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Introduction générale

Introduction générale

Une fois qu'un polymeére thermoplastique est synthétisé, il doit étre soumis a une mise en
ceuvre pour obtenir un produit fini. Ce processus comprend différentes variables, qui
influencent les caractéristiques finales du produit. Deux facteurs importants affectent les
propriétés du polymeére : I'histoire thermique donnée au polymére pendant le processus de
solidification et le poids moléculaire [1].Le comportement mecanique final peut étre régi par

certaines propriétés physiques qui sont fortement influencées par I'organisation structurale

12, 3].

Lors de la transformation des polymeres semi-cristallins par un procédé donné pour la
fabrication du produits finis, le transfert de chaleur ayant lieu pendant la solidification
influence le degré de la cristallinité du produit fini et par conséquent ses propriétés

mécaniques finales.

Pour mieux comprendre 1’effet du traitement thermique, la connaissance de [I'histoire
thermique des polymeres est indispensable et il devrait étre étudié en détail du fait que, le
degré de cristallinité atteint par ces polymeres dépend de cette derniere, le degré de
cristallinité affect a son tour les propriétés mecaniques, y compris la ténacité, la rigidité, la

résistance au choc,..... etc [4-7].

D'autre part, le développement d'une méthode appropriée pour caractériser et étudier
I'influence de I'histoire thermique sur un produit plastiqgue, composé de polymeres semi-
cristallins, au moment de sa fabrication, aidera a optimiser les cycles de traitement et a
concevoir un contréle approprié des parametres thermiques impliqués. Brown et al. [8] ont
étudié l'influence de I'histoire thermique sur la fracture et le comportement a la déformation

du polyéthyléne et ont constaté que le refroidissement rapide et le poids moléculaire élevé ont
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augmenté la résistance a la rupture. En d’autres travaux [9], ont également constatés une

augmentation de la ténacité et une diminution de la cristallinité.

Albano et al. [10] ont étudié I'influence de I'histoire thermique et du poids moléculaire sur les
propriétés mécaniques du polypropyléne (PP). Ils ont conclu que le degré de cristallinité tend
a augmenter lorsque le temps de processus de solidification diminue. Cependant, de plus
grandes variations dans le temps de refroidissement sont nécessaires pour observer des

différences significatives dans la cristallinité.

La méthode utilisée pour induire la cristallisation dans le polypropyléne affecte
principalement la morphologie cristalline [11]. Dans des travaux antérieurs, Muratoglu et al.
[12] et Bartczak et al. [13,14] ont confirmé que la morphologie sphérolitique peut étre
obtenue dans le polypropyléne lorsqu'il est cristallisé a partir de I'état fondu; tandis que la
morphologie non sphérolitique est obtenue lorsqu'il est trempé a partir de 1’état visco
élastique. En outre, d'autres travaux dans la littérature [15,16] ont confirmé la corrélation

entre le traitement thermique et la variation du taux de cristallisation du polypropylene.

Si la structure du polymeére est décrite par un modele de structure triphasé composé d'une
phase amorphe, d'une phase amorphe rigide et d'une phase cristalline, il a ét¢ montré que le
recuit entraine une augmentation de la cristallinité due a la mobilité accrue de la phase
amorphe a haute température. En raison de cette mobilité croissante, la quantité de la phase

cristalline augmente au détriment de la phase amorphe.

La trempe du polypropyléene isotactique (PPi) a partir de I'état fondu peut conduire a un état
mésomorphe ayant un ordre cristallin intermédiaire, connu sous le nom de smectique ou

paracrystalline [17]. La nature exacte de cet état est trés controversée dans la littérature [18].
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L'analyse par diffraction des rayons X du film de PPi trempé présente deux profils de
diffraction large et diffuse, il est considéré que le polymeére trempé peut présenter un systéeme

a deux phases, c'est-a-dire une phase amorphe et une autre paracrystalline [17].

En plus des modifications bien connues des cristallisations o, B et y, un quatriéme état appelé
smectique (mésomorphe) peut étre généré aprés une trempe rapide du polypropyléne

isotactique a partir de I'état fondu [19,20].

L'objectif de ce travail est d'étudier I'effet de la température de trempe a partir de I'état fondu
sur les propriétés physiques, mécaniques, thermo physiques et dynamo mécanique du PPi. Le
but de la présente contribution est de donner des résultats expérimentaux étendus qui peuvent
conduire a une meilleure compréhension des contraintes résiduelles (CR) et a leurs relations
avec certaines propriétés du PPi. Par conséquent, il est nécessaire et important d'étudier I'effet
de la vitesse de refroidissement sur le degré de cristallinité finale du polymere et, a son tour,
sur les propriétés mécaniques, spectroscopiques, structurelles et thermiques ainsi que la

mobilité du PPi.

Afin d'étudier I'effet du traitement thermique sur les propriétés du polypropylene isotactique,
plusieurs tests ont été effectués; a savoir la résistance au choc lzod, la spectroscopie
infrarouge a transformé de Fourrier (FTIR), la diffraction des rayons X aux grand-angle,
I’analyse enthalpique différentielle (DSC), 1’analyse thermomécanique dynamique (DMA) et

la méthode périodique (DICO) relative a la mesure de la conductivité thermique.

Le présent travail est réparti en cing chapitres :

Le premier chapitre concerne I’é¢tude structurale et morphologique des polymeéres semi-
cristallins et principalement le polypropyléne selon le niveau de la structure (primaire et

secondaire), le polymorphisme (a, B et y) et les modes de relaxations moléculaires.
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Le deuxieme chapitre est consacré a 1’étude bibliographique sur les différents types de
contraintes résiduelles en passant par leurs principaux phénoménes physiques et les
différentes méthodes de mesure ainsi que les avantages et les inconvénients de ces contraintes

sur le polymere.

Le troisiéme chapitre est une recherche bibliographique regroupant certains travaux publiés
sur ’effet du traitement thermique des polymeres amorphes et semi-cristallins et en
particuliers les différentes effets qu’engendrent les traitements thermiques sur les diverses
propriétés des polymeres amorphes et particulierement les semi- cristallins tel que le PPi.

Le quatriéme chapitre porte sur 1’élaboration et le traitement thermique des échantillons par
le procédé de trempe a partir de I'état fondu. Ce chapitre sera également consacré a la
méthodologie expérimentale, en présentant des informations concernant le type du matériau
utilisé, ainsi que la  présentation des différentes techniques expérimentales utilisées
accompagné d’un rappel du principe de fonctionnement de chacune d’elles ainsi que le
protocole d’analyse mis en place.

Au niveau du cinquiéme chapitre, nous avons présenté les principaux résultats obtenus,
accompagnés de leurs discussions et explications et enfin nous dressons une conclusion
générale et on souligné les points essentiels dégagés par notre étude accompagné de

quelques perspectives envisagées pour des études futures.
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Chapitre | Structure semi -cristalline du polypropyléne

Chapitre I : Structure semi -cristalline du polypropyléne

1.1 Introduction

L’étude de la structure des polymeres semi-cristallins est un sujet complexe. Cette complexité
prend origine dans la morphologie composite qui associe a la fois des régions cristallines et
des régions amorphes. Ce chapitre propose une description genérale de la structure de ces
polymeres et plus particulierement celle du PPi.

De nombreux auteurs se sont intéresses au comportement mécanique du polypropylene a des
températures comprises entre la transition vitreuse (Tg) et celle la fusion cristalline (Ts), en
caractérisant leur microstructure composite [1]. En dessous de la température de transition
vitreuse Tg, la déformation plastique s’opére par la formation et la propagation de bandes de
cisaillement dans 1’état vitreux [2] et par cisaillement des lamelles [3]. Au dessus de Tg, la
phase amorphe possede un comportement caoutchoutique et le glissement des lamelles est
facilit¢ par D’activation thermique des processus de nucléation et de propagation des
dislocations [4].

1.2 Microstructure et morphologie des polymeéres semi-cristallins

La cristallinit¢ de ce type de polymeres résulte d’empilements réguliers de chaines
macromoléculaires. Leurs extrémités étant différentes du reste du polymére, ces
macromolécules ne peuvent étre entierement régulieres, en conséquence, 1’ordre ne peut étre
total et il y a coexistence de phases amorphe et cristalline, [5]. Cette microstructure a d’abord
¢été décrite a I’aide d’un mode¢le dit de « micelles a franges » [6-8] , dans lequel les zones
cristallines sont représentées par des séquences ordonnées ou les chaines sont alignées
(figure 1.1-a). La taille des zones cristallines, ou celle des micelles, y est estimée a 5-50 nm.
Compte tenu de leur longueur, les macromolécules peuvent faire partie de plusieurs
cristallites, orientées aléatoirement, et traversent des zones moins ordonnées. Un autre modele

représentatif de la structure des polymeéres est apparu dans les années soixante, confirmant
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ainsi la notion de repliement des chaines. On peut distinguer deux configurations extrémes de
repliements des chaines macromoléculaires : le repliement serré (figure 1.1-b) et le repliement
désordonné (figure 1.1-c). Dans ce dernier cas, une méme chaine peut donc participer a la fois
a la phase amorphe et a la phase cristalline, contrairement au premier mode de repliement ou
la chaine participe seulement a la formation de la méme cristallite [8-10].

Par ailleurs, dans un polymeére semi-cristallin non orienté, on considere habituellement trois
niveaux d’observation de la microstructure. Le premier niveau(figure |.2-a) correspond a
I’échelle comprise entre 0,1 et 1,0 nm, ou sont décrites les interactions entre les segments de
chaines voisins contrdlant le comportement de la phase amorphe. A I’intérieur d’une
cristallite, des défauts provoquent des augmentations locales de distances inter-chaines et

favorisent le glissement des chaines les unes par rapport aux autres.

{b) {c)

Fig. 1.1. Arrangement des chaines (a) micelles frangées, (b) et (c) repliements successifs
Serrés et désordonnés [11].
Le deuxiéme niveau correspond a I’épaisseur d’une couche de lamelle cristalline et de phase
amorphe (figure 1 .2-b). Dans la couche de phase amorphe, on retrouve des brins de chaines,
mais aussi des parties de chaines appartenant a deux cristaux voisins. Ces chaines dites liées
déterminent la continuité du matériau, régissant ainsi son niveau de résistance mécanique. Vu

I’orientation du cristal, cela engendre une certaine anisotropie. Les déformations intervenant
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perpendiculairement a 1’orientation de la lamelle cristalline, se produiront plus facilement que
dans le sens parallele.
L’empilement de la phase cristalline et de la phase amorphe se présente sous forme de rubans

legérement torsadés constituant des cristallites, (figure 1.2-c).

Fig. 1.2. Représentation multi-échelle de la morphologie microstructurale des polymeéres
semi-cristallins. a) chaine macromoléculaire, b et ¢) couches de phase cristalline-phase
amorphe, d) sphérolites.

La cristallisation du matériau fondu se produit sur des sites de germination , la croissance du
cristal va généralement se faire d’une maniére isotrope, conduisant ainsi a la formation de
sphérolites, qui constituent le troisiéme niveau d’observation (figure 1.2-d). Les lamelles
cristallines dans un sphérolite sont reliées par la phase amorphe.

Ces sphérolites peuvent croitre jusqu’a se rencontrer et former une structure polygonale. La
taille de ces sphérolites dépend du type de polymeére et du processus thermique [12], elle peut
varier du micrometre au millimétre.

1.3- Cristallisation des polyméres semi-cristallins

Dans le cas d'un polymére semi-cristallin, on appelle cristallisation le changement de phase
qui le fait passer de I'état totalement amorphe fondu a un I'état semi-cristallin solide.

1.3-1 Cristallisation du Polypropyléne

Le polypropyléne isotactatique est un polymére semi-cristallin. La géometrie de la chaine
macromoléculaire du polypropylene a différentes isoméries peut apparaitre :

» L’isomérie de position : Compte tenu de ’asymétrie de la molécule et du mode de

10
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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 o.

» 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 maniere générale, les polypropylenes proposés commercialement
sont isotactiques (c’est a dire que les groupements méthyles sont situés du méme coté du plan
formé par le squelette carboné) (figure 1.3).

Sa morphologie se présente localement comme un ensemble de lamelles cristallines, séparées

entre elles par une phase amorphe, cela est montré sur la figure 1.4.

CHg CHgy CHg

/\/\/\./\/\/

P WA WA WA W

CHyH 'CHy H CH, JI CHy

ISOTACTIQUE

Figure 1.3 : Stéréo isomeres du polypropylene [13].
Les deux phases sont liées entre elles par des segments de chaines macromoléculaires appelés
molécules de lien, car ces derniéres peuvent participer a la formation de plusieurs lamelles
cristallines en méme temps [14].
Les matériaux semi-cristallins ont la particularité de pouvoir se cristalliser lorsque 'ils se
trouvent a des températures comprises entre leur température de transition vitreuse Tg et leur
température de fusion Tr. Néanmoins, seule une partie des chaines peut cristalliser et former

ainsi les zones cristallines. Le reste constitue la zone amorphe [15,16].
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Phasze cristalline

Phase amorphe

Figure 1.4 .Structure d’un polymere semi-cristallin [17].

1.3-2 Microstructure

La cristallisation des polymeres est un changement de phase hors d’équilibre
thermodynamique.

Le polymére passe localement de I'état amorphe & I'état cristallin. En phase amorphe, les
chaines polymeres ne sont pas organisées. Lors du changement de phase, les chaines
s'organisent en lamelles cristallines (figure 1.5) , qui est I'entité cristalline de base et dont
I'épaisseur est de I'ordre de 10 nm.

Le sphérolite est I'élément le plus caractéristique des polyméres semi-cristallins, il est
généralement de forme sphérique (figure 1.5 et figure 1.6). Le nombre et la taille des
sphérolites  sont déterminants pour les propriétés physiques (mécaniques, thermiques,
optiques). Il est formé lors de la cristallisation d'un polymere semi-cristallin, composé de
lamelles cristallines grandissant autour d'un centre et séparées les unes des autres par des
zones amorphes. Son rayon est de I'ordre d’un micron. La croissance du spheérolite s'effectue
par allongement des lamelles cristallines, par repliement et dépot des chaines. Il est possible
d'observer des sphérolites figure (1.6) au microscope optique en transmission (en lumiére

polarisée).
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Figure 1.6 Sphéolite de polypropyléne observé au microscope optique en lumiére polarisée

[18].
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1.3-3 Structures cristallines du polypropylene (Polymorphisme)

Le polymorphisme est un phénoméne commun chez les polymeéres cristallins, y compris dans
le polypropylene.

La régularité de la chaine du polypropyléne permet a ce matériau d’étre semi-cristallin a 1’état
solide. Le taux de cristallinité et la nature des phases cristallines du polypropyléne isotactique
sont étroitement liés aux conditions de température et de pression au cours de la cristallisation
mais sont également affectées par les défauts introduits au sein de la chaine.

L’analyse par diffraction a rayons X du polypropylene (figure 1.7) met en évidence la
présence de trois des quatre structures cristallines: a monoclinique, § hexagonale, y triclinique
et smectique. Une cinquiéme phase cristalline & peut exister dans le polypropyléne a grande
proportion de phase amorphe [19]. Les phases o, et dans une moindre mesure 3, sont
prédominantes dans les polymeres industriels. Cependant, la structure o monoclinique

demeure la plus courante.

10 15 20 25 =0

Figure 1.7: Diagrammes de diffraction des rayons X aux grands angles des différentes

formes cristallines du polypropyléene isotactique [19].
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1.3-3.1 La phase a

La premiére caractérisation structurale de la phase a du polypropyléne a été réalisée par Natta
et Corradini [20]. lls proposerent une maille monoclinique dont les parametres sont
a=6.65A, b=20.96A, c=6.5 A et B =99.3° donnant ainsi une masse volumique du cristal &

pression atmosphérique et a température ambiante p =0.936 g.cm™ [21].

Ye Y2 %12

Figure 1.8 : Projection de la phase o monoclinique du polypropyléne sur le plan (0 0 1)[22].

Sur la Figure 1.8, les chaines macromoléculaires sont orientées selon 1’axe c¢. La phase a se
caractérise donc par un empilement de couches paralléles d’hélices isomorphes. Les
conditions de cristallisation et 1’histoire thermomécanique influent fortement sur le degré de
perfection de cet empilement [23, 24].

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
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

[25]. Il a ainsi été démontré par des observations en microscopie optique a lumiere polarisée
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des sphérolites du polypropyléne en phase o, qu’une augmentation de la température de
cristallisation génére une décroissance du nombre de lamelles secondaires [26].

Dans la pratique, la température de fusion de cette phase est variable selon I’épaisseur des
cristaux. Ainsi la gamme de température de fusion se situe entre 155°C et 165°C.

1.3-3.2 La phase 8

Bien que moins connue que la phase a , la phase B n’en demeure pas moins une phase
cristalline importante pour ce polymeére. 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 [27].

Cependant I’emploi de certains agents nucléants, comme les sels de baryum, calcium, zinc
d’acides aliphatiques ou aromatiques, le triphéno dithiazine, 1’anthracéne ou, la y-
quinacridone [28-30], permet I’obtention de cette phase cristalline de maniére significative.
La phase P peut également étre obtenue sous certaines conditions apres cisaillement du
polymere fondu [31,32] et dans un gradient de température [33] .

I est communément publié par les auteurs qui ont étudié la phase B, qu’une maille cristalline
hexagonale dont la taille du motif demeure incertaine. Lotz [27] et Meille [34] ont opté pour
une cellule unitaire dans laquelle trois hélices iso chirales sont agencées, conduisant aux
paramétres de maille suivant : a=b=11.01A, et c=6.5A et une masse volumique pg =0,921
g.cm (figure 1.9).

Varga [35] 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. La vitesse de croissance des
sphérolites de la phase B par rapport aux sphérolites de la phase a dans ce domaine de
température semble étre un argument primordial dans I’explication de ce phénomeéne. Avec

des arguments énergétiques, Lotz [27] a montré que la croissance des lamelles B était plus
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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 trés marquée lors d’observation en

lumiere polarisée.
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Figure 1.9 : Schéma de la phase  du polypropyléne [27].

Comme la phase B est moins stable thermodynamiquement que la phase «, une
recristallisation p — a peut avoir lieu pour des températures inférieures a 105°C. La phase
peut également disparaitre suite a des traitements thermiques spécifiques, tels qu’un recuit
vers 150°C. Ce traitement a été utilisé par de nombreux auteurs pour révéler la présence de
sphérolites B [36, 37, 38-40]. La transition p — a a également été mise en évidence par
Karger-Kocsis et al [41] et Boyanova et al. [42] suite a la déformation plastique du PPi.

La transformation inverse a — 3 a également été observée sporadiquement dans la littérature
suite a 1’application de gradients thermiques importants. Lovinger et al. [43] ont en effet
montré a 1’aide d’observations par microscopie optique in situ que des sphérolites de phase 8
pouvaient se developper depuis des cristaux de a pour des gradients thermiques élevés (Figure
1.10). Ce résultat serait di, d’aprés les auteurs, a la vitesse de croissance de la phase 3

supérieure (de 20 & 70 %) a celle de la phase a dans ces conditions spécifiques.
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Figure 1.10 : Croissance de phase B a partir d'un germe a (fleche blanche) [43].

En complément de ces observations par microscopie, le recours a des mesures de diffraction
des rayons X (DRX) aux grands angles (ou WAXS : wide-angle X-ray scattering) permet de
discriminer ces deux phases, ainsi que la phase y (décrite plus loin). Le terme DRX sera
employé dans la suite de cette étude pour désigner cette technique d’analyse. A titre

d’exemple, les diffractogrammes de ces deux phases sont représentés sur la Figure 1.11 [36].
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Figure 1.11 : Diffractogrammes de DRX de la phase a en haut et de la phase 3 en bas [36]
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Une autre technique permet de révéler la présence de phase B : I’analyse enthalpique
differentielle (AED) (ou DSC : Differential Scanning Calorimetry). A titre d'exemple, a
revoir [44] a présenté un thermogramme dans lequel deux pics distincts ont été distingués

(Figure 1.12), caractéristiques de la fusion de deux types d'entités cristallines.

f——————————— e —— = —— — §
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Figure 1.12 : Thermogramme du PPi suite a un traitement thermique spécifique [44].

Labour et al [45] ont montré que la mobilité moléculaire est plus importante dans les cristaux
de la phase P par rapport a la phase a. Cette mobilit¢é accrue est susceptible d’étre la
conséquence d'une densité du cristal plus petite et d’interactions limitées des chaines.
Tordjeman et al [46] ont montré que 1’énergie nécessaire essentielle a la rupture ainsi que
I’allongement augmentent avec le pourcentage de phase B dans un polypropyléne alors que le
module d’Young et la contrainte au seuil de plasticité diminuent.

Les observations précédentes peuvent expliquer la plus grande ductilité du polypropyléne

en présence de phase B. Cette ductilité serait également favorisée par la maille cristalline

hexagonale qui offre trois plans de symétrie équivalents. Ainsi, si I’on admet que la plasticité
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des polymeéres semi-cristallins est liée aux dislocations et glissements au sein du cristal [47]
la probabilit¢ que la maille de la phase B soit bien orientée pour le glissement est plus
importante. En outre, un plus grand degré de désordre dans la phase B induirait une
distribution de la contrainte plus uniforme.

1.2-3.3 La phase v :

LYYy

Figure 1.13 : Schéma de la structure cristalline y [33].

L’application d’une pression élevée pendant la cristallisation favorise la formation de la phase
v du polypropyléne [36, 37] de méme que I’utilisation de copolyméres propyleéne-éthylene ou
I’emploi de polypropyléne dont les chaines présentent des irrégularités.

Briickner et al [33] ont déterminé la phase y du polypropyléne comme étant orthorhombique a
faces centrées avec les parametres de maille suivant : a=8.532°A ;b= 9.228 °A et c=42.280 °A
Cette configuration se traduit par une masse volumique p y =0.935 g/cm?®.

Les chaines sont encore sous forme d’hélice dans cet édifice cristallin mais ces dernieres sont
disposées selon deux directions divergentes d’un angle de 81° (Figure 1.13). Dans la maille
cristalline, des chaines non-paralléles coexistent [38].

1.3-3.4 La phase mésomorphe

La derniére structure observee lors de la cristallisation du PPi est une phase particulierement
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instable dite smectique, ou mésomorphe. Sa densité serait de 0,916 [48]. Elle a été étudiée
entre autres par Natta [57], Vittoria [49] ou Fugier [58]. Sa structure précise souleve encore
des interrogations a I'neure actuelle. Néanmoins, certains auteurs [50-57] ont montré que cette
phase se formerait lors du refroidissement rapide du polymeére. Coccorullo et al. [54] ont
montré que la formation de cette phase interviendrait pour des vitesses de refroidissement
supérieures a - 80°C/s. Elle deviendrait méme majoritaire pour des vitesses de refroidissement
supérieures a - 150°C/s [51].D’aprés La Carubba et al. [53], une augmentation de pression
aurait le méme effet sur la transformation de la phase o —> B smectique qu'une augmentation
de la vitesse de refroidissement.

Enfin, mentionnons les travaux de Gezovich et Geil [56], qui ont montré qu’il était préférable
de tremper 1’échantillon jusqu’en-dessous de Tg afin d’éviter que la structure smectique ne se
réorganise en phase o.

Ces différents auteurs ont eu recours a des mesures de DRX pour identifier cette structure

mésomorphe (Figure 1.14) [58], avec deux pics larges, a 16° et 22° environ.
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Figure 1.14 : Diffractogramme d'un polypropylene trempé, associé a la phase smectique [58].
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La structure mésomorphe est obtenue pour des températures de trempe trés séveres [59]
contrairement a la phase o qui est obtenue avec un refroidissement lent dit conventionnel. Un
systéeme bimodal peut étre obtenu pour des vitesses de refroidissement intermédiaires.

Etant donné que la phase mésomorphe a des conséquences importantes sur certaines
propriétés, elle peut étre considérée comme un précurseur de génération d’une structure semi-
cristalline spécifique avec une combinaison de propriétés optiques et mécaniques

qualitativement différente de celle d’un matériau cristallisé de maniére conventionnelle [60].

Les effets du recuit sur la phase mésomorphe ont été largement étudiés par Androsch et al.
[61]. lls démontrerent le caractere 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 [62] par un recuit.

1.4 Les phénomeénes de relaxation du polypropylene

La figure 1.15 présente I’évolution du facteur de perte tan 6, du polypropyléne isotactique
(PPi) en fonction de la température. On distingue trois relaxations différentes, a température

croissante [63,64].
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Figure 1.15: Différentes relaxations mécaniques du PPi a 1 Hz. Facteur de perte (tan 3) en
fonction de la température, d'apres [65].

La premiere relaxation f située entre -80 et -100°C est rarement commentée dans la littérature
[66]. Elle est trés souvent attribuée aux mouvements locaux plus ou moins confinés dans la
zone amorphe [67].
La transition principale a correspond a la transition vitreuse (entre —30 et 30°C). La transition
a' (comprise entre 50 et 110°C) serait tributaire de mouvements de la phase amorphe.
Albarola et al. [65] ont mis en évidence gue la relaxation principale peut étre déplacée a 17°C
si le polymere est chargé. lls suggerent que, dans le cas de leurs systemes, les charges jouent
le r6le B-nucléant et favorisent ainsi la formation de nombreuses cristallites 8, ce qui tendrait a
déplacer globalement la transition vitreuse vers les températures hautes malgré les effets
opposant de plusieurs processus :
- Une diminution de la mobilité des chaines a proximité des charges dont la conséquence

serait une augmentation de la valeur de température de transition vitreuse.
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- Une formation de cristaux [ ou autre autour des charges qui induirait également
I’accroissement de la valeur de température de transition vitreuse .

- Une cristallisation plus rapide, i.e. a plus haute température, qui conduirait a une phase
amorphe plus mobile et donc a la diminution de la température de transition vitreuse.

1.4-1 Influence de la cristallinité sur la mobilité moléculaire de la phase amorphe

Jourdan et al. [68] ont montré que l'intensité de la relaxation a est sensible au degré de
"réticulation physique" de la phase amorphe par la phase cristalline. Selon ces auteurs,
I'épaississement et le degré de perfection des lamelles cristallines induiraient une diminution
des interactions entre phases cristalline et amorphe. La mobilité moléculaire globale de la
phase amorphe serait alors accrue.

D'autre part, selon Labour [69] , I'augmentation de I'épaisseur et/ou de la perfection des
lamelles cristallines engendre une diminution de I'intensité de la relaxation o', et son décalage
vers les hautes températures. Ces résultats ont été confirmés par Arranz-Andrés et al. [70]

Par ailleurs l'augmentation du taux de la phase B @ mene une augmentation de l'intensité du
pic de relaxation o' et son décalage vers les basses températures est associé aux traveaux
de[69]. Grein et al. [71] proposent au contraire de différencier les influences respectives des
phases o et B, non pas sur la relaxation o', mais sur la relaxation associée a Tg (Figure 1.16).
Notons cependant sur cette figure que la partie réelle du module (de conservation E’) est plus
affectée par la forme cristalline (o ou B) majoritaire dans le PPi que les propriétés dissipatives

(E" et tan 5).
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Figure 1.16 : Module de conservation E', module de perte E" et facteur de perte tan 5. Cas du
PPi-a(cristallisé en phase a) et PPi-f (nuclée a I'aide d'un agent de germination) [71].

1.5 Variation de la morphologie en fonction des conditions de cristallisation

1.5-1 Traitements thermiques

Les traitements thermiques se définissent comme étant « I’ensemble des opérations de
chauffage et de refroidissement contr6lé » appliqués a des matériaux et alliages. De maniére
génerale, les traitements thermiques agissent au niveau microstructural des matériaux .lls
permettent de modifier les propriétés mécaniques (en les augmentant ou en les diminuant), les
propriétés physiques (par exemple, les conductivites thermiques et électriques) et les
propriétés chimiques (par exemple, la résistance en corrosion). En somme, les traitements
thermiques sont des opérations qui consistent a faire varier la tempeérature des polymeéres et

des métaux qui reste néanmoins a 1’état solide.

Ces traitements sont classés en deux catégories principales:
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- Latrempe.

- Lerecuit.
1.5.1-1 La trempe
La trempe consiste a placer le matériau a une température inférieure a la température pour
laguelle la vitesse de cristallisation est maximale. En refroidissant rapidement le polymere, la
surfusion est importante. La germination est alors grandement favorisee car la taille critique
des germes est faible. L’épaisseur des cristaux obtenus sera faible et qui plus est les temps mis
en jeu sont courts ce qui fait que les chaines ont une possibilité restreinte de se réorganiser et
donc la cristallinité aura tendance a étre moins élevée. La morphologie consistera alors en de
nombreuses petites cristallites et les chaines auront une forte probabilité d’appartenir a
plusieurs lamelles.

1.5.1-2Le recuit

Le recuit est un traitement thermique employé pour relaxer les contraintes résiduelles
engendrées durant le refroidissement. Il s'effectue par chauffage d'un matériau suivi par un
refroidissement graduel jusqu'a la température ambiante, ce qui permet au matériau de se

relaxer et d'atteindre un état proche de I'équilibre.

Le recuit a donc pour but, séparément ou simultanément :

v De provoquer la formation d’une structure déterminée en vue, par exemple, de réaliser
un traitement thermique ultérieur.

v D’éliminer ou de réduire les contraintes internes de matériau.

1.5.1-3 Traitement isotherme

Lors d’un traitement isotherme, le matériau fondu est placé a une température proche de la
température de fusion, le but étant d’avoir une cristallisation maximale. La surfusion étant
faible, la germination est difficile puisque la taille critigue du germe est élevée. Par

conséquent la taille initiale du cristal sera importante. Puisque le remplissage d’une couche est
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plus rapide que la création d’un nouveau germe, les cristaux ont tendance a croitre les uns
apres les autres.

Finalement les chaines ont tendance a n’appartenir qu’a un seul cristal. La morphologie
présentera donc des cristaux épais avec peu de connexions entre eux.

La pression appliquée lors de la cristallisation jouera sur la morphologie du polymere. Les
premiéres observations d’une cristallisation sous haute pression, plusieurs milliers de bars,
proviennent des travaux de Wunderlich et Basset [72, 73]. Il en ressort que le polymere

présente une densité et une cristallinité plus élevées [74].
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Chapitre Il : Contraintes Résiduelles

I1.1 Introduction
La déformation des piéces a la sortie de moule est un des problémes les plus difficiles a
résoudre pour les concepteurs d’outillage. Ces déformations sont liées aux contraintes
résiduelles. Elles affectent les propriétés mécaniques et optiques des pieces moulées. La
géneration des contraintes résiduelles peuvent avoir deux origines:
Les contraintes de cisaillement dues a I'écoulement pendant le remplissage et le compactage
qui ne se relaxent pas complétement au moment de la solidification du fait du caractere
viscoélastiqgue du matériau (elles s’annuleraient a la fin de 1’écoulement pour un
comportement purement visqueux). Les contraintes normales, reliées a la pression, ne
s’annulent pas a la fin de I’écoulement, en raison du confinement du polymere dans la cavité.
On parle de contraintes figées induites par I'écoulement.
Le retrait thermique associé au refroidissement hétérogéne conduit aussi a des contraintes
résiduelles appelées contraintes thermiques. On les retrouve dans de nombre de procédés et
de matériaux, comme le verre et les métaux [1].
11.2 Notions fondamentales sur les contraintes résiduelles
Les contraintes résiduelles sont des contraintes internes statiques et multiaxiales [2] elles se
présentent dans les pieces mécaniques en 1’absence de tout chargement extérieur (force,
moment, gradient thermique, etc.). Aucune piece manufacturée n’est exempte de contraintes
résiduelles a 1’échelle microscopique et seulement une infime portion de ces picces peut étre
considérée exempte de contraintes macroscopiques [3]. On les classifie généralement selon
I’échelle a laquelle elles sont observées (macroscopique ou microscopique) ou bien selon leur
ordre d’auto-équilibrage.
1.3 Formation des contraintes résiduelles

La formation des contraintes résiduelles est due aux deux conditions suivantes :
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v Un gradient de température au sein de la piece lors du refroidissement.

v Une variation de la rhéologie en fonction de la température, soit donc une loi de
comportement hétérogéne dans I’épaisseur lors du refroidissement.

Lorsque la température diminue, les différentes zones de 1’objet se rétractent. Cette rétraction
n’étant pas homogéne, elle ne peut pas s’cffectuer librement : des contraintes internes se
forment. Afin de comprendre comment les contraintes résiduelles apparaissent, considérons

un corps continu composé de petits éléments cubiques de tailles égales (Figure 11.1).

b)

AT #cste

7 \ 7 i
.

Figure I11.1 : Contraction lors du refroidissement [4].
A) - Si la température du corps diminue uniformément et si les surfaces extérieures restent
libres, chaque élément va se contracter de maniere égale. Les éléments sont toujours des
cubes d’égales dimensions, ajustés pour former un corps continu et aucune contrainte ne se
développe.
B) - Si au contraire la température diminue de fagon non uniforme, chaque élément va se
contracter proportionnellement a sa propre variation de température. Si 1’ensemble des

éléments pouvait ainsi se déformer librement, le corps résultant de cet empilement ne serait
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plus continu. Afin de satisfaire la condition de continuité, chaque élément doit restreindre la
distorsion des éléments voisins ce qui provoque la formation de contraintes résiduelles.
Comme les températures initiales et finales sont généralement homogeénes, il n’y aurait pas de
contraintes résiduelles finales si la rhéologie était identique dans tout le matériau lors du
refroidissement. La deformation totale en chaque point du corps est constituée de trois
parties :

a) La premiére correspond a une contraction uniforme proportionnelle a la variation de
température. Puisque la contraction est égale dans toutes les directions, les déformations sont
normales et il n’y a pas de cisaillement.

b) La seconde correspond aux déformations nécessaires pour maintenir la continuité du
corps. Ces déeformations sont liées aux contraintes par la loi de comportement du matériau.

C) Puis les déformations permettant d’équilibrer les efforts extérieurs. Si la loi de
comportement est thermo - dépendante, les différences de propriétés mécaniques dans la piece

entraineront des concentrations de contraintes dans les parties déja refroidies (plus rigides)
[4].

11.4 Types de contraintes résiduelles

11.4.1 Selon I’échelle

A cause du caractere poly-cristallin et hétérogene des matériaux, les sources de contraintes
résiduelles peuvent provenir des déformations aux échelles macroscopiques, mésoscopiques
(a I'échelle du grain) et microscopiques [5,6].

Un matériau est, dans la plupart du temps, constitué de plusieurs phases qui sont, elles mémes,
composees d’une multitude de grains. Généralement, pour un matériau polyphasé, les
propriétés mécaniques des phases et des constituants ne sont pas les mémes. Le comportement
sous une sollicitation extérieure est alors une moyenne des comportements des phases

constituant le matériau. Dans une phase non soumise a des sollicitations externes, un grain est
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considéré comme un monocristal. Lors d’un chargement extérieur suffisamment élevé pour
induire des déformations plastiques, des sous joints de grains et des dislocations peuvent
apparaitre dans le matériau. Ceux-ci sont le résultat des interactions et des réarrangements des
dislocations au cours de la déformation. Les grains seront alors divisés par ces discontinuités
du réseau cristallin.

Quelle que soit I’échelle a laquelle on considére le matériau, on peut mettre en évidence des
contraintes résiduelles associées a des déformations élastiques assurant la continuité du
matériau. Une classification des contraintes résiduelles en trois ordres, liés a 1’échelle a
laguelle on considere le matériau, a été proposée il y a quelques années. Ces trois ordres
seront définis en s’appuyant sur les sSchémas suivants: [6]

- Les contraintes résiduelles macroscopiques - d’ordre I (o)) [7]: elles sont homogénes sur un
tres grand nombre de domaines du matériau (plusieurs grains soit quelques dixiemes de
millimetres & quelques millimétres). Les forces internes liées a ces contraintes sont en
équilibre dans chaque section, et les moments liés a ces forces sont nuls autour de tout axe.
Des variations dimensionnelles macroscopiques résultent toujours d’une modification de
I’équilibre des forces et des moments liés a ces contraintes.

-Les contraintes résiduelles mésoscopiques — d’ordre II (o) : elles sont homogénes sur de
petits domaines du matériau (un grain ou une phase soit a une échelle de quelques dizaines de
micrometres). Les forces internes et les moments liés a ces contraintes sont en équilibre dans
un assez grand nombre de grains. Des variations dimensionnelles macroscopiques peuvent
résulter d’une modification de cet équilibre.

-Les contraintes résiduelles microscopiques — d’ordre III (o) : elles sont inhomogénes sur les
plus petits domaines du matériau (quelques distances interatomiques, soit de 1’ordre de

quelques dizaines de nanometres). Les forces internes et les moments liés a ces contraintes
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sont en équilibre dans ces trés petits domaines. Les modifications d’équilibre n’entrainent

aucune variation dimensionnelle macroscopique.
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Figure 11.2 : Illustration des trois ordres des contraintes résiduelles [8] .

Dans le cas de matériaux réels, 1’état de contraintes résiduelles résulte de la superposition des
contraintes d’ordre I, II et III schématisées sur la Figure 11.2.
Sur ce schéma, la courbe des contraintes est représentée par la contrainte dans la direction
de mesure en fonction de I’abscisse x traversant plusieurs grains [9].
- Les contraintes d’ordre I s’étendent, par définition, sur plusieurs grains et correspondent a
une valeur moyenne dans le matériau.
- Les contraintes d’ordre II s’étendent sur un grain et peuvent étre considérées comme des
variations de contraintes autour de la valeur moyenne représentée par c..
- Les contraintes d’ordre III, de la méme fagon, oscillent autour de la valeur moyenne des
contraintes dans un grain, de telle sorte que ces contraintes d’ordre III correspondent a la
variation locale de la somme des contraintes d’ordre I et II.
On peut donc écrire que la contrainte o en un point est égale a :

c=0,to,t o

Cette définition propose une séparation théorique des différents ordres de contraintes.
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Néanmoins, elle a pour intérét de montrer que toute hétérogenéité de déformation introduite a
toutes les échelles dans la structure entraine la création de contraintes résiduelles.

La séparation des différents ordres de contraintes ne peut étre effectuée a 1’aide d’un seul et
unique moyen de contrdle. De plus en plus, les recherches mettant en ceuvre différents
moyens de mesures complémentaires, dans des domaines complémentaires, peuvent permettre
une étude compléte des contraintes résiduelles présentes dans une piéce ou un échantillon a

controler.
11.4 -2 Selon la cause
11.4 -2.1 Contraintes résiduelles thermiques

Des contraintes résiduelles thermiques apparaissent si la dilatation ou contraction
thermique d'une piéce est entravée. Pour les matériaux polymeres, les contraintes

thermiques ont pour origine :

» Une distribution irréguliere de la température pendant le refroidissement de la matiere
fondue.

» Une variation de la température appliquée a la piéce finie.

» Un équilibre impossible entre dilatation et contraction.

» Une différence de coefficients de dilatation thermique dans le cas de la

combinaison de matériaux.

Lors de la mise en forme des thermoplastiques, la piéce finie est refroidie a partir d’une
température  supérieure (température de ramollissement) jusqu'a la température ambiante.
La zone de peau, proche de la paroi du moule ou en contact avec l'air apres le démoulage et
qui refroidit par consequent rapidement, est la premiére a atteindre la zone de vitrification,
d'ou une augmentation du module d'¢lasticité. La zone de peau est donc plus rigide et sa

relaxation est lente. La contraction thermique de la zone de cceur, dont le refroidissement est
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retardé, est alors ralentie. Ceci explique I'apparition de contraintes résiduelles de tension dans

la zone de cceur et de contraintes résiduelles de compression dans la zone de peau [10].
11.4 -2.2 Contraintes résiduelles d*écoulement

Dans les pieces moulées par injection, les contraintes d'écoulement apparaissent généralement
au stade de remplissage sous pression de la cavité du moule, en avant de la masse fondue, une
extension du polymeére se produit, d'ou I'apparition de contraintes dites d'extension. Mais a
I’arriére du moule, il se produit un fluage, d'ou l'apparition des contraintes dites de
rupture. Les contraintes d'extension se développent dans les régions du moule ou la
forme change graduellement ou subitement apres le remplissage de la cavité du moule. La
masse fondue sera rapidement refroidie, ce qui laisse les contraintes se relaxer et se

condenser au cceur de l'article produit.

En général les contraintes résiduelles d'écoulement ne sont pas mesurées directement, mais si
elles donnent naissance a une orientation moléculaire, la mesure de la biréfringence
tridimensionnelle est une indication qui permet d'estimer la grandeur de ces contraintes
[11].

I1.5 - Principaux phénomeénes physiques des contraintes résiduelles

11.5-1 Retrait thermique

C'est le générateur principal des contraintes résiduelles d'origine thermique, c'est a dire des
phénomenes de retrait.

11.5-2 Cas d'une trempe libre

Considérons d'abord les effets du retrait en trempe libre, c'est-a-dire sans considérer que des
parois métalliques peuvent entraver ce retrait. Ces conditions sont plus proches en fait de ce
que subit un polymere en sortie d'une filiere d'extrusion, hors calibrage. Supposons qu'en

dessous d'une température de solidification Ts, le polymére se comporte comme un solide
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élastique, avec un module E, et au-dessus, comme un liquide, qui ne géne pas le retrait.
Durant le refroidissement, il y a d’abord progression d’un front de solidification, puis le
polymére rejoint la température ambiante T sans changement de phase.

Considérons une plaque plane initialement a la température T,. Une premiere couche se
solidifie en surface, tout en étant donc libre d'effectuer son retrait thermique. La déformation
associée est a(Ts - Tr), ou o est le coefficient de dilatation linéaire. En revanche, les couches
plus a l'intérieur qui vont se solidifier plus tard, seront soumises a la méme déformation

a(Ts -Tr) mais elles verront leur retrait bloqué par les couches externes. Elles se retrouveront

donc en traction, et mettront les couches externes en compression [1].

11.5-2.1 Caractéristiques du matériau

11.5-2.1 .1 Comportement viscoélastique

Le polymére est un matériau viscoélastique. A I'état de fluide, les contraintes dues a une
déformation antérieure auront disparu aprés une durée de l'ordre de la seconde. Par contre, si
le matériau est solide les contraintes peuvent mettre plusieurs mois avant de disparaitre.
Distinguons donc les effets de relaxation des contraintes a long terme et les effets a court
terme (générateurs de contraintes).

A long terme, donc, les contraintes internes se relaxent. Par exemple dans un essai de
fissuration effectué sur du polystyréne dans le n-heptane (crazing), on montre qu'il ne se passe
plus rien dans des échantillons vieux de plus d'une vingtaine de jours [12]. Le niveau de
contrainte est devenu trop bas. Un des problemes relatifs au phénoméne de relaxation peut
étre une inversion du signe des contraintes en peau. Si le matériau passe en traction en peau, il

peut devenir sensible a la fissuration [12, 13].
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11.5-2.1.2 Cristallisation

De part leurs propriétés techniques intéressantes, les polymeres semi-cristallins sont souvent
utilisés en injection. Pourtant leurs emplois restent délicats d’emploi, principalement a cause
de leurs retraits importants [14]. En effet, les molécules sont mieux rangees dans la phase
cristalline et occupent par conséquent un volume plus faible. La cristallisation est un
phénomene exothermique qui aura pour conséquence de modifier le champ de température,

notamment au centre (dans I'épaisseur) de la cavité [15].
11.5-2.1.3 Mécanisme de formation des contraintes résiduelles dans les polyméres

amorphe et semi-cristallins

Janson et Col. [16] ont étudié le mécanisme de formation des contraintes résiduelles en
trempe libre (extrusion) et en trempe forcée avec variation de la pression appliquée (moulage
par injection). Ces auteurs ont montré que la nature de la force motrice dans le processus
d'extrusion est d’origine thermique; cependant elle est dépendante de la pression dans le cas

du moulage par injection.

La combinaison d'une distribution non homogene de température et d’une forte variation des
propriétés mécaniques avec la température mene au développement des contraintes
thermiques; ceci a été observé initialement dans les verres inorganiques [17]. Nairn et Col.
[18] ont étudie le mécanisme de formation des C.R pour trois familles de polymeres. Ils ont
conclu que le mécanisme de formation des contraintes résiduelles dépend du type de matrice
polymére. Dans les époxydes, la formation des C.R se produit & partir de la température de
cuisson , et dépend également du son processus lui-méme. Dans le cas des polymeres
amorphes, la formation des C.R se produit a partir de la température de transition vitreuse. Par

contre, le mécanisme de formation des C.R, dans le cas des polymeres semi-cristallins peut
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étre plus compliqué et dépend de ’existence de la cristallisation qui dépend a son tours des
conditions de transformation et des traitements thermiques.

11.6 -Détermination expérimentale des contraintes residuelles

Differentes techniques ont été utilisées, a cette fin comme la méthode du trou, la méthode de
relaxation des contraintes, la photoélasticimétrie, la méthode d’enlévement de couche et la
diffraction des rayons X. Elles sont décrites par [19]. C'est la méthode d’enlévement la plus
utilisée pour 1’étude des picces en polymere. Elle est la technique la plus adaptée pour obtenir
un profil des contraintes dans 1’épaisseur [20].

11.6.1 Méthode du trou

Le principe de cette méthode est de déposer des jauges pour mesurer la déformation autour
d’un trou percé dans la piece. Son utilisation pour les polyméres n’est guére aisée. Les
difficultés viennent notamment du collage des jauges et de 1’apparition de fissures lors du
percage du trou [21].

11.6.2 La méthode de relaxation

Elle requiert d’enlever un échantillon de taille spécifique d’une piéce. Elle est basée sur le fait
que la cinétique de fluage et de relaxation de contraintes dépendent de la quantité de
contraintes résiduelles. Deux techniques, basées sur la relation loi-puissance entre contraintes
et vitesse de déformation en traction uni-axiale, sont disponibles pour cette méthode [22]. Il
n’est cependant pas possible d’obtenir un profil de contraintes dans I’épaisseur.

11.6.3 Photoélasticimétrie

Cette methode permet, en étudiant la biréfringence, de connaitre 1’état de contrainte. De plus,
il est plus aisé d’obtenir des résultats dans le plan de la piéce que dans 1’épaisseur [23].

11.6.4 Diffraction des rayons X

La mesure des contraintes par diffraction des rayons X n'est pas utilisable directement pour

les polymeéres. Une solution est adaptée, elle consiste d'incorporer des charges métalliques
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dans la matrice, en faisant I'hypothése majeure qu'il y a une adhérence parfaite entre le métal
et le polymeére, condition sine qua non de la transmission intégrale des contraintes aux charges
[24]. Cette approche a plutdt été testée sur des matériaux composites.

11.6 -5 Technique d’enlévement de couches

Elle fut, d’abord, introduite par Treuting et Read [25] pour des produits métalliques puis
appliquée par la suite aux polymeéres amorphes et semi-cristallins [26].

Un échantillon plan est extrait de la piece (ce n'est évidement pas possible sur les piéces de
forme complexe). Des couches de 0,03 a 0,5 mm sont successivement enlevées de cet
échantillon. On mesure a chaque fois la courbure du reste de I'échantillon résultant du nouvel
équilibre de contraintes, et une analyse élastique, isotrope et homogene permet d'obtenir la
répartition de contraintes dans I'épaisseur. Cette méthode est délicate a mettre en oeuvre, et
son principe n'est pas exempt de critique. Elle est en tout cas efficace pour comparer des
picces injectées dans des conditions différentes et/ou avec différents polymeres. C’est, de loin,
la méthode la plus communément utilisée pour I'étude des piéces polymeres. C'est la méthode
la plus fiable pour obtenir un profil de contraintes résiduelles dans I'épaisseur d'une piéce
injectée [20, 27]. Notons, cependant, que cette méthode est fondée sur des hypothéses fortes
qui sont régulierement contestées [28, 29]. Parmi elles, deux ont fait I'objet d'une attention
plus particuliére. D'abord, on suppose que les propriétés élastiques du matériau sont
constantes dans 1'épaisseur, ensuite, que 1’enlévement successif des couches ne perturbe pas
1’état de contrainte dans I’échantillon.

11.6.6 Contraintes résiduelles mesurees dans les piéces injectées

La plupart des analyses effectuees concernent les matériaux amorphes, le polycarbonate et le
polystyrene en téte. La distribution de contrainte ainsi obtenue varie selon les auteurs.
Certains [17, 19] trouvent deux zones de peau en compression et une zone de cceur en

traction. Dans certains cas, le profil est trés proche d’un profil parabolique de type trempe
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libre [30, 31] et dans d'autres, la zone de traction a cceur est a un niveau presque constant, la
contrainte passant brusquement en compression pres de la peau [32, 33]. D'autres travaux
trouvent en plus deux couches en extréme surface en traction [34,35], formées pendant la
phase de remplissage.

Les polymeres semi-cristallins ne faisaient pas I'objet d’une grande d'attention. Certaines
études portent sur I'effet du vieillissement ou du recuit sur les niveaux de contraintes [36, 37].
[35] elles se sont spécifiqguement intéressées aux polymeres semi-cristallins, au polyéthylene
haute densité en particulier. lls ont étudié différentes positions dans la piéce et ce, pour
différentes conditions d'injection. Dans tous les cas, ils trouvent un profil inversé par rapport a
un profil de type "trempe libre", c'est a dire une large zone de cceur en 1égére compression, et
deux zones de peau plus fines en forte traction. lls expliquent cette allure par le compactage
plus long par rapport a un polymere amorphe. Le méme type de profil avait été obtenu par
d'autres auteurs, dans le cas de polymeres amorphes comme le polycarbonate, pour une
position trés prés du seuil d'injection [38]. Dans tous les cas, les contraintes dépassent

rarement 15 MPa.
I1.7- Inconvénients et avantages des contraintes résiduelles
11.7-1 Inconvénients

Les macro-contraintes affectent le comportement physique et mécanique du matériau et
doivent étre prises en considération durant la conception du moule. Elles ménent aussi a des
ruptures prématurées parfois catastrophique lorsqu'elles sont superposées aux contraintes
additionnelles provoquées par des forces extérieures ou des effets d’environnement. Elles
affectent aussi la stabilité dimensionnelle du matériau, provoquant ainsi un retrait non
uniforme [17] .Elles augmentent la probabilité d'instabilité dimensionnelle et la fissuration

sous contraintes environnementales. Elles peuvent également mener au gauchissement de
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I’article moulé, et limitent quelque peu le succés global de procédés de transformation

tels que le moulage par injection [39] .
11.7-2 Avantages

Les contraintes résiduelles ont un effet significatif sur les propriétés optiques et
mécaniques. Les contraintes compressives sont bénéfiques, tandis que les contraintes de
traction sont généralement nuisibles. En effet, la trempe thermique augmente
considérablement la résistance au choc, car elle place la surface extérieure du matériau en état
de compression [40]. Ces contraintes compressives inhibent la formation des défauts et

diminuent la sensibilité a la fissuration [41].

Le comportement des matériaux a long terme est aussi amélioré en présence de
contraintes résiduelles. En effet, Devries et Col. [42] ont montré que la durée de vie d’un
échantillon trempé est multipliée par six lorsque la trempe est effectuée dans la glace et par
dix lorsqu’elle est effectuée dans 1’azote. Un autre effet bénéfique a été rapporté par Kwok
et Col.[43], ces contraintes résiduelles de compression peuvent retarder la photo
dégradation de 1’échantillon. Elles peuvent également retarder la diffusion des agents

pénétrants.
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Chapitre 111 : Effet du traitement thermique sur les propriétés des
polymeres semi-cristallins

I11-1 Introduction

Le traitement thermique des polymeres est considéré comme 1’'une des méthodes les plus
efficaces qui peut en générée des modifications au niveau structurale du polymeére et élargir
ainsi le domaine d’application. Le traitement thermique des polymeres peut améliorer leurs
propriétés mécaniques. Cet effet est le résultat de changement de taux de cristallinité dans la
phase cristallin dans la structure du polymere, ou dans la partie élastique du polymere
entraine une augmentation de sa viscoélasticité [1].

I11-2 Effet du traitement thermique sur les proprietés mécaniques des polyméres

Les traitements thermiques induisent des variations importantes dans les propriétés
mécaniques. Les résultats obtenus par les différentes études ont conclu que la contrainte a la
limite élastique est le facteur le plus affecté par les traitements thermiques. A ce propos, Steer
et Rietch [2].ont montré que la trempe diminue la contrainte a la limite élastique, alors que le
recuit a un effet inverse. Cette augmentation de la contrainte a la limite élastique est d'autant
plus importante que la température de recuit est proche de Tg et que la durée de recuit est
longue. De plus, le recuit provoque également le changement avec le temps de plusieurs
propriétés telles que le volume libre, le module de Young, la densité, et la conductivité
thermique.

I11-2-1 Effet des températures de transformation et du moule sur les contraintes
résiduelles dans le cas des polymeres amorphes

Les etudes menées par Menges et Col [3]. et Webken [4] n'ont pas pu au début, établir une
dépendance marquée entre les contraintes résiduelles et la tempeérature de transformation, ils
ont jugé qu'il n'y a pas deffet de contraintes sur les couches internes, mais il y a tout

simplement un petit effet sur les couches périphériques, cette constatation a été egalement

53



Chapitre 111 Effet du traitement thermique sur les propriétés des polymeres semi-cristallins

faite par Seigmann et Col [5], ou il a observé des faibles contraintes résiduelles de traction,
dans les couches qui sont légérement affectées par la température de transformation. Par
ailleurs, les contraintes résiduelles compressives a la surface des plaques diminuent
remarquablement avec l'augmentation de température de transformation et ces contraintes
atteignent des niveaux faibles qui ressemblent aux contraintes de traction.

L'effet des paramétres de transformation du moulage par injection sur les contraintes
résiduelles a été étudié par Fett [6] qui a trouvé que les contraintes résiduelles de surface
diminuent avec l'augmentation de la température de transformation et la température du
moule. Il a supposé que les températures élevées de transformation augmentent la température
du cceur. Ces températures exercent a leur tour un effet de recuit sur les couches externes. Cet
effet de recuit serais prolongé en augmentant la température ce qui permet donc une
relaxation de ces contraintes.

D'autre coté, Isayer et Col. [7] ont prédit une faible sensibilité du niveau des contraintes
résiduelles a température élevée du moule. D'autres auteurs [8] ont remarqué une diminution
importante des contraintes compressives et de traction avec I'augmentation de la température
du moule.

I11-3 Effet de la contrainte résiduelle sur les propriétés des polymeres amorphes

L'effet des contraintes résiduelles sur les propriétés des matériaux a été discuté par plusieurs
auteurs, comme Broutman et Col. [9].1ls ont étudié I'effet des contraintes résiduelles sur
certaines propriétés du PC, PVC, PS et PMMA, qu’ils aient trempé a des températures en-
dessous de Tg, ou laminé a froid. Ils ont observé que 1’augmentation de la résistance au choc
Izod est due a la suppression de la fissure en avant de I’entaille imposée par la formation de
contraintes compressives obtenues apres la trempe.

Apreés traitement thermique des echantillons (feuilles extrudées) a 100°C, pendant 16 heures
puis a 150°C pendant 2 heures; on trempe certains échantillons dans la glace, et on recuit

d'autres par refroidissement lent (0,5°C/min) jusqu'a température ambiante, les contraintes

54



Chapitre 111 Effet du traitement thermique sur les propriétés des polymeres semi-cristallins

résiduelles compressives générées a la surface des échantillons trempés suppriment la
formation et/ou la propagation des fissures et par conséquent elles augmentent la résistance au
choc. Cependant , I’effet de la température de trempe sur les propriétés mécaniques des
polymeéres cristallins demeure encore non élucidés .

Les travaux de Lawrence et Broutman [10] sur les contraintes résiduelles dans les polymeéres
et leur effet sur le comportement mécanique, des échantillons sous forme de plaques en
polycarbonate et de poly (méthacrylate de méthyle) ont été trempées dans de I'eau glacée a
des températures légerement supérieures a leurs températures de transition vitreuse. Des
contraintes résiduelles sont ainsi créées. La mesure de ces contraintes résiduelles a été réalisée
par la méthode de «l'enlevement de couche» et la répartition des contraintes a travers
I'épaisseur est illustrée. Des contraintes de compression, d'environ 3 000 psi se forment a la
surface, tandis a I’intérieur des contraintes de traction d'au moins 1 000 psi apparaissent. Ces
travaux ont montré aussi que les contraintes résiduelles peuvent affecter la résistance au choc
Izod (échantillons entaillées) de polycarbonate. Dans le cas du poly (méthacrylate de
méthyle), il est montré que des contraintes résiduelles de compression a la surface peuvent
provoquer une déformation plastique lors des essais de flexion, ce qui entraine une
déformation permanente et une plus grande absorption d'énergie.

I11-4 Effet du traitement thermique sur la mobilité moléculaire des polymeres semi

cristallins

Alberola et Etienne. [11] ont étudié 1’effet des traitements thermiques sur les propriétés
micromécaniques d’un polymére semi-cristallin : cas du polyéthyléne haute densité, 1’étude
montre que la trempe d’un échantillon de PEHD a la température de 130 °C provoque une
diminution significative du module de rigidité en torsion ainsi qu’une augmentation notable
des relaxations y et B. Ce phénoméne peut étre explique par le fait que le traitement

thermique conduirait a une diminution, en nombre, des cristallites de taille réduite qui jouent
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le réle de nceuds physiques au sein de la phase amorphe. L’interprétation qualitative suppose
que des modifications morphologiques induites par la trempe ont en lieu et mériterait,
cependant, d’étre appuyée par une analyse quantitative. En effet, lors de la trempe, un
gradient thermique s’installe au sein du PEHD, du fait de la mauvaise conductibilité de celui-
ci. Ce gradient de température doit induire, par Ia méme, une morphologie différente au ceeur
et en surface. Or, comme en torsion, ce sont les fibres les plus externes qui conditionnent de
facon préférentielle le comportement dynamique du matériau, un changement de structure
notable dans les couches les plus superficielles explique, pour 1’essentiel, la variation
importante du module apres trempe.

Capaccio et al. [12] ont analysés les effets du recuit a haute température sur les propriétés
dynamo mécaniques de plusieurs polymeres semi cristallins. Ainsi, le traitement thermique
provoque une augmentation de lintensité de la relaxation y. Selon ces auteurs, les
modifications seraient liées a la présence de cristallites, formées au cours du refroidissement
durant le recuit. Les modifications de structures ont été analysées et interprétées en termes de
relaxation de contraintes de la phase amorphe, de migration de défauts cristallins vers la
surface des lamelles, d'une réorganisation des surfaces lamellaires qui deviendraient plus
réguliéres ou d'une croissance en épaisseur des cristallites. Mead et al [13] ont observé la
présence des pics multiples de fusion et ils ont établi la méme corrélation cristalline.
L'asymétrie des endothermes de fusion des polymeres semi cristallin par analyse enthalpique
différentielle (DSC), asymétrie exacerbée par la trempe, indique une distribution large des
températures de fusion liée a la présence de cristallinités de tailles différentes.

En effet, lors d'une trempe a une température T<Tg, les fluctuations thermiques peuvent
entrainer la formation de cristallites. La taille des cristallites formées sera d'autant plus

petite que la trempe est effectuée a une température plus basse.

56



Chapitre 111 Effet du traitement thermique sur les propriétés des polymeres semi-cristallins

D'apres Yeh et al. [12] les modifications du thermo gramme de fusion induites par la trempe
ne seraient pas liées uniquement a un mécanisme de fusion et de recristallisation mais
également & une élévation locale de température associée a une cristallisation rapide de
I’échantillon (nucléation homogéne). La trempe rapide cause non seulement une diminution
du taux de cristallinité mais surtout une modification de la distribution de taille des cristallites
qui vont jouer le réle de nceuds physiques au sein de la phase amorphe, ce qui engendre une
augmentation notable de I'intensité de la relaxation p [14].

L'intensité de la relaxation y apres une trempe peut étre interprétée comme la conséquence
d'une augmentation du nombre de segments de chaines de la phase amorphe susceptibles
d'étre mobilisés de facon coordonnée.

L'augmentation de I'intensité des relaxations observées apres la trempe de type o se trouve en
contradiction au moins partielle avec l'interprétation de la relaxation o en termes joints de
grains et / ou de déformation des régions "para-cristallines".

En effet, la trempe provoque une diminution du nombre des cristallites de petites tailles donc
I'intensité de la relaxation devrait diminuer également, mais le mécanisme de relaxation est
masqué par un phénomeéne de cristallisation de la phase amorphe apparaissant dans la région
o au cours de la montée en température. Cette cristallisation pourrait conduire a la formation
de petites cristallites trés riche en défauts amplifiant la relaxation de type o 2 [15].

Les travaux de Balta Calleja et al. [16 , 17] révelent que la cristallinité diminue au cours de la
déformation. C'était suggéré que 1’amorphisation (décristallisation) est un mécanisme de
déformation qui a lieu comme une alternative ou glissement cristallographique en fonction de
I'orientation des lamelles de PET nanocristallines. Le traitement thermique conduit a la
recristallisation du materiau amorphe et a une amélioration de la distribution d'orientation

initiale des cristaux observés avant le traitement thermique.
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I11-4-1 Effet du traitement thermique sur les propriétés du polypropyléne isotactique
I11-4-1 -1 Effet de la trempe
La trempe du polypropyléne isotactique (PPi) donne lieu a une organisation structurelle qui
dépend fortement des conditions de trempe, a faible température de trempe ( inferieur a
70°C) un systeme biphasique est obtenu: une phase est caractérisée par une phase
intermédiaire entre I'amorphe et les phases cristallines, et il est généralement décrit dans la
littérature comme une phase smectique ou para cristalline; la deuxiéme phase est la phase
amorphe. A une température de trempe supérieure & 70 °C un systéme bi phasique est a
nouveau obtenu, avec la phase amorphe encore présente, tandis que la deuxiéme phase est le
cristallin monoclinique de PPi[18].
Vittoria et Perullo.[19]. ont étudié I’effet de la température de trempe sur la structure des
films de polypropyléne isotactiques, les diffractogrammes de rayons X a grand angle montrent
la présence de la forme smectique de PPi a basses températures de trempe et I'apparition d'une
forme mono-clinique lors de I'augmentation de I'épaisseur du substrat et de la température de
trempe. Une température de trempe supérieure a 80 ° C ne produit que la forme monoclinique
de PPi, tandis qu'a des températures intermédiaires, nous obtenons des systémes cristallins
amorphes-smectiques a trois phases, a l'exception du systeme cristallin amorphe a deux
phases obtenu a des températures élevées.
Pluta et Col. [20], ont étudié les phénomeénes de cristallisation du polypropyléne selon deux
voies : la premiére consiste a trempé les films de PPi directement a partir de dispositif de
transformation (press) dans un bain de cristallisation a différentes températures suivi d’une
trempe rapide dans un bain a -100°C, la deuxiéme consiste a gelé le PP a 1’état fondu par une
trempe rapidea -100°C suivie d’une cristallisation et d’une deuxiéme trempe.

- Un maximum exothermique étroit est obtenu sur le thermogramme de la DSC a -10,5°C
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pour I'échantillon obtenu par trempe rapide indique la croissance rapide de la phase
smectique.

Pluta et Col. [20] ont conclu aussi que :

- La phase smectique apparait a la fois dans les échantillons cristallisés a partir de 1’état fondu,
et a partir de 1’état figé a des températures supérieures a 90°C.

- le grand taux de la phase smectique est observé aussi dans des échantillons cristallisés au
dessus de 90 ° C, mais uniquement dans les cas ou le temps de cristallisation est suffisamment
court et la cristallisation a été interrompue par un refroidissement rapide de I'échantillon.

- La forme monoclinique domine dans les échantillons cristallisés a partir de I’état fondu et a
partir de I'état figé « frozen melt » a des températures supérieures a 90 ° C. Cette forme existe
a la fois dans les structures sphérolitiques et non sphérolitiques.

- La forme hexagonale a été observée seulement dans les échantillons sphérolitiques
cristallisés a partir de I'état fondu a partir des températures de 110 et 130 ° C.

- La cinétique de la nucléation et la croissance de la structure cristalline est différente pour la
cristallisation a partir de I'état fondu et a partir de 1'état gelé. La cristallisation a partir de 1’¢état
gelé est plus rapide a des températures élevées et ne conduit pas a des structures super
moléculaires. La mobilité des chaines de polypropyléene est trop faible a I'état solide.

- les sphérolites peuvent se développer au cours d’une cristallisation lente, car la diffusion
des macromolécules est beaucoup plus facile dans des conditions de faibles viscositeés.

- Les deux types de cristallisation (provenant de 1’état fondu et de I’état gel¢) a la méme
température conduisent a une disposition hélicoidale de macromolécules, cependant, I'ordre

au niveau cristallin devient meilleur pour la cristallisation a I'état fondu. Les différentes
structures trouvées dans les échantillons soumis a différents traitements thermiques sont
censés avoir une influence sur les propriétés mécaniques.

Yang et Col. [21], ont fait subir a une membrane tubulaire microporeuse a base de

polypropylene a une trempe et ont noté que la cristallinité augmente avec la température de

59



Chapitre 111 Effet du traitement thermique sur les propriétés des polymeres semi-cristallins

trempe, et que la structure cristalline de cette derniére était de forme smectique.

111-4-1 -1 Effet du recuit

Selon Wu et Col. [22], le recuit induit I'amélioration de la structure cristalline de la matrice a
des températures relativement basses (<130°C) et la transition de la phase f a o a une
température supérieure (150°C). Les valeurs des propriétés mécaniques montrent que le recuit
est favorable au renforcement de la rigidité et la résistance a la rupture en méme temps.
L’effet du recuit sur la structure et les propriétés de deux films de polypropyléne (PP), I’'un
portant la structure monoclinique o et I’autre la structure trempée, a été étudié par William
Robert et al. [23], a I’aide d’une combinaison de 1’analyse enthalpique différentielle (DSC),
des rayons X (SAXS et WAXS) et d’essais de traction uniaxiale. Il a été constate que, lors du
traitement thermique a des températures> 60 ° C qui la contrainte au seuil d’écoulement
d'élasticité des deux films t augmente et que cette augmentation pouvait étre attribuée a une

augmentation de la taille et de la perfection des régions cristallines.

Koch et Col. [24] , ont trouvé que le recuit des matériaux conduit a des transformations de la
morphologie entrainant une augmentation de la micro dureté. Jusqu'a une température de
recuit de 70° C, la dureté augmente légérement, par contre un recuit a des températures plus
élevées conduit a une augmentation beaucoup plus importante de la micro dureté.

Ceci est d0 & une amélioration de la capacité des chaines courtes a se réarranger dans des
structures cristallines. La dureté des échantillons recuits (Ta = 140°C) est controlée par le

rapport entre la longueur des chaines amorphes et les chaines cristallines.
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Chapitre 1V : Matériaux et techniques expérimentales
IV-1 Introduction
Dans ce chapitre, nous allons cités les caractéristiques des échantillons destinés a 1I’étude de
I’effet du traitement thermique (trempe a partir de 1’état fondu). Par la suite, nous décrirons le
procédé d’¢laboration des matériaux, ainsi qu’un rappelle concernant les principes de mesure
et les différentes techniques utilisées.

IV -2 Matériau

Le polymere utilisé dans cette étude est un polypropyléne isotactique commercial qui a été
obtenu de I’entreprise nationale des plastiques et des caoutchoucs (ENPC, Sétif). Les

caractéristiques du PPi sont regroupées dans le tableau IV -1.

Tableau IV -1 : Les caracteristiques du polypropylene isotactique.

Grade 100 -GB25
Densité 0,90 g.cm™
Indice de fluidité (1501133 ,230°C/2.16Kqg) 25g .10min™*
Température de transition vitreuse (Tg) Proche de 4°C
Température de fusion (Ty) 170° C

IV - 2-1 Traitement thermique des échantillons
IV -2-1-1 Trempe

Le polypropyléne a été moulé sous forme de granulés dans une presse hydraulique a

plateaux de marque « CARVER » par compression, dans un moule d’une épaisseur de

3 mm.
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Dans les conditions de travail suivantes :

-Température des plateaux : 200°C

-Temps de préchauffage : 5 min

-Temps de dégazage : 2 min

-Temps de compression : 8 min

Ces conditions sont maintenu constantes durant toute la phase de préparation des
éprouvettes. La trempe s’effectue par une immersion rapide des échantillons a partir de
I’état fondu dans un bain d'eau a différentes températures (0, 10, 15, 20, 30, 40, 50, 60,80° C)

La trempe effectuée a I’air libre considéré comme état de "référence ".

Pour la préparation des films destinés a 1’analyse par la spectroscopie infrarouge et le rayon
X, on a utilisé le méme procedé (moulage par compression) et les conditions de travail

précédentes.

On a soumis pour chaque test quatre éprouvettes représentatives.
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Figure IV. 1: Photo de la presse manuelle utilisée pour la préparation des échantillons.

———° de compression d’échantillons

Echantillon dans la presse \L

Milieu de la trempe

Température de trempe

Figure 1V. 2 : Schéma de la trempe libre.
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PP granulé

|

Moulage par compression Tp=200°C, Tpréchautfages=5min,

T compression= 8min, P=150 Kg/cm2

l

Trempe a partir de I’état fondu a

T =0, 10, 15, 20, 30, 40, 50, 60, 80 ° C et a ’air libre

l

Essais mécaniques, dynamomécaniques, morphologiques,thermiques et thermophysiques

1 1 ] —

thermophysiques | Spectrométrie Thermiques Spectroscopiques | | Physiques | Mécaniques
dynamique ¢
Conductivité DMA DSC DRX IRTF || La densité Rf;(')it"’:gcg ;“
thermiaue

l

Résultats et discussions

l

Conclusions

Figure 1V.3 : Méthodologie expérimentale
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IV -3 Techniques expérimentales
IV -3-1 Essai de choc lzod

Les propriétés de réesistance au choc I1zod ont éte déterminées a la température ambiante avec
un appareil de type CEAST 6546/000 muni d'un pendule de 7,5 J selon la norme ASTM
D256-73 et en utilisant des éprouvettes de dimensions (63 x 12,5 x 3) mm?® avec entaille de
0.5 mm de profondeur et d’un angle de 45°, 4 éprouvettes ont été testées et la valeur

moyenne a été utilisée.

La résilience ax est donnée par le rapport de I'énergie de fracture U (J) affiché sur le cadran

et de la section de I'éprouvette mesurée selon I'axe de I'entaille S (m2).

ag = <o [J]/[m?] (IV.1)
S=(L—a)e (IvV.2)
Ou, Ax: L’énergie cinétique absorbée par I’éprouvette entaillée au moment
de I’'impact en ( J).
L : est la largeur de I'échantillon.

a : est la profondeur de I'entaille.

e : est I'épaisseur de I'échantillon.

1V -3-2 Mesure de densité

La densité de 1'échantillon a été mesurée a ’aide d'un pycnométre utilisant de l'eau distillée a
25 ° C. les échantillons moulés pesaient chaque échantillon par une balance numérique pour
obtenir la masse (m). Le volume d'eau initial pris dans le pycnometre (v 1) puis I'échantillon
est immergé dans I'eau , le nouveau volume est v 2 considéré comme le volume final ,

le différence de volume Av = v, — v, est le volume de I’échantillon.

La densité (p) de I’échantillon est calculée par I’intermédiaire de la relation
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p=2 (IV.3)

v
Ou: m estlamasse de I’échantillon (g)
v levolume (cmd)
IV -3-4 Analyse mécanique dynamique (DMA)

Les propriétés mécaniques dynamiques ont été déterminées a l'aide d'un analyseur de type
AR2000 TA Instruments. Des échantillons de dimensions (50 x 10 x 3) mm?® ont été testés en
utilisant une force normale de 2 £ 1,75 N et une charge de torsion sinusoidale contr6lée par
déformation d'une amplitude maximale de 0,1% a une fréquence de 1 Hz dans la gamme

linéaire viscoélastique.

Les mesures ont été effectuées dans I’intervalle de température -50 ° C et + 125 ° C avec
une vitesse de chauffe de 3 ° C. min. Les spectres de relaxation ont été obtenus en
enregistrant le module de stockage (G ') et le facteur de perte (Tan &) dans toute la plage de

température.
IV -3-5 Mesure des propriétés thermophysiques

La mesure de la conductivité thermique (1) a été effectuée a la température ambiante de

20 ° C pour les différentes températures de trempe.

Une méthode périodique a été utilisée pour estimer simultanément la conductivité thermique
dont le dispositif utilisé est schématiseé sur la (figure 1V.4). Cette méthode est basée sur
l'utilisation d'une petite modulation de température dans un échantillon de forme paralléle
pipédique (40x40x3 mm?) et qui permet d'obtenir les paramétres thermophysiques pour un
seul mesure avec leur limites de confiance statistiques correspondantes [1]. Au cours de
I'expérience, I'echantillon est fixé entre deux plaques métalliques. Un bon échange thermique

entre les différentes plaques et I'échantillon est assuré par une graisse conductrice. Afin de
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contréler la température moyenne de I'échantillon, un échangeur de chaleur est placé sous le
support d'échantillon. Au cours de I'expérience, le coté avant de la premiére plaque métallique
est périodiquement chauffé puis refroidi par un dispositif appelé Delta thermoélectrique en
utilisant une somme de cing signaux sinusoidaux. Les températures sont ensuite mesurées a
l'avant et a I'arriére des plaques métalliques avec des thermocouples [2].

Les parametres thermophysiques de I'échantillon sont identifiés par comparaison des fonctions
expérimentales et théoriques de transfert de chaleur. La fonction de transfert de chaleur
expérimentale est calculée a chaque fréquence d'excitation définie comme le rapport entre les
températures transformées de Fourier des plaques avant et arriere. Une technique d'estimation

de paramétre est alors appliquée pour estimer la conductivité thermique (A) [3].

Conditioning modules

Trear
Rear face T

front
Sample —
Front face —

I_\., _-//
Thermoelectric
cooler

Power amplifier

| | Turbomolecular pump

Rough pump

Figure IV.4 : Schéma des dispositifs de mesure des propriétés thermophysiques (DICO)

IV -3-6 Analyse enthalpique différentielle (DSC)

Le taux de cristallinité du PP a été déterminé a l'aide de la technique DSC en utilisant un

appareil d'analyse thermique Perkin Elmer Diamond. Les cycles de chauffage et de
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refroidissement ont été enregistrés dans la plage de température (-50 a 200 °C) a une vitesse
de chauffage de 10 °C / min sous atmosphére d'azote. Le degré de cristallinité (Xc) du PP a
été calculé a partir de la chaleur de fusion (AHs) du second cycle de chauffage avec la relation

suivante.
_ AHg
X = g5 X 100 (1V.4)

Enthalpie AHo de fusion pour un PP 100% cristallisé, qui dont le valeur 170 J / g [4]. Par la
suite, les échantillons ont été refroidis a 40 ° C avec une vitesse de refroidissement de

10 ° C . min et la température de fusion correspondante (T¢), la température de cristallisation
(T¢) et le degré de cristallinité ont été enregistrés a partir des courbes de chauffage et de
refroidissement.

IV -3-7 Spectroscopie infrarouge a transforme de Fourrier (IRTF)

Les spectres IR de tous les échantillons ont été mesurés a 25 °C en utilisant un
spectrophotomeétre Perkin-Elmer. La plage des nombres d'ondes était mesurée de 4000 a
400 cm™,

A partir de la loi de Beer Lambert et compte tenu d'un pic de cristallisation (cr) et d'un

insensible au point de phase (av), le taux cristallinité peut étre évalué comme suit:

Xe = (Aay /acr) (Acr/Aay) (IV.5)

Et en mesurant les absorbances (Acr et Aav) et compte tenu du rapport d'absorptivité (aav / acr).
Pour le polypropyléne isotactique, la bande d'absorption a v = 841cm™ a été affectée par la
teneur de la phase cristalline et la bande a v =973 cm™ a été signalée comme étant insensible
a la phase cristalline [5, 6]. Pour ces deux bandes, le rapport d'absorptivité aav / acr est égale a
0,79 [5]. Il convient de noter que la spectroscopie infrarouge (IRTF) ne fait pas de
discrimination entre les différentes phases ordonnées (alpha et mesomorphes) et par

conséquent, la “cristallinité” obtenue a partir de I'analyse IR doit étre considéréee comme une
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mesure globale des deux phases ordonnées. Cependant, dans la littérature, la valeur de 0,58

est également signalée pour le polypropylene isotactique (PPi) [7].
IV -3-8 Diffraction des rayons X a grande angle (WAXD)

L'utilisation des rayons X dans la science des matériaux est bien connue, a partir des rayons
X grand angle et petit angle, une grande variété de caractéristiques morphologiques pour des
caractéristiques structurelles de différentes tailles peut étre élucidée. Dans une expérience de
diffraction en rayons X monochromatiques (avec une longueur d'onde A) est dispersé
(diffracté) par le matériau a un angle spécifique 6 [8], en raison de la présence de plans
réguliers (cristal) dans le matériau séparé par une distance (d). L'angle de diffusion (20) est lié¢

a la distance inter-planaire (d) par I'équation de Bragg (1V.6):
2dsin® = n.A (IV.6)

Ou n est un nombre entier. L'équation indique une relation réciproque entre la longueur

caractéristique d et sin.

- Toutes les expériences effectuées aux rayons X a grand angle (WAXD) ont été effectuées a
la température ambiante en utilisant: BRUCKER DB [NI - filtré] rayonnement (Cu K a.).

Avec 20 variant de 6 a 50 °.
L'épaisseur des cristallite (L) a été déterminée en utilisant I'équation suivante:

[ = K2 (IV.7)
B.Cos0

Lorsque B est I'élargissement du pic avec I'élargissement intrinséque de l'instrument sous
traités , O est l'angle de Bragg mesuré a la réflexion hkl et K est normalement pris pour 0.9

selon les formes de cristal [9].
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Chapitre V: Reésultats et Discussion

V-1 Introduction

Dans le cadre de cette étude nous avons étudié I’effet de la température de trempe a partir de
I’état fondu jusqu’aux différentes températures au-dessous et au-dessus de la température de
transition vitreuse (Tg) sur les propriétés mécaniques, physiques, spectroscopiques,

thermiques et dynamomeécaniques du polypropyléne isotactique.
V-2 Mécanisme de génération des contraintes thermiques dans la phase amorphe

Les contraintes résiduelles se développent dans la phase amorphe des échantillons trempés
librement durant le processus de refroidissement. Pendant I'étape de refroidissement, le
polymére se refroidit a différentes vitesses a partir de la surface jusqu'au centre de

I’échantillon selon la direction de I’épaisseur.

Des contraintes résiduelles présentent, elles sont attribuées a 1’arrét soudain du mouvement
micro-brownien des chaines macromoléculaires lorsque I'échantillon est refroidi rapidement
en dessous de sa température de transition vitreuse Tg. La formation de ces contraintes le long
de I'épaisseur de I'échantillon peut étre expliquée comme suit : durant la trempe libre, la
surface de I'échantillon se rétracte en premier et son retrait s'oppose a une certaine extension
dans le centre, qui est encore a sa température initiale (température de traitement). Le cceur est
encore chaud, mais la surface est déja refroidie en dessous de Tg. Le cceur de I’échantillon est
fortement capable de s'accommoder a la contraction de la surface froide parce qu'il est encore
chaud et se relaxe rapidement. Avec le temps, la température de la partie centrale (cceur) chute
aussi au-dessous de Tg et cette partie tente de se contracter, elle est maintenue sous tension
par les bordures déja solidifiées qui I’empéchent de se contracter. Puisque 1'échantillon en
entier n'est pas exposé aux contraintes externes, la situation finale est donc I'existence des

couches de surface sous compression équilibrées par les couches centrales sous tension dans
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le cas d'une trempe libre symétrique, a cause de non uniformité du refroidissement des
couches externes et centrales, des contraintes compressives et de traction se forment dans le
matériau avec deux lignes neutres qui séparent les zones des contraintes situées d'une maniére

symétrique a quelques pour cent de I'épaisseur de I'échantillon.

Les figures suivantes (figure V.1 (a, b, c, d)), basées sur une distribution parabolique de la
température, peuvent étre employées pour illustrer des développements des contraintes

résiduelles dans un matériau pendant le processus de refroidissement.

Ligne neutre

Z(mm) Z(mm)

g\ D v4

v Y
~—v
y N

\ 4

»

/
Ty température
Tg température
(a)
(b)
Z(mm)
Z(mm)
N
—»,
_>
//
< : —
Tg temperature D Tg température
© (d)

Figure. V.1 Profil de température a travers I'épaisseur (Z mm) d’un matériau dans la phase
amorphe (a) au temps to, (b) au temps t1, (c) au temps t2, (d) au temps t3 [1].
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-Au temps to (fig.V.1.a), le refroidissement commence, la température du matériau a 1’état

visqueux (caoutchoutique) est au-dessus de la température de transition vitreuse Tyg.

-Au temps t1 (fig.V.1.b), la couche externe commence a se solidifier sans aucune résistance du

cceur chaud lorsque sa température diminue jusqu'a la température Tg.

-Au temps T2 (fig.V.1.c), la deuxiéme couche commence a se solidifier lorsque sa température

diminue jusqu'a Tg. Puisque la couche externe est déja solidifiée, le rétrécissement de la
couche interne est empéché par la couche externe déja solidifiée, ceci méne a des contraintes

de traction dans la couche interne et des contraintes de compression dans la couche externe.

-Au temps t3 (fig.V.1.d), la troisieme couche commence a se solidifier lorsque sa température

diminue jusqu'a Tg. L’a encore, le rétrécissement de la couche interne est empéché par les
couches externes déja solidifiées, parce que sa température diminue plus vite que la couche

externe, et son rétrécissement est moins important que les autres couches.

De ce fait ; On aura des contraintes de traction au cceur et des contraintes de compression a la
surface [1].

V-3 Effet du traitement thermique sur la morphologie interne

V-3-1 Analyse spectroscopique FTIR

L'étude des spectres infrarouges de films du PPi trempé & partir de 1’état fondu dans I’cau a
différentes températures a permis de montrer I'effet de la température de trempe sur la
variation de la phase cristalline du PPi et qui sont représentés dans la figure V.2.

On observe que les intensités de la séquence d’hélice du PPi & 973, 998 841 et 1220 cm™
augmentent, ce qui indique que I’intensité de la bande de régularité caractéristique augmente
avec l’accroissement de la température de trempe a partir de 1’état fondu. Les bandes de
régularité IR des polymeéres proviennent du couplage intermoléculaire dues aux oscillations de
divers groupes atomiques [2]. La bande & 1460 cm™ qui résulte de la vibration de déformation
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asymétrique du groupe méthyle et qui ne change pas en fonction de la température de trempe

sert d'étalon interne [3].
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Figure V.2 Spectres infrarouges des films de polypropyléne isotactique trempés a partir de

I’¢état fondu dans I’air et dans I’eau a différentes températures

La figure V.3 montre que les tendances de la variation d'intensité (de I’absorbance) de
différentes bandes de régularité en fonction de la température de trempe sont similaires. La
bande hélicoidale a 973cm™ est plus importante que les autres bandes hélicoidales réguliéres
(998cm™, 841cm™, 1220cm™). Indiquant une augmentation de I’intensité¢ de la bande de
régularité caractéristique; c'est-a-dire que l'incrément d'intensité est proportionnel aux
intensités des bandes de régularité, ce qui montre un classement des séquences d'hélices du
PPi par trempe. La longueur de séquence minimale (n) des unités monomeres isotactiques 3-4

des unités hélicoidales a 973cm™ qui domine durant la trempe.
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Il a été bien établi que les bandes de régularité d'un polymere proviennent des oscillations de
couplage intramoléculaires des différents groupes atomiques [4]. Dans les spectres IRTF, la
majeure proportion des molécules PPi se trouvent dans une conformation hélicoidale 3 et les
bandes a 1330, 1303, 1220, 1167, 1100, 998, 940, 900, 841 et 808 cm™ appartiennent toutes
aux bandes de régularité ou les bandes d'hélice. Ces bandes sont liées aux différentes
longueurs hélicoidales des séquences isotactiques [5]. La longueur de séquence minimale (n)
des unités monomeres isotactiques suffisantes pour I'apparition des bandes de 973, 998, 841 et
1220 cm* est respectivement de 3-4, 10, 12 et 14 unités hélicoidales [6-8]. Apparemment,
plus la valeur de n est grande, plus le degré d’ordre des bandes de régularité correspondantes
est élevé. Dans I'iPP trempé, les chaines présentent une conformation hélicoidale 31, identique

a celle du cristal monoclinique a du PPi [8].
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A,,,=4.75 —e— A
A_ =221 ors
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2
0
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0 20 40 60 80
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Figure V.3 Variation de I’intensité de différentes bandes de régularité en fonction de la

température de trempe a partir de 1’état fondu
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La figure V.4 montre que le rapport d’intensité relative change légerement dans I’intervalle de

température 0-50°C. Ce fait révéle qu’un changement de structure se produit pour toutes les

températures de trempe, cependant qu’on constate que ce rapport des intensités atteint une

valeur maximale a la température de trempe de 60 ° C. Les résultats ci-dessus indiquent que le

classement conformationel des séquences heélicoidales du PPi change avec la température de

trempe.
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Figure V.4 Courbe du rapport d’intensité pour les différentes bandes de régularité en

fonction de la température de trempe.

La figure V. 5 présentes I'évolution des rapports de différentes séquences hélicoidales avec la

température de trempe. On peut considérer que le rapport absorbances des bandes :

(A1220 / Ag73), (Asar/ Agrz), (Asar [ Acgs), (Asgs / Agr3) et (Aira1 / Auier), n’a pas de variation

signifiante; c'est-a-dire aucune extension détectable de I'hélice courte qui apparait pendant la

trempe.
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Pour obtenir des informations supplémentaires sur les changements de conformation induits
par la trempe, nous avons étudié les variations relatives des bandes de régularité a 973, 998,
841,1129, 1167 et 1220 cm™. La figure V.5 présente I'évolution des rapports de différentes
séquences d'hélice avec la température de trempe. Pour la bande de régularité la plus longue a
1220 cm et la bande de régularité la plus courte & 973 cm™, on peut considérer que le rapport
des intensités des bandes a 1220 et 973 cm™ n'a pas de variation significative pendant la
trempe. C'est-a-dire qu'aucune extension détectable de I'hélice courte & 973 cm™ sur 1220

cm™ n'apparait pendant la trempe, ce qui implique que le contenu de la bande de régularité
d'ordre supérieur a 1220 cm™ ne peut pas étre augmenté au détriment de I'extension de
I’hélice courte par le procédé de la trempe.

Il est a noté¢ que la méme observation est valable pour les autres rapports d’intensité des

bandes (figure V.5).
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Figure V.5 Courbes du rapport d’intensité pour les différentes bandes de régularité en

fonction de la température de trempe a partir de 1’état fondu
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La figure V.6 montre 1’évolution du taux de cristallinité déterminé par spectroscopie IR en
fonction de la température de trempe a partir de 1’état fondu. On observe que la valeur
minimale du degré de cristallinité correspond a la température de trempe de 20°C. Ce
comportement a produit une augmentation de la résistance au choc lzod avec entaille et une
diminution de la densité (figure V.16, figure V.17).

La résistance au choc Izod avec entaille diminue avec I'augmentation de la cristallinité. Ceci
peut étre expliqué par le fait que la structure cristalline du polypropylene, qui possede des

sphérolites plus grandes que celles des autres polyoléfines [9].

- . .
0,7 - \, .
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Température de trempe (°C)

Cristallinité determinée par FTIR

Figure V.6 Variation du taux de cristallinité déterminée par spectroscopie IR en fonction de

la température de trempe a partir de I’état fondu.
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V-3-2 Analyse par diffraction des rayons X

La figure V.7 montre le diffractogramme d'un film du polypropyléne isotactique trempé
dans I’air. Les motifs nets et diffus indiquent clairement la présence des régions cristallines et
amorphes. Les pics de diffusion des rayons X aux grands angles les plus importants qui
apparaissent a 2 0 = 12,3, 17,12, 18,78, 21,25 et 22,1 pour PPi sont indexés comme suit: o
(110), o (040), a (130), o (111) et a (131) représentant les structures cristallines des phases o
[10,11].

L'augmentation de l'intensité du pic a (110) est une preuve de la formation de la structure
hachurée du PPi. Il a été rapporté que la structure hachurée peut étre créée apres traitement
thermique en conséquence de la cristallisation de la phase amorphe rigide du polypropyléne
[12]. La formation de la structure hachurée a éte signalée dans différents travaux et associée

au traitement thermique [13].
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Figure V.7 Diffraction DRX des films du PPitrempés a I’air.
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Table V.1 Valeurs en 26 des pics principaux relatifs aux plans cristallographiques des phases
a, B et y du polypropyléne [14-16]
a B B a a Y B a a
(110) (210) | (300) | (040) | (130) | (117) | (301) (111) (131)
14 - 14,2° 16 - 169- | 185-  204- 21- 21,1 - 21,9 -

14,1° 16,1° 17° 18,6° 21° 21,2° 21,4° 24,6°

La figure V.8 montre les Diffractions DRX de films de de polypropylene isotactique trempé
dans l'air et dans I'eau a différentes températures. On peut observer que les intensités des pics
changent considérablement. Le pic le plus intense des plans cristallographiques o (110) a été

observé pour I'échantillon trempé dans l'eaua 20°C,30°Cet50°C.

T=0°C
5,0x10° o Eig:g
4,5x10° T=20°C
w0 o T=30°C )
,0x10™ 1 T=40°C ’
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~a .
B 2,0x10° "'"/v\....-». a
= s ]
£ 1,5x10°
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Figure V.8 Diffraction DRX des films de polypropyléene isotactique trempés a partir
de 1’état fondu dans I’air et @ I’eau a différentes temperatures

84



Chapitre V Résultats et Discussion

La diffraction des rayons X du polypropyléne isotactique (Figure V.9) est représentée par les
plans (hkl) de la partie cristalline, pour I'échantillon trempé dans l'eau & 0, 15, 20 et 50 ° C, il
est montré de nouveaux résultats intéressants et des différences remarquables par rapport aux
premiers profils (figure V.7) le pic a (110) disparait complétement et le pic B (210) apparait

a la place pour 20 = 14,2 °,

a(l110)

— Air libre
af040) — T=0°C, 15,20,50°C

5000 -

4000 4

w
o
o
o

2000 4

Intensité (U.A)

1000 4

Figure V.9 Diffraction DRX de polypropyléne isotactique trempé a partir de 1’état fondu

dans l'air et dans I'eau (T=0, 15, 20 et 50°C)

La figure V.10 montre un pic moins intense a 26 = 21,2 ° et 26 = 21,25 ° et qui représentent
le pic B (301) a la température de trempe 30 et 40 ° C. Ce résultat indique que ces échantillons
se cristallisent dans un mélange de formes cristallines mixtes a et 8.

En fait, les phases a et B présentent respectivement quatre et cing grands profils de réflexion

bien définis dans la méme plage angulaire d'analyse.
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L'augmentation de l'intensité du pic a (110) explique la croissance de la valeur de la résistance

au choc 1zod pour I'échantillon trempé dans I’intervalle de température de 10 a 60 ° C.
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Figure V.10 Profils de l'intensité de polypropyléne isotactique trempé a partir de 1’état fondu

dans l'air et dans I'eau aux températures 30 et 40°C.

Le tableau V.2 présente les caractéristiques des valeurs déterminées par les diffractogrammes
affichées par des échantillons trempes dans l'air et dans l'eau a différentes températures
0,10,15,20,30,40,50,60 et 80 ° C. Il est noté que la distance entre les cristallites (d) est presque

constante pour tous les échantillons étudiés, et que la valeur maximale de I'épaisseur de la
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cristallite L correspond aux échantillons trempés a la température de trempe 40 ° C. Ceci

s'accompagne de la formation de la forme o de cristallites avec des dimensions importantes.

Tableau V.2 Distance (d) et 1’épaisseur ( Lc) de la phase cristalline du polypropylene

isotactique trempé a I’air et a différentes températures

La température de trempe (°C) d (A°) L (A°)
0 0,7944 2,9779
5 0,7939 3,5735
10 0,7956 2,6003
15 0,7942 3,2843
20 0,7944 2,6874
30 0,7940 3,2836
40 0,7940
50 0,7942 3,2836
60 0,7947 3,0385
80 0,7940 3,6566
Air libre 0,7946 2,7756

V-4 Effet du traitement thermique sur les propriétés thermiques

V-4-1 Analyse enthalpique différentielle (DSC)

Dans une premiére étape, ce travail a été effectué sur des échantillons de polypropyléne

isotactique pris en surface des échantillons trempés a différentes températures et ayant des
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masses comprises entre 6 et 8,5 mg. Les résultants sont présentés dans la figure (V.11) et les
valeurs correspondantes dans le tableau (V.3).

Tous les échantillons ont éte étudiés dans la plage de température de -50 a 200 ° C eta une
vitesse de chauffage de 10 ° C / min. Le polypropyléne isotactique étant un polymeére semi-
cristallin, il posséde une température de fusion ainsi qu’une température de transition vitreuse.
La fusion se manifeste en DSC par un pic endothermique alors que la transition vitreuse se
manifeste par un saut de la chaleur spécifique (Cp). La transition vitreuse n’est pas visible ici
en DSC. On observe sur toutes les courbes un double pic de fusion dont I’onset se situe autour
de 152°C.

La figure V.11 montre les thermogrammes DSC de polypropyléne isotactique trempé a 0 °C,

10 °C, 20 ° C, 50 °C et 80 °C.
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Figure V.11 Thermogrammes DSC de polypropyléne isotactique trempeé a partir de 1’état

fondu a 0, 10, 20, 50 et 80°C.
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Tableau V.3 : Variations de (masse, Tt et AHs) en fonction des différentes températures de

trempe du polypropyléne isotactique pris en surface (S) lors de la premiere chauffe.

La température de trempe (°C) Masse (mg) Tt = Tonset Tt AHt (J/9)
0 6,00 151,64 165,12 90,79
10 8,46 154,91 164,95 91,95
20 7,58 151,43 165,29 89,96
50 5,20 152,05 165,12 92,36
80 5,20 152,68 163,95 92,49

Tous les thermogrammes des échantillons trempés a partir de 1’état fondu dans l'eau a
différentes températures (figure V.11) ont une forme bimodale et présentent deux pics définis
comme Ti, T2. Le pic a basse température est un épaulement du pic a la température plus
élevée. Un pic endothermique (T1) indiquant le début de la fusion est situé dans la plage de
température de 151-154°C et un grand pic endothermique (T2) situé a environ 165°C
correspond a la fusion de a cristalline monocliniques. Le comportement a double fusion des
films de polypropyléne isotactiques trempé pourrait étre di a la présence de deux populations
initiales de cristallites, comme cela a été suggéré pour de nombreux autres polymeres [17-19]

présentant un comportement de fusion complexe similaire.

Suivant Stein et al [20] les deux pics de fusion s'expliquent par deux morphologies différentes
ou les cristallites de plus faible épaisseur et qui sont incapables de se réorganiser pour fondre
a haute température, fondent a basse température. Par contre la fusion des cristallites epaisses

se fait a haute température.
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Woo [21] a montré que ce phénomeéne de" double fusion "observé dans le PET et dans le
PEEK pourrait étre qualifié de "fusion multiple", car durant le refroidissement les polyméres

semi-cristallins développent une série de petits pics endothermiques entre Tg et Tr.

En utilisant I'équation de Gibbs-Thompson (équation V.1), Woo et al [21] ont expliqué le
phénoméne de "fusion multiple” du PEEK et du PET par la présence de plusieurs

distributions de taille de lamelles [21, 22, 23].

T =T, |1- 2 (V.1)
AH, L

T°¢ : le point de fusion d'un cristal parfait infini
ve: I'énergie de surface des cristaux.

AHg : chaleur de fusion

L : I'épaisseur lamellaire

Logiquement, la température de trempe (ou la vitesse de refroidissement) peut avoir une
influence sur le degré de cristallinité du polypropyléne isotactique, ce qui signifie que plus la
température de trempe est élevée, plus la vitesse de refroidissement est lente et plus la
cristallinité est grande. Cependant, nous n'avons pas observé une diminution du degré de
cristallinité en augmentant la température de trempe.

De plus, afin de déterminer si le méme degré de cristallinité est obtenu lorsque tous les
échantillons sont refroidis de la méme maniere, les échantillons ont été testés par DSC par
chauffage, refroidissement et chauffage successivement entre -50 et 200 °C a 10 °C/ min.

Nous avons donc analysé les spectres obtenus lors du refroidissement des échantillons.
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Le taux de cristallinitté moyen obtenu était de 57,9+0.34% (variation relative de 0,6%)
pendant le refroidissement a 10 ° C / min. Ce degré de cristallinité est cohérent avec celui
mesuré au cours du deuxiéme chauffage. Un seul pic de fusion a été observé avec une
cristallinité moyenne de 56,9+30,71% (variation relative de 1,2%) aprés refroidissement a

10 °C/ min entre 200 et -50 ° C (Tableau V.4).

Tableau V.4 : Variation de (masse, Tr et AHs) a différentes Températures de trempe

du polypropyléne isotactique pris en surface (S) lors de la deuxiéme chauffe.

La température de trempe (°C) Masse (mg) Tt =Tonset AHs (J/9)
0 6,00 157,21 97,6
10 8,46 156,87 98,7
20 7,58 156,59 96,3
50 5,20 156,43 95,6
80 5,20 157,04 95,2

Les courbes obtenues lors du premier chauffage ont des pics doubles tandis que ceux obtenus
au cours du deuxieme chauffage ont un pic unique. La position de la température du pic
indique que le polypropyléne isotactique est cristallisé par la forme a (monoclinique) dont la
température de fusion varie habituellement entre 160 et 175 °C. Le polypropyléne isotactique
peut également se cristalliser en forme B (hexagonale) et la température de fusion
correspondante varie alors entre 145 et 160 ° C. On constate également que 1’énergie de
fusion AHs est legérement supérieure pour le second chauffage en le comparant avec la
premiére. La vitesse de refroidissement imposée dans DSC a 10 ° C / min était probablement

inférieure a la vitesse de refroidissement lors de la trempe des échantillons dans 1’eau.
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En tenant compte du deuxiéme chauffage, et des courbes obtenues, on notera que la masse de
chaque échantillon du polypropylene isotactique influence la hauteur du pic. Plus la masse est
élevée, plus la hauteur du pic est grande et plus la température du pic maximal sera déplacée
vers des valeurs plus élevées. Le pic de la double fusion observé pendant le premier chauffage
est intéressant. Il est probablement di a la présence de cristaux de différentes tailles ou
cristaux étant plus ou moins parfaits. La hauteur de chacun des deux pics varie en fonction du

traitement thermique.
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Figure V.12 Taux de cristallinité déterminée par DSC.

La figure V.12 présente le taux de cristallinité déterminée par DSC, en fonction d’une
température de trempe croissante.

D’apres la figure V.12 , on constate que le taux de cristallinité atteint une valeur minimale
pour les échantillons trempes a 20°C. Il est donc proposé que les microcristallites deviennent

de plus en plus épaisses a cette température de trempe. En ce qui concerne la cristallisation du
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polypropylene isotactique, il a été observé que la morphologie cristalline pourrait étre
différente en fonction de la fagcon dont le polymére est cristallisé. La cristallisation du
polypropyléne isotactique trempé a partir de 1’état fondu, présente une morphologie
spheérolitique [24].

Argon et al [25] ont réalisé une sériec d’expériences portant sur des polyméres hautement
cristallisables comme le nylon 6 ,le PEHD ,le POM et le PET, dans ces matériaux la phase
amorphe est dispersée et allongée entre la phase cristalline .Ils ont trouvé que la phase
cristalline se déforme par glissement cristallographique ,car la phase amorphe permet un
glissement actif a longue distance dans les cristallites . Les cristaux lamellaires se détruisent
en se fragmentant en blocs cristallins plus petits, qui sont reliés a la phase amorphe par des
macromolécules étirées.

V- 5 Analyse mécanique dynamique (DMA)

La variation du module de conservation G' et le facteur d'amortissement Tand par rapport a
la température sont représentés respectivement sur les figures (V.13) et (V.14) pour les

échantillons trempés a 0, 10, 20, 50 et 80°C.
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Figure V.13 Module de conservation G' en fonction de la température pour les échantillons

PPi trempés a partir de 1’état fondu a 0, 10, 20, 50 et 80 °C.
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Figure V.14 Tand en fonction de la température pour les échantillons PPi trempeés & partir de

I’état fondu & 0, 10, 20, 50 et 80°C.
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Deux modes de relaxation moléculaire sont observés et sont appelés a et o' situés a haute et
basse température respectivement. Comme il est observé habituellement, chaque mode de
relaxation visible sur les courbes de Tand correspond a une chute du module de conservation.
La chute associée a la relaxation o' (2 80 ° C) est observée entre 25°C et 120°C.

La relaxation a

La relaxation principale de polypropyléne isotactique est généralement située entre -25 et
25°C pour une fréquence de 1 Hz. Il caractérise la mobilité moléculaire a longue distance des
chaines de la phase amorphe, en tenant compte la mobilité de 20 a 50 atomes de carbone [26,
27]. Ce mode de relaxation a une énergie d'activation comprise entre 400 et 850 kJ / mol [28].
Le pic de relaxation o apparait plus large dans un polymeére semi-cristallin que dans un
polymere amorphe pur qui a souvent été interprété comme la superposition de deux modes de
relaxations correspondant a deux régions dans la phase amorphe: la couche «amorphe» libre
(lointain des lamelles cristallines) et la couche amorphe étroite (lamelles proches de lamelles
cristallines) [29].

La relaxation o *

La relaxation o ' est également étendue et situé entre 25 et 120 ° C pour une fréquence de 1
Hz. L'origine de cette relaxation reste cependant controversée. En effet, certains auteurs
I'associent a la phase cristalline [30], tandis que d'autres la relient a un mécanisme associant
les phases amorphe et cristalline [26]. En tout cas, cette relaxation nécessite un mouvement
moins coopératif que la relaxation a, comme l'indique son énergie d'activation inférieure

(~ 150 kJ / mol).
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Tableau V.5 : Les températures de transition du polypropyléne isotactique trempé a partir de

I’¢état fondu déterminées par DMA.

La température de trempe (°C) Ta(°C) T o (°C)
0 4,93 87,30
10 4,93 87,70
20 4,93 88,02
50 4,93 88,40
80 3,63 101,61

Les températures correspondantes a chaque transition sont affichées dans le tableau (V.5). La
température de transition vitreuse (Ta) n'est pas affectée par la température de trempe de 0°C
a 50°C. Cependant, I'échantillon trempé a T = 80°C présente une valeur inférieure de T, qui
témoigne de la relaxation de la phase amorphe du polypropyléne isotactique. Un résultat
intéressant est observé pour la relaxation: en effet, une augmentation de Tand est notée avec
I’accroissement de la température de trempe. Elle est associée a la relaxation d'une partie de
la phase amorphe du polypropyléne isotactique qui est influencée par la phase cristalline et a
un certain degré d’ordre. L'observation de transition o' dépend aussi de la morphologie
cristalline du polypropyléne [31]. Pour le traitement thermique de la morphologie o
sphérolitique, on améliore la perfection des surfaces des sphérolites, ce qui entraine une
augmentation importante de la température associée a la transition ao'.

V-6 Effet du traitement thermique sur la conductivité thermique

La conductivité thermique dépend de nombreuses propriétés d'un matériau, notamment sa
structure. Par exemple, les substances cristallines pures présentent des conductivités

thermiques trés différentes selon les différents axes de cristal.
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La figure V.15 montre I'évolution de la conductivité thermique de polypropylene isotactique
en fonction de la température de trempe. On a constaté que la valeur de la conductivité
thermique atteint deux valeurs maximas a la température de trempe 10et50°C respectivement.
La variation de la conductivité thermique des polymeres semi-cristallins est lie a
I'augmentation du degré de cristallinité (figure V.6 et figure V.12) et a la variation du volume
libre. L'élévation de la température de trempe provoque l'augmentation de la mobilité des
chaines qui peut conduire a la variation de la conductivité thermique. Cependant, les
difficultés de déplacement des macromolécules résultant de la présence et de la disposition
irréguliére de groupes volumineux peuvent expliquer la faible variation de la conductivité du

polypropylene isotactique.
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FigureV.15 Variation de la conductivite thermique du polypropylene isotactique en fonction

de la température de trempe.
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V-7 Effet du traitement thermique sur la résistance au choc Izod avec entaille

L'essai de résilience a pour objet de déterminer la résistance des matériaux a la rupture sous
I'effet d'un choc . La résistance au choc est gouvernée par 1’absorption d’énergie qui dépend
du volume libre et des contraintes résiduelles déterminés par ’entité mobile (relaxation
moléculaire) impliquée durant le processus de la trempe.

Il est bien connu que la résistance a lI'impact de nombreux thermoplastiques tels que le PS, le
PVC, le PMMA, le PP, le HDPE et le POM sont liées aux relaxations secondaires, qui se
produisent a des températures plus basses (processus local ayant lieu sous la température de
transition vitreuse).

La figure (V.16) Présente la variation de la résistance au choc lzod en fonction Ia
température de trempe, montre que celle-ci passe un maximum avant de chuter brusquement.
Cela peut étre attribué a la variation de la cristallinité qui se forme lors du processus de
trempe car la diminution du taux de cristallinité provoque 1’augmentation de la résistance au
choc. Bessel et al. [32] ont étudié I'effet de la structure et de la morphologie sur les propriétés
mécaniques du nylon6 (PAG). lls ont aussi constaté que le comportement dépend du taux de
cristallinité et ils ont observé que les échantillons avec une cristallinité supérieure (40%)
étaient fragiles cependant, I'échantillon avec une cristallinité (30%) était ductile. Ragosto et
al. [33] ont étudié la corrélation entre les conditions de cristallisation et la structure, en
fonction de la résistance au choc, et ont constaté que cette derniére diminue linéairement avec
I'augmentation de I'épaisseur de la lamelle cristalline. On a également constaté que les valeurs
de la résistance aux chocs pour différentes températures de trempe sont moins importantes
que des échantillons trempés a l'air. 1l est bien connu que les propriétés mécaniques sont en
corrélation avec les conditions de cristallisation, c'est-a-dire aprés trempe a partir de 1’état

fondu, des sphérolites a petits grains sont formées, mais lors du refroidissement, de longues
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sphérolites de taille plus grande sont formées et cela justifie les faibles valeurs de la résistance

au choc Izod obtenues.

La résistance au choc est associee au développement de la phase cristalline qui apparait
pendant le traitement thermique. La résistance au choc diminue avec l'augmentation de la

cristallinité.

La comparaison entre les valeurs de la résistance au choc lzod avec entaille pour les
¢chantillons trempés a partir de I’état fondu dans I'air libre (T=23°C) et pour les échantillons
trempés a l'eau a température ambiante (T=22°C) montrent un écart important entre les
valeurs de la résistance au choc Izod. La plus petite valeur 63,6 KJ/m2 et la valeur la plus

grande 86,00 KJ/m2 sont obtenues dans deux milieux différents: eau, air libre.

Ceci, nous a montré que le milieu trempe a un effet trés important sur la valeur des contraintes
résiduelles et du volume libre qui peuvent étre générés dans la phase amorphe du PPi et par
conséquent sur la valeur de la résistance au choc. On peut attribuer cette variation a la
différence de conductivité thermique de l'air et celle de lI'eau (Aair = 0,026W/m.K et Aeau=
0,505 W/m.K). Ceci peut étre du au faite que c’est ’effet de la vitesse de refroidissement de
la phase amorphe (génére plus de contrainte et du volume libre) qui domine un peu I’effet de

la cristallisation de la phase cristalline.
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Figure V.16 Variation de la résistance au choc 1zod avec entaille en fonction de la

température de trempe.

V-8 Effet du traitement thermique sur la densité

La mesure de la densité indique que 1’évolution de la microstructure au cours du traitement
thermique.

La variation de la densité en fonction de la température de trempe est indiquée a la figure
(V.17). La densité passe par un minimum pour les échantillons trempés dans l'intervalle de
10-20°C et a la température de trempe de 60°C. Ce résultat pourrait étre di au fait qu'a ces
températures, les chaines macromoléculaires nécessitent moins de temps a se réorganiser.
Cela induit une augmentation du volume libre qui conduit a une mobilité moléculaire plus

élevée et donc a une densité plus faible.
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Il a également été signalé que le volume libre est régit par deux effets: le taux de variation de
la température et des contraintes thermiques. Selon Van Krevelen [34], la densité est liée au
module d'élasticité. Cela signifie que les échantillons qui ont une densité plus faible, ont

également un module d'élasticité de valeur moindre.
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Figure V.17 Variation de la densité en fonction de la température de trempe.
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Les travaux présentés s’inscrivent dans le cadre général de la contribution a I’étude de
la trempe libre a partir de 1’état fondu dans le cas du polypropyléne isotactique et de
ses effets sur les propriétés mécaniques, physique, thermiques, spectroscopique et
dynamomécanique. Ces travaux ont porté sur la compréhension de I’effet de la trempe
libre & partir de I’état fondu et des contraintes structurales sur les différentes
propriétés physiques, mécaniques, spectroscopique et dynamomécanique du PPi en
fonction de la température de trempe. Pour atteindre nos objectifs nous avons
combiné plusieurs techniques de caractérisation. Un intérét particulier a été porté a la
mesure du taux de cristallinité par analyse enthalpique différentielle (DSC) et par
spectrophotométrie infrarouge a transformé de fourrier. Cet intérét était dicté par
I’effet de cette derniére sur les propriétés mécaniques du PPi qui est largement utilisé
et qui peut étre considéré comme un candidat potentiel dans le cas ou la ductilité est
largement souhaitée et qui est inversement proportionnel au taux de cristallinité. En
effet, I’effet de la température de trempe a été¢ étudié plus en détail, en utilisant
différentes techniques de caractérisation, surtout que le PPi est fortement affecté par
la trempe. En plus des tests mécaniques, nous avons choisi ’analyse enthalpique
differentielle (DSC) et la spectrophotométrie infrarouge pour une caractérisation
physico-chimique, et enfin 1’analyse mécanique dynamique pour caractériser la

mobilité moléculaire.

La trempe est un moyen simple mais trés efficace pour générer des contraintes

résiduelles et structurale qui peuvent améliorer certaines propriétés du matériau
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notamment les propriétés mécaniques telles que la résistance au choc 1zod. On doit
tout simplement noter que la présence de deux phases en sein de la matrice du PPi,
ont rendu le processus de cristallisation et I’évolution des contraintes résiduelles et

structurales trés complexe.

Les tests de choc Izod et le test de densité s'averent étre sensibles pour évaluer les
contraintes structurales. Ces propriétés dépendent des contraintes maximales de

traction ou de compression.

Les variations du taux de cristallinité crées pendant la trempe nécessite un effort

pour expliquer des relations (microstructure /contraintes résiduelles).

En effet, des changements importants des propriétés sont obtenus lors de la trempe a
partir de 1’état fondu, d’ou les conséquences sur le comportement a court terme
doivent étre sérieusement prises en considération durant ses applications. Le test de la
résistance au choc lzod confirme sa sensibilité aux contraintes résiduelles. Les
contraintes compressives produites dans les couches superficielles des zones
amorphes du matériau induisent un accroissement de la résistance au choc Izod. Les
conséquences de ces changements de propriétés sont également reliées aux variations
du volume libre confirmées par les mesures de densité et le suivi de I’évolution de la

température de transition vitreuse.

v’ Les températures de trempe dans I’air a température ambiante et dans 1’eau
dans I’intervalle de température 10 ° C- 20 ° C ont entrainé une augmentation

de la résistance au choc 1zod accompagnée d'une diminution de la densité.
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La comparaison entre les valeurs de la résistance au choc 1zod avec entaille
pour les échantillons trempés a partir de 1’état fondu dans l'air libre (T=23°C)
et pour les échantillons trempés a l'eau a température ambiante (T=22°C)
montrent un écart important entre les valeurs de la résistance au choc Izod. On
peut attribuer cette variation a la différence de la conductivité thermique de

I'air et celle de ’eau.

les changements de conformation induits par la trempe permettent de conclure
que le rapport des intensités des bandes a 1220 et 973 cm™ n'a pas de variation

significative pendant la trempe.

Les résultats de la DSC et du FTIR ont révélé une diminution du taux de

cristallinité a la température de trempe 20 ° C.

L'étude par diffraction aux rayons X a révélé que la structure a dominait la

morphologie principale du PPi.

Les résultats obtenus a partir de I'analyse DMA, montrent que la température
de transition vitreuse (T,) demeure inchangée dans I’intervalle de température
de trempe 0 ° C - 50 ° C et diminue pour I'échantillon trempé a la température

de trempe 80 ° C.

Les courbes DMA ont montré la présence de deux relaxations a, o' pour tous

les échantillons étudiés.

Le pic de relaxation a apparait plus large dans un polymere semi-cristallin en
comparaison avec celui d’un polymére amorphe pur qui a souvent été

interprété comme la superposition de deux modes de relaxations
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correspondant a deux régions dans la phase amorphe: la couche «amorphe»
libre (lointain des lamelles cristallines) et la couche amorphe étroite (lamelles

proches de lamelles cristallines)

v' La conductivité thermique des échantillons de PPi trempés a été mesurée a
I'aide d'une méthode périodique et il a été constaté qu’elle est maximale aux
températures de trempe 10 ° C et 50 ° C.

Ces résultats peuvent servir comme référence de base au industrielles qui utilisent le
PPi pour optimiser I’étape finale du refroidissement durant le processus du moulage

par injection dans le but d’améliorer ces propriétés mécaniques.
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Perspectives

Comme perspectives a ce travail, il nous parait important de développer les points

suivants :

% Approfondir la caractérisation du matériau par d’autres techniques qui n’ont

7
A X4

pas fait partie de notre étude expérimentale, susceptibles de nous fournir plus
de connaissances concernant la mesure des contraintes résiduelles par la
méthode d’enlévement de couche et la mesure du volume libre par Analyse
thermomécanique(ATM).

Ceci permettra aussi d’améliorer les conclusions sur ce sujet et d’appuyer le
choix optimal des conditions de trempe pour induire des contraintes
structurales et résiduelles et du volume libre qui permettront d’améliorer
certaines propriétés mécaniques et thermophysiques du polypropyléne
isotactique.

Il sera également intéressant d’élargir 1’effet de la trempe avec plus de détails
avec d’autres polyméres semi-cristallins.

L’utilisation de la microscopie électronique a balayage (MEB) afin de pouvoir
visualiser les changements morphologiques et structuraux.

Génération de la phase mésomorphe sous des conditions de refroidissement
séveres (trempe en dessous de Tg) et voir les consequences possibles sur les
propriétés mécaniques du PPi pour favoriser davantage le comportement
mécanique (ductilité) du PPi.

La réalisation de la trempe forcée est également souhaitable.
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Tableau A.1: Valeurs de la résistance au choc Izod avec entaille a, (kJ. m'2) du PPi en

fonction de la température de trempe.

Température de trempe (°C) axk (kJ. m?)
0 2,4 +0,442
10 619+138
20 636+1
30 50,5+0,4
40 44,7+ 177
50 516+4/4
60 516+4/4
80 17,85 +24

Air libre 86,00 £ 2.473

Tableau A.2: Valeurs de la densité d (g. cm™) du PPi en fonction de la température de

trempe.
Température de trempe (°C) d (9. cm?)
0 0,653 £ 0,085
10 0,621 £ 0,0621
20 0,548 £+ 0,0346
30 0,722 +£0,0319
40 0,704 =0,0348
50 0,648 + 0,0238
60 0,0551 +0,0305
80 0,647 +£0,092

Air libre 0.7 £0.02
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Tableau A.3: Valeurs de la conductivité thermique (w.°k™.m™) du PPi en fonction de la

température de trempe.

Température de trempe (°C) Conductivité thermique (w.°k*.m™)

0 0,09459 + 0,0338
10 0,14546 + 0,0327
20 0,03557 + 0,011

30 0,04265 + 0,0583
40 0,03592 + 0,0271
50 0,16401 + 0,0346
60 0,06083 + 0,0392
80 0,07354 + 0,0501

Air libre 0.12 £0.02



Résumé
Dans ce travail, les effets de la trempe libre a partir de 1’état fondu sur les comportements
mécaniques, physiques, morphologiques, thermique, spectroscopiques et thermophysiques du
polypropylene isotactique (PPi) ont fait 1’objet de notre étude. Les résultats ont montré
qu'une amélioration de la résistance au choc Izod est obtenue aprés une premiére trempe a I'air
libre. Par contre une trempe effectuée dans un bain d’eau dans ’intervalle de température 10-
20°C améliore également la résistance au choc. Une corrélation entre les propriétés
mécaniques, morphologique et physiques est observée. En effet, les résultats de la DSC et du
FTIR ont montré une diminution du taux de cristallinité du PPi a la température de trempe
20° C.
L'étude par diffraction aux rayons X a révélé que la structure de la phase o domine la
morphologie principale du PPi. Les résultats de 1’analyse mécanique dynamique ont indiqué
que le traitement thermique affecte la rigidité de la phase amorphe du PPi.
Mots clés : Polypropyléne isotactique, Traitement Thermique, Trempe a partir de I'état
fondu.

Abstract

The effects of free quenching from the melt state on the mechanical, physical, morphological,
thermal and thermophysical behavior of isotactic polypropylene were studied. The results
showed that an improvement in lzod impact strength obtained after a first air quenching. On
the other hand, quenching in a water bath in the temperature range 10-20 ° C also improves
the 1zod impact strength. A correlation between the mechanical, morphological and physical
properties is observed. Indeed, the results of DSC and FTIR showed a decrease in the
crystallinity rate of iPP at the quenching temperature of 20 ° C.

The X-ray diffraction study revealed that the structure of the a phase dominates the main
morphology of iPP. Dynamic mechanical analysis results indicated that heat treatment affects
the stiffness of the amorphous phase of isotactic polypropylene.

Key words: Isotactic polypropylene, Heat treatment, Quenching from the melt state.
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ABSTRACT ARTICLE HISTORY
Studying the effect of quenching from the melt state on the structure and Received 6 January 2019
impact resistance of Isotactic polypropylene (iPP) was the major aim of this Accepted 5 March 2019
work. Various tests were applied to confirm changes that occur to iPP,
namely impact tests, WAXD, FTIR, and the density. The quenching from )

. Isotactic polypropylene;
the melt state to different temperatures decreased the values of Izod . o
. X heat treatment; Quenching;
impact strength for all the quenching temperatures. The FTIR result FTIR: WAXD
showed a decrease in the crystallinity of the polymer at the free quenching
temperature of 20°C. The X-ray diffraction study revealed that the o struc-
ture dominates the main morphology of iPP.

KEYWORDS

Introduction

Once a thermoplastic polymer has been synthesized, it must be submitted to processing to obtain
a finished product. This process includes different variables, which influence the final characteris-
tics of the product. The two most important factors are the thermal history given to the polymer
during the solidification process and the molecular weight.') The final mechanical behavior can
be ruled by some physical properties which are strongly influenced by the structural
organization.[2’3]

Since thermal treatment impacts the structure organization, understanding the relationship
between structure and processing is crucial. When semi-crystalline polymers are used in the man-
ufacturing process of finished products, heat transfer taking place during solidification influences
the crystallinity degree of the finished product and thus its final properties.

Therefore, the effect of thermal history on polymers should be studied in detail due to the fact
that since the degree of crystallinity reached by these polymers depends on this history, the
degree of crystallinity, in turn, governs the mechanical properties including tenacity, rigidity,
resistance, etc.!*””!

On the other hand, the development of a suitable method to characterize and study the influ-
ence of thermal history given to a plastic product, consisting of semi-crystalline polymers, at the
time of its manufacture, will help to optimize processing cycles and design a proper control of
the thermal parameters involved. Brown et al.’®! studied the influence of the thermal history on
the fracture and deformation behavior of polyethylene and found that fast cooling and high
molecular weight increased the break resistance. In addition, Mandell et al.””! found an increase
in the tenacity and a decrease in the crystallinity.
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Albano et al.!"” studied the influence of thermal history and molecular weight on the mechan-
ical properties of polypropylene (PP). They concluded that the degree of crystallinity tends to
increase as the rate of the solidification process decreases. However, larger variations in cooling
rates are necessary to observe significant differences in crystallinity.

The method used to induce crystallization in isotactic polyproplylene mainly affects crystalline
morphology.""! In previous works, Muratoglu et al.'?! and Bartczak et al.'*! confirmed that
spherulitic morphology could be obtained in polypropylene when crystallized from the melt state,
whereas non-spherulitic morphology is obtained when quenched. Furthermore, other works in
the literature!"*'*! confirmed the correlation between thermal treatment and crystallization of iso-
tactic polypropylene.

If the polymer structure is described by a three-phase model composed of an amorphous
phase, a rigid amorphous phase, and a crystalline phase, then there are evidence that annealing
leads to an increase in crystallinity due to the enhanced mobility of the amorphous phase at high
temperatures. As a result of this enhanced mobility, the amount of the crystalline phase is
increased at the expense of the amorphous phase.

The quenching of isotactic polypropylene (iPP) from the melt state can lead to a mesomorphic
state having an intermediate crystalline order, known as smectic!'® paracrystalline,”"”! or condis
crystal.'® The exact nature of this state is very controversial in the literature.

As the X-ray diffraction analysis of quenched isotactic polypropylene film displays two broad
and diffuse diffraction profiles, it is suggested that the quenched polymer is a two-phase system,
i.e., amorphous and paracrystalline phases."”!

In addition to the well-known «, f, and 7y crystallization modifications, a fourth state can be
generated after a quick quenching of the iPP from the melt state.!"®'?]

The investigation of the calorimetric properties of isotactic polypropylene quenched from
the melt state and successively annealed at different temperatures has different benefits: not
only one can obtain some thermodynamic data for the polymer, much of which is already avail-
able in the literature,”®*") but also a better understanding of the crystallization mechanism
from an amorphous-like (or possibly para crystalline) to a highly crystalline one,'*>**! and the
interpretation of more than one characteristic endothermic peak, already discussed in
other works.?*2°)

The objective of this work is to investigate the effect of the quenching temperature from the
melt state on the physical and mechanical properties of iPP and make an attempt to improve
some of these properties. The purpose of the present contribution is to give extensive experimen-
tal results that may lead to a better understanding of residual stresses (RS) and their relations to
some properties of iPP. Therefore, it is necessary and important to study the effect of the cooling
rate on the final crystallinity degree of the polymer and, in turn, on the mechanical, spectroscopi-
cal, structural, and thermal properties of isotactic polypropylene.

In order to investigate the effect of thermal treatment on the properties of iPP,
several tests have been conducted; namely impact strength, FTIR, wide-angle X-ray diffraction,
and density.

Experimental
Materials

The polymer used in this study is a commercial isotactic polypropylene supplied by ENPC (Sétif,
Algeria) with a density of about (0.90g.cm ™). Its melt index at 230°C is 25g/10 min, melting
temperature is 170 °C and its glass transition temperature is near 4 °C.
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Quenching procedure

Raw iPP Pellets were placed in the rectangular-shaped cavities of a compression mold and
pressed at 25 bars for 8 min at a molding temperature of 200 °C. Then, the samples were immedi-
ately quenched from molding temperature into water baths at different temperatures (0, 10, 15,
20, 30, 40, 50, 60, and 80°C). The sample quenched from the melt in air was considered
as “reference.”

Unnotched Izod impact strength

Izod impact strength properties were determined at room temperature with a CEAST 6546/000
machine provided with a 7.5-] pendulum according to the ASTM D256-73 specifications and
using specimens with 63 x 12.5 x 3mm’ dimensions. Some specimens were molded with a notch
radius of 0.5mm. For the other specimens, a notch of radius 0.5mm was machined. At least five
specimens were tested and the average value was used for the data plot.

Density measurement

The density of the specimen was measured by means of a pycnometer using distilled water at
25°C. The densities of the cast samples were weighing each sample on the digital weighing scale
to obtain the mass (m). The volume of water used was measured as v; then the sample was
immersed in the water and the new volume was measured as v,. The final volume (v) of water
used was determined and densities (p) were calculated using Equation (1):

p == 1)

And, v=v; — v,

The infrared spectroscopy (FTIR)

IR spectra of all samples were measured at 25°C using a Perkin-Elmer spectrophotometer. The
measured wave number range was 4000-400 cm ™'
Starting from Lambert and Beer’s law and considering a crystalline peak (cr) and a peak

insensitive to phase content (av), the crystalline content can be evaluated as follows:
XC = (aav /acr)(Acr/Aav)

And by measuring the (A, and A,,) absorbencies and considering the known value of the
absorptivity ration (a,,/a.,). For isotactic polypropylene, the absorption band at v =841 cm™! has
been assigned to the crystalline phase content and the band at v=973cm™' was reported as
being insensitive to the crystalline phase.*®?”! For these two bands, the absorptivity ratio a,,/a,,
was found to be 0.79.1%°! It should be noted that FT-IR does not discriminate between different
ordered phases (alpha and mesomorphic) and as a consequence, the “crystallinity” obtained from
IR analysis has to be considered as an overall measure of both ordered phases. However, in the
literature, the value of 0.58 is also reported for i-PP.[**!

Wide-angle X-ray diffraction (WAXD)

The use of x-ray in materials science is well known. From wide-angle x-ray and small-angle x-
ray, a wide variety of morphological characteristics for structural features with different sizes can
be elucidated. In an x-ray experiment, a monochromatic x-ray beam (with a wavelength /) is
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scattered (diffracted) by the material at a specific angle 0,!*”) due to the presence of regular (crys-
tal) planes in the material separated by a distance (d). The scattering angle (20) is related to the
inter-planar distance (d) by the Bragg Equation (2):

2dsinf = n.A (2)

where 7 is an integer. The equation indicates a reciprocal relationship between the characteristic
length d and sin0.

All WAXD experiments were performed at room temperature using: BRUCKER DB [NI - fil-
tered] Cu K o radiation, with 20 varying from 6 to 50°.

The lamellae thickness was determined by using the following equation:

K. A

L=—"2"_
p. CosO

3)
where f is the peak broadening with the inherent instrument broadening subtracted out, 0 is the
Bragg angle measured at hkl reflection. K is normally taken to be 0.9 or unity, depending on the
crystal shapes.*”’

Results and discussion
FTIR analysis

The study of infrared spectra of films prepared at various conditions made it possible to demon-
strate the effect of quenching temperature on the crystalline phase. The Infrared spectra of PP
films quenched in water at different temperatures are shown in Figure 1.

It is observed that the intensities of iPP helix sequence at 973, 998, 841, and 1220cm ™' are
enhanced, indicating that the content of the relevant regularity band increases with temperature
increase. The IR regularity bands of the polymers originate from the intermolecular coupling of
the oscillations of various atomic groups.”*!! The band at 1460 cm ™' which results from the asym-
metric deformation vibration of the methyl group serves as an internal standard."**

Figure 2 shows that the trends for the intensity variation of different regularity bands with
quenching temperature are similar. The helical band at 973cm™" is higher than the other regular
helical bands (998 cm ™!, 841 cm™", and 1220cm ™). Indicating an increase of the content of the
relevant regularity band; that is to say, the intensity increment is in proportion to the content of

3,5

Free Air

Absorbance

T T T T T T T T T T
1400 1300 1200 1100 1000 900 800
Wave number (cm™)

Figure 1. Infrared spectra of iPP films quenched in water at different temperatures.
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Figure 2. Intensity variation of different regularity bands as a function of the quenching temperature.
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Figure 3. Plot of the ratio of intensity for various regularity bands as a function of the quenching temperature.

the regularity bands, which shows an ordering of iPP helix sequences by quenching. Figure 3
shows the plot of the ratio of intensity for various regularity bands with quenching temperature.

From Figure 3, it is observed that the relative intensity changes slightly. This fact reveals that a
structural change occurs for all the quenching temperatures show that the ratio of intensity riches
a maximum value at the quenching temperature of 60 °C. The above results indicate that the con-
formational ordering of the helical sequences of isotactic polypropylene (iPP) changes with the
quenching temperature.

Figure 4 presents the evolution of the ratios of different helix sequences with quenching tem-
perature. It can be considered that the ratio of band absorbances has no evident variation; that is
to say no detectable extension of short helix at 973 cm ! into 1220cm ™}, 841cm™ ! to 973cm ™},
841cm™' to 998cm ™!, 84lcm ' to 998cm ', and 1129cm™' to 1167cm ™' appears during



318 S. MERABET ET AL.

0.9 W
0,8 o
0.7 4 /A\_A\f’v‘
3 1 /kl)_\.,\_/.
£ 06
g 1 B A Ay,
2 0,5 +As41/A973
E] _ —A
S o4 A g Ay
2 ] v Ayl Ay
§ 034 A LA Le
0,2 4
0,14
T T T T T T T T T
0 20 40 60 80

Quenching temperature (°C)

Figure 4. Plot of the ratio of intensity for various regularity bands as a function of the quenching temperature.
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Figure 5. Overall crystallinity degree as assessed by IR spectroscopy.

heating which implies that the content of higher order regularity band at 1220cm ™' cannot be
increased at the expense of extension of short helix by quenching.

In summary, changes in the structure of initially quenched mesophase iPP during heating
investigated in this study can give us new insights on the mesomorphic-to-monoclinic
phase mechanism.

Figure 5 shows the overall crystallinity degree as assessed using IR spectroscopy. It is observed
that the minimum value of the degree of crystallinity corresponds to the quenching temperature
of 20°C. This behavior produced an increase of the impact strength and a decrease of the density
as will be discussed later.
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The impact strength decreases with increasing crystallinity. This is due to the crystalline struc-
ture of polypropylene, which has spherolites larger than those of the other polyolifines.'*”

X-ray diffraction analysis

Figure 6 shows the diffractograms of iPP film quenched in air reveals sharp diffraction peaks
on the diffuse halo. The sharp and diffuse patterns clearly indicate the presence of both the crys-
talline and amorphous regions. The most prominent wide-angle X-ray scattering peaks that
appear at 20 =12.3, 17.12, 18.78, 21.25, and 22.1 for iPP are indexed as a (110), o (040), o (130),
o (111), and o (131), representing crystal structures of o phases.[34’36]

The increase in the intensity of the peak « (110) is evidence of the formation of the cross-
hatched structure of iPP. It has been reported that the cross-hatched structure may be created
after thermal treatment as a consequence of the crystallization of rigid amorphous phase of poly-
propylene.**! The formation of the cross-hatched structure has been reported in different works
and associated with thermal treatment.”*”!

Figure 7 shows the diffractograms of iPP films quenched in air and in water at different tem-
peratures. It can be observed that the intensities of the peaks change significantly. The most
intense peak of the crystallographic planes (110) was observed for the sample quenched in water
at 20°C, 30°C, and 50°C.

The X-ray diffraction of PP (Figure 8) represented by the (hkl) planes of the crystalline part,
for the sample quenched in water at 0, 15, 20, and 50 °C points out interesting new results and
conspicuous differences in comparison to the first profiles (Figure 6), the « (110) peak completely
disappears and the f (210) peak appears in 20 = 14.2°.

Figure 9 shows a less intense peak at 20 =21.2° and 20 =21.25° and represents the f form in
the plane (301) to T=30°C and T=40°C. This result indicates that these samples crystallize in
a mixture of both o and f crystal forms.

In fact, « and f phases show respectively four and five main well-defined reflection profiles in
the same analysis angular range. The increase in the intensity of the a (110) peak explains the
increase of the value of the unnotched Izod impact strength for the sample quenched in the tem-
perature range of 10-60 °C.

5000
Free Air
o (110)
4000
< o (040)
= 3000
N’
>
h—1
E 131
S 2000 @ (fso) * ¢ )
= allct 11l
1000 -
04
T T T T T
0 10 20 30 40 50

26

Figure 6. X-ray diffractogram of isotactic polypropylene.



320 S. MERABET ET AL.

—_—T=0°C
T=10°C
5000 o T=15°C
4500 T=20°C
g T=30°C
4000 - T=40°C |
3500_- TZSOOC -uk\
g T=60°C Lo s\
g 2000 ——T=s0C .y
S 2500 4 Free Air J "\
2 2000 M - o
[7]
[ i
8 1500 4
£ i
1000 o
500 -} A -
T AM
0
T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50

20

Figure 7. X-ray diffractograms of iPP films quenched in air and in water at different temperatures.
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Figure 8. Thermograms of quenched iPP in air and in water(T =0°C,15°C,20°C and 50°C)

Table 1 presents the characteristic the values determined for diffractograms displayed by
quenched samples in air and in water at various temperatures 0, 10, 15, 20, 30, 40, 50, 60, and
80°C. It is noted that the distance (d) is almost constant for all the samples studied and the max-
imum value of the thickness L. of the crystallite corresponds to the quenched samples at the
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Figure 9. Intensity profiles of iPP quenched in air and in water(T =30°C and T=40°C)

Table 1. Values of the key 26 peaks relating to crystallographic planes of a-phase, f and y of Polypropylene.™'=+*!

o (110) p (210) p (300) o (040) o (130) v (117) p (301) o (111) o (131)
14-14.1° 14.2° 16-16.1° 16.9-17° 18.5-18.6° 20.4-21° 21-21.2° 21.1-21.4° 21.9-24.6°
Table 2. Distance (d) and thickness (L) for the crystalline phase of the iPP quenched in air and in

water at different temperatures.

Quenching temperature (°C) d (A°) L (A°)

T=0°C 0.7944 29779
T=5°C 0.7939 3.5735

T=10°C 0.7956 2.6003

T=15°C 0.7942 3.2843

T=20°C 0.7944 2.6874

T=30°C 0.7940 3.2836

T=40°C 0.7940 4.0218
T=50°C 0.7942 3.2836

T=60°C 0.7947 3.0385

T=80° C 0.7940 3.6566

Free air 0.7946 2.7756

quenching temperature of T=40°C. This is accompanied by the formation of the « form of crys-

tallites with dimensions important.

Unnotched Izod impact strength

It is well known that the impact strength of many thermoplastics such as PS, PVC, PMMA, PP,

HDPE, an

d POM are related to the secondary relaxations, which occur at lower temperatures

(local process under glass temperature from dynamic mechanical loss).
Figure 10 presents the variation of the unnotched Izod impact strength with quenching tem-
perature, which shows that this property goes through a maximum before it abruptly falls down.
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Figure 10. Untouched impact strength as a function of quenching temperature of iPP (Quenched in air, a, =
86.00 +2.473 kJ.m~?).

This can be attributed to the change in the degree of crystallinity which is formed during the
quenching process since decreasing the degree of crystallinity increases the impact strength.
Bessel et al.*®! investigated the effect of structure and morphology on the mechanical properties
of dry nylon 6 (PA6). They found that the behavior depends on the degree of crystallinity and
they observed that the samples with higher crystallinity (40%) were brittle, and the sample with
(30%) crystallinity was ductile. Ragosto and coworkers'*”! investigated the correlation between
crystallization conditions and structure, with impact strength, and found that it decreased linearly
with increasing crystalline lamellae thickness. It was also found that the values of the impact
strength for different quenching temperatures are less important than those of samples quenched
in air. It is well known that the mechanical properties correlate with the crystallization conditions,
i.e., after quenching from the melt, small grain spherulites are formed, but upon cooling slowly
large crack spherulites are formed and this justifies the low values of the Izod impact
strength obtained.

The property of impact resistance is associated with the transition of the absorption mechan-
ism and the crystalline phase that develops during heat treatment. The impact resistance
decreases with increasing crystallinity.

Density

The variation of density as a function of the quenching temperature is shown in Figure 11. The
density is at minimum for the samples quenched in the interval 10-20°C and at the quenching
temperature of 60°C. This result could be due to the fact that at these temperatures the macro-
molecular chains have less time to reorganize. This induces an increase of free volume which
leads to a higher molecular mobility and therefore a lower density.

It was also reported that the free volume is governed by two effects: the rate of variation of
the temperature and thermal stresses. According to Van Krevelen,*”! the density is related to the
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Figure 11. Density as a function of quenching temperature of iPP (Quenched in air d = 0.07 +0.002 g.cm ).

modulus of elasticity. This means that the samples that have a lower density also have a lower
modulus of elasticity.

Conclusion

This study focused on the spectroscopic and mechanical characterization of isotactic polypropyl-
ene at different cooling rates. The effect of the quenching temperature from the melt state of a
compression molded semi-crystalline polymer, isotactic polypropylene enabled us to conclude
that although the quenching procedure is simple, it is a very important and effective way to
improve its properties. The results of the FT-IR spectroscopy showed that the content of the
higher-order regularity band at 1220 cm™"' remains almost invariable. Furthermore, it is easier for
the 998 cm ™' band to extend into a long one than that of 973 cm™". The FTIR result revealed an
increase in the crystallinity at a quenching temperature of 20°C. The quenching temperatures of
10°C and 20°C resulted in an increase of the impact strength accompanied by a decrease in the
density. This complete characterization of isotactic Polypropylene may allow modeling the mech-
anical and thermal response of this material upon cooling during injection molding.
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