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Introduction genérale

Contexte général

Ce travail de these intitulé "Etude et modélisation de la cristallisatioPLA en vue de l'optimisation du
procédé de rotomoulage" est une collaboration entre Scharly Designer Studio etMéteret Pariséch
au travers du laboratoire PIMM. Cette collaboration a pour but de pouvoir développertstermes des
produits fiables, rotomoulés a partir de polymeéres biosourcés, tel que le Poly(acipe)d&LA).

Scharly Designer Studio travailku design et la conception de produits a base de matériaux plasturgiques
innovants L’entreprise s’est sp cialisée dans le rotomoulage au travers de plusieurs projets, notamment dans
le domaine du mobilier contemporain (Figure 1-1).

On peut citer par exemple :

- Le développment d’une peau polyur thane rotomoul € associée a une mousse polyuréthane a
meémoire de forme, utilisée dans la conception d'une piece de mobilier [1].

- L’introduction d’additifs d’aspects (paillettes, nacrejs[1] ou encore le d veloppement d’additifs
olfactifs [2] pour la fabrication de piéces rotomoulées.

Figure I-1. Création Scharly designer studio (dans I'ordre, Frankfort Factory, Cathédrale et Qube)

Sous l'impulsion des designers et des rotomouleurs, de plus en plus de piéces desmatbilierées sur le
marché. Elles ont d'ailleurs connu un franc succés aupres du grand public comméedsopnels (hétels
restaurantsespaces publics...).

L'engouement commercial pour ce type de produits et la demande grandissante de matdésiaux pl
écologiques ont amené "Scharly Designer Studidint resser aux polymeres biosourcés et a s'inscrire dans
une démarche de développement durable.

Pour cela, le studio s'appuie sur les principes "Cradle to Cradle" dans ses géaonception [3], ainse |
choix du PLA est apparu évident. En effet, outre son caractére biodégréstatéeents développemsimiu
recyclage chimique du PLA en font un polymeére potentiellement réutilisable a I[#ffide ce fait, il est
parfaitement adapté au développement des produits de demain, basés sur des modéles écosantiques vi
valoriser leur fin de vie.

De son coté, le laboratoire PIMM travaille depuis de nombreuses années dans le donatiomallage.
Son expertise s'est construite sur de multiples projets industrielsueele giéveloppement de réservoirs
multicouches permettant, par exemple de contenir du gaz naturel ou encore la dabdeatpiéces
techniques téts que depdes d'éolienne ou des rotors.

En parallele, une grande partieas travaux visent a optimiser le procédé de rotomoulage et a le faire sortir
d'un certain empirisme, qui faciliterait l'introduction de nouveaux matérialexdéveloppement de piéces
complexes. Pour cela, le laboratoire s'appuie sur des moyens analytiques et numériquessimportant

Les différentes études réalisées ont d'ailleurs, a ce jour, permis de emefitace des modeles pouvant
prédire le comportement de la matiére a différentes étapes du procédé. Néadamsnboptique de



n Introduction générale

proposer un outil de simulation performant certaines étapes nécessitent de plus inugdtgations
(notamment la phase de refroidissement qui n'a jusque la pas été traitée dans sa globalité).

Contexte industriel et scientifique

L'utilisation du PLA en rotomoulage présente plusieurs problemes d'ordre texh@iid|apparait comme un
candidat sérieux pour remplacer certains polymeres issus de la pétrochimie dansdtofalatiobjets de
grande consommation, le développement du PLA a longtemps été freiné par ses propriétés
thermomécaniques. Si de nombreux efforts ont été réalisés par les fabricants de awateurs des
derniéres années, il n'en reste pas moins un polymeére versatile.

En effet, il présentene faible r sistance thermique aux temp ratures de mise en ceuvre [5, 6], donnant liewa

une forte dégradation. De plus, il est également caractérisé par une cinétiqistailisation lente et il est
souvent observ sur les proc d s de mise en ceuvre classique (extrusion, injection) qu'une piécé pas
totalement cristallisé la fin de sa mise en ccuvre. Ce phénoméne est fortement problématique car il peut
avoir des conséquences importantes sur les propriétés thermiques et mécaniques dé |dpiece [

Le rotomoulage est un procédé qui présente l'inconvénient majeur d'avoir un temps delatyotenent
long en comparaisadiautres techniques de mise en ceuvre. Lors de sa transformation, le polym re est port
I'état fondu durant plusieurs dizaines de minutes et exposé a l'air ambiant. Astabiléé thermige
limit e du PLA peut devenir un obstacle sa bonne mise en ceuvre.

Inversement, lors du refroidissement la longueur du temps de cycle qui va dépendre du type de
refroidissement appliqué, peut étre un avantage pour un matériau qui présente une cinétisfadisition

lente. Par conséquent, on peut penser que le PLA sera mieux adapté au procédé de rotonphalsgeien
refroidissement.

Dans ce contexte, nous nous sommes attachés a développer deux axes de recherche primcgaaxt, D

nous avons choisi d'étudier la thermodégradation du PLA afin de déterminer sa rotordelathdi prédire

sa stabilité thermique en présence d'oxygene. D'autre part, nous nous sommes intéressés adtarigtalli

PLA et au développement de sa microstructure en condition de rotomoulage. Les phénoménes de
dégradation pouvant influencer les propriétés cristallines d'un polymére, notamnientess de la masse
moléculaire, nous tiendrons compte de ce paramétre dans notre étude. L'objectif étant deyrropodeéle

de cristallisation simple, pouvant étre étendu a d'autres matériaux et s'intégraer dads de calcul visant a
simuler le procédé de rotomoulage dans sa globalité.

Nos travaux se positionneront donc a la suite de deux études précédentes :

- Celle deSarabi [8], qui s'est intéressé a la modélisation des phénoménes de dégradation thermo
oxydative au cours de la misa ecuvre et a la modélisation des transferts thermiques, en
particulier lors de la phase de chauffage.

- Celle d'Asgarpour [9], qua modélisé les phénomenes de coalescence et de densification se
déroulant a I'état fondu.

Ce travail s'organisaen cing chapitres:

Le premier chapitre concenmzel'étude bibliographique. Il sera divisé en trois parties dans lesquels nous
retrouverons : une présentation du procédé de rotomoulage ainsi que lgsmpxincavaux réalisés sur le
sujet, un état de l'art sur la cristallisation des polyméres permettant deengitaee les principales théories

et modeéles qui seront utilisés, une partie consacrée au PLA, qui synteéssenble des travaux et des
informations nécessaires a la bonne compréhension des problématiques concernant ce matériau.

Le deuxieme chapitre sera consacré a la caractérisation initiale du matériaypeisentation des méthodes
expérimentales utilisées pour le développement de nos travaux. On y retrouvera égatempeibtoles
détaillés pour chaque type d'analyse.

Le troisieme chapitre sera dédié a I'étude de la thermodégradation du PLA. Nous y présamtesérie de
résultats expérimentaux, sur lesquels nous nous appuierons afin de proposer un mécanismetiendégrad
un modéle décrivant la thermodégradation en condition isotherme.
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Le quatriéme chapitre traitera de la cristallisation du PLA. Il Sosgaa en deux parties. Une premiére
partie sera consacrée a la caractérisation de la phase cristalline @tuxieme partie sera dédiée au
développement de la cinétique de cristallisation.

Le cinquieme chapitre abordera I'étude du procédé de rotomoulage. Tout d'abord, nous yqresenter
modeéle permettant de décrire les transferts thermiques impliqués lors d'un cyotendeulage. Puis, a
l'aide de ce modele thermique et au travers d'une série d'essais réalisés sur le PlLélideossvles
modeles de thermodégradation et de cristallisation précédemment développésndusfiréaliserons une
bréve étude paramétrique visant a observer I'évolution de certains paramétres du nuuélvesses
conditions expérimentales.
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Chapitre I: Etude Bibliographique

I-1 Rotomoulage

Le rotomoulage est une m thode de mise en ceuvre des polyméres permettant la fabrication de pieces
creuses, de petites ou de grandes dimensions, plus ou moins complexes, sagramiskiresC'est un
procédé simple et relativement propre en comparaison d'autres techniques de @tinafales matériaux
plastiques.

Les premieres machines de rotomoulage ont vu le jour dans les années 1930, neiséesspapplications
plasturgiques apparaissent dans les années 1940 avec l'introduction des plastisolsr (B\8Gigse Union
Carbide, puis dans les années 1950 et 1960 avec I'apparition des premiers gradetasigues tel que le
polyéthyléne [10].

A cette période, l'industrie du jouet devient le plus grand acteur dans le domagterdoutage attiré par
les propriétés avantageuses des PVC et des polyéthylénes.

De leur coté les fabricants de matiere pense que la conquéte de nouveaux marchés jrasedymion de
nouveaux matériaux ou de nouvelles fonctionnalités. Ainsi, parallelement au dévelopdenismutustrie
plasturgique et de la chimie des polyméres, de nouveaux grades de polyméres adapuégmalage sont
développés. On trouve aujourd’hui sur le marché des matériaux tels que le polyahi&e, I¢
polycarbonate, le polystyréne, les acétals, le polypropyl&M¥OH, mais aussi des résines modifiées tels
gue des polyéthylenes réticulés greffés. On note également le développement de pieces moussées et/ou
multicouches, permettant de fabriquer des applications plus techniques.

Néanmoins, malgré une constante évolution du marché jusqu'a nos jours, notamment avitior'apgpar
nouveaux secteurs d'activités tels que les cuves et réservoirs (eau, fuel.)clles detivoirie (égouts,

poubelles, jardinieres..), les articles sportifs (¢gks les kayaks, les barques...), I'automobile, ou encore les

articles de décoration (meubles extérieurs/intérieurs), le polyéthylésesetiérivés restent le matériau
majoritairement utilisé dans l'industrie. On considere aujourd'hui que 90% desrpidoasulées sont en

polyéthyléne.

D'un point de vue global, au début des années 2000, on transformait environ 160 000 tonnésedpamat
rotomoulage avec une croissance annuelle de 10 a 12%dé4]chiffres en font I'un des secteurs de la
plasturgie ayant la marge de développement la plus importante.
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[-1.1 Description du procédé
[-1.1.1 Principes
Le procédé de rotomoulage est caractérisé par deux méthodes principales :

- Le rotomoulage de poudresqui est basé sur la fusion de résitlesrmoplastiqueg¢PE, PP, PC,
PA...). C'est le procédé le plus répandu.

- Le rotomoulage réactif qui est plus particulierementilis pour la mise en ceuvre de polym res
thermodurcissabledci, on introduit dans le moule des produits réactifs qui vont réagir entre eux
(polyuréthane, époxy..).

Au cours de nos travaux nous nous intéresserons plus particulierement au rotomoulageedeCphuileri
se déroulenquatre étapes comme lillustre la Figure I-1 :

- Lechargement: on introduit la poudre de polymére dans le moule

- Le chauffage: le moule chargé est introduit en rotation dans le four, régulé a une température bien
supérieure a la température de fusion du polymére.

- Lerefroidissement: le moule en rotation est extrait du four et refroidi.

- Le démoulage: lorsque la piéce a dépassé sa température de solidification et devient sugfisamm
froide pour étre extraite du moule sans déformation.

moule

= F== > O

poudre de polymeére chauffage refroidissement démoulage

Figure I-1. Les différentes étapes du rotomoulage de poudres

La rotation du moule s'effectue sur deux axes dénommeés axe mineur et axe majgesseale chacun de
ces axes peut tre choisie en fonction du type de pi ce mis en ceuvre.

La masse de polymere introduite dans le moule est calkaul@ection de I’ paisseur souhait ¢ pour la piece
finale selon I'Equation I-1.

m = pSe Equation I-1
Avec mla masse de poudre polymépegst la masse volumique du polymé®da surface interne du moule
etel’ paisseur.
[-1.1.2 Diagramme temps-Température

Le procédé de rotomoulage est caractérisé par le diagramme temps-Tempérapnésdhte |'évolution de
la température de lair a lintérieur du moule (air interne) en fonctiorteops de mise en ceuvre
(Figure 1-2.

En d'autres mots, il caractérise le suivi thermodynamique. En effet, il pd¢'ohsérver les différentes étapes
de transformation du polymeéret notammentles changements d’ tat de la matiére.

L'obtention du diagramme temps-Température se fait par I'utilisation d'équipeméats|eds sur le moule
La température du four, du moule, de la matiére, ou encore de l'air internétneemtesurée a l'aide de
thermocouple.
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T Four

L)

Figure I-2. Diagramme temps-Température[11]

Le diagramme temps-Température peut étre décrit de la maniére suivante :

De 0 au point A, le moule est chauffé par le faurtemp rature de la paroi interne du moule n’a pas atteint
le point de fusion du polymére. Les grains en contact lavearoi sont doneujours 1’ tat solide.

Au point A, la paroi interne du moule atteint le pointfdsion du polymére. Les grains, en contact avec la
paroi débutet leur fusion et entamerte que I'on appelle le processus amlescenceAinsi, une premiére
couche de polymére fondu se forme. La progression de la tempétaltui interne ralentit a partir de ce
point en raison du caractére endothermique de la fusion.

La coalescencest définie comme la formation d'une goutte homogéne a partir de la fusion de deux grains
de poudre sous l'effet de la tension superficielle.

Du point A au point B, la température de l'air interne progresse plus lentement dgidepnéent. Ceci est
ddala chaleur latente de fusion. La chaleur fournie au systéeme est absorbée par le polymeferafie te
phase cristalline.

Au point B, toute la poudre est fondue. La températuiléatteéinterne progresse de nouveau plus rapidement
jusqu’au point C. Dans cette étape; polym re fondu s’homog n ise par un mécanisme que I'on appelle la
densification. La température maximale est judicieusement choisie afin de laisser suffisammerngdautem
polymére en fusion pour s’homogénéiser sans générer une dégradation thermique trop importante.

La densification est définie comme I'étape d'homogénéisation du systéme polymére/air. Ldas de
coalescenceyne partie de I'air logé entre les grains est emprisonnée dans la matiere en fusion. L&éviscosi
élevée des polyméres ralentie la diffusion de l'air dans laeneagit donc I'expulsion des bulles formées.
Cette étape consiste a diminuer la viscosité sous l'effet de la température afimeéngeaux bulles d'air

de migrer vers la surface du polymere et de s'en extraire.

Au point C, le chauffage est stoppé. On appelle ce point le PIAT (Peak I#arfiamperature). Le moule
en rotation est extrait du four et refroide refroidissement peut se faire plus ou moins vite selon la méthode
utilisée (eau, air pulsé, mixte.Da temp rature de ’air interne diminue jusqu’ au point D.

Au point D, dans le cas d'un polymére semi-cristallin, celui-ci commence alisgstdla diminution de la
température de I'air interne ralentit sous I'effet exothermique de la cristallida¢ point E représente la fin
de lacristallisation.

Au point F, la température de la piéest suffisamment faible pour démouler.
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[-1.1.3 Avantages et inconvénients

LeTableau I-1 rassemble les avantages ehtemv nients associ s

Tableau I-1 Avantages et inconvénients du rotomoulage

la mise en ceuvre par rotomoulage.

Avantages

convénienis

Les moules sont pen cotiteux et adaptables 3 différentes
machines.

Leprocéde est bien adapté ala fabrication de grosses piéces.
L'épaisseur est relativernent unifonme et peut &tre adaptée sans
changer de moule.

Les piéces formeées ne nécessitent ni reprizes, ni soudures
Des inserts ou autres accessoires peuvent facilement étre
intégrés aux piéces.

Possibilité de créer des pigces multicouches.

Possibilité de fabriquer des piéces moussées.

Possibilité de rotomouler des composites.

Les plans de joint peuvent facilement &tre dissimulés.

Les détails de surfaces sont facilement reproductibles.

Génere peu de déchet.

Les piéces obtenues n'ont aucune contrainte résiduelle et sont
donc stables.

Adapté aux petites et moyennes sénes.

Temps de eycles important,
particuliérement pour les
multicouches.

Peu de diversité dansles
maténaux.

Prix dez matiéres élave, lié
aux multiples
transformations,
compoundage +
micronisation.

Surface mtermes des piéces
difficilerment contrdlable
(influence sur les proprétés
mécaniques)

[-1.2 Parametres importants

Plusieurs parametres vont influer sur le bon déroulemehtdie en ceuvre. On peut considérer d'une part,
les parameétres liés directement au polymére et d'autres part les parametres diéédsu pr

[-1.2.1 Choix du polymeére

Si I'on part du principe que tous les polyméres thermoplastiques peuvent &fi@nnas a I'état fondu, tous
ne sont pas nécessairement adaptés au rotomoulage.

I-1.2.1.1Propriétés intrinséques

Certaines propriétés intrinséques au matériau, telles que sa masse melécuka stabilité thermiquie
I'état fondu doivent étre pasen compte lors de la sélection.

Les diagrammes Figure I-3 représentent la température en fonction de la masse moléculaire pour

polymére amorphe a), et semi-cristallin b). Ce diagramme permet de distingliéféfests états physiques
observés lors de la transformation d'un thermoplastique. On repére quatre zones :

La zone Ireprésente I'état solide.

La zone Il représente I'état caoutchoutique.
La zone lll représente I'état liquide/visqueux.
La zone IV représente la zone de dégradation.

Ces zones sont délimitées par les températures de transition correspondamté®rants changement
d'état mais aussi, par les masses moléculaires que l'on peut y associer.

Pour les températures on retrouve :

T, la température de transition vitreuse.

Tco la température de transition entre I'état caoutchoutique et I'état liquide.
T¢ la température de fusion (pour les polymeres semi-cristallins).

Tp la température de début de dégradation.
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Pour les masses moléculaires on retrouve :

- Mc masse moléculaire critique.

- M, est la masse moléculaire a partir de laquelle le matériau peut pmsstement de I'état solide a
I'état liquide.

- Mp la masse moléculaire a laquelle la fusion ne peut pas étre atteinte sanslam la zone de
dégradation.

Tk Tk
v
i o
m | I
: Te
// 1 [ I

i T - T T T 2

M = M. My M Mc M My M

@ polymeéres amorphes @ polymeéres semi-cristallins

Figure I-3. Diagramme Température-Masse moléculaire [11]

Pour étre rotomoulable dans de bonnes conditions, le polymére choisi doit se trouvarzdaesbleue qui
représente la zone de rotomoulabilité.

A titre d'exemple, un polymére amorphe tel que le PMMA qui aurait une masse modtréls élevée, ne
serait donc pas rotomoulable, car sa forte viscosité ne permettrait pas datt&tadr liquide sans
dégradation importante du polymeére. Le méme principe s'applique aux polymeéres skaflinsr{comme le
PTFE-Teflor?).

Le choix de la masse moléculaire doit dsesituer dans l'intervalldMc<M<M p.

Concernant la dégradation, plus un polymeére est stable, plus sa fénétige en ceuvre sera large.
Cependant, il est important de considérer que la température n'est pas le seutéetminant pour la
dégradation thermique d'un polymére. Le temps d'exposition va également jouer un rdle important.

De maniere générale, on considére udégradation au cours du rotomoulage est principalement liée a
l'oxydation, conséquence de la mégeression atmosphérique.

En pratique, il existe deux méthodes afin d'éviter une dégradation trop importamatétiau et ainsi
d'éviter la fragilisation de la piéce :

- La mise en ceuvre sous atmosph re inerte (co teuses)
- L'utilisation d'antioxydants (nécessite une phase de formulation)

[-1.2.1.2Granulométrie

La granulométrie de la poudre est également un fattgutrtant pour une bonne mise en ceuvre.

En effet, les grains qui forment la poudre doivent étre suffisamment fins, derenarfaciliter leur fusion et
leur coalescence, mais ils doivent présenter une distribution suffisammenpéangettant une répartition
homogéne. Une bonne répartition pernakt piégede minimum d'air entre les grains de poudre et ainsi de
limiter la formation de bulles lors de la phase de chauffe.

On considere généralement qu'une distribution granulométrique optimum s'éteral $0€guh avec un pic
entre 200 et 300pum.
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[-1.2.2 Paramétre du procédé
On peut identifier plusieurs parametres liés au procédé :

- La nature du moule (matériau, épaisseur, géomejrie
- Latempérature du four

- Le temps de chauffe

- Lavitesse de refroidissement

- Les vitesses de rotation des axes

Les trois premiers facteurs sont intimement liés. En effet, le matériau qui colmpogele est défini par sa
conductivité et son épaisseur. Plus la conductivité du matériau est importanpasedildu moule fine, plus
I'apport de chaleur vers le polymere sera facilité. En conséquence, la température eduefdemps de
chauffe peuvent étre ajustés en fonction. Pour autant, si la température ropseléechauffe ne sont pas
suffisants, la densification sera incompléte et la piéce obtenue sera fraggliskeprésence de multiples
bulles ou imperfections. De maniére opposée, un temps de chauffe trop important peut emngendrer
dégradation du polymére et donc également une fragilisation de la piéce. L'ajustement taes ces
parameétres peut donc nécessiter la réalisation de multiples essais.

La vitesse de refroidissement va définir la microstructure de la piéce ese®mropriétés thermiques et
meécaniques. Cependant, elle est plus difficilement contrélable car le mowénésalement refroidi de

I'extérieur par de I'eau pulvérisée ou de l'air pulsé. Cette méthode aidissément génére un gradient
thermique dans I'épaisseur de la piéce qui peut eetiaie hétérogénéité de la microstructure.

On peut citer de récents développements visant a accélérarcontrbler le refroidissement, soit par
injection d'eau ou d'air a l'intérieur du moule, soit en utilisant des moweskdes parois dans lesquels
circulent un fluide permettant de chauffer et de refroidir le moule de manieréléenfNotons que cette
méthode s'applique a un type de machine bien spécifique [12] qui nécessite I'utilisation de meuke colt

Enfin, la vitesse de rotation des axes a une influence directe surriticipee la matiére dans le moule et
donc sur l'uniformité de la piéce et de son épaisseur [10].

Les rapports de vitesse entre I'axe mineur et lI'axe majeur recommandés ggloméarie du moule sont
présentés Tableau I-2.

Tableau I-2 Rapport de vitesse recommar|{dég

Rapport de vitesse Géomeétrie du moule
8:1 Formes longues: tubes droits, oblongs
51 Tuyaux
31 Formes r guli res: cubes, sph res, parall 1 pip des...
21 Formes plates: anneauxannequins. ..
1:2 Piéces ayant des variations d'épaisseur avec un rapport 2:1
1:3 Rectangles plats
1:4 Piéces ayant des variations d'épaisseur avec un rapport 3:1
15 Formes longues montées suivant I'axe mineur

[-1.3 Modélisation et optimisation

Depuis de nombreuses années, il est considéré qu'une simulation efficace permettragt slartiiaile
procédé d'un certain empirisme, d'étendre les domaines d'application en évitant de locupEpes
d'ajustement et de faciliter l'introduction de nouveaux matériaux.

Nous avons tabli qu'il existe de nombreux param tres pouvant influencer la bonne mise en ceuvre d'un
polymere par rotomoulage. Néanmoins, la température et le temps apparaissent coneunre Vasiables
principales dda mise en ceuvre. D'une part, elles influent sur les transformations physiques subies par la
matiere : changement de phases (coalescence-densification) et changement d@tatc(fstsillisation)
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D'autre part, elles jouent un role primordial sur les transformationsiqtieésrde la matiere, comme par
exemple la dégradation thermique. Enfin, elles permettent un suivi du procédé au travers du diagramme t-

On trouve dans la littérature de nombreuses études concernant la modélisation des phénomeénes thermiques e
chimiquesimpliqu s lors de la mise en ceuvre.

[-1.3.1 Modélisation thermique

La modélisation thermique du procédé consiste a calculer a tout moment la terapfgdtupoudre, de la

couche fondue et de la couche solidifiée. La tache est d'autant plus difficllesquesures directes de ces
différentes températures ne peuvent pas étre effectuées de facon précise. @a de néédiere générale a
la température de l'air interne qui est considérée proportionnelle a la tempdratpotymere [13]. La

modélisation thermique consiste donc a simuler le diagramme temps-Température correspdagtant
interne.

Pour cela, il est nécessaire de prendre en compte une variété de phénoménes physiques,leels
comportement de la poudre lors de la rotation (écoulement ou statique), le type de tiamsfeque

impliqué dans le chauffage, le refroidissement (convection ou conduction), ou encore les changements d'états
liés au caractére semi-cristallin de certains polyméres (fusion et cristatljsat

Au travers de la littérature, on trouve de nombreux modéles visant a désriteamsferts thermiques
impliqués au cours d'un cycle de rotomoulage.

Les premiéres tentatives de modélisation remontent aux années 70. Rao et Throne [14] mtiladuise
mécanique des fluides afin de modéliser le comportement du bain de poudre en rotation. egts trans
thermiques sont tout d'abord considérés par simple convection entre le faubainlde poudre en
mouvement. Les premiers résultats sont peu concluants et aménent les auteursiedt oeotdifines
hypotheéses. lIs proposent un nouveau modéle [15] dans lequel le bain de poudre est cetiguejstgtii
simplifie énormément le calcul. lls introduisent également le contact polynwre, considérant ainsi la
conduction. lls obtiennent avec cette version de meilleurs résultats. Cependant ne teptntd@amun
changement d'état, ces premier travaux restent limités.

Au début des années 90, Crawford et Nugent [16] dévehbppe logiciel commercial ROTOSIf)
permettant de simuler le procédé de rotomoulage. Dans ce contexte, le mouleéssntémn 3D. Une
méthode cinématique est utilisée pour analyser le contact poudre/moule. Lesrtgrahsfrmiques sont
principalement basés sur la conduction et sont calculés localement. Ceperiilisatjdiu de ce programme
est complexe et limité aux géométries simples.

Suite a des mesures in-situ de la température, Crawford et Sun [17, 18] proposent un nouvesengeani
chauffe. lls considerent la poudre comme un lit de fluides chauffés aslado le four via le moule
(conduction), et a la fois par l'air interne (convection). Cette hgset semble cohérente sachant que l'air
interne est plus chauffé que le polymére avant qu'il entre en fusion et nereepas les parois du moule.

Cette analyseigoureuse du transfert thermique conduit les auteurs vers une bonne prédiction des cycles
thermiques.

Quelques années plus tard, ce modele a été revisité par Gogos et al. [19, 20] quiecorsidein de

poudre comme étant bien mélangé avec l'air interne en choisissant des viteseg®delevées (de I'ordre

de 10 & 20 tr/min). lls émettent donc I'hypothése de la conduction monodirectionnelle enfeedaistarne

du moule et le bain de poudre. lls incluent également un paramétre de changement d'étérsoesiiune

chaleur latente a température constante. Dans cette révision, l'intégralité du syst@eipolymere/air

interne a été modélisée par une approche numérique (calcul par éléments finislewepguimet également

de connaitre I'évolution de la fusion dans I'épaisseur. Néanmoins, les résultats obteénpguson
convainquants car dans le cas des polymeres, la variation d'enthalpie liée au changement d'état ne se situe pa
dans un domaine de température restreint.

Ces premieres tentatives de modélisation sont majoritaireme¥edsas la représentation du bain de poudre
et ne tiennent pas réellement compte de la physique du matériau et notamment desastiardietat. Seule
la variation de la masse volumique est utilisée pour décrire le passage delidgeah I'état liquide. Ils ont
pour seul but de déterminer l'instant ou le polymere est totalementdotudalement solidifié. De plus, leur
mise ne ceuvre est complexe et num riquement lourde.
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Les études les plus récentes se sont orientées vers une modélisation plus peockaite £n intégrant une
description plus détaillé des changements d'état, lors du passage de la fud@naetristallisation,
notamment grace a l'utilisation de la méthode enthalpique [21].

On peut tout d'abord citer les travaux de Greco et Maffezzoli [22]. lls oppbgé un modéle permettant de

décrire le palier de fusion et de cristallisation. Dans leur modéle monodiredfids considerent un bain

de poudre statique chauffé par convection et décrivent par la suite, la fusi@okdifecation en utilisant

une méthode enthalpique. Cette méthode permet de considérer les changements d'état de maniére plus
réaliste en prenant en compte la totalité du phénomene. La cinétique de cristakisati@itée par une
équation d'Avrami modifiée. Grace a cette méthode, ils obtiennent des résultats proches de teati@obse
expérimentales.

Par la suite Pérot [23] et Muller [24] proposent un nouveau modéle monodirectitoahsiderent un bain
statiqgue chauffé par conduction. lls tentent de tenir compte d'un maximum de pasaewtcouplant un
modéle de coalescence a un modéle thermique afin de représenter la densificatiofthdde enthalpique
est également utilisée pour simuler les changements d'état et une cinétigistatlssation basée sur
I'équation de Nakamura est introduite. Les résultats observés sont satisfaisants.

De méme, Sarrabi [8] sur les travaux de Tcharkhtchi et al. [25] propose unesatiatélunidirectionnelle
considérant un bain statique chauffé par conduction. La méthode proposée ici a la pertiutzonsidérer
la fusion de la poudre selon une théorie couche par couche. Lorsque la températstefdedanterne du
moule atteint la température de fusion du polymére, les grains en conta@ avaaé fondent. lls forment
alors une premiére couche liquide. Lorsque la température de la premiére coucheaaiapiérature de
fusion du polymere, les grains en contact avec cette couche peuvent fusionner a .ldvodération se
répéte jusqu'a ce que la totalité du polymere soit fusionnée. Cette méthodedeemuetéliser de maniére
réaliste la physigue dchangement d'état a I'échelle du grain. Ainsi, les couches entrent en fusionses une
apres les autres a température constante et en absorbant une chaleur latente. ltesobésaita leur
permettent de décrire le palier de fusion avec précision. Néanmoins, ldisatsbal n'a pas été traitée dans
sa globalité et la description de la phase de refroidissement reste purement qualitative.

Enfin, on peut citer les travaux de Xu et Bellehumeur [26]. lls utilisent égateran modéle
monodirectionnel, considérant un bain statique chauffé par conduction. Dans cette études'liaidi@sse
plus particulierement a la cristallisation en incluant un modéle de champs de phasét comstrtir de
I'équation de Gibbs-Thomson. Les résultats de modélisation décrivent avec préeigiénience pour
différents types de refroidissement. Le modele de cristallisation permetrde fme représentation 2D, de
I'évolution de la microstructure dans I'épaisseur.

[-1.3.2 Modélisation chimique

On trouve beaucoup moins de travaux concernant la stabilité thermique des matériaux etisatioméists
du cycle de rotomoulage.

Les premiers a proposer une étude sont Cramez et al., qui se sont intéreseésaalédion thermique d'un
Polyéthyléne stabilisé a I'état fondu [27]. Dans cette étude, ils effectuesuivinde la consommation

d'antioxydants a la surface interne de piéces rotomoulées pour difféempgsatures, par suivi du temps
d'induction a I'oxydation.

lIs considerat que le polymére ne contient qu'un seul stabilisant ou antioxydartor&ommationse
déroule donc selon une seule réaction. lls appliquent alors une cinétique d'ordre 0. d&rfédduta
température est modélisée de maniere linéaire et seule la phase de chauffe est considérée.

Cette étude contient de nombreuses approximations, notamment le fait de ne considérsewuju'un
antioxydant ou de ne pas étendre I'étude au début de la phase de refroidissement darle lpgjyetiere
est toujours a I'état fondu. Cependant, elle permet de souligner I'importancéelenia-oxydation lors du
rotomoulage et la nécessité de suivre sa cinétique.

Plus récemment, Sarrabi et al. [8, 28] ont proposé une étude compléte sur la thermoroxydati
Polypropyléene lors du cycle de rotomoulage. Pour cela, ils étudient I'oxydation sur demifiioes et sur
des piéces rotomoulées exposées a des températures comprises entre 170 et 230°C. Leparahidyse
IRFT et spectrométrie de masse leur permet de déterminer et de suivre I'évolutidfécss produits de
dégradation en fonction du temps.
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Sur cette base, ils considérent une approche mécanistique de I'oxydation d'un PP stadistordll et
modéliset le mécanisme. Par la suite, ils couplent un modele thermique au modele chimique afin de
déterminer |'évolution de la dégradation d'un PP au cours d'un cycle rotomoulage.
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[-2 Cristallisation

La cristallisation est un phénoméne majoritairement thermodynamique. Elle est caraptérisépassage
d'une structure désordonnée (amorphe) a I'état visqueux a une structure plus omtisialied) a I'état
vitreux (Figure |-4). Dans le cas des polyméres, cette transition se dérdétatacaoutchoutique et
s'accompagne d'un dégagement de chaleur appelé "chaleur latente". L'état caoutchoutique éktdn
intermédiaire lié a la mobilité de la phase amorphe d'un polymére.

De ce fait, la cristallisation a également un caractére cinétique liéémompbne de diffusion des chaines
macromoléculaires a I'état caoutchoutique.

Le caractére semi-cristallin d'un polymére est doncali&a structure méme qui définie une chaine
macromoléculaire ou un groupement de chaines, que ce soit par les atomes qui les compasgmeur
des chaines (distribution moléculaire) ou encore leur organisation appelét&agtégularité de la chaine

macromoléculaire).

Figure I-4.Représentation schématique de I'organisation cristalline

[-2.1 Phase cristalline
La phase cristalline d'un polymére se définie a différentes échelles (Figure 1-5

- A [l'échelle moléculaire : le type d'atome et leur organisation (tacticité) dans la chaine
macromoléculaire définissent la géométrie des cristallites (maille cristalline).

- A I'échelle macromoléculaire: l'alignement de segments appartenant a une méme chaines ou
différentes chaines, vont formés des lamelles cristallines.

- A l'échelle microscopique: les lamelles cristallines vont s'empiler et interagir pour donner
naissances a des superstructures, tels que les sphérolites, qui vont croitre seloétigne bien
particuliere.
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Figure I-5. Echelle d'observation des phénoménes de cristallisation
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I-2.1.1 Tacticité

La tacticité est une propriété commune a toutes les chaines macromoléculaiest, @udluée selon la
position des groupements portés par les carbones asymétrique, qui composent I'uipitdepdi@da chaine.
Elle est basée sur le principe de stéréoisomérie et correspond au degré emna @defoégularité contenu
dans la chaine macromoléculaire Figure I-6.
- Isotactique tous les groupements sont positionnés de maniere uniforme dans le plan, la chaine
macromoléculaire posséde une symétrie élevée.
- Syndiotactique les groupements sont répartis de maniére alternée dans le plan, la chaine
macromoléculaire posséde également une forte symétrie.
- Atactique les groupements sont répartis de maniére aléatoire dans le plan, la chaine
macromoléculaire posséde une symétrie tres faible.

Isotactique

Syndiotactique

Atactique

Figure I-6 Tacticité: exemple du polypropyléne

En régle générale, sedlles formes régulieres (cas isotactique et syndiotactique), ont la ptsdieil
cristalliser. En effet, leur forte symétrie facilite 'organisation des chaines mat¥ontaires, les unes par
rapport aux autres, le plus souvent par des liaisons de type Van der Waals. batagoene symétrie n'est
présente (cas atactique), l'organisation devient tres difficile vmipessible, on est alors en présence d'un
polymére amorphe.

I-2.1.2 Malille cristalline

La maille cristalline est un assemblage périodique de chaines ayant une conforégafi@ne. Elles sont
liées entre elles par des liaisons de Van der Waals ou des ponts hydrogénes-{Bidewer les polyméres,
le motif de la maille correspond a l'unité répétitive de la chaine. De ceafdicticité ou la présence
d'imperfections dans la chaine macromoléculaire vont engendrer I'exclusion deesqutaties de celle-ci
de la maille cristalline, ce qui confére en partie aux polymeéres leur caractére senfincristal

Figure I-7. Arrangement moléculaire dans la structure cristalline du polyéthyléne [29]
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I-2.1.3 Lamelles cristallines

Le mécanisme de cristallisation est caractérisé par la formation dedsmeditallines (ou cristallites). Les
lamelles cristallines sont des entités formées par l'alignement de segtaectiaines macromoléculaires
entre elles ou par repliement sur elles mémes.

Il existe deux modeles principaux décrivant le repliement des chaines macronvagclla premier
nommé tandom reentry modébu repliement aléatoire a été proposé par Flory [30], le seconaldhicent
reentry modélou repliement serré a été proposeé par Hoffman et Lauritzen [31] (Figure 1-8).

Les lamelles cristallines ont en regle générale une épaisseur comprise erfi@ nm. Elles vont s'empiler
les unes sur les autres formant des agglomérats (Figure 1-9) qui vont donner naissance a we @fbarel
I-10).

L'empilement des lamelles se fait de maniére périodiqgue et selon un mécanisneplidment
trans-macromoléculaire ounter-macromoléculaire. Par conséquent, une méme chaine macromoléculaire
peut participer a plusieurs lamelles et ainsi, faire partie simultanément daska @fstalline et de la phase
amorphe.

La Figure 1-9 montre I'empilement des lamelles ou I'on iderititemme la longue période correspondant a
I+l etrespectivement I'épaisseur d'une lamelle cristalline ainsi que I'épaisseur de la zone amorphe.
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Figure I-8. Modeéle de formation des lamelles a) Repliement aléatoire, b) Repliement adjacent
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Figure 1-9. Représentation 2D de I'empilement des lamelles cristallines

[-2.1.4 Morphologie cristalline : le sphérolite

Un sphérolite est donc issu d'un empilement de lamelles cristallines que l'ore appellux ou germes
(Figure 1-10). Les lamelles continuent a croitre de fagon linéaire tout en s'emgdlamds sur les autres
jusqu'a former ce que I'on appelle une axialite. A partir de 13, la structuentie Iformée tend vers une
forme sphérique par courbure des lamelles pour former le sphérolite. Entre letmaelles il existe une zone
interlamellaire désorganisée soit amorphe, ce qui explique le caractére semi-cristalliyrdésgsol

La croissance d'un sphérolite s'arréte lorsque celui entre en contact avec enentidr(sphérolites,
charges, impuret s...), ou lors du passage 1' tat vitreux.

Un sphérolite (Figure 1-1) est donc composé en partie de la phase amorphe et en partie de la phase
cristalline. La phase amorphe contenue dans le sphérolite est généralement appel@ém@paserigide,

due a la participation des chaines macromoléculaires qui la compose a une partie deciaspdifse. En
comparaison a la phase amorphe mobile qui se trouve, elle, autour des sphérolites, et sedecchpiizes
macromoléculaires partiellement ou totalement libres.
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Figure I-10. Formation d'un sphérolite

ﬂ

cristallite =
lamelle & chaine:
repliées '
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interlamellaire

> e M

enchevétrés

Figure I-11. Composition d'un sphérolite

I-2.1.5 Notion de surfusion et température de fusion thermodynamique

En régle générale dans un systeme thermodynamique, le changement de phase solidéshocodeposé
se déroule toujours a la méme température ou température de flisidnversement, le changement de
phase liquide-solide de ce méme composé n'a presque jamaigli&naffet, en refroidissant un liquida
cristallisation est observée a des températures bien infériedketeliquide se trouve alors dans un état
métastable que l'on appelle surfusion. Cet état peut étre maintenu pendant de loinglee Gétte
métastabilité peut étre rompue spontanément, en atteignant une températurenseffisaible provoquée
par un choc, par I'ajout d'un corps étranger ou par d'autres perturbations du dystdewggé de surfusion
(AT) est défini par 'Equation I-2.

AT =T;—T Equation I-2

Cette notion de surfusion s'appliqgue également au polymére. Cependant, étant une erttitétading; un
polymere (solide réel) va avoir une température de fusion variable selon le degriectiopedes cristaux
qui le composent. De ce fait, on introduit la notion de température de fusiorotlymamique T;°) qui est
une valeur fictive et qui correspondrait & la température de fusion d'un polymere a 100% cristallin.

D'un point de vue thermodynamiqui® correspond a l'intersection des droites d'enthalpie libre du solide et
d'enthalpie libre du liquide (Figure I-12) en fonction de la température. Le degré deosu(igiation 1-3)
étant dans ce cas la I'‘écart effireet la température du systéme a l'instant considéré.

AT =TP —T Equation I-3

D'un point de vue statistique, certaines portions cristallwesein du polymére peuvent avoir un fort degré
de perfection. Elles peuvent donc exister au-dela de la température de fusion du pdlyrenee
possiblement jusqu®. Ceci peut engendrer la présence de reliquat cristallin lorsque la fusion du polymér
n'est pas menée au-delaTge[32].
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Figure I-12. Diagramme d'enthgile libre d'un polymére semi-cristallin

I-2.1.6 Taux de cristallinité

Le taux de cristallinité d'un polymére est défini par la fraction dif mnitaire entrant dans la composition
des lamelles cristallines. Il peut étre mesuré de plusieurs maniéres. Les miébqulas courantes sont la
mesure du volume de la phase cristalline par diffraction des Rayon X (WAXS) et la mesure de éguaihalpi
calorimétrie (DSC).

La méthode volumique selon I'Equation |-4.
VeV
B Vo=V

Ou V, est le volume de la phase amorphe dans la zone de diff\'sésh le volume total, &t le volume de
la phase cristalline dans les zones de diffraction.

Equation I-4

Xc

La méthode enthalpique selon I'Equation |-5.
AH;

— Equation I-5
AH}9 q

Xc

Ou AH; est I'enthalpie de fusion du composé mesurée par DS@GHef est I'enthalpie de fusion
thermodynamique (ou enthalpie de fusion d'un pseudo cristal parfait) du méme composé.

Du fait de 'accessibilité de la DSC, la méthode enthalpique est la plaéaitiCependant, elle nécessite la
détermination daH;°.

De maniére générale, il existe plusieurs méthodes pour déterminer ce parameétre, parmslesquelle

- L'obtention d'un polymére au taux de cristallinité tres élevé, mesuré par WAXD paplexem
dont on va par la suite mesurer I'enthalpie de fusion [33].

- L'utilisation de modeles micromoléculaires, dont la structure cristalihg@reche de celle du
polymeére étudié [33].

- Par extrapolation des enthalpies de fusion en fonction des variations de capauitfuth@our
différentes températures de cristallisation [34, 35]

I-2.1.6.1Equation de Gibbs-Thomson

La température ayant un lien direct avec la formation de lamelles cristaliugstion de Gibbs-
Thomson a été développée afin d'exprimer la diminution de la température de fusion peradppo
température de fusion thermodynamique, en fonction de I'épaisseur des lamelles fodiff&eents degrés
de surfusion, selon I'Equation 1-6 [36].

20, c .
T, =T7 [1 — —e] Equation 1-6
r=r AHD
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Avec T; la température de fusiong I'épaisseur lamellaireg, I'énergie de surface lamellair@; ° la
température de fusion thermodynamioti; ° I'enthalpie de fusion massique d'un pseudo cristal parfait et
la densité de la phase cristalline.

A partir de cette relation, si I'on mesure I'épaisseur des lamelles icestapar exemple par diffusion des
rayons X aux petits angles (SAXS) et les températures de fusion par DSC, on pealdteinsner la valeur
deTfO.

[-2.1.6.2Construction d'Hoffman-Weeks

La construction d'Hoffman et Weeks [37] est une méthode d'extrapolation qui perméterminef;® &
partir desT; mesur@sen condition isotherme. La construction se fait par extrapolatidh=dd (T,) etT;° se
lit & l'intersection da;=f (T,) etT;=T..

Il existe deux formes de l'extrapolation d'Hoffman-Weeks:

- La forme linéaire qui est obtenue par régression linéaire (Equation 1-7).

T, :£+T° 1—1 Equation -7
=y Ty

- Laforme non-linéaire qui est obtenue a partir de I'équation de Gibbs- Thompson (Equation 1-8).

TP TP A
. F_ y< - U a) Equation I-8
TP —Tf T? —T,

La construction d'Hoffman-Weeks est certainement la méthode la plus utiliséla pétermination da;°.
Cependant, elle n'est pas la plus précise. En effet, l'alignemeiit gest étre perturbé par de nombreux
facteurs. Par exemple, a faible degré de surfusion, il est fréquent d'ohseémaississement des lamelles
cristallines di a ce que l'on appelle la cristallisation secondaire. sdife de quoi, les valeurs de
augmentent (en accord avec I'équation de Gibbs-Thomson) et ne sont plus lié directE&meatsgue le
degré de surfusion est élevé, la cristallisation peut débuter avant d'atteirinpdaatture de cristallisation
souhaitée, ce qui peut engendrer la formation de lamelles cristallines de différentes tailles.

[-2.2 Théorie de germination-croissance
[-2.2.1 Germination

La germination est la premiere étape de la cristallisation. Elle est également appeléednudistte étape
consiste a la formation de germes cristallins a partir desquels vont pourvoir se déveloiertdies.

La germination s'explique d'un point de vue énergétique (Figure |-13)Hupration 1-9 ouAG* est
I'enthalpie libre du systemaGs est I'enthalpie libre associé a l'interface entre le cristal et le fondGwet
I'enthalpie libre associée a la transformation d'un volume de fondu en cristal [38]

Lorsque les macromolécules en mouvement forment un germe dont la valeur d'enthmelpidditiaille sont
égales aux valeurs limites de la formation d'un germe stable, cette entité criatalliser

AG* = AGg + AG, Equation I-9

Si un germe formé a un diametre inférieur au diameétre critigug ), il aura tendance a se dissocier et a
diminuer I'énergie du systéme. Par contre si un germe formé a un diamétre supériauncdne diritique
(r>r*), il aura tendance a croitre de maniére a diminuer I'énergie du systeme (RigurBar ailleurs, plus
le degré de surfusion est éleve plus le diametre critique diminue et donc plus la germinationisée favor
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AG

Figure I-13 Diagramme des variations d'énergie libre en fonction du diamétre d'un noyau pour un polymére
en surfusion [39]

Il existe deux types de germinatidrgmogéneethétérogene

- La germination homogeéne correspond a la formation d'un germe stable a partir d'une
organisation des chaines macromoléculaires entre elles, a un degré de surfusion donné.
- La germination hétérogénecorrespond a la formation d'un germe stable sur un corps étranger

(r sidus cristallins, impuret s, r sidus catalytiques, charges....).

Ces deux types de germination donnent lieu a trois types de géométrie de germes (F)gure 1-14

- Le germe primaire, qui correspond a la création d'un germe stable, soit a partir des
macromolécules elles-mémes, la germination est Homogéne soit apres dépoét d'un segment
sur un substrat existant dans le fondu (corps étranger ou entité cristalline tanéeXida
germination est dontiétérogene Il est le point de départ de toute formation d'une entité
cristalline.

- Le germesecondairequi correspond au dépét d'un segment sur la surface d'une entité cristalline
pour la formation d'une nouvelle couche. La germinatiohd&grogéne

- Le germetertiaire, qui correspond au dépdt d'un segment aux creux d'une marche formée par un
substrat et/ou un germe secondaire ou tertiaire, complétion d'une couche. La germination est
hétérogéne

Germe Substat

(a) (b) (c)

Figure I-14 Différents types de germination, a) germination primaire, b) germination secondaire, c)
germination tertiaire

La formation de germes est donc fortement liée a la capacité de mouvement desabéaates dans le
polymere en surfusion. On appelle ce phénondgffigsion.
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Dans un polymére la germination prend place emiréEquation 1-10), qui représente la température a
laquelle tout mouvement Brownien est rendu impossible (la diffusion est nl#le mtacromolécules sont
figées) et AT* qui est le dégré de surfusion critique pour la formation d'un germe prigueirkon considére
de maniére générale égal;° (Equation I-3.

T =T, — 30 Equation I-10

La germination va donc étre directement influencée par le degré de surfusion.c8nkidére que les effets
de diffusion sont intimement liés a la température (Figure I-15), la formdBogermes stables a des
températures proches de la température de fusion est trés faible. Ceki asune forte agitation
macromoléculaire. La formation de germes s'intensifie lorsque le degré de surfugioente, car
inversement l'agitation macromoléculaire diminue. Enfin & une certaine tempéfatgmentation de la
viscosité dans le fondu réduit la diffusion jusqu'a ce qu'elle atteigne une valeuf@afu), ou il n'y a plus
d'agitation macromoléculaire possible.

N

Supercooling, AT

Figure 1-15. Diagramme représentant la vitesse de formation de noyaux stables en fonction du degré de
surfusion. Le trait plein représente la prédiction sans considérer la diffusion. Lerrpitintillé représente
la prédiction considérant la diffusion [39].

De maniére générale, le taux de germinatidnpeut étre exprimé selon I'Equation |-11, d'aprés la théorie de
germination.

£> Equation 1-11

kgT
Avec N, un facteur pré-exponentiehG* est I'énergie d'activation d'un germe stablgla constante de
Boltzmann.

N=N0exp(—

Si l'on considere les phénomenes de diffusion associés au mouvement des macromoléciesasates |
polyméresN, peut étre défini par I'Equation 1-12, proposé par Turnbull et Fischer [40].

ks T AGyss ——
NO = nTexp <—kalT Equatlon 1-12

Avecn le nombre de macromolécules dans le volume considénG s I'énergie d'activation associée a la
diffusion des macromolécules dans l'interface solide-liquide

I-2.2.2 Croissance: Théorie d'Hoffman-Lauritzen

Le terme de croissance caractérise l'accroissement d'une lamellaéraistallcroissance se fait par dépot
de nouveaux germes secondaires a la surface de la lamelle en croissance puig gdargégpies tertiaires
sur toute la largeur de la lamelle.
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Figure 1-16 illustre la croissance d'une lamelle cristalline selon la théorie dmatmcisecondaire proposée
par Hoffman et Lauritzen.

Développée dans les années soixante, elle a fait I'objet de hombreusessrélisida derniére en date par
Hoffman et Miller [41]. Elle est encore aujourd'hui la théorie dominanteégilpour décrire le phénoméne
de croissance. Elle permet de calculer la vitesse de croissance sphérolitique Gnézabituellement
observée par I'expérience, en fonction du degré de surfusion.

- i la vitesse de dépbt de germes secondaires.
- j la vitesse de complétion de la couche.

L -
U..-HL “‘“a\_ - L la largeur de la lamelle cristalline
x Ot = = i - | I'épaisseur de la lamelle cristalline
- ‘ ‘ ‘”J = N - o I'énergie libre de repliement du cristal
AL, o™ - o I'énergie libre d'interface cristal/fondu
4 - g est la vitesse de croissance latérale

- G est la vitesse de croissance de la lamelle
- g est la largeur d'un segment
- by est I'épaisseur d'un segment

Figure I-16. Lamelle en croissance selon la théorie d'Hoffman et Lauritzen

Si I'on considere que la croissance s'effectue selon un mécanisme de nucléation sedoexdsiesalors
trois régimes qui régissent la vitesse de croissance selon le degré de surfusion ¢étiginérely.

Régime 1, ou j>>iL2

Le régime 1 est observé a faible surfusion ou la germination est tr&sledifon parle de
mononucléation. Dans cette situation, la vitesse de dép6t de germe secondaire fiadislieters
comparaison de la complétion des couches j. Chaque couche est complétée avant le dép6t d'un
nouveau germe secondaire. De ce fait, G est limité par la vitesse de dépbt desgeoméaires.

G X i.

Régime 2, owrjL2
Le régime 2 est observé a surfusion modérée. La vitesse de dépbt de germeitessd de
complétion de couches j sont équivalentes. La croissance des lamelles se fand&mantadans

le sens de la largeur et dans le sens de la longBieu(ij)/?

Régime 3, oug<ilL2

Le régime 3 est observé a surfusion élevée. La vitesse de dépodt des germes secestaiss
élevée et la croissance des lamelles se fait par plusieurs dépbts de germesresumrdane
méme couche cristalline. Dans ce G est régi par la germination seco@daiie.

(a) (b) (c)

Figure I-17. Régimes de croissance, a) Régime |, b) Régime Il, ¢) Régime Il
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La mise en équation de la théorie de nucléation secondaire est basée, d'une part sur ledgars@ines
macromoléculaires dans le fondu (diffusion) et d'autre part, sur la vitesse dee®gérmes a la surface de
la lamelle en croissance selon I'Equation 1-13.

AG,

AG*
G = Goexp [‘ ﬁ] exp [‘ ﬁ]
B

La premiere exponentielle représente le terme de diffusion des chaines macrometédataeffet, pour
gu'un segment de chaine puisse se déposer sur la lamelle en croissance, il faut que tihaeska ddyalace
vers la surface de la lamelle. Le contenu de la premiére exponentielle peutrdatéfidi comme un facteur
de "retard". Il traduit la réduction de mobilité des chaines lorsque la température diminue.

Equation 1-13

4G, est I'énergie d'activation gouvernant le transport de la chaine vers la surfatgtaduqui s'exprime
selon la loi empirique présentée Equation I-14.

urt
T —T,
Avec U* I’ nergie d’activation apparente du mouvement des macromolécules qui est de maniére générale

fixée a 1500cal/mol correspondant a 6284J/mol pour tous les polymdieka dempérature a laquelle tout
mouvement moléculaire cesse.

AG, Equation |-14

La deuxieme exponentielle caractérise la déposition des germes a la surface de la lam€ifereprésente
la variation d'enthalpie libre liée au dép6t d'un germe a la surface d'une lamelle.

AG* s'exprime selon I'Equation |-15.
_ jbOUUe
T AG

Avecj caractéristiques du type de régime de croissance qui prend une vgtediddas le cas des Régime |
et du Régime lll, et une valeur pe2 dans le cas du Régime II.

AG* Equation I-15

AG correspond & la variation d'énergie libre de transition selon I'Equation 1-16.
_ AROAT

Equation I-16
7

Avec 4h° I'enthalpie de fusion thermodynamique par unité de volume.

Si I'on remplace dans I'Equation |-4&, et AG* par les lois présentées Equation |-14, Equation &t15
Equation I-16, on obtient une premiére version de I'équation d'Hoffman et Lauritzen.

u* jboaaeTfO . :
G(T) =G - T °7 Equation I-17
(T) = Go exp ( R(T — Too)) P < AROk,
Pour simplifier son utilisation on introduit la constagcorrespondant a I'Equation 1-18.
: 0
Kg = M Equation 1-18
AhCkp
On obtient ainsi la version classique de I'équation d'Hoffman et Lauritzen (Equatipn 1-19
u* K . .
G(T) =G —— __9 ) Equation 1-19
D "eXp< R(T—Too))eXp( TAT.f a

Avec f le facteur permettant de corriger la variation d'enthalpie de fusion en forltida température
(Equation 1-20).

2T

=— Equation 1-20
0

f
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Expérimentalement, I'expression d'Hoffman et Lauritzen permet donc de modéliser la gaussienne de
cristallisation souvent observée, en mesurant la vitesse de croissance dedgesptfémire 1-18). Comme

précédemment exprimée, la cristallisation prend place dhfretT,.

max

Figure 1-18. Vitesse de croissance sphérolitique

La linéarisation de I'équation d'Hoffman et Lauritzen permet d'obségg changements de régime de
cristallisation, comme présenté sur la Figure I-19. On peut observer un ceahgEnpente d'ordre 2 au

passage de chaque régime correspondpdaas'Equation 1-18.

Régime 111 : Régime I1 : Régime |

LnG+U*/R(T-T))

/(T AT f)

Figure I-19. Régime de croissance sphérolitique
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La valeur de&Kg prend donc la signification suivante :

Pour les Régimes | et lll (Equation 1321

O pa
Kg = M Equation [-21
AhCk,,
Pour le Régime Il (Equation |-22
0
Kg = 2by00.Tin Equation 1-22
AhCk,,
Ou d'apres la relation de Thomas-Stavely (Equati2).I-
o =a'.AH%. \[agb, Equation 1-23

Aveca' qui est une constante empiriqgue comprise entre 0,1 et 0,3.

[-2.3 Modeéles globaux de cristallisation

La majorité des modeéles globaux de cristallisation, que ce soit dans des conditionsnéthe non-
isothermes, sont basés sur des travaux menés entre les années trente et qualaleengrd par
Kolmogorov, Avrami et Evans [42-46].

Ces modeles permettent de déterminer le taux de transformation aedaiifcorrespond la fraction d'un

volume considéré, transformé en volume cristallin en fonction du temps ou de daraame selon
I'Equation I-24.

v.(t, T) X,

a = = —

Viot AhO

La théorie de Kolmogorov-Avrami-Evans permet d'obtenir une forme mathématiquelame illustré

Figure 1-20.

Equation 1-24

T T

* 5 .I.
. @

- . 00 @O

temps

L 4

Figure I-20. lllustration de la croissance sphérolitique, dans le cas de I'équation d'Avrami

Le probléeme est posé de la facon suivante, la cristallisation débute par I'apparitermde de maniére
aléatoire qui se propagent de fagon circulaire jusqu'a l'occupation tetalespace. Les fondements
mathématiques pour résoudre ce probléme utilisent une approche probabiliste basée sur Is pooctssu
de Poisson. Cette problématique est souvent comparée a la chute de gouttessde ptulac, créant des
ondes circulaires qui s'accroissent. Le probléme peut-étre posé de la maniantéesuiguelle est la
probabilité que le nombre d'ondes qui paspar un point arbitraire P jusqu'a un terhpsit exactement?

Ce probleme, résolu pour la premiere fois par Poisson en 1837, est connu sous lediiribatéon de

Passon (Equation 1-26

exp (—E)E€
c!

Avec E le nombre moyen d'ondes qui sont pasgar P.

p(c) = Equation 1-25
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Inversement, la probabilité qu'aucune onde ne pas$eg¥rit suivant I'Equation 1-26.
p(0) = exp (—E) Equation 1-26

Dans le cas de cristallisation, les hypothéses suivantes sont prises en commiéfipoules limites du
probléeme :

- Les germes sont répartis de maniere aléatoire dans le volume

- lIn'y a pas de temps d'induction, les germes débutent leur croissance des leur formation.

- Les germes formés ne peuvent disparaitre si et seulement si ils sont apaonés entité en
croissance.

- La géométrie des entités en croissance est imposée selon la dimension condidtrBeets
pour une croissance 1D, disques pour une croissance 2D, spheres pour une croissance 3D.

- La cristallisation secondaire n'est pas prise en compte. Ce qui implique que l'on eolesidér
entités formées comme étant totalement cristallines.

Dans ce contextep(0) représente donc les points qui se situent dans la phase amorphe et donc non
transfomeée. Sia est la fraction cristalline (ou transforejéalors p(0) correspond d-«, on obtient ainsi
I'Equation I-27 .

1—a= p(O) = exp (—E) Equation 1-27

Avec E une fonction purement géométrique, qui est liée a la croissance des sphdmoktés temps. C'est-
a-dire gu'elle ne tient pas compte de réalité physique tel que le phénomeéne detagmmloasque les
sphérolites se rencontrent. Les sphérolites s€lpauvent donc se recouvrir les unes sur les alrest la
fonction de la croissance virtuelle des sphérolites selon I'Equation I-28.

3

4 (. t . _
E(t) = ?f N(t") U G(v)dv| dt' Equation 1-28
0 t’

Avec N le taux de germination par unité de volume et de temps (&we®N, ou g est la fréquence
d'activation des germes Btle nombre de germes par unité de volumep éa vitesse de croissance des
sphérolites.

La combinaison de I'Equation 1-27 et I‘Equati,on I-28 donne la forme générale de I'Equation dgdfoim
Avrami-Evans. Cette forme décrite par I'Equation 1-29 permet de temmpte du compactage des
sphérolites.

t t 3 .
a(t) =1—exp {—4?”[ N(t) U G(v)dv] dt’} Equation 1-29
0 t!

I-2.3.1 Cas isotherme: Théorie d'Avrami

L'équation d'Avrami [43-45] obtenue a partirltgquation 1-29 est applicable de fagon générale a tout type
de cristallisation. Sa simplicité d'application en fait encore aujourd’hui la mékaguas utilisée pour
obtenir des informations quantitatives sur la cinétique de cristallisation dgmépves. Cependant, les
résultats obtenus par cette méthode sont souvent mal interprétés car lbédgget limites qu'elle impose
ne sont pas ou peu considérées. Les étapes utilisées dans la construction de I'équietionpAmettent

de souligner l'influence des différents paramétres.

La détermination de I'équation d'Avrami consiste a trouver la forme de la fofctians I'Equation 1-27
selon la géométrie ou les conditions de germination consisléré

En conditions isothermes, on estime que la vitesse de croissance des spl¥eslitesnstante.

Si I'on se place dans un cas de germination simpleos les germes sont formés instantanémérd asoit
une germinatiométérogéne ou instantanée
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On ag=1 et donaV=N
Pour une géométrie en 2D, formation de disuest s'écrit selon I'Equation 1-30.

E = nG2Nt2 Equation 1-30
Avec N en nombre de germes/m?

Pour une géométrie en 3D, formation de spHeécrit selon I'Equation 1-31.

E= 4—”G3Nt3 Equation 1-31
3

AvecN en nombre de germes’

Si I'on se place maintenant dans un cas de germination complexe, ou le nombre degjcione® a une
vitesse constant® au cours de la transformation, soit une germindimmogéne ou sporadique

Pour une géométrie en 2D, formation de dis@uggécrit selon I'Equation 1-32.
E= gGZNt3 Equation 1-32

Avec N en nombre de germes/mz2.s

Pour une géométrie en 3D, formation de spHeécrit selon I'Equation 1-33.
E= gG3Nt4‘ Equation 1-33

Avec N en nombre de germes’.s
On peut extraire une forme générale de I'équation selon I'Equation 1-34.

a(t) =1 —exp(—kyat™) Equation 1-34
Aveckala constante d'Avrami etl'exposant d'Avrami.

Les Tableau I-3 et Tableau I-4 récapitulent les valeurs d'expogries formes prises par la constaite
pour les cas considérés.

Tableau I-3 Exposant d'Avrami

Géomeétrie de croissance Germination hétérogéne Germination homogene
3D (sphéres) 3 4
2D (disques) 2 3
1D (batonnets) 1 2

Tableau I-4 Constante d'Avrami

Géométrie de croissance Germination hétérogéne Germination homogene
3 73
3D (spheres) 4G NG
3 3
72
2D (disques) nGAN ﬂ]\;G

1.
1D (batonnets) NG > NG
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La démonstration de I'équation d'Avrami montre que l'exposagst seulement dépendant du type de
germination et de la géométrie considérée, mais en aucun cas du taux de germinatiomtr®ata
constantek, est, elle, dépendante de la forme des entités cristallines formées, du typmidatger, mais
aussi du taux de germination.

Dans les cas présentés, la vitesse de croissarst considérée constante. Par conséquent, la germination a
la surface des entités en croissance est le seul facteur qui maintient la créssance

L'équation d'Hoffman et Lauritzen montre que la croissance n'est pas seulement gquevetadkpot de

germe a la surface d'une entité en croissance, mais aussi par la diffusion deswhaim@sléculaires dans

le fondu. Il existe plusieurs cas ou le facteur de diffusion peut infludastitesse de croissance et donc

faire varierG au cours du temps. Par exemple, des gradients de température dans le fondu peuvent influer sur
le parameétre de diffusion. Un exemple bien connu est la transcristallisation.

Afin de résoudre ces problémes, on utilise généralement I'Equation 1-35.

1/2 .
G = [2_"] / Equation 1-35
t

Ou x est la constante de diffusion.

En conséquence, l'exposant d'Avramya varier d'un facteur de %. Le Tableau I-5 représente les valeurs
prises par I'exposant selon différentes configurations.

Tableau I-5 Autres valeurs prises par I'exposant d'Avrami

Exposant d'Avrami Géomeétrie de croissance Type de germination Terme gouvernant

0,5 Batonnet Hétérogene Diffusion

1 Batonnet Hétérogéne Germination
15 Batonnet Homogéne Diffusion

2 Batonnet Homogene Germination
1 Disques Hétérogéne Diffusion

2 Disques Hétérogéne Germination
2 Disques Homogene Diffusion

3 Disques Homogene Germination
15 Sphéres Hétérogéne Diffusion
2,5 Sphéres Homogene Diffusion

3 Sphéres Hétérogéne Germination
4 Sphéres Homogéne Germination

I-2.3.2 Cas non-isotherme a vitesse de refroidissement constante: Théorie d'Ozawa

La théorie d'Ozawa [47] décrit la cinétique de cristallisation pour un refreidésy a vitesse constante.
Dans ce cas la température diminue, donc la vitesse de croissahtefréquence d'activation des germes
varient. La théorie d'Ozawa émet I'hypothése supplémentair€ gtig vont évoluer de la méme maniére
(hypothése isocinétique), s@(T)/N(T)=cte.

Le modele d'Ozawa s'écrit alors selon I'Equation |-36.

a(T) =1—exp (— g—fn) Equation 1-36

Avec m etko I'exposant et la constante d'Ozaway kt vitesse de refroidissement linéaire.
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[-2.3.3 Cas non-isotherme a vitesse de refroidissement quelconque: Théorie de Nakamura

La théorie de Nakamura [48, 49] permet de décrire la cinétique de cristallisatiote refroidissements
complexes. Elle est également basée sur I'nypothése isocinétique et s'écrit selon I'Equation [-37.

t n ) _
a(t)=1—exp (—f ky (T)dt) Equation 1-37
0

Aveckyla constante de Nakamuraretexposant d'Avrami.
La constante de Nakamura étant directement liée & la constante d'Avrami par I'Equation |-38.

ky = k" Equation 1-38

I-2.3.4 Autres modeéles

Il existe de nombreuses autres variantes issues de I'application de I'équation deoKslAsgami-Evansa
I'étude de la cristallisation.

Dans lecas isotherme on trouve :
Le modele proposé par Tobin [50-52] qui est basé sur une plus grande considération des phéasraanes i
compactage des sphérolites (Equation 1-39).
n -
() = —rt Equation 1-39
1+ kpthr
Avec ny etky, I'exposant et constante de Tobin.
Dans lecas non-isothermeon trouve :

L'approche proposée par Jeziorny [53], qui applique I'tquation d'Avrami au casoth@mme. Il tient
compte de la vitesse de refroidissement dans le calcul de la constante de vitesse selon I'Equation 1-40.

Lnk; = ka Equation 1-40

¢
On peut également citer, le modele propose par Liu et Mo [54] qui ont combiné I'€quaticamdl'et
I'équation d'Ozawa (Equation |41
1
(k_O) fna_ ptm Equation I-41
ka
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I-3 Le Polylactide (PLA)

[-3.1 Généralités

Le polyacide lactiqgue (PLA) est souvent présenté comme un nouveau polymere. Il alétssypour la
premiére fois en 1845 par Théophile-Jules Pelouze suite a la condensatimiddddctique [6]. En 1932,
W.H. Carothers et al. ont développé une méthode de polymérisation de l'acide IgSigé&lle fut brevetée
par DuPorfM en 1954. Le prix élevé de ce PLA de premiére génération a limité son utilisation amelom
biomédical. Du fait de sa biocompatibilité, il fat utilisé pour le développenefit de suture, d'implants, ou
de dispositif de relargage médicamenteux.

Le tournant majeur arrive dans les années 90. Cargill Inc. développe une méthode de potymrafuiSdtA
par réaction d'ouverture de cycle a partir du dimére lactide [56, 57], permettéention de haute masse
moléculaire. Cette méthode a l'avantage d'étre bien adaptée a un développement abrDmeareifait, en
1997 Cargill Inc. et Dow Chemical company forment une joint-venture Cargill-Dow afirCde produire
du PLA en grande quantit , sous le nom commercial NatureWorks™., Cette nouvelle disponibilit du PLA
associée a l'augmentation de la demande pour des produits plus "verts" et moins dépendeassudessr
pétrolieres engendre un engouement de la recherche pour ce matériau. Il connait désdiesdiinées
2000 un essor considérable.

Aujourd'hui, le PLA est considéré comme l'alternative biosouetdBodégradable la plus crédible pour
remplacer les polymeéres classiques dans de nombreuses applications. Cependant, de nombieux verrou
scientifiques en termes dermulation et de mise en ceuvre doivent encore étre levés afin d'obtenir les
propriétés nécessaires a l'élargissement de son domaine d'applications. Ledestymles optimistes
montrent que le PLA et ses dérivés, peuvent étre utilisés pour des prodoiturables (films et
emballages), des produits semi-durables et durables (bouteilles, textilesitetiey ou biens de
consommation courante) ou encore des produits de hautes performances (Autpnatitesgque...) [58].

[-3.2 Synthese

Il existe plusieurs méthodes d'obtention de PLA de masses moléculaires élevées I(EigurSoit par
polycondensation directe de l'acide lactique comme originellement effectuée ptre@afs5] associéa
l'utilisation d'allongeur de chaines, soit par polycondensation associée a ulatialistizéotropique de I'eau
formée lors de la réaction [59, 60], soit par polymérisation avec ouverture deacyattir de lactide (ROP
pour "Ring Opening Polymerization™).

CH, O < GH, 0
i .0 Y b Low MW prepolymer
HO/\n/ {\é)kO)n/}( \E)LODO'V (1000-5000 Daltons)
o

H,Ca A o Chain Coupling
7ot Direct condensation Agents
Ho" €
Ié polymerization
L-Lactic acid
Azeotropic dehydratlon condensation <\)I\ )/Y
Ho S v HO/\H/
“c_ ,OoH
PN
oo ¢
<|3| Polymerization through High MW polymer
D-Lactic acid lactide formation Ring Opening (>100,000 Daltons)
/ Polymerization
O§c e \
Ho“rf M H"\*o,w.y — |
w-C.
4 \ / X0
Low MW prepolymer Lactide

(1000-5000 Daltons)

Figure I-21.Voies de synthése du PLA [61]
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[-3.2.1 Polycondensation de l'acide lactique

La synthése du polyacide lactique s'effectue par estérification (Figure I-22mbdiéancelle-ci nécessite de
forts taux de conversion afin d'obtenir des masses moléculaires élevées.

CH, CH, CH,
H OH + H OH ————» H OH

o (o] o

n m n+m

Figure 1-22. Formation de PLA par estérification

L'acide lactique est unmolécule chirale composée d'un carbone asymétrique. Il présente donc deux formes
énantiomériques [5]: l'acide L-lactique et l'acide D-lactique (Figure It283ide lactique est généralement
obtenu par fermentation bactériennes, directement a partir de sucre ou d'amidon, et 9§&hRr
d'énantiomére L. Il peut également étre obtenu par voie chimique. Sa synthése produit un mélange racémique

composé de 50% de chaque énantiomeére.

HO /O HO /O
H; % : H c; % :

ch, OH 3 4y OH

Acide L-Lactique Acide D-Lactique

Figure 1-23. Enantiomére d'acide lactique

La polycondensation du PLA est un équilibre chimique qui engendre le dégagement d'une mekicule d'
pour chaque monomere réagissant. Le PLA est également fortement hydrolysable,dteéi kesprésence
d'une liaison C-O dans sa chaine. De ce fait, la production d'eau va limiter I'aatipnedé la masse
moléculaire au fur et a mesure que la réaction avance par un mécanisme de dépolymédsatimnaison

et ce, jusqu'a I'état d'équilibre. De plus, des impuretés telles que I'éthancideuai@ique provenant de la
fermentation des sucres lors de la formation de l'acide lactigue peuvent égakmrnélérer la
dépolymérisation.

Afin d'atteindre des masses moléculaires élevées, il existe plusieunsdegt Tout d'abord on peut
considérer I'utilisation d'allongeur de chaine comme par exemple le diisocyanatejé@het apres avoir
atteint I'équilibre réactionnel de combiner entre elles toutes les chaines de mégpatpntenues dans le
milieu réactionnel.

Une autre méthode brevetée par Mitsui Chemicals Inc. [63] consiste a éliminer I'eaetad megsure de sa
formation par distillation azéotropique afin de faire tendre I'équilibre réactioarselasformation de PLA.

[-3.2.2 Polymérisation par ouverture de cycle de lactide -ROP-

La polymérisation par ouverture de cycle est a ce jour la meilleure méthode lifsseydti PLA et la plus
utilisée. Elle permet de contedl de maniere précise la masse moléculaire et donc d'ajuster certaines
propriétés [6]. Néanmoins, elle nécessite plusieurs étapes. Il faut préalablemmemtlé dimere lactide qui

va jouer le rdle de monomeére, mais aussi intégrer diverses étapes de jmrifitzais la chaine de
fabrication.

Le lactide est un produit dont la commercialisation est déja largemenbpig&eldans I'industrie chimique
et alimentaire. Il ne nécessite donc pas de circuit de fabricatiooytiarti et ne présente aucun handicap au
développement de cette technique en milieu industriel.

Il est le dimere cyclique de l'acide lactique et est naturellement composé de deukesalécide lactique.
Il eq obtenu par dépolymérisation de PLA de faibles masses moléculaires apres polycamiéinsete de
l'acide lactique.

Il présente donc de la méme maniere que son monomere une chiralité puisqu'il contient aewes car
asymeétriques. Il est donc possible d'obtenir trois formes énantiomériques du [Bigfide (-24), le LL-
lactide, le DD-lactide et le LD-lactide également appedSelactide.
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“”I
uuo
m(-)

Hnjj HCHHT HJ:JV\

L.L-Lactide D,D-Lactide méso-Lactide

Figure I-24. Enantiomére de Lactide

Lors de la dépolymérisation, les trois formes de lactides sont obtenues dans desopsopédictibles.
D'aprés les premiéres études fournies par Cargill Inc. qui a développé cette nmgthoaeonsidéerey, la
fraction massique issue d'acide lactique, Lwgtla fraction massique issue d'acide lactique D dans le
polymére initialet aprés dépolymérisation, on devrait obtemir2 de L,wp2 de D et 2vLwD de méso [64].

La ROP peut se dérouler sous différentes formes : (i) a I'état fondu, (iiluginrsoou (iii) en masse. Selon
différents mécanismes en fonction du type de catalyseur utilisé : (i) @adation cationique, (ii)
polymeérisation anionique, (iii) par mécanisme d'insertion-coordination [65]. Ldgsgates les plus souvent
utilisés sont des acides de Lewis, sous forme de sels organométalliques, a baseale'atac ou encore
d'aluminium pour les plus cités [55, 66-70]. On trouve également les alcoolates métfiGués 72] ou
encore des acides simples [73].

L'octanoate d'étain (Sn(Ogt)est le catalyseur le plus utilisé pour la synthése du PLA par ROP, via le
mécanisme d'insertion-coordination (Figure )-25

(o} 0]
CH, CH,4
fo) R-OH > o
Sn(Oc: :
o (Oct), o
H,C H,C | H
/

o} O, o

sn” \ sn R
| R |

(Oct), (Och),

o

H
-~
o) o’
ﬁ Sn(oct),
H, o<;t)2 H,C — O
RO

Figure 1-25. Mécanisme insertion-coordination par ROP

Il est important d'étre attentif au fait que la réaction d'ouverture de cycle esinégalune réaction
réversible. Elle engendre un phénoméne de dépolymeérisation causé par les réadiiansaiterifications
inter-moléculaires et intra-moléculaires, appelées "backbittifigtfe I1-26). Ces réactions sont néfastes a la
formation du polymeére. Si elles ne vont pas modifier de maniére importante les natebotsines
polymeres formées, elles vont avoir un role majeur sur leur longueur et dona®iritaition des masses
moléculaires. Elles sont donc un facteur limitatif a I'élévation de la masgeutaite, mais également, a la
stabilité thermique du polymere comme nous le verrons plus tard.
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Transestérification intermoléculaire

o o R3
R o= " Y\/ ~No

Transestérification intramoléculaire (back-bitting)
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Q /\)I\ Q Polym  —————-
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Figure I-26. Réaction de Trans-estérifications

[-3.3 Stéréoisomérie

Dans le cas du PLA, deux paramétres essentiels conditionnent les propriétés de laatraimeléculaire
synthétisée. D'une part sa longueur au travers de sa masse moléculaire, elle gaestérpaa le choix du
mode de synthése et/ou par le type catalyseur utilisé et d'autre part, parudatifmmnénantiomérique. En
effet, la quantité d'énantiomére L et D va jouer un r6le important surusdustr, sa morphologie et ses
propriétés.

Nous avons vu précédemment qu'il existe deux formes énantiomériques de l'acide lactajoee L et la
forme D. La synthése d'un PLA issu d'une quantité de monoméres correspondants a 100% a &glantiom
ou a 100% de l'énantiomére D engendre la formation damopolymerePLLA ou PDLA. lls sont
considérés comme étant identiques en terme de comportement [74]. En outre, si lldérecansmélange
contenant une certaine quantité de chaque forme énantiomérique, on obtiesdplymérestatistique
nommé PDLLA.

Les mémes observations sont valables lors de la polymérisation par ROP @udadiide. Chacun des trois
énantioméres peut-étre intégrés au mélange. On obtiendra donc soit un PLLA, soit un sebL
PDLLA, soit P(D,L)LLA (ou PméseLLA) pour la version méso.

Les formes les plus communes sur le marché sont synthétisées a partir de mélangegscompos
majoritairement de L-lactide avec de faibles quantités de D-lactide et/meésbo-lactide. L'énantiomeére L
étant la forme naturelle et donc la plus disponible, les copolyméres de PLAosgmirg formés
majoritairement a partir de forme L.

Le contenu de D-lactide ou de méso-lactide dans un mélange de lactide dépend du typicatsopuri
employé aprés dépolymérisation. La purification par recrystallisation permétuieérer le L-lactide et le
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D-lactide seulement. Elle élimine la forme méso, qui reste dans le solvant. fieapar par distillation
permet de récupérer majoritairement la forme L-lactide et méso-lactide [64].

Afin de déterminer la quantité de forme D dans un échantillon, on parle dé pptifue (PO). Elle est
définie comme le taux de forme L dans I'échantillon considéré. La PO peut-étre estimé selon I'Equation 1-42.

PO = IL] - [D] Equation 1-42

[L] + [D]
Les crochets représentent les concentrations molaires de chaque forme énantiomere.

De maniere générale, on considére la formation de copolymeéres statistiques phe ROPA est la forme
la plus réguliere pour une chaine PLA, elle est donc isotactique. La forme isotétdiquia seule capable
de cristalliser. Le PLLA sera, en conséquence, la forme la plus cristalline du PLA.

L'introduction d'énantiomére D va engendrer la formation de défaut le long de la chaiireédtéarités
peuvent se trouver sous différentes formes due & une certaine stéréosél€etieitéi. s'opere en fonction
du type de catalyseur utilisé ou de la température de synthése [75]. On peutoduoec des segments
atactigues ou syndiotactiques le long de la chaine [76, 77]. Eventuellement, si la& gql@mdbtioméres D
devient trop importante, le temps de cristallisation devient tellement long, que Kdecerque le polymére
n'est plus en capacité de cristalliser. Il est donc amorphe [78]. On observe grem@phénoméne pour
P0O<0,75.

De la méme maniére, un PLA synthétisé a partir de méso-lactide seul, ou un PLAssy@thpétrtir d'une
guantité équimolaire de L-lactide et de D-lactide, que l'on appelle PLé&migque (Prac-LA), sont
totalement atactiques et donc amorphes.

On trouve également le PLA syndiotactique obtenu par RORédelactide en utilisant un catalyseur a base
d'aluminium qui permet la sélectivité [79].

Enfin, il existe une derniére famille que I'on peut appeler des blends énantioméugté&®ocomplexes. lls
correspondent a un alliage de PLLA et PDLA homopolyméres permettant d'amédereropriétés
thermiques et mécaniques de maniére considérable, du fait d'une structure cristallommplaste [8Q]
Cependant, ce matériau n'existe pas en tant que tel sur le marché duafadrdelde la forme D et de son
coup plus élevé.

[-3.4 Morphologie et comportement de la forme semi-cristalline

I-3.4.1 Structures cristallines

Comme beaucoup de polyméres semi-cristallins, le PLA est ce I'on appelle un polyr@epha-dire qu'il
peut exister sous différentes formes cristallines, selon les conditions delisatgtas appliquées. On
dénombrejuatre formes cristallines majeures, a, a'(ou d), f, v.

1-3.4.1.1La forme a

La forme a est la forme la plus commune des structures cristallines du PLA. Elle estaggmént formée
dans des conditions normales de cristallisation, depuis I'état liquide, I'état solide ouien.solut

La structure cristalline de la forme aa t tudi e par de nombreux auteurs [81-91], et identifi€e comme une
forme cristalline orthorhombique ou pseudo-orthorhombique. Elle est de conformation ida&didd tres
réguliére [81, 84] ou Kdistordue, permettant des interactions entre les groupes méthyles [85, 90¢selon |
auteurs.

Les paramétres de mailles§,§ mesurés par les différents auteurs sont présentés dans le Tableau I-6.
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Tableau I-6 Compilation des données disponikiesa structure cristalline de la forme a.

Structure a b C

cristalline (hm) (nm) (nm) Conformation

Auteurs

Pseudo-

De Santis & Kovacs [81] orthorhombique

1,070 0,645 2,780 hélicoidale 19

Pseudo-

Kalb & Pennings [82] orthorhombique

1,034 0,597 - -

Hoogsteen et al. [83] orthirsﬁgg%ique 1,060 0610 2,880 hélicoidale 19distordu
Kobayashi et al. [85] Orthorhombique 1,050 0,610 2,880 hélicoidale 19
Brizzolara et al. [86] Orthorhombique 1,060 0,605 2,880 hélicoidale 19distordu
Miyata & Masuko [87] Orthorhombique 1,078 0,604 2,870 -
Iwata & Doi [88] Orthorhombique 1,070 0,615 - -
Sasaki & Asakura [90] Orthorhombique 1,066 0,616 - hélicoidale 1@distordu
Kawai et al. [91] Orthorhombique 1,060 0,600 2,780 hélicoidale 1@distordu

Wasanasuk & Tashiro [92] Orthorhombique 1,086 0,620 2,886 hélicoidale 1@distordu

[-3.4.1.2La forme o' ou o

La démonstrationde la forme o', ou nouvellement nomm e forme 8, dans la litt rature est relativement
récente. Zhang et al. [93] sont les premiers a émettre l'idée qu'il pustse ere autre phase cristalline que
les phases o, B, ouyd j connueset se développant dans des conditions normales de cristallisation.

Suite a une premiére publication présentant une analyse de la cinétique desatistapar suivi IRFT [94]
ils repérent certaines anomalies sur les spectres. Notamment des vagaitipoarraient étre attribuées a
des changements structuraux de la phase cristalline, pour des échantillorisdsisiatles températures
inférieures a 120°C. Une caractérisation plus détaillée combinant des réshbitatas par DSC, IRFT,
Raman spectroscopie, WAXS, SAXS, mais particulierement par des essais de DSC couplés WAXS, leur
permettent de confirmer d'une part, I'existence de cette nouvelle phase etpiaytopie cette nouvelle
forme cristalline se transforme en forme a au cours de la fusion. Suite a ces observations et ne distinguant
aucune différence conformationnelle par IRFT, mais un simple déplacement des piésistgaets de la
forme a en WAXS, ils concluent qu'ils s'agit'une forme d sordonn e de la forme a et la nomme "forme o' "
[95, 96]. lIs identifient les températures d'apparition et de modification de romiielle forme comme
présenté Figure |-27.

T. <100 °C 100 - 120 °C Te>120 °C

Figure I-27. Diagramme des formes cristalline du PLA [95]

Ce sujet a attiré beaucoup d'attention, et de nombreux auteurs se sont, par la sefteésna@ phénomene
et particulierement a sa thermique [91, 92, 95-105]. D'un point de vue structurehscautaiurs ont tenté de
caractériser cette phase cristalline. D'une part, Kawai et al. [91] entifiél les paramétres de mailles par
WAXD, pour des échantillons cristallisésTé&=90°C etTc=140°C. D'autre part Wasanasuk & Tashiro [92]
ont combiné des mesures WAXD sur des échantillons cristalis#s=100°C et Tc=150°C, a des
simulations basées sur des modeles cristallographiques. lls proposent également derdisindeux
formes comme étant indépendaritese de l'autre et d'attribuer le nom de forme & la structure cristalline
formée a basse température.
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Les résultats obtenus sont présentés dans le Tableau I-7.

Tableau I-7 Compilation des données disponibl@sia structure cristalline de la forme o'

Auteurs Structure cristalline a b c Conformation
(nm)  (nm)  (nm)
Kawai et al. [81] Pseudo-hexagonal 1,074 0,620 2,780 hélicoidale 19distordu
Wasanasuk & Tashiro [82] Orthorhombique 1,080 0,620 2,880 hélicoidale 19distordu

[-3.4.1.3Forme 8

La forme B est propos e pour la premiére fois par Eling et al. [106] qui I'observent sufildles étirées a
haute température et a grande vite®sar la majorit des polym res la forme B est obtenue par étirage a
vitesse élevéde la forme r guli re a. Plusieurs auteurs ont tent de d terminer la structure de cette forme.
On releve dans la littérature deux propositions de structure, orthorhombique [88jreltfL07].

1-3.4.1.4Forme y

La forme y est galement une forme cristalline particuliére du PLA. Elle a été obtenue par Lotz et al. [108]
par cristallisation épitaxique sur un substrat d'hexamethylbenzéne. Cette fonrametgtrisée comme étant
également une structure orthorhombique.

I-3.4.1.5Autres formes : Cas des stéréocomplexes

Comme évoqué précédemment, un mélange de PLLA et PDLA permet d'obtenir ce que l'onuappelle
stéréocomplexe qui présente des propriétés thermiques beaucoup plus élevées qu'un BiguA. dieci

est du a une structure cristalline plus compacte. Dans la littérature réescamplexes sont définis comme
ayant une structure triclinique ou trigonale [109].

[-3.4.2 Propriétés thermiques

[-3.4.2.1Transition vitreuse

De maniere générale, la température de transition vitreuse du PLA est éVBjue@ &. Cependant certains
paramétres tels que la masse moléculaire ou la pureté optique peuvent influencer sa valeur.

La masse moléculaire est connue pour influencer la température de travisitiose et sa variation peut-
étre représentée par I'équation de Flory-Fox [110] (Equation [-43).

T =T K Equation 1-43

g 9 " Mn
Avec T, la température de transition vitreuse pour une molécule hypothétique de massdainelinfinie,
K une constante &4, la masse moléculaire en nombre.

Le taux d'énantiomeres D va également jouer un rble perturbateur sur la températamsititntritreuse.
En effet, laTy d'un polymére étant lié au mouvement moléculaire, I'ajout dimperfections (segments
d'énantiomere D) le long de la chaine peut perturber la dynamique moléculaire.

Tres récemment, Saeidlou et al. [111] ont publié une vue d'ensemble des donnéebletisgans la
littérature. lls ont proposé une relation empirique (Equation 1-44) permekgsitmer avec une certaine
confiancer,” etK en fonction de, taux d'énantiomere D.

o 13,36 + 1371,68Xp

9 70,22 + 24,3X,,0,42X2

Equation 1-44
avec

K =52,23 + 791X,

Cette relation empirique permet de montrer qu'a faible taux de D, les variatidpsale faibles et que la
masse moléculaire est le facteur principal régulamg our un PLA non formulé.
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[-3.4.2.2Température de fusion

La température de fusion d'un PLA semi-cristallin (sans considérer les stéréoconeexes) situer entre
120°C<T<180°C selon sa masse moléculaire et le taux d'énantiomere D qu'il contient [64, 112].

Comme nous l'avons exprimé précédemment, la pureté optique de I'échantillon considéré wa jblee
important sur la structure lamellaire lors de la cristallisation. Pour uneenmasléculaire donnée la
diminution de la pureté optique va engendrer une chute de la température de fusion.

Plusieurs auteurs [113, 114] ont suivi l'influence de l'augmentation du taux de Dadsoraposition de
copolymere PDLLA afin de comprendre ce phénoméne.

De facon générale, la température de fusion des polymeres semi-cristallins évalnetien fie I'épaisseur
lamellaire par la relation de Gibbs-Thomson (Equation I-6). Le PDLLA étant un copolymeéreégalment
de maniére logique la relation de Flory (Equation )-4Blon laquelle la température de fusion d'un
copolymére statistiqueT( ©) est directement liée au taux de l'unité majoritalret a ces paramétres
intrinséqued;° et AH;".

% = % - ﬁlnx Equation 1-45

f f f

Au travers de cette étude, les différents auteurs ont ainsi pu démontrer queel'deesgiface lamellaire
diminue avec l'augmentation du taux d'énantiomére D. lIs attribuent cette diminutioaréid&ement du
nombre de défauts a la surface des lamelles lié a 'augmentation de nalatifs x chaine qui se retrouvent
exclus de la structure cristalline.

lls ont également observé un écart erlfyé mesurée, en utilisant les valeurs d'épaisseur de lamelles
collectées, ef; ° théorique, obtenue par I'équation de Flory, qui est trouvée plus élevée. lls attcéuen
phénoméne a I'éventualité qu'une certaine proportion de I'énantiomére D se trouvedmtdukeecristal et
interfére avec la valeur dB ° mesurée. En effet, si des segments contenant en partie des énantioméres D
viennent se glisser dans la maille cristalline, ils vont y intégrer des sléfguntérant ainsi des cristaux de

plus en plus imparfaits. En conséquence, plus la quantité d'énantiomeres D augmeraevaliewsr [de
température de fusion thermodynamique diminue. Une compilation des valelf$ pposée dans la
littérature est présentée en 201 A.

Comme pour tout autre polymére semi cristallin, la masse moléculaire eshégfala facteur influant sur
la température de fusion. Cependant, et de maniére opposég beffiet de la masse moléculaire est moins
important que celui de la pureté optique Fur

En effet, la température de fusion diminue généralement de maniére importante, unigiasdatcas ou
la masse moléculaire chute en-dessous des 20000 g/mol. Toujours d'aprés I'étudepbildiogrpar
Saeidlou et al.[111], qui ont compilé une série de températures de fusion rapportee littgnatlire pour
des chantillons contenant le m me taux d' nantiom res D (PO=98,75), I'évolution deT; peut étre décrite par
une relation empirique selon I'Equation I-46.

Ty = T2 — A Equation 1-46
My,
Avec Tn*=181,3 °C correspondant a la valeur plateau pour un polymére hypothétique de masdaimoléc
infinie, etA=1,02x16g.°C/mol.

[-3.4.3 Comportement a la fusion

Une autre particularité du PLA est son comportement lors de la fusion. De nombreux travaux [4883%0, 63-
ont montré l'existence de multiples phénomenes de fusion et de recristallisation lorsat)e s I'état
solide a Il'état liquide. Cela concerne des échantillons cristallisés dans des conditimatesnate
cristallisation.

Par le passé, plusieurs explications ont été évoquées pour expliquer les multpledgarvés. Pour
certairs, ces pics correspondraient a la formation d'une structure cristalline diffé@ersieggérent la
possibilit de cr ation de forme B malgr I'absence de sollicitations mécaniques sur les échantillons. Pour
d'autres, ce serait des cristaux imparfaits qui entreraient en fusion de maniére prématurée
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La proposition de Zhang et al. détaillée précédemnants nouvelle forme cristalline o' obtenue basse
température de cristallisation, correspondant alit  une structure d sordonn e de la forme a obtenue

haute température, apporte des éléments de réponse plausibles aux phénoménes observéslegn outre,
études qui ont suivies, qui montrent que larfon/, se transforme galement en forme a lors de recuit & des
températures supérieures a 120°C, ont amené de nouveaux €léments de confirmation.

Suite a ces observations, la majorité des auteurs s'accordent a dire que lessrphiéipbmeénes de fusian e
de recristallisation observés sont dus a I'existence de ces deux formes cristallines.

I-3.4.4 Taux de cristallinité

De maniére générale, on considére gu'un homopolymére PLLA (forme la plus cristadlineatteindre
jusqu'a 70% de cristallinité. L'ajout d'énantiomeére D lors de la formation de c@pel@#DLLA, engendre
la chute du taux de cristallinité jusqu'a sa disparition complete observé pour PO<0gtnsiére étre
alors en présence d'un PLA amorphe.

Comme nous avons vu précédemment, le PLA ptégdusieurs formes cristallines, nataent la forme o
et la forme o, form e en condition normale de cristallisation.

De maniére générale on trouve dans la littérature une valeur d'enthalpie proposéechmar dfisal.
AH;°=93,1 J/g [115], valeur la plus utilisée. D'autres auteurs ont également chfférgntes valeurs qui
sont rassemblées dans le Tableau I-8

Tableau I-8 Enthalie de fusion d'un cristal parfait de PLLA

Auteurs AH;° (J/g)
Fischer et al. [115] 81l et93l
Miyata et al. [116] 135
Loomis et al. [117] 140
Huang et al. [113] 100

Kalish et al. [97] 96
Rathi et al. [105] 89,2

Le cas de la forme' est difficile a traiter en raison du peu d'informations que I'on posséde sur sa structure
exacte et du fait que son enthalpie de fusion ne peut étre mesuré directementla sausansformation en
forme a, lors de la fusion.

Kalish et al. ont cependant calculé une valeur d'enthalpdg®=57J/g [97] pour un PLLA. Pour cela, ils

ont utilisé une méthode proposée par Pyda et Wunderlich [118] consistant a extrapaarttede flux de
chaleur au niveau de [& pour des échantillons cristallisés a différents temps et a basse température,
contenant dondes quantit s diff rentes de forme o'

En utilisant une nouvelle méthode, plus directe, basée sur I'extrapolation des daatiralpie mesurées
pour des oligoméres de PDLA cristallisé a basse température, Rathi et alentakwk, une valeur
d'enthalpieAH; °,=60J/g [105].

Malgré I'approche discutable des méthodes utilisées, les auteurs obtiennent uerceoth@ns les valeurs
calculées et confirment par la méme occasion, I'équivalence suggérée entre PLLA et PDLA.

L'existence de la forme o' pose également un autre problemstiEréellement judicieux d'utiliser le pic de
fusion afin de calculer le taux de cristallinité forme a' se transformant en forme o, les valeurs mesurée
lorsque la cristallisation est effectuée a basse température ne correspondepasianc la forme a
caractérisr. Ce point n'a jamais été abordé dans la littérature, sachant que ces travares ségents.| |
n'existe aucune étude a ce jour, qui utilise ces valeursger le taux de cristallinit de la forme o',
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[-3.5 Cinétigue de cristallisation

La cinétique de cristallisation fait certainement partie des sujets les plus traig@g@rconcerne le PLA. La
littérature disponible est donc trés dense.

Plusieurs facteurs peuvent influencer la cinétique de cristallisation du PLA.&va dans la littérature : la
masse moléculaire [119-121], le taux d'énantiomere D [64, 121], le type de formBingi$id®2], la
quantité d'impuretés ou d'additifs [64, 122-128]raitement thermique ou le mode de mise en ceuvre [120,
129] ou encore le type de terminaisons des chaines macromolédulaiie

Le PLA est un polymére caractérisé par une cinétique de cristallisationHantemparaison avec d'autres
polymeres semi cristallins, il présente un faible taux de nucléation, magsnégellune vitesse de croissance
des sphérolites lente.

De ce fait, en condition isotherme, on peut observer la cristallisation du PLAnsutarge plage de
températures, allant de 70°Te150°C selon les masses moléculaires étsd@k 102, 119, 121, 130A
contrario, lorsque l'on s'intéresse aux conditions non-isothermes, la cristallisatla desparaitre pour des
vitesses de refroidissement supérieures a 10°C/min [124, 125, 131, 132].

En plus d'avoir une cristallisation lente, le PLA se caractérise égalemergrizanes singularités. Il est
fréquemment observé que I'évolution du temps de demi-cristallisation avec laaemgée cristallisation
(T.) présente une discontinuité entre 110°C et 120°C [130, 133]. On retrouve @&gabatie observation
lorsque I'on suit I'évolution du pic de cristallisatidg) 6ur les thermogrammes isothermes [102, 134], ou
lorsque lI'on mesure directement la vitesse de croissance des sphérolites eancimuditerme ou non-
isotherme [102, 113, 133-137]. Elle se présente sous la forme d'une transition bruta@atqerturbera
gaussienne de cristallisation généralement observée pour les polyméres selimsrish Figure 28
présente plusieurs exemples pertinents que I'on peut trouver dans la littérature.

Cette discontinuité de la cinétique de cristallisation a longtemps été attribnéghangement de régime de
cristallisation : Régime 1ll a Régime 1l [91, 121, 130, 133, 135, 136, 138] aprés dpplidatla théorie
d'Hoffman-Lauritzen au temps de demi-cristallisation ou a la vitesse de croigeasngghérolites. En effet,
le rapport de&g a I'approche de cette transition est proche de 2.

Suite a la proposition de Zhang et al. quaiiexistence d'une forme cristalline o', pour des températures
Tc<120°C [95], il apparait raisonnable pour certains des auteurs de considérer queomeitmuii® est en
fait due au polymorphisme du PLA, ainsi qu'a une variation des parametres cinétiques deuvette
forme [102]. Il n'existe, néanmoins a ce jour, aucune étude cinétique ayant alordariére séparée ces
deux formes cristallines.
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Figure 1-28A) Suivi de #, et G d'apres Di Lorenzo[133]; B) Suivi deet G d'apres Yasuniwa et al.[134]
C) Suivi de g et G proposé pour differentes masses moléculaires d'apres Pan et al.[102]

I-3.5.1 Germination

On trouve peu d'informations dans la littérature concernant la nucléation du PLA. NéaSaeidku et al.
[111] ont collecté plusieurs valeurs aupres de différents auteurs, qui sont résens Figure 1-29, pour
des températures de cristallisation comprises entre 952240°C.

On peut constater alors que le taux de nucléation diminue avec la températistalisation et que le taux
d'apparition de noyaux semble ralentir lorsque I'on diminue la température.
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Figure 1-29. Densité de nucléation en fonction de la température de cristallisation [111]
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[-3.5.2 Croissance: Application de la théorie d'Hoffman et Lauritzen

La croissance sphérolitique se mesurel'paiservation de I'évolution de la taille des sphérolites au cours du
temps, et permet de déterminer la vitesse de croisséndgigure 1-28) Différentes techniques
microscopiques ont été utilisées pour effectuer cette mesure : la MicroqujeeOPolarisée (POM) [102,
121, 133, 134, 138], ou la Microscopie a Force Atomique (AFM) [139, 140].

La théorie d'Hoffman et Lauritzen peut étre appliquée aux données de temps de deligatidstadu aux
vitesses de croissances sphérolitiques mesurées. Elle permet d'obtenir les gakayreitr (t1,)o ou G,
caractéristiques de la cinétique de croissance des sphérolites.

Nous avons compilé un certain nombre de valeurs polgde G, pouvant étre trouvés dans la littérature.
De maniére générale, une valeurlte=6270J/mol est utilisée dans I'équation d'Hoffman et Lauritzen. Les
données compilées sont présentées en Annexe B.

Les valeurs de&Kg,, Kg,, et Kgy, représentent les constantes de nucléations obtenues pour les différents
régimes considérés. La transition entre régime | et Il est observée pathdisanari et Pennings [144]

163°C et par Abe et al. [137] & 147°C. Concernant la transition entre lesesdget I, elle est donnéa

120°C pour tous les auteurs qui la souligne.

On remarque que les valeurs obtenues dans la littérature sont assez disparates,jtqueus&sou pour

Kg. Néanmoins, un certain rapprochement pourrait étre fait sur les valekigs @a pourrait y trouver une
certaine coristance entre les différents auteurs. Il est cependant important avant de sur-desilysanées

de prendre en considération les paramétres utilisés lors de ces différentes €ralesoncerne
particuliérement les valeurs dg’ (qui ont pu étre choisies & partir de données bibliographiques ou mesurées
pour chaque échantillon de masse moléculaire ou PO différentes), les varidibles G outy;) ou encore

la valeur d&J* considérée. Chacun de ces paramétres pouvant jouer de maniére importante sur les valeurs de
Kg etGo.

La constante de nucléation second&ige est généralement utilisée afin de calculer le produit de I'énergie
libre de repliement du cristal ainsi que I'énergie libre d'interfaceakfisidu, selon I'Equation I-18. Ces
deux valeurs d'énergie sont des parameétres intrinséques du matériau et permetppticatien directe de
I'équation d'Hoffman et Lauritzen avbg T:°, U*, Ty et 4H; °, ainsi quek et R qui sont des constantes bien
connues. La disparité des valeurs Kig, ne permet pas de donner des valeurs standargetas,.

Le Tableau I-9 présente les valeurs typiquement considérées dans la littédgreont majoritairement
issues des travaux de Vasanthakumari et Pennings, de Kalb et Pennings, et de Cartier et al.

Tableau 1-9. Parameétres de I'équation d'Hoffman et Lauritzen pour un PLLA

Parameétres Description Valeurs
u* Energie d'activation apparente du mouvement des macromolécul 6,27x1GJ/mol [141]
bo Epaisseur d'un germe cristallin 5,17x10°m [82]
o Energie libre de repliement du cristal 12,03x10°)/m? [141]
Oe Energie libre d'interface cristal-fondu 60,89x10°)/m2 [141]
Tg Température de transition vitreuse 60°C
Tf° Température de fusion thermodynamique 207°C [141]
AHf Enthalpie de fusion d'un cristal parfait 93 J/g [115]

I-3.5.3 Application des modéles globaux de cristallisation au cas du PLA

Dans un premier temps, on peut suivre le phénomeéene de cristallisation de maniére @sotharon-
isotherme.

Par la suite, les données obtenues peuvent étre traitées par l'application des modea#tallidation
globaux, basée sur la théorie d'Avrami-Kolmogorov. L'utilisation de ces madttess maniere générale tres
pratique lorsque l'on souhaite comparer des polymeres, des formulations ou encorer ales&aines
caractéristiques d'un polymere (Masse moléculaire et PO par exemple, dans le cas du PLA).
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Les modéles d'Avrami ou Tobin sont utilisés pour le cas isotherme. Les modélesrd,AVzawa, Liu et
Mo, pour le cas non-isotherme linéaire ou encore Nakamura pour des cas de refroidissement plus complexes.

Nous avons compilé un certain nombre de paramétres issus de la littérature correéspbaqgialication des
modeéles d'Avrami, Ozawa ou encore Liu et Mo a des PLA non formulés et étudiés dans demmr®ndit
isothermes en Annexe C ou dans des non-isothermes en Annexe D.

[-3.6 Thermostabilité

La stabilité thermique des polyesters aliphatiques et en particulier du PleA esgle générale limitée. Ce
principe d'instabilité est lié a la liaison C-O tres réactive sur saechmincipale. Cette méme liaison
responsable de son instabilité lui confere égaleraeapropriétés de biodégradabilité. En effet, lors de
dégradation hydrolytique ou enzymatique, elle sera également le centre d'attad@géeripermettant le
fractionnement de la chaine avant assimilation.

Du point de vue de la mise en ceuvre, cette instabilité est problématique pour l'utilisation du PLA dans les
procédés plasturgiques classiques.

Depuis le milieu des années 90, les fabricants de biopolymeres ont travailiérénslation afin de fournir
des grades utilisables dans la majorité des procédés classiques [56, 57]. Cepersd@ntadararticulier du
rotomoulage, il est important de considérer les longs temps de séjour de |l& hd#dat fondu pouvant
aller au dela de 30min pour certaines applications.

De nombreuses études ont été répertoriées concernant la stabilité thermigua & 142-147]. Les
différents auteurs présentent la dégradation comme un phénoméne complexe dont le méadnisme
intervenir plusieurs réactions.

Cependant la plupart des études répertoriées ont été menées sur de largete plaiggeratures, allant
jusqu' la pyrolyse compl te du mat riau. Peu d’auteurs se sont réellement intéressés a la stabilité thermique
dans la fenétre de températures spécifiguesnise en ceuvre.

Les conditions standards de mise en ceuvre du PLA se situant entre 180°C et 230°C : on identifie trois types
de dégradation possibles : hydrolytique, thermique et oxydative.

[-3.6.1 Types de dégradation

I-3.6.1.1Dégradation hydrolytique

Le PLA peut absorber jusqu'a 1% d'eau en condition normale de stockage. Il estlsyjebgde due a la
présence dans sa chaine d'une liaison C-O polaire capable de réagir avec une nedé¢gigude 1-30).
Cependant, la chaine de PLA contient également un groupement méthyle qui la rend plus hydrophobe. Dans
des conditions normales, le PLA est donc relativement stable et sujet a de faible dégradation.

CH, CH, CH, CH, CH, CH,
o 0 o oH o o
m)\”/ Vl\ﬂ/ RN + HO ——— m)\ﬂ/ \-/J\H/ * o )\rr \/jﬁ.r S
o ) ) o ) o

Figure 1-30 Hydrolyse du PLA

Néanmoins, lorsque celui-ci est chauffé au dessus de sa température de traimsitee Vaugmentation du
volume libre facilite I'accés des molécules d'eau a la chaine macromolécuéaiee lmison 0. Elle peut
étre hydrolysée et générer de forte dégradation. Par exemple en condition diexiteuginer et Shishoo
[148] ont montré que lors d'une étape d'extrusion a 210°C la masse moléculaire (Mum) phlrA séché
diminue d'environ environ 15-20%, alors que pour la méme résine saturée en eadesesgnt de plus de
50% aprés seulement 1min 45s d'exposition a la chaleur.

Toutefois, leur étude montre que les problemes liés a la présence d'eau peueéntiéé® en utilisant une
bonne méthode de séchage Tableau I-10.
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Tableau I-10. Températures et temps de sécfiaty

Température de séchage Temps de séchage
40°C 9h
50°C 8h
60°C 6h30
70°C 4h
80°C 2h30
100°C 1h

I-3.6.1.2Dégradation oxydative

De maniere générale, la thermo-oxydation des polyméres est caractériséenpaatian d'hydropéroxydes
qui, en se décomposant engendre une scission de la chaine macromoléculaire et la temadioaux qui
participent & la propagation de I'oxydation.

Le mécanisme standard de thermo-oxydation peut étre décrit en trois étapes :

Amorgage
SPOOH — aP° + BP0,° kia)
Propagation
P°+ 0, - PO,° ko)
P0,° + PH — POOH + P° (ks)
Terminaison
P° + P° — produits inactifs (Kq)
P° + P0O,° — produits inactifs (ks)

P0O,° 4+ P0O,° — produits inactifs + 0, (ke)

Figure I-31. Mécanisme standard de thermo-oxydation

L'étape d'amorcage correspond a la décomposition des hydropéroxydes et peut sese@ouler mode
unimoléculaire =1, a=2, =0), ou biomoléculaired€2, o=1, f=1). Les étapes de propagation consistent en

la création de nouveaux hydropéroxydes permettant de propager et d'accélérer la réaction. Enfin les étapes de
terminaison permettent de stopper la propagation de la réaction par recomhileaisoicaux. Le schéma
réactionnel est souvent représenté par une boucle fermée [150, 151], comme priéggeatd-32
schématisant le caractere auto-accéléré du phénomene d'oxydation.

POOH
\” )
PH

Figure I-32. Schématisation du mécanisme d'oxydation

Le mécanisme initial de formation des hydropéroxydes n'est jamais explicitement donresttne qu'une
multitude de facteurs, tel que les résidus catalytiques, la température, ou kendomgére, peuvent
engendrer la formation de radicaux qui vont former les premiers hydropéroxydes [152].
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On considere que la formation des hydropéroxydes et leur propagation s'effectuentaqgiaemaent
d'hydrogéene (Figure 1-32) qui est I'étape qui gouverne pour la plus grande partieske globale du
processus.

L'oxydabilité d'un polymere va donc dépendre de sa capacité a perdre un hydrogéne [152]. Lese®mbreus
études effectuées sur différent polyméres ont permis d'établir que les strigstyrles a méme de perdre un
hydrogéne sont lesCH tertiaires et lesCH ena d'un hétéroatome (par exemple N ou O).

Dans le cas particulier du PLA on trouve peu d'études qui traitent deefinéiude I'oxygéne au cours de la
dégradation thermique.

Gupta et Deshmukh [153] sont probablement les seuls a avoir proposé une étude comaléterded
oxydation du PLA. lls ont conclu qu'il existe des zones plus fragiles sur la chatmemoléculaire qui, par
homolyse ou attaeus intermoléculaires, (dégradation thermique), engendrent la création deésitéifsr

Leur argumentation est basée sur leur démonstration expérimentale que la @&iOnest le site le plus
approprié pour une coupure de chaine aprés formation d'hydroperoxyde. Une rupture de I&lxiSen -
entraine, en présence d'oxygéne, la formation de terminad®X0@H et de ce fait, augmente la possibilité de
réaction deTransestérification intra ou inter-moléculaire. lls observent une diminution de la masse
moléculaire ainsi qu'une diminution de la masse de I'échantillon liée aux produitesdtatihés.

On peut également noter les travaux de Liu et al. [154], qui se sont intéresséerm@dxydation du
PDLLA en comparant des données obtenues par dégradation sous air et sous azote, entre 160°0set 200°C
ont conclu que la dégradation se déroule en trois étapes. Une premiére étape au coursedédaggehe

n'‘a aucun effet sur la dégradation dominée par la formation d'oligoméreseddmeles étape débute lorsque

la totalité des oligomeres formés ont disparu ou ont été consomée lors, ils observent une influence de
l'oxygéne qu'ils attribuent a la thermo-oxydation. lls proposent également une tro&tepeepour les
températures supérieures a 200°C, qu'ils attribuent a l'apparition de réadisrétimination.

Enfin, on trouve les travaux de Sodergard et Nasman [155]. lls se sont eux int@rdasstabilisation
thermique du PLLA en condition de mise en ceuvre entre 180°C et 220°C. IIs ont observ un effet de
stabilisation de l'oxygéne. En effet, ils odémontré que dans les premiéres minutes d'exposition, la
diminution de viscosité du PLLA en présence d'oxygene était moins rapide que sous atmosphetts in
ont attribué ce comportement au fait que I'oxygéne permet d'annihiler I'efféisithesrcatalytiques sur la
dégradation. lls ont répété l'opération en introduisant dans le polymere diffégentatés d'un agent
oxydant : le péroxyde de benzoyle. lls ont observé un effet de stabilisation duemmlgniétat fondu,
entrainant méme a certain dosage, une augmentation de la masse moléculaire.

I-3.6.1.3Dégradation thermique

Les études les plus complétes concernant les mécanismes impliqués dans la dégradaitioe ttherPLA
sont certainement celles proposées par McNeill and Leiper [145, 146] ainsi que pareKetpaik[147]
venus compléter leur travail.

Dans ces études, les auteurs se sont intéressés a la dégradation thermique du Pindsgheratinerte. lls
ont procédé a des analyses chromatographiques et spectrométriques poussées, notates@noduits
volatiles issus de la dégradation. lls ont ainsi pu identifier ces produitsydesifigr et en déduire le
mécanisme de dégradation le plus probable, dans les conditions expérimentales considérées.

lIs observent en majorité la formation des produits suivants

- Lactides

- Oligomeéres cycliques

- Acétaldéhydes

- Monoxydes de carbone
- Dioxydes de carbone

- Acides acrylique

Les premiers produits cités sont caractéristigues des réactiohameestérifications avec formation de
monomeres, diméres ou oligomeéres. L'acide acrylique, lui, est caractéristiquesedifaination.
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L'analyse quantitative a permis aux auteurs d'arriver a la conclusion seloreldepieflactions majoritaires
sont les réaction$ransestérification intra-moléculaire et inter-moléculaire (Figure 1-26) efet, le taux
d'acide acrylique observé par chromatographie en phase gazeuse et spectrométrie deperasisede
guantifier & moins de 5% la participation deigélimination dans le mécanisme global de dégradation.

En ce qui concerne [Bransestérification, ils ont identifié deux voies pour la réaction :

- Une voienon-radicalaire (Figure 1-33, par attaque de la fonctiorfOH en fin de chaine, soit
hydroxyle soit carbonyle sur la liaisoBH-O-.

- Une voieradicalaire (Figure 1-34) ou, sous l'effet de la chaleur, il y a homolyse de la chaine
macromoléculaire au niveau des liaise@H-CO- et -CO-O- avec formation de terminaisons
alkyloxy ou acyloxy réactives.
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Figure 1-33Schéma de la voie non radicalaire
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Figure I-34Schéma de la voie radicalaire

McNeill et Leiper [145, 146] ainsi que Kopinke et al. [147] arrivent donc plusnoins a la méme

conclusion qui consiste a dire que la dégradation du PLA sous atmosphéreshgntcipalement une
réaction de dépolymérisation peransestérification avec initiation noradicalaire ou radicalaire et ce, pour
des températures allant de 200°C a 450°C.

Cependant, il est important de noter les conditions expérimentales sous lesquellesitesawont placés :
Tout d’abord, ils ont étudié la dégradation thermique de maniére dynamique a des vitesses de 10°C/min.

Ensuite, McNeill et Leiper [145, 146] ont travaillé sur des échantillons en milieullslast effectué leur
test dans des ampoules sous atmosphéres inertes, pour analyser les gaz Wasiégitus solides. lls
constatent un phénomene de recombinaison des diméres et oligomeres formés quiapoéises, restent
présents dans le milieu et peuvent donc réagir. Ces réactions étant ligesotéon d’ quilibre de
I’est rification.

De leur c6té, Kopinke et al. [147] ont travaillé sur des échantillons en nmiéete imais non clos, permettant
ainsi 1’ vaporation des volatiles. lls en concluent donc, que la possibilité de recombinaison est liée a
I” vaporation des diff rents dim res et oligom res, et donc leur temp rature d’ bullition.

I-3.6.1.4Autres facteurs influent la dégradation

La dégradation thermique peut également étre favorisée en présence de groupements actifs en fin de chaines
de résidus catalytiques, de monomeéres, diméres ou oligoneéidss,toutes autres impuretés (plastifiants,
agents nucléants, charges[156, 157].

En cons quence, lorsque 1'on proc de la mise en ceuvre du PLA, particuli rement des temp ratures tr s
supérieures a sa température de fusion, on observe des pertes de masses ainsi cat@dsslessa masse
moléculaire due a I'équilibre existant entre formation et dégradation dans la réaction de synthdse du PL
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I-4 Synthese de I'étude bibliographique

L'étude bibliographique nous a permis de mettre en place les notions nécedbaitétudier a partir du
PLA, la phase de refroidissement du procédé de rotomoulage.

Pour cela, nous avons décrit le procédé et présenté un état de l'art de la modéHeajamous avons
introduit les notions nécessaires a la compréhension du phénomene de cristallisasbringlissociable du
refroidissement des polymeres semi-cristallins. Enfin, nous avons introduit deardétillée le PLA, en
s'intéressant plus particulierement a son comportement thermique.

A la suite de cette étude bibliographique, il apparait que le procédéodeutage présente l'inconvénient
majeur d'engendrer une exposition prolongée du polymere fondu a l'oxygéne. Une telle expasition p
donner lieu & des modifications irréversibles de la structure du matériau, notadncanise de la
dégradation thermo-oxydative a laquelle, la plupart des polyméres saitblenPar conséquent, il a
souvent été suggéré que la simulation thermique du procédé nécessite de considérer I'évolutiorétes propri
intrinséques du matériau, induites par les conditions thermilguase en ceuvre.

Ceci apparait fondamental si I'on considére d'une partpolymeére tel que le PLA dont la faible stabilité
thermique est connue, mémelkbsence d'oxygéne et d'autre part lorsque I'on s'intéresse a la cristallisation
qui présente une dépendance importante a la longueur de la chaine macromoléculaire.

A partir de ce postulat, nous avons choisi d'étudier d'une part, la dégradation thermique duw PLA
conditions proche de celle de la mise en ceuvre et d'autre part, de s'intéresser a la cristallisation du PLA en
considérant I'influence de la masse moléculaire sur ses propriétés cristallineinéticgae de cristallisation.

En outre, il a récemment été démontré que le PLA présente un polymorphisme non négligesatotie cha f
cinétique de cristallisation lente. Dés lors, une étude approfondie de sa phtadinerisst également
nécessaire si I'on souhaite mettre au point une modélisation précise.

La stratégie adoptée dans cette étude visera donc a modéliser la dégradation thermique dn BeA, af
prédire le degré de dégradation du matériau a l'approche de la cristallisation eteativsiedles parameétres
correspondants a I'état du matériau a cet instant, afin de pouvoir décristadisation par un modéle que
nous aurons également mis en place.

Par la suite, ces deux modeéles seront associés a un modéle thermique afin de s'assurealidi¢dedr
pr dire le comportement de la mati re en condition de mise en ceuvre.
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Chapitre Il: Matériaux et méthodes
Il -1 Matériaux

[I-1.1 Choix du polymere

Pour cette étude notre choix s'est porté sur un grade de PLA Natureworks Ingeo Serie 30G®deur
forme de poudre par la société ICO Polymers. Le grade utilisé a pour référence NW 30.

Peu d'informations nous ont été fournies par la société ICO Polymers quand aux réfExantes des
grades Ingeo qu'ils proposent. La série Ingeo 3000 de chez Natureworks est composérents djfhdes
qui peuvent avoir subi certaines modifications afin d'améliorer leur prodéssaii leurs propriétés
thermomécaniques.

En conséquence, il apparait nécessaire d'effectuer une caractérisation intii@dedNW 30 afin d'obtenir
des informations générales sur la résine utilisée

II-1.2Séchage

Le PLA étant un matériau fortement hydrolysable. Avant toute utilisation, il estrdmessaire d'effectuer
un séchage adapté afin d'éliminer au maximum les traces d'eau et ainsyn&vhgdrolyse trop importante
lorsque celui-ci sera chauffé.

Les conditions de séchage du PLA sont trés bien documentées par le fabriquant qui précséitage
d'environ 2h30 a 80°C sous air sec, pour les résines semi-cristallines [149]. Routued nous avons
choisi d'étendre le temps de séchage jusqu'a 10h afin, d'une part, d'éliminer au maximésideelleret

d'autre part, d'obtenir un matériau thermiquement stable.

En effet une exposition prolongée a une température supérieure a la Tg du madéi@upour le PLA)
permet d' liminer les contraintes r siduelles li es la mise en ceuvre de la r sine (lors de l'extrusion des
granulés par le fabriquant), mais également de compléter la cristallisation du &haieéliminer les effets
de recristallisations qui, par exemple, peuvent perturber une mesure de capacité thermique.

[l -2 Caractérisation initiale

Il -2.1 Granulométrie

Un tamiseur vibrant mécanique composé de plusieurs tamis de tailles différetttes wtilisé afin de
déterminer la distribution granulométrie de la résine NW30. La Fignireprésente les résultats obtenus. On
peut voir que la résine NW30 est composée de grains compris entre 40 et 500um et quégamlistri
présente un maximum a environ 200-250um.
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Figurell-1. Distribution granulométrique de la résine NW30

[l -2.2 Détermination du taux d'énantiomere D

La méthode la plus commune pour la détermination du taux d'énantiomere D contenu dans une chaine de
PLA est la mesure du pouvoir rotatoire par polarimétrie.

Le pouvoir rotatoire est une propriété spécifique aux molécules chirales. Il s¢ padai déviation du plan
de polarisation d'une lumiere polarisée traversant une solution contenant des molécalies Cette
déviation répond a la loi de Biot selon I'Equatibd.

a=[a]s.l.c Equationll-1

O « est l'angle de rotation observ , | la longueur de la cuve etla concentration de la solution. [a]s est le
pouvoir rotatoire spécifique défini pour une température (généralement 201@)e dbngueur d'onde
donnée.

Pour cette étude, nous avons utilisé un polarimitseo P2000Les mesures du pouvoir rotatoire ont été
réalisées avec une lampe émettant la raie D du sodien®89 nm). Le PLA a été mise en solution dans le
chloroforme et nous avons testé deux concentrations différentes. La valeur retepspoodant a la
moyenne des deux valeurs expérimentales.

Nous avons mesuré un pouvoir rotatoire moyed¥’) yyzo = —141°.

Le calcul du taux de D [158] s'effectue suivant I'Equalie?, et nécessite de connaitre le pouvoir rotatoire
d'une molécule de PLLA pur. Nous avons utili$€]3’)p..4 = —152,1°, valeur obtenue dans la littérature
[131].
20 _ 20 i
D% —= ([a]pDpLLa 20([“]0 INw30 % 100% Equationll -2
2([a]5)pLLa

Ainsi, on obtient un taux de D de 3,6%.
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[l -2.3 Structure chimique

Une analyse de la structure moléculaire de la résine NW30 a été réalisée par spectniragguge (IRFT)
sur un film de NW30 pressé a 200°C sous 75 bars durant 200s. Le spectre présenttFgdte réalisé
sur un apparefPerkin Elmer Frontieren transmission.

2,54

2,0 5

Absorbance

0,0 i T T T v T T T T T
4000 3500 3000 2500 2000 1500 1000

Nombre d'onde (cm™)

Figurell-2. Spectre Infrarouge obtenu par ATR

Sur le spectre présenté les pics suivants peuvent étre identifiés

e v —OH & 3500 cni e §-CH+v-COC a1265cm

e  va—CH; a 2996 crit e vacCOC + y.s—CHS3,

e v,—CHs;a 2945crt 2 pics entre 1197-1180 ¢m

e v —CH a288icnt e v.—CH3a1128crh

e v —C=0 a1755c e v-COC a1095cm

e 8.,CH;a 1453crit e §C-OH a1047crt

e 8,—CH;a1382cm e y-CH3+v-CC a955crl

e §,—CH + 8,—CH3 a 1355cm e v C-COO a 867 cr, représente la phase
e §,—CH a 1300 cil amorphe P(D,L)LA.

Avec v les tirements, 0 les cisaillements et vy les torsions.

La totalité des pics relevés sont caractéristiques du PLA. On peut donc penserégireldNW30 n'a, a
priori, pas subi de modifications structurelles et qu'aucun produit paeticldic été ajouté en quantité non
négligeable.

Il -2.4 Recherche de stabilisant

Une analyse par spectrométrie UV-Visible a été réalisée sur une solution deddibi@derme a l'aide d'un
appareilPerkin Elmer Lambda 35Le spectre UV présenté sur la Figur8 ne montre aucune variation de

pente pouvant traduire par exemple la présence de composés organiques fortement conjugués,
caractéristiques des antioxydants.

On peut donc penser que la résine NW30, n'a pas été préalablement stahilisiés patioxydants
classiques.
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Figurell-3. Spectre UV du PLA initial

Il -2.5 Analyse des résidus d'extraction

Dans l'optique de déterminer une possible formulation de la résine NW30, nous disghangiméthode de
purification du PLA et analysé les résidus de purification par chromatographie d'exclusion §GPiGje

Pour ce faire, la résine NW30 a été dissoute dans du chloroforme. La solution obtenue @ténsuste
sous agitation. Du cyclohexane a été ajouté au goutte a goutte, entrainant lapoécgglective du PLA.
Ainsi, les additifs, résidus catalytiques ou méme monomériques ne sont ppige@tise retrouvent dans
le mélange binaire Chloroforme/Cyclohexane. Le mélange a ensuite été filtré afinndiélien PLA
précipité, puis évaporé dans un évaporateur rotatif sous vide. Une foislité thiamélange de solvants
évaporé, nous avons observé un résidu gras sur les parois du ballon. Afin de dissrgidel c®us avons
ajouté une faible quantité de THF dans le ballon. La solution a ensuitetré® $ir un microfiltre puis
injectée dans le chromatographe (détaillé §1.4.2), monté avec une cBlyragel HR 0,57,8x300), qui
permet d'analyser des composés de faible masse moléculaire de gakiyn&0DOg/mol (aved, la masse
au pic). Nous avons utilisé comme standard une série d'antioxydants phénoliques de fable mas
moléculaire.

Le chromatogramme obtenu est présenté Fidlwke Nous avons identifié trois composés de masse
148g/mol, 188g/mol et 723g/mol. Il est important de noter que les valeurs obteprésentent seulement
une tendance. Elles ne peuvent en aucun cas étre considérées, comme réelles.

Les deux premiers composés semblent pouvoir étre attribués aux diméres et triméres diguelelasbnt
des résidus de synthese [159]. Le composé de masse 723g/mol qui présente un signdlifopiuest
complexe a justifier.

Néanmoins, si I'on se rapporte a la documentation obtenue aupres de I'entreprise Natureworks LLC, les séries
3000 sont des résines d'injection dont certaines contiederehibrifiants afin de faciliter la mise en ceuvre

[160]. L'ordre de grandeur de la masse moléculaire mesurée pourrait correspandypeade produit. En
I'absence d'observation particuliere lors des analyses IRFT et UV, on peut perdeairqdait observé est

un aide a la mise enuvre.
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Figurell-4. Analyse GPC des résidus de purification

Il -2.6 Propriété mécanique

Nous avons effectué une série d'essais de traction a 5mm/niinstsan 5881sur des éprouvettes suivant la
norme ISO 527-2, a partir de plaques de NW30 injectées, de 1mm d'épaisseur. Leshisrfis sont
présentés Figuri-5.

On obtient les parameétres moyens suivants :

- Contrainte a la rupture : 59MPa
- Déformation a la rupture : 4.6%
- Module de Young : 1,3 GPa

Les valeurs obtenues sont représentatives du comportement d'un PLA semi-cristallin classique.
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Figurell-5. Essais de traction & 5mm/min sur des plagues NW30 de 1mm
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Il -2.7 Synthese de la caractérisation

Une série d'analyses a été réalisée afin de déterminer les carquEsistitiales de la résine NW30 et
d'identifier toutes modifications évidentes dans sa formulation pouvantlgartes études de dégradation et
de cristallisation. Ainsi nous avons cherché a déterminer si la résine NW30 contenaditifss(de types
antioxydants), des plastifiants, ou encore si la chaine macromoléculaire avait subddestnns (bouts
de chaines ou allongeurs de chaines).

Suite a cette bréve caractérisation initiale, nous avons pu déterminer gsiméaNW30 est une poudre de
granulométrie moyenne de 200-250pum. nous avons mesuré un taux d'énantiomere D de 3,6%. Sachant que le
mode synthése de Natureworks est principalement basé sur I'utilisation de désereOm peut conclure

gue l'on est en présence d'un P(D,L)LA avec 3,6% de D issiwitife Enfin, selon les analyses chimiques
réalisées la résine NW30 n'a subie aucune formulation particuliere, mais tpatamtiellement une faible

guantité de lubrifianvisant faciliter sa mise en ceuvre.

Il -3 Etude de la thermodégradation

Il -3.1 Condition de vieillissement

Différents échantillons de PLA initial ont subi des vieillissements thermiigotisermes a 180°C, 190°C,
200°C, 210°C, 220°C et 230°C, sous azote (0% d'oxygéne), sous air (21% d'oxygeéne) et e oxyg
(100% d'oxygene), cela pour des temps compris entre 0 et 120 minutes. Pour chaque tagmed'aryg
minimum de cing échantillons ont été réédis

Deux protocoles différents ont été utilisés pour le vieillissement thermique

- Les vieillissements sous azote et sous oxygéne pur ont été réalisés dans un four D8Quéisairitr
environ 30mg de PLA dans une coupelle en aluminium. La coupelle est disposée dans le four,
ouverte, de maniére a obtenir le meilleur balayage de gaz sur la matiére, maafiauds laisser
les produits de dégradation s'éliminer plus facilement.

- Les vieillissements sous air ont été réalisés dans une étuve ventilée, en disposant ddnsnun vi
verre environ 30mg de PLA. De la méme maniére, la ventilation permet un balayageat&te et
une bonne évaporation des produits de dégradation.

Il -3.2 Analyse chromatographique -GPC-

La chromatographie d'exclusion stérique est une méthode basée sur la séparation desléoale®m@n
fonction de leur volume hydrodynamique. Elle permet ainsi d'évaluer la distribution desmadéculaires
d'un échantillon polymere.

Les distributions moléculaires ainsi obtenues permettent de calculer la masse moléculaire moyenne de
I'échantillon par considération du nombre de macromolécules ou de leurs masses.

La masse moléculaire moyenne en nombre, correspond a la moyenne des masses moléculaires pondérées pa
le nombre de macromolécules de chaque longueur i, selon I'Eqliedion

o= i Equationll-3
" Ya/M;

La masse moléculaire en poids correspond a la moyenne des masses moléculaires pondérées par la masse de
macromolécules de chaque longueur i, selon I'Equétién

M. = L Mici Equationll -4
Y Y
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L'indice de polydispersité est le rapport de la masse moyenne en poids et de la masse moleculaire moyenne
en nombre (Equatioh-5). Il représente la largeur de la distribution. De maniére générale, les réactions de
polymérisation classique génerent un indice de polydispersité de 2.

IP = My Equationll-5
M,

Protocole expérimental:

Les mesures GPC ont été effectuées sur un appsleddrsavec comme phase stationnaire une colonne
Styragel H5E(7,8x300) de gamme 2000-1000000g/mol dont la température est régulée a 45°C et comme
phase mobile le THF (Tetrahydrofurane). Les dimensions de la colonne utilisée imposaaéiter avec

un débit de 1ml/min. Le détecteur utilisé est Réfractomeétre 2414lont la température des cellules est
régulée a 35°C. La droite de calibration est obtenue par une série deanthayds polystyrenes de masses
moléculaires 7210M,<257000 g/mol.

Les solutions utilisées ont une concentration de 20mg/ml et 10uL de solutionjsotési dans le systéme

via une boucle externe, par analyse. Le THF n'étant pas un bon solvant du PLA a température ambiante, il est
nécessaire de chauffer les vials a environ 60°C sous agitation, de maniére aunbtdissolution compléte

de I'échantillon.

Les résultats ont été traités avec le logiBiedeze e Waterspar élaboration d'une méthode d'analyse pour
chaque série permettant de calciigret M,,.

Il -3.3 Analyse Thermogravimétrique -ATG-

L'analyse thermogravimétrique est une méthode qui consiste a mesurer les vadiatior@sses d'un
échantillon en fonction de la température. Appliquée au domaine des polyméres, ceitjedguimmet de
suivre de nombreux phénomeénes tels que la dégradation ou encore I'évaporation.

Les pertes de masses sont calculées en pourcentage selon |'Bipfation
Am my—my

Equationll-6
m mo

Avecm, est la masse au tempstm, est la masse initiale.
Protocole expérimental :

Les essais ont été réalisés sur une AIAGInstruments Q50@ssocié a un systén@azmixpermettant un
balayage de I'échantillon a des taux d'oxygéne ajustables. Pour chaque essai, 20mg de matériau sont
introduits dans une nacelle en platine.

Le suivi des pertes de masses s'effectue selon un protocole isotherme a des tempérafuiges entre
180°C et 230°C sur 240 minutes pour chaque quantité d'oxygéne (0%, 21%, 75% et 100%). La rampe de
montée a température s'effectue a 10°C/min.

Il -4 Etude de la cristallisation

Il -4.1 Préparation des échantillons par hydrolyse

Afin de fractionner le polymeére, nous avons utilisé I'nydrolyse comme méthode delatém. Le PLA
présente l'avantage d'étre fortement hydrolysable du fait de son caractere biotegtadaigradation
hydrolytique du PLA se caractérise par un mécanisme de coupures de chaines stafistigpetisnt de
fractionner la chaine macromoléculaire, sans trop influencer la distributionéceéet par l'indice de
polydispersité (PI).

L'hydrolyse du PLA (figure synthese biblio) peut étre accélérée par plusaetesrs, comme la température
ou le pH du milieu réactionnel [161]. Afin d'effectuer une dégradation dansodégions suffisamment
lentes pour obtenir une large série d'échantillons, nous avons choisi de travaillde &gaa distillée en pH
neutre, & une température de 100°C.
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Dans un montage a reflux contenant un ballon de 5L, 40g environ de PLA sont intdachsitdL d'eau.
L'utilisation d'une large quantité d'eau permet de conserver un pH relativement neotieraue la
dégradation. En effet, la production de monomere d'acide lactique lors de la dégradaticianke a
acidifier le milieu et ainsi a catalyser la réaction d'hydrolyse. Cedi gragendrer une dégradation trop
rapide de la chaine macromoléculaire ou une modification du mécanisme de dégradation.

Lors de chaque préléevement, 2g de PLA sont extraits du milieu. L'eau est également renouvetjge a cha
prélévement afin de conserver la neutralité du milieu.

Les différents échantillons sont ensuite séchés jusqu'a masse constante dans une é&eva 86M@ puis
leur masse moléculaire est mesurée par GPC.

Le suivi cinétique de I'nydrolyse est présenté Fidite Il montre I'évolution déM, (la masse moléculaire
moyenne en nombre) et t€'indice de polydispersité) en fonction du temps.

On peut constater qud, varie entre environ 55000g/mol et 5000g/mol sur les 50h d'hydrolyse monitorée.
L'hydrolyse peut se décomposer en deux parties: une premiére partie jusqu'a 14h envirorigsguedas

la dégradation est rapide, et une deuxiéme partie a partir de 16h dsgaetlés la diminution de la masse
moléculaire tend vers une valeur plateau.

Il est intéressant d'observer que l'indice de polydispersité reste relativametant au cours de la premiére

partie de I'hydrolyse avant de diminuer dans la seconde moitié. En effet, la premiere partie est marquée par le
mécanisme de coupure de chaine statistique, ce qui permet de conserver une distritmutioroléculaire
uniforme caractérisée par une valeut®eproche de 2.

Lors de la deuxiéme partie, les chaines ont atteint une longueur relativement=fzZ0ie-5000g/mol). A
partir de cet instant, la distribution tend a s'uniformiser, ce qui se c@agb@r une valeur diP se
rapprochant petit a petit de 1. On peut donc penser que le mécanisme dhydrohge ethgue la
propagation de la réaction s'effectue alors en bout de chaine.
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Figurell-6. Suivi de I'nydrolyse du PLA par GPC

Pour I'étude de la cristallisation, les échantillons hydrolysés lors de la premiégespattbien entendu les
plus intéressants. D'une part, ils présentent des masses moléculaires suffisaspasatesliet d'autre part,

la constance de leur indice de polydispersit® rend comparables en terme de distribution. Pour cette étude,
six échantillons de masses moléculaires différentes ont été sélectionnéparbesetres de chaque
échantillon sont présentés dans le Tabledu
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Tableaull-1. Echantillons retenus pour I'étude.

Temps d'hydrolyse (h) Mn (g/mol) I Nom de I'échantillon
0 55000 1,9 Mn 55000
1 45000 2,1 Mn 45000
2 32000 2,1 Mn 32000
4 19000 2,2 Mn 19000
6 10000 2,2 Mn 10000
14 7500 2 Mn 7500

II-4.2 Analyse calorimétrique différentielle -DSC-

L'analyse enthalpique différentielle (DSC) est une technique basée surdésuéiehanges thermiques entre

un échantillon et le milieu extérieur. Appliquée aux domaines des polymeéres, gikt pderdéterminer des
caractéristiques thermiques telles que les transition$' dudte, a savoir la fusion et la cristallisation ou les
transitions du % ordre comme la transition vitreuse. Elle permet également de mesurer la capacité thermique
spécifigue ou encore d'observer des phénomenes chimiques tels que I'oxydation, la aétidalati
dégradation ou autres types de réactions.

La DSC peut étre résumee a la mesure de la variation du flux de cldédy (entre un échantillon et une
référence a pression constante. Elle peut s'exprimer selon I'Eqjliation
dQ  dT N dq
dt  Pdt dt
Ou dQ/dtest le flux de chaleur enregisti@, est la capacité thermique de I'échantilldi/dt la vitesse de
chauffe, edg/dt le flux de chaleur absorbée ou libérée lors d'un changement d'état.

Equationll-7

Protocole expérimental:

Les essais ont été réalisés sur une DBdnstruments Q1008ous un balayage d'azote permettant d'éviter
toute oxydation du matériau. Chaque essai a été effectué aprés une pesée d'enviragrchanigiah (sous
forme de poudre) et inséré dans une capsule aluminium non-hermétique scellée.

Les échantillons sont ensuite traités par les protocoles présentés dans le T&hlealon les informations
recherchées.

Tableaull-2. Protocoles d'analyse DSC

Protocole isotherme Protocole non-isotherme
- Rampe a 30°C/min jusqu'a 200°C - Rampe a 30°C/min jusqu'a 200°C
- Isotherme de 5 min a 200°C - Isotherme de 5 min & 200°C
- Rampe a 30°C/min jusqulas, - Rampe a la vitesse de refroidissemgntsqu'a 25°C
- Isotherme d'une durées, - Rampe a la vitesse de chaupfgusqu'a 200°C

- Rampe a 30°C/min jusqu'a 25°C

Il -4.2.1Traitement des données cinétiques

[1-4.2.1.1 Cas des données isothermes

Lors des suivis cinétiques isothermes, une fluctuation du signal de flux de chaleur est observéeragedém
de la cristallisation. Ce phénoméne apparait sur la plupart des essais k& i datstabilisation thermique
entre I'échantillon et le four. Il tend a disparaitre lorsque la masse uladlécde I'échantillon diminue.
D'apres les informations recueillies dans la littérature et auprés dgufatir de l'appareil [162], ce
phénomene peut étre lié a la nature de I'échantillon. Pour ces essais, nous utilisons une polyinérge
qui engendre la formation de bulles lors de la fusion. La présence de bulles génerdédmscelif
d'épaisseur au sein de I'échantillon. Elles peuvent ainsi perturber la mesure ducfialede au démarrage
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de lisotherme. Lorsque la masse moléculaire de I'échantillon diminue on peut penser queremphén
disparait car la viscosité est plus faible, ce qui facilite la deatifn de I'échantillon et I'élimination des
bulles.

Afin d'exploiter les résultats, le traitement des thermogrammes a été sialisgant une ligne de base a
partir de l'instant ou la mesure de flux de chaleur se stabilise [162], caractéiBarde la cristallisation
comme illustré sur la Figuré-7. Sur les échantillons cristallisés & hautes températures on peut observer un
épaulement caractéristique de l'induction a la cristallisation ce qui faailiggtation. Pour les échantillon
cristallisés a basses températures, I'épaulement n'est pas observé. L'intégrationcestalisée a
I'intersection de la lighe de base et du thermogramme.

a)

Ligne de base
2

dQvdr

20 30 40 50
temps (5)
b)

::5 Ligne de base
-‘?:’J b t » l:_l

L | !

AH =
sn o)
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200

temps (s)

Figurell-7. Traitement des données isothermes a) Basses températures; b) Hautes températures

[1-4.2.1.2 Cas des données non-isothermes

Les exothermes dans le cas non-isothermes ne présentent aucun probléme particulier et une ligne de base
linéaire peut étre facilement établie comme présenté sur la Fieire

Ligne de base

dQVdr

AH

et

T T T T T T T T

I I 1 I
R0 L] 100 110 120 130 1401 1500 160

Température (°C)

Figurell-8. Traitement des données non-isothermes
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[1-4.2.1.3 Intégration des données cinétiques

Les taux de transformation ou taux de cristallisation relatifs sont calculést¢ggration du thermogramme
apres soustraction de la ligne de base selon I'Equét®n

t AHc
Jeo 77 dt

= Equationl!-8
a
ftf AHc(tot)

OuAH, est I'enthalpie de cristallisation mesurée.

La Figure II-9 représente un pic de cristallisation aprés soustraction de la

ligne alestbles taux de
transformation relatif obtenu apres intégration.

\ dQ/dt
Taux de transformation

dQ/dt
T ——
UOTJBULIOJSURI) 3P XNBT

Température (°C) ou temps (s)

Figurell-9. Détermination du taux de transformation relatif

Il -4.3DSC a modulation de température -TMDSC-

La DSC a modulation de température est basée sur le méme principe que la DSC conventionnelle,
Cependant, la rampe de température n'est plus linéaire mais oscille autour d'une tempéngane
(Equationll-9). On mesure donc un flux de chaleur modulé dont la valeur moyenne correspond au flux de
chaleur total, similaire a celui mesuré par DSC conventionnelle. La modulationesiepiérature permet de

différencier les phénomeénes dépendant de la température a ceux liés a la vitessegemertiade
température dans la réponse de I'échantillon.

2mt - .
T(t) =T, + at + bcosT Equationll-9

Oua est la vitesse de chauftel'amplitude de la modulation eta période de modulation.

Le signal modulé est traité par une transformée de Fourrier permettant d'obtenir deux composantds du flux
chaleur:

- Le flux de chaleur "inversible" ou "réversible" (qui ne correspond en rien, a la notion de
transformation réversible en thermodynamique). Il représente I'évoluti@p dbsolu du matériau
en fonction de la température.

Le flux "non-inversible" ou "non-réversible" représente le terme cinétiquactéaisant les
évenements exothermiques et endothermiques.
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On peut donc résumer la DSC modulée comme étant une technique permettant déesépaéeomenes
thermiques des phénomenes cinétiques lors d'un traitement thermique (TeBJedie systeme peut étre
décrit par I'Equatiofi -10.

dQ dT : .
<, Equationll-10
it Cp i + f(T,t)

Flux de chaleur Total = Flux de chaleur inversible + Flux de chaleur non — inversible

Tableaull -3. Transitions observables dans le flux inversible et le flux non-inversible

Flux de chaleur inversible Flux de chaleur non-inversible
- Phénomeéne de relaxation
- Transition vitreuseT) - Cristallisation
- Une partie de la fusion - Réticulation
(cristaux les moins parfaits) - Decomposition

- Une partie de la fusion
(cristaux les plus parfaits)

Protocole expérimental :

Les essais ont été effectués sur une TMO3Cnstruments Q1008elon une rampe de température entre
30°C et 200°C, a 2°C/min avec une modulation de 0.21°C toutes les 40s, permettant d'obtenir un minimum
de cing modulations par événement de fusion.

Il -4.4 Microscopie optique en lumiére polarisée -POM-

La microscopie optique est une technique d'observation tres utilisée dans le domaingnutrepoUtilisée
en réflexion, elle permet d'observer la surface d'un échantillon. En transmidsigreredet d'observer dans
I'épaisseur de I'échantillon. Le mode transmission avec lumiére polarisée-anadysparticulierement
adapté a l'observation de la microstructure d'échantillons polymeéres. En y assoeigldtine chauffante
permettant de contrdler avec précision la température, il est possible d'odsefeemation de la
microstructure cristalline et d'en suivre sa cinétique a I'échelle du sphérolite.

Protocole expérimental :

Dans cette étude, nous avons utilisé un microscope opitympus BH2-UMAmMonté avec une caméra
numérique, un analyseur et un polariseur croisé ainsi qu'une lame de retard du poymigars le rouge
(A=530 nm) couplée a une platine chauffdrt&kam CSS450

La platineCSS450est équipée d'un systéme de refroidissement par eau, assurant un controle paécis de
température (= 0,2°C) et de la vitesse de refroidissement (de 0.01 a 30°Elrispmporte également un
moteur permettant de presser I'échantillon et ainsi d'en contr6ler I'épaisseur entre 1 et 2500um.

Lors de la monté en température, I'échantillon est pressé a une épaisseur de 2untaldesgpérature
atteint 200°C, le palier isotherme de 5 min permet sa relaxation compléte avant la phase de refroidissement

L'enregistrement des images se fait lorsque la température de cristallisatatteies¢ pour les essais
isothermes et des le début du refroidissement pour les essais non-isotherteegpd_entre chaque cliché
est fixé entre 1s et 2min, selon les conditions de cristallisation.

Le traitement des images a été réalisé a l'aide du logmeged Il permet de mesurer le diamétre des
sphérolites en croissance et de compter le nombre de sphérolites sur une surface donnée, commer présenté st
la Figurell -10.



Chapitre 1I: Matériawet méthodeEE N

1897.20x1 417.45 um (13921 040); RGE; 5.5ME

Figurell-10. Traitement des clichés de microscopie optique

Il -4.5 Diffraction des rayons X aux grands angles -WAXD-

La diffraction des rayons X est une technique permettant d'obtenir des informatiectsebiel moléculaire,
et notamment de distinguer les états d'ordre ou de désordre structurel d'un naédsale domaine des
polymeéres, cette technique est généralement utilisée pour la caractédsdtqrhase cristalline ou d'autres
phases ordonnées (ex: orientation) de fagon qualitative ou quantitative. Cette e@stiduasée sur le
principe que les intensités diffractées et diffusées par un matériau, sotendéec proportionnelles au
nombre d'atomes diffractants de la phase cristalline et diffusants de lagphagehe. Ainsi, elle permet
d'obtenir entre autre le taux de cristallinité "absolue" du matériau considéré.

L'analyse peut étre effectuée en réflexion ou en transmission selon le type d'informations reottéochiées
type d'échantillon & analyser (Figurell).

Figurell-11. Mode de diffractior a) Mode transmission, b) Mode réflexion

Le phénomeéne de diffraction est régi par la loi de Bragg (EquHtibh) qui consiste & considérer I'état
cristallin d'un matériau comme une succession de plans cristallins paralléles (plaeésticulaireskl),
espacés d'une distance interréticulaire constdnteorsqu'un faisceau de rayon X de longueur d'ohde
péneétre au travers (transmission) ou a la surface (réflexion) d'un échantillon areglas) il est diffracté
dans une direction imposée par chacune des familles des plans réticulaires, séloe langle) avec ce
plan ou selon un angle d€ avec la normale du faisceau incident.

2dsin@ = ni Equationll-11

Oun est un entier.
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faisceau incident faisceau diffracté

”o w

Figurell-12. Diffraction des plans cristallins-Loi de Bragg

En pratique, un détecteur permet de mesurer l'intensité du rayon diffracté éonfolest angle® ou 26
(selon la configuration du goniométre) de diffraction. Il fournit aiesus forme de spectre, une
représentation de I'état structurel de I'échantillon.

On appelle goniometre, le dispositif motorisé composé du tube a rayon X, du détecteur etedu por
échantillon, permettant de régler les angles d'incidence et de diffraction. 8tpeabnfiguré de différentes
manieres -6 ou 6-26 selon que I'on déplace le tube, le porte-échantillon, ou le détecteur pour l@& mesur
angulaire.

Protocole expérimental :

Dans notre étude, nous avons travaillé en transmission sur des films avec un madftagde tube a rayon
X ainsi que le porte-échantillon sont fixes, le détecteur balaye la gamme angfilai@nalyser.

L'appareil utilisé est uRPanAlytical X'Pert MRDNous avons travaillé avec un faisceau de radiatioku
de longueur d'onde A=0,1542nm, 40mA et 40KV, avec monochromateur arri re.

Le porte échantillon est une fenétre circulaire de 12mm de diamétre. Ceci nous peragilkr @mvec un
faisceau relativement large et ainsi de réduire le temps d'analyse.

Les films ont été préparés en conditions isothermes, pour cela nous avons utiligéndacplauffante
Linkam CSS450ermettant de presser les échantillons.

Une fine feuille d'aluminium autocollante est placée sur chaque fenétre de la platinantbaBfir ailleurs,
une quantité suffisante de poudre de PLA est disposée au centre de la fen@&rteanfées échantillons
subissent ensuite le méme protocole isotherme que celui présenté précédemnésmamillén est pressé
lorsque la température atteint 200°C. Lorsque le cycle est terminé, on retireuiléss fd'aluminium

contenant I'échantillon. Il suffit ensuite de retirer I'aluminium pour récupéremle fil

Ce protocole est particulierement pratique car il permet d'obtenir desi§iittopes d'épaisseur constante
avec peu de contamination, et dans des conditions thermiques relativement précises.

Il -4.5.1Traitement des diagrammes de diffraction
Les profils d'intensité obtenus ont été traités avec la fonction "Peak Analyser" du lOgigieLab.

Dans l'optique d'estimer le taux de cristallinité, de déterminer les parag@meslles ou encore d'identifier
I'existence de différentes formes cristallines, les diagrammes de diffradbivent étre ajustés et
déconvolués afin de déterminer I'apport de chaque plan réticulaire a la pktdkneridu matériau. Tout
d'abord, les profils ont été corrigés par soustraction d'une ligne de base de forme etjgoridmtis avons
observé sur les données initiales, une superposition de tous les diagrammes pogte9°20<7°,
pouvant étre utilisés pour démarrer une ligne de base. Cette zone est trés beamtéppar I'Equation
I1-12, ce qui justifie l'utilisation d'une forme exponentielle.

x x , ]
y =7y, + A exp (— t_) + A, exp (— t_> Equationll-12
1 2
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Chaque diagramme est ensuite déconvolué a partir de fonction gaussienne de la forme :

A (x —%c)? .
y=Yo+t exp | —2——— Equationl|-13
w /2

Ouyy est la ligne de bas#é, représente l'aire du pig; la largeur & mi-hauteur (FWHM), gt la position du
centre de la raie.

La méthode d'ajustement et de déconvolution consiste & trouver les par@nétets, de I'Equatioril-13,
qui représentent au mieux chaque raie de diffraction et ainsi permettent d'ajustdtéadtotatiagramme.

Afin de conserver un minimum de sens physique dans le traitement des diagrammes, certaines considérations
doivent étre respectées. D'une part, le paraméetoet FWHM est ajusté en utilisant la loi de Debye-Scherrer
(Equationll-14), qui relie la largeur des raies de diffraction a la taille desllitess (aussi appelé domaine
cohérant).

B KA
~ FWHM. cos(6)

Avec H la taille de la cristallite selon la direction perpendiculaire a la famdi@lans ijkl), K un facteur
correcteur qui prend généralement la valeur de @,8|ongueur d'onde, FWHM la largeur & mi-hauteur de
la raie fikl) considérée di I'angle de diffraction considéré.

H Equationll-14

La raie de diffraction la plus intense correspondant au plan 110/200, pour un PLA lisst wkur
I'ajustement du parametne[95].

D'autre part, I'analyse nécessite également de prendre en compte l'apport de la plpasedamei'intensité
de diffraction mesurée.

Pour cela, nous avons réalisé un film de PLA amorphe en faisant fondre en étlée vég faible quantité
de PLA dans le fond d'une coupelle en aluminium. Apres fusion compléte du polymére, la coépelle a
plongée dans un récipient d'azote liquide de maniére a figer le film de PLA a I'état amorphe.

Le diagramme de diffraction déconvoluée du PLA amorphe est présenté sur ldIFiguree halo amorphe
peut étre déconvolué en trois gaussiennes, positionnées a 14,84°, 20,67°, et 32,13°, de largtvesrespe
7,65°, 7,65°, 7,74°.

Lors de I'analyse des diagrammes correspondants aux échantillons semi-cristatlerstydsset largeurs des
trois raies correspondantes au halo amorphe seront introduites et fixées daesnéajusie maniére a
considérer la contribution de la phase amorphe au diagramme.

Intensité (u.a)

20 (%)

Figurell-13. Déconvolution du diagramme de diffraction du PLA amorphe (I=ll+111+1V)
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Il -5 Etude du Rotomoulage

[I-5.1 Type de machine

Les essais de rotomoulage ont été réalisés sur une rotomo8lEBskb40de type shuttle, & chauffage
électrigue. Cette machine permet différents types de refroidissement, notacdumania présence d'un
systeme de ventilation et d'un brumisateur d'eau dans la zone de refroidissement.

II-5.2 Type de moule

Deux moules différents ont été utilisés dans notre étude. Un moule en ademdet de géométrie
cylindrigue et un moule en acier de 5mm et de géométrie cylindrique hémisphérgsaldimensions des
moules sont présentés Figuirel4.

" e — /—\

17.3cm lem

+——10cm—p
—— 112cm —p \/
v —_— @ O

Moule acier Moule aluminfum

Figurell-14. Dimensions des moules

Il -5.3 Mesures thermiques

Les mesures de temp ratures effectu es au cours de la mise en ccuvre ont t r alis es l'aide d'un
appareillage embarqué et du systéme d'acquidRibMAPACK.Ce systeme utilise des thermocouples de
type K et permet de réaliser jusqu'a dix mesures simultanément. Ainsi plusieursdbephes peuvent étre
positionnés afin de mesurer la température du four, la température exaetampErature du moule, la
température du polymére ou encore la température de I'air interne.
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Chapitre Ill: Etude de la thermodégradation

1l -1 Introduction

Le PLA est un polymere qui est considéré comme thermiguement instable. La plupart des auteurs s'accordent
a dire que le mécanisme de dégradapoivil gi dans la fen tre de mise en ceuvre, correspond la
propagation de réactions deansestérification intramoléculaire ("back-bitting") ou intermoléculairé5-

147]. Ce type de réaction est attribué a la présence de fonction hydroxyle en bout eleethz@nt étre
acceéléré en présence de résidus catalytiques.

Il a également été montré que les réactionId@sestérification peuvent étre limitées soit par I'ajout de
stabilisants permettant de désactiver les résidus catalytiques, soit parelgigmoties bouts de chaines
hydroxyles, par exemple par acétylation [144, 146, 163].

Néanmoins, peu d'études portent sur l'influence de I'oxygéne dans la dégradation thermigde lou PL
thermo-oxydation est pourtant un phénoméne important dans de nombreux procédés, particulérement
rotomoulage.

Seul Liu et al. [154bnt propos une tude dans des conditions similaires celle de la mise en ceuvre (SOUS

air et fortes températures). Comme nous l'avons détaillé dans la synthése biblijografshont conclue que

la thermo-oxydation est une réaction secondaire, qui apparait aprés plusieurs hegpes,ldésr produits
issus des réactions deansestérification, et notamment les oligomeéres cycliques ont été consommés, soit
par évaporation soit par recombinaison.

Dans ce chapitre, nous allons discuter de l'influence de I'oxygéne sur Iesé@miltnt thermique de la résine
NW30. A partir de nos résultats expérimentaux, nous discuterons un mécanisme probable, et nous
détaillerons un modéle permettant de décrire I'évolution de la masse moléculairesaducaeillissement

Sous air.
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[l -2 Résultats experimentaux

[1I-2.1 Evolution de la masse moléculaire lors du vieillissement

Les suivis d'évolution de la masse moléculaire en condition isothermes afdlisEsrsous azote, sous air et
sous oxygéne pur, sur des échantillons de PLA initial vieillis & des tetaps comprises entre 180°C et
230°C sur une durée de deux heures.

L'évolution de la masse moléculaire moyenne en nonMyedt de l'indice de polydispersitdP] sous les
différentes atmosphéres sont présghtgure IlI-1 et Figurelll -2.

Le premier constat, au vu de I'évolutionMgen fonction du temps, est que la présence d'oxygene influence
de maniére importante le processus de dégradation de la chaine macromoléculaire.

En effet, pour les échantillons exposés sous azote aucun changement significatif darier'@edlt n'est
observé, alors que pour les échantillons exposés sous air ou sous okgesige de maniére importante.
On observe également que pour une température donnée, plus la quantité d'oxygéne eseinphoshdn
diminue. La dégradation sous oxygéne pur étant plus importante que sous air (21%ndX@ut donc dire
gu'il y a une réelle influence du taux d'oxygéne sur la diminution de la masse moléculaire.

Si I'on s'intéresse maintenant a l'indice de polydispersité, on peut faire la mématabséP/ne varie pas
lors du vieillissement sous azote, alors que celui-ci tend a augmenter l@sdggradation se déroule en
présence d'oxygéne, et particulierement a haute température.

Si I'on observe un peu plus précisément I'évolutionRden présence d'oxygéne, pour les températures
comprises entre 180°C et 200°®, ne varie pas ou peu et conserve une valeur proche de 2. Pour les
températures comprises entre 210°C et 230°C, il augmente jusqu'a atteindre unamiddear partir de
laquelle il reste stable. Ce phénoméne est particulierement visible pour lesi@xpgsus air ou le nombre

de points relevés est plus important.
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[11-2.2 Suivi des pertes de masse lors du vieillissement

Une premiére expérience a consisté a réaliser un suivi thermogravimétrique de la résine NVZa@ia 10°
sous différents taux d'oxygéne. La Figlfe2 montre clairement que la stabilité thermique de la résine
NW30 diminue lorsque la quantité d'oxygene augmente. La masse des échantillons reste stable (pertes
<0,3%) jusqu'a environ 230°C sous oxygene et environ 250°C sous air et sous azote.

—N2
Air
—02

100

80 ~

60

40

% perte de masse

20 H

T T T L T T T ! T i T
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Figure I11-3. Suivi thermogravimétrique sous pur, Air et Q pur a 10°C/min

Par la suite, nous avons réalisé de la méme maniére que pour la masse moléculairasatherme des
pertes de masses par ATG sous différentes quantités d'oxygenes. Le suivi a éta teatdel heures de
vieillissement afin d'obtenir une vision plus générale de I'évolution des pertes de masse.

La Figurelll -4 présente les pertes de magga/() pour les différents taux d'oxygéne.

Comme précédemment, nous observons que la quantité d'oxygene influence le taux de dégraddtion. Plus
taux d'oxygéne augmente a une température donnée, plus les pertes de masse sont importantes.sCependan
l'on observe de maniére plus détaillée les taux de pertes de masse on sqpemes 120 minutes de
dégradation :

- Sous azote, les pertes varient entre 0,1% pour 180°C et 2,5% pour 230°C
- Sous air, les pertes varient entre 0,1% pour 180°C et 3,2% pour 230°C
- Sous oxygene pur, les pertes varient entre 0,2% pour 180°C et 17% pour 230°C

Les pertes de masse observées sous air restent donc relativement faibles face a celles observéésnsous oxy
pur. De plus, on constate que les pertes de masse sont trés faibles pour legumapgsmprises entre
180°C et 200°C avec moins de 2% de pertes méme sous oxygéne pur aprées 120 mueitkssdment
(représentée en pointillé sur les figures).

On peut également constater que des pertes de masse sont observées des le déburae.'iset
phénoméne de vieillissement n'est donc caractérisé par aucun temps d'induction. Cepepdahtapr

gue le phénoméne de pertes de masse semble s'accélérer dans les premiers temps avantude suiv
évolution quasi-linéaire, particulierement pour les hautes températures.
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[11-2.3 Analyse qualitative

L'évolution de la masse moléculaire peut étre décrite comme le nombre d'actepdes de chaines qui
s'exprime selon I'Equation I-1.

+ b Equation 1I-1

S(t) B Mn(t) MnO

Ou s(t) est le nombre de coupures de chaines par unité de masse (mol/g) a un,ingtght la masse
moléculaire moyenne en nombre a l'instaretM,, la masse moléculaire moyenne en nombre initiale.

La Figurelll-5 présente le nombre de coupures de chaines en fonction du temps pour chaque taux
d'oxygéne.
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Figure IlI-5. Evolution des coupures de chaines sousu Air et Q pur

En toute logique, nous n'‘observons aucune évolutiog(fléorsque la dégradation a lieu sous azote, car
aucune diminution dbl1, n'a été observée précédemment.

Lorsque la dégradation se déroule en présence d'oxygéne et selon les températures solesigéodits de
coupures de chaines semblent croitre de maniéres différentes.

Lors des vieillissements sous air, pour les températures comprises entre 180°C et 2@0tGiate@ une
évolution linéaire des sur les deux heures de suivi alors que pour les essais entre 210°C eb236@
estimer qu'il existe un changement de pente qui apparait a 60 min pour 210°C et 40 min pgowt 220°
230°C. On notera que ce changement de pente correspond a l'ingRseaiabilise (Figurkl -2).

Pour les vieillissements sous oxygéne pur, le faible nombre de points disponipkrsneé pas d'effectuer
une analyse détaillée du phénomene. Cependant, il semble comme précédemment, que potes les hau
températures, on constate un changement de pente a partir de l'inéfasé @tiabilise.

Ces cassures de pente dans I'évolutios(feen présence d'oxygene, semblent donc indiquer qu'aprés un
certain temps de vieillissement il y a un ralentissement de la vitesse de coupuremete qliapeut étre
corrélé a la stabilisation dB.

De maniére générale on considere qu'une évolution linéaie ed¢ caractéristique d'un mécanisme de
coupures de chaines statistiques [164, 165]. Cependant, ce mécanisme est également caractérisé par un indic
de polydispersité qui généralement tend vers 2 ou reste constant, s'il est initialement égal a 2.

Dans leur étude de la modélisation des réactiongalesestérification, Waschen et al. [143] ont également
observé une augmentation kiesur le méme intervalle de températures. lls ont attribué cette augmentation a
la possibilité de recombinaison de certains des oligomeéres cycliques formésc@uabinaisons stabilisent
I'évolution de la masse moléculaire moyenne en pdigs €t donc, engendre une augmentatiotRde

Figure lll-6 nous avons tracl en fonction deM, indépendamment du taux d'oxygéne. Nous pouvons
observer quéP commence a augmenter lorsgug atteint environ 40000g/mol. Cette observation suggére
qu'il existe une valeuvl,c critique a partir de laquelle la distribution macromoléculaire s'élargie.
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Figure 111-6. IP en fonction de la masse moléculaire moyenne en nombre

On peut donc penser de la méme maniere que Waschen et al. [143], que lorsque I'ccetietaimisse
moléculaire critique M., il y a dans le polymére fondu suffisamment de macromolécules de taille
intermédiaire capables de se recombiner, ce qui provoque une augmenti®ion de

Cependant, cette observation n'explique pas la stabilisatidR dai s'associe a un ralentissement de la
vitesse de coupure de chainksest donc possible que lorsque la masse moléculaire devient suffisamment
faible a une température donnée, un état quasi-stationnaire est atteint. Dékldégsadation se poursuit
selon un mécanisme statistique, on peut s'attendre a ¢ dimrinue pour tendre a nouveau vers une valeur
de 2.

Sur la Figurdll-7 nous avons tracé I'évolution des coupures de chaines en fonction des pertes de masses
pour les vieillissements sous air et sous oxygene pur. Il est intéressant diohséme partie linéaire se

dégage indépendamment du taux d'oxygene. Ceci suggére que chaque événement de coupures de chaine
génere l'évaporation d'une masse donnée dans cette zone. En outre, on remarque que les points qui
s'éloignent de la partie linéaire correspondent aux point® @e stabilise. Ce comportement semble donc
confirmer qu'il existe une variation du régime de dégradation qui peut étre associée a la stabididati
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Figure llI-7. Pertes de masses en fonction du nombre de coupures deschaine
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[1I-2.4 Discussion et mécanisme de dégradation

D'aprés nos résultats expérimentaux, la dégradation thermique de la résine NW30 montre deux
comportements bien distincts, en présence ou en absence d'oxygéne. De plus, lorsque le vieillissement
s'effectue en présence d'oxygéne, il semble exister un changement de régime dans le mécanisme de
dégradation.

Il -2.4.1En absence d'oxygene

Pour les essais sous azote, nous n'observons aucune évolution notdpl@weune variation di° et de
faibles pertes de masses.

Au vue de la bibliographie nos résultats sont surprenants. En effet, on trouva litérsture, deux études

[143, 166] réalisées sur le méme intervalle de température et de temps. Les auteurs obsetiveinutioa
importante deM,. Ces deux études ont été réalisées sur un PLLA préalablement synthétisé, et les
vieillissements ont été effectués sous azote, en milieu clos pour I'un et sousebptayakputre (conditions
similaires aux nétres).

Les auteurs attribuent cette dégradation aux réactionsTreasestérification intramoléculaires ou
intermoléculaires engendrant la production de lactides et autres oligomeres cydtiqtiesrtains ont une
température d'ébullition faible et peuvent donc s'évaporer (gkadtide=90°C). Cependant, aucune étude

de pertes de masses n'est proposée. lls considérent que le procédé suit un mécarnadiealaoe
conformément a celui donné par Mc Neill et Leiper [145, 146] (81-3.6.1.3), et qutilgire modélisé par un
mécanisme de coupures de chaines statistiques. lls prennent également en compte la passibilité d
recombinaison liée a I'équilibre réactionnel des réactiosatesestérification.

Les résultats expérimentaux obtenus suggérent que la résine NW30 utilisée dans cette étugamée suit
mécanisme classique de dégradation en milieu inerte mais plutét une faible dalrom (Figurdll -8)
caractérisée par le départ de petites molécules en bout de chaine, ayant pet slimjpadistribution

moléculaire.
A /\/—\.‘.
——
NE

Figure 1l1-8. Schématisation de la dépolymérisation en bout de chaine

En conséquence, il est probable que la dégradation observée soit due a des réattanmsedtrification
intramoléculaires seulement, qui favorisent préférentiellement la formdéiocomposés de faible masse
molaire.

De plus, ces résultats laissent penser que la résine NW30 a pu étre stabilisée sodcpaatibés des
résidus catalytiques soit par protection des bouts de chaine hydroxyleamédaiissi la possibilité de
réactions deTransestérification et particulierement inter-moléculaire qui peuvent attaquehaie de
maniére aléatoire et provoquer une forte diminutiovide

On peut donc penser queeresine NW3Qest thermiquement stable aux temp ratures de mise en ceuvre sous
atmosphére inerte.

[l -2.4.2En présence d'oxygene

Pour les essais en présence d'oxygéne, que ce Soit SOUS air ou Sous OXygene pur, nous oleservons un
diminution deM,, une faible augmentation suivie d'une stabilisatioiPdgour les hautes températures et des
pertes de masses dont la quantité augmente avec la température et le taux d'oxygéne.

Sachant que sur lintervalle de temps et de température considérés, la résine N\&2blessous
atmosphére inerte. La diminution de la masse moléculaire observée ne peut égealiée présence
d'oxygene et donc & une dégradation de type thermo-oxydative.
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Cette observation appuie les conclusions de Liu et al. [154] qui considerentia-therdation comme une
réaction secondaire en compétition avec les réactiomsamsestérification. Dans notre cas, les réactions de
Transestérification étant quasi inexistantes, comme le montre les résultatazeteisla thermo-oxydation
apparait donc comme le mode de dégradation préférentiel.

Le PLA contient un seul hydrogéne tertiaire qui a la particularité d'étreqmusitiens. d'un oxygéne. Il est
donc fort probable que I'amorcage et la propagation de l'oxydation due a la darnaitiydropéroxydes
s'effectuent en ce point (Figuilé-9).

o oM, o cH, o o o, o cH, a o oH, o CH, o
a | @
| | IO | T S | N AN | S S| R S . ol
0 -
o — 08

Figure 111-9. Formation d'hydropéroxyde pour le PLA

A notre connaissance, aucun mécanisme n'a été proposé pour la thermo-oxydation du PLA. Nousa@llons don
détailler un mécanisme en tenant compte des travaux de Mc Neill et Leiper et dkeketpal. [145-147]
sur la décomposition thermique par voie radicalaire (§81-3)6.1.3

Selon le mécanisme de thermo-oxydation présenté dans I'étude bibliographique (81-3.6.1.2), la
décomposition des hydropéroxydes peut-étre unimoléculaire ou bimoléculaire. Dans nos tmausux,
considérons la thermo-oxydation a des températures élevées, bien au-dela de la tendeéfasioa du
polymeére. Par conséquent, la décomposition unimoléculaire est la plus probable fLE2haNs limiterons

donc a ce cas.

L'équation d'amorgcage présentée lors dans I'étude bibliographique (81)3c6rtedpond en réalité a une
équation bilan. La décomposition unimoléculaire des hydropéroxydes peut se déroulepigar v
intramoléculaire ou par voie intermoléculaire selon le mécanisme présenté Hidore I

POOH - PO° + OH®
°OH + PH — H20 + P°
PO° + PH - POH + P°
PO° - PCO + P° + s

POOH + (2 —y¢co)PH = 2P°+ (1 —y¢0)PCO + ys + H,0 + (1 — y-0)POH

Figure I11-10. Décomposition unimoléculaire des hydropéroxydes

En se basant sur ce schéma, la Figure IllI-12 représente la décomposition unimoléculaire des hydropéroxydes,
dans le cas du PLA.

- par voie intramoléculaire (scissi@iin une scission peut s'effectuer soit sur la liaison C-O (a), soit sur
la liaison C-C (b), formant une fonction carboxyle et un radical.

- par voie intermoléculaire (abstraction H), il y a arrachement d'un hydrogénemgttifm d'une
fonction hydroxyle et d'un radical. Lorsque le radical est un OH libre on peut avoir formation d'eau.

Si la scission se déroule sur la liaison C-O, on obtienteoiieétone et un radical carboxyle (al). Sil'on se

réféere au mécanisme radicalaire disponible dans la littérature [145-14aidal carboxyle (al) est instable

et va se décomposer en un radical carbone (a2) avec départ de dioxyde de carbone, Egplehesit

instable et va se décomposer en un radical acyle (a3) avec départ d'acétaldéhyde. Le radical acyle (a3) obtent
va pouvoir subir différentes modifications. Tout d'abord, il peut réagim rarsestérification et engendrer

la formation de lactides ou autres oligoméres cycliqgues ainsi qu'un nouveau eagieala3). Il peut
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également se décomposer et former un radical carboxyle (al) avec départyecététte ou un nouveau
radical acyle (a3) aprés départ de monoxyde de carbone et d'acétaldéhyde.

L'autre produit formé est unedicétone, un composé instable, qui va donc pouvoir se décomposer a son
tour. La décomposition d'un tel produit peut générer un départ de céténe et la formati@didal acyle
(a4) qui a son tour va se décomposer en un radical carbone (a5) stable. Celui-ci péperparties
réactions deTransestérification. On peut également proposer une recombinaison pour former un énol en

bout de chaine. Cependant, la stabilité d'un tel produit reste a vérifier.

Si la scission se produit sur la liaison C-C, on obtient un anhydride et galradyle (b1) (adl). Le
radical acyle (bl) instable est équivalent au radical (a4), il va donc suivmeérdee processus de
décomposition.

Par voie intermoléculaire, on a arrachement d'un hydrogéne sur le carbone tarf@ineation d'un radical

P° qui va permettre de former de nouveau hydropéroxyde et ainsi de propager I'oxydatofg@ement la
formation d'une liaison-OH sur le carbone tertiaire. Le produit formé contient un carbone lié a deux
oxygenes, une fonction carboxyle et groupement méthyle. Il est donc fort probabjeaifuline nouvelle
décomposition qui entraine une coupure de chaine. La scission pourrait entraiamngale la formation

d'une nouvellar-dicétone et d'un bout de chaine carboxyle. Si la réaction s'effectue a partir d'undkdical
libre, il y a formation d'un radicdt® ainsi que d'une molécule d'eau. Aux températures considérées, l'eau se
trouve sous forme gazeuse. Elle va donc pouvoir s'évaporer mais aussi potentiellemagsenyty
polymére.

En détaillant le mécanisme de décomposition des hydropéroxydes, on s‘apercoit que laaégnadaitn-
oxydative du PLA aux temp ratures de mise en ceuvre appara t tr s complexe. La structure chimique du PLA
engendre la formation de produits et de radicaux qui présentent des instabilitéendéquence, de
multiples mécanismes entrent en compétition apres l'initiation de |'oxydation.

D'ailleurs, la possibilité des radicaux de réagirfransestérification comme proposé par Mc Neil et Leiper
[145, 146], améne a se poser la question suivante: I'oxydation est-elle le smécaldminant dans la
dégradation en présence d'oxygéne, ou joue-t-elle un rdéle d'amorceur pour des réacflvsansde
estérification? En effet, si I'on reprend les conclusions de Liu et al. [154], la theraiatioxyest secondaire
devant laTransestérification. De ce fait, si I'on active des sites pouvant réagirrpasestérification, il est
possible que ces réactions deviennent dominantes devant la propagation de l'oxydation. Usnistneéc
pourrait expliguer 'observation d'un ralentissement des coupures de chaines malgré dés pagess qui
continuent & évoluer.

La détermination d'un mécanisme précis de la thermo-oxydation du PLA nécessiterait daftadene
beaucoup plus approfondie. Il serait par exemple judicieux d'analyser et de guigifiroduits volatiles
issus de la dégradation en présence d'oxygene. Nous avons envisagé des analyses par specinasgdrie de
couplées avec un chromatographe en phase gazeuse qui pourrait fournir de nombreuss®msfoAM
partir des produits observés, il deviendrait possible d'estimer le type idausadormés ou le type de
réactions engendrées par les scissions de chaines. A titre d'exemple, si I'on obserie glerittés
d'oligoméres cycliques de types lactides, on pourrait envisager gUenaestérification redeviennén
prioritaire. Malheureusement, ce type d'analyse n'a pas pu étre mis a idispafsit de compléter nos
travaux, nous limiterons donc notre analyse aux résultats présentés ici.

Si l'on tient compte de nos observations précédentes et du mécanisme proposé, la dégragetsence
d'oxygéne se caractérise par de nombreuses coupures de chaines ou chaque coupure gémedele dépa
produits volatiles (Figurdl-11). De plus I'augmentation dié aux fortes températures suggere qu'il y a une
possibilité de recombinaison des chaines macromoléculaires entre elles.

fmonomeares ou
ohgomeres

N =+ /\/F\ NS

Figure IlI-11. Schématisation d'une dépolymérisation activée par une coupure de chaine
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[11-2.5 Modélisation de la dégradation sous air

Nous avons étudié le vieillissement de la résine NW30 en présence d'oxygene et teandsatlierme
dans l'optigue de pouvoir modéliser I'évolution de la masse moléculaire au cours lidkseri@nt,
particulierement sous air.

Nous avons pu constater que la thermo-oxydation du PLA est un sujet complexe qui deétarétera
développé de maniére isolé afin d'étre modéliser avec précision. Cependant, nous avons suggée, que s
air, le vieillissement de la résine NW30 se caractérise principalement par anisnée de coupures de
chaines statistiques avec une possibilité de recombinaison associée a de faibles perses de mas

[l -2.5.1Description du modele

Afin de modéliser au mieux I'évolution de la masse moléculaire sous air, s sthplifier le probléme
et considérer seulement un mécanisme de coupures de chaines statistique réversible pouwaert d&igri
maniére suivante :
Pour la dégradation :
kq
P, > P+ P

Pour la recombinaison :

ke
Poy +P. 5P,

Ou P, est un polymeéere de degré de polymérisation moyen en nomhkela constante de vitesse de
dégradation thermique kt la constante de vitesse de recombinaison.

Ces simplifications reviennent a considérer que le vieillissement se déroulerée anstant et que l'indice

de polydispersité tend vers 2 (mécanisme statistique). Ces hypothéses sing#sicaint acceptables au

vue de la faible augmentation dB ainsi que des faibles pertes de masse observées au cours du
vieillissement sous air.

Le mécanisme présenté ci-dessus peut étre détaillé de la maniére suivante :
Cas de la dégradation
Si I'on détaille le mécanisme on peut écrire :

P, - 2P,
P; > P+ P

P, > P, +P
avec (r=1,2,3,...n-1)
Considéron®; : P, ne peut ni étre décomposé ni évaporé et poumnteliil existe deux possibilités d'obtenir
P, d'ou

= 2kq[Py] + 2kq[Ps]+ -+ 2keqlPy] = 2kg ) [P

i=2
Considérond?;, : Il existe une seule possibilité de décompositionPdest pour toutn>2 il existe deux
possibilités d'obteniP,, d'ou

d[P,]
dt

= —kalP,] + 2kq ) [P

i=3
Considéeron®s: Il existe deux possibilités de décompositiorPdet pour toun>3 il existe deux possibilités
d'obtenirP;, d'ou

d[P,]
dt
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d[P C
o] akalpa] + 260 Y 1R

i=4
Par récurrence on obtient 'Equatiéin2, correspondant a la dégradation.

[ee)

d[dptn] = — (n— Dky[P] + 2k4 z [P] Equation I1I-2
i=n+1
Cas de la recombinaison
2P, - P,
P, + P, - P;
B,_,+P - B

Considéron®; : P; a la possibilité de se recombiner avec n'importe quelle autre molécule, d'ou
= =k [P1][P1] + 2k [Py][P,] + 2k [Py ][Ps] + -+ + 2k [P1][Fu]) = =2k [Pi] Z[Pi]
i=1
Considérond, : P, a également la possibilité de se recombiner avec n'importe quelle autre molécule, mai
est également obtenu par recombinaison de Bgudou

d[Py]
dt

d[P C
e ket~ 2P Y 1P

i=1
Considérond; . P; a également la possibilité de se recombiner avec n'importe quelle autre ejatéis!
est également obtenu par recombinaisoR;a P,, d'ou

S A IARE ALY

dt _
=1

Par récurrence on obtient,

o]

n—1
_ ]2 Z
dt CZ kel

ou plus souvent sous la forme de I Equatlbm correspondant a la combinaison

n—1 o
] _1 1Poi] — . Equation 11I-3
gt gke ;[Pl][Pn_l] kc[Py] ;[Pl] quation

L'équation différentielle globale du mécanisme s'écrit selon I'Equisitidn

oo n—-1 oo
d[P 1
[dtn] = — (n— Dky[P,] + 2kq4 24-1[Pi] + Ske Z[Pi][Pn—i] — kc[Ri] Z[Pi] Equation I11-4

L'équation différentielle obtenue décrit I'évolution de la concentration de cleagaee macromoléculaire
contenantn motif de répétition dans sa chaine, et représente donc la distribution macromelé&cudait
instant lors du vieillissement.

La résolution d'une telle équation pour chaque espece s'avere complexe et longue. En efe,nil exi
équations a résoudre pour décrire la distribution. Afin d'en simplifier tduté&s, on utilise une méthode

dite des "moments statistiques". Cette méthode consiste a représenter la distidburi échantillon
polydisperse a partir d'équation de population, de la méme maniére que pour le calcul des masse
moléculaires moyennes.
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[11-2.6 Résolution
Dans le cas d'un homopolymére, I'‘équation générale des moments s'écrit selon I'Htpation

A= Z n‘[B,] aveci = 0,1,2,3 Equation I1I-5
n=1

Ou est le moment d'ordie

Ainsi le moment d'ordre O représente le nombre de macromolécules. Le moment d'@présénte la
masse et le moment d'ordre 2 est lié a la dispersité de I'échantillon. La ceobideices trois équations
permettant de décrire la distribution macromoléculaire.

L'équation différentielle décrivant I'évolution {fe,] peut étre transformée en une série de trois nouvelles
équations différentielles, correspondantes au moment d'ordre 0,1 et 2 (Equatiohdld6éjail des calculs
est présenté en annexe C.

dAo 1,
ar ka(A1 — 40) + Ekclo

dh _ 0 Equation 111-6
dt

ddy _ kq(A4 —43) 2

pra 3 + kAo

On peut constater que le systeme d'équation différentielle n'est pas fermé. Egaqifatph correspondant
au moment d'ordre 2 fait apparaitre un moment d'ordre supérieur. Ce problééuriesttravec ce type de
modélisation et nécessite l'introduction d'une nouvelle équation permettamordprée' la hiérarchie".
L'équation généralement utilisée pay(Equationlll -7) est la relation proposée par Hulbert et Katz [167].

_ 222,40 — 29)
o Mo

La r solution du syst me d” quations diff rentielles nous permet d'obtenir I' volution A4, A;,A, en fonction
du temps.

Equation I11-7

On peut ainsi calculer la masse moléculaire moyenne en nombre selon I'Equation 11-8.

M, = -~ Equation I11-8
Ao
la masse moléculaire moyenne en poids selon I'Equisiti®n
M, = X Equation 111-9
M
etl’indice de polydispersit selon I'Equationlll -10.
Pl = My = Aoz Equation I11-10
M, A%

[11-2.7 Détermination des constantes de vitesse

Le systéme d'équation différentielle est résolu $dasab, par I'algorithme d&®unge-Kuttaavec le solveur
"ODE15S. Afin de déterminer les constantes relatives a la dégradation et a labneaimon, nous avons
effectué une régression non-linéaire a partir des résultats expérimentaux corraspaigii68]. Pour
cela, nous avons combiné la résolution de I'équation différentielle a la méthode desatiomide
Levenberg-Marquardén utilisant la fonctionlsqcurvefit dansMatlab.
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Dans nos hypothéses initiales, nous considérons que la masse de I'échantillon au cotasdfertaation
est constante, ce qui revient a dire que le moment d'ordsg He(varie pas. En conséquence, nous pouvons
fixer sa valeur et nous avons choisi de travailler aised..

La résine NW30 a les caractéristiques suivaltgs55000g/mol, etP=2.

Nous pouvons donc a partir de la valeuridehoisie et des équations présentées ci-dessudvpa@ir,,,
calculer les valeurs initiales prises paet ..

Les conditions initiales sont les suivantes :

Aoo = 0,00131
Alo = 1
AZO = 1528

Les constantes de vitesse obtenues pour chaque température par régression naohih@adeentées dans
le Tableadll -1.

Tableau llI-1. Constantes de vitesse de dégradation et de recombinaison

Température (°C) kg (1) ke (L.mol.s")
180 2,0710° 4,1010™
190 4,5410°® 4,1810"
200 9,7210°® 9,4410™
210 1,44107 1,4510™
220 2,48 10”7 2,7710"
230 3,07107 3,5310™"

On peut considérer que le logarithmekget k. varie linéairement avec l'inverse de la température (malgré
des coefficients de corrélation un peu faiplee qui laisse supposer que les constantes de vitesse de
dégradation et de recombinaison suivent des relations d'Arrhenius (Edlatibet Equatiorll -12). Les
résultats obtenus sont présentés Tablika2l

—E, : .
= A _—a Equation I11-11
ko= e ()
—E, : .
= A ¢ Equation I11-12
ke = Ac exp ( RT )

Tableau llI-2. Energie d'activation et facteur pré-exponentiel pour la dégradation et la recombinaison

Dégradation Recombinaison
Facteur pré-exponentiel 1,9810"s* 1,0810° L.mol.s"
Energie d'activation 103kJ.mol* 91 kJ.mot
R? 0,9760 0,9624

Il est difficile de discuter les valeurs d'énergie d'activation ou les coestdatvitesse car peu de données
sont disponibles dans la littérature. De plus, si I'on poursuit notre raisonnéémamgié correspondante a la
dégradation est en réalitt une énergie d'activation apparente représentant plusieessus : la
décomposition d'hydropéroxyde et Taansestérification. Néanmoins, si I'on regarde les constantes de
vitesse, on constate que la vitesse de recombinaison est trés lenéeldadéesse de dégradation. Ceci
suggere que la recombinaison est un processus qui reste minoritaire au cours du vieillissement.
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[11-2.8 Validation du modele

A partir des énergies d'activation et des facteurs pré-exponentiels détermairgponvons réappliquer le
modéle afin d'en comparer les résultats avec l'expérience.

La Figurelll -13 représente la superposition du modele avec nos résultats expérimentavx gty

Comme l'on pouvait s'y attendre, le modele permet de représenter de maniéreasdétisi®lution deM,

au cours du temps. Cependant il tend & surestimer les valeWs, dgarticulierement pour les hautes
températures. En effet, 'augmentationlBedémontré par I'expérience n'est pas prise en compte dans le
modéle. Le calcul s'effectue commeRirestait constant, ce qui explique cette déviation.

60000

50000 —

40000 —

30000 +

n

M (g/mol)

20000

180°C
190°C
200°C
210°C
220°C
230°C
0 y T r T T T Y T T T L T
0 20 40 60 80 100 120

10000

e o »oom

temps (min)

120000

110000 —
100000 J
90000 —
80000 i
70000 d
60000 -

50000~

M, (g/mol)

40000 ~

180°C

30000 +

190°C

200°C

210°C

220°C

230°C

0 Y I . I U I U I J I T I
0 20 40 60 80 100 120

20000 —
10000 —

=S =R S |

temps (min)

Figure IlI-13. Validation du modele pour Jdt M,
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A partir des moments statistiques d'ordre 0,1 et 2, il est également possible déruizeda distribution
macromoléculaire et comparer directement les données GPC au modele.

La plupart des distributions macromoléculaires peuvent étre décrites par une distdeutVesslau a deux
parameétres [169] selon I'Equatibh-13.

_ 2 .
W(x) = _M> Equation 11I-13

1
V2mx20? exp( o?

Oue? est la variance, qui représente la largeur de la distributignl@tposition du maximum.

Avec
2 (Aoﬂz)
(A1)?
et
Xm = 7

Nos essais GPC ont été réalisés avec une calibration sur la masse moléculairensextiemon en
concentration. Nous ne pouvons donc pas quantifier le nombre de molécules contenues dans lesgchantil
En conséquence, nous avons normalisé nos résultats afin de pouvoir comparer les distributions.

La Figurelll-14 montre la comparaison des distributions obtenues par I'expérience et pdéle pour la
résine NW30 initiale et pour un échantillon dégradé durant 80 min a 220°C.

On peut observer dans le cas de I'échantillon initial que le modéle représente éle isatisfaisante la
distribution, gu'il en respecte les proportions caractérisées g& dm 2. Concernant I'échantillon dégradé,

on peut relever un décalage localisé sur les faibles masses. Cette remarquie@grparent intéressante

car elle suggere que I'élargissement de la distribution macromoléculaire npa®implement due a une
stabilisation deM,, par recombinaison, comme nous l'avons suggéré en nous appuyant sur la littérature, mais
plutét & l'accumulation de macromolécules de faible masse dans I'échantillon. En eféetele utilisé est

basé sur le principe d'un processus aléatoire et génére une distribution régulietesesrgur uhP de 2.

La bonne superposition du modéle et des données expérimentales nous permet donc d'observer ou se situe
I'élargissement de la distribution.

En d'autre terme, cette observation appuie I'hypothése émise précédemment. La théomopgdaet
'amorgage de réaction deansestérification formant sélectivement des produits de faibles masses qui vont
s'accumuler dans I'échantillon. Elle permet également d'expliquer les faibles vitessesombinaison
obtenues.

La modélisation pourrait donc étre améliorée en ajoutant la ou les équations perdecteprésenter ce
phénoméne. Néanmoins, si I'on veut décrire le processus de maniére rigoureuse, une arsatyse phy
chimique plus approfondie du phénoméne est nécessaire afin d'établir un mécanisme de dégradation précis.



Chapitre 1lI: Etudede la thermodégradation

dW/dt normalisé

dW/dt normalisé
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Figure 111-14. Validation du modele pour les distributions macromoléculaires

lIl -3 Synthese de I'étude

Dans ce chapitre, nous avons étudié la thermodégradation de la résine NW30 isérsodévolution sous
des conditions se rapprochant de la misesuvre (hautes temp ratures et présence d'oxygene).

Pour cela, nous nous sommes basés sur une série d'analyses thermogravimétriques etraptoquessg
réalisées sur des échantillons vieillis sous différentes quantités d'oxygene.

Cette étude nous a permis de montrer qu'en milieu inerte la résine NW30 est thermiciabieniNos

résultats vont donc a l'encontre de ce qui peut étre trouvé dans la littéiatsuggerent que cette résine ait
pu étre stabilisée ou formuléefin de limiter une forte dégradation liee a Taansestérification,

généralement observée dans le cas du PLA.
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En présence d'oxygéne, nous avons constaté que la résine NW3thsutbégradation importante que nous
avons attribué a de la thermo-oxydation, pour laquelle nous avons proposé un mécanisme. Gmenécani
suggere gue la thermo-oxydation pourrait, en réalité, amorcer ou se trouver en compétition rézetioes

de Transestérification dues a la formation de radicaux réactifs. Ce comportement pamsaexpliquer le
ralentissement de la vitesse de coupures de chaines observé expérimentalement.

Enfin, nous avons montré que I'évolution de la masse moléculaire durant le viedhissmus air pouvait

étre décrite de maniere satisfaisante par un modele a deux parameétres, basé sur un neEanisme
dégradation-recombinaison. Le mécanisme a été résolu par la méthode des moments. lseslesleur
constantes de dégradation et de recombinaison ont été déterminées par la méthode owsraeons
calculé une énergie d'activation de 103kJ/mol pour la dégradation et de 91kJ/mia pombinaison.
Néanmoins, les faibles valeurs de constantes de recombinaison suggerent que ce mécanisme éstAres limit
partir des résultats de modélisation, nous avons également pu reconstruire les idistribut
macromoléculaires. Celles-nous ont permis d'observer l'accumulation de produits de faible masse dans
I'échantillon et ainsi d'appuyer notre hypothése sur le fait que l'oxydation permet laaficopelg réactions

de Transestérification.






Chapitre IV: Cristallisation|jH N

Chapitre 1V: Cristallisation

IV -1 Introduction

Dans ce chapitre, nous allons nous intéresser a la cristallisation de¢aN®$80 dans I'optique de proposer
un modéle visant a décrire sa cinétique dans des conditions de refroidissemenblappdida mise en
acuvre.

Nous avons pu constater au travers de I'étude bibliographique que plusieurs auteurs [74, 928, SE)2
sont récemment attachés a démontrer le polymorphisme du PLA. Ce polymorphisme sep#maduit
I'apparition de deux formes cristallines distincte®o) en condition normale de cristallisation. D'aprés ces
travaux, la formex se développe a haute température et la farndebasse température, alors que pour les
températures intermédiaires les deux formes cristallines peuvent coexister.

D'autres auteurs se sont penchés sur les relations structures-propriétés@ttoinigue les formes et o
présentent des propriétés thermodynamiques [97, 105], des propriétés mécaniques [100] ou encore des
propriétés barrieres [100, 127] singulieres.

Méme si certains de ces résultats restent ouverts a la discussion, de plus en gl@idenontrent que le
polymorphisme joue un rdle important sur les propriétés d'un PLA semi-cristallin.

Dans ce contexte, si I'on souhaite établir un modéle permettant de décrire de prénigeesa cinétique de
cristallisation, il apparait nécessaire de prendre en compte I'existence de chacune desistaliess.

A ce jour, il n'existe aucune étude de ce type. En réalité, si sa cinétique isodwrargement couverte
dans la littérature, on trouve peu de travaux sur la cinétique non-isotherme du Péelceses études que
nous avons répertoriées dans la synthése bibliographique se limitent principalelappliGation des
modéles de cristallisation globaux, tels que le modele d'Avrami-Jeziorny, d'Ozaweoo® @ux de Liu et
Mo. Les résultats présentés sont souvent inconsistants et d'aprés leurs auteurst ldepbgsamodeéles ne
permettent pas de décrire correctement la cristallisation non-isotherme. Aussiepoendrons certaines de
ces approches afin d'étudier leurs validités et nous envisagerons d'autres nmdéesteinant compte des
deux formes cristallines.

Précédemment, nous avons également montré que la résine NW30 peut subir des dégradatmuestherm
importantes (8 Chapitre 1ll) qui peuvent impacter sa masse moléculairedé\fprendre en compte cette
éventualité, nous avons travaillé sur une série de masses moléculaires obtenuw®lyaet{§l-4.1). Nous
discuterons donc également de l'influence de la masse moléculaire sur lésatistalet sur ses parameétres
cinétiques.

Ce chapitre s'articule donc en deux parties :

- Une caractérisation détaillée de la phase cristalline de la résine NW30.
- Une étude cinétique approfondie visant & modélisemegtique de cristallisation non-isotherme.
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IV -2 Caractérisation de la phase cristalline

IV-2.1 Analyse Structurelle

L'une des méthodes les mieux adaptées a I'étude de la structure cristalline d'un polymére estda diésacti
rayons X aux grands angles (WAXD). La caractérisation de la résine NW30 a étérégméir d'une
série de films élaborés en condition isotherme entre 85°C et 140°C, selartdeoler présenté dans le
chapitre 2 (§-4.2).

Pour la détermination de la structure cristalline, hous nous sommes limitésiyéd'ate I'échantillon Mn
55000, soit le matériau initial. En effet, la méthode de réalisation des films &siedint transposable aux
échantillons de faibles masses moléculaires plus fragiles. En outre, il agiééspar certains auteurs [102]

gue la structure cristalline du PLLA est indépendante de sa masse moléculairelepoéchantillons
préparés en condition normale de cristallisation. En conséquence, nous partirons du gtiadgstructure

de I'échantillon Mn 55000 et son comportement peut s'appliquer a chaque échantillon de masserenoléculai
inférieure.

Les diffractogrammes obtenus ont été traités selon la méthode exposée dans le chalbides 2) (&t
normalisés a partir de la raie de diffraction la plus intense d'indice 110/220.

La FigurelV-1 présente la série de diffractogrammes obtenus poum82€2. Les principales raies de
diffraction y sont identifiées, et les indices des plakicorrespondants (lorsque cetixsont connus) y sont
apposes.

100 —
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(110)/220
(204)

(016)

T (206)
(207)
(018)

(004)/(103

80 ~

60 -

40 43¢

intensité (a.u)

20
1

|
34 36 38 40

FigureIV-1. Diffractogrammes de I'échantillon Mn 55000 pour différentes Tc

Les diagrammes de diffraction présentent une nette évolution selon la températuretadiésation
considérée. Les principales variations sont :

- Un décalage des deux raies les plus intenses, d'indice 110/220 et 113/203,Tioesgyraente.

- La disparition d'une raie a89224,65° lorsquelc augmente, pour les échantillons cristallisés a
Tc<110°C.

- L'apparition de raies af2=12,45°; 20,65°; 23,80°; 25,10° 27,32°; 35,6° et 38,23° pour les
échantillons cristallisés a 105-116¢Cc.

L'ensemble des valeurs d'angteriesurées pour chaque échantillon sont reportées dans le Tiableau
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TableaulV-1. Valeurs des angle®)2epérés pour chaque diffractogramme

Indice de Miller Valeur de l'angle 26 selon Tc
85°C 90°C 95°C 100°C 105°C 110°C 115°C 120°C 125°C 130°C 140°C
(004/103) - - - - 12,45 12,45 12,45 12,45 12,45 12,45 12,45
(010) 14,8 14,8 14,8 14,8 14,8 14,8 14,8 14,8 14,8 14,8 14,8

(110/200) 16,53 16,53 16,52 16,54 16,58 16,66 16,69 16,72 16,72 16,74 16,73
(113/203) 18,87 18,88 18,88 18,91 18,96 19,05 19,08 19,09 19,09 19,08 19,11
(204) - - - - - 20,65 20,65 20,65 20,65 20,65 20,65
(015) 22,43 22,43 2243 22,43 22,43 22,43 22,43 22,43 22,43 22,43 22,43
(016) - - - - - 23,80 23,80 23,80 23,80 2380 23,80

(?) 24,65 24,65 24,65 24,65 24,65 24,65 - - - - -
(206) - - - - - - 25,10 25,10 25,10 2510 25,10
(207) - - - - 27,32 27,32 27,32 27,32 27,32 27,32 27,32
(018) 289 289 289 28,9 29,15 29,15 29,15 29,23 29,23 29,23 29,23
(?) - - - 31,59 3159 3159 3159 3159 3159 3159 31,59

(1010) 32,67 32,67 32,67 3267 3267 3267 3267 32,67 - - -
(?) - - - - 3560 3560 3560 3560 3560 3560 35,60
? - - - - 38,23 38,23 3823 3823 3823 3823 3823

A la lecture de ce tableau et par observation des diagrammes de diffractiometten€volution de la
structure cristalline se dessine entre les échantillons préparés a basses temptahaetes températures.
Si ces structures conservent certaines caractéristiques communes, l'apparitidispetritdgon de certaines
raies de diffraction suggerent la formation de deux structures bien défimesiraipour 85°C%c<95°C et
125°C<Tc<140°C.

Afin de souligner ces différences, nous avons rapporté sur la Figrdes diffractogrammes observés aux
extrémités de la gamme de températures étudiées (soit a 85°C et 140°C).

L'évolution de la structure cristalline observée pour la résine NW30 est certd avec ce que l'on peut
trouver dans la littérature concernant le PLLA [102], [95], [170], [101]. Commeuligne la plupart de ces
études, la modification des diagrammes de diffraction awedéndiquent la présence de deux formes
cristallines bien distinctes nomméest o', qui sont formées a hautes températures pour l'une et a basses
températures pour l'autre.

Au vue de nos résultats, on peut donc penser que la résine NW30 se comporte comme un PLLA et peut
cristalliser selon les deux formest o'.

De fait, la FigurdV -2 représente le diagramme de la forghe Tc=85°C et le diagramme de la forme o
Tc=140°C.
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Figure IV-2. Diffractogrammes pour Tc=85°C et Tc=140°C

IV-2.1.1Etude quantitative des formes cristallines

Nous avons relevé que l'évolution entre les différents diagrammes de diffractmarastérise par le
déplacement des deux raies principales 110/200 et 113/203. Selon les valeurs d'angleesapporté
TableaulV -1, il apparait que ce déplacement présente un maximum et un minimum dans chacsn des ca
correspondant aux intervalles de températures que nous avons attribués aux &ihes

On peut donc penser que le déplacement de ces raies de diffraction peut nous isforieetaux
d'apparition de chacune des formes cristallines a une température de cristallisation donnée.

Afin de suivre cette évolution nous avons calculé la distance inter-réticulaire laeloi de Bragg, pour
chacun des plans 110/200 et 113/203 a chdgqué&ur la FigurdV-3, nous avons tracé leur évolution en
fonction deTc.

On peut constater que le rétrécissement de la distance interréticulaire setealmparméme maniere pour
chacun des planskl. Tout deux présentent un maximum pour<8&X95°C et un minimum qui peut étre
considéré a 1200 c<140°C. Ces r sultats semblent donc correspondre a la proposition de Zhang et al.
[95], selon laquelle la forme o' est form e des températures inférieures a 100Ugrs que la forme o est
formée a des températures supérieures a 120°C.
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Figure IV-3. Evolution de la distance interréticulaire en fonction de Tc pour les plans 113/203 et 110/200

Basé sur cette hypothése, si l'on attribue la valeur de 1 a la moyenne des dist@ano&tcinfires les plus
basses et la valeur de 0 a la moyenne des distances inter-réticulgias lesutes, on obtient dans chaque
cas un tracé représentant I'évolution du taux de ferpeur une Tc donnée. La Figuré/-4 représente la
superposition des résultats obtenus pour les plans 110/200 et 113/203.

Le tracé obtenu prend la forme d'une sigmoide qui peut étre représentee par uoe Genofipartition
correspondante a I'EquadilV -1.

x(T)y=1-

1
T.—T EquationlV-1

Avec x le taux de formex, Tc la température de cristallisatiohy,, la température correspondante a 50% de
formea et v la vitesse de transformation.

Si l'on réalise une régression non-linéaire, selon I'Equatieh, les parameétres suivants sont obtenus:
T1/2=107,53°C,v=2,88°C1, avec un coefficient de corrélation R2=0,9785.

Cette équation permet donc de représenter I'apparition de la dogmépnction de la temp rature, et selon
notre hypothése initiale, cela, indépendamment de la masse moléculaire. Ongeldtaiminer le taux de
forme o et o' contenu dans un chantillon cristallis  une temp rature donnée.

La lecture de la Figur®/-4 montre que pour la résine NW38& forme o' est cr e pour T,<95°Cet la forme a
pour 120°GT.. Dans la zone intermédiaire, les deux formes cristallines apparaissent et omh wfbtien
mélange a 50% de chacune des formes a environ 108°C.
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FigurelV-4. Taux de forme

IV-2.1.2Taux de cristallinité

L'analyse des diffractogrammes permet également de calculer le taux denitéstalthaque température de
cristallisation, considérant le halo amorphe et selon la méthode présentée dangrke 2ti8pb#4.5.1). Les
taux de cristallinité mesurés sont compris entre 47% et 71% de cristabnitééchantillon Mn55000. lIs
sont représentés sur la Figlive5 en fonction de la température de cristallisation.

Comme l'on pouvait s'y attendre, le taux de cristallinité augmente lorsque la tengpdeaturistallisation
augmente. Ce phénomene est bien connu et souvent rapporté dans la littérature [36]. Néanmoins, on peut
également observer une cassure dans I'évolution du taux de cristallinité entre TR représenté sur

la FigurelV-5). On peut attribuer cette transition aux fornaest o'. En effet, pour certains auteurs [95], la

forme o' serait uneforme d sordonn e de la forme a. Pour d'autrs, elle doit étre considérée comme une

forme a part entiére, moins stable [91, 92]. Par conséquent, il apparait logique que son tisted|iohétée

sat plus faible et que son évolution soit différente.
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Figure IV-5.Taux de cristallinité obtenu par analyse WAXD pour I'échantillon Mn 55000
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IV -2.2 Analyse thermique

Les analyses thermiques ont été réalisées par DSC en condition isotherme et pomésdBtusieurs
échantillons correspondant a chague masse moléculaire ont subi un traitemequheatan les protocoles
détaillés dans le Chapitre 2. Suite a la cristallisation, un deuxieme passagéadisgéar2°C/min pour les
essais isothermes et a 5°C/min pour les essais non-isothermes, ceci afin d'tdsenadils de fusion en

résultant.

Dans cette section les profils de cristallisation et de fusion powrskss isothermes et non-isothermes
seront étudiés en paralléle afin de faire le lien entre les phénoménes observés selon lesitleng.cond

IV-2.2.1Données isothermes

Nous avons choisi de travailler sur un intervalle de température de cristailisatnpris entre 85°C et
145°C, en réalisant une analyse tout les 5°C. Les thermogrammes de cristallisabciés aux profils de
fusion pour les essais isothermes sont présentés sur la Mgure

IV-2.2.2Données non-isothermes

Pour les essais non-isothermes, nous avons donc déterminé expérimentalement la limstalidatmon de
la résine NW30. Ainsi, hous avons mesuré la réponse thermique pour des vitessesidisseafient
comprises entre 0,5 et 20°C/min.

Pour ces essais, nous avons travaillé uniquement sur I'échantillon Mn 55000. En théorie [36], aése la m
moléculaire est faible plus la cinétique de cristallisation est rapidei, Aéehantillon qui a la plus forte
masse moléculaire sera I'échantillon qui a la vitesse de cristallisatiors lemie et ainsi limitera I'étude. La
FigurelV -6 représente les thermogrammes de cristallisation pour la série de vitesses assidéré

On peut remarquer que la résine NW30 ne présente aucun pic de cristallisation larsgasse de
refroidissement est supérieure a 10°C/min. En conséquence, nous considérerons cetteovite® la
limite de notre étude.

Les thermogrammes de cristallisation ainsi obtenus pour chaque échantillon aedessvillant de
0,5 °C/min a 10°C/min et les profils de fusions correspondants sont présentéd\Figure
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FigureV-6. Thermogramme de cristallisation du PLA initial entre 0,5C/min et 20°C/min pour Mn 55000
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Figure IV-7.Thermogrammes de cristallisation isotherme et profils de fusion résultant
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Figure IV-8.Thermogrammes de cristallisation non-isotherme et profils de fusion résultant
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IV-2.2.3Profils de cristallisation -Taux de transformation et analyse enthalpique-

IV-2.2.3.1Condition isotherme

L'analyse des thermogrammes isothermes permet d'apprécier le large inteevedimpd sur lequel se
déroule le phénomeéne de cristallisation pour la résine NW30. Les temps nécadsaméstallisation totale

du matériau pouvant aller de quelques minutes a plusieurs centaines de minutes selparéutende
cristallisation.

L'intégration des thermogrammes par la méthode proposée dans le chaplt4 2 18l) permet de calculer
les taux de transformation relatif pour chaque température de cristallisation. €mt abtsi des profils de
types sigmoidaux compris entre O et 1 permettant une analyse plus détaillée du phénomene.

A titre d'exemple, les taux de transformation relatif-@82.1.1) en fonction du temps pour I'échantillon Mn
55000 sont présentés Figuke-9. Du fait de la superposition de certains tracés, nous avons sépareé les taux
de transformation en trois parties afin de faciliter la lecture. Onaégalement que le méme type de
comportement est obtenu pour chaque masse moléculaire.
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Figure IV-9.Taux de transformation relatif pour Mn 55000

L'intégration réalisée afin d'obtenir les taux de transformation nécessit@aider I'aire totale du pic de
cristallisation représentative de I'enthalpie totale de formation degsusridhH.). Les valeurs d'enthalpies
mesurées ont été reportées dans le Tatlédu

Sur la FigurdV-10 nous avons trazeH. en fonction dél; pour chaque masse moléculaire.

On observe dans chaque cas que I'enthalpie de cristallisation augmente forteméptRegius la masse
moléculaire diminue plus la valeur d'enthalpie augmente.
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De maniére générale, on considére qu'a haute température les cristallites formées aurontguaedplus
épaisseur. Alors elles présenteront une plus grande stabilité, et donc une plus graitdedtfurantie sera
dégagée pour leurs formations [36]. En outre, lorsque la masse moléculaire diminttida de défaut au
sein des cristallites est généralement diminuée, du fait d'une meillebittérdes macromolécules. Ainsi
les cristallites issues de molécules courtes auront une meilleuretéstdhiliconséquence, une plus grande
guantité d'énergie sera également dégagée lors de leur formation.

Ce comportement semble donc en accord avec les considérations théoriques. Néanréoarts l@sserves
entre basses et hautes températures sont trés importants, avec des valeursedgpababpit doubt. Ces
résultats nécessitent donc une analyse plus approfondie. D'autant que si I'om sar badittérature, les
données fournies sont trés différentes, certains [64] ne constatent aucune variatitan tavgoérature,
d'autres [130] observent des comportements similaes nétres. Néanmoins, il faut considérer les
méthodes d'intégrations utilisées. En effet, dans le cas du PLA de nombreux auteurs gné ajgsli
méthodes non-linéaires a partir de I'équation d'Avrami par exemple. Ceci afiningélioertaines
incohérences dues aux difficultés expérimentales liées au ALA.281). L'application de méthodes non-
linéaires peut induire de nombreuses erreurs. D'autant que l'on ne aantest limites d'intégration
appliguées par les auteurs ni la qualité des ajustements.

Par conséquent, si I'on analyse plus en détails la Agut@, on peut noter un premier changement de pente
dans l'augmentation de I'enthalpie a envifgrl00°C, puis un second a envirdg=135°C. Ce phénomeéne
peut étre corrélé a I'observation précédemment réalisée sur les taux de dés(&ilipirelV-5) qui sont
d'ailleurs directement proportionnels a I'enthalpie de cristallisation.

Par conséquent, la forte augmentation de I'enthalpie de cristallisation peut égalemexttriéte a
I'existence des deux formes cristallines, d'autant que certains auteurs ldwrergttides propriétés
thermodynamiques particuliéresH;") [97, 105].

Néanmoins, d'aprés I'Equatitvi-1, la forme o' seule n'existe que jusqu' 95°C et la forme o qu' partir de
120°C. Si I'on peut comprendre que la premiére transition soit décalée a 100°Caliiddébée Iquantité de
forme o cette temp rature, il est difficile d'expliquer pourquoi on observe la seconde transition & 135°C qui
serait, elle, attendue120°C o I'on est en pr sence de 100% de forme a. Afin d'expliquer cette observation
d'autres informations sont nécessaires. Nous aborderons ce point lors de I'étude de Bl¥isich4).
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Figure IV-10.Enthalpie de cristallisation isotherme
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A partir des taux de transformation relatif ainsi obtenus, on peut dé¢eries temps de demi-cristallisation
(ty2) & chaque température pour les différents échantiltppseprésente le temps nécessaire pour atteindre
50% de cristallisation relativd, est souvent utilisé afin de caractériser la cinétique de cristallisation.

L'évolution de ce paramétre a été tracée sur la FIgi+iel en fonction de la température de cristallisation et
de la masse moléculaire. Les valeurs mesuréespoomt également été rappatians le Tablealy -2.

TableaulV-2. Enthalpie et temps de demi-cristallisation

Mn 55000 Mn 45000 Mn 32000 Mn 19000 Mn 10000 Mn 7500
Tc t1_/2 Hc tl{z Hc tl{z Hc t1{2 Hc t1{2 Hc t1{2 Hc
CC) (mn) (/g (min) (g (mn) (g (mn) (/g) (min) (/g (min) (/g
85 44,62 31 37,1 34,7 37,1 35,7 21,74 35,6 8,2 36,8 4,67 37,2
90 19,85 324 16,73 35,2 16,45 35,9 8,93 37,9 3,18 38,6 2,34 39,7
95 10,95 33,2 8,92 37,3 8,2 38,9 5 39,5 1,92 40,4 1,55 41,6

100 6,24 34,7 5,50 37,9 4,99 39,4 3,50 43,3 1,52 42,2 1,19 45,9
105 6,29 38 4,64 43,7 3,73 45,5 2,86 42,7 1,38 44,7 1,17 52,5
110 7,19 43,5 5,44 47,2 5,6 48,7 3,42 50,6 19 51,6 1,72 60
115 7,32 46,4 6,39 50 5,43 50,7 51 55,3 3,21 53,3 3,13 63
120 9,2 50 7,87 51,7 7,58 54,6 531 55,4 5,33 60,4 4,23 67
125 14,52 52,5 12,95 54,7 11,84 55,7 9,43 59,9 5,72 62,6 54 67,9
130 27,7 56,2 20,69 59,5 20,13 59,4 13,40 61 9,57 67,7 9,96 71,1
135 52,17 58,6 39,9 63,3 34,47 63,8 31,55 67,8 23,51 71,8 26,75 72,5
140 94,75 61,2 119,14 64,2 86,95 66,7 81,31 68,9 76,55 72,3 65,15 72,9
145 21259 63,1 206,60 656 143,77 69,1 13381 713 125,6 72,1 117,6 72,5

= — Mn 55000
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+— Mn 32000
— Mn 19000
— Mn 10000
— Mn 7500
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Figure IV-11.Température de demi-cristallisation pour chaque masse moléculaire

Pour chaque échantillon on observe un maximum a environ 105°C, indiquant la températurdealdaquel
cristallisation est la plus rapide. On note également I'apparition d'une transit®lHC et 115°C. Cette
transition est indépendante de la masse moléculaire et caractérise une vauatioacanisme de
cristallisation dans cet intervalle de température. Ce comportement correspond bien a ce que l'ongreut trouv
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dans la littérature sur le PLLA, comme le montre les données de Di Lorenzo [133],Wéastiai. [134], et
Pan et al. [102] que nous avons présesd@ans la synthése bibliographique (8I1-3.5).

Si I'on reprend nos analyses de diffraction, nous avons montré que la structure cristallidside W30

passe de la forme a la formeo entre 95°C et 120°C. Dans cet intervalle de températures, on est donc en
présence d'un mélange des deux formes cristallines. De fait, la variatiora damétiue de cristallisation
caractérise le passage d'une forme a l'autre. De plus, comme cette transitioie pEs/at'une masse
moléculaire a l'autre, I'hypothése qui consiste a dire que la structure ingsttll son évolution sont
indépendantes de la masse moléculaire tend a se justifier.

Par conséquent, I'évolution tle peu étre déconvoluée en deux gaussiennes représentant indépendamment
la cinétique d'apparition de la forméet de la formey en fonction de la temp rature de cristallisation. La

FigurelV-12 illustre cette proposition.
- = Données expérimentales
Déconvolution
Taux de

0.5

l/t“,: (u.a)

0 3p XNy

—_— e e 0
90 100 110 120 130 140

Te (°C)

FigureIV-12. Représentation schématique d'une déconvolution densidérant le taux de fornae

IV-2.2.3.2Condition non-isotherme

En premier lieu, l'analyse des thermogrammes non-isothermes présentés-iguurddV -8, montre un
phénomene de recristallisation ou de cristallisation froide pour de nombreuses vitesfesdigsement.
L'observation de cristallisation froide lors de la deuxieme chauffe estééstige d'une cristallisation
incomplete lors du refroidissement. Ce comportement était prévisible au vu degséhienus lors de la
détermination du domaine de cristallisation (Figive6). En effet, nous pouvions observer une forte
diminution du pic de cristallisation en augmentant la vitesse de refroidisseiweat que pour une
cristallisation compléte, l'inverse est attendu lorsque I'on travaille avec les fluxielercha

Si I'on regarde un peu plus en détail les thermogrammes, on s'apercoit que pluselanoigsulaire est
élevée plus le phénoméne de cristallisation froide est présent. En effeMpd&&000 le phénoméne est
observé dés 1°C/min alors que pour Mn7500 il se présente a partir deir6°Concomportement est
cohérent avec la théorie qui suppose que plus la masse moléculaire diminue pioétitwe de

cristallisation s'accélére.

Si I'on souhaite réaliser une étude cinétique approfondie et l'intégrer a unatismul est nécessaire de
connaitre les taux de transformation réels, ainsi que les enthalpies de ctistalzbaux pour chaque
échantillon.

Si I'on reprend la définition du taux de transformation relatif dans le chapBte213], celui-ci représente le
taux d'occupation du volume par les entités cristallines ou le taux de cristalligéthaire. Il est égal a 1
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lorsque le processus arrive son terme, c'est-a-dire lorsque le phénomeéne de compaetagieéest peut
également contenir une part de cristallisation secondaire correspondant a dsgraessi des lamelles
cristallines en fin de transformation.

Sur la FigurelV-8, les pics de recristallisation lors du deuxiéme passage sont marqués par un eetour a |
lighe de base bien avant le pic de fusion, suggérant que le processus de cristallisativé asta@r terme.
On peut donc penser que I'on a atteint un taux de transformation de 1 a la fin de la reddstallisat

En condition non-isotherme pour un taux de transformation de 1, on obtient généralemene laafeém
d'enthalpie totale indépendamment de la vitesse de refroidissement. Ceci a par éx&rdplaontré par
Kim et al. pour une série de polyester [171].

Si comme dans notre cas, la transformation n'est pas terminée lors du refreidissais se compléte lors
de la deuxieme chauffe, alors la somme des enthalpies de cristallisation eistiligation correspondra a
I'enthalpie totale de cristallisation.

En réalité, si I'on considere un refroidissement non-isotherme comme une successiooidisseshent
isotherme. L'enthalpie de cristallisation non-isotherme représgpteximativement la moyenne pondérée
aux taux de transformation et a une température donnée, des enthalpies isotherme®rsgaliel'ide
température sur lequel se déroule le refroidissement.

Nous avons donc mesuré dans chaque cas, la température au pic de cristalligatimmtbalpie de
cristallisation AH.) et I'enthalpie de recristallisationH..). Nous avons rapporté I'ensemble de ces valeurs
ainsi que la somméH.+AH.. dans le

TableaulV-3.

On remarque que les sommasbl.+AH. sont relativement consistantes sur la gamme de vitesse pour
I'ensemble des échantillons. Néanmoins, elles tendent a diminuer avec la vitessediessrfrent. On note
des écarts pouvant atteindre jusqu'a 10 J/g pour les faibles masses moléculaires.

Afin de comprendre ce phénomeéne, nous nous sommes intéressés aux val@yursadrirées. Elles
indiquent que la cristallisation se déroule majoritairement dans une gamme de tempsiates deux
formes cristallines coexistent (95°T<120°C). Selon les vitesses considérées, on aura donc des quantités
différentes de chacune des fornaaes o' dans un chantillon.

En outre, si I'on observe plus en détail les thermogrammes sur la Rig8reon constate qu'il existe une
déformation sur le pic de cristallisation autour de 110°C, température proche d'unprpbastant 50% de
chacune des formes cristallines (identifié@@&108°C d'aprés I'EquatiolV-1). Nous avons repéré cette
déformation sur la FigurB/-8 par une bande grise sur chaque série de thermogramme. Ce phénoméne est
particulierement évident pour les échantillons a partir de Mn 32000. En extitalgola@éme raisonnement

aux échantillons Mn 55000 et Mn 45000, on se rend compte que la méme déformation peut étréeonsidér
On notera également que cette déformation peut étre observée sur les pics de rdmistallisa

En mesurant I'enthalpie a I'équilibre desmes a et o', Kalish et al. [97] puis Rathi et al. [105] ont suggéré
gu'elles présentent des propriétés thermodynamiques différentes. Si I'on s'apmeiteshypothese, nos
résultats isothermes (FigubPé-10) vont également dans ce sens. En conséquence, il apparait logique qu'un
chantillon contenant majoritairement de la forme a ait des propri t s thermiques diff rentes d'un échantillon
contenant majoritairement de la forme o', et donc une enthalpie de cristallisation également différente.

On peut donc penser que la déformation du pic de cristallisation et les fluctuations déeshthtadprvées
sont probablement duessataux de formes a et o' pr sentent dans chaque chantillon. De plus, comme la
zone de déformation du pic de cristallisation ne varie pas ou varie peu avec ladétesgeidissement, on
peut alors considérer que celle-ci est indépendante du temps et ne varie quiavepétature. Ainsi
I'EquationlV-1 est galement valable pour quantifier le taux des formes o et o' dans un chantillon cristallis

en condition non-isotherme.

En conséquence, si I'on considere que I'on a atteint un taux de transformation dénlde la deuxiéme
chauffe et quéAH.+AH. représente I'enthalpie totale de cristallisation, il est donc possible d'dstitagx
de transformation réel a la fin du refroidissement (apg finq;) POur chaque vitesse selbiaquationlV -2.
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TableaulV-3.

AHc

Gréel final = Apc ¥ AHec
Les valeurs de;¢ rinq: SONt €galement présensé@ans le

EquationlV-2

Les taux de transformation relatif({’)) sont eux, obtenus par la méthode d'intégration présentée chapitre 2
(811-4.2.1.3). Nous l'avons appliquée aux thermogrammes DSC entre 160°C et 60°C. Les temps de
cristallisation correspondants sont calculés skquationlV -3, représentant une rampe linéaire.

Tmax -T
P

t =

Avec T;,,=160°C ety la vitesse de refroidissement.

EquationlV-3

Les taux de transformation réels peuvent ainsi facilement étre déduits par I'Eiation

I'‘¢chantillon Mn 55000.

0,5

Taux de transformation

Areet(T) = Arger final .a(T)

A titre d'exemple, nous avons tracé sur la Figurd 3 les taux de transformation relatif et réel en fonction
de la température et les taux de transformation relatif en fonction du &mmps0,5°C et 9°C/min, pour

60

Température (°C)

120 140

EquationlV-4

160
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FigureIV-13. Taux de transformation relatif en fonction du temps et Taux de transformation relatif et réel en
fonction de la température pour Mn 55000

Si l'on s'intéresse maintenant a I'évolution de I'enthalpie de cristallisatian (8elJ) avec la vitesse de
refroidissement. On constate que la majorité des échantillons, excepté Mn 55000, présentexiéeur
plateau a partir de 1°C/min. Cette observation est illustrée sur la Figide
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L'apparition d'une valeur plateau suggére que la cristallisatioétéa complétée lors du refroidissement.
Néanmoins, ce n'est pas le cas pour I'ensemble des échantillons si I'on se baseuwsudésgansformation
réel calculés. En effet, a partir de Mn 19000 méme si le taux de transformmatidmal at été atteint,
I'enthalpie de cristallisation mesurée continue a augmenter lorsque la vitesse desefr@dt diminue.

Afin de mieux illustrer ce phénoméne, nous avons ajouté sur la Figuré des marqueurs correspondant
aux vitesses a partir desquels un taux de transformation de 1 est obtenu.

Si I'on reprend les observations pr ¢ dentes ce comportement est tr s certainement li au taux de formes o et
o' contenu dans la phase cristalline form e.

Néanmoins, la description de ce phénomene demande un peu plus de détails. En effet, pourasiseque m
moléculaire la zone de cristallisation est quasiment la méme au vu des valgur®@m@ourrait donc penser

gue letaux de forme a et o' contenu dans chaque échantillon pour une vitesse de refroidissement donnée est
sensiblement le méme. En réalité, il est nécessaire de considérer d'une part, dlagtigoe de la
cristallisation des formes o et o' et d'autre part, I'influence de la masse moléculaire sur cette cinétique.
D'aprés les résultats obtenus powr en condition isotherme, il apparajue la forme a' cristallise plus
rapidement que la forme a.

Par ailleurs, plus la masse moléculaire est faible plus la cinétique deisastall est rapide pour chacune
des formes.

En conséquence, les observations réalisées a partir de Mn 19000 sont en réatithnhinaison de ces
deux phénoménes. Ce qui explique pourquoi, a taux de transformation égal on obtient des écarts pouvant
atteindre plus de 10 J/g selon la vitesse de refroidissement appliquée.

* — Mn 55000

«—Mn 45000

+—Mn 32000
— Mn 19000
—Mn 10000
— Mn 7500

70

)).

60 _ e % \
50 H ‘/‘\. E
T

AN
| \

AH_(J/g)

Vitesse de refroidissement (°C/min)

Figure IV-14. Enthalpie de cristallisation en fonction de la vitesse de refroidissement
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IV-2.2.4Analyse des profils de fusion -Phénoméne de fusions multiples et mesure;les T

IV-2.2.4.1Condition isotherme

Si I'on s'intéresse maintenant aux profils de fusions présentés sur lal¥igunelusieurs remarques peuvent
étre effectuées. Tout d'abord, pour chaque masse moléculaire et selon lestueespdeacristallisation
considérées, de multiples événements exothermiques TRptét endothermiques (nofg, et T,) sont
observés.

On peut également séparer les échantillons entre les hautes (de Mn 55000 a Mn 19000) et ld8lhasse
10000 et Mn 7500) masses moléculaires. En effet, les profils de fusions obtenus sommeésuettes
différents, particulierement aux faibles températures de cristallisation.

Pour leshautes masses moléculaires (HMM)n observe trois comportements différents :

- Si 85°CT<105°C, on observe un phénomene de recristallisalignsgivi d'un pic de fusion
(T2). PourTc=105°C, on peut distinguer un faible piG)(avant la recristallisation.

- Si 110°&T<130°C, on observe deux pics de fusioh €t T,), T; augmente lorsque la
température de cristallisation augmente alorsTguiminue jusqu'a disparition totale.

- Si 135°GT<145°C, on observe un seul pic de fusidy.(

Pour leshasses masses moléculaires (BMM)n observe également trois comportements différents :

- Si 85°C<T<110°C, on observe deux pics de fusioh €t T,), T; augmente lorsque la
température de cristallisation augmente alors Qudiminue jusqu'a disparition totale. Pour
Mn 1000, le pic correspondanfTaest beaucoup plus prononcé et ne disparait pas.

- Si 115°GT<130°C, on observe a nouveau deux pics de fusiret(T,), T; augmente lorsque
la température de cristallisation augmente alorsTgdeminue jusqu'a disparition totale.

- Si135°G T, <145°C, on observe un seul pic de fusign

Ces résultats concordent relativement bien avec ce que l'on peut trouver daésataré sur le PLLA.
Particulierement, si I'on se référe aux résultats de Pan et al. [102] qui oniéefieanéme expérience sur
une série de masses moléculaires comprise entre 219000 g/mol et 15000g/mol, avecsendevitkauffe
de 10°C/min. Nous observons d'ailleurs comme eux une variation du mécanisme pour les &béss m
moléculaires qui apparait pour eux a 15000g/mol.

L'apparition de multiples phénomeénes thermiques sur les profils de fusion es€eb&atifférents degrés
sur de nombreux polyméres semi-cristallins tel que le polypropyléne (PP)IgLpalystyréne (PS) [172], le
polyether ether ketone (PEEK) [178] encore d'autres polyester (PET, PBT...) [174, 175].

Néanmoins, ce comportement n'est pas nécessairement caractéristique de polymorphisme sEtiaefet
certains cas on considére que l'apparition de multiples pics de fusion se tradlakigtance de plusieurs
populations de lamelles cristallines, ou de multiples structures crisallirest-a-dire du polymorphisme,
dans d'autres cas, on parlera de fusion-recristallisation qui correspond a uranisaboyn ouun
perfectionnement de la structure cristallssgléroulant au passage de la fusion, auquel cas il ne s'agit pas de
polymorphisme.

Afin de décrire les multiples phénoménes endothermiques et exothermiques obsenetsl.Hd02] ont
proposé un double mécanisme décrit ci-dessous, lequel comprend une partie liée au polyendrpRisf
et une partie liée a un phénoméne de réorganisation.

- Pour 85°C<T<100°C, seule la forme o' apparait. Elle est considérée comme une forme désordonnée
de la forme a. Dans le cas dgdMM , lors de la fusion I'apparition du phénomeéne de recristallisation
en Ty est attribuée la r organisation de la forme o' en o, laquelle fusionne par la suite &n Cette
réorganisation est mise en évidence par une étude IRFT. Elle est décnite cora transition
solide-solide, basée sur l'absence de pic endothermique avant le pic exotheFgsre les
thermogrammes DSC. Une autre étude [91] basée sur des essais SAXD, WAST su@yere
également une transition solide-solide. Dans le caBid , I'absence de pics exothermiqugs
ne remet pas en question |'existencdadfrme o'. La forme o' fusionne directement ef; selon
I'explication fournie. lls proposent que ce comportement peut étre attsititid, I'aspect cinétique
de latransformation o'-a, soit une plus grande stabilit de la forme o' pour les BMM .
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- Pour 100°Cq<120°C, un m lange des deux formes o' et o apparait. Lors de la fusion, la part de
forme o' subit la m me transformation que pr ¢ demment. Ils justifient la disparition du pic de
recristallisation par la fusion de la forme a. Ils consid rent qu' cestempératures de cristallisation la
stabilit des cristallites a est faible. Ainsi, elles vont subir un phénomene de perfection par fusion-
recristallisation. Cette transformation se d roulant dans la m me zone que la transformation a'-a,
elle masque ainsi le pic de recristallisatin Cette hypothése explique également I'apparition du
pic T, partir de 105°C. Les formes o obtenues partir de la r organisation de la forme o' et celles
obtenues a partir de la pettion de la forme o elle-méme fusionnent par la suite ensembleTen

- Pour 120°C¥<130°C, seule la forme apparait. L'apparition de deux pics de fusion dans cet
intervalle est due comme précédemment au phénomene de perfectionnement de ta farme
fusion-recristallisation.

- Pour 130°C4q, seule la formeon apparait. Cette fois, les cristallites initialement formées sont
suffisamment stables et ne participent a aucun phénoméne de perfectionnemelatpphoitidn
d'un seul picT;.

On peut résumer ce double mécanisme de la fagcon suivant :

- La formea' subit une transformation solide-solide avant digrer en fusion sous la forme o.
C'est lI'aspect polymorphe.

- La forme o subit un perfectionnement par fusion-recristallisation, comme on peut I'observer
sur d'autres polyméres non polymorphes.

Si ce mécanisme permet donc de décrire de maniére détaillée la fusion et seswbleavec certaines de

nos observations réalisées précédemment, il apparait que de nombreux phénoménes sont corémnus dans
pics Tr et T.. D'ailleurs, ces deux pics caractérisent la phase cristalline pour une tenepétatur
cristallisation. Le pidl, est lui représentatif de la phase cristalline modifiée au cours de la fusion.

Afin de déterminer les caractéristiques thermiques des foomesn' et notamment leur température de
fusion thermodynamiques, nous avons choisi de réaliser la méme expérience en utilis&@ & D
modulation de température lors du deuxiéme passage. Ainsi, nous souhaitons observer les différent
phénomenes séparément.

Comme nous l'avons détaillé dans le chapitre I48), la TMDSC permet de séparer les phénoménes
capacitifs ("Flux inversible"), des phénoménes cinétiques ("Flux non-inversiblel'dnSie base sur les
travaux de Wunderlich [176] ou encore de Sauer et al. [177] qui ont apprdé&uadelde la fusion de divers
polymeres par TMDSC, les flux inversibles et non-inversibles peuvent étre décrits comme suit

- Le flux inversible ne contient aucun phénoméne de cristallisation ou de recristalli€atisont
des phénoménes purement cinétiques. Par contre, il peut contenir une partie degmésdem
fusion. De maniére générale, on considére la fusion observée, sur le flux invarsible étant
liée a la fusion partielle de lamelles. Les chaines partiellement libres apigsdn peuvent
recristalliser sur le cristal déja existant en une forme plus stable.

- Le flux non-inversible contient les phénoménes de cristallisation et de recristallisensi que
la fusion compléte des cristallites. Néanmoins, il est important de considérer que tout phénomene
de fusion et de recristallisation qui ont lieu a une méme température sepamnposés.
mélange des deux phénomeénes sera observé.

En d'autres termes, pour la fusion, le flux inversible représente les zonesrestal moins stables, alors
gue le flux non-inversible représente les zones cristallines les plus stables.

La FigurelV-15 présente les thermogrammes des flux inversibles (noté Rev) et naibilege(noté Non-
Rev) pour chaque échantillon.
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Pour leHMM , tous les échantillons se comportent de maniere similaire :

Pour 85°GT<110°C, on observe que le phénoméne de recristallisdtionis en évidence par
DSC conventionnelle, s'associe a un phénomene de flisigm apparait sur les thermogrammes
inversibles. Il semble donc, que dans cet intervalle, nous soyons en présencestbmngatftielle

de la formeo'. Laquelle, aprés recristallisation en la formplus stable entre en fusion &g qui
logiqguement apparait sur le thermogramme non-inversible. Il est difficitére si I'apparition d'un
phénoméne de fusion remet en question la transition solide-solide suggérée posfdartadion

a'-a. En effet, on trouve peu d'information sur ce type de transition. Néanmoins, on peut penser
gu'une réorganisation quelle qu'elle soit nécessite une certaine quantité d'énergie.

Il est également intéressant de noter que par DSC conventionnelle, le phénomene de
recristallisation est seulement observé jusdi¢al05°C. La TMDSC permet de montrer qu'en
réalité ce phénoméne s'étend au moins jusqu'a 110°C voir 115°C. Ceci n'est pas §toisqaet

la transformation’-a devrait se d rouler jusqu' ce qu'il n'y ait plus de forme o' cr €e lors de la
cristallisation, soit a 120°C selon nos essais de diffraction.

Par ailleurs, on observe une modification du thermogramme non-inversifite1d0°C. Une
partie du pic de fusiofi; apparait juste avant le pic de recristallisaffl@qnCe comportement qui
s'intensifie avec la masse moléculaire suggére qu'une partie des cristalleesrepii en fusion a
cette température sont d'une stabilité plus élevée. On constate également que le phéaoméne
fusion T, sur le thermogramme inversible se dissocie du phénoméne de recristalllzasiamle
thermogramme non-inversible, qui apparait maintenant plus tard. On peut dilmeerattes
comportements a la forme En effet a partir de 110°C, elle devient majoritaire dans I'échantillon.
Ainsi, une partie va se réorganiser avant de fusionner, alors qu'une autre peysvatditsionner
directement dans la méme zone que la recristallisation, déformant ainsi le picex@lkague
pourquoi on observe un pid; avant la recristallisationTy en DSC conventionnelle. La
recristallisationTy étant attribuée aux deux formes dans cet intervalle de températures.

- Pour 115°GT<125-130°C, on est en présence de deux pics de fusion sur chaque

thermogramme. La majorité de la fusion est assauigehermogrammes non-inversibles. Ceci
suggére que chaque pic de fusion corresppmithie forme cristalline stable, soit la forme
Néanmoins, une partie de la fusion est toujours localisée sur le thermogramme invarsible,
une fusion qui semble étendue, débutant bien avant le pic. En effet, on est tenjpugsence
de cristallitesa' qui vont subir une transformati@+a et une partie de la forme a va également
se réorganiser. D'ailleurs si I'on regarde plus en détail les thermogrammesvamsibles a
T.=115°C, on peut considérer que le phénomeéne de recristallisation est toujoursemtésdas
deux pics avec un signal qui passe encore sous la ligne de base.

- Pour 130-135°€T,, on observe un seul pic de fusidndont la quasi-totalité est contenue dans

le thermogramme non-inversible, suggérant la fusion de cristailgtsbles.

Nous avons relevé lors de I'étude de la cristallisation isotherme, une transition a 135°C dans
I'évolution de I'enthalpie (Figur®/-10). L'existence de cristallitesplus ou moins stable avant
130-135°C peut expliquer la forte augmentation d'enthalpie observée entre 120°C et 135°C, suivi
d'un ralentissement de son évolution a partir de 135°C. En effet, on peut penser queianformat
de cristallites de plus en plus stables (120r€135°C) engendre un dégagement de chaleur
plus important d'une température a l'autre. Lorsque toutes les cristaltitgset ont la méme
stabilité T<135°C), la quantité de chaleur dégagée est moins importante d'une température a
l'autre. On peut donc lier ces deux phénomenes.

Pour lesBMM , les échantillons Mn 10000 et Mn 7500 se présentent differemment :

Pour 85°GT<110°C aucun phénomeéne de recristallisation n'était observé sur les essais par DSC
conventionnelle. La TMDSC révele que l'échantillon Mn 10000 présente un phénomene de
recristallisation au moins jusqu'a 90°C. Avant le phénoméne de recristallisatiostingudi le pic

de fusionT; sur le thermogramme inversible et non-inversible, suggérant qu'a faible temgéra
nous sommes en présence d'un mélange de cristallites de fortes et de faibleéss sfabilr Mn

7500, seul un double pic de fusion est observé des 85°C qui se transforme en argseuicla
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partir de 100°C. Le pid; est également partagé entre le thermogramme inversible et non-inversible.
On est donc aussi en présence d'un mélange de cristallites de forte et de failite &afiilj dans

les deux cas, le pit, sur le thermogramme non-inversible tend a disparaitre lorsque l'on approche
110°C. Il y a donc moins de cristallites qui fusionnentgn

Ces observations valident les deux hypothéses proposées par Pan et al. [102]. Eriefgtua

du phénomeéne de recristallisation étant beaucoup plus rapide pour les faiblesmadésalsires,

Tr n'apparait pas, comme pour K8IM, sur toutes la gamme de sur laquelle on peut considérer
l'existence de la forme a' (soit pour 85°C<T<115°C) En r alit , la transformation a'-a. n'a plus le

temps de se produire et les cristallitefusionnent directement, comme on peut le voir pour les
échantillons Mn 10000. Le partage dig entre flux inversibles et non-inversibles, ainsi que la
diminution deT, lorsqueTc augmente, sugg re dans chaque cas qu'une partie des cristallites o
présente également une stabilité plus élevée.

Pour 115°&T<125°C, on constate a nouveau l'apparition d'un pic de fukimur I'échantillon
Mn7500. Le picT; de I'échantillon Mn 10000, lui, varie peu si ce n'est qu'il continue a augmenter. La
part deT; localisée sur le thermogramme inversible semble comme précédemment étenthas, ét

en débutant bien avant le pic principal. Par contre, si I'on s'intéresse Blopipeut constater que

pour chaque échantillon, celui-ci recommence a augmenter sur le thermogramme ndolénaersi
partir de 115°C. Puis, il diminue a nouveau jusqu'a 130°C. Ces comportements soulignent comme
précédemmentine variation du m canisme de fusion due la forme o qui devient majoritaire dans
I'échantillon et qui ameéne plus de stabilité aux cristallites.

Pour 130°GT,, on observe un seul pic de fusidn dont la quasi-totalité est contenue dans le
thermogramme non-inversible, suggérant la fusion de cristallgé&sgbles.
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Figure IV-15. "Flux inversibles" et "Flux non-inversibles" pour chaque échantillon
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L'analyse TMDSC nous a donc permis de montrer que la transition présente un phénomene
endothermique. En conséquence, le suivi duTpipeut étre utilisé pour représenter I'évolution de la
température de fusion des cristallites majoritairement formées lors didisefement. Néanmoins, il est
important de considérer la forme cristalline majoritaire & chaque températgidéeée. Le suivi du pit;
sera donc réalisé sur les thermogrammes inversibles jusqu'a 110°C, puis sur lesrdinamasgnon-
inversibles a partir de 115°C.

Nous avons reporté sur la Figuxe-16 les profils obtenus pour chague masse moléculaire. On obtient ainsi
un pseudo-diagramme de phase, comme suggéré par Zhang et al. [95].

En premiére approche, nous remarquerons que tous les profils présentent une partimentainéaire
pour T=<95°C et 120°C<T, correspondant aux zones de formation des formes a et o' seules (ces zones sont
identifiées sur la FigurdV-16). Nous avons également réalisé des essais supplémentdygessaC pour
chaque masse moléculaire afin d'obtenir une meilleure lecture. Les thermogrammEs AL n'ont pas
été utilisés lors de I'étude isotherme. Ceci est lié a leur faible intensité prndedifficilement exploitables.

PourT<95°C, les temp ratures de fusion mesur es augmentent lorsque la masse mol culaire diminue alors
que pour 120°C<T, on observe l'inverse. En d'autres termes, lorsque la masse moléculaigdiaiforme
a' devient plus stable alors que la formnéevient moins stable.

De plus, il apparait qu'indépendamment de la masse moléculdige]1@7°C-108°C tous les échantillons
présentent la méme température de fudieri61,8°C. Si l'on se reporte aux essais de diffraction, €gtte
coincide avec un échantillon composés% de chacune des formes o et a'.

Ce comportement est assez surprenant et suggére qu'il existe un état d'eguiitee formes a et o' qui

serait indépendant de la masse moléculaire. A partir de nos seuls résaptaralt difficile d'expliquer ce
phénoméne et de plus amples investigations seraient nécessaires. Par exemplentéegsérit d'effectuer

des analyses structurelles sur des échantillons réalisés a cette température pour chaque masse.raléculai
mesure des épaisseurs de lamelles par SAXS pourrait par exemple valider nos observations.
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Figure IV-16. Suivi dyic endothermique T

A partir du suivi du picT;, on peut donc mesurer la température de fusion thermodynamique de chacune des
formes cristallines. Pour ce faire, nous avons utilisé la méthode d'extrapolatioimdirfeeks. Il existe

deux approches pour cette méthodee approche linéaire et une approche non-linéaire. L'approche non-
linéaire proposée par Marand et al. [178] est souvent considérée comme plus préeite parmet
d'éliminer I'épaississement des lamelles cristallines imputé a des phénoménesit del e cristallisation
secondaire qui peuvent se dérouler lors de la cristallisation isotherme.
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La forme des données pour chaque échantillon dans lesoz@he n'étant pas strictement linéaire nous
avons donc choisi d'appliquer la méthode d'extrapolation non-linéaire d'Hoffman-Weeks reprgsentee
I'EquationlV-5.

TO TO .
L —y(=L—+a EquationlV-5
TP — Ty TP =T,

Avec a qui est une constante et y qui est le coefficient d'épaississement.
Afin déterminerT;° I'EquationlV -5 est transformée en I'Equatibh-6.

A=y(X +a) EquationIV-6

0

Ty Ui
Avec A =——et X = 5—.
Tp-Tf TF-Tc

Dans I'EquationV-6, A(X) est une fonction linéaire d&, si et seulement si y est constant. Si chaque
température de fusioit mesurée et par conséquent chaguerrespond a la fusion de lamelle n‘ayant subi
aucun phénomene d'épaississement #¢(x3 est une fonction linéaire avec une pente de 1. Par conséquent,
si I'on traceA(X) avec une valeur estimée @g°, on peut retrouver le vrdi; ° en appliquant différentes
valeurs jusqu'a obtenir une droite de pente 1.

Sur la FigurdV-17, nous avons tracé un exemple la construction d'Hoffman-Wetelansle TableaulV -4
sont rapportées les valeurs mesurées pour chaque forme cristalline et pour chaque échantillon.
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Figure IV-17. Extrapolation Non-Linéaire d'Hoffman-Weeks
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TableaulV-4. Températures de fusion thermodynamiques déterminées

T° (°C)

Mn (g/mol) ’

a a
55000 205 184,8
45000 202,2 185,6
32000 200,5 186,7
19000 197,8 187,5
10000 195,3 198,8
7500 192,9 199,5

Comme l'on pouvait le prévoif; ° diminue avec la masse mol culaire pour la forme o, alors que T;°
augmente pour la forme o'. L' volution des temp ratures de fusion thermodynamique en fonction de la
longueur de chaine peut étre modélisée par I'équation de Broadhurst (ERatjon

o (m+a)
) (n + b)

Les résultats obtenus par le modeéle ont été confrontés a I'expérience sur ldV~tRIkt les paramétres du
modele sont rapportés dans le

TableaulV-5.

0 _ EquationlV-7
Tf(n) = q

= forme o
2054 ° formea
fit Broadhurst

200 —

(°C)

195 =

f(n)
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Figure IV-18. Evolution d&@f’en fonction de la longueur de chaine

TableaulV-5. Parameétre du modeéle de Broadhurst

Parametres a o'
T; °(0) 218 181,5
a 636,79 31,39
b 730,33 18,49

R?2 0,9650 0,9084
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L'application du modéle de Broadhurst nous permet d'obtenir la température de fusimdyhamique
d'un échantillon de masse infini évalu21&°C pour la forme o et 181,5°C pour la forme o'. On trouve dans

la litt rature des valeurs tr s diverses pour la forme o selon que la m thode lin aire ou non-linéaire
d'Hoffman-Weeks ait été utilisée. Pour la méthode non-linéaire une valeur d'environe21@g&néralement
proposée [118, 130, 141]. Néanmoins la modélisation est généralememsiralequation de Flory qui ne
fournissait pas de bons résultats dans notre cas.

IV-2.2.4.2Condition non-isotherme

Si l'on s'intéresse maintenant au profil de fusion résultant de la cristadlisain-isotherme (Figurly -8),
on peut comme précédemment, considérer deux types de comportements en fonction la masse moléculaire.

- Pour leHMM , les thermogrammes présentent un double pic de fusionTneté,) pour chaque
échantillon dont la cristallisation s'est déroulée lors du refroidisse@entotera que le premier
pic de fusion tend a diminuer lorsque la vitesse de refroidissement augmente. Lorsque la
cristallisation a été incompléte, on peut observer un faible phénomene de rectista(lig#éTR)
juste avant un pic de fusion principgl. Pour Mn 55000, le pi@, présente un léger épaulement
voir un pic correspondant &. On notera également que les températkgsT,, et T,, sont
quasiment identiques sur toute la gamme de vitesse pour les quatre échantillons.

- Pour lesBMM, les profils de fusions varient beaucoup plus d'un échantillon a l'autre. Pour Mn
10000, on peut observer un double pic de fusion (figtét T,) lorsque la cristallisation est
complétée lors du refroidissement. Lorsque la cristallisation a été incomplétemiempic prend
la forme d'un fort épaulement correspondafit &uivi d'un pic principall,. Pour Mn 7500, les
comportements sont sensiblement similaires sur la gamme de vitesse, avec un pionde fus
principal (notéT;) contenant un léger épaulement corresponddiat @et épaulement semble plus
intense pour les échantillons dont la cristallisation a été complétée Uorefrdidissement.
Cependant, pour les deux masses moléculaires, aucun phénomene de recristallisatsh
observé avant le pic de fusion.

En condition non-isotherme, l'analyse des pics de fusion apparait donc plus complexst ligZeaux effets
cinétiques qui vont jouer un réle sur les profils observés. Néanmoins, si I'ae ndadi analyse globale, on
s'apercoit que pour les échantillons dont une grande partie de la cristallisadign réalisée a des
températures suffisamment élevées pour former majoritairement de la éQrome observe un pid;
prononcé. A l'inverse, pour les échantillons dont la cristallisation a és€e2a basse température ou lors de

la recristallisation et donc contenant majoritairement de la foxmeon observe un phénoméne de
recristallisationTgz ou un faible picT;. On peut donc corréler ces comportements avec le mécanisme de
fusion proposé précédemment. Cependant, si I'on souhaite approfondir I'étude de la fusion en nonéliti
isotherme, il serait nécessaire d'effectuer comme précédemment une étude par TMDSC.

IV -2.2.5Calcul du taux de cristallinité

La présence de deux formes cristallines dans un échantillon de PLA nécessite qu'elles soiemt prises e
compte dans le calcul du taux de cristallinité.

Afin de calculer le taux de cristallinité en condition isotherme ou non-isotherme nous proposons donc
d'utiliser 'EquatioriV -8.

AI-Iciso
XCréel = 0 _ 0
x(T).AHY, + (1 — x(T)). AHS,,

Avec x(T) obtenu pafEquationlV-1, et AHj, = 89,2 /g etAH,, = 60]/g d'aprés Rathi et al. [105].

EquationlV-8

Les taux de cristallinité obtenus pour I'échantillon Mn 55000 en condition isotherméte dracés sur la
FigurelV-19 et comparés a ceux obtenus lors des essais de diffraction. On observe une bommti@rcorrél
entre les deux méthodes, méme si entre 100°C et 115°C, on observe une diminutiorddwctatallinité

qui peut s'expliquer par la faible précision des mesures d'enthalpie lorgtégrdtion des pics de
cristallisation.
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Figure IV-19. Taux de cristallinité réel en condition isotherme par DSC et WAXD pour Mn 55000

Si I'on applique la méme relation pour calculer le taux de cristallinité obtenu en @omditi-isotherme, on
peut ainsi déterminer l'apport de la formet de la forme:' a la cristallisation.

Sur la FigurelV-20 nous avons tracé pour I'échantillon Mn 55000 le taux de cristallinité en fonctian de |
vitesse de refroidissement, ainsi que I'apport de chaque forme cristalline.
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Figure IV-20.Taux de cristallinité réel en condition non isotherme pour Mn 55000

Ce type de calcul peut se révéler trés utile pour de futures études mecanicefést, Enomme le montrent
certains auteurs, la forme et o' présente des propriétés mécaniques différentes. En conséquence, si I'on
connait le taux de chacune des formes cristallines, des analyses mécaniques qftusdsspourront étre

réalisées.
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IV -2.3 Analyse microscique

Les analyses microscopiques ont été réalisées par microscopie optique pVaDisgecouplésavec une
platine chauffante. Ce procédé permet de traiter chaque échantillon selon les pnétacoles que ceux
appligués lors des analyses thermiques.

Dans cette partie, nous nous sommes intéressés seulement au cas isotherme. Lesdancig@ntéalisés
comme précédemment entre 85°C et 145°C pour chaque échantillon.

Ces analyses ont pour objectif d'une part, de mesurer les paramétres microcitgggges la vitesse de
croissance@®) et le taux de germinatiotN] nécessaire a I'analyse cinétique, et d'autre part, d'observer et de
discuter la morphologie de la structure cristalline, notamment en tenant compte des deux fetatizesri

Afin de simplifier la discussion, nous avons choisi de nous appuyer seulement sur deux et guatilf
l'analyse de la morphologie cristalline. L'échantillon Mn 55000 et Mn 10000, correspondatitdixet

BMM précédemment établis. Ce choix se justifie par les faibles différenceséaissamtre les différents
échantillons. Les clichés sont présentés a la fin de cette section (Mekdeé FigurelV-29).

IV-2.3.1Croissance cristalline

A partir des clichés réalisés pour chaque échantillon et selon le protocole dle pessenté dans le
Chapitre 2 (§-4.4), nous avons mesuré la vitesse de croissance sur l'intervalle de température isotherme.

Pour chaque température, nous avons réalisé la mesure sur au moins cingq sphérolites, aaetodele t
germination disponible. Dans le cas de faibles germinations, nous avons répétitiegpafin d'obtenir
cing mesures.

Pour les températures de cristallisation élevée la mesure est relatig@mgaet car les entités cristallines
sont suffisamment grosses. Néanmoins, pour les faibles températures, la qualihdssgelt rendre la
mesure difficile et peu précise (voir Figuhé-24 a Figure IV-29). Nous avons donc utilisé une autre
méthode de mesure proposée et vérifiée par Di Lorenzo [138].

Cette méthode consiste lors du refroidissement, a eéalispalier isotherme a une température élevée afin
d'engendrer la formation de quelques sphérolites. Une fois ces sphérolites sidfisamhéveloppés et
clairement observables, I'échantillon est refroidi rapidement jusqu'a la tempédaturistallisation de
I'essai. On suit alors la croissance des sphérolites précédemment créés aasinée dilr la Figur®/-21.

On peut alors voir le sphérolite croitre alors que de nouveaux germes apparaissent autour de lui.

]
25um

FigureIV-21. Croissance d'un sphérolite a basse température par la méthode de Di Lorenzo.

Pour chaque échantillon et pour chaque température de cristallisation, nous avons wiesewaution
linéaire du rayon des sphérolites au cours du temps. La pente de ces droiggdanet a la vitesse de
croissance. Elle peut étre obtenue par régression linéaire. Ainsi pour dhagmes avons calculé la vitesse
de croissance des cinq sphérolites mesurés, puis nous avons réalisé une moyenne &iceatdyigel Par
ce biais, nous avons pu estimer une erreur de mesure a 0,05 pm/min pour I'ensemble desnéchastill
vitesses de croissance ainsi obtenues sont rapportées dans le Nalieau

Sur la FigurelV-22 nous avons tracé I'évolution de la vitesse de croissance en fonciigpale chaque
masse moléculaire.

On y voit tout d'abord une forte dépendance de la vitesse de croissancenassdéamoléculaire avec des
vitesses qui augmentent lorsque la masse moléculaire diminue. Ce type de compa@stroassique et
observeé pour la majorité des polymeres [36].
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On remarque également que I'évolution de vitesse de croissance est marquée par unmelitkseotre
110°C et 115°C, indépendamment de la masse moléculaire. Ce comportement contraste aveesles fo
Gaussienne généralement observées pour les polymeres semi-cristallins. Néanmaoimsga@itie avec ce

l'on peut trouver dans la littérature sur le PLA [102, 121, 134, 135, 138] et rappelle lestiize réalisées

sur les temps de demi-cristallisation. On peut donc attribuer ce comportement a la croissance destformes
a' et conclure qu'elles pr sentent une cin tique différente.

Il est intéressant de noter que nous observons un maximum autour de 130°C qui suefermea a

une vitesse de croissance plus rapide que la farm€ette observation contraste avec les exemples relevés
dans la littérature pour le PLLA, ou le maximum est observé entre 105°C et 110°C. Ce @iemsn
certainement lié a la quantité de motif D présent dans la résine NW30. En effet, comonéréeTsuji et al.
[121] (qui résonne en termes de régime de cristallisation), la contribution demla dog& la vitesse de
croissance diminue fortement lorsque I'on fait varier le taux de forme D dans un échantillon de PDLLA.

En outre, si I'on se base sur les temps de demi-cristallisation mesurés, la'forésente une cinétique bien
plus rapide que la forme. On peut en conclure que la cinétique de cristallisation du PLA est fortement
influencée par la germination.
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Figure IV-22. Mesure de la vitesse de croissance par MOP

IV-2.3.2Estimation de la germination

Les fortes densités de germinations observées a partir de 115°C rendent ltenddygermination difficile.
Par conséquent, nous nous sommes limités aux clichés réalisés a partir de 120°Céwmie aé la
germination dans la zone

Les FigurelV-24 et FigurelV-27 montrent que dans la majorité des cas, on peut considérer que la
germination est instantanée. En effet, la plupart des sphérolites ont des afiasimatiaires qui suggérent
gu'ils ont été formés au méme moment. On observe cependant quelques sphérolitepeitgdutailles
suggérant une faible portion sporadique de la germination.

Globalement, la germination est donc hétérogene au cours de la transformation.

La mesure du taux de germination a été réalisée par estimation du nombre de sphérelippéita
chaque température de cristallisation. Cette méthode est peu précise puisqu'elle camsjster decnombre
de sphérolites formés sur la surface analysée. De plus, lorsque le taux ati@nndievient trop important,
le comptage s'effectue sur de plus petite zone, ce qui augmente l'incertitude. La éegait@ination par
unité de surfaceNy) ainsi obtenue est présentée dans le Tali\édu
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Sur la FigurdV-23 nous avons tracé les taux de germes par unité de surface sur une échelieniqgarit

en fonction de la température de cristallisation. Le tracé montre une évolution lingaitie de 130°C pour
I'ensemble des échantillons. Pour les plus hautes températures, le faible nombre de sphéraléssobker
surface analysée donne des résultats plus aléatoires. Il apparait égalentenawauele nucléation semble
diminuer avec la masse moléculaire. Néanmoins, on peut considérer que pour ledadshBhtils5000 a

Mn 19000 les taux de nucléation sont quasi similaires en comparaison avec des échantillons Mih 10000
Mn 7500 qui présentent des densités de nucléation plus faibles.

Il semble donc que la masse moléculaitgpau d'influence sur la nucléation dans la zopeur lesHMM .
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Figure IV-23. Estimation du taux de nucléation par MOP

TableaulV-6. Vitesses de croissance et taux de germination pour les différents échantillons

Tc G dNs G dNs G dNs G dNs G dNs G dNs
(°C) (um.mint) (germes.prf) (um.min) (germes.pf) (pm.mir’) (germes. ) (um.min) (germes. ) (Hm.min’) (germes.urf) (Hm.min’) (germes.puf)
85 0,35 - 0,45 - 0,55 - 0,75 - 1,25 - 2,05 -
90 0,80 - 0,90 - 1,30 - 1,50 - 3,30 - 4,50 -
95 1,40 - 1,80 - 2,30 - 2,90 - 5,30 - 8,40 -
100 2,00 - 2,50 - 3,40 - 4,20 - 8,45 - 12,95 -
105 2,50 - 3,00 - 4,50 - 5,30 - 12,10 - 15,00 -
110 2,40 - 2,85 - 4,35 - 4,75 - 11,55 - 13,20 -
115 2,65 3,10 3,60 4,90 9,70 11,25

120 2,90 1,62.10° 3,60 1,68.10°0 4,20 2,06.10° 6,20 1,46.100 10,70 3,86.10* 15,70 1,47.10%
125 3,40 2,05.10° 3,65 2,24.10® 4,80 1,60.100 7,10 1,74.10° 13,75 6,38.10° 18,45 4,86.10°
130 3,60 7,94.10° 3,95 5,08.10° 500 5,98.10° 7,00 4,1510° 13,30 1,85.10° 17,40 9,27.10°
135 3,30 1,11.10° 3,85 1,1510° 4,75 4,82.1¢° 6,60 9,92.10° 11,30 4,08.10° 14,70 2,60.10°
140 2,90 2,97.10° 345 3,34.10° 4,30 2,60.10° 545 297.10° 9,00 261.10° 985 2,23.10°
145 240 7,42.10 255 7,47.10 3,10 1,12.1° 3,90 1,49.10° 5,05 1,49.10° 530 1,85.10°
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IV-2.3.3Morphologie cristalline

Les clichés présentés de la Figliye24 ala FigurelV-26 pour I'échantillon Mn55000 et de la Figive27
ala FigurelV-29 pour I'échantillon Mn10000 ont été réalisés a des temps intermédiairesspdiffétentes
températures de cristallisation et ont été séqmmérois catégories, selon les zones d'apparition des farmes

eta'.

Pour réaliser ces clichés nous avons utilisé deux grossissements différemosaissement x50 jusqu'a

120°C,

puis lié a la forte augmentation du taux de germination, un grossissement x200 a partir de 115°C.

Sur les clichés réalisés dans la zen@-igure IV -24 et FigurelV-27), on observe clairement la
formation de sphérolites pour les deux échantillons. Selon le taux de nucléatisphErolites
observés ont des tailles comprises entre quelques dizaines et plusieurs centaicesng.

Pour I'échantillon Mn 55000, les sphérolites formés entre 125°C et 120°C ont une morplt®logie d
type "croix de Malte" (illustré sur la Figul® -30) caractéristique de la structure lamellaire des
polymere [36, 41]. La morphologie en "croix de Malte" est liée a la biréfriegees polymeres et
caractérise un bon alignement des lamelles cristallines entre elles. A pd30°dx la taille des
sphérolites est beaucoup plus importantd'cet observe une structure fortement fibrillaire. Ce
comportement est régulierement observé lorsque l'on cristallise a haute températuien[&7fe},
lorsque la taille des sphérolites devient trop importante, la quantité de phase amorphe
interlamellaire augmente et la biréfringence de la structure diminue, atténuanefartagpect en
“croix de Malte".

Pour I'échantillon Mn 10000, on peut considérer que seuls les clichés réalisés a 1135CCet
présentent une morphologie de type "croix de Malte" qui est relativement attéaundajorité des
structures ont plutdt un aspect fibrillaire. D'aprés la remarque précgdemieut donc penser que
pour les faibles masses moléculaires les sphérolites contiennent plus de apmagpdhe
interlamellaire. Cependant, la qualité des sphérolites et particulieremergélemnétrie semble
fortement altérée. En effet, on obtient des sphérolites qui ne sont pligsnaaia circulaires
dailleurs il est intéressant de noter qu'au début de leur croissance, ces eplgnédientent une
géométrie parfaitement hexagonale comme l'illustre la Fiys#&l pour 'essai a 145°C.

Sur les clichés réalisés dans la zone mixte (Figudr@5 et FigurelV-28), la morphologie des
sphérolites est plus difficilement observable, du fait de la forte nucléatigriuRecompte tenu de
I'épaisseur de l'échantillon (2um) et du grossissement utilisé, il dedifficile d'obtenir des
clichés nets sur la globalité de I'échantillon, car les germes formés somtprigeplusieurs plans.
On peut tout de méme visualiser dans les deux cas la présence d'entitésnphirssatirculaires,
se présentant sous forme de "croix de Malte". Il apparait également que pour |'trhantl
10000, certaines entités de types axialites peuvent également étre repéréésHitjustdV -30).
Ces axialites peuvent étre attribuées a des sphérolites naissant qui neantgiakement le temps
de se former.

Sur les clichés réalisés dans la zah@igurelV -26), I'observation est toujours difficile du fait de
I'abondance de germes. Néanmoins si I'on regarde précisément la morphologie des crigaux, leur
formes laissent penser que l'on est plutdt en présence d'axialites ou deestrantticroix de
Malte" fortement contrastée. Lorsque le contraste entre les branches devient trésnimnpela
suggere que l'orientation des lamelles est beaucoup plus désordonnée [121]. Cet asjjertast
avec I'hypothese selon laquelle la formeerait une forme désordonnée.

Note : Sur certain clichés de la zone mixte et de la a0r@n peut observer des sphérolites de tailles importantes. Ces
entités doivent étre ignorées car elles résultent de germes forméshaytiisempérature qui peuvent apparaitre lors du
refroidissement, et ne sont pas liés a la cristallisation isotherme.
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Tc=125°C Tc=120°C
I 300um
Figure IV-24. Echantillon Mn 55000 cristallisé dans la zene
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Tc=115°C Tc=110°C

Tc=105°C Tc=100°C

I 100pm
Figure IV-25. Echantillon Mn 55000 cristallisé dans la zone mixte
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Tc=90°C

Tc=85°C

I 100pm
Figure IV-26. Echantillon Mn 55000 cristallisé dans la zene
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FigureIV-27. Echantillon Mn 10000 cristallisé dans la zane
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Tc=105°C Tc=100°C

I 100pm
Figure IV-28. Echantillon Mn 10000 cristallisé dans la zone mixte
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Tc=85°C

I 100pm
Figure IV-29. Echantillon Mn 55000 cristallisé dans la zenhe
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I

Figure IV-30. Aspect microscopique a) d'un axialite; b) d'un sphiéroli

I 300um

Figure IV-31. Croissance sphérolitique hexagonale pour Mn 10000 & 145°C

Mol Ll
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IV -2.4 Synthese de la caractérisation cristalline

La cristallisation de la résine NW30 a été caractérisée en condition isotherme et nomesathdenant
compte de son polymorphisme et de l'influence de la masse moléculaire.

Tout d'abord nous avons montré que la résine NW30 qui est un PDLLA avec 3,6% de De fhiésenn
polymorphisme avec l'apparition de deux formes cristallmes o'. D'aprés les mesures de vitesse de
croissance et une étude de Tsuiji et al. [121], nous avons également suggéré que plus B tagoemte
plus la cinétique de cristallisation de la formealentit voir tend a disparaitre.

A partir des analyses structurelles nous avons proposé une méthode quantitativestafierde taux de
forme o et o' créée en fonction de la température de cristallisation et indépendamment deséa mas
moléculaire. De plus, suite a des analyses thermiques, nous avons montré que l'appafitmurte des
formes cristallines ne dépend que de la température. De fait, la méthode quantitatdieeappliguée aux
conditions isothermes et non-isothermes pour quantifier l'apport de chaque formeinerisialla
transformation, quelque soit la masse moléculaire.

A partir des analyses thermiques, nous avons également discuté la formation de Eigthilse et ses
caracteéristiques thermiques considérant d'une part, la masse moléculardretpiirt, le polymorphisme.
Nos observations suggéerent que les formetso' pr sentent des enthalpies de cristallisation et une cin tique
de formation différente. Nous avons également constaté que la résine NW30 ne criatatlisal@gment lors
du refroidissement et nous avons déterminé les taux de transformation réels dans chaque cas.

D'aprés des données thermodynamiques trouvées dans la littérature [97], nous gpases yore méthode
permettant d'estimer le taux de cristallinité en considérant I'apport de chageecf@talline. Nous avons
également déterminé les températures thermodynamiques de fusion de chacune degofarmkaque
masse moléculaire en nous appuyant sur un mécanisme de fusion proposé dans la [t@E2hmume nous

avons vérifié pafMDSC L'évolution des températures thermodynamiques de fusion en fonction de la masse
moléculaire a ensuite été décrifmr le modéle d8roadhurst Nous avons déterminé une température de
fusion thermodynamig pour une macromol cule de masse infinie 218°C pour la forme a et 181,5°C

pour la forme o'

Enfin, a partir des analyses microscopiques, nous avons mesuré la vitesse de crassspicéralites sur
toute la gamme de vitesse et nous avons estinmitede germination pour la forme o seulement. Ces
résultats montrent que la vitesse de croissance évolue avec la masse mmlétataique la germination
apparé relativement stable pour les hautes masses mol culaires (55000<Mn<19000) avant de diminuer pour
les basses masses mol culaires (10000<Mn<7500). N anmoins, il est difficile de g n raliser cette
observation puisque les donn es de germination pour la forme o' n'ont pas pu tre détermirées.

Les observations morphologigues nous ont également permis de discuter le développement de la structure
cristalline. Nous avons suggéré une germination majoritairement hétérogéne et undogiergiovant

varier entre les formes o et a'. N anmoins, sur la seule base d'analyse par microscopie optique, on ne peut
tirer aucune conclusion précise.

Les informations obtenues et les relations établies dans cette sectiordeamutilisées par la suite afin de
modéliser la cinétique cristallisation non-isotherme de la résine NdM86s de la simulation du procédé de
rotomoulage appliqué au PLA.
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IV -3 Cinétique de cristallisation

IV -3.1 Etude isotherme
IV-3.1.1Analyse d'Avrami

A partir des taux de transformation isotherme déterminés dans la section précénlepeat utiliser le
modéle d'Avrami pour analyser la cristallisation isotherme de la rési8NCe modéle, largement utilisé
pour décrire la cristallisation isotherme des polymeéres, est surtout physiguienéressant car il permet
d'obtenir des informations quant au mécanisme de cristallisation. En effet, les paiees par I'exposant et
la constante d'Avrami fournissent des informations quant a la géométrieisimonce des entités cristallines
ou encore le type de germination, comme décrit dans le chapitre 1(81-2.3.1).

De plus, a partir des paramétres d'Avrami il est généralement possibleride également la cinétique de
cristallisation non-isotherme par I'équation de Nakamura qui utilisedeses paramétres. Nous aborderons
ce point par la suite.

Les composantes du modéle sont obtenues a partir de I'Egiat@ogui est la forme linéaire de I'équation
d'‘Avrami. Si l'on traceln[—In(1 — a(t))] en fonction delnt, on obtient une droite permettant de
déterminer les valeurs ag et ka.

In[—Iin(1 — a(0)] = Inks +nylnt EquationlV-9

Comme le suggere la littérature, nous avons appliqué le modele pour(0)28,8, afin d'éliminer les effets
liés a l'initiation de la germination en début de transformation et a une possédllisation secondaire en
fin de transformation. A titre d'exemple, les tracés obtenus pour I'éabraiMitl 55000 sont présentés sur la
FigurelV-32. Du fait de la superposition de certaines données, nous les avons séparées emesafirpart
d'en simplifier la lecture. On notera également que les mémes types de gmofilsbtenus pour chaque
masse moléculaire.

Les tracés montrent une bonne linéarité pour chaque température, suggérant que ledéwdele
correctement le phénomene de cristallisation dans l'intervalle de transformation (@2t0r,8haque I Les
composantes du modelg, etk, pour chague masse moléculaire sont présentés daabléau V-7

Les résultats obtenus montrent une forte variation de I'exposant d'Avrami pour ctiaaniillén avec des
valeurs comprises entre 1,2 et 2,8 selomlaonsidérées. Ces résultats sont surprenants sachant qu'en régle
générale on s'attend a obtenir une série d'exposants, certes non identiques, mais daesolenméia
grandeur.

Afin d'observer I'évolution de, nous avons tracé ce parametre en fonctiom.dpour chaque échantillon
sur la FigurdV-33.

Encore une fois, on observe que méme s'il y a une évolution continuelle de la valeur d'egpogent,
considérer une stabilisation pour les basses (9&)@&t hautesT.<120°C) températures. Par conséquent, on
peut penser que les formesta’ présentent des parameétres de cristallisation différents.

Si I'on compare maintenant son évolution en tenant compte des masses moléculairesil qagpaour
550004Mn<19000 I'évolution de, est similaire avec des valeurs moyennes de 1,3 pour la forete2,3
pour la formeu, alors que pour 100004n<7500. On peut considérer gagconserve une valeur proche de 2
pour lI'ensemble dek.
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TableaulV-7. Composantes du modele d'Avrami pour les différents échantillons

Mn 55000 Mn 45000 Mn 32000 Mn 19000 Mn 10000 Mn 7500

Tc(°C) na ka(Min™)  na ka(Min™)  na ka(Min™) Ny ka(Min™  na ka(Min™  na ks (Min™)

85 1,3 5,310° 1,2 9510° 1,3 5,8510° 1,4 8,4910° 15 3,12107 2 3,210?
90 1,3 1,3510% 1,2 2,4310° 1,3 1,78102 1,4 3,0210°> 1,8 8,5410° 2 1,2310?
95 1,3 2,8510% 1,2 4,3410° 15 2,9510° 15 5,8410> 1,8 2,1310" 2 2,8710%
100 1,4 5,3710°> 1,3 6,7210° 15 597102 15 1.10? 1,9 3,0610 21 4,7510!
105 1,4 5,0410> 1,3 8,4310° 15 953102 1,7 1,0910% 2 3,510 2,3  4,6710°
110 1,4 3,9510° 15 5,7110° 15 556102 1,6 1,39120' 1,9 1,9310' 2,1 2,210t
115 1,6 2,7510> 1,8 2,5910° 1,8 3,52102 1,9 3,1410> 2,3 4,8110° 2,1 6,2210°
120 1,8 11,1810 2 1,210° 2 1,27102 2 2,38102 2,4 1,1810%2 2,2 2,9210?
125 2,1 2,6810° 2,1 2,8010° 2,1 3,9410° 2,1 6,3510° 2 2,01102 2,1 2,03107
130 2,2  48910* 22 96710 2,1 1,3210° 2,2 2,5510° 2,2 5.10° 2,4  2,7910°
135 2,5 3,6910° 2,4 9,6110° 25 86110° 26 1,0310° 24 3,0810° 24 2,9610%
140 2,2 2,4910° 26 2,9110° 26 52710° 22 5,0910° 2 1,2510* 2,4 2,8610°
145 2,1 8,3310° 26 651107 2,8 57107 25 25710° 24 7,6110° 23 9,2710°

Avec 0,9908R2 pour I'ensemble des essais.

Mn355000

LL20°C<T <145°C

T

0.5 [100°C<T <115°C

T

-05 +

A

185°C=T <95°C

In[-In(1-a(t))]

Figure IV-32. Application de I'équation d'Avrami pour Mn 55000
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Les valeurs deka ont été reportées Figubé-34 sur une échelle logarithmique. Comme pour tous les autres
parametres cinétiquet et G) on observe une transition dans leur évolution, ici entre 115°C et 120°C, qui
caractérise la variation de la cinétique entre les farraea'. Rappelons quk, est liée &, par I'Equation
IV-10 et &G selon le type de germination et de géométrie des sphérolites (81-2.3.1).
1/n . .
te = (ln_2> EquationlV-10
1/2 &
A

D'un point de vue analytique, les valeurs d'exposants observées ne correspondent pas a goguait'on
attendre en termes de géométrie.

En effet, si I'on se base sur notre étude morphologique, on obtient des stapérefitiques nettes dans la
zonea, alors que dans la zone on peut considérer un mélange d'axialites et de sphérolites de faibles
organisations. De plus, nous avons observé majoritairement une germination hétérogmee,sim
I'apparition de nouveaux noyaux dans le temps suggére une faible part de germination homogéne.

En conséquence, nous devrions obtenir des valeungalé évoluent entre 2 et 3, voir 3,5 si I'on considére
une part de germination homogeéne.

En outre, si I'on se base sur la littérature, la plupart des auteurs obtiennen¢diesscaahprises entre 2 et 3.
Notons néanmoins que nombre d'entre eux ont utilisé une méthode numérique a partir d'une forme
différentielle de I'équation d'Avrami et comme nous l'avons suggéré précédemnigpg de méthode est
critiquable.

Les valeurs de, ont toujours été un sujet de discussion dans la littérature. En effet, dans de nombreux cas,
les résultats obtenus par l'analyse d'Avrami ne correspondent pas vraiment avec I'analysegiooigho

Plusieurs explications peuvent étre fournies pour justifier les faibles valeugsdans le cas de la résine
NW30.

Premiérement, l'aspect de I'échantillon peut étre mis en cause. Ici nous avons travaik lavpoudre.
Lorsque celle-ci fusionne, des bulles se forment et vont lentement remonter aatze sawént d'étre
évacuées. Lorsqu'elles sont évacuées, elles engendrent une diminution de I'épagseeuim@iution
d'épaisseur n'étant pas homogeéne, il est probable qu'a certains endroitd ks $aible et inférieure au
diameétre des sphérolites a la fin de la cristallisation. Une étude par Esefeah [180] a montré qug
pouvait subir de forte diminution lorsque I'épaisseur de I'échantillon est de terdrandeur du rayon final
des sphérolites. Ce qui est probablement le cas pour la résine NW30, au mdingeaiplus élevées ou les
sphérolites peuvent atteindre plusieurs centaines de microns.

Deuxiemement, la structure lamellaire des polymeéres semi-cristallins peut égateqpienier les valeurs
incohérentes d'exposant [181]. En effet, la théorie d'Avrami est basée sur la croissaphérds pleines
représentant les sphérolites. Elle a d'ailleurs initialement été mise en place poerlaéristallisation de
métaux qui ont des structures beaucoup plus compactes. Les sphérolites obtenusalliaatmis de

polymeres sont composés en grande partie de phase amorphe interlamellaire. D'ailleurstudetr
morphologique suggére que les sphérolites de nos échantillons contiennent de fortésgdangihase
amorphe. Cet aspect peut donc influencer les valeurs prises par I'exposant d'Avrami.

Enfin, Cruz-Pinto, Martins et Oliveira [182, 183] mettent en cause les bases médmgudaan d'Avrami
lorsqu'elle est appliquée a des polymeres qui présedes temps de cristallisation long, comme par
exemple le POM (Polyoxyméthyléne). Il suggére que le modéle de Tobin qui prend en comgieequie

de compactage de maniere plus adéquate est mieux adapté a décrire le comportement de ce type de
polymeres.

Afin de vérifier cette derniére hypothese, nous avons appliqué le modele de Tolis gesultats
expérimentaux.
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FigureV-34. Constante d'Avrami en fonction de Tc

IV-3.1.2Analyse de Tobin

Comme précédemment, une forme linéaire du modéle de Tobin (Equdtibh) est utilisée afin de
déterminem; et kr. Dans le modéle de Tobiny a exactement la méme signification que dans le modele

] ( a(t)

el SCAN R EquationlV-11
nl{1= a(t)) Inkr +nplnt q
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Dans le TableauV -8 sont présentés les paramétres obtenus pour le modele de Tobin. Les variations de
I'exposant et de la constante en fonctioTdee sont pas présentées ici puisque les données ont été traitées a
partir de la méme routine que pour l'analyse d'Avraraeifdl elles présentent exactement les mémes profils

et ont donc peu d'intérét.

Comme suggéré par Cruz-Pinto, Martins et Oliveira [182, 183], les valeses par l'exposant de Tobin ont
une plus grande cohérence avec nos observations morphologiques. En effet, on obtient adde fois
exposants compris entre 2 et 3,9 pour I'ensemble des échantillons. Cepéesl@éogrts observés entre les
valeurs denr sont plus importants que pour le modele d'Avrami, rendant I'utilisation de valeur moyenne
encore moins précise.

TableaulV-8.Composantes du modéle de Tobin pour les différents échantillons

Mn 55000 Mn 45000 Mn 32000 Mn 19000 Mn 10000 Mn 7500

T(C) np k(min™)  ny k(min™)  ny ky (min®) N ky (min®) e kemin™) ny o ke (Min")
8 1,9 65010° 1,9 1,3310° 21 6,55410* 22 1,2010° 22 1,0910%2 2,9 1,17102
90 2,0 24710° 1,8 6,1310° 2,0 4,0310° 2,1 9,8410° 2,6 4,9910° 3,0 846102
95 2,0 80010° 1,9 1,5710° 2,3 8,9410° 23 2,7310° 26 1,8910" 28 2,9910*
100 2,1 2,3110%2 2,0 3,2010° 2,3 2,7210%2 22 6,15102 2,7 3,3110' 3,0 6,230"
105 2,1 2,0210° 2,0 4,5510° 22 54710°% 25 7,3210° 29 40610 3,2 6,1610"
110 2,2 145102 2,2 2,6010° 24 2,3510% 24 1,0410' 2,7 1,7810' 3,0 2,0610%
115 24 88310° 26 83310° 26 1,2710° 29 1,0610®> 34 200102 3,2 297102
120 2,8 23710° 3,0 24110° 3,0 25210° 30 6,7210° 3,7 24210° 3,3 9,4110°
125 3,2 2,4010° 33 26810° 32 4,1310* 32 86510 3,1 50110° 3,2 5,1310°
130 3,3 1,7910° 3,3 5,0010° 3,2 8,1410° 3,3 2,1010* 3,4 58410* 3,7 25010*
135 3,8 3,7610° 3,7 1,6110° 39 1,2010° 39 1,6910° 3,7 8,7210° 3,6 8,9910°
140 3,4 220107 39 9,1910° 40 1,7610° 3,3 597107 3,1 1,6710° 36 3,33107
145 3,2 35910%° 39 92810 43 7,0810° 38 7,4510° 3,2 86710®° 35 1,3310°

Avec 0,9908R2 pour I'ensemble des essais.

IV-3.1.3Cinétique de croissance -Analyse d'Hoffman et Lauritzen-

La théorie d'Hoffman et Lauritzen a été largement utilisée dans la littéadituige décrire le mécanisme de
croissance du PLA. De maniére générale, la plupart des auteurs rapportent umnentaségime 1l a Il
localisée a environ 110°C. En d'autres termes, ils considérent la déformatiors sgaulsiennes de
croissance comme étant liée a un changement de régime de cristallisation.

Au cours de la caractérisation de la phase cristalline, nous nous sommes attachés a diéristainee des
deux formes cristallines et o', et nous avons suggéré que chacune de ces formes soit caractérisée par une
température de fusion thermodynamique particuliere qui évolue avec la masse moléculaire.

Dans I'équation d'Hoffman et Lauritzen (équation chapitre 1), si I'on considére quegid'ahactivation
apparente du mouvement des macromoléclés prend une valeur universelle quelque soit le polymére
alors la température de fusion thermodynamique est la seule variable qui définie tEdésrapstalline
intrinseéques d'un échantillon. En effet, elle va définir le degré de surfusiompeser a partir de quel
moment, la formation de germes est possible et donc l'initiation de laacrésElle a d'ailleurs été utilisée
dans de nombreux cas pour prendre en compte l'influence de facteurs tels qse lmobésulaire [184du
encore la pression [185].

En conséquence, nous proposons dans le cas du PLA, une approche différente qui prend en compte les
propriétés thermodynamiques de chacune des formes. Pouf; Celat T; °, doivent étre utilisés pour
décrire la croissance des fornwesta'.

Une telle approche revient a proposer une forme modifiée de I'équation d'Hoffman et Lauritzen selon
I'EquationlV-12.
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U- Kga
R(T — Too)U)*eXp (_ #;fp EquationlV-12
+ (1 —x(T)) (GOa, exp (— m) exp (— ﬁ) )

Avec U*=6270J/mol,T,,=T;-30 ol T,=60°C etAT=T;°-T ol les valeurs dd;° sont celles déterminées
précédemment pour chaque forme cristalline selon le modele de Broadhw@t) est obtenu par
I'EquationlV-1 a une température donnée.

G(T) = x(T) (GOa exp (—

En conséquence, en appliquant la forme linéaire de I'équation d'Hoffman et Lauritzen piamniéss
correspondantes a 100% de formde(T.<95°C) et a 100% de forna (120°C<T;) comme le montre la
FigurelV-35, on obtient deux portions linéaires et les param&gext Kg des formes: eto' peuvent étre
déterminés par régressions linéaires.

Nous avons rassemblé les valeurs des paramétres obtenus pour chaque échantillon dans I¥ -Bableau
les profils reconstitués a partir de I'Equation V-12 sont comparés aux données expériraental&sgure
IV-36. On remarque que I'équation d'Hoffman et Lauritzen modifiée permet une bonne rejwésdatat
données expérimentales. Néanmoins avec seulement trois valeurs pour la'féanmeprésentation du pic
de transition a 105°C est sous-estimée par la modélisation.

Mn 32000

*  Mn 55000
14 4 \ * Mn 45000

Mn 18000

13 4 > Mn 10000
] Mn 7500
12 4

InG+U*/R(T-Tw)

0.00003 0,00004 0,00005
I/TATE

Figure IV-35. Construction d'Hoffman et Lauritzen

TableaulV-9.Parameétres de croissance par I'équation d'Hoffman et Lauritzen.

forme o' forme o
Mn (g/mol) T, (°C) Kg (K  In Go(um/min) R? T, (°C) Kg (K  In Gy(um/min) R?
55000 184,5 363000 24,26 0,9974 204,4 211000 16,48 0,9987
45000 185,1 366000 24,5 0,9737 203 207000 16,61 0,9963
32000 186,5 356000 24,31 0,9951 200,7 191000 16,46 0,9993
19000 189,8 406000 25,78 0,9713 197,5 185000 16,9 0,9998
10000 196,4 441000 26,76 0,9461 194,6 189000 17,93 0,9932

7500 200,6 505000 28,59 0,9972 193,6 205000 18,98 0,9956
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Figure IV-36. Comparaison entre les vitesses de croissance mesurées etesglauléquation d'Hoffman
et Lauritzen modifiée

L'analyse d'Hoffman et Lauritzen est généralement utilisée afin d'obsanflaefice de divers paramétres

sur la constantkg qui caractérise la déposition de nouveaux germes a la surface d'une lamelle en croissance.
En considérant les formeset o', nous avons obtenu deux portions linéaires qui suggérent que la croissance
de chacune des formes cristallines se déroule sous un seul régime de cristalBsditianse base sur la
littérature et notamment sur les études [136, 141] qui ont été ealiskes températures allant bien au-dela

de 145°C permettant d'observer une transition de régime |, on peut penser qu'avec une Kalcautder

de 200000 Kz, la croissance de la foremest de r gime II. Concernant la forme o', il est difficile d'estimer

son régime de cristallisation. Au vu du fort degré de surfusion aappeeh t la forme o', il est néanmoins

fort probable qu'il s'agisse d'un régime Il ou Ill. En outre, si I'on considdedble qualité des sphérolites
formés dans laone o', un r gime III serait plut t favoris [41].

La question qui se pose maintenant est la dépendance des paramétres de I'équEitrandtHbauritzen a

la masse moléculaire. De nhombreux auteurs se sont penchés sur le sujet. Hoffmanzehleuximémes

ont initialement abordé le sujet [186], et plus récemment Okada, Nishi 88734).188] spécifiguement sur le
polyéthyléne et Yamada et al. [189] sur le polypropyléne.

Tous s'accordent a dire qig est constant au moins pour les fortes masses moléculairesGakui une
loi de puissance avedn selon I'EquationV -13.

Gy x M, ™1 EquationlV-13

Si I'on combine les différentes études OH<1,7. Selon leurs auteund, a une signification physique et
représente le degré d'ordre du cristal. Pliest faible plus le cristal est ordonné.

Nous avons tracé I'évolution des paramétres obtenus pour les différents échamtillariSigurdV-37 pour
Kg (a) et pouiG, (b). Les différents parameétres sont rassemblés darableaul V-10.

Nous pouvons observer pour la formegue Kg, en fonction de la masse moléculaire est constant pour
chaque échantillon, alors que pour la forhen observe une variation dg, a partir de Mn 19000 comme
illustré sur la Figurdv-37 (a) par une ligne pointillée

ConcernaniG,, I'évolution de LnG, en fonction deLnM, ne présente pas une bonne linéarité au vu des
coefficients de corrélation. Néanmoins, si I'on applique le modéle sur l'ifeepudiesKg restent constants,
nous pouvons constater que les valeursidmnt de I'ordre de grandeur rapportées dans la littérature. Elles
suivent également I'hypothese selon laquelle les valeurs les plus faibles représsntemhés les plus
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stables, avec la plus faible valeur pour la fom€ependant, les faibles coefficients de corrélation obtenus
ne permettent pas d'utiliser ces parametres afin de modéliser avec précision la vitesssateeren tenant
compte de la masse moléculaire.

TableaulV-10. Parameétres de dépendance de KgG selon Mn

forme o' forme a
Kg moyen (K?) 377000 198000
H 1,34 1,15
Cte 6,7810'° 3,1210%
R2 0,7564 0,8462

Nous avons montré que la vitesse de croissance peut étre décrite par I'équatiorad'ldotfiuritzen en
considérant chacuneesldeux formes cristallines. De plus, il semble qu'il existe un lien entre lesgiegam
de I'équation et la masse moléculalfg.reste constant alors q@ suit une loi de puissance avec la masse
moléculaire.

600000

| . e
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500000 "

400000 -
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Figure IV-37. a) Evolution de Kg en fonction de Mn; b) Evolution de Lerfonction de Ln Mn.

IV-3.1.4Synthése de I'étude isotherme
L'application des modéles d'Avrami et de Tobin nous a permis d'obtenir plusieurs informations

- La variation de I'exposant confirme les observations morphologiques et suggére deatinodi
géométriques et/ou du mode de germination entre la zone d'apparition desfetries

- La transition observée sur I'évolution de la constante est cohérente avec la pluphdedestions
effectuées lors de la caractérisation de la phase cristalline. Elle confirntesdieemeo et o' ne
suivent pas la méme cinétique.

Cependant, si les modéles d'Avrami ou de Tobin permettent d'analyser la cristalieatfortes variations
des exposants rendent la modélisation de la cristallisation isotherme du PLA, adigyiwthese
simplificatrice sur la géométrie de croissance, peu exploitable. Dans ce contextdisstiomiiest purement
analytique.

L'analyse d'Hoffman et Lauritzen sur les données de croissance nous a permis de mdatferrgae suit

un régime |l de cristallisation et que la forndesuivrait un régime 1l ou Ill. Nous avons ensuite montré qu'il
existe une corrélation entre les paramétres de I'équation d'Hoffman et Lautitaemasse moléculaire
valable au moins jusqu'a Mn 19000 pour chaque forme cristalline. Ce point est t@ssartéetl pourra
étre exploité par la suite, puisqu'il existe une proportionalité entre la vitesg®issance et les parametres
cinétiques tels qui,, ou les constantes des différents modeles globaux. Si le méme type de cormeslation
obtenu entre les paramétres cinétiques et la masse moléculaire, alors Isatiodélie la cristallisation
pourra étre réalisée en tenant compte de la masse moléculaire.
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IV-3.2 Etude non-isotherme
IV-3.2.1Analyse d'Ozawa

Le modele d'Ozawa est une forme dérivée du modele d'Avrami, largement utiliséde afiécrire d
cristallisation non-isotherme pour un refroidissement linéaire.

Comme le modele d'’Avrami, il s'applique par linéarisation de sa forme @eésemipitre 1(81-2.3.2). La
forme linéaire correspondant a I'Equatignl4.

In(—In(1 — a(T)) = Inky —ming EquationlV-14

Ainsi, si l'on tracdn(-In(1-a(T)) en fonction dén ¢ pour une température donnée, on doit obtenir des droites
qui par régression linéaire permettent de déternmngui est I'exposant d'Ozawa,kgtla constante d'Ozawa
pour chaque température. Notons que les valeurs prisemh pat la méme signification que I'exposant
d'Avrami.

On peut trouver dans la littérature une application du modéle d'Ozawa par Li et al. [A23Bistallisation
non-isotherme du PLA entre 1°C/min et 10°C/min. Deux échantillons ont été utiigéisLA et un PDLLA
avec 4% de motif D,L soit 2% de D. lls montrent que si la cristatisatu PLLA peut étre décrite par le
modéle d'Ozawa, la faible cristallinité du PDLLA ne le permet pas. Néanmoins, si I'onedlesegnthalpies

de cristallisation de leur PLLA, les taux darsformation sont trés faibles. En conséquence, la cristallinité
I'est également. Le modéle d'Ozawa ne devrait donc pas non plus décrire la cristallisation du PLLA.

En réalité, leur application du modéle d'Ozawa est erronée. En effet, ce modéle découle elwl'faaddhi

gui normalement est appliqué sur des échantillons ayant des taux de transformation destk, Da limite
généralement son application a 0,1-0g2¥)<0,8-0,9, afin d'éliminer les effets de la germination et de la
cristallisation secondaire.

En conséquence, si I'on souhaite appliquer le modele d'Ozawa a un PLA qui neserpsaltotalement lors
du refroidissement, il est nécessaire de tenir compte des taux de transformation réels obtetitguseion |
V-4,

Dans leur étude Li et al.[123] ont appliqgué le modeéle sur des taux de transformedditifs obtenus par
intégration des thermogrammes DSC. Ce qui revient a utiliser le modéle dansndssom il n'est pas
applicable. En effet, prenons I'exemple d'un échantillon dont le taux de transfornéaticin la fin du
refroidissement serait de 10%. Si I'on utilise le taux de transformatiorf istati de l'intégration des
thermogrammes DSC, alors on appliquera le modéle sur des données qui correspondent a moie de 10%
cristallisation. On se trouve donc en dehors des limites généralement aggdigudodele.

Par conséquent, nous avons appliqué le modéle d'Ozawa sur les taux de transformatbtergéeipour
chaque échantillon. A titre d'exemple, les résultats obtenus pour I'échantillon Mn 550pf@&sentés sur la
FigurelV-38. Dans notre approche, nous avons étendu I'étude ad);©)8%,8 du fait des faibles taux de
transformation obtenus a certaines vitesses de refroidissement et d'une banité fiaémettant de justifier
les limites choisies.



Chapitre IV: Cristallisation

Mn 55000

5 - 126°C
B 124°C
] H +122°C
< 120°C
«118°C
04 116°C
] - 114°C
. 112°C
—_ . « 110°C
e -2 108°C
=1 E s « 106°C
A < 104°C
o1 ] . « o 102°C
o4 : . -t 100°C
£ + 08°C
-6 <
8 T T T T - T T T - T - T T
-1,0 0.5 0,0 0.5 1,0 1,5 2.0 2,5
Ind

Figure IV-38. Application du modele d'Ozawa pour Mn 55000

Dans leTableaulV-11 nous avons rassemblé les composantes du modéle d'Ozawa pour chaque échantillon,
et sur la FigurdV -39 et sur la Figur&/-40 nous avons tracé leur évolution en fonctiof de

TableaulV-11.Composantes du modéle d'Ozawa

Mn 55000 Mn 45000 Mn 32000 Mn 19000 Mn 10000 Mn 7500
TcCC) m  ko(min™ m koM™ m  komin™ m  k@mini m koM™ m ko (min™
118 2,72 0,161 2,44 0,254 2,93 0,386 2,49 0,642 2,65 2,195 2,75 3,031
116 2,83 0,266 2,50 0,398 2,87 0,504 2,47 0,931 2,65 3,343 2,66 4,384
114 2,89 0,414 2,54 0,586 2,87 0,751 2,40 1,242 2,63 4,807 2,57 5,743
112 2,90 0,601 2,52 0,815 2,82 1,061 2,67 2,765 2,58 6,482 2,45 6,924
110 3,00 1,153 2,47 1,066 2,76 1,452 2,63 3,916 2,47 8,314 2,33 8,069
108 2,98 1,505 2,38 1,336 2,86 2,653 2,57 5,398 2,3 9,777 2,89 28,933
106 2,87 1,874 2,64 2,705 2,75 3,515 2,47 6,924 2,68 14585 2,75 36,343
104 2,73 2,239 2,55 3,432 2,63 4,419 2,35 8,107 2,5 16,445 2,55 40,772
102 2,59 2,552 2,45 4,133 2,51 5,286 2,22 9,052 1,81 21,456 2,31 41,637
100 245 2,782 235 4778 241 6,050 2,11 9,641 1,86 24,754 2,10 41,141
98 2,32 2,936 2,27 5,291 2,31 6,527 2,00 9,944 1,91 29,666 2,10 53,464
96 2,21 3,037 2,18 5,590 2,21 6,653 1,92 10,176 1,83 30,478 1,92 47,799
94 2,13 3,096 2,11 5,720 2,15 6,848 1,86 10,444 1,76 30,846 1,78 43,598
92 2,06 3,124 2,06 5,847 2,11 7,142 1,82 10,644 1,72 31,690 2,02 70,669
90 2,08 3,142 2,03 6,032 2,07 7,135 1,79 10,751 1,72 33,818 1,93 66,753
Avec 0,9008R2 pour I'ensemble des essais.
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Figure IV-39. Exposant d'Ozawa en fonction de Tc
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Figure IV-40. Constante d'Ozawa en fonction de Tc

On peut observer que l'exposant d'Ozawa varie entre 1,7 et 3 de maniere pegressi chaque
échantillon. 1l semble donc que les observations effectuées précédemment en conditionsesother
montrant une variation de la valeur d'exposant entre les farmigs, se confirment.

Dans le cas de l'analyse d'Ozawa, la cristallisation de la résine NW30 pdom@#étre décrite comme une
germination hétérogene avec une croissance 2D de type axialite pour lanfoetane croissance 3D de
type sphérolites pour la forme(81-2.3.1).

Si l'on s'intéresse maintenant a la constante d'Ozawa, elle présente comme tousslgzakautrétres
cinétiques une transition a environ 110°C que I'on peut attribuer au passage entre las éoomes
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IV-3.2.2Analyse de Nakamura

Le principal avantage de I'équation de Nakamura en comparaison avec lI'équation d'Ozawaegst rpoit||
de décrire des refroidissements non-linéaires. Dans un contexte de simulation, osttesdos donc
privilégiéecar elle permet de se rapprocher un peu plus des conditions de mise en ceuvre.

A partir des parametres cinétiques obtenus en condition isotherme par l'aralyamid'il est généralement
assez facile de modéliser la cinétique de cristallisation non-isotherme d'un polymére [48, 49].

En effet, I'équation de Nakamura est une simplification de I'équation généraland' appliquée au cas
non-isotherme. D'aprés Nakamura, en conditions non-isotbelthgpothése isocinétigue est toujours
valable. Par conséquent, il existe un lien entre la constante d'Avrami et la consthlatieadrira selon
I'EquationlV-15.

ky =k, /™ EquationlV-15
Patel et al. [190] ont proposé une forme différentielle de I'équation demNeka(EquationlV-16)

permettant d'éliminer le temps de I'équation et ainsi d'obtenir une forme mieux adaptée dilanrésoldes
méthodes numériques classiques.
da(t n-1 c .
"D = nley (D1~ (@]l In(1 — @@ EquationlV-16

Tout comme I'équation d'Avrami, 'Equatitvi-16 ne présente que deux paramétres, I'exposant d'Aurami (
et la constante de Nakamuka)(

En comparaison avec la constante d'Avrami, la constante de Nakamura a perdu son caracaéeiarég
I'EquationlV-15. Par conséquent, on peut utiliser une valeur approchéeates I'EquatiodV-16 puisque

son influence sur I'équation globale est fortement diminuée. On peut donc représenter I'évolutiande

cas de la résine NW30 par I'Equatldhl7 qui tient compte de la variation de la valeur d'exposant, observée
entre les formes et o'.

n(T) = x(T).ng + (1 = x(T)) . g EquationlV-17

Avec n, =2,3 etn, =1,3 pour55900§Mn§19000 et n, =2 etn, =2 pour 10000<Mn<75000 selon 1' tude
isotherme.x(T) est obtenu par I'Equatidw -1.

Afin de décrire I'évolution de la constante de Nakamura, nous nous sommes appuyésaportionnalité
existante entre les grandeurs microcinétiq@st(N) et les grandeurs macrocinétiques (constantes de vitesse
des modeles globaux) [191]. L'évolution de la constante de Nakamura peut donc étre décrit.e comm
précédemment par une équation modifiée du type Hoffman et Lauritzen (Edvafi8h permettant de tenir
compte de la transition entre les fornuesto'.

) = 00 (ko 0 (= s ) o0 (~ ) )

(=2 (kv 0 (- gy 0 (e

Les valeurs d& calculésselonl'EquationlV-17 et les valeurs de, obtenues selohEquationlV-15 sont
rassemblées dans le Tabldsul2.

EquationlV-18

Dans le

TableaulV-13 nous avons rapporté les parameétres de l'analyse d'Hoffman et Lauritzen obtenus par I'Equation
IV-18. Enfin, nous avons tracé leur évolution sur les Fitjirdl et FigurelV-42. On peut observer que
I'équation d'Hoffman et Lauritzen modifiée permet une bonne représentakign de
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TableaulV-12. n calculé etkobtenu & partir d'Avrami

Mn 55000 Mn 45000 Mn 32000 Mn 19000 Mn 10000 Mn 7500
Tc(°C) n  ky(min} n  ke(min) n  k@mir) n ky@minY) n k@min) n ky(min?
8 1,3 165102 1,3 1,9610° 1,3 2,0310° 1,3 3,55107 2 9,491072 2 1,7610?
90 1,3 3,7510% 1,3 4,2710° 1,3 4,5110° 1,3 8,4710° 2 2,5210* 2 3,5310°
95 13 6,8410%2 1,3 8,1210% 1,3 9,6410° 1,3 1,5410! 2 4,1910* 2 527107
100 1,4 1,2010" 14 91,3510 1,4 1,5410" 1,4 21810 2 52810° 2  6,9910°
105 16 1,2110' 16 1,6010' 1,6 2,0510' 1,6 2,7710 2 5,9710* 2  7,510°
110 2 1,0610" 2 1,4010* 2 15410t 2 3,0210° 2 42610" 2  4,8210°
115 2,2 10710 2,2 12510 22 1,4810' 22 11,6410 2 2,6510* 2 26710t

120 2,3 850102 2,3 1,0510" 2,3 11,0910 23 15710" 2 16110 2 210t
125 2,3 577102 23 651102 23 711102 2,3 8,92102 2 1,4610 2 1,5610°
130 2,3 364102 2,3 4,0910% 23 4,1610% 23 6,32102 2 8,87102 2  8,6410°
135 2,3 1,6610° 2,3 2,2010° 2,3 25310°% 2,3 2,7510° 2 366102 2  3,1910°
140 2,3 89210° 23 7,2710° 23 1,0110%2 2,3 1,03102 2 1,1010% 21,3210
145 2,3  3,9610° 2,3 42210° 23 6,0910° 23 6,4110° 2 6,9110° 2  7,5410°

TableaulV-13.Parameétres de la constante de Nakamura par I'équation d'Hoffman et Lauritzen.

forme o' forme a
Mn (g/mol) T:% (°C) Kds (K2)  In Go(um/min) R2 T:% (CC)  Kgg (K?) In Go(um/min) R2
55000 184,5 320000 19,18 0,9781 204,4 499000 22,04 0,9947
45000 185,1 337000 20,33 1 203 481000 21,08 0,9943
32000 186,5 280000 18,57 0,9682 200,7 431000 20,98 0,9885
19000 189,8 35900 21.36 0,9975 197,5 466000 23,27 0,9851
10000 196,4 415000 23,43 0,9923 194,6 430000 22,81 0,9489
7500 200,6 746000 32,91 0,9991 193,6 422000 22,81 0,9971

Si I'on s'intéresse maintenant a la dépendance des paramétres de I'équation d'HoHmé#neat a la masse
moléculaire, on observe a nouveau iR\, est relativement stable pour I'ensemble des échantillons, ainsi
gue Kgwe jusqu'a Mn 19000. En revanche si I'on considere la méme relation de proportionnalité que
précédemment, aucun comportement particulier ne peut étre déduit demtkagés fonction dén M.
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Bien qu'il apparaisse difficile de prédire I'évolution de la constante de Nakamuionction de la masse
moléculaire, la résolution peut tout de méme étre effectuée indépendamment pour chaque masdarenoléc

La résolution de la forme différentielle de I'équation de Nakamura (Equistid®) a été réalisée sous
Matlab, a partir du solveuDDE45basé sur la méthode Beinge-Kuttall est important de noter que pour la
résolution de cette équation il est nécessaire d'utiliser une conditiateidifférente de zéro. En effet, pour

n>1 si a(0)=0 alorsda(t)/dt=0 et la résolution s'arréte. En conséquence, nous avons donc utilisé comme
condition initialea(0)=10°.

Les taux de transformation obtenus a partir de I'équation de Nakamura sont comparégentexpigure
IV-44.
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On observe que les prédictions réalisées a partir des paramétres obtenus en deottidome sont
relativement proche des données non-isothermes. Cependant, ils ne fournissemtrpassaentation fidele
des résultats expérimentaux.

Néanmoins, le point satisfaisant est que le modéle permet une bonne représentation dis taux
transformation réel. En effet, le modele de Nakamura, tout comme celui d'AeEnégente I'occupation de
I'espace par les entités cristallines en considérant leur géométrie. De fgitpselesus d'occupation n'arrive
pas a son terme, le modele fournira le taux d'occupation réel a la fin du refroidissement.

Cet aspect du modéle est trés avantageux car appliqué au procédé, il permettra de wéfipg hécessaire
a la cristallisation compléte d'une piéce et ainsi, d'estimer les meilleures conditionsidissefrent.

Dans la littérature on trouve de nombreuses critigues du modele de Nakamura, notaresenti¢ qu'il
ne prend pas en compte le temps d'induction a la cristallisation. Dans le cas dutRispecene semble
pas poser de problémes. Si la modélisation échoue dans la majorité des cas, le depaistd#idation
semble, lui, étre bien respecté. De plus, si I'on considére le probléeme de I'mduesbmajoritairement lié
a l'abondance de germes et a une croissance cristalline rapide, ce qui n'est pas le cas du PLA.

Température (°C)

60 80 100 120 140 160
A 1 A L " 1 A 1 A 1

a))

b)

Taux de transformation

60 80
1

100 .‘,L 3
" i 1 PRl
. U.\Sfl".'."‘!nin ///
e ]
57C/min / / / 1 /
E T
- _4’/; J. PRI | 0

100

log temps (min)

Figure IV-44.Comparaison des taux de transformation obtenus par I'équation de Nakamura et par
I'expérience: a) Taux de transformation réels en fonction de Tc, b) Taux de transformation relatifs en
fonction de Tc, ¢) Taux de transformation relatifs en fonction du temps.
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IV-3.2.3Synthése de I'étude non-isotherme

Nous avons montré que le modele d'Ozawa peut étre appligué au cas du PLA et décrire correctement la
cristallisation non-isotherme. Néanmoins, les faibles taux de transformation ofetedest son application
fastidieuse et nécesgitede tenir compte des taux de transformation réels.

D'un point de vue analytique, l'application du modéle d'Ozawa reste tout deim&messante. En effet, elle
confirme que les observations effectuées précédemment a partir des données isctharmgalement
valables pour le cas non-isotherme. A savoir une variation de l'exposant entvariesof et o' et une
transition dans la constante cinétique caractéristique de la vitesse de cristallisation de chdotmegies

Cependant son utilisation dans un contexte de simulation reste limitée. En effet, par défimitiparihet de
décrire que les refroidissements linéaires.

Par conséquent, nous avons proposé d'utiliser le modéle de Nakamura qui, lui, est mieux addgél@sdéc
refroidissements complexes et permet d'estimer les taux de transformation réels.

Les résultats obtenus a partir des parametres mesurés en condition isotherme soageamteur
Néanmoinsjls demeurent peu précis et le modéle tend a surestimer la vitesse de tetiwioe plus,
l'analyse par le modéle d'Hoffman et Lauritzen appliquée a la constante de Nakamurapeianjzsle
corréler convenablement les paramétres du modéle a la masse moléculaire. En conséquenaposans pr
d'aborder le probleme par une méthode numérique permettant une approche beaucoup plus généraliste.
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IV -3.3 Approche numeérique de I'équation de Nakamura

Afin d'améliorer la modélisation mais également de proposer un outil adaptable éntifflslymeres, nous
avons choisi de considérer le probleme par une approche numérique. Cette approche consiste a déterminer
les meilleurs parametrégy etkyo pour chaqgue forme cristalline et chaque masse moléculaire.

Nous avons montré que l'évolution de la constante de Nakamura pouvait étre décrite par agte appr
macrocinétique selon I'Equatidv-18. En conséquence, nous avons appliqué une méthode de minimisation
couplée a la résolution de I'équation de Nakamura afin de déterminer les par&oedreSow,, Kno. €t

Know, Qui permettent de décrire au mieux les taux de transformation non-isothermehaque vitesse de
refroidissement.

La détermination des parametres a été réaliséeMatlab. Pour ce faire, nous avons combiné la résolution
de I'équation de Nakamura par la méthoddrdgge-Kuttaa une méthode de minimisation devenberg-
Marquarten utilisant la fonctionlSqgcurvefit de Matlab.

Nous avons choisi de travailler aveg=3 et n, =2. En effet, dans un contexte de simulation, il est
nécessaire d'avoir une approche théorique des équations utilisées. On considéreraxdp@onaétries de
croissance différente pour les formest o' dans le cas d'une germination h t rog ne. En outre, si lI'on se
base sur les résultats obtenus par le modele d'Ozawa, ce choix peut se justifier.

Nous avons donc réalisé la minimisation de I'Equdtiti9.

da(t)
dt

Nng—1
= x(T). <na-kNa(T)- [1—a(®)]. [—ln(l — a(t))]n—a> , |
EquationlV-19

Ngr—1
+ (1 —x(T)). (na,.kNa,(T). [1—a®)].[-In(1 — a(t))] " >

Avec

U- ) ( ngNa )
R(T —Ty) TAT,.f

Ur ngNou
L fenar(T) = kg, exp( Tm)) eXP( )

kno(T) = knoq €XP (‘

~R(T - " TAT,,.f
Nng =3
Ng, =2

Il est bien entendu qu'avec quatre parametres pour la résolution d'une seule ,édeatiombreuses
solutions permettront de minimiser les taux de transformation. En conséquenceédesstaire d'introduire
certaines hypotheses limitantes.

Notre étude expérimentale nous a permis de montreKguest constante pour chacune des formes lorsque
55003<Mn<19000. On peut donc fixétg et ainsi limiter la résolution a la détermination des paramises

Logiquement, nous avons choisi de travailler avec des parani&grgsproches de ceux obtenus par
I'expérience. Néanmoins, Kigy n'est pas connu, il est possible de déterminer son ordre de grandeur. On
peut par exemple réaliser une premiére résolution par une méthode de minimisation gedlinettae des
bornes, tel que lanéthode des moindres carrégalement disponible dans la fonctidsgturvefit de
Matlab.

Une fois la valeur d&gy choisie nous avons testé sa validité selon la méthode proposée par Patel et al
[190]. Elle consiste a choisir deux autres valeur&gl@ qui encadret la valeur considérée valide et par la
suite d'analyser la qualité de la minimisation et la constance des pardggitgsnus.

Nous avons donc tesk&minimisation pour les valeurs #ay, suivante :

- K, =400 000, 500 000 et 600 000
- Kdn=200 000, 300 000 et 400 000

Les valeurs deqq, et kyoe Obtenues par la minimisation ainsi que les coefficients de régression entre le
modele et I'expérience pour I'échantillon Mn55000 sont présentés dans le Tébléau
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L'analyse des résultats montre que la meilleure description des données exal&smesitobtenue pour
Kdn, =500 000 etKgyn, = 300 000.

En effet, dans chaque cas ou I'on utili&gy, =500 000 oKgen, = 300 000, les valeutsy, et kyy, sont
consistantes pour l'ensemble des vitesses de refroidissement. Par cowineytgisé Kggn, =400 000 ou
Ko = 200 000 les valeursy,, et kyy, diminuent avec la vitesse de refroidissement et inversement elles
augmentent poukggn, =600 000 ouKgun, = 400 000. De plus les meilleurs coefficients de régression sont
globalement obtenus poKgun, =500 000 ouKgkn. = 300 000. Ces remarques sont en accord avec celles de
Patel et al. [190] qui ont appliqué cette méthode a I'étude d'un Nylon 6.

On notera également que le méme type de résultats est obtenu pour chaque échantillon jusqu'a Mn 19000.

Les valeurs déyg, etkyg, calculées pour chaque échantillon akegy, =500 000 etKgn,,= 300 000, ainsi
gue leurs moyennes correspondantes sont préselatés le Tablealy -15.

Sur la FigurdV-45, nous avons également représémigy, etIn kya, moyen en fonction dim Mn. On peut
observer que cette fois, on obtient une trés bonne linéarité. Ceci confiralatian de puissance entre les
valeurs dekyo et la masse moléculaire pour chacune des formes cristallines. Les pararbtdres par
régression linéaire sont rapportés dans le Tab\édl4. Il apparait qu'inversement a la vitesse de croissance,
dans le cas des constantes de Nakanhiest plus faible pour la forme la plus désordonnée. Néanmoins, il
est important de considérer que ces paramétres n'‘ont pas réellement de valeur physignecolateste
macrocinétique. En effet, l'utilisation de I'équation d'Hoffman et Lauritzen nepuésenter la constante de
Nakamura n'est basée que sur la proportionnalité de ces grandeurs avec la vitesse de croissance.

Cependant, les trés bons coefficients de corrélation obtenus par régregsion lmlident 'application de
cette methode et permettent donc a partimgen,, Kgn., Kdw., H et la constante de la relation de
puissance, d'estimégg, etkyo, €t ainsi pouvoir simuler la cristallisation non-isotherme de la résine NW30
guelque soit la masse moléculaire jusqu'a Mn 19000.

A titre d'exemple, nous avons confronté sur la Fiduré6, les résultats obtenus par la modélisation aux
données expérimentales pour I'échantillon Mn 55000 entre 0,5°C/min et 5°C/min. On petércgnstda
méthode numérique utilisée permet de représenter fidélement les taux de transformatidféranxes
vitesses de refroidissement. Les résultats pour les échantillons Mn45000, Mn32000 et Miorit9&@0
ajoutés dans I'Annexe F.

= forme o
o forme o

20 <

In kN“ (um/min)

In Mn (g/mol)

Figure IV-45. In Ky, etIn kyo, moyen en fonction de In Mn
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TableaulV-14. Parameétres de dépendance a Mn dg i€t ko

forme o' forme a
Kgkn moyen (K?) 300000 500000
H 0,43 1,88
Cte 1,89x16° 2,43x10°
R? 0,9999 0,9975

TableaulV-15. Valeurs de Inyg, et In kg, pour les échantillons Mn 55000 a Mn 19000, détermiagsc
Kadn=500 000 etKgn,=300 000 pour des vitesses de refroidissements comprises entre 0,5 et 9°C/min.

Mn 55000 Mn 45000 Mn 32000 Mn 19000
i) e R R ke B T R g ke ®
0,5 21,83 - - 22,16 - - 22,84 - - 23,82 - -
1 21,97 - - 22,37 - - 22,92 - - 23,79 - -
2 2192 1896 09991 22,32 1896 09987 22,89 19,04 09989 23,86 19,31 0,980
3 2195 18,86 10,9998 22,36 18,93 0,9989 22,72 19,19 0,9921 23,93 19,41 0,9994
4 21,79 1892 09997 22,27 1894 09982 22,79 19,08 0,9997 23,84 19,38 0,9%3
5 21,85 18,89 10,9997 22,14 19,10 0,9996 22,91 19,24 09939 23,99 19,49 0,9945
6 2185 1897 09979 2226 19,11 10,9993 22,76 19,18 0,9988 23,91 19,37 0,9957
7 21,89 1893 09958 22,30 19,01 0,9965 22,84 19,17 0,9998 23,94 1946 0,9921
8 2186 1899 09957 22,31 19,03 10,9918 22,74 19,17 0,9990 23,89 19,32 0,9939
9 21,87 18,81 09945 22,16 18,97 0,9%2 22,78 19,25 09971 23,96 19,33 0,9965
Moyenne 21,88 18,92 = 22,27 19,01 = 22,82 19,16 = 23,89 19,38 =
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TableaulV-16. Valeurs deg, et ko, de Mn 55000 déterminéavec différentes valeurs de jgget Kgn,. et
pour des vitesses de refroidissement comprises entre 0,5 et 9°C/min.

K =600 000 K =500 000 K =400 000

¢ (°C/min) _ Ln kyoy LN Koy R? Ln kuoe LN Kyow R? Ln kuoy LN Kyoy R?

05 2539 - T 2185 - ; 1852 - :

1 2541 - . 2108 - i 1849 - :
2 2571 22,05 09894 2174 22,11 09969 1874 22,01 0,9913
3 2549 2231 09989 2182 2232 009984 18,66 22.46 0,9969
B 4 2557 2241 09975 2197 2246 09991 1852 22.46 0,9987
K =400 000 5 2545 2230 09989 22,07 22,39 009987 1844 2250 0,9964
6 2519 22,69 09996 21.80 22,49 009995 1824 2256 0,9993
7 2504 2251 09995 2178 22.45 09994 1824 2254 0,9996
8 2503 22,63 09997 2177 2256 09995 1816 22,58 0,9998
9 2511 22,61 09991 2191 22,62 09985 1819 2259 0,9993

05 2539 - ~ 21,83 - : 1814 - :

1 2556 - . 2197 - : 1836 - :
2 2558 18,54 09887 2192 1896 0,991 1858 18,89 0,9975
3 2559 18,56 09947 2195 18.86 09998 1820 19.02 09942
KGous =300 000 4 2547 1861 09934 2179 1892 09997 1835 1894 0,9998
N 5 2540 18,48 09947 2185 18,89 09997 1828 1895 0.,9997
6 2521 1847 09859 21.85 18,97 09979 17.78 19.06 0,9993
7 2537 1854 09854 21.89 18,93 009958 17,72 1895 0,9979
8 2531 1848 09824 2186 1899 009957 17.68 18.99 0,9977
9 2528 1853 09897 2187 1881 09945 17.91 1888 0,9967

05 2536 - ~ 2183 - : 1814 - :

25 34 21.95 18.46

2550 1559 10,9961 21,95 15,65 0,9999 18,65 15,56 0,9957
2526 15,43 09990 21,84 1546 0,9996 18,56 15,57 0,9986
24,43 1549 10,9988 21,76 1538 10,9953 17,63 1552 10,9991
24,47 1547 09991 2183 1541 10,9987 17,78 15,48 0,9992
24,75 1554 09908 21,98 1523 10,9786 17,62 1550 0,9935
24,89 15,28 0,9842 21,81 1525 10,9817 17,72 1542 10,9922
2497 15,33 09811 21,83 1525 0,9769 17,68 1536 0,9909
24,73 15,20 10,9857 21,90 1527 09762 17,86 15,24 0,9874

KGinw =200 000

O©CoO~NOOOTr,WN P
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Taux de transformation
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FigureIV-46. Comparaison des taux de transformation obtenus par ajustement de I'équation de Nakamura
et par I'expérience pour Mn 55000: a) Taux de transformation réels en fonction de Tc, b) Taux de
transformation relatifs en fonction de Tc, c) Taux de transformation relatifs en fonction du temps sur une

échelle logarithmique.

IV-3.3.1Exemple d'application a un refroidissement non-linéaire

Afin de vérifier le fonctionnement de I'équation de Nakamura appliquée a uitissfemnent non-linéaire,
nous avons réalisé une série d'essais DSC pour lesquels le refroidissement atédépeifemne succession

de rampes linéaires.

Nous avons travaillé sur deux séries de vitesse :

1- 4°C/min jusqu'a 120°C, puis 3°C/min jusqu'a 110°C, puis 2°C/min jusqu'a 80°C, puis 1°C/min.
2- 6°C/min jusqu'a 120°C, puis 5°C/min jusqu'a 110°C, puis 4°C/min jusqu'a 80°C, puis 3°C/min.

Afin de modéliser les vitesses de refroidissement, nous avons utilisé une équatomelexponentielle
(EquationlV -20) permettant une bonne représentation de leur évolution comme le souligne laVFigjlire

t
T=T, +A.exp(—§)

EquationlV-20
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FigureV-47. Evolution des vitesses de refroidissement

Le modéle de cristallisation associé aux paramétres déterminés par I'approchiqusuatéan combinaison
de I'EquationlV-20 pour décrire la vitesse de refroidissement a été utilisé afin de dédelss taux de
transformation selon la rampe de vitesse considérée.

La FigurelV-48 présente la comparaison des taux de transformation obtenus par la modélisation et par

I'expérience.

Taux de transformation

I Vitesse |
= Taux de
transformation relatif
T o Taux de
transformation réel
0,8 4 Modéle
<SI000C00000000000
0,6
0.4
0,2 A
0 T T T T T T T T
60 80 100 120 140

160



Chapitre IV: Cristallisation

Vitesse 2
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Figure IV-48. Confrontation Modéle/Expérience des refroidissements non-linéaire 1 et 2.

Ces résultats confirment que la méthode utilisée permet de décrire de maniére @distoppement de
structure cristalline ainsi que de prédire le taux de transformation réeueidion refroidissement non-
linéaire. Son application aux conditions de misecevre peut donc tre envisag .

IV -4 Synthese de I'étude

Ce chapitre a été consacré a l'étude de la cristallisation de la résine MWi3fua la modélisation de sa
cinétique dans l'optique de proposer un modeéle visant a prédire ses propriégdnesisbour des
refroidissements complexes.

Dans la premiére partie de cette étude, nous avons réalisé une caractérisatiéa détailphase cristalline.
Cette caractérisation nous a permis de démontrer le polymorphisme de la résinetNé/8tetre en place
une relation permettant de le quantifier. Au travers de différentes anatgsesques et microscopiques
nous avons montréinfluence du polymorphisme et de la masse moléculaire sur les propriétéaflines.
Enfin, I'ensemble des analyses réalisées nous a permis d'obtenir une grande quantitéedeqdermsus
avons utilisées par la suite, pour I'étude cinétique.

Dans une seconde partie, nous avons étudié la cinétique de cristallisation en condittsméset non-
isotherme, par le biais de modeles cinétiques globaux. Nous avons ainsi mon&réngadele de Nakamura
apparait comme le mieux adapté a décrire la cinétique de cristaflisaih condition non-isotherme.
Cependant, son application directe a partir des données expérimentales n'aqiakeétént satisfaisante.

Par conséquent, nous avons proposé une méthode numérique, initialement développée par PE26l, et al. [
gue nous avons adaptée au cas d'un polymére polymorphe, afin d'améliorer la modélisationdé\ qetér
méthode, nous avons obtenu une série de parameétres cinétiques pour chaque masse moléculaireepouvant ét
corrélés entre eux, de maniére précise, par une relation empirique. Ainsi, nous disfiosanedéle de
cristallisation permettant de tenir compte d'une part, du polymorphisme dentaM¥8¥B0 et d'autre part, de

sa masse moléculaire. Le couplage a un modéle de dégradation peut donc étre envisageé.
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Chapitre V: Rotomoulage

V-1 Introduction

Ce cinquieme chapitre est consacré a I'étude de la modélisation thermique du procédé de rotdrptugdage e
particulierement de la phase de refroidissement.

Au cours de nos travaux, nous avons développé deux modéles visant a décrire laatiistadlu PLA en
condition de mise en ceuvre :

- Un modéle de thermodégradation permettant a prédire I'évolution de la masse aimelé&tuh
échantillon selon sa durée de séjour a I'état fondu.

- Un modele de cristallisation tenant compte de l'effet de la masse moléculaiéehdmtllion et
pouvant étre appliqué au cas de refroidissement complexe.

A l'aide d'un modéle thermique en cours de développement au sein de notre laboratoirepmudriler
la validit de nos deux mod les en condition de mise en ceuvre.

A partir d'exemples expérimentaux, que nous comparerons aux résultats de la modélisation, nous
identifierons les parameétres importants et nous discuterons leurs validités.

Enfin, nous réaliserons une étude paramétrique en faisant varier certaines coexji@vimsentales, et nous
examinerons leur influence sur les paramétres du modele, ceci afin de proposer des pistesatiaméli

Ce chapitre s'organisera en quatre parties :

- Une premiere partie ou nous détaillerons le modele thermique.

- Une seconde partie ou nous présenterons les résultats expérimentaux ainsi qudydes ana
associees.

- Une troisieme partie ou nous appliquerons le modéle au cas du PLA en incluant davoeuti
cristallisation.

- Une derniere partie ou nous ferons varier certaines conditions expérimentales afirvet'dbse
influence sur la modélisation.



Chapitre V: Rotomoulage

V-2 Modéle thermique

V-2.1 Géométrie

D'un point de vue thermique, le procédé de rotomoulage peut étre représenté de maimiécdanmielle
comme illustré par la Figure V-1. Aves0 le four,Xx=x.m la surface externe du moubesxy, l'interface
moule-polymeérex=x,, l'interface polymére-air internextL le centre du moule.

14

&

Faur Air Maule Polymere | Airinterne| 3
5 X

(=]

D x-ﬂ_'l x"U KCH LU

Figure V-1. Modéle unidirectionnel du transfert thermique lors du cycle de rotomoulage

La modélisation thermique revient donc a considérer et a mettre en équation l|'erdesnplegnomeénes
thermiques se déroulant a l'intérieur et a l'interface des différents cangpdsadiagramme. Le résultat de
ces calculs permet d'obtenir une représentation du diagramme t-T selon leorerekpérimentales
définies.

V-2.2 Equations et conditions limites

La mise en équation du schéma unidirectionnel décrivant les transferts thermiques eolag@mécessite
certaines hypothéses initiales :

- On considére un moule sphérique.

- On admet que la propagation de la chaleur est unidirectionnelle.

- Le moule présente un rayon de courbure trés grand devant son épaisseur et cgliecdecta
formation.

- Les épaisseurs des couches de polyméres formées sont homogénes.

- On suppose gue la poudre de polymére recouvre la surface interne du moule a tout instant.

- On néglige les phénoménes d'écoulement du polymére.

Les relations mathématiques décrivant le diagramme unidirectionnel peuvens'éinseé sous la forme
générale de lois de conservation a chaque étape.

Pourx=0
La condition de commande du four &$t=0, t) = T, :

- en phase de chauffagBou = Tconsigne.
- en phase de refroidissem@,r = Texirieur

X € [0 ; Xan]
L'air du four chauffe la paroi du moule par convection selon I'Equation V-1.
oT : .
_kma = ham[T(xam: t) — (T(O, t))] Equation V-1
Xam,t

Avec k;, le coefficient de conductivité du matériau du moule (W/mkK), le coefficient de convection
thermique entre l'air et le moule (W/mz2.K).
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X € [Xam ; Xmp)
Le transfert thermique dans le moule se fait par conduction thermique suivant I'Equation V-2.

9°T oT

ki ) = pmCm T Equation V-2

Xam,t

Avec p,la masse volumique du matériau du moule (KyenC,, la conductivité thermique du matériau du
moule (J/kQ).

X = Xmp
A linterface moule-polymére I'échange thermique est modélisé par conduction selon I'Equation V-3.
oT oT . ,
ko —=— =k,— Equation V-3
dx Xmpit dx Xmpit

Aveck, le coefficient de conductivité du polymere (W/m.K).
X € [Xmp 5 Xpal

Le transfert thermique dans le polymére peut étre représenté par I'Equation,Vétuation de chaleur fait
intervenir un terme de conduction (gradient spatial), un terme capacitif§eldamporelle) et un terme
source fonction du temps qui caractérise les dégagements ou absorptions de chaleardoasigements
d'état (fusion, cristallisation).

9] or\ dpp - h, dT dq . :
_ )= =C - ot Equation V-4
ax( P 6x> dt PP g TP
Avecp,la masse volumique du polymere (kdfrat C,, la conductivité thermique du polymére (J/kg).
X = Xopa
A linterface polymere-Air, 'échange thermique est modélisé par convection selon I'Equétion V
oT 8 .
—hep o = hya|T(x = xpq + Ax, £) — T (2pg, t)] Equation V-5
x=xpa,t
Avec hy,le coefficient de convection thermique entre le polymeére et l'air (W/m2.K).
X € [Xpa; L]
Enx = L on a un centre de symétrie. La condition limite peut donc s'écrirel $sjoration V-6.
Mg Cpq 0T, oT,, s :
hpa(TGx =L — Ax,t) = T(x = L,t)) = jp:aﬁ = PaCalita—t Equation V-6

Avecm,, G, etA, respectivement la masse (kg), la capacité thermique (J/kg) et l'aire (m?) ideelae.

V-2.3 Théorie couche par couche et changement d'état

Les travaux de modélisation du procédé de rotomoulage des poudres thermoplastiques au $ein de no
laboratoire sont basés sur la théorie couche par couche. Elle a été misseafiplde décrire la physique

des changements d'état a I'échelle du grain et ainsi de permettre deejuangfadient thermique dans
I'épaisseur du polymére.

D'aprés cette théorie, la formation d'une piéce en rotomoulage est décrite ¢tmrfusion successive de
couches de poudre, d'épaisseur de la taille d'un grain. En d'autres termes, on corsigérg qu'une
couche de poudre entre en fusion la couche précédente doit avoir totalement fusianRiégird V-2
illustre ce scénario.
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Figure V-2. Scénario de la fusion d'un grain selon la théorie couche par couche.

Dans les études précédentes, cette théorie a été couplée a une méthode enthalpigueéafire les
changements d'état. Ainsi, il était considéré que les couches identifiées entrent en fesistallbsent a
température constante les unes apres les autres en absorbant ou en libérant une cheleur laten

Néanmoins, pour les polymeres, on sait que les changements d'état ne se fdetrpEsaiure constante,
mais plutot sur une plage de température plus ou moins large selon leur aspect cinétique.

Afin de tenir compte de ces remarques, une nouvelle méthode basée sur les travagw é¢ &.[22]a été
développée.

Cette méthode consiste a introduire la notion de capacité thermique app@gepig.Q avec laquelle les
changements d'état sont considérés comme une augmentation de la capacité thermique.

Par conséquent, la température ou la chaleur latente de fusion ou de cristallisation ne sont gla€llgksé
sont remplacgs par une fonction de la température représentant |'évolution de la cathecitdque,
associéé la variation d'énergie, liéeuchangement d'état.

Cette fonction peut étre obtenue directement par des essais DSC ou par la toodélésda capacité
thermique et de la chaleur dégagée ou absorbée lors des chasgbhteist

En effet, si I'on reprend I'expression du flux de chaleur lors d'un essai DSentgréar I'Equation V-7, on
peut faire apparaitre une variation de capacité thermique dite "apparente'Esplatidh V-8.

dQ dT dq dT dq E ;
o+t |c —-t quation V-7
dt pdt+dt dt(”+dT>
1 dQ dq
C T) = —_—= —
papparent( ) KDSC dt D + dT

Equation V-8

dT
Avec a = KDSC

Si I'on considére maintenant g@gest une fonction linéaire de la température (Equation V-9), quelque soit
le type de refroidissement considéré (linéaire ou non-linéaire) [22] et dguelT peut étre obtenue par
modélisation des cinétiques de fusion et de cristallisation, alors, il devient simple d'obéergprésentation

de C;, apparent T)-

Cp(T) = agp + beyT Equation V-9

L'utilisation de C, apparent (T) permet donc de prendre en compte linfluence de la température dans le
changement d'état de chaque couche et ainsi de définir un gradient thermique dassutégeaila piece en
formation beaucoup plus proche de la réalité.
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V-2.4 Discrétisation des équations

La discrétisation dans I'espace unidirectionnel des Equatiora\Edquation V-6 se fait par un schéma
implicite d'Euler d’ordre 1. Dans ce contexte, le domaine spatial de longueur L est divisé en N éléments et la
temp rature estd termin ¢ chacun de N noceuds.

x=0
T = Toonsion Equation V-10
X € [0 Xan]
k. Tkrli;mTkn _ ham[Tkn . 1] Equation V-11
X € [Xam ; Xmp)
k. To— 2N+ TN =p.C. T -T Equation V-12
AX, 2 At
X = Xmp
K x T -T k™ Tea =T Equation V-13
AX., : AX,
x € [xmp ; xpa]
Ko Ty = (Kol 4k, ) T kT . =T g Equation V-14
AXpZ PPk At k
X = Xoa
K, TknA_X-:krll _ hpa[ A Equation V-15
X € [Xpa; L]
w Equation V-16

hpa[Tkn _Tkn—l]: pa ' AXa : Ca At

V-2.5 Résolution matricielle

Pour la résolution, nous avons choisi de travailler avec un schéma numérique quasi-eéactbéma
permet d'écrire les équations sous la foriéT'=T"". L’ quation de la chaleur appara t ainsi sous une
forme linéaire.

Cette méthode qui facilite la résolution revient néanmoins a négliger Idiorarides paramétres qui
dépendent de la température pendant un pas de cafzuDg utilise ainsi la matricA™" calculée avec la
température précédente. La sélection du pas de calcul sera donc importante afin rdercamsebonne
précision. Ainsi, le systéme matriciel prend donc la forme présentée sur la Figure V-3.
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-ry | 2+1 | -1,

-I—n-l

- 2r2+1 -r

-1 | 14 I3 x| T x 0

Taa | (Taatfap)+1 | -Tap

Taa | (Nagtla)+1 | -ap

-Ig 1+15 -1 0

-Ts 1+ ls Tn-lL

Condition limite du Four

Condition d'interface Air four/Moule

e |

Condition d'interface Moule/Polymere X e = o1

—

Condition d'interface Polymere/Air interne

Condition limite de I’ Air Interne

Figure V-3. Equation matricielle et représentation schématique pour le schéma numeérigue quasi-linéaire

Avec
i = o ’rZZLKn’%:M,r =L"Ej, ZL"E,
B P = A%y o Cy M,k T A, Crt T A p, O
- Koy L Athy,
AX, -hy, 6 AX, - p.C.

Il est & noter ques, r4a f4p €trs dépendent de la températdi®’. Ces parameétres sont mis & jour & chaque
pas de temps. Ainsi, etry, ne sont, a priori, pas égadiune ligne a I’autre puisqu'ils tiennent compte de
I'évolution deCy(T) etdg/dt Le traitement des changements d'état étant réalisé a l'alfjgguen(T) dans

rsa €t rg. Par ce biais, les plages de température sur laquelle se déroule la fusiorceligpantent la
cristallisation sont respectées.

A chaque ligne du syst me d’ quation correspond une temp rature T"" avec laquelle sont calculées les
valeurs dek, (T et Co (T™Y qui sont enregistrées dans deux vecteurs. Avec ces vecteurs, on met a jour la
matriceA en calculant les parametnmgsr,,, 4, €trs de chaque ligne.
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En résumé,atemp rature en un nceud du maillage se calcule a chaque pas de tengyec :

- Latemp rature des deux nceuds voisins (Vecteur T")
- Latemp rature de ce m me nceud Iinstant n”* (VecteurT™?)
- Les param tres des quations de transferts thermiques calcul s 1’instant n™

Pour résoudre le systéme, il faut inverser la maties la multiplier par le vectedf™. On trouve dans la
bibliographie de nombreusefonctions d’inversion de matrice. Nous avons choisi de travailler plus
spécifiqguement aveme fonction d’inversion de matrice tridiagonale [192]

V-2.6 Parameétres du modele

V-2.6.1Parameétres de simulation

V-2.6.1.1Pas spatial
Par définition le pas spatial donne une dimension physique a la simulation.

Dans le cas du polymere le pas spatibh) représente le rapport entre I'épaisseur de la pEgee( le
nombre d'éléments (ou de couches) dans le polyrgredlonl'Equation V-17. En conséquence, il doit étre
choisi en tenant compte de la théorie couche par couche, et correspondre a I'ordre decdjuangieun de
poudre.

Ax, = _p Equation V-17

De la méme maniéerde pas spatial dans le mouléx(,) prend la méme forme que précedemment selon
I'Equation V-18.

Ax,, = Em Equation V-18
N

Pour le pas spatial du mouléxf) il est préférable de conserver la méme valeur quepguafin de garder

un rapport de conductivit thermique M tal / Polym re coh rent 1’interface moule/polym re. D'oU Axy, =
Axp.

Dans I’air du four (N; ) et I’air interne (Ng), I’espace n’est pas discr tis car le comportement de 1’air est
modélisé par une équation de convection simplifiant les milieux fluides Np‘diietN,=1.

V-2.6.1.2Pas temporel

Le pas temporel4) représente le rapport entre le temps de cycle et le nombre d'éléments telNjpsedrf
I'Equation V-19. Il doit étre suffisamment faible pour que I'énergie échangée ertoridbes soit réaliste,
mais suffisamment grand pour pouvoir négliger le gradient thermique dans une couche.

At = fevete Equation V-19
N

V-2.6.2Parametres du procéde
Les paramétres du procédé regroupent I'ensemble des paramétres qui ne sont pas liés au polymere.

Ony inclue les parameétres de consigne, les paramétres du moules et les paramétres de l'diekteznee e

Ces paramétres sont généralement constants. lls sont choisis selon les conditions expéeliEenialase
tswiter), Obtenues dans la littératugg, (kn Com, pa, Ka Cpa), par mesure direct&, Ry, Tinitial, Textermd, OU €NCOTe
par le calcul |, Nmet Ny).

On notera cependant que les paramétres de convection & l'interface airbgQueeh,.,) et air-polymere
(hps) sont difficilement déterminables. En effet, par définition, les coeffis de convection dépendent de la
nature du fluide considéré et de la température de celui-ci. Par conséquent, @gsrdsgburront varier
selon la température de chauffage ou le mode de refroidissement utilisé.
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Nous utiliserons donc les résultats expérimentaux afin d'ajuster le triplebeléisients de convection et
nous discuterons par la suite leur variation selon les différentes conditions opératoires.

V-2.6.3Parametres du polymere

Les parameétres du polymere sont généralement fonction de la température, teaiafloence de la
température est plus ou moins importante pour certains d'entre eux.

Les études précédemment réalisées au laboratoire ont montré que ['évolution de da(gpreditde la
conductivité thermiquekf) avec la température peuvent étre négligée. Leur variation étant relativement
faible, elles ont peu dinfluence sur la simulation. Nous ferons donc I'hypothegg qtik, sont deux
parameétres constants.

En ce qui concerne la capacité thermique, nous tiendrons compte de son évolution pactitass fon

Cp apparent (T). Deux séries de données doivent donc étre déterminées, permettant de décrire er phase d
chauffe "la fusion" et en phase de refroidissement "la cristallisatioms s hommerons respectivement

CP apparentC (T) et Cp apparenR (T)

Dans les études précédentes, les fonct@ngparend T) €takert directement obtenues a partir d'essais DSC a
des vitesses de chauffe et de refroidissement proches de celles du procédé.ridéaentgpe d'approche
utilisant des vitesses de refroidissement linéaire est peu précisculRgiment, dans le cas du
refroidissement ou les vitesses sont loin d'étre linéaires.

Dans nos travaux, nous n'avons réalisé aucune étude cinétique pour la fusion. Par conséquent, nous
utiliserons I'approche linéaire par DSC afin d'obt€ifpparenc (T).

Pour la phase de refroidissement, nous utiliserons le modele cinétique de cristallisatidiokaénir
Cp apparenR (T)

En réalité, 'utilisation du modéle thermique dans cette configuration revientiardtudristallisation en
premiére approche. Par conséquent, si I'on souhaite déterminer les taux de transfotmaimrge
dégagée par la cristallisation, il est nécessaire de connaitre la vitesse dssefr@nt pour l'essai que I'on
souhaite simuler.

Dans notre cas, cette information peut étre obtenue selon deux méthodes. Soit, on estieneedirda
vitesse de refroidissement a partir des diagrammes t-T obtenus expérimentgdemrelgssai que l'on
souhaite comparer. Soit, on utilise la simulation afin d'obtenir une vitesseadissEment en considérant,
par exemple, un échantillon qui ne changerait pas d'étalCgitrent R(T)= Cor (T).

Cependant, pour appliquer cette méthode, il est nécessaire de connaitre tous lesepatart@simulation
et notamment de définir le triplet des coefficients de convedtig hamr €t hya correspondant aux
diff rentes conditions de mise en ceuvre.

Nous utiliserons don€.r (T) afin de déterminer le triplet des coefficients de convection qui pedemet
représenter au mieux les résultats expérimentaux. Puis, a partir de la courbaidisseinent obtenue, nous
appliquerons le modéle de cristallisation afin de détern@pgsarent r(T)-

Note: Le modéle de cristallisation est en cours d'intégration au modeéle thermigeaed@ep le modele thermique étant écrit en C++

et le modeéle de cristallisation ayant été développé sous MatLab, legeuypa pas pu étre réalisé et validé afin d'étre intégré a ce
travail. Nous nous limitons donc a sa validation en vue de son itibégra
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V-2.6.4Compilation des parametres du modele

Dans le Tableau V-1, nous avons récapitulé I'ensemble des paramétres du modéle et nous avdesiindiqué

méthode d'obtention.
Tableau V-1. Paramétres du modele et méthode d'obtention

Parameétre Terme Méthode d'obtention
PARAMETRES DE SIMULATION
Pas temporel At Condition Expérimentale
Pas spatial du moule Axm Condition Expérimentale
Pas spatial du polymére Axp Condition Expérimentale
Nombre d'éléments dans le four Nt Condition Expérimentale
Nombre d'éléments dans l'air Na Condition Expérimentale
PARAMETRES DU PROCEDE
Rayon interne du moule Rn Mesure directe
Epaisseur du moule En Mesure directe
Nombre d'éléments dans le moule N Calcul (Equation V18)
Epaisseur de la piéeeise en ceuvre = Condition Expérimentale
Nombre d'éléments dans le polymeére N, Calcul (Equation V17)
Temps cycle teycle Condition Expérimentale
Nombre d'élément de temps N Calcul (Equation V19)
Temps de fin de la phase chauffage tswitch Condition Expérimentale
Densité de l'air Pa Littérature
Capacité thermique de l'air Ca Littérature
Coefficient convection moule/four en phase de chauffe Name A déterminer
Coefficient convection moule/four en phase de refroidissement hame A déterminer
Coefficient convection moule/air interne hpa A déterminer
Densité du matériau du moule Pm Littérature
Conduction thermique du matériau du moule K Littérature
Capacité thermique du matériau du moule Cn Littérature
Température de consigne du four Teonsigne Condition Expérimentale
Température initiale de I'air interne Tinitial Mesure expérimentale
Température externe en phase de refroidissement Texterne Mesure expérimentale
PARAMETRES DU POLYMERE
Densité du polymére Po Littérature
Conductivité thermiquedu polymeére Ko Littérature
Capacité thermique apparente en phase de chauffe du polymere Cp apparent DSC/Modélisation
C; apparent R Modélisation
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V-3 Résultats expérimentaux -Etude du refroidissement

V-3.1 Condition de mise en ccuvre

Pour cette étude, nous avons utilisé la résine NW30 et le moule Acier. Nous avaitié tagc la quantité
de matiére nécessaire a la réalisation de piéce de 5mm d'épaisseur selon I'Equ&tnm thaque essai des
thermocouples ont été utilisés afin de mesurer la température de l'air iaterwentre du moule et la
température extérieure a proximité du moule.

V-3.1.1Parameétres de chauffe

Les meilleures conditions de chauffe ont été déterminées expérimentalement evdaisata température
du four pour un temps de cycle que nous avons fixé a 20min.

Nous avons choisi de travailler avec des températures de consigne de 225°C, 250°C et 275°C.

Sur la Figure V-4, sont présentés les diagrammes t-T obtenus pour chaque températurenge Danside
cas présent, les refroidissements étant réalisés avec un mélange air-eau pulsé.

300 Phase de chauffe Phase de refroidissement
280 | I
Aalithastin
260 ] Ww’ﬂ@v‘ﬂﬂm i {W'Wg —— T, =225°C
[ Il | o AR
240 j L Ty, =250°C

—T, =275°C

220 ] -1‘\"f.“."u-'v“.ﬂ.“J'n"\"’“-"f.’=J",“;"“\’u':'“;"ﬂ”."n"*“u'-.’J""v'!"‘"-".u'u"ff!'r'"“"."v'ﬂ
200
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160
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IW i

Température (°C)
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Figure V-4. Diagramme t-T de la résine NW30 a trois températures de consigne différentes pour un moule
en acier.

Si I'on analyse visuellement les diagrammes t-T, au fur et & mesure queeleleytiauffe se déroule, on
observe dans l'ordre

- Une premiére partie quasi-linéaire marquée par une transition entre 105°C et 110°C qui marque le
début du palier de fusion.

- Une nouvelle transition a environ 160°C représentant la fin du palier de fusion.

- Un pic de température a la fin du cycle de chauffe également appelé PIAT (voir Tablgau V-2

Afin de déterminer la meilleure température de consigne, les piéces obtenues ont édédséaaciur des
criteres purement visuels et généralement utilisés pour définir la qualité d'oeeqgi@moulée. A savoir, la
couleur, la présence de bulle, la qualité de la surface interne de la piece. Les difféhsatestions sont
rassemblées dans le Tableau V-2.
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Tableau V-2. Mesures et caractéristiques des piéces rotomoulées

Teonsigne(°C) PIAT (°C) Couleur de Igpiece Quantités de bulles Intérieur de lapiece
225 172 Transparente Non observable Fortement granuleux
250 198 Léger jaunissement Quasi nulle Piece lisse
275 224 Jaunissement intense Nombreuses bulles dans le volume Piece lisse

D'aprés ces observations, la piece présentant les meilleures caractérstiquedie formée a 250°C, et cela,
malgré un léger jaunissement de la piece. Ce jaunissement est souvent lobsdevia mise en ceuvre du
PLA et on lattribue généralement, a la présence de lactides ou d'oligateefaibles tailles liés aux
phénoménes de dégradation [6, 155].

Dans un contexte industriel, il apparaianmoins possible d'affiner les conditions de mise en ceuvre afin
d'obtenir une piéce moins colorée. En effet, pour une consigne de 225°C, on obtientaitmmsparente,
sars coloration particuliére dont la surface interne est granuleuse du faét oflauvaise densification,
probablement liée, a une forte viscosité (le PIAT étant de 172°C, trés prothéedgérature de fusion).
Par conséquent, on peut penser qu'un ajustement plus fin de la température pourr#ie pkr mietinuer la
coloration, tout en conservant une bonne qualité de surface.

Nous utiliserons donc 250°C comme temp rature de consigne pour la mise en ceuvre de la r sine NW30 dans
la suite de I'étude.

V-3.1.2Parameétres de refroidissement

Différents modes de refroidissement sont disponibles sur la machine de ratgenotilisée. Notamment un
brumisateur d'eau et un ventilateur.

Afin de considérer plusieurs conditions de refroidissement, nous avons utilisé les combinaisoessui

Refroidissement Type A: A l'air ambiant, four allumé.

Refroidissement Type B: A I'air ambiant, four éteint.

Refroidissement Type C. Ventilateur, four allumé.

Refroidissement Type D: Une brume d'eau pulsée par le ventilateur, four allumé.

Les diagrammes t-T obtenus pour chaque type de refroidissement sont présentés sue M-Figt les
températures mesurées a proximité du moule sur la Figure V-6.

Les diagrammes t-T permettent de bien distinguer l'influence des différentsléypsoidissement, avec de
fort changement de pente dans chaque cas. On observe également pour les Type A etid® da pal
cristallisation qui se situe a environ 105°C.

Si I'on s'intéresse maintenant a I'aspect des piéces, pour chaque type de esfi@idies obtient des piéces
qui ne présentent quasiment aucune bulle, et une surface interne trés lisse. reéoidssements A et B,

on obtient des pieces opaques Iégerement jaunies, alors que pour les refroidissanBnkssieces sont
translucides et également Iégérement jaunies. En effet, pour les refroidisdemphis lents, les piéces ont
eu le temps de crislader d’o leur aspect opaque. Alors que pour les refroidissements les plus rapides, les
pieces présentent une faible cristallisation d'ou leur aspect translucide.

On peut noter, qu'indépendamment de la cristallisation toutes les piécesemepr@sicun retrait, ce qui
peut étre considéré comme une caractéristique du matériau. En effet, dans le cas dese®lpvléfi
particulierement du polyéthyléne, les phénoménes de retrait peuvent étre inspertaont généralement
attribués au développement de la phase cristalline. Cette remarque est impeirtagtessite d'étre
considérée lors de phases de conception, lorsque I'on utilise du PLA.

Afin d'obtenir plus d'information sur les piéces élaborées, nous avons réalisé une sédyised'amsant a
caractériser leur degré de dégradation ainsi que leur microstructure.
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Figure V-5. Digramme t-T de la résine NW30 pour différents types de refroidissement.
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Figure V-6. Température externe mesurée pour les différents types de refroidissement.

V-3.2 Analyses depieces rotomoulées

Une premiére analyse a consisté a vérifier l'intégrité dimensionnelle des pydindriques mises ceuvre.

Pour cela, nous avons mesuré I'épaisseur de chacune des piéces a différents endroits aniaicentbine.

La compilation des données obtenues nous permet d'estimer une tolérance de £200um pour wmalépaisse
5mm (soit environ 4% de tolérance).
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Ensuite, deux séries d'analyse ont été rédimdr les différentes pieces :

- L'évaluation de la dégradation thermique par GPC.
- L'analyse de la morphologie cristalline par microscopie optique et DSC.

Ces analyses ont été réalisées sur des films microtomés tranchés, dardida diemsversale de la piece
afin d'évaluer I'évolution de la dégradation dans I'épaisseur et dans leiteagitudinale afin d'observer
la microstructure finale.

V-3.2.1Evaluation de la dégradation thermique

Afin d'estimer la dégradation thermique dans I'épaisseur, un film d'enviran 40@té prélevé tous les
500um pour chaque piece. Chaque film a ensuite été analysé par GPC, selonelgrotégole que
précédemment (83.2), afin de déterminer sa masse moléculaire. Nous avons ainsi obtenu une Bgrie de
caractérisnt 1' volution de la d gradation dans 1' paisseur de chaque pi ce mise en ceuvre. Les r sultats
obtenus sont présentés dans le Tableau V-3 et nous avons tracé sur la Figure V-ibri'édelua
dégradation dans I'épaisseur pour les deux refroidissements aux extrémités de la ganmeme étudié

Tableau V-3. Masses moléculaires mesai@ différentes positions dans I'épaisseur pour chaque type de
refroidissement.

Types de refroidissement

Type A Type B Type C Type D
Position (um) Mn (g/mol) Mn (g/mol) Mn (g/mol) Mn (g/mol)

100 43000 44000 47000 48000
500 44000 45000 48000 47000
1000 43000 42000 45000 45000
1500 42000 44000 44000 45000
2000 43000 43000 47000 46000
2500 40000 43000 46000 45000
3000 42000 44000 46000 46000
3500 42000 42000 45000 49000
4000 43000 41000 47000 45000
4500 42000 43000 46000 47000
4900 42000 40000 45000 49000

L'analyse des résultats montre que la masse moléculaire dans I'épaisaquiedepr s mise en ceuvre est
relativement constante pour chaque type de refroidissement. On peut donc considérer gradientnde
d gradation ne se forme au cours de la mise en ceuvre.

Si I'on observe maintenant les valeurs obtenues, on obtient en moyenne des valeuses@mipe 4 D
g/mol et 43000 g/mol selon le type de refroidissement considéré, contre 5B@D@alr la résine initiale

En outre, on obtient des valeurs similaires pour les types A et B, puis poypdesQ et D. D'aprés les
diagrammes t-T, cette observation semble cohérente puisque les temps d'expoddionatiere a une
température supérieure a sa température de fusion pour ces deux couples de refroidssgment
sensiblement les mémes.

On peut donc conclure que la dégradaéstuniforme dans I'épaisseur de la piéce.
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Figure V-7. Evolution de la dégradation dans I'épaisseur pour un refroidissement de Type A et D.

V-3.2.2Analyse de la microstructure

L'analyse de la microstructure des piéces a été réalisée par microscopie optida@ stirDdes films
d'environ 40um.

La Figure V-8 présente les profils de cristallisation observés par microscopie quiigtisée pour chaque
type de refroidissement.

Compte tenu des différents profils, il est intéressant de constater quéstlesxcméme en faible quantité
(Type D), sont observés pour chaque type de refroidissement.

Sur les échantillons dont la cristallisation est abondante, on peut clairement ohsevgeométrie
sphérolitique. Néanmoins, la formation des germes ne semble pas totalemeneadébtmi observe une
forte quantité de transcristallinité. Cette transcristallinité se caracpéida formation de "vides cristallins”
qui semblent s'aplatir au fur et a mesure que I'on approche de la surface interne de la piéce.

Ce type de comportement suggere que I'hypothése d'un écoulement nul de la matiereoera rixdedt
liquide n'est pas totalement réaliste.

En effet, on peut penser que le phénoméne de transcristallinité se propage dans des zenemnsionde

gue l'on peut attribuer a des phénoménes d'écoulement locaux, apparaissent. De plus, la diesnution d
"vides" lorsque l'on approche la surface interne suggére que ces écoulementssiotansifient dans
I'épaisseur. On peut penser que la matiére proche du moule refroidi plesmapicet donc sa viscosité
augmente plus vite, laissant moins de temps a un possible écoulement de celle-ci.
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Figure V-8. Profil de cristallisation pour les différents types de refroidissement
(I'échelle en bleu sur chaque cliché correspond a 300um).

Si I'on se référe a la bibliographie, ce type de comportement n'a jamais été raygiorié.cependant, qu'il

existe peu de travaux slar cristallisationen rotomoulage et que la majorité de ces études se consagrent a
polypropyléne [13, 26] ou au polyéthylene [10], qui sont des matériaux a fortenggomi dont la
microstructure est tres dense et reste difficilement observable. En conséquence,itl difffrdliead'estimer

si ce comportement peut étre généralisé a tous les polymeres ou dépend des auiastérdividuelles de
chacun. On peut d'ailleurs penser que la viscosité du polymére a I'état liquide vanjodlker important. |

serait donc intéressant de mener une campagne d'essais visant a vérifier I'hypothése d'un écoulearent nul po
différents polymeéres présentant des propriétés viscoélastiques différentes.

Nous avons par la suite réalisé une série d'essais DSC afin de déterminer, commeonsusnidatré dans
le chapitre 4 (8/-2.2.3.2) le taux de transformation réel pour la cristallisation de chaque Ipgscessais
ont été réalisés a 5°C/min et plusieurs films ont été utiliséslabtenir une masse suffisangd@mg) pour

l'analyse.

Les thermogrammes pour chaque type de refroidissement sont présentés sur la Figure V-9.
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Figure V-9. Profils DSC des piéces migeseuvre pour chaque type de refroidissement.

Tout d'abord, on observe sur chaque thermogramme une relaxation enthalpique au passdge Qe
phénomeéne, lié a la phase amorphe, est également appelé vieillissement physiquedi3é$mind a la
relaxation des chaines amorphes suite a un traitement thermique. Par conséquent, ce phiénensifie s'
pour les échantillons les moins cristallins.

Si I'on s'intéresse maintenant a la phase cristalline, I'estimation de I'entlelristallisationAH.) formée

lors de la mise en ceuvre a t r alis ¢ l'aide de la mesure de I'enthalpie de recristallisation (AH.) et de

I'enthalpie de I'ensemble des phénoménes thermiques au passage de laAfdiyioBn( effet, selon le
premier principe de la thermodynamique la quantité d'énergie dégagée lors des phéandmhemmiques
est équivalente a la quantité d'énergie dégagée lors des phénoménes exothenhigyesit donc
également étre obtenu par I'Equation V-20.

AH, = AHy — AH,, Equation V-20

A partir du calcul deAHc), nous avons déterminé le taux de transformation réel selon la relation présentée
dans le chapitre 4 (Equatidvi-2). L'ensemble de ces données sont rassemblées dans le Tableau V-4.

Tableau V-4.Valeur d'enthalpie et taux de transformation réel pour les différents types de refroidissement

Type de refroidissement AHcc (J/g) AHf (J/9) AHc (J/g) Taux de transformation réel
A 4,7 47,2 42,5 0,90
B 15,8 46 30,2 0,66
C 39 42,1 5,6 0,13
D 40,4 43,2 2,8 0,06

Comme précédemment, nous observons que la valeur d'enthalpie totadHgialiminue lorsque le
refroidissement s'accélére. Ce comportement est li€ aux quantités de forrees créées lors du
refroidissement. En effet, plus le refroidissement est lent plus on favorise kitorrde cristallites:, et

plus lI'enthalpie de cristallisation sera élevée.
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V-4 Etude numeérique pour différentes vitesses de refroidissement

V-4.1 Modélisation de la dégradation en condition de mise en ceuvre

L'analyse des pi ces rotomoul es nous a montr que lors de la mise en ceuvre, la diminution de la masse
moléculaire est uniforme dans I'épaisseur de la piéce.

Cette observation simplifie énormément la prise en compte de la dégradation puisquiétiessée pas de
considérer un gradient dans I'épaisseur, tel qu'il peut étre rencontrés dansldel'oagdation avec les
complications liées aux phénoménes de diffusion d'oxygene souvent rencontré dans le cas des solides.

Par conséquent, le modele peut étre appliqué directement a partir du diagrammiairinterne. Lequel
permet de repérer lintervalle de température maximum sur lequel le polyméxel'@sit liquide et a
potentiellement subi une dégradation. Une fois la masse moléculaire détermingarde®tres de
cristallisation correspondant peuvent étre choisis et utilisés pour la modélisation thermique.

Dans un premier temps, nous allons donc cle@ivalider notre modélkn condition de mise en ceuvre, en
comparant les données de modélisation aux résultats expérimentaux.

V-4.1.1Validation du modeéle

Notre modéle de dégradatims basé sur deux relations Arrhéniennes qui permettent de déterminer les
constantes de dégradatidq) (et de recombinaisorkd utilisées dans I'équation différentielle qui simule
I'évolution de la distribution macromoléculaire. L'application de ce modéle a detiamdion-isothermes

peut donc étre réalisée simplement en recalculant les conskarde$ a chaque pas de temps selon la
vitesse de refroidissement considérée.

Afin de vérifier la validitt du modéle, nous avons donc utilisé les diagrammesolit&énus

expérimentalement. La simulation a été réalisée a partir de 160°C en phase de cisauffe,160°C en
phase de refroidissement. La température de 160°C a été choisie car elle compppaxichativement au
démarrage de la fusion. Le profil de température en forme de cloche a été mod#tiséduh polynéme de
degré 3 afin de recalaila température a chaque pas de temps.

Les résultats obtenus pour un refroidissement de Type A sont présentés sur la Figure V-10.
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Figure V-10. Test de dégradation en condition de rotomoulage pour un refroidissement de Type A
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Pour le refroidissement de Type A, on obtient grace au modéle une masse moléculaire finale de 58000 g/m
ce qui est bien supérieur a la masse moléculaire moyenne estimée a environ 43000g/raob@wer
correspondante a ce type de refroidissement (Tableau V-3).

Il semble donc que notre modéle ne permette pas de décrire la dégradation thermiquetien dendi
rotomoulage. Il n‘apparait d'ailleurs pas nécessaire de tester d'autres conditiond, rpyiacaticune raison

pour qu'a des temps d'exposition plus courts (ou condition de refroidissement plus rapide) le modéle produise
de meilleusrésultats.

Ce résultat contraste avec les bonnes prédictions obtenues dans le chaitrgg@reint que les conditions
expérimentales utilisées ne correspondent pas a la réalité du procédé.

La principale différence entre les conditions expérimentales et les conditionscddéest le confinement
de la matiére. Tous nos essais expérimentaux ont été réalisés dans des fourgjwerddésoit en étuve ou
en four DSC. En condition de rotomoulage, la matiére est confinée dans le matds, Cg a un évent
permettant le dégazage, mais on peut penser qu'une bonne partie des produits de dégraatstion rest
contact de la matiere en fusion.

Nous avons suggéré que le mécanisme de dégradation de la résine NW30 en présence d'oxygalee se dér
par Transestérification, aprés un amorgage oxydatif. La dégradation du PLA peut donc engandrer |
formation de lactides, d'oligomere, voir d'eau. On peut donc penser que I'ensecgsepdeduits, s'il reste

en contact avec la matiére, peuvent favoriser sa dégradation et ainsi expliquertdesdifférences
observées entre la modélisation et le procédé.

En conséquence, si I'on souhaite développer un modéle permettant une bonne représentation titenla condi
de mise en ceuvre, il faudra, soit élaborer une méthode expérimentale permettant de tenir compte de cet
aspect de confinement, soit développer un modéle mécanistique suffisamment flexibtesteoutiverses
conditions. De plus, si I'on revient sur nos conclusions précédentes, I'étude des prodilits aala

temp ratures de mise en ceuvre sSemble primordiale si I'on souhaite développer un modele fonctionnel.

V-4.1.2Prise en compte de la dégradation dans le modéle thermique

Le modéle de dégradation ne permettant pas de prédire la masse moléculaire de maniéss adésguat
utiliserons donc directement les résultats expérimentaux afin d'estimer les paramewssaires a la
cinétique de cristallisation.

Nous avons observé que la dégradation est quasi-uniforme dans I'épaisseur de la piécavehaamstié
une masse moléculaire moyenne entre 42000 et 43000 g/mol pour les piéces refroidiesTyplor\ et B,
et une masse moléculaire moyenne entre 46000 et 47000 g/mol pour les pieategefelon le Type C et
D. Nous utiliserons donc directement ces valeurs dans les différents modéles visarnineiek, °,, T;°,,
Knos Knaw €1 AHc1000 Qui Seront utilisées dans la cinétique de cristallisation.

V-4.2 Modélisation du diagramme t-T

L'application du modéle thermique nécessite de connaitre I'ensemble des paramétres expleséaldaau
V-1. Nous allons donc en premier lieu déterminer chaque parameétre, et détaillerHedesét'obtention
pour ceux dont cela est nécessaldus particulierement nous détaillerons l'application du modéle de
cristallisation pour déterminés, apparent r(T)-

Nous appliquerons par la suite le modele a chaque type de refroidissement et nmarsroms les données
de simulation aux résultats expérimentaux.

V-4.2.1Parameétres du modeéle

V-4.2.1.1Paramétres intrinseques

Une majorité des paramétres du modeéle est commune a chaque type de refroidissentectiasisaselon

les conditions expérimentales ou sont trouvés dans la littérature. Les valeurs prises par cespammeér

mise en ceuvre d'une pi ce de Smm en PLA dans un moule en acier, sont présentées respectivement Annexe
| et Annexe G.
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Nous avons choisi de travailler aveg,=0,0002m, correspondant approximativement au diamétre moyen
des grains de poudre obtenus par granulométrie. Ainsi, pour une piece d'épaisseur 5mnhe25seonrat
considérées, solt,=25. De méme, nous avons considérg=0,0002m comme détaillé préecedemment, soit
Nm=25.

Pour 4t nous avons fixé une valeur de 1s qui correspond a une variation de 0,25K poltesse de
15°C/min. Ce qui esta quelque chose prés, la vitesse maximum observée en rotomoulage. Pour toutes
vitesses inférieures, cette variation sera plus faible et la modélisaton seta que plus précise,
particuliérement au niveau des changements d'états.

Les parametrels,s, Name Namr, Cp apparent c(T), Cp apparent R(T) NE€ sONt pas indiques, ici et doivent étre détermines
Nous allons donc présenter leurs méthodes d'obtention.
V-4.2.1.2Détermination du ©apparentde chauffe

Comme nous l'avons expliqué précédemment, n'ayant réalisé aucune cinétique de fusidiota Qnc
apparent c(T) €St obtenue par DSC en refroidissement linéaire. Pour cela, nous avons uébsaieffectué
10°C/min sur la résine NW30.

Afin d'étendre la gamme de température, nous avons reconstruit la faictighen T) €n considerant une
évolution deC,(T) linéaire selon I'Equation V-21. La Figure V-11 illustre cette considération.

Cpc(T) = 0,0021T + 0,8782 Equation V-21

Cp apparent € TECONSITUIL
= DSC
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Figure V-11 C, apparent T) pour la résine NW30

La série de donnée&3, oparent d T) Sera donc utilisée dans chaque cas pour la résine NW30.

V-4.2.1.3Détermination des coefficients de convection

La détermination du triplet des coefficients de convection pour chaque type de refradisseffectue par
comparaison directe des résultats numériques et expérimentaux. Pour cela, nous avons utilisé le€fonctions
apparent c(T) pour la phase de chaufd C,(T) qui correspond a I'évolution de capacité thermique sans
changement d'état, pour la phase de refroidissen@@a{T] sera définie dans la section suivag®/-
4.2.1.4).
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Ainsi, nous avons fait tourner le modéle avec différentes combinaisohs, déymc €t han, €n prenant
comme point de repére principal le PIAT.

Les valeurs des coefficients de convection permettant la meilleure représentation des données alggriment
sont rassemblées dans le Tableauatid Figure V-12 illustre les résultats obtenus.

Les températures de consign@.4signd €t les températures mesurées experimentalement a proximité du

moule lors du refroidissementc(ieu) ONt €galement été prises en compte puisqu'elles vont influbg.sur
etham.

Tableau V-5. Parameétres du modéle

refr;)ri):j?sesg?nent Type de moule Temp(sm?r?)ChaUﬁe Ep(ﬁ;?ns)e " Tignéi)gne (V\?/ammgK) (V\?/TQQK) (W?n?ZK) T%xf&é:”)eur
A Acier 20 5 250 23 20 1 55
B Acier 20 5 250 22 16 1 38
c Acier 20 5 250 21 40 1 32
D Acier 20 5 250 21 55 1 20
220 = refroidissement A

refroidissement B

refroidissement C

refroidissement D
—— Simulation

Température (°C)

LA B e e e e e s S e e e e e s e e A
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70

temps (min)

Figure V-12 Résultats de la simulation sans cristallisation

L'analyse des diagrammes t-T obtenus permet les observations suivantes :

Dans la phase de chauffe, la montée en température avant changement d'état ainsi quedat Riam
respectés. Les valeurs lg,. obtenues sont consistantes et comprises entre 21 et 23 W/m2.K. Néanmoins, si
l'utilisation deC,, apparent T) permet d'obtenir un palier de fusion a une température cohérente, la largeur de
celuici et sa "pente" ne sont pas correctement représentées. En effet, si I'on considareléyigtion
observée a 110°C correspond a l'absorption de chaleur liée a la fusion de la pramtgeedegolymere, le
palier de fusion simulé devrait donc débuter a une température plus faible.

Ce décalage peut étre attribué au fait que daib® walcul, nous avons fait I'hypothése que la poudre

recouvre la surface interne du moule a tout instant, négligeant ainsi l'aspect isolant du bainedavaotith
fusion compléte du polymére.

En effet, si I'on regarde plus en détails le résultat du calcul et notammehiti@v de la température au
niveau de chaque couche, on observe que le temps nécessaire a la fusion de chacune d'erttre elles es
finalement assez proche de la réalité. Sur la Figure V-13 nous avons tracédaatare calculée pour
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différentes couches et nous avons repéré le début de la fusion de la premiére colahnpiesla fusion
de la derniére couche.

D'apres la théorie couche par couche, le calcul de la température des difigsantesss fonctionne comme
si I'on plagait un thermocouple au niveau de chacune d'entre elles afin de mesurneéfatteenlors de leur
formation. La température de l'air interne est @fiterminée a partir de la température de la derniére couche

Par conséquent, en négligeant I'effet isolant du bain de poudre dans le calcul, on simulééenngali
expérience qui consisterait a rajouter dans le moule la quantité de matiére néaelssérenation d'une
couche, une fois la couche précédente formée.

Dailleurs, si I'on dispose un thermocougims la mati re au cours de la mise en ceuvre, les prédictions du
modéle sont bien meilleures. En effet, nous avons réalisé un essai en placant un therracaoupie 2

mm de la surface interne du moule mesurant approximativement la températardixdenhe couche. Cet
exemple, tracé sur la Figure V-14, illustre la réduction de I'écart entre le modéle et Fegérie

Si I'on souhaite déterminer la température de l'air interne en phase de chauffe avedeure meitision, il
apparait donc nécessaire de modifier la série d'équation afin de considérer l'infludvei@ de poudre
avant la fusion totale de la matiére.

220 Air interne
Couche |

T Couche 10
200 + Couche 15
1 Couche 20
Couche 25
4 =+ RefTypeA

Température (°C)

40 /

v I

temps (min)

Figure V-13. Température des différentes couches lors de la fusion pour le refroidissement de type A
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Figure V-14. Température mesurée et simulée dans I'épaisseur

Dans la phase de refroidissement, le modéle fournit une bien meilleure représeBtatiffet, une fois
toutes les couches de polymeres formées, les hypothéses initiales sont \alidé@sodele représente
fidelement la réalité.

Pour les refroidissements de type A et B la partie des diagrammes préeédaandement d'état est trés
bien représentée. A partir du moment ou le changement d'état se prashiihidn entendu que des écarts
sont observés puisqu'ils ne sont pas considérésJ(3.

Pour les refroidissements de type C et D, la totalité de la phase de redroitissemble bien représentée
En effet, 'analyse des piéces nous a montré que dans ces deux cas la cristallisatiés &#le. Par
conséquent, la chaleur dégagée lors du changement d'état a peu d'influence sur le diagramme.

Comme l'on pouvait s'y attendte,,, varie. En effet, si I'on change le mode de refroidissement, le type de
convection varie, tout comme la température a proximité du moule.

De maniére a illustrer I'influence du triplet des coefficients de convection, nous aveasiéaieurs valeurs
et comparer les résultats de simulation.

V-4.2.1.3 a) Influence déeny,

hea représente le coefficient de convection entre le polymére et l'air et nous avisésuum valeur de 1
W/m2 K dans chaque cas.

Dans la littératuré,, est généralement compris entre 1 et 5 W/m2.K [20, 22, 26].

Afin de monter son influence sur la simulation et afin de justifier notre choix, nous avons v@omgat
étendu cette plage de valeurs. Sur la Figure V-15 nous avons comparé le diagrammeidlisseafent de
Type A avec des diagrammes simulésguwarie entre 0,1 et 20 W/m2.K.

On observe que l'influence dg, sur la simulation diminue fortement a partir de 5 W/m2.K. Les résultats
obtenus pour 5 et 20 W/m2.K sont, eux, quasi similaires. Pour la valeur laiplag@al W/m2.K) le PIAT
se trouve fortement diminué et le résultat est totalement aberrant.

En réalité, cette grandeur fait varier le retard de l'air interne vis-devla température de consigne. Nous
avons choisi de travailler avég.=1 W/m2.K, valeur qui respecte le mieux ce retard, comme le confirme la
position du PIAT par rapport au temps.
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Figure V-15.Influence deh

V-4.2.1.3 b)Influence dehamc

h.mc€st le coefficient de convection entre I'air du four et le moule lors deakepde chauffe. Nous avons
utilisé des valeurs comprises entre 21 et 23 W/m2.K.

Dans le four, on considére généralement que l'on est en présence d'une convection libreinlou auc
mouvement n'est imposé au fluide). D'aprés la littérature [193], la canvébte d'un gaz se caractérise par

un coefficient compris entre 5 et 25 W/mz2lkes grandeurs obtenues semblent donc se trouver dans un ordre
de grandeur cohérent.

Afin de montrer l'influence db,n. sur la simulation, nous avons représenté sur la Figure V-16 un bag ou
varie de plus ou moins 5 W/m2.K. Une telle modification fait varier le PIAplge ou moins 8 a 10°Qgmc
apparait donc comme un facteur sensible aux faibles variations.

Température (°C)
3
1

h  =18W/m* K
h, =23W/m2K
h, =28W/m*K

temps (min)

Figure V-16. Influence de,fx
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V-4.2.1.3 ¢)Influence dehgm,

h.mr €st le coefficient de convection entre l'air externe et le moule |desiease de refroidissement. Selon
le type de refroidissement, nous avons utilisé des valeurs comprises entre 16 et 55 W/m2.K.

Pour hyq, on obtient donc de forts écarts qui vont dépendre du mode de refroidissement appliqué,
également de la température externe considérée. En effet, si I'on se réfere a la Figurebsé&vengue la
température mesurée a proximité du moule, lorsque celui-ci est en phaseoidiissefnent, n'est pas la

méme pour chaque cas. Ce phénomeéne est lié au fait que I'on conserve ou non le four allumé, que le
ventilateur soit en marche ou que I'eau soit utilisée. Cet aspect ajoute donc une difficulté suppéamstair

la compréhension de ce coefficient de convection.

Dailleurs, si I'on analyse les valeurs obtenues pour les différents typefsaidissement (Tableau V-5), on
observe de maniére logique dans la majorité des cashgyeaugmente lorsque l'on accélere le
refroidissement et que I'on diminue la température extérieure. Seul le coefficiefrodlissement de type
B différe.

Le comportement particulier du type B peut étre attribué a I'évolution de gértgare externe au cours du
refroidissement. En effet, si I'on se base sur la Figure V-6 pour les types B, Greatteint une température
externe stable assez rapidement. Dans le cas du type B, la proximité du fountgrleirefroidi, engendre

des variations de température importantes durant une longue période de temps et notammeniapenda
cristallisation, ce qui complexifie fortement le refroidissement.

On constate, que si I'on souhaite trouver une cohérence entre les différentseatefici phase de
refroidissement, une étude tenant compte de nombreuses conditions de refroidissement etcale prot
expérimental bien défini serait nécessaire.

Comme précédemment, nous avons testé la sensibillig,d& des variations de 5 W/m2.K. Le résultat est
présenté Figure V-17. De la méme maniére que pgurh.,, est trés sensible aux faibles variations. Si
h.m varie de 5 W/m2.K, des différences allant jusqu'a 10°C peuvent étre assemxe I'expérience et la
simulation. Néanmoins, plus le coefficient est élevé plus les variations sont faibles.

—h =15WmK
—h =20 Wm*K

200 -7
\ ——h, =25 WimK

140
120 +

100

Température (°C)

80 ~

60

40

temps (min)

Figure V-17. Influence de,i
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V-4.2.1.4Détermination des Capparentde refroidissement

V-4.2.1.4 aMesure de la capacité thermique

Les mesures de la capacité thermique massique en refroidissement ont égsrpalidDSC a 5°C/min sur
les échantillons Mn 55000 a Mn 19000 afin d'observer l'influence de la masse molécwdasenduis
sommes limités a ces quatre échantillons puisque la cinétique de cristallisationtimarfienpas pour les
basses masses moléculaires.

Les thermogrammes obtenus sont présentés Figure V-18.

On observe que les quatre thermogrammes fournissent des résultats treesirhdagapacité thermique
semble donc étre peu influencée par la masse moléculaire. Nous représenterons donc |'deolation
capacité thermique en fonction de la température comme I'équation de la droiteiusbleu Figure V-18
et correspondant a I'Equation V-22.

C,(T) = 0,0094T + 0,7893 Equation V-22

T = T v T T T y T T T v T ¥
40 60 80 100 120 140 160 180 200

Tc (°C)

Figure V-18. Evolution de la capacité thermique des échantillons Mn 55000 a Mn 19000

V-4.2.1.4 b)Modélisation du changement d'état

Les simulations réalisées précédemment afin de déterminer les coefficients deti@monpeanettent
d'obtenir une fonction représentant le refroidissement d'un échantillon sans chardjérmerComme dans
I'étude de cristallisation, nous considererons le refroidissement & partir de 160°C.

La fonction de refroidissement obtenue peut ainsi étre modeélisée par une équation de forewtiekgon
(Equation V-23) qui permet une bonne représentation de son évolution comme le montre la Figure V-19 pour
le Type A. Le méme comportement étant obtenu pour chaque type de refroidissement.

T =A,+B,-exp (CL) Equation V-23
T
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Ref Type A
160 " modélisation
\\‘
\\
140 - \
w
\'\
—_~ T R‘.
O kN
< 120 '\
)
E ] .
£ e
c 1004 .
£ .
5] -
= 1 .
80 T
—
““"1-.
60 5
— T 1 1 T 1 T 1T T T T ' T 1
-5 0 5 10 15 20 25 30 35 40

temps (min)

Figure V-19. Représentation exponentielle de la vitesse pour un refroidissement de type A

Une fois la vitesse de refroidissement connue, le modéle de cristallisation peut étjaéapfih de
déterminer le taux de transformation réel pour chaque type de refroidissemetiffdreats parametredu
modéle étant calculés en tenant compte de la masse moléculaire mesurée pour chaque échantillon.

La détermination d€, apparent { T) N€cCeSSite le calcul de la quantité de chaleur dégagée par la cristallisation a
partir des taux de transformation réels. Pour cela il nous faut connaitre lentfealpistallisation pour un

taux de transformations de 100%AH;1009. COmme nous l'avons mentionné dans le chapitre 4, pour la
majorité des polyméres, cette grandeur est relativement constante et celandadépent de la vitesse de
refroidissement. Dans le cas d'un polymeére polymorphe et a cristallisation lente tePtjée t@us avons

vu que l'enthalpie dégagée lors de la cristallisation non-isotherme peut varierestlor tle chacune des
formes cristallines et de leur cinétiqgue de formation. Nous avons d'ailleurs relevé des écansgitrindre
jusqu'a 10J/g selon la masse moléculaire considérée. Une modélisation détailléeidida #anH.1o00. €N
fonction de la vitesse de refroidissement nécessiterait donc de déteamifkl;o0, pour chaque forme
cristalline.Une telle op ration appara t complexe mettre en ceuvre exp rimentalement.

Par soucis de simplicité, nous avons donc choisi de faire I'hypothése que la moyenne deslevaleurs
AH+AH calculées pour les différentes de vitesse de refroidissement dans le chapitre précédent

TableaulV-3) correspondent @Hci000, pour chaque masse moléculaire. Cette simplification revient a
considérer une moyenne des enthalpies de cristallisation de chaque forme criblailmiavons rassemblé
I'ensemble de ces valeurs dans le Tableau V-6.

Tableau V-6. Enthalpie de cristallisation pour un taux de transformation de 10d#6ésentes masses
moléculaires

Mn AH100%
(g/mol) (J/9)
55000 43,6
45000 50,1
32000 52,9
19000 53,4
10000 57,7

7500 58
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Sur la Figure V-20 nous avons tradécioo%€n fonction devin. On observe quéH.io0%€volue linéairement
avecMn selon I'Equation V-24.

AHClOO%Mn = —0,0003 - Mn + 60,08 Equation V-24

70

60 - -

50 - ““—Euihh, i
En 40 i
3

< 304 i

=
=

20 N

10 -

0 r T T T T T T T : ; :

0 10000 20000 30000 40000 50000 60000
Mn (g/mol)

Figure V-20. Evolution daHc;04en fonction de Mn

Ainsi, on peut déterminer une valeur delcios poUr toutes masses moléculaires. L'enthalpie de
cristallisation a un taux de transformation donné peut donc étre maintenant détermiiispiption V-25.

AH¢ = reet mn * AHc100% ypp, Equation V-25

Avec a.¢e le taux de transformation réel obtenu a partir du modéle cinétique de isasitadl pour la masse
moléculaire considérée.

Les valeurs d'enthalpie de cristallisation calcsyémt également été reportées dans le Tableau V-8. La
comparaison des valeurs d'enthalpie calculées et mesurées (Tableau V-4) suit le nporteroemt que le
taux de transformation et permet d'apprécier I'écart entre la chaleur diisat&in dégagée lors de la mise
en ceuvre et celle calcul e par le modéle.

Une fois que l'on connait I'enthalpie de cristallisation liberée lors du disBement, les profils de
changement d'état peuvent étre déterminés selon I'Equation V-26.

dq da AH
dT ~— dT ¢

Les fonctionsCy apparent {T), pOUr chaque type de refroidissement, peuvent maintenant étre construites par la
somme deC (T) etdg/dT selon I'Equation V-8.

Equation V-26

Dans le Tableau V-7, nous avons rassemblé I'ensemble des parametres utilisés poatitaphli modéle

de cristallisation et la détermination @g apparent R(T) pOUr chaque type de refroidissement. Enfin la Figure
V-21 représente les fonctio®s apparent {T)-
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Tableau V-7. Coefficient nécessaire au calcul gg,fent {T) pour chaque type de refroidissement

o Mn T, T, Knoa Knoa AHc009
Type de refroidissement (g/mol) A B, C °C) °C) n, Ny mind)  (min?) (/g)
A 42500 57,66 102,19 17,42 202,6 1854 3 2 22,3 19,08 47,3
B 42500 27,91 130,22 24,63 202,6 1854 3 2 22,3 19,08 47,3
C 46500 22,87 138,18 9,79 203,1 185 3 2 22,13 19,04 46,1
D 46500 -11,66 17436 7,91 203,1 185 3 2 22,13 19,04 46,1
5000
4000
%} 3000
i
L. ]
2000
1000 Ref Type A
Ref Type B
T Ref Type C
Ref Type D
0 T T T T T T T T
0 100 200 300 400

T (°C)

Figure V-21 C, apparent kT) pour chaque type de refroidissement

Comme nous l'avons mentionné précédemment, la cristallisation est traitéglien@@re approche. Nous
pouvons donc dés maintenant comparer les données de cristallisation obtenues parlaurodighnées
expérimentales pour chaque type de refroidissement.

Dans le Tableau V-8 nous avons reporté les données de cristallisation fournies par la modélisation.

Si I'on compare les taux de transformation calculés, avec les taux de trariefommegurés sur les pieces
rotomoulées (Tableau V-4), on observe que le modele de cristallisation sous qstigue peu la
transformation.

Plusieurs, facteurs peuvent étre responsables de ce phénomene.

D'une part, on peut penser que les différences observées sont liées au phénomeneistallisatzn que
nous avons observé sur les clichés de microscopie optique. Dans ce cas, une amélioragisutalss
nécessiterait de prendre en considération les phénoménes d'écoulement, que nous pensaiderespon
cette transcristallinité.

D'autre part, la vitesse de refroidissement utilisée ici, ne tient pas cdmpée chaleur dégagée par la
cristallisation & chaque pas de temps. En effet, si I'on effectue le couplage du herdeilgue et du modele

de cristallisation, celui-ci calculera I'avancement du taux de transformation eworotketia température au

pas de temps précédent. Ainsi, 'augmentation de température liée au changement d'état sera ppige en com
Cette modification devrait déja améliorer les résultats de maniére non négligeable.

A partir du calcul du taux de transformation, nous avons également déternging tetformey’ et o formeé
lors de chaque refroidissement. On peut constater que la tOr¥emajoritaire dans chaque cas. Ce type
d'information est particulierement intéressant si l'on souhaite amélmrdéveloppement de la phase
cristalline du PLA en condition de rotomoulage. En effet, l'utilisation d'agent nuctgparaissant
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nécessaire pour le PLA, l'application de ce mode de modélisation sur des matériaux nuciétigaper
d'estimer la qualité des agents nucléant, par I'amélioration des proprigteiines, mais également par le
taux de forme o cr . Les propriétés thermiques et mécanigdek forme o tant sup rieure, celle-ci sera
préférée.

Tableau V-8. Taux de transformation et enpied calculées

Type de refroidissemer Taux de transformation réel calcul Proportion de forme a  Proportion de forme o' (AJIZJC)
A 0,69 0,18 0,82 31,8
B 0,55 0,18 0,82 25,6
C 0,09 0,14 0,86 4
D 0,03 0,13 0,87 14

V-4.2.2 Application de la simulation aux différents type de refroidissements

Si I'on réalise maintenant la simulation en intégran€leg,arent €T) €t €n conservant les mémes parametres
gue précédemment (Tableau V-5), on obtient les résultats présentés sur la Figure V-22.

220 . rct‘m?dfsscmcnl A
refroidissement B
refroidissement C

refroidissement D
—— Simulation

Température (°C)

temps (min)

Figure V-22. Confrontation des résultats expérimentaux a la modélisation pour différents types de
refroidissement

Le modele de cristallisation intégré au calcul @gapparent €T) PErMet une bonne description du palier de
cristallisation dans chaque cas. Pour le refroidissement de type A, le patigstaléisation est Iégerement
sous estimé. Le phénoméne est moins important dans le cas du refroidissement de typelés Pour
refroidissements de type C et D, la cristallisation est trop faible poriroBservée. Compte tenu de la
précision relative de la mesure lors de la miseeevre et de I'erreur observée sur les taux de transforngation
calculés, ce comportement semble cohérant. Un point particulierement satisaisgoe la largeur du
palier de cristallisation est bien respectée, ce qui confirme que I'idliBEC, apparent £T) permet d'estimer

le début et la fin de la cristallisation de fagon précise.

Si I'on s'intéresse maintenant a la qualité de la simulation, la méthode prapos®msiste a déterminer les
coefficients de convection a partir d'une évolutionGJgT), semble validée. En effet, en conservant les
mémes coefficients lorsque l'on introduit les changements d'état a ti@yepsaent £T), la fin du
diagramme t-T est fidélement représentée. Cette observation confirme donc que lepr@akleien en
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considération la quantité d'énergie dégagée par la cristallisation de chadoe. ¢c@i€igure V-23 illustre
cette observation.

220 —— Air interne
Couche 1
Couche 10
Couche 15
Couche 20
Couche 25
Ref Type A

140
120

100 -

Température (°C)

80
60 —

40 +

; . .
20 40 ) 60
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Figure V-23. Température des différentes couches lors de la cristallisation pour le refroidissetypatAle

Par conséquent, on peut envisagatroduction du modéle de cristallisation dans le code calcul. Dans cette
configuration un vecteut, apparen(T) cONtenant les informations liées aux changements d'état et calculé a
! sera construit au fur et mesure que le calcul progresse.

En outre, une cinétique de fusion simple basée sur une approche statistique pourrait égafement
envisagée, afin de s'affranchir d'introduire des données obtenues par DSC, diéésaaimpes linéaires.
Néanmoins, il @sd'abord primordial de considérer une modification des équations traitant la phase de
chauffe afin de mieux appréhender la description du palier de fusion.

V-5 Autres exemples d'application -Etude paramétrique-

Nous avons montré que le modéle thermique en cours de développement permet une bonne représentation
des données expérimentales. Si la phase de chauffe nécessite encore certaireiongdifa phase de
refroidissement semble, elle, étre gérée de maniere adéquate.

L'application du modele montre également le réle déterminant des coefficients de corstgdigoprise en
compte des phases de chauffe et de refroidissement. En effet, en phase de refroidinsesevons
observé une augmentation du coefficient de convection lorsque I'on accélére le refroidissement.

Dans l'optique de simuler le procédé, on peut se poser la question de linfluencesndiésngo
expérimentales sur ces coefficients. En effet, si I'on souhaite élargir le doragiplécdtion du modele, on
doit pouvoir estimer ces coefficients de fagon précise.

Afin de mieux comprendre leur évolution en fonction de différents paramétsegutella température du
four, le temps de cycle, le type de moule utilis , le type de polym re mis en ceuvre ou encore 1' paisseur de la
piéce, nous avons réalisé une série de modélisation en s'appuyant sur les résuliagsnéxpémprésentés
précédemment mais également sur d'autres données obtenues sous diverses conditions expérimentales.

Pour ce faire, nous allons utiliser en parallele du PLA, un polypropyléne (PRiciité fi'observation de la
cristallisation sur les diagrammes t-T. En effet, sa cinétique étant beapkoupapide, un palier de
cristallisation est obtenu quelque soit le type de refroidissement. Afin de deéterfes fonctions
Cp apparent (T) du PP, nous avons utilisé comme précédemment des essais DSC réalisés a 10°€/min et |
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modele de cristallisation. Les parametres de I'équation de Nakamura pour un PPéayanvés dans la
littérature [194].

V-5.1 Influence de la température de consigne

Nous avons présenté précédemment trois essais a différentes températurege (&si.1.], pour une
piece en PLAde 5mm mise en ceuvre dans un moule en acier. Un refroidissement de type D ayant été
appliqué dans chaque cas.

Les meilleurs parametres de convection permettant de décrire chaque cas sont pla@seigéBableau V-9
etsur la Figure V-24, sont rapportés résultats de la modélisation.

Tableau V-9. Parameétres du modeéle pour différentes températures de consigne

Polymére  Type de moule Temp(s mcii:)chauffe E?ﬁis;)e ur TC(Oonég)"e (V\I;ImZK) (V\?/amm;K) (Wllqr?ZK) T?étgi)eu'
PLA Acier 20 5 225 20 55 1 20
PLA Acier 20 5 260 21 55 1 20
PLA Acier 20 5 275 22 55 1 20

Tlmh_ 275:’(‘
T,.=250°C
Tlmni 2253(—‘

Simulation

220 ~

200

ISO—-
I60—-
I4()—-
I20-:

100

Température (°C)

80
60

404, ¢4

temps (min)

Figure V-24. Confrontation des résultats expérimentaux a la modélisation pour différentes températures de
consigne

Nous pouvons observer que la valeurhgg. ne varie quasiment pas lorsque I'on change la température de
consigne. Ce comportement semble cohérent puisque le type de convection dans le four ne varie pas.

De la méme maniéreh,,, reste constante puisque le méme type de refroidissement est utilisé dans chaque
cas.

La température de consigne ne semble donc pas avoir une influence importante sur les coé#icient
convection.
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V-5.2 Influence du temps de chauffe

Afin d'observer l'influence du temps de chauftfgi(,) sur les parametres de convection, nous avons réalisé
trois piéces erPP de 2mm dans un moule en aluminium avec des temps de chauffe de 12min, 15min et
20min. Un refroidissement de Type C a été utilisé dans chaque cas. Les paramdtries moule en
aluminium sont présentés en Annexe H et les parametres du PP en Annexe J.

Les meilleurs paramétres de convection permettant de décrire chague cas sont présentésabli@as le
V-10 et sur la Figure V-25 sont rapportés les résultats de la modélisation.

Tableau V-10. Paramétres du modéle pour différents temps de chauffe

N Temps de chauffe Epaisseur  Tconsigne hame hamr Npa Textérieur
Polymere  Type de moule (min) (mm) °C)  (WImK) (WimK) (W/mK)  (°C)
PP Alu 12 2 265 41 45 1 35
PP Alu 15 2 265 41 45 1 35
PP Alu 20 2 265 41 45 1 35
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Figure V-25. Confrontation des résultats expérimentaux a la modélisation pour différents temps ée chauff

On constate, que pour chaque temps de chauffe, les coefficients de cortyggtbh,,, sont constants. On
peut donc penser que le temps de chauffe a peu d'influence sur les coefficients de convection.

Néanmoins, les valeurs tig,. sont quasiment doublées en comparaison des essais précédents sur le PLA. |l
y a donc un facteur qui fait variég, parmi les parameétres modifiés pour ces essais, a savoir le type de
moule, le type de polymére ou I'épaisseur de la piece.

En ce qui concernb,n, les valeurs obtenues sont Iégérement supérialaesaleur observée précédemment
avec le PLA (8V-4.2.1.3) pour le méme type de refroidissement mais avec un moulererDacla méme
maniére, un des paramétres cités ci-dessus influencenggnc

On notera également que le palier de fusion simulé pour le PP semble beaucoup ples liearplus
éloigné des résultats expérimentaux que pour le cas du PLA. Le palier de satgiallest par contre tres
bien représenté dans chaque cas. Ce qui confirme, une fois de plus, la validité du modeéldigaticnstal
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V-5.3 Influence du type de moule

Dans l'optique d'étudier I'influence du matériau du moule utilisé, nous avons réaliséagnerpPP de 2mm
dans un moule en aluminium, puis une autre dans un moule en acier. Un refroidissetypet d a été
utilisé dans chaque cas.

Les meilleurs paramétres de convection permettant de décrire chaque cas sont pdssentés
Tableau V-1let sur la Figure V-26 sont rapportés les résultats de la modélisation.

Tableau V-11. Paramétres du modéle pour différents types de moules

N Temps de chauffe Epaisseur  Tconsigne Name Namr hpa Textérieur
Polymére  Type de moule (min) (mm) CC)  (WmPK)  (WImK)  (W/mK)  (°C)
PP Alu 20 2 265 41 45 1 35
PP Acier 20 2 270 41 40 1 35

PP moule alu 2mm
Ref Type C
. VeI PP moule acier 2mm
Ref Type C
Simulation PP alu
Simulation PP acier

200 —

Température (°C)
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Figure V-26 Confrontation des résultats expérimentaux a la modélisation pour différents typesede moul

On constate que les coefficients de convection obtenus sont relativement proches geux lgpes de
moules. Seule la valebi,, est un plus élevée pour le moule en aluminiGaite différence de 5 W/m2K est
certes non négligeable, mais comme nous l'avons mentionné précédemménqt, @at élevé, moins ces
variations ont d'influence sur la simulation. Si I'on prend en compte l'erreur expérimentgeut donc
considérer que le type de moule a peu d'influence sur le paramétre de convection.

En ce qui concerne les paliers de fusion et de cristallisation, les mémes olisenyad précédemment sont
valables pour chaque type de moule.
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V-5.4 Influence du type de polymére

Afin d'étuder l'influence du type de polym re mis en ceuvre sur le modéle, nous avons réalisé deux piéces de
2mm dans un moule en aluminium. Une piéce en PP et une piéce en PLA. Uriseefnagaht de type C est

utilisé dans chaque cas.

Les meilleurs paramétres de convection permettant de décrire chaque cas sont pabkEmié/T12 et sur

la Figure V-27 sont rapportés les résultats de la modélisation.
Tableau V-12. Paramétres du modeéle pour différents polymeres

N Temps de chauffe Epaisseur  Tconsigne Name hamr hoa Textsrieur
Polymere  Type de moule (mm) (W/m2K)  (W/m2K)  (W/m2K) (°C)
PP Alu 2 41 45 1 35
PLA Alu 2 38 48 1 35
PLA moule alu
Ref Type C
PP moule alu
Ref Type C
Simulation PLA
20 Simulation PP
¢
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Figure V-27. Confrontation des résultats expérimentaux a la modélisation pour différents polymeéres

On observe qub,n et hyy, Varient trés peu d'un polymére a l'autre. || semble donc que le type de polymeére

misen ceuvre N'influence pas le coefficient de convection.

Concernant les paliers de fusion, on peut observer nettement les différences Rbokeet le PP. Les écarts
étant beaucoup plus importants dans le cas du PP. Concernant le palier de cristédllisasoobservé que

pour le PP i reste trés bien représenté.
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V-5.5 Influence de I'épaisseur

Enfin, nous avons réalisé quatre pieces en PP dans un moule en aluminium afin d'obgkreecd’ de
I'épaisseur sur les paramétres de convection. Pour cela, nous avons travaillé gueatieés de matieres
nécessaires a la réalisation de piéces comprises entre 2mm et 5mm. Un refroidissement aétigpailisé

dans chaque cas. Suite leur mise en ceuvre, les pieces ont été mesurées afin de vérifier leurs conformités
selon le méme protocole que précédemment (8V-3.2).

Les meilleurs paramétres de convection permettant de décrire chaque cas sonspréabraa V-1t sur
la Figure V-28 sont rapportés les résultats de la modélisation.

Tableau V-13. Parametres du modéle pour différentes épaisseurs

Polymére  Type de moule Temp(s mciir(?)chauffe E?ﬁlﬁf ur choné%"e (V\?/ammgK) (V\?/%n;K) (W?FT?ZK) T??gi)e“r
PP Alu 15 2 265 41 45 1 35
PP Alu 15 3 265 40 42 1 35
PP Alu 15 4 265 36 38 1 35
PP Alu 15 5 265 27 36 1 35

PP Smm Ref Type C
PP 4mm Ref Type C
PP 3mm Ref Type C
PP 2mm Ref Type C

- —— Simulation PP 5Smm
200 ' \ Simulation PP 4mm
Simulation PP 3mm
,,-/ AN — Simulation PP 2mm

Température (°C)

100 -

temps (min)

Figure V-28. Confrontation des résultats expérimentaux a la modélisation pour différentes épaisseurs de
pieces

On observe que les valeurslig, et h,y, diminuent fortement lorsque I'on augmente I'épaisseur de la piece.
On remarque que plus I'épaisseur augmente plus les écatig,ssont importants. Poun,, les écarts
restent relativement consistants d'une épaisseur a l'autre. Il est égalemessantéde noter que plus
I'épaisseur augmente plus la représentation du palier de fusion s'amsliersemnent, la représentation du
palier de cristallisation se dégrade pour les piéces épaisses.

L'épaisseur de la piéce en formation apparait donc comme un parametregcanfllesn coefficients de
convection que ce soit pour la phase de chauffage ou pour la phase de refroidissement.
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V-5.6 Synthese de I'étude paramétrique

L'étude paramétriqgue nous a permis d'observer que la modification de la nigeniéramétres n'engendre
pas ou peu de variation des coefficients de convection. Seule I'épaisseur de la piéce sembledes.influen

Il est difficile de déterminer les causes exactes de I'évolution des coeffideenonvection avec I'épaisseur,
d'autant que les variations observées sont assez importantes. De plus, il exis&tugdewans la littérature
ayant abordé concrétement cet aspect. Il y a donc peu de matériel sur lequel s'appuyer.

Néanmoins, on peut citer les travaux de Pérot [23] et Muller [24] qui proposent un axe intéressant.

Dans leurs études, ils ont réalisé des mesures de flux de chaleur a la surfamdeddurant la mise en
ceuvre (pi ce en copolym re th ne-propéne et PA6, de 3mm dans un moule en aluminium). A partir de ces
mesures de flux et de mesures de températures, ils ont déduit I'évolution feiotsefle convection pour

la phase de chauffe et pour la phase de refroidissement, en fonction du temps de cycle.

L'analyse de leurs résultats montre deux phénomenes importants. D'utes garefficients de convection
présentent une évolution sinusoidale avec des variations comprises entre 40 et ROewW/ohfase de

chauffe et entre 25 et 50 W/m2K en phase de refroidissement (pour un refrogdiséenivalent au type C).
lIs attribuent ces observations a la circulation non-uniforme de l'air autounodile, due a sa double
rotation. En effet, on peut penser que I'échange thermique est plus important reguéel passe plus prét
de la source de chaleur ou de la zone de refroidissement.

D'autre part, leurs mesures en phase de chauffe montrent que lorsque le polynséate st fondu, la
température de l'air interne est supérieure a la température a la surface dueneirend®0C et le flux de

chaleur devient négatif. lls attribuent cette observation & des phénoménes de rayoninemegte

provenant du moule. Ainsi, ils proposent que I'échange radiatif entre le motdér éttérne devienne
prépondérant face aux phénoménes purement convectifs, expliquant ainsi le refroidisserpardisiet

moule. lls suggerent également que cet échange soit facilité par la transparencatieré a I'état fondu.
En phase de refroidissement, I'échange radiatif se poursuit jusqu'a ce que leealystalfise, limitant

ainsi le rayonnement en devenant opaque.

Si I'on se base sur ces observations, lorsque I'on augmente I'épaisseur de | thiggaocouple mesurant
la température de l'air interne sera sujet a des radiations thermiques muonsmtes. En effet, on peut
considérer qu'une plus grande partie de ces rayonnements sera absorbée par la matiésecokiffisieht
de convection sera diminué puisque la quantité de chaleur apportée au centre @usem@umnoins
importante.

Cette théorie semble donc cohérente avec les résultats observés dans notre étudejud'desavdriations
de hame SONt plus importantes que les variationshge. Néanmoins, la modélisation des échanges radiatifs
reste tres complexe et leur introduction a la modélisation thermique semble difficileéengitace.

En revanche, l'utilisation d'une fonction sinusoidale pour représenter I'évolutigr. deh,,,, comme cela a
été mesuré, semble étre une approche intéressante. En effet, par cénfligack des variations dds,
serait limitée et rendrait la modélisation plus flexible. Ainsifaésant varier I'amplitude et la fréquence, une
série de paramétres fonctionnant sous diverses conditions pourrait étre déterapeéeatt, le méme type
de fonction doit étre envisagé pour la température du four et de l'air egteérepstrent en compte dans le
calcul des coefficients de convections.
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V-6 Synthése de I'étude

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés a la modélisation thermique du procédéuagmtdm
l'aide d'un modéle en cours de développement, nous avons testé la validité des modeles de dégodation
cristallisation précédemment développés, en comparant les résultats obtenus a une dénpéee
expérimentales.

Cette étude nous a permis de montrer que le modele de dégradation thermique, tel que nous l'audns const
ne permet pas de prédire la masse moléculaire a l'approche de la cristallBateffet, nos prédictions
suggerent qu'il sous estime fortement la dégradation. Nous avons attribué ce compagrhgpbtheses
réalisées lors de I'étude expérimentale, qui he permettent pas de teptie centinfluence des produits de

d gradation et du confinement de la mati re en condition de mise en ceuvre. Ainsi, nous avons sugg r

gu'une étude mécanistique détaillée serait mieux adaptée pour décrire les phénoménes impliqués.

Concernant le modéle de cristallisation, les résultats sont beaucoup plus aatssfé&s effet, 'application
du modéle de Nakamura, a partir des paramétres déterminés dans le chapitre précédenin@donne

prédiction des taux de transformation ainsi que de I'enthalpie de cristailipatir différentes conditions de
refroidissement. Néanmoins, nous avons tout de méme observé de faibles variatolesxpatience et le

modeéle. Nous les avons attribuées a de probables écoulements locaux queractzl&inétigue de

cristallisation et qui semblent observables sur nos clichés de microscopie.

Pour terminer, nous avons réalisé une bréve étude paramétrique afin d'estimer la validibéeth
thermique, en vue de l'introduction du modéle de cristallisation. Nous avons montré que le medsl&enéc
certaines modifications. En premier, I'étude de la fusion doit étre reprisd'afiéliorer la description du
palier sur le diagramme t-T. Ensuite, une méthode de mesure expérimentale fiabteedoise au point
afin de valider convenablement le modéle. Enfin, l'utilisation de fonctions sinusojaaleles coefficients
de convection, pour la température du four ainsi que pour la température externe est a envisager.
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Conclusion & Perspectives

Cetravail de thése repose principalement sur I'étude de la thermodégradation du PLA tionabaadnise
en ceuvre et son influence sur la cin tique de cristallisation. L'objectif tant de proposer un mod le
permettant de prédire la formation de la microstructure et pouvant s'intégrero@lende calcul visant a
simuler le procédé de rotomoulage.

Dans la premiére partie de ce travail nous nous sommes intéressés a daléemdation du PLA et plus
particulierement de la résine NW30. Une étude simple basée sur des essais thendébgraes et
chromatographiques a été réalisée. Cette étude nous a permis de montrer que la présence d'oxygene influenc
fortement la dégradation thermique. Nous avons constaté qu'en absence d'oxygene la dégradation es
guasiment nulle dans chacun des cas exposés. Des lors que l'on introduit de l'oxygeaemians la
dégradation débute et se caractérise principalement par une diminution de la oléss&ine. Plus I'on
augmente la quantité d'oxygéne plus la dégradation est accélérée.

A partir de ces observations nous avons proposé un mecanisme basé sur un amorcage oxydatiiesuiv
propagation parTransestérification, réaction bien connue dans le domaine du PLA. Cependant, cette
proposition reste purement spéculative et nécessite de plus ample analyseepaurifiée. Essentiellement,

on peut citer la détermination des produits de dégradation qui apparadrdiale pour une meilleure
compréhension du mécanisme.

Enfin, nous avons proposé un modéle permettant de décrire la dégradation thermique en conditioe isother
sous air. Ce modéle généraliste, est principalement basé sur un mécanisme de couphaisese
statistiques, couplé a un mécanisme de recombinaison lié a la notion d'équilibre dessrédrans
estérification. Les résultats obtenus par la modélisation sont trés encowagietmodéle permet de
décrire avec précision la dégradation isotherme dans les conditions expérimentales considérées.

La seconde partie de ce travail a consisté a caractériser la phase crisdtimésine NW30 et a étudier sa
cinétique de cristallisation en fonction de la masse moléculaire. Ces travauxmmir objectif de proposer
un modéle permettant de décrire la formation de la microstructure en conditiosotimrme pour des
refroidissements non-linéaires.

Afin de réaliser cette étude, nous avons utilisé une approche originale badésdsalyse du PLA,
permettant d'obtenir des échantillons comparables de masses moléculaires différentes.

Tout d'abord, nous nous sommes attachés a démontrer le polymorphisme de la résine M{3@\ains
proposé une méthode permettant de quantifier le taux des faretesproduit en fonction de la température
de cristallisation.

Nous avons ensuite montré l'influence du polymorphisme sur les propriétés thermioquephetiogiques
du matériau. Ainsi, nous avons pu déterminer les propriétés thermodynamiques ésiedaNW30 en
fonction de la masse moléculaire.

D'une part, nous avons estimé les températures de fusion thermodynafrfide ¢haque forme cristalline
et leurs évolutions en fonction de la masse moléculaire ont été décrites par le m&iébedtarst

D'autre part, I'enthalpie de cristallisation pour un taux de transformation de (ABQ%y.) a été corréléa
la masse moléculaire par une relation linéaire, en émettant I'hypothése qlyerierphisme du PLA avait
peu d'effet sur sa valeur.

Par la suite, nous nous sommes intéressés a la cinétique de cristallisationsielérant I'existence de
chacune des formes cristallines, mais également la masse moléculaire au traveesidgola desT; °. A
partir d'analyse en condition isotherme et iitherme, nous avons montr que la forme o' et la forme o
présentent des cinétiques de cristallisation particuliéres. Par conséquent, nous avons pragpssgtione
modifiée, basée sur le modéle de Nakamura, qui permet d'estimer avec une boisian peétaux de
transformation réel a la fin de la cristallisation ainsi que de quantifiatstedt chacune des formes o' et o .
Néanmoins, la qualité de la cinétique de cristallisation reste relativeaiblet ét les différents parametres
ne peuvent pas étre corrélés a la masse moléculaire.
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Dans l'optique d'améliorer la modélisation nous avons donc proposé une méthode numérique. Cette
démarche, initialement développée par Patel et al., est basée sur la méthisaeanutilise I'algorithme de
Levenberg-Marquart afin de déterminer les meilleurs parametres pour une série de vitesse de
refroidissement.

Outre une bien meilleure représentation des résultats expérimentaux, cette méthode nhawtspeisnis de
corréler, entre eux, les parametres de cristallisation en fonction de la n@ésealaire par une équation
simple. Cette équation est basée sur la proportionnalité entre la vitesse deagof{ssales constantes
cinétiques) et la longueur de la chaine macromoléculaire. Ainsi, nous avons a dispositioodéle
permettant d'estimer les parametres de cristallisation a appliquer pour un degnéadatidégparticulier. De
plus, en intégrant certaines considérations (cristallisation secondaire) ce mouaiget @tre facilement
étendu a d'autres polymeres.

Enfin, dans une derniere partie, hous hous sommes intéressés au rotomoulage duaRbédétisation
thermique du procédé.

Tout d'abord, nos résultats expérimentaux montrent que pour obtenir une piéce de qualité, la matiére doit étre
chauffée autour de 200°C et un refroidissement trés lent apparait nécessauwtaénir une piéce
totalement cristallisée. Par conséquent, l'utilisation d'un agent nucléant ou un etitdr@rmique
secondaire serait avantageux pour le rotomoulage du PLA. De plus, nous avons observé que le PLA subit
une d gradation importante au cours de sa mise en ceuvre, avec une diminution de sa masse moléculaire de
l'ordre de 20%. Des méthodes visant a minimiser cette dégradation sont donc geen@isgeut penser a

la mise en ceuvre sous atmosph re neutre ou encore l'utilisation d'antioxydant afin de stabiliser le PLA.

Dans la phase de modélisation, nous avons tout d'abord vérifié la validité des modélenatEgradation
et de cristallisation a I'aide d'un modéle thermique permettant de décrire le diagramme t-T.

Le modéle de thermodégradation n'a pas pu étid val condition de mise en ceuvre. En effet, de forts
écarts sont observés entre les prédictions et les mesures effectuéepigetesotomoulées. Nous avons
attribué ces différences aux considérations expérimentales qui ne tiennent pa&sdroogtfinement de la
matiere lors du rotomoulage. Cela confirme la nécessité d'appréhender la dégriddatiogue d'une
maniére mécanistique en tenant compte des produits de dégradation formés et de leuimnflossib&e sur

le milieu réactionnel.

Le modeéle de cristallisation semble, lui, bien adapté afin de décrire la ifumnat la microstructure en
condition de mise en ceuvre. Son intégration au code de calcul peut donc étre envisagé.

Néanmoins, I'application du modéle thermique a diverse cas, montre qu'il y a enca@eailmécessaire
guand a la description du palier de fusion, celui‘étant pas représenté de maniére précise.

Enfin, nous avons tenu a vérifier la validité de la modélisation thermigleqtétlle est définie a ce jour.
Pour cela, nous avons fait varier différents parametres expérimentaux et nous avons sofludeceisur
deux coefficients de convection qui sont logiquement constants et néded$tee déterminés si lI'on
souhaite étendre l'utilisation de ce type de simulation.

Ainsi, nous avons démontré que seule I'épaisseur de la piece engendre des variations \&@gndesti
coefficients de convection. Ces observations rejoignent certains travaiséséadir Pérot et Muller, et
semblent pouvoir étre attribega I'existence de phénomeénes radiatifs lorsque le polymere est a I'état liquid
ou encore a la double rotation du moule qui complexifie les échanges thermiques. 'Spfiare sur leur
conclusion, il apparait nécessaire d'utiliser un dispositif anti-rayonnement alfitendt une meilleure
mesure de la température de l'air interne, mais également d'appliquer une fonction $nysmida
représenter les coefficients de convections et ainsi de s'affranchir de cersigiisne dues a des probables
transferts thermiques en 2D liés a la double rotation du moule.
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Les perspectives de ce travail sont donc multiples, autant du point de vue du matériau quedle ce
procédeé :

Dans le cas de la cristallisation du PLA, plusieurs axes peuvent étre envisagédabondt, il
apparait nécessaire de confirmer la validité du modeéle proposé, notamment la damrsidéra
polymorphisme, pour différent type de PLA. Pour cela, on peut envisager de réaliser une étude
similaire sur des résines contenant différents taux de D et ainsi pouvdaérensinfluence de la
stéréoisomérie sur la cristallisation. On peut également envisager de s'intérissseistallisation

froide afin de vérifier que les mémes hypothéses sont valables.

Concernant la thermodégradation, une étude détaillée du mécanisme de dégradBtiédnaaix
temp ratures de mise en ceuvre serait judicieuse. La compréhension des phénoménes impliqués serait
d'ailleurs b n fique de nombreux proc d s de mis en ceuvre. Pour cela, nous sugg rons qu'une
caractérisation précise des produits de dégradation soit réalisée en pe¢sgnabsence d'oxygéne
(GCMS, RMN...), afin de travailler une mod lisation tenant compte de toutes les réactions
potentielles

Dans l'optigue de développer des produits rotomoulés a partir de PLA, une campaggie d'es
mécaniques doit étre envisagé. Ainsi des relations structures-propriétés péneronise en place
permettant d'ajuster le choix des param tres de mise en ceuvre. On peut galement envisager
d'utiliser des résines modifiées (plastifiants, agents nucléant) qui permdtflangir les domaines
d'application pour ce matériau.

En vue de l'optimisation du procédé, il apparait primordial de développer un systéme de mesure de la
température de l'air interne reproductible et permettant de s'affranchir dessnombenomeénes
parasitant, tel que le rayonnement thermique ou encore l'influence de la poudre en rotation.

Dans la partie modélisation thermique, certaines considérations doivent ésesrefin d'améliorer
plus particulierement la représentation du palier de fusion et pouvoir ainsi aé&etemifin du
changement d'état avec précision.

Des modifications du code sont également a envisager afin d'introduire une évolutiordalausoi
pour les paramétres de convection, mais aussi de la température du four et de la température externe.

Le couplage du modele thermique aux modéles de coalescence et densification permettrait
également de rendre la simulation plus efficace. En effet, elle permettrait dmidétde temps
nécessiae a la disparition totale des bulles d'air suite a la fusion et ainsi d'ajuster le temps de cycle.

Enfin, on peut également envisager d'étendre la modélisation au cas 2D (voir Bldhidee a
pouvoir considérer les géométries de moules complexes (notamment celles ne présentant aucun
symeétrie).






Annexes RTINS

A. Compilation de valeurs de F°
Mn
Auteurs . PO TP (°C) Remarques
(9/mol107)
89 1 215
78 0,98 209 4 3 i
Abe et al. [136] Ca'C‘f\'lf_ﬁV‘\)/a”” de
88 0,96 200
65 0,90 184
17 1 224,8
49 1 226,6 4 3 i
Abe et al. [137] Calculé a partir de
89 1 227,1 NLHW
334 1 227,4
82 0,97 (L,D) 191
75 0,94 (L,D) 174
Baratian et al. [114] 66 0,97 (meso) 200 Calculé a partir de LHW
64 0,94 (meso0) 187
66 0,88 (meso) 166
Vasanthakumari et 207
Pennings [141]
66 1 214 -215
66 0,97 X - 200 Calculé a respectivemer
Huang et al. [113] partir de Gibbs-Thomsol
64 0,94 187- 192 et NLHW
66 0,88 166- 164
Innace et Nicolais [135] 206,2
560 1 210,4
104 1 191,7
31 1 180,9
Tsuji [121] 9 1 169,3 Calculé a partir de LHW
60 0,97 181,9
96 0,95 172,1
80 0,92 157,7
Kalb et Pennings [82] 215
Ikada et al. [195] 610 205
74,2 1 180,3-201,3
Calculé respectivement
He et al.[130] 55,6 1 175,4-192,2 partir de LHW et NLHW
25,7 1 171,4- 183,5
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B. Compilation des parametres d'Hoffman et Lauritzen

M.  (g/mol K2 Kl (K2 Kgll (K2

PO Goll (um/min)  Golll (uM/min) Kyl

Auteurs .103) .105) .105) .105) Remarques
M,=690k 1 1,56.10' 2,34
Vasanthak- M, =350k 1 1,63.10 2,29
umari et 4,87 T%=207°C
Pennings [141] M, =260k 1 2,4.107 2,37
M, =150k 1 3,38.10 2,44
17 1 27.10° 4,64
49 1 23,3.10° 4,79 T;° calculé pour
Abe [137] chaque échantillon
89 1 22,1.10° 4,97 avec NLHW
334 1 15,3.10° 5,01
78 0,98 17.10° 4,52 2,41 4,78
88 0,96 16,8.10° 4,37 2,38 4,58 T; calculé pour
Abe [136] chaque échantillon
65 0,90 13,4.10° 2,36 1,28 2,33 avec NLHW
89 1 20,8.10° 6,32 3,46 7,01
Baratian[114] 66 1 5,4.10° 1,92 T:° avec LHW
Di Lorenzo _ o_ o
[133, 138] M,=101k 4,38 5,97 1,85 T:°=207°C
66 1 2,4
66 0,97 2
Huang [113] T=200°C
64 0,94 2,1
66 0,88 1,1
Innace et T°=206,2°C avec
Nicolais [135] 2,92 891 LHW
560 1 1,79.10 2,52 4,73
104 1 3,98.10 1,78.10 2,55 5,51
31 1 2,42.10 48,1.10 2,27 5,45
Tsuji [121] 9 1 53,2.10" 4,6 Ti°=212°C
60 0,97 7,26.10° 11,9.10¢ 2,84 6,63
96 0,95 3,97.10° 3,93.10" 3,88
80 0,92 5,91.10° 5,25
560 1 1,33.10 2,35
4,49
104 1 1,79.1¢ 1,19.10'° 1,25
3,18
31 1 5,40.10° 3,96.10° 0,725 0 )
2,28 AvecT;" calculé
Tsuji [121] 9 1 7,24.10° pour chaque
8 0,888 échantillon
60 0,97 5,97.10° 1,09.10 0,924
2,89
96 0,95 3,28.10° 1,78.10° 0,923
80 0,92 1,09.10° 0,722
Kawai [91] 71 0,94 3,22 6,02 T:°=215°C
74,5 1 7.6
U*=7308 J/mol
He [130] 55,6 1 5,94 avec les valeurs de
t
25,7 1 2,61 5,27 v
He[196] 61,8 1 5,1.10° 3,03 U*= 7308 J/mol
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C. Compilation des parametres de cristallisation isoterme pour le
modele d'Avrami

Auteurs Tc (°C) @ /m'\(;l|n_ 169 PO Na (ml?/:]'”)
Innace et Nicolais [135] 90 2,91 1,1.10°
85 2,5
90 2,5
95 2,7
100 2,4
118 101000 1 27
125 3,4
130 3,2
135 2,4
85 1,6
90 2,6
Kolstad [64] 95 2.7
100 2,9
105 88000 0,97 3.2
110 3
115 3,1
120 3,2
125 3,2
100 1,8
105 2,7
110 58000 0,94 26
115 2,4
90 2,94 1,8.10*
95 3,17 7,7 .10°
100 2,87 5,3.10°
Tsuji [197] 105 128000 1 291 12.10°
110 2,44 2,6.10°
115 2,93 3,1.10°
120 2,99 1,3 .10°
125 2,28 6,9 .10
85,4 2,24 3,9 .10
90,4 2,2 1,7.10°
95,5 2,53 1,1.10°
100,6 2,69 1,5.10°
105,6 2,38 8,2 .10°
Day et al. [198] 1 5
105,4 2,07 5,5 .10
110,4 2,18 1,7 .10°
115,4 1,97 4,8 .10°
120,4 1,9 3,3.10°

125,4 1,82 1,5.10°
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130,4 1,71 1,1.10°
120,4 2,51 3,4.10°
125,4 2,44 2,9.10°
130,5 2,21 2,7 .10°
85 3,3 8.10°
90 3,3 8,5.10*
95 3,2 1,2 .10
100 3 6,2 .10
105 2,9 1,6 .10
74500
110 2,9 1,1.10
115 2,8 3,3.10
120 2,7 1,6 .10
125 2,7 3,8.10°
130 2,6 9,5.10
85 3,1 57.10*
90 3 45 .10°
95 2,7 8,9 .10
100 3 1,1.10
105 2,9 5,1.10
He et al. [130] 110 55600 210!
115 3,4 .10°
120 1,5 .10
125 2,8 5,5.10°
130 2,6 41 .10°
85 3,2 9,1.10*
90 3,2 9.10°
95 2,9 1,0 .10
100 2,9 3.10t
105 25700 3 8,3.10
110 2,9 4,4 .10
115 2,8 5,3 .10
120 2,9 1,9 .10
125 2,9 5,9.10°
130 2,8 4 .10°
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D. Compilation des parametres de cristallisation nonsotherme pour
différents modeles globaux

Avrami Liu et Mo Ozawa
Mn K, T,
Auteur @mol 1) PO (chmin) Na (mi/:l'”) X (%) o« FM o6 m K(T)
1 34 3,5.10* 20 2,53 2,53
2 32 76.10° 40 369 3,69
Wu et al. [119] 3,3
5 2,8  4,3.10° 60 419 4,19
10 2,1 6,9.10 80 4,45 4,45
1 22 1,3.10° 10 1,274 12,02
1,5 1,9 2,3.10° 30 1,262 31,41
Su et al. [124] 45 2 2 1,7 7,9.10° 50 1,3 39,26
3 1,7 2,4 .10 70 1,364 53,33
90 1,435 87,1
1 5,4
2 49 4,0.10°
5 45 24.10
145 0
8 2,8 7,3.10
Liu et al. [131] 10 2,6 85.10"
1 31 1,0.10
83 2 2 2,8 3,0.10°
3 28 1,5.10
1,25 41 1,0.10° 20 1,01 9,79 106 2,8 7,75
2,5 3,3 3,0.10° 40 1,12 14,98 104 2,7 10,79
5 3 1,3.10° 60 1,18 20,32 102 2,9 18,07
Li et al. [123] 106 2
10 2,1 3,2.10 80 1,31 31,7 100 2,4 17,54
98 2,1 18,75
96 2 20,37
2 33 1,8.10% 20 1,9 254 100 3,21 3,75
3 32 272.10 40 2,03 46,9 97 3,51 3,09
1
Huang et al. 206 4 3,3 25.10 60 2,11 729 94 3,71 2,47
[199] 5 32 2,7.10 80 2,14 1079 91 4,01 1,94
88 4,67 1,51

85 6,8 1,31
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E. Détail du calcul des éguations différentielles pata méthode des

moments
d[Pn] -
= = (1= Dkl + 2k z 1+ k Z — k.[P,]
i=n+1 i=1

Dans I'équation différentielle ci-dessus, deux termes ne sont pas directementaidestiforsque I'on
applique les équations de moments

et

Jay

n—

i=1
Le premier nécessite l'utilisation de la formule de Faulhaber permettant le calcul de la sommeatepuiss
Le second est obtenu par décomposition de la somme.

Moment d'ordre O

o n-1 %} o)
ddy  Yn=1lP] 1
S0 Il —(n- 1>kdz 1+ denzll;l + 51«22 1Pl - ;[Pn];m]
Avec
D7 D [P =[P+ P31+ (B + o [Ps] [P 4+ [Pe] +
n=1i=n+1
= [P,] + 2[P;] + 3[P,] +
=) (1= DIRI =24 — o
n=1
oo n—-1
z [P1[Py—i] = Z(Pl Po1+ PPy 5+ P3Py 3+ PPy + Py qPy)
n=1i=1 n=1
= (n=1) 0
(n=2) [P,][P;]
(n=3) [P11[P;] + [P,][P,]
(n=4) [P][P5] + [P][P,] + [P5][P:]

[Pl Z] 1[P]+P2 2] 1[P]+P3 Z] 1[P]+ Pk Z] 1[P]
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n-1

:i[Pk]

k=1

ML

n=11i

I
Ju

Z[Pj] =4o4o
=1

En intégrant les moments

dA,

1 1
W = _kdll + kdlo + deﬂ'l - delo + EkCAO/’{O + kCAOAO = kd(ll - Ao) + EkCAOZ

Moment d'ordre 1
ddy _ Zroinlp,l

dt dt
=—(n- 1)anz

S

n=1 i=1

+2kDZ Z

n=1 i=n+1 n=1 i=1

Avec

= 1¥[P,] + (1% + 28)[Ps] + (1K + 2K + 3K)[P,] +

n-1 -1
n=1
 n(n—1) Ay — Ay
Z 2 [P] = 2
n=2
o n-1 o'
D D IPPail = D 1Py Py + PaPas + PaPas + PaPay + - Py yPY)
n=1i=1 n=1
= (n=1) 0
(n=2) 2(P,][P1]
(n=3) (PP, + 3(P1IP,]
(n=4) 4P, 1[P5] + 41P,1[P,] + 4[P,][P]

Z [P = 1¢([P,] + [Ps] + [Pa] + ) + 2°([Ps] + [Py] + [Ps] + ) + 3°([Py] + [Ps] +

1+ S i[PL][Pn-J
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= [PX52.G + D[P] + [P X520 + 2)[P] + [P1 252, + 3)[P]+... [P X2, + K)[P]

S wirate,
n=1 i=1 - -
= I Z(]+k)[P] Z Pe] Z}[P]+ZkPk Z[P] = Johy + Ayho = 2412
k=1 j=1
d, (A2 — A1)

E = _kdlz + kdll + de T + kC/‘{ll‘{O - kc}ll}lo =0

Moment d'ordre 2
Ay _ TioanP[P]

dt dt
%) n—-1
1
=—(n—1Dkpn 1+ 2k + =k, > n? ) [P][Pn;]
- 0 G;E: l):E: lzi;l 2 ;é; i=1
— k. Y n?[p
<, n(r-1@n-1)
Z" - 6
n=1
i n(n — 1)6(2n —1) 2] = 225 — 36/12 + A
n=2
oo n-—1 %)
Z Z n?[P][Py—i] = Z n?(Py Py_q + PyPp_y + P3Py_3 + PyPy_y + - P4 Py)
n=1i=1 n=1
= (n=1) 0
(n=2) 4[P,][P;]
(n=3) 9[P,1[P;] + 9[P,][P1]
(n=4) 16[P;][P5] + 16[P,][P,] + 16[P5][P,]

= [PIZF210 + D?[A] + [Pl Z521G + 2)*[P] + [P] Zf24G + 3 [P]+. . [P 2524 G + k) [P
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oo n-1
> RRIP]
n=1i=1 - -
= > 1P ) G+ k2]
k=1 j=1
=Y 1P ) 2[R]+2 ) kIR ) IR
k=1 j=1 k=1 j=1
+ Z k2[P,] Z[Pj] = Aylo + 22441 + Agdy = 24,4, + 2202,
k=1 j=1
dAa 213 =3, + 4, 1 kp(Ay — A
d—tz = —kyhs + kgdy + 2k % + 5 @kedady + 2kcdods) = ko = % + koo
F. Comparaison modele-expérience pour Mn45000, Mn32000
Mn19000
Température (°C) iS00 Température (°C) Mn32000
60 80 100 120 140 160 60 80 100 120 140 160
I, 2 1 " [ L i a) 1 " L 2 1 L " [ " 1
-4 0,5 0.5
E 1 b) 0 é 1 0
E £
£ o)
é 05 é 0,5
3 _ 3
5 60 80 o 140 160 E 60 80
0 N 1 — gl B 1 0 am— 1
e f o i
. l"(:;‘nm ff ]/r/ L .- i ]"‘(:-‘:nun i
cos f [ /’ | comn |
/ / 999 / ] / / | ~05
f ' / / i | }
/ / / /] / /1 A
/// A’/ / / ] .‘:}// ) f‘ ]' 1
/ 5
e L/::“. sl L /. ..,-Jr/‘. | 0 e A‘/.‘ A,w/ . L .w?j. P | 0
10 10

100 100

log temps (min) log temps (min)
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Taux de transformation

0.5

Température (°C)

Mn19000

60 80 100 120 140 160
a)
b)
60 80 160
— .l s
= 0,5°C/min A C}
/min
& 4°Clmin
5°C/min
IS A I

1

0,5

0.5

10 100

log temps (min)
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G.Parametre du moule en acier

Paramétre Terme Valeur
PARAMETRES DE SIMULATION
Pas temporel At 1ls
Pas spatial du moule Axm 0,0002 m
Pas spatial du polymére Axp 0,0002 m
Nombre d'éléments dans le four N 1
Nombre d'éléments dans l'air Ng 1
PARAMETRES DU PROCBE
Rayon interne du moule R 0,056 m
Epaisseur du moule En 0,002 m
Nombre d'éléments dans le moule N 10
Nombre d'éléments dans le polymeére N, Calculé selon I'épaisseu
Temps cycle teycle 4200 s
Nombre d'éléments de temps N 4200
Densité de l'air Pa 1 kg/n? [20]
Capacité thermique de l'air Ca 1010 J/kg [20]
Densité du matériau du moule Pm 7870 kg/mi [200]
Conduction thermiqudu matériau du moule K 75 W/m.K [201]
Capacité thermique du matériau du moule Cn 500 J/kg [201]
Température initiale de l'air interne Tinitial 300K
H. Parametre du moule en aluminium
Parameétre Terme Valeur
PARAMETRES DE SIMULATION
Pas temporel At 1s
Pas spatial du moule Axpm 0,0002 m
Pas spatial du polymeére Axy 0,0002 m
Nombre d'éléments dans le four N 1
Nombre d'éléments dans l'air Ny 1
PARAMETRES DU PROCEDE
Rayon interne du moule R 0,839 m
Epaisseur du moule En 0,005 m
Nombre d'élémats dans le moule [\ 25
Nombre d'éléments dans le polymére Np Calculé selon I'épaisseu
Temps cycle teycle 4200 s
Nombre d'éléments de temps I\ 4200
Densité de l'air Pa 1 kg/n? [20]
Capacité thermique de l'air Ca 1010 J/kg [20]
Densité du matériau du moule Pm 2700 kg/ni [200]
Conduction thermique du matériau du moule K 218W/m.K [201]
Capacité thermique du matériau du moule Cn 950J/kg [201]

Température initiale de I'air interne Tinitial 300K
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|. Parametre du PLA (NW30)

Paramétres Terme Valeur
PARAMETRES DU POLYMERE
Densité du polymére Po 1250 kg/ni [6]
Conduction thermique du polymeére Ko 0,2 W/m.K [6]
J. Parametre du PP
Parameétre Terme Valeur
PARAMETRES DU POLYMERE
Densité du polymére o 854 kg/ni®
Conduction thermique du polymére Ko 0,2 Wim.K®
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Etude et modélisation de la cristallisation du Polylactide (PLA) en vue de
I'optimisation du procédé de rotomoulage

RESUME : Le rotomoulage est une technique de transformation des polyméres
thermoplastiques qui souffre encore aujourd'hui d'un certain empirisme. Depuis de nombreuses
années, la simulation du procédé de rotomoulage est considérée comme une nécessité a
l'introduction de nouveaux matériaux et a I'élargissement de ses domaines applications. Ces
travaux s'inscrivent a la suite de nombreuses études visant a développer un logiciel de
simulation permettant de prédire le comportement de la matiére en condition de mise en ceuvre.

L'objectif de cette thése est de s'intéresser plus particulierement a la simulation de la phase de
refroidissement. Pour cela, il est nécessaire de mettre au point un modele décrivant la cinétique
de cristallisation et pouvant tenir compte des contraintes liées aux conditions thermiques
extrémes dans lequel se déroule le procédé (température, présence d'oxygéne, temps de cycle
long), lesquelles peuvent avoir une influence sur la thermostabilité du polymére. Dans le cadre
de cette étude, le choix s'est porté sur le Polylactide (PLA). Le PLA présente une faible stabilité
thermique et une cinétique de cristallisation lente, ce qui facilite I'observation de ces deux
phénoménes. Dans un premier temps, la thermodégradation du PLA a été étudiée et un modéle
visant a décrire son évolution dans des conditions proches de celles du procédé, a été mis en
place. Puis, une étude de cristallisation considérant I'influence de la masse moléculaire et du
polymorphisme du PLA, a été réalisée afin de modéliser sa cinétique. Enfin, un couplage des
deux modéles a été envisagé dans l'optique de les intégrer a une simulation globale des
transferts thermiques impliqués dans le procédé de rotomoulage.

Mots clés: Rotomoulage, Polylactide, Poly(acide lactique), PLA, thermostabilité,
thermodégradation, cristallisation, cinétique, polymorphisme, modélisation, transferts
thermiques, simulation.

Polylactic acid (PLA) crystallization study and modeling for rotomolding process
optimization

ABSTRACT : Rotational molding is a thermoplastic polymer processing technology which has
been, for many years, suffering from a kind of empiricism.The simulation of rotational molding is
believed to be the key to introduce new materials and more diversity in its applications. This
work follows several studies aimed to develop a simulation software which would predict the
material behavior in processing conditions.

Consequently, this thesis will focus specifically on the simulation of the cooling phase. This type
of simulation requires kinetic crystallization modeling, acknowledging the influence that the
extreme thermal conditions of the rotomolding process can have on the thermal stability of the
material. In this study we chose to work with Polylactic acid (PLA), a material suffering poor
thermal stability and presenting with slow kinetic crystallization, making it suitable to observe
these phenomenona. First, the thermal degradation of PLA has been studied and a model
describing its behavior, under similar conditions to processing, has been proposed. Then, a
crystallization study including the influence of the molecular weight, as well as the
polymorphism of PLA, has been completed and the kinetic crystallization modeling has been
performed. Finally, the integration of both models in a global simulation of the thermal transfers
describing the rotomolding process has been investigated.

Keywords : Rotomolding, Polylactic acid, PLA, thermostability, thermal degradation,
crystallization, kinetic, polymorphism, modeling, thermal transfers, simulation.
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