 0.1s™.

Nous pouvons constater que la modélisation du film PET2 nappe avec le modele de Lodge est
en accord avec les résultats expérimentaux en rhéologie élongationelle (cf. Figure 87). Pour ce
matériau, les chaines polymeres ne sont pas étirées et peuvent étre considérées a 1’état
d’équilibre, c’est pourquoi le modele de Lodge décrit correctement le comportement malgré

une légere surestimation de la contrainte.
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c) Mod¢le de Lodge avec saut de d) Mode¢le de Lodge avec une pré-
déformation décalé dans le temps déformation a vitesse constante

Figure 88 : Modéle de Lodge en considérant une pré-déformation avant le début de ’expérience

En revanche pour le film PET2 mono-étiré déformé dans la direction machine, le modéle de
Lodge « classique » (cf.

Figure 88 cas a)) sous-estime trés fortement la contrainte expérimentale. En effet de par son
procédé de fabrication, le matériau présente une importante orientation moléculaire liée a
I’étirage du film. Ainsi a Dl'instant t’=0 pour lequel démarre 1’expérience en rhéologie

¢longationelle, le film a déja subi une premiere déformation dans la direction machine.

Une hypothese pouvant permettre de mieux prendre en compte ce passé thermomécanique, est
de ne plus considérer 1’approche classique mais d’intégrer dans le modéle une pré-
déformation équivalente gy, en considérant la déformation au sens d’Hencky (cf. équation ci

dessous) dans la direction machine.
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0 _780 0 Equation 136
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I1 existe une multitude de possibilités de considérer cette pré-déformation dans la direction
machine (cf. Figure 88) a I’instant t=0. Les cas b, ¢ et d ayant donnés des résultats similaires,
par la suite nous développerons particulierement le cas d. Cette configuration se rapproche le
plus de ce qui est réellement appliqué au film lors de la phase de mono-étirage comparé aux

sauts de déformations envisagés dans les cas b) et ¢).

En revanche lorsque ’expérience en rhéologie élongationelle est réalisée suivant la direction
transverse ; il est nécessaire de réécrire le tenseur des déformations d’Hencky dans la

direction transverse:

% o
2
0 ¢ O Equation 137
o o %
L 2 ]

En prenant en compte les tenseurs des déformations énoncés précédemment suivant les deux
directions de sollicitations et en I’appliquant au modele de Lodge, nous pouvons modéliser le
comportement thermomécanique du film PET mono-étiré selon la direction machine mais
¢galement selon la direction transverse. De fagon plus explicite, le tenseur de Finger pour une

mesure ¢longationelle dans la direction machine serait pour :

eZ(—go ty+&t) 0 0
O e—(—é‘o tyt+et) O
= t’<t, : . . Equation 138
0 0 e_(_go t0+8t)
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Equation 139

Equation 140

Cela conduit a I’expression suivante pour la premiere différence des contraintes normales :

ty 0 t
o(t)= [ m(t—t)Adt'+ [ m(t—t)Bdt'+ [ m(t—t)Cdt' Equation 141
—o0 ty 0

Avec :

A= |:62(<9U Lhtet) ef(fso ty+et) il , B= |:62(80t'+8t) _ e(é‘ot'+£t)j| ot C= |:eZ(;(tt')) _ e(;(tt'))jl

Dans le cas d’une mesure ¢élongationelle dans la direction transverse, le tenseur de Finger

serait pour :

220004z
e ? 0 0
_Elo gy
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©  t<t: NP Equation 142
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Cela conduit a I’expression suivante pour la premicre différence des contraintes normales :

ty 0 t
o(t) = j m(t—t")A'dt'+ j m(t—t")B'dt'+ j m(t—t\C'dt'  Fquation 145
—0 0
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Avec :
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Les résultats (cf. Figure 89) montrent une amélioration notable de la prédiction de la

contrainte selon la direction machine avec I’application d’une pré-déformation (&, =1s" et

to=-1s) par rapport au modele de Lodge « classique ». Cependant la pente expérimentale en
contrainte, aux faibles valeurs de déformation n’est pas correctement représentée par le
modele. Ce phénomene est trés certainement lié aux temps de relaxation du matériau ou a la
méthodologie utilisée pour obtenir la pré-déformation initiale. Par ailleurs, dans la direction
transverse on obtient des valeurs de contraintes négatives dans la premiere partie de la courbe
(non représentées en échelle logarithmique sur la Figure 89). Ce résultat qui découle de I’effet
de la déformation équivalente n’est pas totalement incohérent car il correspond a une

dilatation du film dans la direction transverse, a cause de 1’orientation moléculaire dans la
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direction machine. Du point de vue expérimental, ces valeurs négatives ne sont pas
détectables car le rhéomeétre applique systématiquement une pré-tension pour maintenir le
film avant que la mesure débute. Une expression exponentielle de g, aurait peut étre permis
d’améliorer les résultats. Néanmoins cette approche permet une meilleure prédiction de la

contrainte expérimentale pour des films présentant une forte anisotropie mécanique selon les

deux directions.

0o  Mono MD T=80°C
A Mono TD T=90°C

Lodge TD modifié t =-1s et de/dt=1s"
Lodge MD modifié t =-1s et de/dt=1s"

—— Lodge non modifié

Contrainte (Pa)

10° —_— ——ry L
0.01 0.1 1 10

Déformation d’'Hencky

Figure 89 : Comparaison entre le modéle de Lodge (avec modification du tenseur des déformations
d’Hencky) et les courbes expérimentale pour le PET2 mono-étiré. Vitesse de déformation : 0.1s™.

De plus cette approche pourrait servir de base pour modéliser le comportement d’un film bi-
orienté, en comparaison du méme film apres relaxation. Dans ce cas, il suffirait de considérer
une pré-déformation équivalente issue d’un étirage bi-axial. Le tenseur des déformations de

Hencky, correspondant a la déformation équivalente, s’écrirait alors :

& 00
0 g O Equation 146
0 0 -2

Il est a remarquer que dans ce cas la, la contrainte calculée pour un essai de rhéologie
¢longationelle dans la direction transverse ne donnerait pas de valeurs négatives au début de

la courbe comme c’était le cas pour un film préalablement mono-étirés.
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V. Conclusions

La modélisation du comportement thermomécanique des films polymeéres amorphes revét une
importance capitale dans les procédés industriels de déformation. Les films amorphes étudiés
étant déformés a 1’état caoutchoutique, 1’utilisation de modele dit « liquide » a cette fin est
donc possible. Parmi les différents modeles de la littérature, les équations de Lodge et MSF
pour des déformations uni-axiales ont été utilisées.

La fiabilit¢ du modele a été éprouvée pour différentes conditions de déformations
(température, vitesse de sollicitation) par comparaison avec les courbes expérimentales. Les
parametres matériaux des modeles ont été tout d’abord définis classiquement par rhéologie
dynamique en cisaillement a 1’état fondu. Si cette approche permet d’obtenir une modélisation
satisfaisante pour des températures de déformation nettement plus élevées que la température
de transition vitreuse, elle engendre une sous-estimation importante de la contrainte pour des
températures d’élongation proches de Tg. L’amélioration de la modélisation est permise par la
prise en compte dans le spectre des temps de relaxation de temps courts correspondant au
plateau vitreux. Ces informations sont obtenues par une courbe maitresse réalisée en DMA et
juxtaposée grace aux paramétres de la loi WLF a la courbe maitresse obtenue en cisaillement
dynamique.

Cette approche bien que donnant une modélisation plus fidéle du comportement
thermomécanique des films amorphes est théoriquement discutable. En effet, les mod¢les
utilisés sont basés sur le concept de reptation défini par De Gennes. Or les temps courts,
représentatifs de mouvements locaux de la chalne macromoléculaire, correspondent aux
temps de Rouse. Cependant 'influence de ces temps courts aux faibles températures est
primordiale et la prédiction est incorrecte si on ne les prend pas en compte.

Pour le film PC, la prise en compte d’un temps de relaxation provenant de la trainée de hautes
masses molaires ne modifie pas significativement la modélisation dans la gamme
expérimentale de déformation du film. En revanche pour des déformations plus élevées, ce
temps de relaxation long engendre la prédiction d’un durcissement structural sous contrainte

beaucoup plus important, en particulier a hautes températures.
De plus, I'utilisation d’un film volontairement mono-orienté a permis d’étudier le cas de

comportement anisotrope. Contrairement aux modélisations classiques prédisant le

comportement thermomécanique de films amorphes a 1’équilibre et pour des températures
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¢levées, une nouvelle approche a été proposée pour la modélisation de films amorphes hors
équilibres et pour des températures de déformations proches de la température de transition
vitreuse. La modélisation proposée basée sur un modéle de Lodge prend en compte une pré-
déformation équivalente du film avant le début d’une expérience en rhéologie ¢longationelle.
Ceci permet une tres nette amélioration de la prédiction de la contrainte et de la différence de
contrainte entre la direction machine et la direction transverse. De plus, cette approche

pourrait certainement étre généralisée au cas d’un film préalablement bi-orienté.

Dans ce chapitre, nous n’avons pas évoqué ’analyse des contraintes de rupture obtenues sur
les courbes de rhéologie élongationelle. Cette analyse empirique a cependant été menée car
elle peut étre utile pour la prédiction du comportement des films dans le procédé industriel.

Cette ¢tude est donc reportée en annexe 1.
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Chapitre 4 : Caractérisation des films semi-cuistallins

Chapitre 4 : Caractérisation des films semi-cristallins

I. Introduction

Dans ce chapitre, diverses caractérisations ont été réalisées, a I’instar des films amorphes, afin
d’obtenir des informations sur les propriétés thermiques, mécaniques et thermomécaniques
des films semi-cristallins étudiés. Ces indications sont indispensables en vue, 1’échelle
industrielle, d’ajuster les parametres thermique des procédés de déformation des films qui
influent directement sur la qualité esthétique des picces obtenues. La particularité de ces films
réside dans la présence d’une phase cristalline qui est susceptible d’évoluer au cours de la
déformation en température. En effet divers phénomenes tels que des recuits, de la
cristallisation sous contrainte par exemple peuvent modifier la cristallinit¢ du polymeére et
donc peuvent générer des changements de comportements thermomécaniques. Ainsi
différentes caractérisations thermique (DSC) et thermomécanique (traction uni-axiale, DMA,
rhéologie), permettent de connaitre 1’évolution du matériau en vue d’une modélisation de leur
comportement lors d’une déformation uni-axiale a I’état caoutchoutique.

La caractérisation de la phase cristalline et plus particuliérement son orientation initiale ont
¢été réalisées en WAXD. En effet les divers procédés de fabrication peuvent influencer
I’orientation de cette phase et il convient d’établir une corrélation avec les propriétés
mécaniques initiales des films semi-cristallins.

Les différents films semi-cristallins étudiés sont utilisés actuellement par les entreprises du
projet et sont disponibles commercialement. Dans la suite de cette étude, la

nomenclature suivante sera appliquée:

Nom Nomenclature Procédé de Type de Nature du
commercial de I’étude fabrication Epaisseur polymeére polymére
Polypropyléne
Propyplast PP1 Cast bi-étiré 215um yPropY
monocouche Semi-
Treofan Polypropyléne cristallin
PP2 Cast bi-étiré 75um YPIopY
EUH75 (*) multicouches

Tableau 8: Nomenclature des films étudiés
*(Ce film est blanc et opaque)
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II. Caractérisation des films semi-cristallins

1. Caractérisation thermique

1.1. Résultats expérimentaux

1.1.1. Film PP1
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e p=nas el
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Figure 90 : Courbe DSC du film PP1

La courbe DSC du film PP1 montre le caractére semi-cristallin du polymere. Sa température
de fusion est évaluée vers 162°C pour les deux étapes de chauffage et que sa température de
cristallisation est située a proximité de 112°C. La température de transition vitreuse d’un
polypropyléne (non montrée ici) se situe vers 5°C. Il convient de noter la distribution
monomodale en taille des cristaux (un pic de fusion unique) ainsi que 1’absence de phase 3
(qui ferait apparaitre un pic de fusion vers 150°C [2]). La température de fusion de ces
cristaux correspond a une cristallisation de type a. Le taux de cristallinité est évalué a 39%.
Cette valeur est obtenue en considérant que 1’enthalpie de fusion pour 100% de cristallinité

est : AH |, =209J /g [143, 144] et en considérant I’équation suivante :

X (%)= A e 822 4100 39 Equation 147
AH,,, 209

Remarque : D’autres valeurs de AH,,,, pour le polypropyléne peuvent étre rencontrées dans

la littérature (en particulier 190 J/g).
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1.1.2. Film PP2
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Figure 91 : Courbe DSC du film PP2.

Lors de la premicre étape de chauffage, le film montre trois pics de fusion distincts. Le
premier situé a une température de 120°C, ne correspond pas a une température
caractéristique de fusion des cristaux de la phase a, B ouy du PP. Ce pic est ¢galement présent
lors de la deuxiéme montée en température démontrant qu’il est généré par la présence d’un
autre composé dans le polymére et non a son histoire thermomécanique héritée du procédé de
fabrication. Il convient également de rappeler la nature multicouche de ce film En revanche,
les deux pics de fusion aux températures de 162°C et de 168°C montrent une distribution
bimodale de la taille des cristaux de type a au sein du polymere (Ces températures sont
supérieures a la fenétre thermique de fusion de cristaux de la phase ). Cette distribution est
liée au procédé de fabrication du film puisqu’au cours du deuxieme chauffage, un seul pic de
fusion apparait (161°C). La température de cristallisation de ce polymeére est mesurée autour
de 120°C tandis que le taux de cristallinité est évalu¢ a 58%. Cette valeur est obtenue en

considérant I’équation suivante :

X (%)= A’ZH - 88'42;;2'8 %100 ~ 58 Equation 148

00

Ou 88,4 J/g et 32,8]/g sont les enthalpies de fusion correspondant a chacun des pics obtenus a

la premiere chauffe.
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2. Caractérisation mécanique a température ambiante

2.1. Résultats expérimentaux

2.1.1. Film PP1

Contrainte (MPa)

T T T T
0 700 1400
Déformation (%)

Figure 92: Courbe de traction du PP1

Ce film posséde un comportement mécanique analogue dans les deux directions de
sollicitation puisque les valeurs des modules de Young, de déformation a la rupture (=1350-
1400%) ainsi que la contrainte a rupture (33 et 38 MPa respectivement dans la direction
machine et dans la direction transverse) sont trés proches. Nous pouvons constater que pour
des conditions d’étirage analogues a celles employées pour les films amorphes, la
déformation plastique de ce film est beaucoup plus importante (a partir de 23% jusqu’a la
rupture vers 1400%). A partir d’une déformation de 500% la contrainte, dont la valeur était
stable depuis le passage du seuil d’écoulement, augmente subitement. Cette zone correspond a
un durcissement structural (strain-hardening) du matériau sous contrainte. Il convient de noter
que les films en polypropyléne sont déformés a 1’état caoutchoutique a température ambiante
(c’est a dire pour une température supérieure a la température de transition vitreuse du PP
mais inférieure a sa température de fusion) contrairement aux films PS, PET et PC qui sont

étirés a I’état vitreux.
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2.1.2. Film PP2

—— MD
— A
100 1D
80 -
=
o 60
£
(]
2
£
© 404
=
c
]
o
20
0 . r . Y . )
0 40 80 120

Déformation (%)

Figure 93 : Courbe de traction du film PP2

Ce film, contrairement aux films étudiés précédemment, montre une forte anisotropie de
comportement mécanique. En effet le module et la contrainte a rupture de ce film sont plus
importants dans la direction transverse que dans la direction machine (91 MPa selon TD
contre 38 MPa selon MD). En revanche, la déformation a la rupture est plus importante dans
la direction machine (110% selon la direction machine et 28% dans I’autre direction). La zone
de déformation plastique du film PP2 est inférieure a celle du film PP1 et le durcissement
structural est beaucoup plus important dans la direction transverse. Ces films sont
généralement fabriqués par des procédés Cast suivi d’un post-étirage dans la direction
transverse au premier étirage. L’influence de ce deuxieme étirage est primordiale et affecte
grandement les propriétés mécaniques finales du film. Ce film est bi-étiré mais cela ne
signifie pas qu’il soit réellement bi-orienté. En effet contrairement a [’amalgame
généralement établi entre bi-étirage et bi-orientation, un bi-étirage peut conduire a un

matériau avec un comportement mécanique anisotrope
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3. Caractérisation thermomécanique

3.1. Test de retrait en analyse mécanique dynamique (DMA)
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Figure 94 : Evolution du retrait des films semi-cristallin soumis a2 une rampe de température.

Les courbes DMA, sur lesquelles sont représentées 1’évolution du retrait dans les deux
directions de sollicitation en fonction de la température, montrent que le film PP1 qui est un
film cast bi-étiré ne génere du retrait que selon la direction transverse pour une température
proche de la température de fusion alors que ce film tend a s’écouler selon la direction
machine pour cette température. Cette différence de comportement peut sembler paradoxale
en comparaison avec les essais de traction mais il faut rappeler que les essais de traction ont
été effectués a température ambiante, alors que le retrait ne se manifeste qu’aux alentours de
la température de fusion. En revanche, le film PP2 qui est bi-étiré de manicre non -équilibré
effectue du retrait dans les deux directions et cela pour une température pouvant correspondre
a I’apparition du premier pic en DSC et donc en deca de la température de fusion globale du
matériau. La encore, la nature multicouche du film peut expliquer ce comportement.
Drailleurs, celui-ci semble bénéfique pour la mise en ceuvre car il confére au film une plus

large fenétre de température de déformation.
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3.2. Propriétés mécaniques en DMA

3.2.1. Résultats expérimentaux

3.2.1.1. Film PP1
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Figure 95 : Propriétés thermomécaniques du film PP1 en DMA

A faibles température, les propriétés thermomécaniques du film PP1 sont analogues dans les
deux directions de sollicitation. Le module £’ mesuré¢ a température ambiante est compris
entre 300 et 500 MPa. Les valeurs des modules £’ et £’’ diminuent de maniére réguliére avec
I’augmentation de la température. Cependant cette diminution est plus prononcée lorsque
I’échantillon est sollicité dans la direction machine. De plus, cette diminution apparait
essentiellement au dela de 70°C. On peut remarquer que cette température est proche de celle
a laquelle on détecte généralement la relaxation cristalline notée a, typique du polypropyléne
[145]. Pour des températures proches de la température de fusion, il semble bien que pour le
film PP1, malgré des courbes de traction similaires dans les deux directions (MD, TD), il y ait
une différence d’orientation moléculaire ou morphologique qui ne se manifeste qu’a haute

température (cf. Figure 94 retrait en DMA).
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3.2.1.2. Film PP2
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Figure 96 : Propriétés thermomécaniques du film PP2 en DMA

Les propriétés thermomécaniques du film PP2 sont clairement anisotropes. En effet deés les
basses températures, le module E’ est supérieur de prés d’une décade dans la direction
transverse par rapport a la direction machine. En revanche, les propriétés mécaniques de ce
film sont relativement stables au cours d’une montée en température comparées a celles du
film PP1 jusqu’a une température proche de 120°C. Pour cette température, correspondant au
petit pic de fusion sur le thermogramme de la Figure 91, les propriétés thermomécaniques du
film s’effondrent bien avant que le pic de fusion principal (vers 160°C) ne soit atteint. Ainsi,
la fusion d’une tres faible quantité de cristaux, ne correspondant pas a la fusion des cristallites
de la phase a, suffit a dégrader considérablement la tenue mécanique de ce film. Cela est la

encore certainement lié a la nature multicouche de ce film.

4. Etablissement d’une courbe maitresse en rhéologie dvnamique

La modélisation du comportement thermomécanique des films semi-cristallins sera réalisée
avec un modele deux phases. Ainsi la contribution a la contrainte est imputée aux phases
amorphe et cristalline. Seul le film PP1 sera modélisé, ce matériau étant un film monocouche.
En revanche la modélisation du film PP2 n’a pas été effectuée du fait de sa nature
multicouche et de la présence d’un cceur en PP expansé. La contribution de la phase amorphe
sera donc vue par la suite comme une composante visco-¢lastique classique. Il convient donc
de déterminer le spectre de temps de relaxation par 1’établissement d’une courbe maitresse a

I’instar des films amorphes.
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4.1. Résultats expérimentaux

4.1.1. Film PP1

Par application du principe de superposition temps/température, la courbe maitresse du film
PP1 a été réalisée pour une température de référence de 200°C a partir de diverses
expériences en rhéologie en cisaillement en voie fondue dans une gamme de température
comprise entre 180°C et 250°C. Les différents facteurs de glissement expérimentaux,
permettent le calcul de 1’énergie d’activation de la loi d’Arrhenius : E,=34.9 kJ/mol [146].
L’utilisation de cette loi au détriment de la loi WLF s’explique par le fait que la déformation
du film s’effectue a des températures ¢loignées de la température de transition vitreuse. Pour
ce matériau, le gain en largeur de gamme de fréquence de la courbe maitresse est limité
traduisant la faible sensibilit¢ thermique de ce polymeére contrairement aux matériaux

amorphes. Les valeurs des pentes limites de G’ et de G’’ aux faibles fréquences sont

respectivement 2 et 1. La viscosité newtonienne mesurée a 200°C vaut : 11p=2230 Pa.s.

Remarque : La masse entre enchevétrements ne peut pas étre calculée car le plateau

caoutchoutique n’est pas atteint avec ces expériences.
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Figure 97 : Courbe maitresse du film PP1 pour une température de référence de 200°C
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5. Caractérisation morphologique des films semi-cristallins

5.1. Diffusion/diffraction de rayons X aux grands angles et aux petits angles

Des expériences de diffraction de rayons X (RX) aux grands angles (WAXD) ont été réalisées
sur la ligne D2AM a I’ESRF (European Synchrotron for Radiation Facility) ainsi qu’au centre
de diffraction Henri Longchambon de ’université Claude Bernard Lyon 1. La diffusion aux
petits angles a uniquement été effectuée a ’ESRF. Ces expériences ont été réalisées en mode
transmission en utilisant un détecteur bidimensionnel. Dans cette partie, nous présenterons les

résultats obtenus sur les films initiaux.

5.1.1. Rappels et notations utilisées

» Angle 20 :

0 est I’angle d’inclinaison des plans cristallographiques par rapport au faisceau (cf. Figure
98). La valeur de I’angle de diffraction associ¢ est donc 20. Chaque famille de plans
cristallographiques d’indices de Miller 4, k, [ diffracte donc a un angle 26, ; ; donné. Cet
angle est reli¢ a la longueur d’onde du rayonnement A, par la loi de Bragg :

A=2d,, 1 ;sin 0 Equation 149

ou 2dp, x, rest la distance inter-réticulaire (distance la plus courte entre deux plans de la méme
famille). Les plans qui participent a cette diffraction sont ceux dont la normale est la

bissectrice entre le rayon incident et le rayon diffracté.

Normale aux plans
cristallographiques

A

Faisceau diffracté

Anneau de
diffraction

Figure 98 : Définition de I’angle 20
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» Angle azimutal ¢ :

C’est I’angle que fait un rayon de I’anneau de diffraction obtenu sur le détecteur 2D avec une

référence prise comme convention a I’horizontale. S’il n’existe aucune orientation privilégi¢e

des plans cristallographiques, la diffraction a lieu sur I’ensemble des angles ¢ (0 a 360°). Des

exemples d’orientations possibles des plans cristallographiques ainsi que les angles azimutaux

de diffraction correspondants sont montrés sur la Figure 99.

Pas d’orientation privilégiée des plans

0°< ¢<360°

RX

Si tous les plans sont a la verticale

@ =0° et 180°

Si tous les plans sont a I’horizontale

¢=90° et 270°

Si tous les plans sont a x° de la verticale

P=x°

Figure 99 : Exemples d’orientation des plans cristallographiques, et des angles azimutaux de diffraction
correspondants

La convention utilisée pour définir les directions principales de 1’échantillon est celle indiquée

sur la Figure 100.
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Direction machine= 4
Direction d étirage
du procede Cast

P 4
',-"F Direction transverse
T =Direction du
@ L *  zecond étirage
A perpendiculaire au
i premier étirage
E¥ en 4"\
transmission
Suivant la Film déformeé en
direction notrmale théologie
au film elongationnelle

Figure 100 : Définitions des directions principales de I’échantillon pour les RX

Conditions d’essais :

A TESRF:

» Le faisceau incident des RX est horizontal et I’échantillon est fixé sur un porte-
¢chantillon placé perpendiculairement au faisceau.

» Le détecteur utilisé est un détecteur bidimensionnel qui est mobile sur la ligne, ce qui
permet de passer d’une géométrie SAXS (grande distance entre 1’échantillon et le
détecteur), a une géométrie WAXD (petite distance entre I’échantillon et le détecteur)

» L’¢énergie des photons incidents que nous avons utilisé est de 16 keV (A = 0.775 A).
L’angle 26 a été calculé par I'intermédiaire des figures de diffraction obtenues avec du
béhénate d’argent (AgC,,H430,) en poudre. Ce composé a la particularité de présenter
des pics de diffraction parfaitement définis a des vecteurs d’onde q précis
(q=0.10761&'1 pour le pic principal [147]). 1l est alors possible d’utiliser sa figure de
diffraction afin d’étalonner les angles 26. Les figures de diffraction du béhénate en
SAXS et en WAXD sont présentées dans les Figure 101 et Figure 102 respectivement.
La correspondance entre les valeurs du vecteurs d’onde q et les angles de diffraction 0

est donnée par :

q= 477Z sin @ Equation 150
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q (A

Figure 101 : Diffusion de ’AgBE en SAXS Figure 102 : Diffraction de ’AgBe en WAXD

Remarque : En WAXD, les autres anneaux de diffraction sont des harmoniques qui peuvent

étre également utilisées pour effectuer I’étalonnage en angles 20

» Un cliché est réalisé sur le porte échantillon sans film fixé dessus. Cette opération
consiste a mesurer ’intensité¢ de la « cellule vide » qui sera ensuite retranchée de
I’intensité mesurée sur un film placé sur le méme porte-échantillon.

Les essais réalisés en WAXD au centre Henri Longchambon ont été effectués avec une

anticathode de cuivre (A = 1.54A).

5.2. Résultats expérimentaux

5.2.1. Film PP1

Figure 103 : Cliché WAXD film PP1 Figure 104 : Cliché SAXS film PP1

Nous pouvons constater d’apres la Figure 103 et la Figure 106 que le film PP1 ne présente pas
d’orientation préférentielle de sa phase cristalline dans le plan du film. Cette isotropie
d’orientation peut étre reliée a I’isotropie de propriétés mécaniques constatée pour ce
polymeére au moins en ce qui concerne les expériences en traction a température ambiante. La
différence de comportement mécanique observée a plus haute température (retrait, DMA) ne

peut cependant pas étre expliquée a partir de ces résultats. Il se peut que ces comportements
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thermomécaniques soient liés a une orientation résiduelle de la phase amorphe non détectable

ici. Ce polymere présente une cristallisation de forme o comme le démontre la présence de

divers pics caractéristiques sur la Figure 105.
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Figure 105 : Tracé de intensité diffracté en Figure 106 : Tracé de I’intensité diffracté en
fonction du vecteur d’onde q fonction de ’angle azimutal ¢ pour le plan (110)

Le clich¢ SAXS (cf. Figure 104), montre une orientation isotrope des lamelles cristallines

dans le plan du film. La encore, ce résultat est en concordance avec ceux obtenus en WAXD

et en traction a température ambiante.

5.2.2. Film PP2

Figure 107 : Cliché WAXD film PP2

En premier lieu, on constate un anneau supplémentaire par rapport au film PP1. Cet anneau,
qui présente des points de scintillation intenses est manifestement di a la présence de dioxyde
de titane (TiO,) [148] dans la formulation du matériau qui est plan et opaque. En effet, cet

¢lément ne semble pas correspondre a du CaCOs [149], ni a du talc d’apres les résultats

obtenus en WAXD.

En ce qui concerne le PP a proprement parlé 1a encore la phase  n’est pas détectée. Ce film

présente une forte anisotropie d’orientation cristalline puisque les plans cristallins (110), (040)

166



Chapitre 4 : Caractérisation des films semi-cuistallins

(130) sont orientés a 90°C et 180°C (cf. Figure 107 et Figure 109) par rapport a la direction de
référence horizontale (ce qui correspond a la direction transverse). Cette anisotropie

d’orientation est directement reliée a 1’anisotropie mécanique constatée sur ce film en traction

uni-axiale.

Remarque : La légere inclinaison apporte des maximums d’intensité par rapport aux

directions principales. Elle résulte de la difficulté a positionner précisément le film sur le

porte échantillon.

(110)

Intensité (u.a)
Intensité (u.a)

(040) (111)
(130)
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Figure 108 : Tracé de ’intensité diffracté en Figure 109 : Tracé de ’intensité diffracté en
fonction du vecteur d’onde q fonction de I’angle azimutal ¢ pour le plan (110)

Remarque : Les clichés SAXS n’ont pas pu étre obtenus a cause de la présence de charges au

sein du matériau qui diffusent trop le rayonnement.
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III. Conclusions

Les caractérisations thermiques et mécaniques des films semi-cristallins ont permis de mettre
en évidence l’influence de la phase cristalline sur les propriétés thermomécaniques des
polymeres semi-cristallins. L’orientation de cette derniére a un impact important sur les
propriétés mécaniques du film et plus particulierement a faibles températures. En effet pour
des températures proches de la température de la température ambiante, 1’orientation isotrope
de la phase cristalline conduit a des propriétés isotropes et réciproquement. En revanche a
hautes températures, un matériau isotrope a température ambiante peut présenter un
comportement anisotrope. Ce phénoméne peut étre imputé a une différence d’orientation
moléculaire ou morphologique qui ne se révele qu’a hautes températures.

Il convient également de remarquer que les propriétés mécaniques des deux films semi-
cristallins étudiés diminuent de manic¢re notable bien avant la température de fusion des
cristaux de la phase monoclinique a du polypropyléne. Cette chute des propriétés mécaniques
peut étre imputée dans un cas a la fusion d’une petite quantité de cristaux ne correspondant
pas a la fusion d’une phase du polypropyléne (cas du film PP2) soit au passage de la

température de relaxation cristalline (dans le cas du film PP1).

Outre la mise en évidence de la corrélation entre les propriétés thermomécaniques des films
semi-cristallins avec leur morphologie, la réalisation d’une courbe maitresse pour le film PP1
doit nous permettre a terme de modé¢liser son comportement mécanique lors d’une
sollicitation mécanique uni-axiale a 1’état caoutchoutique mais également lors de 1’étape de

déformation dans les procédés de décorations (thermoformage, surmoulage...).
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Chapitre 5 : Evolution de la phase cristalline sous défounation et moedélisation du competement
des matériaux semi-cistalling

Chapitre 5 : Evolution de la phase cristalline sous déformation et
modélisation du comportement des matériaux semi-cristallins

I. Introduction:

Bien que les procédés de décoration des pieces plastiques utilisent majoritairement des films
amorphes principalement a cause de leur large plage thermique de déformation, les films
semi-cristallins sont également présents sur ce marché et plus particulierement les films
polypropyléne grace a leur faible colt et leur compatibilité avec le polymere constituant la
piece elle méme. Cependant la prédiction de leur comportement thermomécanique au cours de
la déformation est beaucoup plus complexe du fait de la présence d’une phase cristalline au
sein du matériau. Il a ét¢ démontré précédemment que ’orientation de cette phase influe
grandement sur les propriétés thermomécaniques du film a 1’état caoutchoutique. Au cours de
la mise en forme des films semi-cristallins, cette phase est susceptible d’évoluer soit sous
I’effet thermique (recuit) soit sous I’effet de la déformation (réorientation et/ou fragmentation
de la phase cristalline, cristallisation sous contrainte). Tous ces phénomenes vont modifier le
comportement mécanique du film.

Les changements de la phase cristalline lors d’une déformation uni-axiale et leurs impacts sur
le comportement sont présentés dans de ce chapitre. L’objectif étant, a terme, de modéliser le
comportement thermomécanique des films semi-cristallins mais également d’identifier les

mécanismes d’évolution de la phase cristalline.

II. Déformation des films semi-cristallins a I’état caoutchoutique :

Evolution de la phase cristalline

1. Déformation du film PP1 isotrope a I’état caoutchoutique

1.1. Pour de faibles températures (inférieures a 100°C)

La plage thermique pour laquelle les films polypropyléne sont a 1’état caoutchoutique est
vaste. Au contraire, la gamme de température de déformation dans les procédés industriels est
beaucoup plus faible pour les matériaux semi-cristallins et se situe a proximité de la
température de fusion. Bien que les films polypropyléne ne soient jamais déformés pour les
applications visées pour des températures aussi faibles (rupture prématurée, blanchiment

important lors de 1’¢longation...), ’étude de 1’évolution de la phase cristalline pour des

171



Chapitre 5 : Evolution de la phase cristalline sous défounation et moedélisation du competement
des matériaux semi-cistalling

déformations uni-axiales peut étre intéressante dans cette gamme de température au vu des
travaux de Qiu et al [32]. Ils ont effectivement montré 1’apparition d’une phase mésomorphe a
partir de la déformation de la phase monoclinique a a température ambiante. Zuo et al ont
obtenu cette méme transformation jusqu’a une température légerement inférieure a 60°C

[150].

—— PP1 non déformé
1 |—— PP1 déformé &=0.5
—— PP1 déformé =1
—— PP1 déformé e=2

Intensité (u.a)

— 71 I I I ¥ I ~ I * 1T+ T * 1
0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2 1.4 1.6 1.8 20

q(A")

Figure 110 : Evolution de P’intensité diffractée en fonction du vecteur de diffusion q en WAXD pour le
film PP1 déformé a 40°C. Vitesse de déformation : 0.1s™.

La déformation du film PP1 pour une température de 40°C engendre, pour une déformation
de Hencky comprise entre 1 et 2, la transformation de la forme monoclinique a en une phase
mésomorphe. Ce phénomene se traduit par la disparition plus ou moins complete des quatre
pics caractéristiques des plans cristallins (110), (040), (130) et (111) au profit de deux pseudo-
pics. Ainsi apres une déformation supérieure a €=1, la courbe obtenue (Figure 110) peut étre
corrélée avec celle de la phase mésomorphe obtenue par traitement thermique par Androsch
[27]. Cette transformation d’un état ordonné a grande distance vers un état ordonné a une
échelle plus faible est encore mal comprise. Cependant 1’histoire thermique du matériau aussi
bien par trempe ou par déformation a faible température semble régir la formation de cette
phase. Contrairement aux travaux notamment de Zuo, la déformation du film PP1 pour une
température supérieure a 60°C n’entraine pas une transformation de cette phase aussi marquée
(Figure 111). I1 faut cependant reconnaitre que pour une déformation élevée, 1’épaisseur du
film devient trés faible et la qualité des expériences de diffraction peut étre affectée. De plus,
si une fragmentation des cristaux se produit, cela peut conduire a un €élargissement des pics de
diffraction. Il convient donc de rester nuancé quant a la conclusion de 1’apparition de la phase

mésomorphe.

172



Chapitre 5 : Evolution de la phase cristalline sous défounation et moedélisation du competement
des matériaux semi-cistalling

—— PP1 non déformé
| |—— PP1 déformé £=0.5
—— PP1 déformé e=1
—— PP1 déformé e=2
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Figure 111 : Evolution de ’intensité en fonction de ¢ en WAXD pour le film PP1 déformé a 80°C. Vitesse
de déformation : 0.1s™.

1.2. Pour des températures correspondant aux procédés industriels

Dans le cadre des procédés de décoration, la température de déformation est supérieure a la
température d’apparition de cette phase mésomorphe. La seule transformation de phase
pouvant se produire réside dans 1’apparition de la phase hexagonale  compte tenue des
conditions de pression et de température auxquelles est soumis le film. Il convient de noter

que cette phase est difficile a obtenir du fait d’une plus faible stabilité que la phase a.

L’objectif étant, a terme, de modéliser le comportement thermomécanique des films semi-
cristallins, il convient donc d’appréhender 1’évolution de la morphologie cristalline des films
polypropyléne en fonction de la déformation et de pouvoir la corréler avec I’évolution du
comportement mécanique. Ainsi pour différentes températures (110°C, 130°C et 150°C), la
déformation du film a été réalisée avec le systeme élongationel équipant le rhéometre ARES.
La déformation est stoppée a diverses étapes comprises entre 0.2 et 2 et les échantillons sont
refroidis rapidement a température ambiante. Des clichés de Rayons X ont été réalisés post-
mortem sur les éprouvette déformées (bande de film ayant initialement une largeur de lcm, et
une longueur de 2.5cm). Ce film ayant un comportement mécanique isotrope, seule la

déformation suivant la direction machine sera étudiée.
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Figure 112 Courbes de contraintes élongationelle a plusieurs températures pour le film PP1. Les clichés
WAXD 2D correspondent au film aprés différentes déformation (vitesse de déformation : 0.5s™). a: film
non déformé ; b,c,d : film déformé a 110°C pour des ¢ respectivement de 0.5, 1 et 2 ; e,f,g : film déformé a
130°C pour des € respectivement de 0.5, 1 et 2 ;h, i, j : film déformé a 150°C pour des ¢ respectivement de
0.5, 1, 1.5.

Les courbes contraintes vraies en fonction de la déformation d’Hencky (cf. Figure 112)
montrent ’influence de la température sur les propriétés thermomécaniques du film PPI1. Le
comportement de ce film est analogue pour des températures de déformations de 110°C et
130°C (méme si la pente a I’origine est plus forte a faible température). A I’instar des résultats
obtenus en traction a température ambiante, trois domaines peuvent étre déterminés : la zone
de déformation élastique trés courte jusqu’au seuil d’écoulement, la zone de déformation

plastique et la zone de durcissement structural sous contrainte a partir de €=0.5.

En revanche pour une température de déformation de 150°C, les propriétés mécaniques du
film sont fortement dégradées puisque pour une méme déformation, la contrainte mesurée est
plus faible de plusieurs décades et la zone de durcissement structural n’apparait pas. Ce
phénomene est a relier au thermogramme du film présenté en Figure 113. Lorsque la
déformation est réalisée a une température de 150°C, une partie de la phase cristalline a pu
fondre contrairement aux autres cas. En mesurant 1’enthalpie sous le pic de fusion pour des
températures inférieures a 150°C, il est possible d’estimer la part des cristaux fondus.
Cependant, cette opération ne révele qu'une chute modérée du taux de cristallinité. 11 semble
donc que I’influence de cette faible partie fondue sur les propriétés mécaniques du film PP1
soit trés prononcée entre les échantillons déformés a 110°C ou 130°C (X.=34.7%) et ceux

déformés a 150°C (X=30%). Il faut cependant rajouter que dans la pratique, lors du
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chauffage, la température consigne est dépassée. Il est donc trés probable que la quantité

fondue réellement soit nettement supérieure.

—— PP1
——PP2

"

Flux de chaleur (Endo vers haut) (mW)

. : . .
50 100 150 200
Temperature (°C)

Figure 113 : Courbes DSC obtenues par chauffage a 10°C/min des films PP1 et PP2. Les lignes verticales
correspondent aux différentes températures de déformation de la Figure 112.

De plus pour les matériaux semi-cristallins, 1’évolution des propriétés mécaniques au cours de
la déformation ne peut pas étre dissociée des changements subis par la phase cristalline. Les
clichés 2D en WAXD sont réalisés dans la zone de striction, 1a ou 1’échantillon a subi
réellement la déformation. Le gradient d’orientation entre la zone de striction et le reste de

I’échantillon n’a pas été étudié comme dans le cadre des travaux de Song et Nemoto [96]. 1l

convient de noter que pour ces conditions de vitesse de déformation (;:ZO.SS']) et de
température, ’étirage de [’échantillon ne génere aucune transformation de phase. La
caractérisation de 1’évolution de la phase cristalline, constatée lors des diverses étapes de la
déformation du film PP1 sur les différents clichés WAXD, ne peut étre effectuée par des

figures de pdle compte tenu de la faible épaisseur du film.

Afin de caractériser I’influence des conditions d’étirage uni-axiale sur 1’évolution de la phase
cristalline au niveau moléculaire et d’établir la corrélation avec les propriétés
thermomécaniques du film, l’orientation cristalline a été estimée grace a la fonction
d’orientation d’Hermans [151]. En considérant une direction spécifique de la maille cristalline
d (d peut correspondre aux directions des vecteurs unitaires de la maille, mais aussi a la

normale a un plan cristallin particulier), la fonction d’orientation d’Hermans s’écrit [152]:
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3(cos’ g, )—1 )
[, = # Equation 151

<cos2 (od> est la moyenne du cosinus au carré de I’angle entre d et une direction de référence

(la direction machine dans notre cas). Si d est normale a un plan cristallin conduisant a une

réflexion sur le clich¢ WAXD, alors cette moyenne peut étre évaluée suivant I’expression :

Jom I(p)cos” psinpdg
joﬂ/z 1(p)sin pdg

<cos2 (pd> = Equation 152

¢ est I’angle entre la normale au plan considéré et la direction de référence, I(p) est I’intensité
diffractée correspondante, aprés soustraction de la ligne de base due au halo de la phase
amorphe.

En WAXD dans le cas du polypropyléne (phase a), les réflexions principales sont dues aux
plans cristallins (110) et (040). A partir de la réflexion du plan (040), I’équation précédente
conduit directement au facteur d’orientation de I’axe b qui est normal au plan (040). Pour
I’axe ¢, il n’existe pas de réflexion appropriée disponible a partir des clichés WAXD en 2D.
Cependant dans ce cas la méthode proposée par Wilchinsky [153] peut étre appliquée en
utilisant les réflexions des plans (110) et (040), plans non paralléles mais comprenant 1’axe c.

On a alors :

<cos2 goc> = 1—1.099<cos2 qouo> —0.901<cos2 (p040> Equation 153

Ou <cos2 (/’11o> et <0052 §0040> sont calculés a partir de I’équation 152, dans laquelle d est la

normale respectivement aux plans (110) et (040).

Pour finir ’orientation de I’axe @~ est déduite de I’équation suivante :

Lo+ f+ /=0 Equation 154

Traditionnellement ces fonctions d’Hermans sont dérivées des figures de pdles mais pour
cette étude, seuls des clichés WAXD ont pu étre obtenus par transmission avec le faisceau
placé perpendiculairement par rapport au plan du film. La méthode proposée par Wilchinsky a
donc été utilisée afin d’évaluer les fonctions d’Hermans. Ces fonctions sont largement

utilisées dans la littérature notamment dans le cadre de I’injection de polymeres [154, 155].
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Si on considére 1’axe ¢ de la maille cristalline qui correspond a I’axe de la molécule, la
fonction d’Hermans f. est €gale a 1 lorsque tous les cristaux sont orientés avec leur axe c
parallele a la direction de référence (dans notre cas, la direction machine). Lorsque 1’axe ¢ est
orient¢ perpendiculairement a la direction de référence, le facteur d’Hermans vaut -0.5. Enfin

lorsque I’orientation des cristaux est aléatoire, la valeur du facteur est nulle.

: —— 77— .
000 025 050 0.75 1.00  1.25 1.50 176 2.00
Déformation d'Hencky

Figure 114 : Evolution de f, pour les différentes températures de déformation (film PP1 déformé i 0.5s™")

La Figure 114 montre la variation du facteur d’Hermans pour différentes déformations et
différentes températures. La valeur de f. augmente avec le taux d’¢longation pour des
températures de déformation de 110°C et 130°C contrairement au cas d’une déformation a
150°C. Pour les deux températures les plus faibles, f; tend vers 1 pour une déformation
d’Hencky de 2, indiquant la réorientation de l’axe c¢ parallelement a la direction de
déformation (cf. Figure 115). Il convient de noter que plus la température de déformation est
faible et plus cette réorientation est rapide. Cette réorientation a partir d’une déformation
d’Hencky comprise entre 0.2 et 0.5 se traduit sur la courbe contrainte/déformation (cf. Figure
112) d’un changement de courbure conduisant a une augmentation de la contrainte au cours
de I’étirage uni-axial. Ce phénomeéne se produisant notamment lors de la fabrication des films
par procédés cast mono ou bi-orienté [87-89] est caractéristique du durcissement structural
sous contrainte. En prenant en considération ce comportement des polymeéres semi-cristallins,
deux approches différentes peuvent étre envisagées. La premicre émet ’hypothése qu’au
cours de la déformation, des phénoménes de fusion/recristallisation quasi adiabatiques se
produisent. La seconde défendue par Young [156, 157] est basée sur la théorie classique de la
plasticité cristalline. La déformation des cristaux de polymeéres est pergue alors comme un

mouvement de dislocations dans les lamelles.
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Figure 115 : Orientation de I’axe ¢ de la maille du polypropyléne parall¢lement a la direction de
déformation (ici MD)

Le comportement thermomécanique des films semi-cristallins et la réorientation de la phase
cristalline peuvent s’expliquer par des modeles deux ou trois phases. Ils considérent le
matériau comme un empilement de lamelles cristallines séparées entre elles par une
« couche » de polymere amorphe. L’ensemble étant relié par des molécules établissant le lien
a travers la phase amorphe entre les différentes couches. Le rdle de ces molécules a largement
été étudié dans la littérature [93, 94]. Pour de faibles déformations, la phase amorphe et ces
molécules de liaison commencent par s’orienter tandis que la phase cristalline demeure
globalement non orientée. Ce comportement particulier est dii, notamment dans le cas du
polypropyléne, a la présence de lamelles entrecroisées. Pour des déformations plus amples,
ces molécules de liaison sont responsables de nombreux phénomenes intervenant dans la zone
de striction comme des glissements interlamellaires, des rotations et des séparations des

empilements de lamelles mais également une orientation de la phase cristalline [99].

Les mécanismes de déformation semblent suivre trois étapes différentes. Tout d’abord,
I’apparition d’une zone de striction accompagnée par une diminution de la longue période en
particulier lorsque la déformation initiale est composée de sphérolites [97] ou de structures
barreaux [95]. Cette déformation plastique des cristaux peut étre générée par des glissements
cristallographiques ou par une transformation martensitique au sein du matériau (typiquement
une transformation de la phase a en phase ). Dans un second temps, les fragments de
cristaux s’orientent le long de la direction de déformation et peuvent former des structures
plus importantes comme des fibrilles. Ceci se traduit notamment par une variation de la

longue période (somme des épaisseurs d’une lamelle cristalline et d’une lamelle amorphe) ou
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de la taille des cristaux. Enfin la déformation des fibrilles orientées paralle¢lement a la
direction de sollicitation conduit a leur fracture et a une rupture du film polymére.

Ces différentes étapes peuvent expliquer la déformation plastique des films lorsque ces
derniers sont sollicités mécaniquement a 1’état caoutchoutique et peuvent étre corrélées a la
structure fibrillaire obtenue aprés déformation et démontrée par les divers clichés WAXD.
Cependant quelle que soit la température, la formation de ces fibrilles ne conduit pas a des
structures de type lamelles méres- lamelles filles comme le montre les clichés WAXD (Une
morphologie de type lamelles meres-lamelles filles se manifesterait par des arc de cercle a la
fois perpendiculaires ou presque et paralleéles a la direction d’étirage pour un méme plan

cristallin)[158].

En revanche pour une température de déformation de 150°C, aucune orientation cristalline
n’apparait malgré 1’étirage du film (f;=0). En effet, le début de fusion observé sur le
thermogramme (cf. Figure 113) a cette température peut donner lieu a une certaine relaxation
des chaines macromoléculaire ce qui réduit leur orientation au cours de la déformation. Ce
processus de relaxation des chaines est d’autant plus rapide que celles-ci sont courtes. De
plus, a cette température mais pour les vitesses de déformation les plus importantes (a partir
de 1s™), I’apparition de phase p (cf. Figure 116 et

Tableau 9 apparition du pic correspondant au plan 300) non présente initialement au sein de
I’échantillon démontre que des transitions de phase se déroulent au sein du matériau lorsqu’il
est soumis a une contrainte. Ainsi a cette température, la théorie de la fusion/recristallisation

semble la plus a méme d’expliquer la non-orientation et les transformations de la phase

cristalline.
Phase a Phase
20 (°) 14 17.1 18.8 21.3 22.1 16.2 21.3
q (A'l) 0.99 1.21 1.33 1.51 1.56 1.15 1.51
(041)
Plans (110) (040) (130) (111) (131) (300) (310)
(121)

Tableau 9 : Angles de réflexion des différents plans des phases a et § pour du polypropyléne sous une
radiation Ko, du cuivre
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—— Film PP1 déformé a 150°C et ¢ =1s™
—————— Film PP1 déformé a 130°C et ¢ =1s”
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Figure 116 : Diffractogrammes obtenus par regroupement radiaux sur les clichés WAXD réalisés en
transmission

1.3. Evolution du pic de fusion et pour le film PP1 déformé a différentes
températures et différents ratios d’étirage

Les échantillons du film PP1 sont déformés a différentes températures et la déformation est
stoppée a divers ratios d’étirage dans la direction machine. Des thermogrammes obtenus en
DSC sont réalisés post mortem sur les échantillons refroidis rapidement a température

ambiante en sortie du four du rhéomeétre. Les déformations sont effectuées a une seule vitesse

(;: 0.1s" et a trois températures distinctes, 110°C, 130°C et 150°C (cf. Figure 117, Figure
118 et Figure 119 respectivement). La zone d’étude correspond a la zone de striction qui est
chauffée depuis la température ambiante jusqu’a 200°C avec une vitesse de chauffe de
10°C/min. Les effets de recuits sont séparés de ceux imputables a la déformation en
considérant comme référence les échantillons uniquement recuits (c’est a dire ayant séjournés
dans le four du rhéométre sans subir de déformation a la température donnée et pendant un

laps de temps correspondant a celui d’un échantillon étiré).

Les films recuits aux trois températures montrent un pic unique de fusion a une température
de 163°C. Concernant les films étirés a 110°C (cf. Figure 117), les courbes montrent un
deuxiéme pic de fusion pour des €>1 dont la température varie entre 152°C et 157°C. Il
convient également de noter que pour des déformations d’Hencky inférieures a 2, la
température d’apparition du second pic décroit avec 1’augmentation du ratio d’étirage

uni-axial. Au dela de cette déformation, la température du second pic reste la méme mais la
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proportion de petits cristaux générés augmente. La température du pic principal de fusion
reste quant a elle identique (=162-163°C). Ces résultats montrent 1’apparition d’une
distribution bimodale de taille des cristaux étant donné qu’a cette température aucune autre
phase n’apparait (seule la phase cristalline monoclinique o est présente au sein du polymeére).
Ainsi pour des déformations comprises entre 0.5 et 1, une partie des cristaux initialement
présents avant déformation sont brisés en cristaux de plus petites tailles. Cette déformation
correspond au début de la zone de durcissement structural sous contrainte visible sur les
courbes contrainte/déformation (cf. Figure 112, courbe bleue), et au début de la réorientation
de l’axe ¢ des mailles cristallines parallelement a la direction de déformation (cf.

augmentation de . sur la Figure 114).
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Figure 117 : Evolution des thermogrammes du film PP1 déformé a différents € et a une température de
110°C. (Vitesse de déformation = 0.1s™)

Pour des élongations réalisées a 130°C (Figure 118), un important second pic de fusion
apparait brutalement pour des déformations supérieures a 1, alors que la température du pic
principal de fusion reste la méme quel que soit le ratio de déformation (163°C). Ceci montre a
nouveau une distribution bimodale de la taille des cristaux car, a I’instar des courbes obtenues
lors d’un étirage a 110°C, les clichés 2D en WAXD montrent I’absence de phase . La
température plus faible du deuxiéme pic de fusion (156-158°C) démontre la présence de petits
cristaux obtenus par rupture des cristaux initiaux. La encore, il est intéressant de noter la
corré¢lation entre la déformation correspondant a 1’apparition des petits cristaux (ici entre 1.5
et 2) et celle correspondant a 1’augmentation du facteur d’orientation f. sur la Figure 114. De

plus, d’apres les températures de fusion mesurées pour ces petits cristaux, leur taille reste
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supérieure a celle des fragments obtenus a 110°C. Ainsi, on peut conclure que le phénomeéne

de fragmentation/orientation se fait plus tot et de fagon plus importante a 110°C qu’a 130°C.
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Figure 118 : Evolution des thermogrammes du film PP1 déformé a différents ¢ et & une température de
130°C. (Vitesse de déformation = 0.1s™")

Lorsque la déformation est réalisée a 150°C, seul un épaulement apparait a proximité du pic
de fusion pour des déformations comprises entre 0.2 et 0.5. Ce phénoméne disparait dés lors
que la déformation est plus importante. Cet épaulement montre un début de formation de
petits cristaux qui sont détruits au cours de I’étirage. De plus une corrélation peut étre établie
entre 1’absence de petits cristaux au sein du polymere, I’orientation isotrope de la phase
cristalline (cf. Figure 114 ) et I’absence de durcissement structural sous contrainte (cf. Figure

112).

— Recuit

—=— Déformation de Hencky : 0.2
—e— Déformation de Hencky : 0.5
—a— Déformation de Hencky : 1
—— Déformation de Hencky : 1.5
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T
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Figure 119 : Evolution des thermogrammes du film PP1 déformé a différents € et & une température de
150°C. (Vitesse de déformation = 0.1s™")
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Ces résultats conduisent a certaines discussions concernant les mécanismes de fragmentation.
En effet, selon certains travaux de Seguela [159, 160], cette fragmentation est initiée sur des
défauts cristallins de type dislocation vis. Par ailleurs il existe dans le polypropyléne une
relaxation cristalline (a.) [161] souvent attribuée a la diffusion de défauts dans les cristaux.
Donc, lors de I’¢élévation de température au dela de la température de relaxation cristalline
(=30-80°C) ces défauts ont tendance a disparaitre. On peut émettre [’hypothése qu’a 110°C,
la disparition de ces défauts est moins rapide qu’a 130°C; ce qui se traduit par une
fragmentation apparaissant a plus faible déformation et donnant lieu a des fragments plus
petits lorsque la déformation est faite a 110°C. Par ailleurs, pour des températures de
déformation de 150°C, les phénomeénes de fusion/recristallisation deviennent prédominant et
les petits cristaux formés pendant 1’étirage sont rapidement détruits, ainsi aucune réorientation

de la phase cristalline n’apparait.

En couplant ces résultats avec ceux obtenus en SAXS (cf.

Figure 120 Figure 122), il est possible d’affiner le modéle de déformation du film PP1. Pour
des températures de déformation de 110°C et 130°C, la structure initialement isotrope dans le
plan du film se déforme pour tendre vers une structure anisotrope comme le montre la
présence de bosses de corrélation méridionale et équatoriale sur les clichés SAXS apres
déformation. La structure initiale, quant a elle, s’apparente a des sphérolites. La pertinence de
cette hypothése peut étre renforcée par les travaux de Tabatabaei et al. [88]. En effet, au cours
de cette étude, ils ont fabriqués des films cast ayant une structure sphérolitique présentant un
comportement mécanique a température ambiante analogue a celui obtenu pour le film PP1.
Habituellement ce type de clichés présentant des bosses de corrélation dans les deux
directions est attribué a la présence de structures en shish-kebabs pour lesquelles des lamelles
ont été générées sur des fibrilles. Ces structures sont obtenues avec une forte déformation lors
de la cristallisation a partir du fondu. Cette double corrélation pourrait aussi étre due a la
présence de lamelles meres-lamelles filles, mais cette possibilité a été rejetée au vu des
résultats de WAXD. Dans notre cas, étant donné la température a laquelle 1’étirage a été
effectué, il est plus vraisemblable que cette structure ait été obtenue a partir de la
fragmentation des lamelles qui composent la structure initiale isotrope (a priori sphérolitique).
Dans ces conditions, on peut considérer que les lamelles pour lesquelles la direction des

macromolécules n’est pas la direction d’élongation sont celles qui se fragmentent
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préférentiellement pour donner des fibrilles ; les autres ne sont que trés peu affectées par la

déformation comme schématisé sur Figure 121.

La direction machine est orientée verticalement

e | T°(°C) | 110°C MD 130°C MD 150°C MD

0.5 ©

1.5

Figure 120 : Tableau récapitulatif des clichés SAXS réalisés sur le film PP1 étiré a 0.1s™". La direction
d’étirage = MD : orientation verticale

) ) 2 e
De plus, I’évolution de la longue période (L, - oU gmax €st le vecteur de diffusion au

max
maximum d’intensité de la bosse de corrélation) en fonction de la température a été étudiée

(cf. Figure 122). A 110°C, la longue période dans la direction machine reste stable et de taille
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relativement modérée (environ 14 nm). En revanche, elle diminue constamment lorsqu’on
augmente la déformation a une température de déformation de 130°C. D’ailleurs a cette
température, il est vraisemblable que la longue période avant déformation soit plus élevée a
cause des phénomenes de recuits pouvant intervenir lors de la phase de chauffage dans le four
du rhéometre (Malheureusement nous ne disposons pas des clichés SAXS correspondant au
recuit sans étirage). Cet argument est €tayé par le déplacement vers les hautes températures du
maximum du pic de fusion (cf. DSC Figure 118) pour le film PP1 recuit a 130°C par rapport
au film PP1 initial. Une extrapolation de la longue période pour des recuits a 110°C et 130°C

a donc été réalisée en traits pointillés sur la Figure 122.

Avant déformation Aprés déformation
— J
4 Q57 )]
Sl L ‘ //
e '5917\ Jau N )
- (]
¢ 2 o o —
a S ;\ L N v
Morphologie |/
J
lz ﬁ - /l
~ 74\ \> ( \
NN (| /}
|
( ? TN 44/\ “/R\f\ A
Bl
Corrélation due Corrélation due
aux lamelles aux fibrilles
. , initiales restante formées
Clichés SAXS
=

Figure 121 : Mécanisme de déformation de la phase cristalline du film PP1 sous déformation a I’état
caoutchoutique

Remarque : La longue période dans la direction transverse (ou équatoriale) correspondant aux
structures fibrillaires est difficilement mesurable du fait de la faible intensité¢ de la bosse de
corrélation. D’ailleurs, les résultats de DSC pour le film étiré¢ a 130°C ne font apparaitre un
pic de fusion di a la fragmentation des lamelles cristallines qu’a partir d’une déformation de

Hencky comprise entre 1.5 et 2, ce qui est supérieur au domaine présenté sur la Figure 122.
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Figure 122 : Evolution de la longue période pour le film PP1 en fonction des conditions d’essais.
(vitesse de déformation = 0.1s™)

Enfin, lorsque 1’¢longation est réalisée a 150°C, la structure reste isotrope quelle que soit la
déformation appliquée. A cette température, il est fort probable que la cristallisation se
produise aprés que I’échantillon ait été retiré du rhéomeétre, c’est a dire & une température
effective inférieure a 150°C. Ainsi |’orientation moléculaire éventuelle générée par la
déformation a le temps de relaxer ; ce qui conduit a une structure finale isotrope dans le plan
du film. La cristallisation s’effectuant en sortie de four, le refroidissement est rapide. Par
conséquent la température de cristallisation est relativement faible, ce qui conduit a une

longue période plus faible.

1.4. Influence de la vitesse de déformation sur I’orientation cristalline

La vitesse de déformation est un élément important pour les procédés de thermoformage ou
de surmoulage par exemple. Il est donc important d’étudier son influence sur I’orientation de
la phase cristalline au cours de la déformation. Cependant les résultats obtenus sont
inévitablement a nuancer du fait des limitations en vitesses de déformation du rhéomeétre

comparées aux vitesses appliquées industriellement.
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T T T T
0s 1.0 15 20 25

Défarmation d’Hencky

Figure 123 : Influence des conditions d’étirage sur les propriétés mécaniques et sur I’orientation
cristalline du film PP1. Les clichés WAXD 2D correspondent au film aprés différentes déformation
(température de déformation 110°C). a: film non déformé ; b,c,d : film déformé a 0.1s" pour des &
respectivement de 0.5, 1 et 2 ; e, f, g : film déformé a 0.5s”! pour des € respectivement de 0.5, 1 et 2 ; h, i
film déformé a 55" pour des € respectivement de let 2.5

Comme le montre la Figure 123, le film est déformé a température constante (110°C) mais
pour des vitesses de déformations variant de 0.1 & 5s”. Les clichés WAXD sont 1a aussi
réalisés post mortem dans la zone de striction. Les résultats montrent que le comportement
thermomécanique du film PP1 est trés similaire pour des déformations réalisées a 0.1 et 0.5s™".
La différence, bien que modérée, apparait pour des déformations effectuées a 5s' et pour des
déformations d’Hencky supérieures a 1. A partir de cette déformation, la contrainte sur les
courbes ¢longationelles obtenues aux deux plus faibles vitesses augmente préfigurant un
comportement de durcissement structural sous contrainte. Le calcul de la fonction d’Hermans
(cf. Figure 124) montre que les cristaux orientés de manicre aléatoire avant la déformation
tendent a s’orienter parallelement a la direction d’étirage selon des mécanismes similaires a
ceux discutés précédemment. Il apparait cependant clairement que, plus la vitesse de
déformation est importante et moins la phase cristalline se réoriente. Cette moindre
réorientation peut étre corrélée a un comportement de durcissement structural moins marqué

sur la courbe de contrainte ¢longationelle.

187



Chapitre 5 : Evolution de la phase cristalline sous défounation et moedélisation du competement
des matériaux semi-cistalling

——e=0.1s-1
—e=0.5s-1
—O—e=56s-1

T T T T T T T
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Déformation de Hencky

Figure 124 : Evolution de f; pour les différentes vitesses de déformation (film PP1 déformé a 110°C)

2. Déformation du film PP2 pré-orienté a I’état caoutchoutique

®
a
2
e
>
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3 1 130°C MD
10° 4 ---130°CTD
1 ——150°C MD
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10° : . . . : . 10°
0.5 1.0 15 2.0

Déformation de Hencky

Figure 125 : Influence des conditions de déformation sur le comportement thermomécanique du film PP2.
(vitesse de déformation : 0.5s™)

De nombreux articles de la littérature traitent de 1’influence d’une élongation sur I’orientation
cristalline a partir de matériaux isotropes. Néanmoins une orientation initiale peut influencer
I’aptitude a la déformation d’un film polymeére ainsi que ses propriétés mécaniques.
Contrairement au film PP1, le film PP2 montre une anisotropie d’orientation initiale trés
importante, c’est pourquoi il est intéressant d’étudier I’influence de la température et de la

direction de sollicitation dans la suite de ce paragraphe.

La Figure 125 montre I’influence de la direction de sollicitation sur un film présentant

initialement une anisotropie d’orientation pour des températures allant de 110°C a 150°C et
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une vitesse de déformation de 0.5s”'. Les lignes en pointillés représentent le comportement
mécanique du film soumis a une déformation uni-axiale dans la direction transverse au

contraire des lignes en traits pleins représentant une élongation du film selon la direction

machine.
T(°C) Direction Déformation d’Hencky
d’étirage 0 0.25 0.5 1 2
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Figure 126 : Influence des conditions de déformation sur I’orientation cristalline du film PP2.
(vitesse de déformation : 0.5s™)

Les courbes contrainte/déformation obtenues sont fortement dépendantes de la direction de
sollicitation. La déformation a la rupture est nettement inférieure selon la direction transverse
comparé¢ a la direction machine. Cependant pour une déformation donnée, la contrainte
mesurée dans la direction transverse est supérieure a celle mesurée dans la direction machine.
L’¢longation conduit a un comportement fragile du film selon la direction transverse avec une
zone de déformation plastique trés faible. Au contraire lorsque 1’¢longation est effectuée selon
la direction machine, le film montre une importante zone de déformation plastique et la
courbe contrainte/déformation peut étre séparée en deux phases : pour des déformations

comprises entre 0.2 et 1, la croissance de la contrainte est modérée. Elle se stabilise ensuite
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pour des déformations supérieures a 1. Ce comportement est d’ailleurs similaire a celui d’un

film polypropyléne rapidement refroidi apres le processus de fabrication [88].

L’évolution de la phase cristalline et de la fonction d’Hermans en fonction de la déformation
uni-axiale selon les deux directions de sollicitation est représentée sur les deux figures
suivantes (cf. Figure 126 et Figure 127). Il faut noter que dans tous les cas, nous avons choisi
la direction machine comme direction de référence. Avant la sollicitation, 1’axe ¢ de la maille
cristalline de la phase monoclinique a est préférentiellement orienté parallelement a la
direction transverse (f.=-0.25). Dés le début de 1’¢longation dans cette direction, les fibrilles
sont déformées conduisant a une fragmentation de cette structure et a une rupture du film pour
des déformations d’Hencky faibles.

Lorsque la déformation est réalisée dans la direction machine, 1’axe ¢ de la maille cristalline,
orientée initialement perpendiculairement par rapport a cette direction, effectue une rotation et
s’oriente de manic¢re a étre parallele a la direction de sollicitation (f;=0.6 pour une
déformation d’Hencky de 1.5). Cette réorientation est a I’origine de I’augmentation de la
contrainte au cours de la déformation et de I’apparition d’une zone de déformation plastique
importante en comparaison d’une sollicitation mécanique dans le sens transverse. Le
mécanisme de réorientation de la structure fibrillaire initiale parallélement a la direction de
sollicitation n’est pas connu avec précision. Néanmoins 1’absence de phase B méme pour une
température de déformation de 150°C semble démontrer que le mécanisme de glissement des
plans cristallins est prépondérant.

Il convient également de noter la différence, pour une température d’élongation de 150°C,
entre les comportements thermomécaniques des deux films. Pour le film PP2, les propriétés
mécaniques ne s’effondrent pas car la déformation est réalisée a une température inférieure a
la température de début de fusion de la phase cristalline (cf. DSC Figure 113). La vitesse de
réorientation de la phase cristalline dépend de la température puisque jusqu’a une déformation
d’Hencky de 0.5, la réorientation est d’autant plus rapide que la température est €élevée. Au
dela de cette limite, le phénomene inverse se produit. Ce mécanisme peut s’expliquer car plus
la température de déformation est faible et plus la taille des cristaux fragmentés est petite. La
cinétique globale de réorientation de la phase cristalline est donc plus rapide a plus faible
température.

A Dinstar du film PP1, quelle que soit la température de déformation, aucune structure

lamelles meéres-lamelles filles n’apparait.
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Figure 127 : Evolution de f; pour différentes températures et diverses directions de sollicitation.
(vitesse de déformation : 0.5s™)

III. Modélisation du comportement thermomécanique des films semi-

cristallins

3. Application au cas du film PP1 :

La modé¢lisation du comportement thermomécanique des films semi-cristallins est nettement
plus complexe que celle des films amorphes. L’utilisation de modeles analogues a ceux
utilisés pour les films amorphes n’est possible que lorsque le film est déformé a une
température supérieure a sa température de fusion [49, 162-164]. Ainsi en partant de films a
I’équilibre avant déformation, Wagner et al. ont notamment étudié ’influence de la
morphologie de la chaine sur le comportement de durcissement structural en déformation uni-
axiale [165] tout comme Gotsis et Zeevenhoven [166]. Derail et al. [167] ont montré que
I’apparition de durcissement sous contrainte en viscoélasticité non-linéaire n’est pas
uniquement le fait de polymeres branchés. De plus ces modeles permettent également la
modélisation du comportement mécanique des polymeres a 1I’état fondu sous une sollicitation

en cisaillement [168].

Néanmoins des lors que la déformation est réalisée a 1’état caoutchoutique, la contribution en
contrainte de la phase cristalline, lorsque le polymére est étiré, n’est plus négligeable. La prise
en compte de cette cristallinité a ét¢ modélisée de différentes manicres. Ainsi des modeles de
suspension de phases ont ét¢ développés [169]. Ces modeles basés sur des lois de cinétiques

de croissances des cristaux comme celles développées par exemple par Billon et Haudin [170]
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ou par Fulchiron et Koscher [14] ne conviennent que pour les polymeres en cours de
cristallisation depuis le fondu. Dans la littérature, différents modeles a deux et trois phases
plus adaptés aux polymeres déja cristallisés ont été¢ développés (cf. Chapitre sur I’étude
bibliographique) mais ils se cantonnent généralement au comportement en petites
déformations.

En se basant sur ces modeles a deux phases, nous avons utilis¢ un modele semi-empirique
afin de prédire le comportement thermomécanique des films semi-cristallins déformés a 1’état
caoutchoutique. L’idée sous jacente consiste a séparer les contributions en contrainte de la

phase amorphe et de la phase cristalline

Dans notre étude, la contribution en contrainte de la phase amorphe est modélisée, dans le
premier membre de 1’équation constitutive, par une approche phénoménologique de type
Maxwell généralisé (utilisation du modele de Lodge dans notre étude). A I'instar de ce qui a
été réalisé pour les films amorphes, les paramétres matériaux de cette phase sont obtenus par
la réalisation d’une courbe maitresse a 1’état fondu et le calcul a partir de cette derniére d’un
spectre des temps de relaxation provenant de la zone terminale. Grace a la superposition
temps-température, les constantes de temps seront par la suite extrapolées aux températures

correspondant aux essais en déformation élongationelle (cf. Figure 128).
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Figure 128 : Spectre des temps de relaxation du film PP1 a 200°C.
Nous avons démontré précédemment que la phase cristalline, et plus particulierement son
orientation, est susceptible d’évoluer au cours de la déformation. La structure sphérolitique

initiale tend a se fragmenter a partir d’une certaine déformation ou d’une certaine contrainte.

En se basant sur ces résultats, nous avons considéré que la fragmentation donnait lieu a un
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comportement qui peut étre modélisé par un patin un peu particulier placé en paralléle au

modele utilisé pour la phase amorphe. Il peut donc étre représenté comme sur la Figure 129 :

e e
1 . 1,
+ b
- - - a
| ) a 7\ J

Contribution de la Contribution de la
phase amorphe phase cristalline

Figure 129 : Représentation schématique du modéle empirique deux phases utilisés.

En général, le comportement d’un patin donne lieu a une contrainte seuil, ce qui conduit a une
discontinuité dans I’expression de la contrainte qui est néfaste pour le calcul numérique. Pour
éviter cela, nous avons choisi le comportement d’un patin un peu particulier pour lequel
I’expression de la contrainte due a la fragmentation est :

o,(e) =0, x(1-exp(-Ax¢)) Equation 155

La Figure 130 ci dessous représente I’allure de ce comportement :

o(€)
Patin habituel

Equation 155

€

Figure 130 : Comparaison entre le comportement habituel d’un patin et celui utilisé dans le modéle

L’écriture de cette contrainte est directement inspirée des travaux de Séguela et a/ [171]. En
effet les auteurs avaient considéré, dans le cadre de petites déformations sur des polymeres
semi-cristallins soumis a des cycles de charges, une fonction d’endommagement. Cependant
contrairement a notre étude, leur calcul était basé non pas sur la contrainte mais exprimé en
termes de module compte tenu des faibles déformations etudiées. De plus, nous considérerons
ici un endommagement des les plus faibles déformations, et non pas a partir du seuil
d’écoulement plastique. On peut rajouter que cette expression a aussi €té utilisée par Duffo et
al [172] pour modéliser le comportement élongationelle d’un polypropyléne a des

températures similaires aux notres.
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Le parametre oy représente la contrainte limite que peut engendrer la fragmentation des
cristaux tandis que le parameétre A prend en compte la courbure de la contrainte en fonction de
la déformation plastique du film. Ce parameétre peut donc étre considéré comme un indicateur
du taux de fragmentation. L’ajustement de ces deux parameétres est effectué, pour chaque
condition de sollicitations (température et/ou vitesse), par une régression des moindres carrés

sur le logarithme de la contrainte.

L’expression globale du modele devient :
o,(t)= jm(s) [em —e” } ds+G(1) [ez” —e” } x(1-Xc)+o,(g)Xc Equation 156
0

Les contributions en contrainte des phases amorphe (premier membre) et cristalline
(deuxiéme membre) sont pondérées par le taux de cristallinité du film a la température de
déformation. Les taux de cristallinité utilisés pour nos calculs sont synthétisés dans le

Tableau 10.

Température de déformation (°C) | Taux de cristallinité X, (%)

110°C <Tg<130°C 34.7
140°C 33.7
150°C 30

Tableau 10 : Taux de cristallinité en fonction de la température de déformation pour le film PP1

En comparant une courbe expérimentale pour le film PP1 déformé a 110°C (;: =0.1s™") avec le
modele et les paramétres A et oy ajustés, nous pouvons constater que pour de faibles
déformations, le modéle prédit correctement la contrainte. En revanche, dés lors que la
déformation devient plus importante, le modéle sous-estime fortement la contrainte (cf.

Figure 132, trait plein).

Il convient de noter que le film PPI1 présente un durcissement structural sous contrainte
responsable d’une augmentation de la contrainte a partir d’une certaine déformation (estimée
pour ¢ compris entre 0.5 et 1). Ce durcissement peut étre lié dans certains cas a une
cristallisation sous contrainte. Ceci a ét¢ mis en évidence notamment par Billon, Gorlier et
Haudin [173] sur un PET initialement amorphe cristallisant sous une déformation uni-axiale
pour une température supérieure a sa température de transition vitreuse. Ils ont montré que ce

durcissement apparait des le début de la cristallisation du polymeére. Diverses études sur
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I’influence d’une déformation uni-axiale sur la cristallisation d’un PP ont été réalisées [174]
mais bien souvent le matériau est initialement a I’état fondu et la cristallisation s’effectue
apres la déformation du polymeére. Plus récemment, Bischoff-White et a/.[175] ont montré
qu’une déformation uni-axiale minimale était nécessaire pour faire cristalliser en condition

isotherme un PP préalablement fondu.

Cependant comme démontré précédemment dans notre étude, le taux de cristallinité du film
est quasiment constant. Ce durcissement structural apparait clairement pour des déformations
correspondant au début de la réorientation de la phase cristalline et donc au début de la
formation de fibrille au sein du matériau. Il est donc nécessaire pour prédire correctement la
contrainte aux fortes déformations de prendre en compte dans le calcul, I’apparition de ces
structures fibrillaires. Il est en effet concevable que 1’étirage de ces entités cristallines
parallélement a leur direction principale génére une augmentation de la contrainte importante

car dirigée dans la direction de la chaine macromoléculaire.

Ce phénomene peut étre modélis€ comme un ressort placé en parallele du modéle
précédemment utilisé représentant la contrainte élastique due a la déformation des fibrilles (cf.

Figure 131).

{}

e :L_I:
5K .=
— L

ot daii Contribution de la Contribution des
phase amorphe phase cristalline fibrilles
initiale

Figure 131 : Représentation schématique du modéle empirique deux phases modifiés.

Dans le second membre de 1’équation constitutive du nouveau modele, nous pourrons ajouter
a la fonction de fragmentation o(€), une fonction représentative de ’apparition et de la
déformation des fibrilles. Etant donné que nous estimons que notre matériau ne cristallise pas
sous la contrainte, la variation du taux de cristallinité avec la déformation sera considérée
comme nulle. La variation du taux de cristaux fragmentés au cours de la déformation est

« compensée » par le taux de création de fibrilles.
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Nous avons également démontré par WAXD que le taux de création des fibrilles est une
fonction de la déformation, ainsi nous introduirons dans le mode¢le la fonction de création de

fibrilles f(¢) :

fle) =1-exp(-K &") Equation 157

Cette fonction tend vers 0 lorsque la déformation est nulle car pour cette déformation, aucune
fibrille n’a été¢ formée et tend vers 1 lorsque toutes ces entités sont créées. Evidemment, la
création de fibrilles se faisant au détriment des lamelles cristallines initiales, le terme de
fragmentation initialement introduit doit étre pondéré par (1-f(¢)) pour tenir compte de la

disparition de ces lamelles initiales.

o.0)=| m(s)[ezgs —egs}ds+G(t)[ezgf —eg’}x(l—)(c)Jraf (&)x Xex (1 f(e) + [(e)x ExX, x¢
0
Equation 158
L’¢lasticité cristalline £ considérée pour ces fibrilles peut 1égitimement étre assimilée au

module d’un monocristal de polypropyléne. Dans la littérature diverses valeurs sont

mentionnées [176, 177] et toutes sont de 1’ordre de 40 GPa.

En conservant, pour chaque condition de sollicitation, les parametres A et 6o déterminés
précédemment, il suffit des lors d’ajuster par la méthode des moindres carrés les valeurs de K

et n.

Il convient également de noter qu’afin de ne pas introduire de discontinuité au sein de notre
modele, nous avons multipli€é, pour le terme concernant les fibrilles, le module du cristal par
la déformation totale €. Or nous aurions di en réalité le multiplier par e-g, ou g, représente la
déformation a partir de laquelle apparaissent réellement ces fibrilles. Cependant, avec la
fonction d’apparition des fibrilles utilisées (Equation 158), il n’y a pas d’unicité de &,, ce qui

rend cette correction impossible.
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Contrainte (Pa)

O Courbe expérimentale
- - - Modéle avec création des fibrilles
—— Modele avec fragmentation des cristaux
—== Modéle de Lodge (partie amorphe)
T T T

1 2 3
Déformation d'Hencky

Figure 132 : Comparaison pour le film PP1 déformé a 110°C et i une vitesse de 0.1s” entre le modéle
comportant uniquement la phase amorphe, la phase amorphe et le patin et le modéle complet

En comparant les résultats expérimentaux obtenus avec ceux calculés avec ce modéle prenant
en compte la création de fibrilles et le modéle précédent (Equation 156), nous pouvons
constater une forte amélioration des prédictions aux fortes déformations (cf. Figure 132). Ce
modele semi-empirique nous permet de prendre en compte le phénomene de durcissement
structural 1i¢ a la création de fibrilles orientées parallelement a la direction de tirage. Cette
démarche est réalisable avec le méme succes pour différentes températures de déformation

(i.e de 110°C a 150°C dans notre cas), comme ’indique la Figure 133.

o Courbe expérimentale 120°C
Modele 120°C
Courbe expérimentale 140°C
——— Modeéle 140°C

A Courbe expérimentale 150°C
Modele 150°C

Contrainte (Pa)
=

w+r—r —r-r—rr-r-———77
0.0 0.5 1.0 15 2.0 25 3.0 3.5

Déformation d'Hencky

Figure 133 : Comparaison entre le modéle semi-empirique et les expériences de rhéologie élongationelle
réalisées a différentes températures pour le film PP1 (vitesse de déformation : 0.1s™).
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Cependant il faut reconnaitre que la fonction de création des fibrilles f(¢) ajustée (K et n) reste
trés faible par rapport a I’évolution de la fonction d’Hermans pour ce film déformé a 110°C et
pour une vitesse de déformation de 0.1s™ (cf. Figure 124). En effet pour une déformation
d’Hencky de 2, cette fonction d’Hermans f, tend vers 0.8 signifiant que la plupart des mailles
cristallines sont orientées selon la direction d’étirage et donc que la majeure partie des
fibrilles a été constituée. Or pour une méme valeur de la déformation, la valeur de f(¢) obtenue
est de 107 (<<1) est loin de tendre vers 1. Ce résultat n’est pas tres satisfaisant car il remet en
question les hypothéses du modele. A ce propos plusieurs remarques peuvent étre faites. Tout
d’abord, nous avons surestimé le module des fibrilles en ’assimilant a celui d’un monocristal.
De plus, comme cela a déja été indiqué, ce module est multiplié par la déformation totale sans
prendre en compte le fait que les fibrilles ne peuvent étre étirées qu’apres leur apparition.
Dans tous les cas, cela conduit a une surestimation du terme de contrainte li€ a ces fibrilles

qui serait alors compensé par une sous-estimation de la fonction f{e).

Il n’en reste pas moins que le modéle décrit de maniére satisfaisante les courbes
expérimentales a différentes températures, il est intéressant d’exprimer les différents facteurs
en fonction de la température et de la vitesse de déformation. Il apparait rapidement que les
parametres A4, oy, K, et n sont indépendants de la vitesse de sollicitation dans la gamme de
vitesses étudiée (0.1 a 5s7). Le paramétre n est quant a lui également indépendant de la
température. Nous le considérerons comme constant et sa valeur a été fixée a 2. Les lois de
variations des autres parametres en fonction de la température sont exprimés sous une forme
de type Arrhenius.

Dans un premier temps, nous avons utilisé les résultats obtenus a toutes les températures, y

compris 150°C pour décrire I’évolution des parametres. Les relations obtenues sont :

log(A4) =8.8x10° x%—l.S
log(c,) =4.5x10° x%—4.3 Equation 159

10g(K)=3.3><103><%—11.9

Avec T en Kelvin, oy en Pa.
Cependant, en considérant les lois d’évolution des parametres 4, oy et K de 1’équation

précédente, n=2 et E=40GPa, la modélisation (Figure 134) donne lieu a des résultats

défectueux pour les différentes températures de déformation avec & =0.1s". En effet pour une
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température de 110°C, la prédiction du modele est assez fidéle a la courbe obtenue

expérimentalement. En revanche, le modele sous-estime la contrainte pour une température de
130°C contrairement au cas d’une déformation a 150°C. Cette différence dans la qualité de

prédiction du modéle est principalement due au fait de la chute des propriétés mécaniques du

film a 150°C.

w
o
B 0 Courbe expérimentale 110°C
€ i Modéle 110°C
g Courbe expérimentale 130°C
5 —— Modeéle 130°C
&) 4 Courbe expérimentale 150°C

105 S jg Modéle 150°C

R
10 | T v T T T v T T T T T T 1
0.0 05 1.0 1.5 2.0 25 3.0 35

Déformation d'Hencky

Figure 134 : Comparaison entre le modéle (paramétres A,B et K exprimés en 1/T) et les courbes
expérimentale. La vitesse de déformation est de 0.1s™

En effet, comme nous 1’avons déja précisé, a cette température le film PP1 est partiellement
fondu et sa cristallinité est susceptible d’évoluer pendant 1’expérience. Cette instabilité est
difficile a prendre en compte dans le modele et cela conduit a surestimer I’effet de la
température sur les parameétres. Il nous a donc semblé pertinent d’ajuster de nouveau I’effet de

température sur ces parametres, mais sans prendre en compte la température de 150°C comme

indiqué sur la Figure 135.

n log(A) " logo,
” 1 log(K)
Extrapolation Extrapolation 224 Extrapolation

log (A)
log(, /Pa)

T T 1 4
T T T
0.00240 000248 0.00256 000264 000240 000248 000256 000264

T T T
0.00240 000248 0.00256 0.00264
1KY

i) 1K)
Figure 135 : Evolution des paramétres A, o, et K en fonction de 1/T

199



Chapitre 5 : Evolution de la phase cristalline sous défounation et moedélisation du competement
des matériaux semi-cistalling

Les relations entre la température et les parametres deviennent alors :

log(4) =9.1x10? x%—1.6
log(c,)=1.4x10 x%+3.5 Equation 160

log(K)=1.2x10° x%—6.5

La Figure 136 montre les nouvelles prédictions du modele qui sont nettement plus en accord

avec les résultats expérimentaux (sauf évidemment pour 150°C).

O Courbe expérimentale 120°C
Modeéle 120°C

<& Courbe expérimentale 140°C
—— Modéle 140°C

iy

Contrainte (Pa)

G

e

o

"

-
%
&

2
S

TR

o TR

T T T v T v T v T v T v 1
05 1.0 1.5 2.0 25 3.0 3.5

Déformation d'Hencky

Figure 136 : Comparaison entre le modele (paramétres A,B et K exprimés en 1/T sans tenir compte des
résultats a 150°C) et les courbes expérimentale. La vitesse de déformation est de 0.1s™

Ainsi, il a été introduit dans le modele I’effet de température sur la fragmentation des lamelles
cristallines d’une part et sur ’apparition des fibrilles d’autre part. Evidemment, il serait
intéressant d’étudier plus en profondeur la physique de ces phénomenes pour affiner le

modele. Néanmoins, nous disposons ici d’un cadre semi-empirique permettant de prédire

assez fidélement le comportement.

4. Application au cas du film PET? :

Il est nécessaire de savoir si le modéle présenté précédemment est uniquement valable dans le
cas de la modélisation du film PPl ou si sa forme est susceptible de s’adapter au
comportement mécanique d’un autre film semi-cristallin. C’est pourquoi, nous avons appliqué
notre modele au film PET2 dont la caractérisation est disponible en annexe2. La valeur du

parametre E utilisée est de 120GPa [178, 179]. La valeur de n est comme dans le cas du film
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PP1 considérée comme constante et fixée a 3. Les valeurs des autres parameétres sont

exprimées sous la forme d’une expression de type Arrhenius :

log(A) =4.9x10 x%—2.6
log(B) = 4.8x10? x% +8.8 Equation 161

log(K)=9.2x10" x%—3.2

Les déformations ont été réalisées de 140°C a 200°C. Au dela de cette température, le retrait
important di au biétirage séquentiel subi par le film engendre sa rupture avant méme sa
déformation. Ainsi les déformations sont effectuées a des températures trés inférieures a la
température de fusion ce qui ne conduit pas a surestimer I’effet de température sur les
parametres (comme c’était le cas pour le film PP1 lorsque nous avions utilisé les résultats a
150°C). Donc, dans notre cas, les propriétés mécaniques du film PET2 ne s’effondrent pas et
restent peu sensibles a la température. C’est pourquoi la prédiction du modele appliqué a ce
film donne de bon résultat sur toute la gamme en température de 1’é¢tude (ctf. Figure 137et

Figure 138).

O expérience 140°C
modéle 140°C
expérience 180°C
——— modéle 180°C

Contrainte (Pa)

T v T T T T 1
0.5 1.0 1.8 20

Déformation d'Hencky

Figure 137 : Film PET2 : Modélisation du comportement mécanique pour une déformation uni-axiale a
0.1s™ a différentes températures.
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O expérience 160°C
modéle 160°C
& expérience 200°C
modele 200°C

Contrainte (Pa)
8\4
1

10° 4 . r . . .
0.0 0.5 1.0 15 2.0

Déformation d'Hencky

Figure 138 : Film PET2 : Modélisation du comportement mécanique pour une déformation uni-axiale a
0.1s™" a différentes températures

Outre sa validité sur plusieurs polymeéres semi-cristallins, 1’un des grands avantages de ce
modele est d’étre facilement modulable. Ainsi dans le cas d’un film présentant une structure
fibrillaire et déformé de manicre uni-axiale et parallele a la direction des fibrilles, la partie du
calcul comportant le patin pourra étre négligée. En perspective, il est possible d’adapter ce
modele a un film pouvant cristalliser sous contrainte en ne considérant plus la variation du
taux de cristallinité en fonction de la déformation comme nul mais en incluant dans le mode¢le

une cinétique de cristallisation sous contrainte adaptée a la sollicitation mécanique appliquée.
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IV. Conclusions :

La compréhension de I’évolution de la phase cristalline au cours de la déformation est
essentielle afin de modéliser le comportement thermomécanique des films semi-cristallins. Au
cours d’une sollicitation uni-axiale a I’état caoutchoutique, la phase cristalline d’un film semi-
cristallin change et tend a s’orienter parallelement a la direction d’étirage pour des
températures inférieures a celles de début de fusion de cette phase. Ainsi un film présentant
une isotropie d’orientation, devient anisotrope apres déformation. Cette transition est régie en
fonction de la température par le passage d’une structure sphérolitique a une structure de type
fibrillaire. Les mécanismes de transformation sont fonctions de la température mais il apparait
clairement que pour des températures de déformation faibles, la réorientation de la phase
cristalline passe par une étape de rupture ou de fragmentation des cristaux. Ceci, apres
réorientation des cristaux génére un durcissement stuctural sous contrainte.

En revanche dans le cas du film PP1, dés lors que la déformation s’effectue a une température
pour laquelle une partie de la phase cristalline commence a fondre, la déformation n’influe
plus sur ’orientation de la phase cristalline qui reste isotrope du moins dans les conditions de
déformations étudiées. Le phénomene de fusion/recristallisation est le mode principal de
transformation pour cette gamme de température. La cristallisation s’effectue manifestement
apres que I’échantillon a été retiré du four du rhéometre. La structure demeure sphérolitique,

et il est méme possible de former un peu de phase  a fortes vitesses de déformations.

Lorsque le film semi-cristallin présente une anisotropie initiale d’orientation (film PP2),
I’évolution de I’orientation de cette phase dépend fortement de la direction de sollicitation.
Ainsi lorsque le film est déformé suivant une direction paralléle a la direction d’orientation de
la phase cristalline, 1’orientation cristalline demeure inchangée et la déformation a rupture du
film reste faible ; les courbes contrainte/déformation indiquent un fort durcissement structural
sous contrainte. Lorsque la déformation est réalisée de manic¢re orthogonale a la direction
d’orientation de la phase cristalline, cette derniére tend a se réorienter de manicre parallele a

la direction de tirage. Ainsi la déformation a rupture est nettement supérieure dans ce cas.

La modélisation du comportement thermomécanique des films semi-cristallin a été réalisée en

découplant les contributions a la contrainte de la phase amorphe et de la phase cristalline.
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Ainsi la contribution de la phase amorphe a ¢été réalisée avec un modele de Lodge. La
modélisation de la contrainte due a la phase cristalline a ét¢ effectuée en plagant en parallele
un patin et un ressort. Ces deux entités permettent respectivement de simuler la fragmentation
de la phase cristalline initiale comme constaté expérimentalement sur le film PPl et
¢galement la création de fibrilles orientées selon la direction de sollicitation. Le modé¢le
développé¢ est applicable a plusieurs polymeres et présente une grande flexibilité. Lorsque les
prédictions sont faites pour des températures restant inférieures a la température de fusion, ce
modele prédit remarquablement le comportement et I’effet de température. Néanmoins les
performances du modéle sont plus limitées pour des températures auxquelles la fusion du
matériau se produit, rendant celui-ci thermiquement évolutif au cours des mesures de
contraintes ¢longationelles elles-mémes, ce qui conduit a une importante incertitude

expérimentale.
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Conclusion générale :

L’¢tude de I’évolution de la morphologie des films thermoplastiques, destinés a la décoration,
est essentielle en vue de modéliser leurs comportements thermomécaniques dans des procédés
de déformations industriels tels que le thermoformage ou le surmoulage. La famille de
matériaux utilisés est vaste comprenant aussi bien des films semi-cristallins que des films

amorphes.

Nous avons caractéris¢ mécaniquement, thermiquement et morphologiquement les films afin
d’obtenir des informations nécessaires a [’optimisation des parameétres des procédés
industriels de déformation mais également dans le but de modéliser leurs comportements

thermomécaniques.

Nous avons montré que les propriétés mécaniques des films amorphes chutaient rapidement
aprés le passage de la température vitreuse et mais également qu’ils présentaient un retrait
important. Les films commerciaux, malgré leur comportement isotrope a température
ambiante, ne sont donc pas a 1’équilibre et possédent une orientation moléculaire plus ou
moins importante dans le plan du film en fonction de leur procédé de fabrication.

Dans un premier temps, en vertu de cette isotropie, ces films, déformés a 1’état
caoutchoutique, peuvent étre modélisés par des modeles liquides intégraux. La détermination
classique des parametres matériaux par rhéologie en cisaillement et le calcul d’un spectre des
temps de relaxation dans la zone terminale ont permis de modéliser dans un premier temps
leurs comportements mécaniques. Avec cette approche, la prédiction de leurs comportements
mécaniques par le modéle de Lodge engendre une sous-estimation importante de la contrainte
¢longationelle et plus particulierement pour des températures de déformation proches de la
température de transition vitreuse. L’utilisation de modeles plus complexe tels que des
modeles de type K-BKZ n’est donc pas pertinente. Il est cependant possible d’améliorer les
prédictions du modele pour ces températures en utilisant un spectre des temps de relaxation
couvrant également la zone de transition et le plateau vitreux. La courbe maitresse est alors
réalisée en couplant les données provenant de la rhéologie dynamique avec celles obtenues en
DMA. Cette approche permet de prendre en compte I’effet de la température sur le
comportement mécanique des films amorphes isotropes. Ce point est essentiel au vu du fort

gradient thermique en surface des films lors de la phase de chauffage avant leur déformation
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dans les procédés industriels. Malgré la sous-estimation de la contrainte par le mod¢ele de
Lodge, I'utilisation de modeles plus sophistiqués tel que le modele MSF est intéressante du
fait de la prise en compte par ce dernier de la configuration de la chaine (branchée,
linéaire...). Bien que ce mod¢le soit bas¢ sur le principe de reptation, la prise en compte des
temps courts provenant de la zone de transition permet la encore une amélioration de la
prédiction pour des températures de déformation proches de la température de transition
vitreuse.

Les films commerciaux étudiés présentent tous un comportement mécanique isotrope dans le
plan du film, il est cependant intéressant d’étudier un film présentant une forte anisotropie et
de modéliser cette particularité. L’anisotropie de ce film a été générée par le fort ratio
d’étirage uni-axial lors du procédé de fabrication. Cet étirage peut €tre per¢u comme une
déformation équivalente ayant eu lieu avant la déformation en rhéologie élongationelle. La
cinétique de cette déformation peut étre discutée et plusieurs hypothéses ont été envisagées.
La modélisation de cette anisotropie a été effectuée par le modéle de Lodge en introduisant
dans le tenseur de Finger une modification de la déformation d’Hencky. Cette approche
permet une bonne modélisation de 1’anisotropie aux fortes déformations bien qu’aux faibles
déformations la qualité de la prédiction soit moindre. De plus, il est envisageable d’appliquer

cette méthodologie a des films bi-étirés.

Pour les films semi-cristallins, la chute des propriétés mécaniques intervient principalement a
proximité de la température de fusion. A température ambiante 1’orientation de la phase
cristalline joue un rdle prépondérant. En effet, une anisotropie d’orientation cristalline conduit
a une anisotropie de comportement mécanique et réciproquement. De plus I’orientation de la
phase cristalline est susceptible d’évoluer lorsque le film est déformé a 1’état caoutchoutique.
Ainsi une structure sphérolitique, générant un comportement isotrope et une orientation
équilibrée dans le plan du film peut conduire pour des températures inférieures a la
température de fusion sous une déformation uni-axiale, a une structure de type fibrillaire. La
structure fibrillaire formée est orientée selon la direction d’étirage. Les mécanismes de
transformation des structures cristallines sont difficiles a déterminer, il apparait cependant
qu’ils soient fonction de la température et que le passage d’une structure sphérolitique vers
une structure fibrillaire s’effectue par rupture ou fragmentation des cristaux puis réorientation
dans la direction de déformation. Cette derniére phase est a I’origine du phénomeéne de

durcissement structural sous contrainte.
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Lorsque la déformation est réalisée sur un film présentant une anisotropie d’orientation
initiale, la direction de sollicitation élongationelle est prédominante. Lorsque la sollicitation
mécanique est réalisée orthogonalement a la direction d’orientation de 1’axe ¢ de la phase
cristalline (direction des chaines), cette dernicre tend a se réorienter parallélement a la
direction de tirage. Ceci conduit a une importante zone de déformation plastique du matériau.
Au contraire, lorsque la déformation est générée parallélement a la direction d’orientation de
la chaine macromoléculaire, aucune réorientation ne se produit et le comportement mécanique

du film est de type fragile.

Au vu de ces ¢éléments, la modélisation du comportement mécanique des films semi-cristallins
est complexe et ne peut pas €tre réalisée par les modeles liquides utilisés dans le cas des films
amorphes. Ainsi un mod¢le semi-empirique a été développé, en découplant les contributions
en contrainte de la phase amorphe et de la phase cristalline et permettant de prendre en
compte I’évolution structurale au cours de la déformation et ces conséquences sur la
contrainte. Notre souci, dans 1’¢laboration de ce modele, était d’obtenir une prédiction qui soit
correcte sur une large gamme de déformation en considérant I’effet de la température. La
modélisation de la partie amorphe est effectuée par le modele de Lodge. La modélisation de la
partie cristalline est fondée sur des observations expérimentales. Aux faibles déformations, la
fragmentation des cristaux est modélisée par un patin tandis qu’une fonction permet, aux
fortes déformations, de prendre en compte la formation des fibrilles. Ce modele permet une
bonne prédiction du comportement thermomécanique des films semi-cristallins déformés a
I’état caoutchoutique, sauf dans la gamme de fusion. De plus ; il est adaptable a diverses

natures de polymeres.

Contrairement aux modeles de la littérature permettant la prédiction aux grandes
déformations, notre modele permet de corréler la variation de la contrainte avec 1’évolution
structurale du matériau et de prendre en compte explicitement I’effet de température, ce qui
n’apparait que dans les modeles habituellement destinés a la prédiction de petites

déformations.

En perspective, nous pourrions tout d’abord extrapoler la méthodologie de caractérisation des
films utilisée dans cette étude aux films amorphes complexés. Il serait intéressant de comparer
les prédictions des modeles liquides pour les films amorphes avec d’autres modéles utilisés

dans des applications de type thermoformage tels que les modeles viscoplastique ou hyper-
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¢lastique. L’amélioration de la forme de la pré-déformation équivalente utilisée pour la
modélisation des films amorphes anisotrope est également une voie possible.

Il serait judicieux de tester le modele pour les films semi-cristallins dans le cadre de
déformation bi-axiale et de comparer les résultats des calculs avec des mesures réalisées sur
des picces fabriquées sur les lignes pilotes. Il conviendrait aussi de d’exprimer ce modele sous
forme intégrale afin d’éviter les discontinuités dans le calcul de la contrainte. Il est également
envisageable d’appliquer ce modele a des films présentant une anisotropie d’orientation
cristalline. Enfin le passage de ce modele unidimensionnel vers un modele 3D est essentiel

pour les applications visées.
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Annexe 1

I. Prédiction de la contrainte a rupture pour les films amorphes

L’¢établissement de lois de comportements pour les films amorphes étirés uni-axialement doit
in fine permettre de connaitre le comportement thermomécanique des films déformés par des
procédés industriels. Cependant 1’aspect esthétique final des films encrés et déformés doit étre
le meilleur possible. Le déchirement du film est un parameétre rédhibitoire dans I’acceptation
finale d’une piece de décoration. Ainsi les limites en déformation et/ou en contrainte
admissible par le film doivent étre définies pour différentes températures et différentes
vitesses d’¢élongation. En connaissant la géométrie de la piece a décorer (a partir du plan de la
piéce) ou en connaissant les champs de forces appliqués au film (pression d’injection, force
du poingon), il est possible de prédire la rupture du film polymeére encré. Diverses méthodes
de prédiction de rupture peuvent étre rencontrées dans la littérature et pas uniquement dans le
cadre de I’étude de matériaux polymeres. Beaucoup de critéres de rupture tels que les criteres
de Von Mises ou de Tresca peuvent étre appliqués sur des matériaux déformés a température
ambiante. Dans cette étude, les films polymeéres sont étirés a I’état caoutchoutique. Ainsi la
valeur de la contrainte et/ou de la déformation a rupture ne dépend plus uniquement de la

vitesse de déformation.

Les mécanismes de rupture des matériaux amorphes sont des fonctions de la température, de
la vitesse de sollicitation voire méme de I’épaisseur du matériau. Lorsque la déformation est
suffisamment importante (déformation plastique) et reste homogene sur toute la longueur de
I’éprouvette, la rupture du matériau s’effectue sans 1’apparition d’une zone de striction. En
revanche dés lors que la déformation n’est plus homogeéne, une zone dite de striction apparait
sur I’éprouvette. L apparition de cette zone est caractérisée par une diminution de la section
de I’éprouvette, et elle est un lieu privilégié de concentration de contrainte et de déformation
plastique [180]. Cette zone de striction peut s’accompagner d’un blanchissement du matériau
(si ce dernier est translucide) et étre la région de formation de cavités créées sous la
déformation et responsable de la rupture du film polymeére [181]. La prédiction de I’apparition
de cette zone de déformation plastique par ¢élément fini a notamment été étudiée par Li et

Buckley [182] pour les polymeéres amorphes.
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D’un point de vue mécanique, cette zone de striction est visible sur les courbes

contrainte/déformation car elle se caractérise par un adoucissement structural [183].

Dans nos travaux, le phénomene de rupture n’a pas été étudié de manicre exhaustive. Nous
nous limiterons a I’établissement de critéres de rupture empiriques. Diverses expériences ont
été réalisées sur les films PS1 et PC1 a différentes vitesses et différentes températures en

rhéologie ¢longationelle.

Pour chaque test, la valeur de la contrainte a rupture a été notée. En reportant ces valeurs de
contraintes a rupture en fonction de la vitesse de déformation, il apparait que la valeur de la
contrainte a rupture suit, pour chaque température de déformation, une loi logarithmique de la

forme :
o = Aln(s)+ B Equation 162

Les parameétres A et B de I’équation précédente doivent ensuite étre déterminés en fonction de

la température. Pour cela, la valeur de chaque facteur est tracée en fonction de la température.

L’équation empirique déterminée pour le film PS1 est :

o =(—10"xT*+2.54x10° —1.55><108)1n(é)+(—8.6><105T+1.27><108) Equation 163

L’équation empirique déterminée pour le film PC1 est :

o =(3.23x10* x T12'5)ln(<;) +(7.6x10” x T Equation 164

P -y . , . -1
Remarque : Les températures T sont exprimées en °C et les vitesses de déformation € ens™.

La comparaison entre les résultats expérimentaux de rupture et les lois empiriques définis
pour les films amorphes PS1 et PC1 démontre une représentation des résultats pour ces lois.
En effet quelle que soit la température de déformation, la loi empirique exprimant la
contrainte a la rupture en fonction de la vitesse de déformation est proche des résultats
expérimentaux et plus particulierement vers les vitesses de déformation les plus élevées

réalisées en rhéologie ¢longationelle. Ce point est particulierement important du fait des
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vitesses de déformation beaucoup plus élevées générées par les procédés de déformations

industriels.

Les lois empiriques obtenues permettent donc en fonction des conditions de déformation de

prédire la rupture des films amorphes.

Contrainte (Pa)

—— modéle 110°C
—— modéle 120°C

modele 130°C

modele 140°C

o Expérience 110°C

A Expérience 120°C
Expérience 130°C

%« Expérience 140°C

T " T < T = T
4 6 8 10

Vitesse de déformation (s")

Figure 139 : Loi empirique de prédiction de la rupture du film PS1

Contrainte (Pa)

g

—— modele 180°C
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T

T " T < T =
4 6 8 10

Vitesse de déformation (s")

Figure 140 : Loi empirique de prédiction de la rupture du film PC1
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Annexe 2

I. Caractérisation du film PET?2

1. Caractérisation thermique

Tg : Hal Cp Extrapolated : 63,6°C —=— Chauffage n*1
Onset : 64,3°C —— Refroidissement
24 Delta Cp : 5,2e-2 Jig*°C —— Chauffage n°2

Peak : 241,7°C
nset : 228,0°C

Area : 224,0 mJ

Delta H : 26,7 J/g

1.8 4 Tg : Hal Cp Extrapolated : 60,0°C

Delta Cp: 0,13 J/ig*°C
Jial
J Peak : 153,3°C
o T T gt eak : 3
l““ e v Onset : 190,0°C

Area :-2253 mJ

- Nvm‘/ljelta T

T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
-40 0 40 80 120 160 200 240 280 320
Température (°C)

Heat flow (W/g)

Figure 141 : Courbe DSC du film PET2

La température de fusion des cristaux de ce polymere semi-cristallin est estimée a 242°C
tandis que sa température de transition vitreuse se situe aux alentours des 60°C. Nous
pouvons également constater la distribution monomodale en taille des cristaux pour les deux
montées en température, ce qui démontre la faible influence du procédé de fabrication (bi-
¢tirage séquentiel) contrairement au cas du film PP2. La température de cristallisation est de
150°C. II convient également de noter I’influence du recuit effectué apres le bi-étirage sur les
films qui permet de limiter les phénomeénes de cristallisation f roide qui peuvent survenir sur
ce type de matériaux. Cependant, lorsque le film est chauffé et que 1’on regarde 1’évolution de
la biréfringence avec un microscope a lumiére polarisée, cette derniére n’est pas constante
démontrant I’existence du phénoméne de cristallisation froide pour ce film mais en proportion
trés faible. L’étude thermique de ce film avec une DSC modulée aurait certainement permis
de mettre en évidence ces phénomenes. Le taux de cristallinité est évalué a 58%. Cette valeur
est obtenue en considérant que 1’enthalpie de fusion d’un monocristal de PET a pour valeur :

AH  =125.4J/ g et en considérant I’équation suivante :

AH . . -
mesuré _ 26 7 *100 ~ 21 Equation 165
AH 125.4

o0

Xc(%):
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2. Caractérisation mécanique

100

50 —

Contrainte (MPa)

T T T T
0 80 160
Déformation (%)

Figure 142 : Courbe de traction du film PET2

Lors d’une déformation a température ambiante, les film en poly(éthyléne) téréphtalate sont
déformés en dessous de leur Tg c’est a dire a 1’état vitreux comme pour les films amorphes
étudiés. Ainsi, les chaines amorphes des films polypropyléne sont totalement relaxées
contrairement a celles du PET. Ces dernicres sont ainsi soumises a des contraintes internes
liées au procédé de bi-étirage séquentiel du film. Le mode de fabrication génere une légere
anisotropie mécanique du film puisque la déformation a rupture est supérieure dans la
direction transverse (160% contre 130% dans la direction machine). En revanche, la
contrainte a rupture est plus élevé dans la direction machine (115 MPa contre 98 MPa). Les
pentes a l’origine de ces matériaux sont identiques et le comportement mécanique est
analogue dans les deux directions jusqu’au seuil d’écoulement. Apres cette limite, le
durcissement structural du matériau est nettement supérieur dans la direction machine comme
le montre I’accroissement plus rapide de la contrainte lors de l’augmentation de la
déformation. La phase amorphe non relaxée peut étre orientée lors du procédé de fabrication

et donc jouer un role dans I’anisotropie initiale de comportement mécanique.
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3. : Caractérisation thermomécanique en DMA
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Figure 143 : Propriétés thermomécaniques du film PET2 en DMA

Les propriétés thermomécaniques de ce film sont analogues dans les deux directions de
sollicitations et sont stable jusqu’a 70°C, c’est a dire proche de la température de transition
vitreuse, ou les modules E’ chutent fortement. L’influence de la phase amorphe contrairement

au cas des films polypropyléne est fortement marquée.

4. Caractérisation morphologique

Figure 144 : Cliché WAXD film PET1

Ce film présente une orientation cristalline résultant de son procédé de fabrication par bi-

étirage séquentiel comme le montre la Figure 146.

233



Unneae 2

(011) i
(010)
7 | 7
2 2
2 2
o 17}
£ E
02 04 06 o8 10 12 14 16 18 20 22 24 0 40 8 120 160 200 240 280 30 360
a (A’ ?0)
Figure 145 : Tracé de I’intensité diffracté en Figure 146 : Tracé de I’intensité diffracté en

fonction du vecteur d’onde q fonction de I’angle azimutal ¢ pour le plan (0-11)
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Relations structure/propriétés thermomécaniques élongationelles
de films polymeres thermoplastiques :

Résumé :

Le travail présent¢ dans ce manuscrit concerne la modélisation du comportement
thermomécanique de films thermoplastiques déformés a [’état caoutchoutique. La
modélisation du comportement des films amorphes isotropes est réalisée sur la base des
modeles de Lodge ou MSF. L’amélioration des prédictions des modéles pour des
températures de déformations proches de la température de transition vitreuse est possible en
considérant dans le spectre des temps de relaxation des temps courts provenant de la zone de
transition vitreuse. La modé¢lisation du comportement de films amorphes anisotropes a ¢té
effectuée en considérant que 1’anisotropie est due a une pré-déformation équivalente lors du
procédé de fabrication.

Au cours de cette étude, les relations entre 1’orientation de la phase cristalline et les propriétés
mécaniques a température ambiante des films semi-cristallins ont ét¢ démontrées Au cours de
la déformation a I’état caoutchoutique de ces films, la phase cristalline tend a s’orienter
parallelement a la direction de sollicitation par fragmentation des cristaux initiaux. En se
basant sur ces observations expérimentales, la modélisation du comportement mécanique des
films semi-cristallins est possible en découplant les contributions en contrainte de la phase
cristalline et de la phase. La réorientation des cristaux génere un phénomene de durcissement
structural sous contrainte qui peut étre prédit par le modele.

Relationship structure/ elongational thermomechanical behavior
of thermoplastic polymer films

Abstract:

The work presented in this manuscript is devoted to the modeling of the thermomechanical
behavior of polymer films deformed at the rubbery state. The modeling of the isotropic
amorphous films is realized using the Lodge and the MSF models. For deformations applied
near the glass transition temperature, the predictions of these models are improved by
including relaxation times coming from the glass transition domain in the spectra. For
pre-oriented amorphous films, the anisotropy is modeled by considering that it is due to a
previous equivalent deformation during the fabrication process.

The relationship between the crystalline phase and the mechanical behavior at room
temperature for the semi-crystalline films is established. During the deformation at the
rubbery sate of the semi-crystalline films, a reorientation of the crystalline phase occurs along
the stretching direction. Based on the experimental observations, a semi-empirical model is
developed in order to describe the mechanical behavior of the semi-crystalline films. In this
model, the contributions of both phases, amorphous and crystalline are separated. The
reorientation of the crystalline phase leads to a strain hardening stage which could be
predicted by the model

DISCIPLINE : Physique des matériaux polymeres

MOTS-CLES :
Polymeres, Films thermoplastiques, Rhéologie ¢longationelle, Modélisation, Propriétés
mécaniques, Orientation cristalline, Morphologie.
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