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Introduction générale

Dans I'emballage alimentaire, de nombreuses structures (brique de lait, opercule de pot de yaourt,
emballage souple, boite boisson ...) sont élaborées en déposant un film polymére sur un substrat
(métal, papier, carton ou tissu) (Fig.l.1). Le r6le du film polymeére est multiple et differe selon les
applications. Par exemple, dans le cas spécifique des boites boissons, les films polymeéres
thermoplastiques ont tendance a remplacer les vernis déposés sur les feuilles d’aluminium ou d'acier
destinées a I'emboutissage. L'usage de ces thermoplastiques permet de garantir une sécurité
alimentaire conforme aux exigences de plus en plus draconiennes dans ce domaine. Pour d'autres

applications, ce sont les propriétés barriéres qui sont particulierement appréciées.

Fig.l.1 Structures multicouches rencontrées dans I'emballage alimentaire

Deux procédés majeurs permettent d’élaborer ces structures: le colaminage et I'extrusion couchage.
Développée depuis les années 50, I'extrusion couchage est un procédé qui permet I'enduction, de
maniére continue, d’'un film polymére fondu sur un substrat. Le développement trés important de cette
technique tient a différents facteurs comme la productivité élevée (vitesse de ligne jusqu’a 600 m/min),
et 'absence de solvant. La solution ancienne consistait a tremper la feuille dans un polymeére en

solution, puis d’extraire le solvant, ce qui posait des problémes d’environnement.

Ce procédé permet aussi une grande liberté en termes de matériaux, de géométries (films fins ou
épais), et les propriétés finales sont intéressantes (bonne scellabilité, résistance mécanique,
propriétés optiques ou barrieres...). De plus, depuis le développement de la coextrusion, les
industriels peuvent combiner différents matériaux pour obtenir les propriétés souhaitées: résistance

mécanique, propriétés barriéres (gaz, humidité, corrosion)...
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Procédé d’extrusion couchage:

Une ligne d’extrusion couchage est constituée de divers éléments en fonction des structures

élaborées. Dans sa configuration classique, elle est composée des éléments suivants (Fig.l.2):

un ensemble dévideur de bobine (par exemple, pour la feuille d’aluminium...),

une unité pour traiter le substrat avant I'entrée dans le laminateur (chauffe, traitement
corona): le but de cette étape est de renforcer les propriétés adhésives du substrat afin
d’améliorer I'adhésion de la feuille polymére sur le substrat,

une ligne d'extrusion de films polyméres alimentée par plusieurs extrudeuses
indépendantes,

un laminateur pour coucher le film polymere sur le substrat, composé d’'un rouleur presseur
(pressure roll) et d’'un rouleau thermorégulé (chill roll),

un ensemble de rembobinage automatique.

Dans certains cas, un dispositif de post-chauffe est utilisé pour améliorer I'adhésion du film polymére

sur le substrat.

Fig.l.2 Ligne d’extrusion couchage industrielle

Mis a part les opérations de pré-chauffe ou de post-chauffe, le procédé d’extrusion couchage peut se

découper en deux étapes critiques :

la premiére étape est I'obtention du film polymére : cette étape, identique au procédé
d’extrusion de film a plat (cast film), consiste a extruder un film a travers une filiére plate puis
a étirer ce film sur une certaine distance (Fig.l.3). Cet étirage est nécessaire pour obtenir les
épaisseurs de film désirées. On ne pourrait obliger le polymére a s’écouler dans une filiere
dont I'entrefer final serait trop faible. A cause de I'encombrement prés des extrudeuses
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(présence de deux rouleaux au lieu d'un), la distance d‘étirage est généralement supérieure
a celle rencontrée en cast film.

— La deuxiéme étape correspond a l'étape de couchage et de refroidissement. Le film
polymére est couché sur le substrat lors du passage dans le laminateur puis la structure
multicouches ainsi formée est refroidie sur divers rouleaux de refroidissement. Lors de
I'étape de couchage, le film polymére est plagué sur le substrat sous I'action d’'une force de
serrage appliquée au rouleau presseur. Ce rouleau presseur est entouré d'une couche

élastomere déformable.

Il faut avoir conscience que ces étapes sont extrémement rapides compte tenu des cadences élevées.
Ainsi, entre la sortie de la filiere et le bobinage final, le film refroidit en quelques secondes, d'ou des

phénoménes thermomécaniques trés importants.

Fig.l.3 Photo de la phase d’étirage

Matériaux couramment utilisés en extrusion couchage:

Historiguement, le polymere le plus utilisé est le polyéthyléne basse densité (LDPE), car il présente
une bonne processabilité, qualité majeure requise en extrusion couchage (Fig.l.4). En effet, par
rapport au procédé d'extrusion de film a plat (cast film), le procédé d'extrusion couchage se
caractérise par des distances d’étirage importantes (~10 cm), et I'une de ses principales limitations est
I'apparition d'instabilités et le déchirement du film lors de I'étape d'étirage. Or, I'utilisation du LDPE
permet d’élargir la plage « procédé » grace a une distribution de masses tres large, qui limite les
instabilités. En particulier, les fortes masses augmentent la résistance au déchirement (« melt
strength »). De plus, les propriétés adhésives du PE sont suffisantes vis-a-vis de la plupart des
substrats car de nombreux groupes polaires (groupements carbonyles) apparaissent au cours du

procédé (extrusion et étirage du film) en raison de son oxydation a haute température.
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L’amélioration des propriétés et le développement de nouveaux emballages a nécessité I'utilisation de
nouveaux matériaux et un meilleur contréle de I'architecture moléculaire. De nouveaux procédés de
synthése sont apparus comme le procédé Ziegler Natta (HDPE et LLDPE (copolymeére linéaire basse
densit€)), ou plus récemment, le procédé métalloceéne. Cependant, les matériaux obtenus par ces
voies de synthése sont, la plupart du temps, linéaires et plus difficiles a transformer car sujets a des
instabilités plus marquées. Par conséquent, il est souvent nécessaire d’ajouter une certaine quantité

de LDPE pour élargir la fenétre « procédé ».
D’autres matériaux sont aussi utilisés comme le polypropylene (meilleure tenue en température) ou
des adhésifs spécialisés. Ces derniers ont été développés pour renforcer I'adhésion entre couches

polymeéres incompatibles ou avec des substrats. Néanmoins, tous ces matériaux occupent des niches

sur le marché de I'extrusion couchage et 'usage du LDPE reste encore trés majoritaire (Fig.l.4).

Fig.l.4 Polymeres utilisés en extrusion couchage : marché européen en 2005

Obijectifs de la thése et moyens mis en oeuvre:

Le sujet de I'étude est I'extrusion couchage de polyméres thermoplastiques sur une feuille
d’aluminium. Pour le couchage sur l'aluminium, le polyéthylene basse densité (LDPE) est
majoritairement utilisé (~ 90%), mais son usage est limité a cause de sa mauvaise tenue en
température (température de fusion basse (110C)). Or, dans I'emballage alimentaire, une étape de
stérilisation est parfois nécessaire, et ne peut se faire avec des structures comprenant du

polyéthyléne.

Une alternative est I'emploi du polypropylene. Malheureusement, en raison de son caractére apolaire,
son niveau d’'adhésion est trés faible vis-a-vis de substrats polaires tels que I'aluminium. Pour pallier
ce probleme, l'une des voies est de greffer des molécules polaires sur les chaines polyméres.
Néanmoins, les niveaux d’adhérence entre ces polypropylénes greffés et I'aluminium restent souvent

trop faibles, et une étape de post-chauffe est généralement nécessaire. Ce recuit au-dessus de 200C
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impose aux industriels de disposer d'un four apres la ligne d’extrusion, ce qui engendre un co(t plus

important.

Malgré son apparente simplicité, le procédé d’extrusion couchage est complexe car de nombreux
phénoménes physiques et chimiques ont lieu, que ce soit pendant I'étape d’étirage ou pendant la
phase de refroidissement (Fig.l.5):

« Phase d'étirage : un des problémes classiques de I'étape d’étirage est le développement de
défauts géométriques dans le film. Le film rétrécit au cours de I'étirage (phénoméne de neck-
in) et sa section est non uniforme, et ce d'autant plus que la distance d'étirage est
importante. Une surépaisseur aux extrémités latérales du film, appelée familierement « os
de chien », apparait et peut géner une bonne mise en contact du film avec la feuille
d’aluminium. De plus, I'étape d'étirage influe sur la cristallisation du film polymeére lorsqu'il
refroidit.

« Phase de couchage et de refroidissement: lors de cette étape, le film polymére est couché

puis refroidi sur plusieurs rouleaux de refroidissement. La qualité de couchage sur le
substrat dépendra des conditions de couchage (force de serrage, température de préchauffe
de la feuille aluminium, ...) et de la température du film polymere. De plus, lors du
refroidissement, une réaction chimique a lieu a l'interface entre les molécules greffées et la
feuille d’aluminium. Cette réaction chimique dépend fortement de la température et de la

cristallisation du film polymére.

La caractérisation de I'adhésion est complexe car plusieurs phénomenes s’additionnent lors du test
mécanique, phénomeénes liés au nombre de liaisons créées a l'interface mais aussi aux propriétés

mécaniques des films, qui résultent des conditions de cristallisation.

Malheureusement, peu d'études portent sur l'adhésion entre des polypropylenes greffés et
I'aluminium. De plus, elles sont toutes basées sur des essais réalisés par pressage a chaud, tres
éloignés du procédé d’extrusion couchage en termes de passé thermomécanique:
e Pressage a chaud: quelqgues minutes au dessus de la température de fusion du
polypropyléne (T>180C),
e Extrusion couchage : refroidissement de la structure de 300C a 25T en quelques

secondes.

L'objectif de la thése est donc de comprendre les mécanismes qui permettent d’obtenir une bonne
adhésion entre un polypropyléne fonctionnalisé et la feuille d'aluminium lors du procédé d’extrusion
couchage. Pour comprendre ces différents phénoméenes, nous avons adopté la démarche suivante:

1. Dans un premier temps, nous avons réalisé des campagnes d’extrusion sur une ligne pilote
(Fig.1.5), pour essayer d'identifier les parameétres favorables a I'adhésion. La géométrie de la
structure multicouches a été adaptée pour faciliter les mesures dadhérence: par
comparaison, I'épaisseur des différentes couches est plus importante que celles d'une

structure classique. Cette géométrie sera la méme pour I'ensemble des essais réalisés
(Fig.1.6).
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Il est vite apparu que les seules mesures possibles en ligne étaient celles des températures
surfaciques le long de la ligne d’extrusion couchage. Pour accéder a d’autres informations
(cinétique de cristallisation, champ de température dans I'épaisseur), nous avons développé
un modele thermomécanique qui permet de simuler I'étape d’'étirage et de refroidissement,
tout en tenant compte de la cristallisation. La présentation de ce modéle, qui a été validé par

nos mesures en ligne, fait I'objet du chapitre 1.

Fig.l.5 Schéma général de la ligne d’extrusion couchage utilisée dans cette étude.
Les points correspondent aux mesures de températures réalisées en surface le long de la ligne d’extrusion
(M structure multicouches, @ rouleaux de refroidissement ).

PP fonctionnalisé
(20 pm)

Aluminium PP
(37 pm) (60 pm)

Fig.l.6 Structure multicouches type réalisée

par extrusion couchage

2. Ce modele nécessite de connaitre les cinétiques de cristallisation et la rhéologie des
polymeres. Nous présentons, dans le chapitre 2, les démarches utilisées pour déterminer les
différents parameétres nécessaires a la modélisation. Nous verrons, dans le méme chapitre,

I'incidence majeure des parametres du procédé sur la structure des films produits.
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3. Le chapitre 3 est consacré a la réaction chimique entre les molécules greffées et la feuille
d’aluminium. Une méthode a été développée pour quantifier la densité de liaisons qui se sont
formées au cours du refroidissement.

4. Enfin, les chapitres 4 et 5 permettent d’apporter un nouvel éclairage au procédé d’extrusion
couchage. Cette synthése permet de montrer l'importance du passé thermomécanique
(chapitre 4) et l'influence de quelques propriétés intrinséques des polypropylénes greffés sur
'adhésion (chapitre 5). Ces chapitres démontrent ainsi les apports du modéle
thermomécanique pour comprendre les mécanismes d’adhésion dans une configuration semi-
industrielle.

Avant de commencer la lecture, il est important de garder a I'esprit que nos essais ont été réalisés sur
une ligne d’extrusion couchage pilote, dont les performances sont inférieures a une ligne d’extrusion
industrielle : vitesse inférieure a 60 m/min au lieu de 200 a 600 m/min. Cependant, cette ligne est
d'une plus grande souplesse d'utilisation, et de nombreuses mesures de températures ont pu étre
réalisées (Fig.l.5). De plus, certaines conclusions que nous tirons ont une portée générale et

s’appliquent donc a toutes les lignes d’extrusion couchage.
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Chapitre 1

Modélisation thermomeécanique du

procede d’extrusion couchage

Ce premier chapitre est consacré au modéle numérique utilisé pour simuler le procédé d’extrusion
couchage. L'objectif de ce modéle est d'obtenir des informations non accessibles par I'expérience
comme le champ de température dans I'épaisseur du film ou les temps de début de cristallisation. Ces
informations permettront ensuite d'interpréter les structures multicouches caractérisées apres
extrusion couchage (adhérence, structure cristalline). Par expérience, il s’avere que la géométrie du
film polymére n’'est plus modifiée dés lors que le film est couché sur la feuille d’aluminium. Par
conséquent, le modeéle est divisé en deux parties : un modéle thermomécanique de I'étirage dans I'air

et un modéle thermique pour décrire le refroidissement de la structure.

Ce chapitre est composé de deux sections principales. Aprés un cours paragraphe d’introduction sur
les enjeux d'un tel modéle, la premiere partie présente le modéle d’étirage du film polymére dans l'air.
La deuxieme partie concerne le modeéle de refroidissement, qui permet de calculer les champs de
température, au sein de la structure multicouches, le long de la ligne d’extrusion. Nous démontrons
I'importance de fixer des lois de cristallisation et des conditions aux limites adéquates afin de prédire

correctement les températures a la fin du procédé.
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1. Modélisation thermomécanique du procédé d’extrusion couchage

1.1 Modélisation du procédé : un enjeu complexe

La modélisation de I'extrusion couchage est complexe compte tenu des nombreuses étapes au cours
du procédé. Un film polymeére est extrudé a travers une filiere plate et étiré sur une certaine distance
avant d'étre couché sur une feuille d’aluminium. La structure multicouches ainsi formée est ensuite
refroidie dans I'air et sur des rouleaux de refroidissement (chill-rolls). Les enjeux du modéle peuvent
se résumer de la maniére suivante :

e« Lors de [l'étirage, le fiim se déforme et un équilibre mécanique s'établit entre le
rétrécissement et I'amincissement du film selon sa température. De plus, I'amincissement
gouverne la diminution de température au cours de I'étirage. Il est donc nécessaire d'établir
un couplage rhéologie-thermique pour prédire la géométrie finale du film et le champ de
température.

e La cristallisation du film a lieu aprés I'étape d'étirage compte tenu des conditions du
procédé. Elle dépend de I'histoire thermomécanique (principalement du taux d'élongation).

* La structure se refroidit au contact de divers « milieux environnants » comme l'air ou les
rouleaux de refroidissement. Le chemin thermique est donc complexe car il faut définir et

fixer un nombre important de conditions aux limites.

Il est expérimentalement avéré que la géométrie du film n’est plus modifiée lorsque le film polymeére

est couché sur la feuille d’aluminium. Le modeéle peut donc se décomposer en deux parties distinctes :

* Un modéle thermomécanique pour modéliser I'étape d'étirage du film dans I'air. Ce modéle est
identique a ceux utilisés en cast film,

* Un modele thermique pour modéliser le refroidissement de la structure multicouches. Celui-ci
doit tenir compte de la cristallisation du polymére, qui dépend du gradient thermique et des
conditions d'étirage dans I'air. De méme, un soin attentif doit étre apporté a la définition des
conditions aux limites : contacts avec des rouleaux successifs et refroidissement de la structure

dans l'air.

Ce chapitre décrit le modeéle thermomécanique, les étapes de validation et la comparaison avec un

cas concret d’extrusion couchage.

1.2 Simulation de I'étape d’'étirage

1.2.1 Généralités sur I'étape d’étirage

La premiére étape est similaire au procédé d'extrusion de film a plat ou « cast film ». Ce procédé est

I'une des principales techniques de mise en oeuvre des thermoplastiques pour fabriquer des films ou

10
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des feuilles épaisses. Au cours de cette étape, le polymere a I'état fondu est extrudé a travers une

filiere plate, puis étiré dans I'air avant d'étre refroidi sur des rouleaux thermostatés ou « chill rolls ».
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FILIERE
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X
e(r.y)
________________ ¥ Y e __._
ROULEAU DE
REFROIDISSEMENT ” i
: i

Fig.1.1 Définition des grandeurs du procédé d’extrusion de film a plat

Lors de I'étape d'étirage, deux problemes principaux limitent la productivité : la stabilité du procédé et
les défauts géométriques. En effet, des instabilités d’étirage ou « draw resonance » apparaissent au
dela d’'une certaine vitesse d’appel et se manifestent par des fluctuations périodiques de la géométrie
du film (épaisseur, largeur) [1,2]. Dans certains cas critiques, la nappe polymere peut méme se

déchirer.

I
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Chill roll

Fig.1.2 Défauts géométriques lors de I'étirage d'aprés [3]

Le second probléme limitant est I'aspect final du film. Celui-ci connait, d’'une part, un rétrécissement
de sa largeur, phénomene communément appelé « necking ou neck-in», et d'autre part une

décroissance inhomogéne de son épaisseur (Fig.1.2). En effet, une surépaisseur aux extrémités du

11



1. Modélisation thermomécanique du procédé d’extrusion couchage

film se forme au cours de I'étirage, créant ainsi un défaut appelé familierement « os de chien » («dog
bone» ou «edge bead » en anglais).

1.2.1.1 Origine des défauts

En raison de la différence de vitesse entre la sortie de la filiere (Up) et le rouleau de refroidissement
(Uy), le polymére subit un écoulement élongationnel qui se traduit par une réduction d’'épaisseur e(x,y)
et une diminution de la largeur L(x). Si la réduction d’épaisseur dans la direction d’étirage est une des
conséquences de la différence des vitesses (U, et Uy), I'apparition des surépaisseurs sur les bords est
moins facile a expliquer. Une des premiéres études sur l'origine de ces défauts a été réalisée par
Dobroth et Erwin [3]. lls démontrent que la cause principale est la différence d'état de contraintes
entre le centre et les bords du film. En effet, une analyse simple de I'état des contraintes lors de
I’écoulement montre que les extrémités du film s’allongent en contraintes planes alors que le centre
du film s’allonge en déformation plane. lls établissent de plus une relation valable pour tout matériau
incompressible, et qui décrit remarquablement bien les observations expérimentales dans le cas de

I'extrusion d’'un polyéthyléne basse densité (Fig.1.3):

U
S - |2 = /Dr (Eq.1.1)
e U,

C

ou ey, et e, correspondent respectivement aux épaisseurs des extrémités et du centre du film, et Dr

correspond au taux d'étirage.

De plus, Dobroth et Erwin ont remarqué que la distance d’'étirage, en augmentant, a tendance a
diminuer le phénoméne d'os de chien (Fig.1.4). En effet, 'augmentation de la distance d'étirage
rapproche les zones d’écoulement latérales qui se chevauchent. La variation d’épaisseur devient alors

progressive en I'absence d’'une zone centrale homogéne en épaisseur.

1@ T T r T

BEAD RATIO

-] =] 1@ 13 22 23

DRAL RATIO

Fig.1.3 Effet du taux d'étirage sur le défaut d’ «os de chien ».
Evolution du rapport ep/e. en fonction de Dr [3], les symboles correspondent aux points expérimentaux
et la courbe aux points calculés a partir de I'équation 1.1
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Fig.1.4 Effet de la hauteur d’étirage sur les zones d’écoulement et le profil d’épaisseur final

Par la suite, de nombreuses études ont montré I'impact des parameétres du procédé (taux d’'étirage,

température...) et des propriétés viscoélastiques des polymeéres sur la géométrie finale du film [2, 8-

10]. En réalisant une étude systématique du procédé et de son impact sur les défauts géométriques,

Silagy [2] a montré que le comportement du film (instabilité) et sa géométrie finale dépendaient de

trois parametres principaux :
e le taux d’'étirage Dr, défini comme le rapport de la vitesse d'appel du film U; (rouleau de

refroidissement) sur la vitesse d’extrusion U, (sortie de la filiere): Dr =

f

0

* le rapport d’aspect A, défini comme le rapport de la hauteur d’étirage X sur la demi-largeur initiale

X
dufimLy: A=—

0

U
» le nombre de Deborah : De = TYO, ou T est le temps de relaxation moyen du polymére.

Les résultats concernant la géométrie du film peuvent étre résumés dans le tableau 1.1. Par exemple,

pour avoir un film trés large et de faible épaisseur, il faut diminuer la distance d'étirage et augmenter

le taux d'étirage et/ou le nombre de Deborah. Ainsi, diminuer le nombre de Deborah revient a

augmenter le phénoméne de neck-in.

A De Dr
Film trés large min MAX MAX
Film trés étroit MAX min min
Film treés épais MAX min min
Film trés mince Min MAX MAX

Tableau 1.1 Influence des paramétres procédés A, De et Dr

sur la géométrie finale des films d’aprés Silagy [2]
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La géométrie finale varie donc en fonction de trois nombres adimensionnels (A, De, Dr), dépendant
d’'une part des parameétres du procédé (X, U;, Ug) et d'autre part du comportement rhéologique du
polymeére (A), notamment en écoulement elongationnel. Ainsi, selon le taux d'étirage, la viscoélasticité
des polymeéres tend a diminuer les phénoménes d’os de chien et le neck-in (nombre de Deborah plus
éleve) [2, 8-10].

De plus, selon le comportement rhéologique du polymere, les tendances observées peuvent étre
contradictoires. Par exemple, le neck-in diminue ou augmente en fonction du taux d'étirage (Fig.1.5)
selon le type de polymeére utilisé (PEBD ou PEBD linéaire). A faible taux d'étirage, le « neck-in »
augmente quel que soit le type de fluide (newtonien ou viscoélastique (Maxwell ou Giesekus)). Par
contre, le « neck-in » diminue pour des forts taux d'étirage lorsque les polyméres utilisés présentent
un comportement rhéodurcissant (Fig.1.5 cas du polymére A: PE basse densité présentant des
branchements longs).
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Figs.1.5 Evolution du neck-in Li/Lo en fonction de Dr [8]

A = polyéthylene basse densité ; B, C = polyéthyléne basse densité linéaire

Tous ces phénomeénes (défauts géométriques, instabilités) sont bien connus des industriels. Les
défauts géométriques peuvent étre réduits mais en aucun cas disparaitre, et ceci quelles que soient
les conditions du procédé. Les surépaisseurs aux extrémités peuvent empécher un bon enroulement
du film autour des cylindres de bobinage (cas du cast film) ou géner le couchage en générant des

défauts lors du passage dans le laminateur (cas de I'extrusion couchage).

Pour s'affranchir de ces problémes, les industriels extrudent des feuilles de polymere plus larges afin
d’obtenir les cotes souhaitées aprées avoir éliminé les bords du film qui sont recyclés. De méme, les
substrats codtent souvent plus cher que les polymeres. Il est donc plus rentable d’extruder une feuille
polymere plus large que le substrat et d’éliminer les surépaisseurs, que le contraire. Cependant, le
recyclage des rebuts n'est pas toujours possible surtout dans le cas de films multicouches. Les
industriels ont donc développé des solutions originales pour diminuer les surépaisseurs, par exemple

en utilisant des filieres dont I'entrefer est réglable aux extrémités. De méme, I'usage de jet d'airs pour
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refroidir les bords du film [11] ou de filieres dont les extrémités sont refroidies [12], permet de diminuer
les phénomenes de «neck-in» et d’ «os de chienx». Le procédé est alors stabilisé par la formation, sur
les bords, de deux bandes de polymeére plus visqueuses, ce qui diminue le rétrécissement latéral du

film.
1.2.1.2 Refroidissement au cours de I'étirage

Selon les conditions, le refroidissement est plus ou moins important. La plupart des auteurs ont
considéré le procédé comme isotherme. Cette hypothese, valable dans de nombreux cas, n’est pas
applicable quand la vitesse de ligne U; est trop faible, que la distance d’'étirage est importante ou que

I'épaisseur de I'entrefer (gp) est faible.

Il est intéressant de récapituler les mesures de température rapportées dans la littérature en reliant les
écarts de température mesurés a un parametre évaluant le degré d’anisothermie du procédé (t,). Ce
parametre t,=ts/t, correspond au rapport entre le temps de séjour (ts) du film dans I'air et le temps de
pénétration de la chaleur (t,). Le temps de séjour peut se definir comme le temps passé dans l'air
gap (distance d’étirage):

U,+U
0 L |a vitesse moyenne du film lors de I'étirage (Eq.1.2)

S

X
t,=——avec U =
Um
Le temps de pénétration de la chaleur correspond au temps nécessaire pour que le flux thermique
imposé a la surface du film se fasse sentir au centre du film ;

em2 e0 1 Z . -
t = avec e, =— 1+E I'épaisseur moyenne du film (Eq.1.3)

P a r

Avec a la diffusivité du polymére et Dr le taux d'étirage.

Pour simplifier, plus ce rapport t, est élevé, plus le refroidissement est important (voir tableau 1.2).

Barq | Siagy | aciermo[6] | Lamberti [10]

Auteurs Kase [4
W s | =

Polymeére FF FPET FE PET PR FE
Epaisseur initiale ’ 13 ’ 03 0.3
{mm)
Vitesse initiale ’ 53 11 04 0.33
{cm/is)
Distance d’étirage 95 18.3 133 15 45
{cm)
Taux d’étirage D, 33 7 20 31
T (°C) d’extrusion 215 280 210 280 240 200
Ecart de =100
température (°C) 95 T8 T35 Lz = cristallisation

Valeur de t, 96 | 07 | 27 | 87 1588 |

Tableau 1.2 Données expérimentales sur le refroidissement des films lors de I'étirage.

Lien entre le degré d'anisothermie t, et le refroidissement au cours de I'étirage [9]
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La mesure du champ de température est souvent difficile, principalement a cause de I'espace réduit
autour des extrudeuses. Classiqguement, les températures sont mesurées a I'aide d'un thermocouple
de contact ou d’'un pyromeétre infrarouge. Certains auteurs utilisent une caméra infrarouge, pour
mesurer les températures en 2D [2, 6, 10]. L'étude récente d’Acierno et al. [6] a permis de mettre en
évidence l'effet de I'os de chien sur le champ de température, les températures « surfaciques » étant
plus élevées au bord des films compte tenu des surépaisseurs (Figs.1.6 (A) et (B)). Les mémes
remarques sur les défauts géométriques (rhéologie, conditions opératoires) s’appliquent alors aux
écarts entre les températures mesurées au centre et sur les bords. Par exemple, ces écarts de
température augmentent en extrudant un polymére moins visqueux (cas du PET), a cause d'un profil

d’'os de chien plus marqué.

(A) Cas du PET (B) Cas du PP

Fig.1.6 Evolution du profil de température dans la direction transverse,
au cours de I'étirage pour le PET (A) et le PP (B) [6]

En conclusion, la prise en compte de la thermique est importante, notamment lorsque les vitesses de
ligne sont faibles. De plus, I'extrusion de films de faible épaisseur, ou I'usage de lames d’air pour
stabiliser le procédé peut accentuer le caractere non-isotherme de [|'étape d'étirage. Si le
refroidissement est fortement accentué, le film extrudé peut méme cristalliser dans I'air. Par exemple,
en faisant varier le taux d’'étirage a faibles températures, Lamberti et al. [10] remarquent des effets
parfois différents de ceux décrits dans la littérature (cf. Tableau 1.1). Ceci est d( a la cristallisation du
film polymeére dans l'air-gap. Notamment, ils constatent qu’une diminution des vitesses d’extrusion a
taux d'étirage constant (De plus faible) permet d'obtenir des films plus larges alors qu'un
accroissement des vitesses des rouleaux (Dr élevé) s'accompagne d’une réduction de la largeur du

film.

1.2.1.3 Modélisation thermomécanique de I'étape d’'étirage

Les deux premiers paragraphes ont révélé la complexité du comportement du film lors de I'étape
d’'étirage. Pour modéliser cette étape correctement, il faut tenir compte a la fois du comportement
rhéologique du polymére et du caractére anisotherme du procédé. L'objectif de la modélisation est de

comprendre I'impact des paramétres du procédé, de la thermique et de la rhéologie sur les défauts
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géométriques et les instabilités [2, 13, 14]. D’'un point de vue pratique, le procédé peut étre optimisé
plus rapidement, notamment en choisissant les bonnes conditions opératoires par simulation pour

diminuer les défauts géométriques.

Dans ce paragraphe, nous présenterons rapidement les différents modeles de cast film, en expliquant
leurs avantages et leurs limites. Pour plus de détails, on se reportera a la trés bonne revue
bibliographique réalisée par Silagy [2]. La premiére description mathématique du procédé d’extrusion
de film a plat a été effectuée par Pearson et al. [15], travaux ensuite repris par Sergent et al [16-17].
Ces deux auteurs considerent le polymére comme newtonien, le procédé comme isotherme et les
différentes variables (épaisseur, largeur...) sont exprimées en fonction de la distance d'étirage. Par la
suite, ce modele a été amélioré en introduisant des hypothéses moins restrictives :

« loi rhéologique plus réaliste comme des lois viscoélastiques [1,13],

e prise en compte de la thermique dans le cas d'un comportement newtonien [18-19] puis

viscoélastique [20-21].

Cependant, ces modeles 1D ne permettent pas de prédire les phénoménes d'os de chien. De
nombreux auteurs ont alors développé des modeles 2D plus réalistes, d’abord dans le cas newtonien
[22] puis dans le cas viscoélastique [13,23]. Ces modeéles ont été ensuite améliorés en introduisant un
couplage thermique (Smith et Stolle [24-25] et Sollogoub [9]) afin de simuler des conditions de
procédé trés anisothermes. Un modéle 3D a été aussi développé par Sakaki et al. [26], mais

malheureusement il ne tient pas compte du couplage thermique.

Ces nombreuses études mettent en lumiére trois difficultés :
e quelle loi de comportement choisir pour décrire au mieux le comportement rhéologique du
polymeére,
e quelles hypothéses introduire pour simplifier 'équation de la chaleur,

¢ quelles conditions aux limites choisir.

Lois de comportement

Le développement d'un modéle 2D plus réaliste passe par le traitement des problemes de
convergence et le choix d'une loi viscoélastique adaptée. L'étude de Debbaut et al. [23] illustre

parfaitement ce probléme : en comparant trois types de lois de comportement (newtonien, Maxwell et
. . . . U,

Giesekus), ils mettent en évidence I'effet du nombre de Weissenberg (We = DeDr = IY) sur le

profil d’épaisseur le long de la distance d'étirage (Figs.1.7).

Plus le caractéere viscoélastique est prononcé (We elevé), plus I'effet d'« os de chien » se concentre

sur les bords (Fig.1.7 (A)). De méme, selon le type de loi utilisée, le profil d'épaisseur est différent. A

fort taux d'étirage, une loi de type Giesekus prévoit un rétrécissement latéral plus important qu’une loi
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de Maxwell alors que le profil du film calculé a partir des deux modeles est identique pour un faible
taux d'étirage (Fig.1.7 (B)).

(A) (B)

Fig.1.7 (A)- Profils d’épaisseur (a) et d’écoulement (b) pour différents nombres de Weissenberg [23]

(B)- Profils d’épaisseur finale pour différentes lois de comportement et deux taux d’étirage

Hypothéses thermiques

Lorsque le modéle tient compte du couplage thermique, plusieurs hypothéses simplificatrices peuvent
étre considérées :

e La température varie seulement dans la direction d’étirage (1D). Cette hypothése trés restrictive
est utilisée dans la plupart des modeles [6, 10, 20, 21].

« La température est supposée constante dans la largeur du film mais varie dans I'épaisseur et le
long de la distance d'étirage [18, 19, 27]. Ce type d’hypothése est utile lorsque I'épaisseur du film
est importante et lorsqu’on souhaite connaitre le champ de température avant le refroidissement
sur un rouleau thermostaté.

e Présumée constante dans I'épaisseur du film, la température évolue le long de la distance

d’étirage et selon la largeur du film [9, 24-25].

Comme I'ont demontré Acierno et al. [6], la derniére hypothése reste la plus réaliste : ils constatent en
effet un désaccord important entre les mesures expérimentales et les résultats numériques issus d’'un
modele 1D thermique. Cette différence est imputable, selon eux, a une inhomogénéité importante de

I'épaisseur du film, qui explique la température plus élevée sur les bords (Fig.1.8).
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Fig.1.8 Comparaison de la température
calculée et des températures mesurées

au centre et sur les bords du film [6]

Conditions aux limites

Lorsqu’on introduit la thermique dans les modéles d’'étirage 1D ou 2D, la principale difficulté est de
fixer des conditions aux limites réalistes, et notamment le coefficient de transfert thermique qui
guantifie les échanges de chaleur entre le film et I'environnement extérieur (air). Tous les auteurs
s’accordent a dire que les échanges dans l'air se font par convection et rayonnement. Sachant que
ces deux phénoménes sont indépendants I'un de l'autre, il est possible de calculer le coefficient de

transfert thermique global (h;) en sommant les deux composantes (par exemple Agassant et al. [28]):

h, =h, +h, avech.ethles coefficients de transfert thermique par (Eq.14)
g.1.

convection et rayonnement

Pour les échanges thermiques par convection, un débat subsiste sur I'importance respective de la
convection libre ou forcée. Certains auteurs considérent méme que les deux phénomenes coexistent
et se juxtaposent [18, 29]. Néanmoins, ils utilisent tous la méme méthode, en assimilant le film
polymere a une plaque. lls calculent alors le coefficient d’échange a partir des lois empiriques
proposées pour décrire les phénoménes de convection autour d'une plaque. Ces lois relient un
nombre de Nisselt & d'autres nombres adimensionnels dépendant des propriétés du fluide. Le
coefficient d’échange par convection est défini par I'expression :
b= k.. Nu
¢ X

ou kg est la conductivité thermique de I'air et X la dimension caractéristique de la plaque.

(Eq.1.5)
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Si I'on considére la convection comme forcée, I'expression du coefficient de transfert prend la forme

suivante :
h, =0,66.k, Pr’*(Re)"” (Eq.1.6)

avec Pr le nombre de Prandtl et Re le nombre de Reynolds de I'écoulement de I'air.

Si I'on considére maintenant la convection comme libre, le nombre de Nisselt s’écrit:

k.,
10* <R, <10’ = Nu =0,59.—2-R "

X

L avec R,
10° <R, <10 = Nu :0,13.7“11;/3

aATX
—PEt— = (Eq.1.7)
nla
avec g l'accélération de la pesanteur, a la diffusivité thermique, a le coefficient de dilatation, p la

masse volumique, n la viscosité du fluide, AT=(Ts-T,) et R, le nombre de Rayleigh.

Dans le cas du rayonnement, on montre que le coefficient s’écrit, pour un milieu non transparent :

h =og— = (Eq.1.8)
! T, =T,
ou Ts est la température de surface du film, T. la température de I'air, ¢ la constante de Stefan-
Boltzmann et € I'émissivité du polymére. En toute rigueur I'émissivité n’est pas constante sur le trajet

du film mais il est trés courant de considérer une valeur moyenne.

Compte tenu de I'ensemble de ces équations, le coefficient de transfert est donc différent en tout point
lors de I'étirage dans I'air. Cependant, dans la quasi-totalité des études, les coefficients sont supposés
constants et sont calculés pour une température de I'air moyenne sur le trajet. La plupart des auteurs
obtiennent des valeurs comprises entre 10 et 30 W/m’K. Parfois, les coefficients de transfert
thermique sont considérés comme non uniformes, par exemple pour décrire leur variation le long de la

distance d'étirage [10, 18] ou pour simuler I'effet d’'un jet d’air latéral [9].

Couplage thermomécanique

Dans la plupart des études, le couplage thermomécanique se fait par l'intermédiaire d’'une loi
d’Arrhenius:

n=n @xpE L1 (Eq.1.9)
o PIRIT T, 4=
ou no est la viscosité de référence, E I'énergie d'activation, R la constante des gaz parfaits, et T, la

température de référence.

Cependant, dans certaines conditions critiques (grandes distances d’'étirage), la viscosité peut

brutalement augmenter lorsqu'on s’approche de la température de solidification. Par exemple,
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Lamberti et al. [10] utilisent une loi de viscosité modifiée [30] pour simuler des essais ou le film

cristallise avant le rouleau de refroidissement:

n(X,) =n(X, =0)| 1+fexp Xi (€4.1.10)

C

ou X, est le taux de cristallinité et f,h,m des paramétres ajustables.

1.2.1.4 Conclusions

Un grand nombre de modéles sont proposés dans la littérature. lls reproduisent plus ou moins bien les
expériences, en fonction du comportement rhéologique des polyméres (newtonien, viscoélastique...)
et du caractére anisotherme du procédé (Figs.1.9). Les causes de ces écarts sont nombreuses:

« Dans un premier temps, on peut invoquer la difficulté de fixer des conditions aux limites
réalistes. En effet, il n'est pas toujours aisé de calculer le coefficient de transfert thermique h
ou de mesurer la température initiale en sortie de filiere. Une autre difficulté est de connaitre
la distribution d’épaisseur en sortie de filiere : cette épaisseur, la plupart du temps, n’est pas
homogene car I'entrefer est ajustée sur la largeur de la filiere afin de minimiser les défauts

géomeétriques.

(A) (B)
Fig.1.9 Profil d’épaisseur finale dans le cas du PP (A) et du PET (B) [9]

« Dans un deuxieme temps, les différences observées peuvent étre imputées au choix du
modele, et plus particulierement au choix de la loi rhéologique pour décrire le comportement
du polymeére (Fig. 1.7).

« Enfin, les modéles plus élaborés nécessitent de connaitre parfaitement les valeurs des
parametres rhéologiques comme les temps de relaxation. Or, dans certains cas (polymeéres
ramifiés par exemple), ces parametres sont fortement modifiés lors de I'écoulement dans
I'extrudeuse a cause de I'orientation des macromolécules et de la dégradation du polymere.

Bourrigaud [30] I'a parfaitement illustré dans son étude sur le procédé d’extrusion couchage.
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En étudiant la modification sous écoulement des propriétés rhéologiques de divers
polyéthylenes basse densité, il a démontré que la modification de ces propriétés était liée au
phénoméne de réenchevétrement-désenchevétrement des chaines étirées. Ainsi, I'aptitude
a la mise en forme des polymeres est liée non seulement aux propriétés rhéologiques
initiales du polymére (structure moléculaire) mais aussi a I'écoulement dans la vis

(configuration de la vis, vitesse de rotation).

Pour conclure, les modeles 2D permettent de simuler les phénomenes observées (neck-in et os de
chien) mais en raison du nombre de données expérimentales a introduire, il est souvent difficile de
retranscrire parfaitement les expériences. En fonction du degré d’information souhaité, des modeles

plus simples peuvent suffire, comme cela sera démontré dans les paragraphes suivants.

1.2.2 Choix des modeles

Nous avons choisi délibérément de développer un modele global pour simuler a la fois I'étape
d'étirage et l'étape de refroidissement. Or, pendant I'étape de refroidissement, les gradients
thermiques dans I'épaisseur sont extrémement importants (voir paragraphe 1.3), ce qui nécessite un
modeéle 2D. Pour simplifier les calculs, nous avons alors utilisé un modéle 1D pour décrire la
mécanique de I'étirage mais résolu I'équation de la chaleur en 2D (épaisseur du film et direction
d’'extrusion), dans le but de disposer de conditions initiales pertinentes pour [|'étape suivante
(couchage). Afin de savoir si le choix d'un modéle 1D est suffisant pour décrire nos expériences, nous

'avons confronté a un modéle mécanique 2D (largeur et direction d’extrusion) qui décrit plus

fidelement la géométrie finale du film.

1.2.2.1 Modéle 1D newtonien non-isotherme

Le modéle d'étirage 1D utilisé est celui développé par Cotto et al. [19] et Duffo et al. [27] (THERM).
Dans ce modéle, le phénoméne d'os de chien est négligé et la section du film est supposée

rectangulaire le long de la distance d’'étirage.

Analyse mécanigue

Dans le systeme de coordonnées choisi (Fig.1.1), la vitesse peut s'écrire :
U(x)
V|V(x,y) (Eq.1.11)
W(x,z)

Les forces de masse, d'inertie, de tension superficielle et de frottement dans I'air sont négligées. Le
polymére est considéré comme newtonien (voir discussion chapitre 2.1). Les équations de la

mécanique s’écrivent alors de la maniére suivante :
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+ Laforce d'étirage est constante F, = e(x).2L(x).c, (X) (Eq.1.12)

 Conservation du débit volumique q = e(x).2L(x).U(x) (Eg.1.13)
. o 2U" I ,_du ,_dL

« Equation constitutive 6, =2n — +— |avec U'=— etL'=— (Eq.1.14)
U L dx dx

Nous disposons des conditions aux limites suivantes: I'entrefer de la filiere e, la largeur de la filiere

2L,, la vitesse d’extrusion Uy et la vitesse d’enroulement du film Uy

Analyse thermigue

En négligeant les échanges de chaleur par conduction dans la direction d’'étirage (valeur élevée du
nombre de Peclet) et les phénoménes de dissipation visqueuse (faible valeur du nombre de
Brinkman), I'équation de la chaleur s’écrit :
0T(x,2) 0°T(x,z)
=a
ox

0z°

U(x) avec a la diffusivité thermique du polymeére. (Eq.1.15)

Le champ de température initial en sortie de filiere est supposé constant T(0,z)=T,. Les surfaces du
film sont refroidies dans I'air par convection et rayonnement. En considérant un coefficient de transfert
thermique constant, les conditions aux limites a la surface du film T(x,z=+/- e(x)/2) s'écrivent :
-kw =h (T, -T,,) (Eq.1.16)
ou Ty et T correspondent respectivement a la température de I'air environnant et a la température de
surface du film, h; est le coefficient de transfert thermique total (cf. paragraphe 1.1.2.3) et n la normale

a la surface.

Le couplage thermomécanique se fait a I'aide d'une loi d’Arrhénius :

=, [&x Efl_1 (Eq.1.17)

ol ng est la viscosité a la température de référence Ty, et T la température moyenne dans 'épaisseur

du film.

L'ensemble des Eqgs.1.11 a 1.17 est résolu par une méthode de différences finies explicite. Un calcul
itératif de la force d'étirage est effectué tant que la vitesse finale calculée a la fin de I'étirage n’est pas

égale a la vitesse d’enroulement du film U,
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1.2.2.2 Modeéle 2D newtonien non-isotherme

Nous avons utilisé le modéle 2D newtonien initialement développé par Silagy [2] puis repris pour des
conditions anisothermes par Sollogoub [9]. Sans entrer dans les détails de calcul, ce modeéle permet,
en utilisant la méthode des éléments finis et un algorithme du point fixe, de calculer le champ de

température T(x,y) et la géométrie du film (L(x) et e(x,y)).

A part une description plus réaliste de la géométrie du film (prise en compte de l'effet d'«os de

chien»), le modéle 2D différe aussi du modéle 1D pour le calcul de la température (Fig. 1.10).

Thermique Modéle 1D Thermique Modéle 2D
Champs de vitesse et de température Champs de vitesse et de température
U(x) U(x,y) ~
VIV(x,y) et T(X, y,z) = T(x,z) \V, \N/(X, y) et T(x, YsZ) = T(x, Y)
W(x,2) - U ov
W(X, y,Z) = .7 a£+al
ox Oy
Equation thermique simplifiée Equation thermique simplifiée
oT 0°T ~ 0T ~0oT .
U(X) (Xy Z) =3 ();3 Z) pce Ual + Val = _2h[T - Tair]
ox 0z ox dy P
et avec T (X )la température a I’interface
p\X Y p
0T
_kﬁ e :hl(Ts_Tair)
0z |z==¢

()

avec T la température en surface

Fig.1.10 Présentation de I'équation simplifiee

de la thermique pour les modeéles thermomécaniques 1D et 2D

1.2.3 Confrontation avec les expériences

Le principal objectif de la modélisation de I'étape d'étirage est de connaitre la température du film
polymeére avant I'étape de couchage, température qui n’est pas accessible par I'expérience en raison

de la faible distance entre la filiére et le rouleau de refroidissement (< a 10 cm).
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Lors de I'étirage des films, les seules données mesurables sont :
« I'épaisseur des films couchés sur la feuille d’aluminium (mesurée au palmer) et la largeur,
« la température du film juste aprés la sortie de filiere (environ deux centimétres) mesurée a l'aide

d’'un pyrométre infrarouge.

Les différents essais sont récapitulés dans I'’Annexe 1. Nous avons choisi ici de présenter trois essais

types dont les caractéristiques et les résultats sont rappelés tableau 1.3.

1.2.3.1 Prédiction de la géométrie finale du film

La variation de température au cours de I'étirage dépend principalement de la diminution d’épaisseur.
Il est donc nécessaire de calculer avec précision la géométrie finale du film, et principalement son
épaisseur finale. En fonction du type de modele, les champs d’'épaisseur calculés sont différents:
« le modéle 1D considere que I'épaisseur est constante sur la largeur. Le champ d'épaisseur
calculé est alors e(x);
* le modeéle 2D prend en compte le phénoméne d'os de chien. Le champ d’épaisseur calculé est

alors e(x,y).

Compte tenu de ces spécificités, il est nécessaire d'ajuster la vitesse d’extrusion Uy dans le cas du
modele 1D (Tableau 1.3), afin d’avoir une épaisseur finale au centre du film comparable aux
expériences (environ 80 um), et de calculer le champ de température associé. La figure 1.11 illustre
cet ajustement dans le cas d’'un essai réalisé a 25 m/min. Il s’avére que I'épaisseur finale calculée est
trop importante par rapport aux expériences si I'on prend, comme condition aux limites, la vitesse

d’extrusion réelle.

Fig.1.11 Comparaison des géométries du film mesurées expérimentalement

et calculées a partir du modéle 1D en ajustant la vitesse d’extrusion. Cas d'un essai a 25 m/min
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Vitesse d'enroulement { Us)
5 m/min 25 mimin 40 m/min
modéle modéle modeéle modéle modéle modéle
newtonien | newtonien | expérience | newtonien | newtonien | expérience | newtonien | newtonien |expérience
1D 2D 1D 2D 1D 2D
Vitesse Uy (mis) 0,016 0,020 0,02 0,081 0,11 0,11 0,128 0,16 0,162
Température de la
filiére Ty CC) 292 292 / 289 289 / 287 287 /
Largeur finale
2L, (em) 18,1 20 19,5 18,5 20 19,5 18 20,2 19,5
épaisseur finale
e 78 77,7 78,0 80,9 821 81,0 75,7 75,7 76,0
température du
film T gzom C) 266 272 266 282 285 282 282 284 282
Température
finale T, (°C) 231 240 ! 275 278 f 278 280 !

Tableau 1.3 Caractéristiques des trois essais types simulés.

Comparaison entre les géométries et les températures finales simulées et mesurées

Dans le cas du modéle 1D, cet ajustement a été effectué pour chaque vitesse d’étirage (Tableau 1.3).

Au contraire, en utilisant le modéle 2D, la géométrie finale calculée est trés proche des mesures

expérimentales (Fig.1.12) si on prend la vitesse d’extrusion expérimentale comme donnée initiale.

Cependant, I'effet d'os de chien semble plus prononcé dans le cas des expériences. En effet, la

géométrie du film peut étre légerement modifiée aprés I'étirage en raison du passage dans le laminoir

(étape de couchage) (Fig.1.13). Une autre explication est la non prise en compte de la viscoélasticité.

1,0

0,8 1

0,6 -

04

efep 300pum)

0,2

0,0
0,0

02 04 06

L/Lg 125em)

0,8

1,0

Fig.1.12 Comparaison entre la géométrie finale du film

(A) et la géométrie calculée (-) lors d'un essai a

25m/min

Fig.1.13 Profil final d’épaisseur

dans le cas du cast film et

de 'extrusion couchage
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Malgré tout, les résultats numériques sont proches des résultats expérimentaux quel que soit le type

de modele (1D en ajustant la vitesse d’extrusion ou 2D).

1.2.3.2 Evaluation du champ de température apres étirage

Lors du procédé d'extrusion couchage, la température de la filiere est fixée. Cependant, cette
température ne correspond pas a la température réelle du polymére fondu, compte tenu de la chaleur
dissipée lors du cisaillement. Ne connaissant pas cette température, elle est alors ajustée pour

retrouver les températures mesurées a deux centimeétres de la filiere.

Sur la Figure 1.14 (A), nous avons reporté les températures calculées de la surface du film polymére
(modéle 1D THERM), en fonction de la distance d’'étirage, pour les trois types d'essai, issus des
simulations 1D. La température du film chute d’environ 60C dans les cas des vitesses les plus faibles
(5m/min). Malgré cette baisse importante, le polymere ne cristallise pas avant le contact avec les
rouleaux de refroidissement car la température d’extrusion est élevée (280-290C). La différence entre
les températures calculées a partir des modéles 1D et 2D (voir tableau 1.3) est due aux hypothéses

thermiques qui different selon les modeéles.

Néanmoins, cette différence a peu d’incidence sur les résultats, compte tenu du tres fort
refroidissement de la structure dans la deuxieme étape. De méme, le calcul de la température dans
I'épaisseur du film n'est pas forcément nécessaire car les gradients thermiques calculés restent

faibles (Fig.1.14 (B)). Ce champ T(X,z) sera utilisé comme condition initiale pour simuler la deuxiéme

étape.
300 200
230 - 2804 et
) %)
S 260 A o 260
- | ol
240 - 2101
35 220 . . r r
' ' 0,0 0,2 0,4 0,6 0.8 1,0

0,00 0,02 0,04 0,06
distance d'étirage X (m) ele; (80 um)

(A) Evolution de la température de surface ) ) o
(B) Champ de température final dans I'épaisseur

en fonction de la distance d’étirage

Fig.1.14 Champ de température calculé pour les trois conditions de procédé :
(@) Ur=5 m/min, (—) Us = 25 m/min, (---) Us= 40 m/min,

(4) température mesurée a 2cm de la sortie de la filiere
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1.2.4 Conclusion

Alors que le modéle 2D newtonien prédit correctement la géométrie du film sans ajustement, le
modeéle 1D nous fournit une largeur finale du film et une épaisseur au centre cohérentes avec le
modéele 2D, a condition d’'ajuster la vitesse d'extrusion. De méme, les évolutions de température sont

correctes a condition d'ajuster le coefficient de transfert thermique.

Une description 1D pour la thermique serait suffisante, mais le méme modeéle est utilisé pour simuler
I'étape de couchage ultérieure. Il est alors nécessaire de connaitre le champ de température final

apres I'étape d'étirage, qui est introduit comme condition initiale de I'étape de refroidissement.

1.3 Simulation de I'étape de refroidissement

Pour simuler le refroidissement de la structure, seule la résolution de I'équation de la chaleur est
nécessaire. A premiere vue, le calcul du refroidissement pourrait étre assimilé au refroidissement
d'une plaque (structure multicouches) dans un milieu environnant, dont la solution analytique est

connue.

Cependant, il s'avére que cette modélisation est beaucoup plus complexe, essentiellement pour trois
raisons :

« la structure multicouches est composée de deux matériaux, le polypropyléne et I'aluminium,
qui ont des propriétés thermiques tres différentes (conductivité thermique, effusivité). I
faudra donc calculer précisément les échanges thermiques entre les deux matériaux. De
plus, une attention particuliere doit étre apportée au maillage, compte tenu de la résolution
des équations par une méthode de différences finies explicite (cf. paragraphe 1.3.2).

« lors du refroidissement, un dégagement de chaleur latente a lieu a cause de la cristallisation
du polypropyléne. Pour modéliser correctement I'histoire thermique du polymeére, il est donc
nécessaire d’introduire la cristallisation. Or, les cinétiques de cristallisation dépendent des
vitesses de refroidissement et du passé thermomécanique (cf. paragraphe 1.3.3).

¢ les conditions aux limites sont extrémement diverses le long de la ligne d’extrusion,
principalement a cause de la présence de plusieurs rouleaux de refroidissement. Ainsi, la
structure multicouches peut étre refroidie au contact des rouleaux ou dans l'air (Fig.1.15). Un
soin attentif est donc nécessaire pour tenir compte de tous les échanges thermiques lors du

refroidissement de la structure (cf. paragraphe 1.3.4).
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Fig.1.15 Variations des conditions aux limites le long de la ligne d’extrusion :

contact avec un rouleau de refroidissement ou contact avec l'air

1.3.1 Etude bibliographique

Aprés |'étape d’étirage du film dans I'air, le film est couché sur la feuille d’aluminium et la structure
multicouches ainsi formée est refroidie dans I'air et sur des rouleaux (chill-rolls). Seule I'équation de la
chaleur est résolue en utilisant le modéle (THERM). Un terme supplémentaire est ajouté pour prendre
en compte la cristallisation. Dans le cas d'un fluide incompressible, I'équation de la chaleur
devient [40]:

d(zt ) = 0(;):{) + V.gr;d(pH) = —diV(CT)) (Eq.1.18)

avec V la vitesse de ligne, , H I'enthalpie du polymére par unité de masse, p la masse volumique et ®

le flux de chaleur. H peut s’exprimer a partir des équations d’état suivantes :

o(H Jo(H .
% =C, et % =—-AH, (Eq.1.19)

C, et AH; étant respectivement la capacité calorifigue massique et I'enthalpie de fusion théorique

(par unité de masse du polymere), et x le taux de cristallinité.

Le taux de cristallinité x peut s’exprimer en fonction du taux de transformation volumique a et de

I'enthalpie de cristallisation AH (mesurée par DSC) :
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_ _ AH T
x=alf, =a —— avec Y, le taux de cristallinité final

AHF

(Eq.1.20)

A partir des équations (Eqg.1.19) et (Eq.1.20), I'équation Eqg.1.18 devient (procédé stationnaire):

pCpV. gr;d(T) = div(k gr;d(T)j +pV. gr;d(AH Eﬁ) (Eq.1.21)

1.3.1.1 Prise en compte de la cristallisation en mise en ceuvre des polyméres

La principale difficulté du modéle thermique est de décrire d’'une maniéere réaliste la cristallisation du
polypropylene, et de donc de trouver une loi d’évolution du taux de cristallinité du polymeére ou du taux
de transformation volumique. Pour en tenir compte dans la simulation des procédés (principalement
en injection et en cast film), la plupart des auteurs s'inspirent des théories de cinétiques globales
proposées par Avrami [33-35] et Evans [32]. Elles reposent sur des approches statistiques [32] ou sur
le concept de « volume étendu » [33-35] pour décrire la cristallisation sphérolitique. Ces théories, a
priori différentes, amenent finalement aux mémes résultats, ce qui a été démontré par Piorkowska et
al. [36]. lls proposent un excellent résumé des diverses théories et de leurs applications dans des cas
concrets.

La cristallisation se déroule en deux étapes: la germination et la croissance des entités
morphologiques (par exemple des sphérolites en 3D). Le taux de transformation du polymeére est
décrit par I'équation suivante :

a(t) =1-exp(E(t)) (Eq.1.22)

avec E qui dépend principalement du type d’entité cristalline, du nombre initial de germes potentiels

No, de la fréquence d’activation q et de la vitesse de croissance des entités cristallines G.

En fonction des techniques expérimentales (cf. chapitre 2), les auteurs vont décrire la cristallisation en
conditions anisothermes:

e en calculant I'évolution de E directement a partir de mesures de calorimétrie ou de
dépolarisation de la lumiére (intensité transmise entre polariseurs croisés) [27, 30, 40-45]. lls
décrivent 'évolution de E selon les formalismes d’Ozawa [37] ou de Nakamura [38-39] en
utilisant des lois empiriques (voir le paragraphe suivant).

« En calculant I'évolution de E en fonction de Ny, g et G dont I'évolution a été déterminée
expérimentalement par microscopie optique (par exemple Koscher et al. [46] ou Smirnova et
al. [47,48)).

30



1. Modélisation thermomécanique du procédé d’extrusion couchage

Ces lois sont utilisées directement [27, 30, 40-46] ou sous forme différentielle [47,48]. Dans ce dernier
cas, les modeéles s'inspirent des travaux de Schneider et al. [49] pour introduire une loi de
cristallisation dans un code « éléments finis » :
f3 = 8N
f, =G, avec f, =87R
(Eq.1.23)

f, =G, avec f; =S

tot

fo =G, avec f, =V,
ou fo est le volume total de sphérolites, f; est la surface totale des sphérolites, Ry est la somme des
rayons des sphérolites, N est le nombre total des sphérolites et G est la vitesse de croissance des
sphérolites. Vi, Sty Riot €1 N correspondent au cas fictif ou les sphérolites peuvent apparaitre et

croitre sans contrainte.

A partir de ces modeles plus adaptés pour la modélisation numérique, il est possible de calculer le
nombre de germes réellement activés, leur croissance et le taux de transformation du polymeére.
L’'avantage est de décrire la cristallisation de maniére plus réaliste lors du refroidissement de pieces

injectées.

Dans la suite, nous nous intéresserons aux modéles « empiriques » utilisés pour décrire la
cristallisation dans le procédé de cast film. En effet, nous avons choisi de traiter les résultats
expérimentaux par ces méthodes compte tenu du grand nombre de matériaux a caractériser (cf.
chapitre 2).

1.3.1.2 Prise en compte de la cristallisation en cast film

Les premiers auteurs qui se sont intéressés au refroidissement en cast film, comme Cotto et al. [19] et
Duffo et al. [27], ont proposé de simplifier la loi de cristallisation. En supposant que I'enthalpie de
cristallisation et la température de cristallisation ne dépendent pas des conditions de refroidissement,

ils calculent le taux de transformation a de la maniére suivante (cf. Fig.1.16) :

2
T, +T T, -T
pour T, =——L<T<T,: T) =2 —"—
2 T, - T,
2 (Eq.1.24)
T +T T-T,
pour T, < T<ST, =" —L: T)=1-2| ——>
2 T, - T,

Avec T, et T, la température de début et de fin de cristallisation
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Cependant, ce modéle repose sur des hypothéses extrémement restrictives. Par la suite, d'autres
modeles ont été proposés dans la littérature [10, 40, 42, 44] pour tenir compte de la cristallisation en

se basant sur les théories d’Avrami et Evans.

température de
cristallisation T

Ly

T T

Fig.1.16 Loi simple de cristallisation- Modélisation par un triangle isocéle

En général, dans le cas d'une cristallisation anisotherme, les auteurs utilisent la loi d’'Ozawa [37], qui

est une extension de I'approche d’Evans [32]:
. T
o(T, T)=1- exp{— %} (Eq.1.25)

ot T est la vitesse linéaire de refroidissement (supposée constante), n est le coefficient d’Avrami et
X(T) une fonction dépendant de la température. Cette loi permet de traiter les résultats issus

d’expériences de calorimétrie (DSC) réalisées a vitesse de refroidissement constante.

D’autres auteurs utilisent la loi de Nakamura [38-39] issue aussi des travaux d’Avrami [33-35],

principalement pour modéliser la cristallisation en injection [29, 44]:

n

a(t) =1-exp| - j K(T)ds (Eq.1.26)
0

Il est facile de démontrer, en supposant que la cristallisation est isocinétique, que cette loi est

équivalente a celle proposée par Ozawa :
d T I/n
K(T) = —L (Eq.1.27)
dT

Ces deux lois permettent de décrire I'évolution du taux de transformation a en fonction de la

température, du temps ou de la vitesse de refroidissement. Elles reposent sur la détermination des
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parameétre K(T) ou X(T) a partir de données expérimentales. En fait, ces deux lois difféerent d’un point
de vue pratique, car le paramétre K(T) de la loi de Nakamura est déterminé a partir de cristallisations

isothermes contrairement au parametre x(T) déterminé a partir de cristallisations anisothermes.

Plusieurs solutions ont été proposées pour donner une expression mathématique aux deux
parametres :
e Pour le parameétre d’Ozawa, Duffo et al. [27] ont proposé d’utiliser un polynéme d’ordre 4 pour

approximer In[x(T)],

—_ 2 3 4
In[(T)]= A + BT +CT? +DT* +ET (Eq.1.28)
avec A, B, C, D, E les coefficients déterminés par régression polynomiale.

Il s’avere que l'utilisation d’'un polyndbme de degré inférieur aboutit a des aberrations. En effet, a
basses températures In[x(T)] peut décroitre (cf. Fig.1.17), ce qui signifie que le polymére ne

cristallisera jamais. Cette « aberration physique » vient de la présence d’'un maximum « factice »,

introduit par la régression polynomiale.

(A (B)

Fig.1.17 Régression polynomiale d’ordre 2 (A) et 4 (B) de In[x(T)] [27]

e Pour le paramétre K(T), Titomanlio et al. [30] proposent d’approximer les résultats a l'aide de

I'expression suivante :

41n2(T-T_ )
K(T) = Kcexp(— n[ ( o7 mar) )]J avec K., D et Ty des constantes (Eq.1.29)

Plus récemment, dans le cas du cast film, Lamberti et Titomanlio [44-45] ont utilisé une expression

Iégérement modifiée pour K(T), proposée initialement par Ziabicki [50-51]:
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K(T) =K, (D1 +T.2(T))" (Eq.1.30)

Kin permet d'identifier les valeurs des constantes de cinétique de cristallisation lors de trés faibles
refroidissements et Z(T) correspond a une fonction anisotherme qui permet de tenir compte des effets
de la vitesse de refroidissement sur K(T). En supposant que la germination est hétérogéne, Ky, et Z

peuvent s’écrire [49] :

e o TED B (ref
=k, —— L exp(——2)exp| ~k, ——L Eq.1.31
th 1 (Tr(:)z p RT p 2 T(Tg _T) ( q )
_ (To)’ E, ™
Z(T) = —Cyy mexp(‘ RT) et Cpy =By T‘ (Eq.1.32)

avec ki, k,, E. des paramétres matériaux, To la température de fusion & I'équilibre et Cun un

coefficient athermique dépendant de la vitesse de refroidissement.

Ces modeles donnent des résultats tres satisfaisants dans le cas de refroidissements a vitesse
constante et modérée (Fig.1.18 et Fig.1.19). Néanmoins, des précautions sont a prendre lorsque ces
lois sont utilisées pour simuler des essais industriels, car elles sont basées principalement sur
I'exploitation des résultats obtenus par calorimétrie. Or, les vitesses de refroidissement sont de I'ordre
de 50C/min a 8000C/min (cf. chapitre 4) dans le ¢ as de I'extrusion couchage. L'un des défis majeurs
est de calculer a pour des conditions « industrielles », impossibles a atteindre par I'expérience, les

vitesses de refroidissement atteintes en DSC étant au maximum de 20 a 40°C/min (cf. chapitre 2).

Fig.1.18 Evolution de a mesurée (#) et calculée (_) Fig.1.19 Evolution du taux cristallinité final (symboles)

a partir de la loi d’'Ozawa. en fonction de T comparée a I'évolution de X. calculé
Cas d'un polypropyléne [39] : a partir de la loi de Nakamura pour un
1: T=10; 2: T=5.3;3:T=2.5; 4: T=1.25 T/min polypropyléne [44] (ligne continu)
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De plus, il est difficile d’évaluer réellement la cristallinité finale car le taux de cristallinité (ou I'enthalpie
de cristallisation) dépend fortement des conditions de refroidissement. Par ailleurs, ces lois ne rendent
pas compte de I'hétérogénéité importante de la microstructure au sein d'un film (Fig.1.20). Celle-ci est
due a la formation d'une structure transcristalline (cristallisation hétérogéne sur le rouleau de
refroidissement) et a la croissance privilégiée des sphérolites dans la direction du gradient thermique
(formation de cométes: Zone 2 sur la Figure 1.20). Le modéle tel qu’énoncé ne prend pas en compte
ces phénoménes méme si des modifications de la théorie ont été proposées par Piorkowska et al.

[36]. Toutefois, ces modéles sont loin d'étre opérationnels dans un programme tel que THERM.

Enfin, des divergences importantes (Figs.1.22 et 1.23) sont observées par rapport aux expériences
lorsque ces modeles sont appliqués directement au procédé d’extrusion de films a plat [42, 45]. La
cause principale est la non prise en compte de l'effet de I'étirage sur les cinétiques de cristallisation

(cf. paragraphe 1.3.1.3).

Fig.1.20 Microstructure hétérogene d'un film extrudé a plat [19]

1.3.1.3 Effet de I'histoire thermomécanique sur la cristallisation

A I'état fondu ou en solution, les macromolécules flexibles se déforment et s’orientent lorsqu’elles sont
soumises a un écoulement élongationnel ou de cisaillement. D'un point de vue thermodynamique,
I'extension des chaines lors d'un écoulement réduit leur entropie et augmente leur enthalpie libre.
Ainsi, la barriere énergétique de formation d’'un germe est abaissée et la germination apparait a plus
haute température avec une augmentation du nombre de germes. De nombreuses études ont été
réalisées pour étudier la cristallisation sous écoulement. La majeure partie des travaux sur le
polypropyléne porte sur la cristallisation induite aprés un cisaillement (cf. chapitre 2). Ces études
montrent que le polypropyléne cristallise a plus haute température ou plus rapidement en conditions
isothermes (Fig.1.21) et la taille des arrangements cristallins diminue. Par ailleurs, l'effet de

I’écoulement sera plus ou moins important selon la masse molaire du polymére [42-43, 52].
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Fig.1.21 Evolution du taux de transformation a en fonction du temps
et du taux de cisaillement a 125T [42]

Plusieurs voies ont été proposées pour tenir compte de I'effet de I'écoulement sur les cinétiques
globales de type Ozawa ou Nakamura. Dans le cadre du formalisme d’Ozawa (Eq.1.23), les auteurs
proposent d’ajouter une fonction dépendant de I'écoulement au paramétre In[x(T)], déterminée a partir

de mesures de cristallisation sous cisaillement [41-43] (voir aussi chapitre 2):
ln(x(T, Y)) = ln(X(T))exp + f(v)

avec f une fonction dépendant du taux de cisaillement y et du matériau.

(Eq.1.33)

Malgré les nombreuses limitations de la loi d’'Ozawa (cf. paragraphe 1.3.1.2) et l'introduction d’une loi
purement phénoménologique pour tenir compte de la cristallisation apres écoulement, Jay et al. [42-
43] démontrent que ces lois sont efficaces pour rendre compte de la cristallisation dans le procédé

d’extrusion de film a plat.

Fig.1.22 Schéma du dispositif expérimental utilisé par Jay [50]

Pour valider leurs modeles, ils utilisent un dispositif original de mesure de lintensité de la lumiére
réfléchie et diffusée lors du trajet du film sur un rouleau thermostaté (Fig.1.22), un maximum

d’intensité étant mesuré quand le polymeére est totalement cristallisé. Les figures 1.23 montrent les
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résultats pour certains essais correspondant a différents taux d'élongation. L'accord reste trés

satisfaisant méme pour des taux d’élongation élevés (supérieur & 2 s™) (Fig.1.23 (B)).

(A) =0.3s" (B) =2.36s"

Fig.1.23 Comparaison des résultats expérimentaux et numeériques

pour une méme température de rouleau et différents taux d’élongation [42-43]

Dans le cadre du formalisme de Nakamura, le modéle le plus intéressant a été proposé par Lamberti
et Titomanlio [44-45, 53]. Lors de leurs études sur le cast film, ils ont remarqué une différence entre
les températures de cristallisation (a = 0.5) mesurées en ligne (par un dispositif original IR monté sur
une ligne d’extrusion) et celles prédites par leur modéle (voir Eq.1.31 et Eq.1.32 paragraphe 1.3.1.2).
lls attribuent cette différence de température (de I'ordre de 15C) a I'écoulement élongationnel qui
diminue I'entropie du systeme et décale la température de cristallisation du polymére vers les hautes
températures. Afin de calculer I'évolution de la cristallinité lors de leurs essais, ils modifient alors la
température d’équilibre thermodynamique pour la réintroduire dans les équations de Ziabicki (Eq.1.31

et 1.32), selon la relation suivante :
0
T ——Tm
m o AS' (Eq.1.34)
1-T, ——
AH
ou Tfl est la température de fusion d'un cristal a I'équilibre en conditions statiques, et T, la

température de fusion modifiée aprés un écoulement.

Lamberti et Titomanlio [46] remarquent qu'une augmentation de 3.5C de la température d'équilibre
thermodynamique suffit pour décaler d’environ 15C les températures de cristallisation (Fig.1.24).

Cette augmentation correspond a une diminution d’entropie AS' de 3 Jkgt.K™

Pour compléter leurs travaux, ils ont utilisé un modeéele de micro-rhéologie (modéle de I'haltére

élastique) pour calculer I'orientation moléculaire [53]. Ce modéle permet de calculer un tenseur

d'orientation a qui dépend du tenseur du gradient des vitesses et du temps de relaxation T.

L'équation d'évolution de ce tenseur est la suivante :
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da . 1
==0V'+0V--a (Eq.1.35)
ot T

Ce tenseur vaut 0 en condition statique.

A partir de cette équation, il est possible de calculer la diminution d’entropie a partir d’'un modeéle
développé par Kulkarni et Beris [54] et issu de la théorie classique de I'élasticité caoutchoutique de
Flory [55]. Ce modeéle prévoit une diminution d'entropie avec I'extension moyenne (A) de la chaine
polymere :

AS" = —ni(kz +% —3) avec A=,a_ +1 (Eq.1.36)
ou ay est la premiére composante du tenseur d’orientation, k est une constante (k=R/(2.M,), R étant
la constante des gaz parfaits et M, la masse molaire d'un monomere), n,, le nombre de monomeres
entre deux points d’enchevétrement. A partir de ce modéle, il est possible de simuler les expériences

a condition que ny, et T tiennent compte eux aussi de I'écoulement.

(A) Modele en conditions statiques (B) Effet d'un décalage de Tr, (+ 3.5C) sur le modéle

Fig.1.24 Comparaison des résultats expérimentaux et numériques pour trois essais d'aprées [44]
Distance d’étirage X=0,4m, Dr =24 (U1), 30 (U2) et 41 (U3)

1.3.1.4 Conclusions

Les modéles issus des formalismes de Nakamura ou d’Ozawa donnent des résultats satisfaisants
dans le cas du cast film, surtout si ces modeéles tiennent compte de l'effet de I'étirage dans I'air (cf.
paragraphe 1.3.1.3). Néanmoins, ces lois sont & utiliser avec précaution, principalement a cause des

difficultés expérimentales pour atteindre des conditions industrielles :
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« Les lois sont approximées par régression a partir de données expérimentales obtenues pour des
vitesses de refroidissement tres faibles par rapport aux conditions industrielles. De plus, elles ne
tiennent pas compte de Il'apparition d’'une phase métastable (cf. chapitres 3 et 4) lors de
conditions de trempe.

e Pour tenir compte de l'effet de I'écoulement, les auteurs réalisent des expériences en
cisaillement et admettent en premiére approximation qu’un écoulement élongationnel a le méme

impact sur la cristallisation.

Pour toutes ces raisons, il est difficile de calculer exactement le taux de cristallinité final et donc la
chaleur latente dégagée pendant la cristallisation (nécessaire dans le modeéle). Dans le cas du

formalisme d’Ozawa, les auteurs utilisent le plus souvent une enthalpie constante [27,43].

Pour tenir compte de I'effet de I'écoulement sur la cristallisation, coupler le modéle de refroidissement
a un modele d'orientation (modéle de I'haltére élastique, ou modéles plus complexes de type Pom-
Pom) semble une voie trés prometteuse si le domaine expérimental est élargi aux fortes vitesses de
refroidissement [53, 56-57]. Cette voie permettrait de s’affranchir des nombreuses expériences de
microscopie optique (cristallisation induite par un cisaillement, cristallisation isotherme et anisotherme)
nécessaires pour obtenir des lois phénoménologiques en fonction de I'écoulement [41-43, 47]. De
méme, le dispositif utilisé par Lamberti et Titomanlio [44-45, 53] pour élargir la gamme de

refroidissement, est encore trop complexe pour étudier rapidement plusieurs polyméres (chapitre 2).

Dans l'état actuel des connaissances et ceci malgré une certaine avancée dans I|'étude de la
cristallisation a forte vitesse de refroidissement (cf. chapitre 2), le plus simple est de fixer
arbitrairement I'enthalpie de cristallisation déterminée a partir des mesures DSC et de calculer le
dégagement de chaleur induit par la cristallisation a partir du taux de transformation volumique (o)
déterminé grace a la loi d'OZAWA. Afin dobtenir une loi réaliste méme pour des forts
refroidissements, les valeurs du paramétre x(T) obtenues par DSC sont complétées par des valeurs
théoriques (cf. méthode de dépouillement chapitre 2). L’hypothése d’une enthalpie constante améne a
surestimer la chaleur dégagée au sein du film et ne permet pas a priori de connaitre le taux de
cristallinité final. Malgré toutes ces limitations, les modéles phénoménologiques [27, 41-43] basées
sur cette hypothése donnent des résultats satisfaisants si on tient compte de l'effet de I'étirage dans
l'air (Figs.1.23).

1.3.2 Reésolution de I'équation de la chaleur dans le cas d'un systeme

multicouches

Le but de ce paragraphe est de résoudre I'équation de la chaleur (Eg.1.21) dans le cas de I'extrusion
couchage. Dés que le film polymére entre en contact avec le rouleau de refroidissement, le film est
couché sur la feuille d’'aluminium. L'équation de la chaleur doit donc étre résolue dans le systeme
multicouches polymére/aluminium (Fig.1.25). Ce schéma est une représentation simplifiée du systeme

qui en réalité est composé de trois couches (polymeére/liant/aluminium).
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Z (épaisseur)

condition limite 2
Aluminium feuille aluminium ( 37 um)
PP film polymeére ( 80 pm)
origine condition limte 1 (direction d'extrusion)

(x=distance d'étirage)

Fig.1.25 coordonnées du systéme multicouches

Les hypothéses de calcul sont les suivantes :

U(x) = U;
« Champ de vitesse V =|V(x,y) =0 avec U la vitesse d'étirage
W(x,y,z) =0
*2) (Eq.1.37)
Cela signifie que, au premier ordre, on ne tient pas compte de la variation de
la masse volumique avec la température dans le calcul de la vitesse
« Champ de température T(x,y,z) = T(x,z
p p ( )Y’ ) ( b ) (Eq.1.38)

Dans notre cas, I'équation de la chaleur (Eq.1.21) s’exprime en fonction de x (direction d’extrusion) et

z (épaisseur du film) en supposant I'enthalpie de cristallisation constante :

U. aT(X’Z):aazT(X’Z)_i_U ﬂ[ﬁm avec a:L (Eq139)
boox 0z’ "Cp ox pCp h

avec a la diffusivité du matériau (aluminium ou polypropyléne), AH I'enthalpie de cristallisation, Cp la

chaleur massique et a le taux de transformation volumique du polypropyléne.

Il s'avere que les propriétés du polymere (Kp,, Cpp €t pp) dépendent de la température,
principalement a cause du changement de phase lors de la cristallisation. Nous proposons de tenir

compte de cet effet en faisant varier ces parameétres en fonction du taux de transformation :

k, =alk, +(1-a)(k,

p
P, =0lp, +(1-0)[p; (Eq.1.40)
Cp,, =alCp, +(1-0)[Cp;

Avec s = état solide et f = état fluide Les différentes valeurs sont disponibles en Annexe 2.

1.3.2.1 Conditions aux limites

Dans le cas de I'extrusion couchage, les conditions aux limites sont difficiles a définir car elles varient

en fonction du nombre et de la position des rouleaux de refroidissement le long de la ligne d’extrusion
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(Fig.1.26). Dans le cas du cast film, la plupart des auteurs [19, 27, 41-43] ne modélisent que la

premiere étape car le film polymere cristallise totalement avant de quitter le chill-roll compte tenu des

faibles températures de refroidissement (T°cr1<70C). Lors de nos essais, le film polymeére contin ue

parfois a cristalliser apres le premier rouleau a cause des températures de refroidissement (20 < Tcgrs

< 110%) et des vitesses d'étirage élevées (5 < U ;< 40 m/min). Afin de simuler nos essais, nous avons

divisé le procédé en plusieurs étapes, chaque étape correspondant a un changement de conditions

aux limites.

Fig.1.26 Schéma de la ligne d’extrusion couchage utilisée

Plusieurs cas de figure sont rencontrés le long de la ligne d’extrusion (Fig.1.27):

Dans la zone de pincement (nip), la structure multicouches est laminée entre le premier chill-
roll et le rouleau flexible (nip-roll). La feuille d’aluminium est alors en contact avec la bande
élastomere alors que le polymere est en contact avec la surface en acier du chill-roll.

Puis, la structure se refroidit au contact du premier chill-roll (CR1). Seul le film polymeére est
en contact avec la surface métalligue alors que la surface d’aluminium est refroidie par
convection et rayonnement dans I'air.

Finalement, la structure multicouches continue a refroidir dans l'air et au contact des
rouleaux de refroidissement (CR2 et CR3). Les surfaces aluminium et polymére sont

successivement en contact avec les surfaces en acier des chill-rolls.

Pour calculer les températures aux interfaces, plusieurs conditions aux limites peuvent étre

implémentées :

1.

Condition de type Dirichlet: Ts= T, ou Ts est la température a la surface de la structure (cété

polymeére ou c6té aluminium) et T,, est la température du milieu environnant.

Température d'interface : Dans le cas du cast-film, les auteurs calculent la température de

surface comme une température d’interface, comme le propose Cotto et al. [19] :
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b, T, +b,T (Eq.1.41)
T,=————=2avec b=,/pkC,

b, +b,

ou b; et b, sont les effusivités thermiques des deux matériaux (par exemple celles du
polymeére et de la surface métallique du chill-roll).

3. Condition de type Neumann (flux thermique):

La température d’interface est alors calculée a partir de I'équation suivante :
_k 0T (x,z)
0z

Avec h le coefficient de transfert thermique.

(Eq.1.42)

=h(T, -T,)

z=interface

Fig.1.27 Schéma déroulé de la ligne d’extrusion

et présentation des diverses conditions aux limites lors du refroidissement

Trés peu de publications proposent une simulation compléte du refroidissement d'une structure
multicouches en résolvant I'équation de la chaleur dans les rouleaux régulés en températures par un
flux d’eau [58]. Il existe aussi une différence d’'échelle importante entre I'épaisseur de la structure
(environ 120 um) et I' « épaisseur » du chill-roll ( c'est-a-dire la distance entre la surface du cylindre et
les canaux de régulation (1-2 mm)). De plus, le chemin thermique est complexe compte tenu des
contacts successifs avec des rouleaux et I'air. Pour toutes ces raisons, le maillage du systéme entier
« structure + ‘outil’ » ainsi que la résolution des équations sur la distance totale du procédé sont trés
difficiles sans arréter les simulations a chaque étape. Par conséquent, la plupart des auteurs utilisent
un coefficient de transfert équivalent heq au systéme eau/chill-roll [58-59] afin de simplifier les calculs.

La température T., correspond alors a la température de I'eau circulant dans les canaux de régulation.

Cette définition est valable uniquement si le contact entre les deux surfaces est parfait. Des qu’une

lame d'air résiduel est entrainée entre les deux surfaces, cette condition n'est plus remplie. Ce
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phénomene est négligeable quand le film polymeére, encore a I'état fondu, est en contact avec le
premier rouleau de refroidissement, mais il peut devenir important lorsque la surface du film polymeére
est cristallisée ou quand la feuille d’aluminium est en contact avec une surface métalliqgue. Dans ce

cas, I'air peut étre emprisonné dans les rugosités des deux surfaces (Fig.1.28).

Afin de tenir compte de ce phénoméne, nous avons modifié le coefficient de transfert thermique h, par
analogie avec une résistance de contact, frequemment utilisée pour modéliser les phénomeénes de
retrait en injection [60-62] ou les problemes de contact en cast film [63]:

1 1 1 k.. (Eq.1.43)
—=—+—avec h, ==

h, h h_. e

t eq air air

avec heq le coefficient de transfert thermique du rouleau et, e, et kyr I'épaisseur et la conductivité

thermique de la couche d’air (Fig.1.28).

polypropyléne
aluminium

i |

Z = ¢paisseur

polypropyléne
aluminium

! © 4 H -
Lame d'air (épaisseur =¢e,,)

X = chill roll (acien)
direction d’étirage

Fig.1.28 Modélisation d’'un systéme rugueux : introduction d’'une lame d’air

Le calcul de heq, & partir des données expérimentales, est difficile car I'épaisseur ey de la couche d’air
n'est pas mesurable et a priori, nous ne connaissons pas la valeur du coefficient de transfert
thermique des rouleaux. En effet, celle-ci dépend de la dimension des rouleaux et de leur systéme de
refroidissement. Pour contourner cette difficulté, la valeur de h; est ajustée par analyse inverse en
comparant les résultats des simulations et des mesures de températures effectuées le long de la ligne
d’extrusion (cf. chapitre.4). Il sera démontré que cette valeur varie trés peu, quels que soient les

essais.

Afin d'illustrer le choix des conditions aux limites et leurs conséquences, nous avons représenté
I'évolution de la température aux interfaces (Al et PP) en fonction de la distance procédé pour
différents cas (Figs.1.29):

- Une température d'interface T, (cf. Eq.1.41) pour les 3 chill-rolls (Fig.1.29 (A)),
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- Une température d'interface pour le premier rouleau CR1 et un coefficient de transfert équivalent
heq pour modéliser les échanges thermiques avec CR2 et CR3. Deux valeurs de h ont été
testées : heg= 1000 ou 3000 W/m’K (Figs.1.29 (C) et (B))

(A) température d'interface Ts

(B) heq = 3000 W/m?K (C) heq = 1000 W/m’K

Figs.1.29 Evolution de la température des deux surfaces externes (aluminium —, polymére —)
en fonction de la distance le long du procédé.

Impact du choix des conditions aux limites sur le champ de température

Si nous utilisons une température d'interface comme condition aux limites (Fig.1.29 (A)), le
refroidissement de la structure est trop important. En effet, le rouleau CR3 n’étant pas régulé en
température, c'est la structure multicouches qui impose sa température et non pas l'inverse. Par
conséquent, la température de la structure multicouches ne peut étre inférieure a celle du rouleau
CR3. Ce résultat signifie que le contact n’est pas parfait avec les deux rouleaux CR2 et CR3 a cause
de la présence d'une lame d'air entre les deux surfaces. Il faut utiliser un coefficient de transfert

équivalent pour tenir compte de cette résistance de contact, mais son choix est déterminant pour
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simuler les bonnes températures. Par exemple, les figures 1.29 (B) et 1.29(C) montrent I'exemple

d’une simulation réalisé avec un h, variant de 1000 & 3000 W/m?K.

Pour conclure, le tableau 1.4 récapitule les différentes conditions aux limites utilisées dans la suite de

I'étude :
Type de conditions
aux limites
résistance de contact
environnement nan oui
air i
chill roll CR1 T
chill roll CR2 h
chill roll CR3 h

Tableau 1.4 Types de conditions aux limites utilisés lorsque la structure multicouche

est en contact avec un rouleau ou l'air

1.3.2.2 Discrétisation du probléme

Compte tenu de la grande diversité des conditions aux limites, la démarche adoptée pour simplifier les
calculs a été la suivante (Fig.1.30):
e Définition d'un maillage unique propre a chaque couche (film polymére et feuille
d’aluminium),
» Conditions aux limites fixées pour chaque étape du calcul,
» Résolution de I'équation de la chaleur dans chacune des couches en tenant compte de
I'égalité des flux a I'interface aluminium/polymere (k):
0T(x,z) 0T(x,z) .y (Eq.1.44)
a T T‘ - avec ka €t kpp les conductivités

thermiques respectives de I'aluminium et du polypropyléne

k =k

k* pp

Un des avantages de cette méthode est la possibilité d’améliorer notoirement le temps de calcul par
rapport & un maillage unique pour I'ensemble de la structure. La condition nécessaire et suffisante de
convergence du calcul est donnée par:

at <1 (Eq.1.45)

2
€

avec a la diffusivité du matériau, e I'épaisseur de la structure et t le temps.

Ce critere devient pour chaque couche du maillage (Fig.1.30) :

a9 <1 sot Eaxs L
U,dz pC 2Le

(Eq.1.46)
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avec (k, p, C) les données physique du matériau composant la couche, Q le débit volumique, (2L,e) la
largeur et I'épaisseur de la couche, et dz la discrétisation dans I'épaisseur (nombre de strates dans

I'épaisseur).

Le critére de convergence est calculé en prenant comme référence la conductivité thermique la plus
élevée (ici I'aluminium) :
(Eq.1.47)

& dx < Q dz(al)
pal C al Le

Par conséquent, en diminuant le nombre de strates dans I'épaisseur pour la couche d’aluminium

(augmentation du pas dz), le temps de calcul peut notoirement étre amélioré.

Z (épaisseur)

feuille aluminium { 37 um)
interface (k)
film polymére ( 80 um)
&z ¥
ﬂ . - : X .
origine i (direction d'extrusion)
(x=distance d'étirage)
strate k -1= cette strate appartient strate k +1 = cette strate appartient
a la couche polymére a la couche aluminium

L’équation résolue est :

L’équation résolue est :

2
U, aT(x, z) =a, 0 T();, z) +U, ﬁ ?a(x, z)
0x 0z G, o oT(x,z) _  9°T(x,2)
U, P) =4, Py
X Z

strate k = interface entre 2 couches

oT(x,2) oT(x,2)

—\" 7 :k—

1
® o0z |- " oz

k*

Fig.1.30 Discrétisation de I'équation de la chaleur

pour un maillage bicouche dans le cas de I'extrusion couchage

1.3.2.3 Méthode de résolution

La structure multicouches a mailler est la suivante : polypropyléne / liant / aluminium. Le but du calcul

est de connaitre I'histoire thermique de la couche de polypropyléne greffé (liant) au plus prés de
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l'interface (cf. chapitre 4). Il est donc nécessaire de mailler finement la couche de liant. Nous avons

alors utilisé le maillage optimisé suivant, avec un dz élevé pour la couche aluminium (Fig.1.31).

La cristallisation du film est prise en compte par une méthode de perturbation qui consiste a :

1. calculer la température T(x,z) au pas i+1 en résolvant I'équation de la chaleur simplifiée par

oT(x, 0°T(x,
une méthode de différences finies explicite: U, (gx Z) =a 6(); Z) ,
X z

calculer la variation du taux de transformation Aa(x,z) entre i et i+1,

3. modifier la température au pas i+1 en ajoutant la chaleur latente dégagée lors de

(i+1,2)+3T, et 8T, =é—Hma

p

cristallisation T

rée

(1+1,2) =T,

alculée

Z (épaisseur)

dz (1) = 6.17 e | ) . ) ) | Al (37 gm)

dz (Lignth= 1 um 4=

[ Liant (20 pm)

dz iFP) = 2 um 3 TP AN AN T

, PP (60xm)
3. & X
Lo i i (direction d'extrusion)
(=14

Fig.1.31 Discrétisation du systeme multicouche

1.3.3 Modélisation de la cristallisation

Pour déterminer le dégagement de chaleur lors de la cristallisation, il faut connaitre I'évolution du taux
de transformation a(x,z) pour:

STC = é—H ma(x, Z) (Eq.1.48)

p

Pour calculer AH.Aa(x,z), deux méthodes ont été utilisées (cf. paragraphe 1.3.1.2):
1. la premiére consiste a calculer le taux de transformation sans tenir compte de l'influence de la
vitesse de refroidissement et du passé thermomécanique du film (loi simple) ;
2. la deuxiéme consiste a calculer le taux de transformation selon le formalisme d’Ozawa qui
permet de tenir compte des vitesses de refroidissement et de I'histoire thermomécanique [41-
43].
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1.3.3.1 Loi simple de cristallisation

Dans le cas d’'une modélisation simplifiée de la cristallisation, le pic de cristallisation est décrit par un
triangle isocele de base T,-T, ou T, et T, correspondent a la température de début et de fin de
cristallisation), et d’aire égale a I'enthalpie de cristallisation AH par unité de masse (cf. paragraphe
1.3.1.2 Fig.1.16). Pour connaitre le dégagement de chaleur lorsque le polymeére cristallise (T, < T(X,2)
< Ty), il suffit d'intégrer la courbe dAH = f(T(x,z)) (cf. Fig.1.23). L'équation (Eq.1.39) est alors

équivalente a:

T(x+dx,z) (Eq149)
5T, = M ()= Lo [ A8
C, Co 1o oT(x,2)

1.3.3.2 Loi de cristallisation selon le formalisme d’Ozawa

Dans ce cas, la cristallisation des polyméres est décrite par le formalisme d'Ozawa, étendu a une
vitesse de refroidissement quelconque [27, 40-43] :

a(t) =1 —exp(-E(T,T)) =1- exp[ X( )) (Eq.1.51)

Cette équation se discrétise selon x et z de la maniére suivante, en notant I'espérance mathématique
E(x,2):
(Eq.1.52)

)l/n - 1 T aXH (T(X,Z))‘ [dx

Bz U, o 0T(x,z) ‘

En supposant que le refroidissement peut se décomposer en une succession d'étapes linéaires
(Fig.1.32), cette équation devient :

1 : 1 : (Eq.1.53)
L il 1 ) (ri-1.2)

U, 5, Tli,z)-1(i-1,2) ‘

E(x, z
avec ox/U; le pas de temps du calcul.

Le dégagement de chaleur induit lors de la cristallisation est alors calculé a partir de I'équation
(Eq.1.39) :

oT, = é—H afx,z )8x avec a(x,z) =1- exp(- E(x, z)) (Eq.1.54)

0x

p

et In(y(T,&) = In(x(T)).,, + (@)
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avec In(X(T))exp le paramétre d’Ozawa obtenu par une régression linéaire d'ordre 4, et f(d) une

fonction dépendant du taux d’élongation [41-43]. Les expressions de f(() seront détaillées dans le

chapitres 2 et 4.

température

temps

Fig.1.32 Décomposition du refroidissement en étapes linéaires [39]

1.3.3.3 Conséquences sur un cas réel

Afin d'illustrer I'importance du choix du modele de cristallisation, nous avons simulé un essai
d’extrusion couchage réalisé a 25m/min. La température du premier rouleau CR1 est située dans la
plage de température de cristallisation du polymeére (Tcry = 100C). Les conditions aux limites utilisées
sont les mémes que celles décrites dans le paragraphe 1.3.2.1 (Tableau 1.4). Trés rapidement, la
température du film polymére est proche de celle du rouleau. En premiére approximation, nous

pouvons considérer que le polymere cristallise rapidement en conditions quasi-isothermes (Figs.1.33).

Le principal intérét d’'une loi de cinétigue globale est de pouvoir calculer I'évolution du taux de
transformation en conditions isothermes ou anisothermes, ce qui n'est pas le cas d’'une loi simple si la
température du rouleau de refroidissement est comprise dans lintervalle (Ty-Ty,). Les figures 1.33
illustrent ce propos :

e Cas d'une loi simple (Fig.1.33 (A)): L'utilisation d'une loi simple peut amener a des

aberrations. Par exemple, si la température du procédé (Tcri) est supposée constante et
comprise dans lintervalle (Ty-Tp), le taux de transformation o ne varie pas, ce qui est
physiquement faux. En réalité, la fin de la premiere étape (CR1) n'est pas parfaitement
isotherme et le taux de transformation évolue encore faiblement lorsque la température du
film atteint la température du rouleau CR1. Néanmoins, a cette température le polymére
devrait cristalliser totalement (a=1), ce qui n’est pas le cas lorsqu’on utilise une loi simple

(a[D.8).
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* Cas d'une loi de cinétique globale (Fig.1.33 (B)) : Au contraire, si la méme simulation est

réalisée avec une loi d’'Ozawa, le taux de transformation continue a évoluer méme dans le

cas de faibles variations de la température (assimilable a une condition isotherme).
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2801 P 250 T i
1 1
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I o |
200 1 i 2 200 + ! 8
. i x - ! g
g | &8 & : g
[ 1 = o 1 =
5] e
150 1 ! 3 g1s0 ! 2
isl 1 e g I g
3 3
s | 2§ | 5
100 1 T S 100 ! S
1 2 2
1 1
1 [
! 1 I | hem
50 1 1 1. 50 T 1 | foulean
roufeau de refroidissement 1 1 e roulsa de refroidissement : 1
:: air :4—' :I air :
—pl // >
0 f f f —+—t—+ 0,0 0 f f — 0,0
0,00 0,04 0,14 0,25 0,39 0,62 0,00 ! 0,05 ! 0,20 0,35 0,60
distance (m) distance (m)
(A) loi simple (B) loi selon le formalisme d’'Ozawa
Cas d'un essai a Us= 25 m/min , Tcr1 = 100 T Cas d'un essai a Us =25 m/min, Tcri1 =98 C
Fig.1.33 Simulation du refroidissement sur le chill-roll en tenant compte d’une loi de cristallisation.
Evolution du taux de transformation et de la température
a la surface du film polymeére en fonction de la distance procédé
(A) loi d’'Ozawa sans tenir compte de I'effet I'étirage. (B) loi d’Ozawa tenant compte de I'effet d’étirage
Cas d'un essai a Us = 25 m/min et 40 m/min Cas d'un essai a Us = 25 m/min et 40 m/min

Figs.1.34 Simulation du refroidissement sur le chill-roll en tenant compte d’une loi
de cristallisation avec ou sans effet d'étirage.

Evolution de la température des deux interfaces (aluminium et polymeére) en fonction de la distance procédé
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De méme, il est impossible de prédire le champ de température réel si le modéle ne prend pas en
compte les effets de I'écoulement (étape d’'étirage) sur la cristallisation. En effet, un des effets majeurs
de I'étirage est de décaler les températures de cristallisation vers de plus hautes températures.

Les figures 1.34 montrent les résultats de simulations avec ou sans effet de I'étirage sur la
cristallisation. Si I'on ne prend pas en compte la cristallisation induite par I'écoulement (Fig.1.34 (A)),
la cristallisation commence apreés le refroidissement sur le premier chill-roll, ce qui explique I'élévation
de température en fin de ligne. Au contraire, en introduisant I'effet de I'étirage (Fig.1.34 (B), les

résultats deviennent cohérents avec I'expérience.

Dans la suite du manuscrit, nous utiliserons uniquement le modéle dérivé du formalisme d’Ozawa et
modifié par Tribout [41] et Jay et al. [42-43] pour tenir compte de l'effet de I'étirage sur la

cristallisation.

1.3.4 Validation du modeéle

Afin de valider le modeéle thermique, nous avons réalisé un certain nombre de simulations dont la
solution analytigue est connue, avant d’appliquer notre modéle a un cas concret d'extrusion

couchage.

1.3.4.1 Cas du refroidissement d’une plaque

Température imposée a la paroi

Ce test consiste a étudier le refroidissement d’une plaque d’épaisseur 2e, dont la température initiale
est To. At =0 s, les parois de la plaque sont portées a la température Ts, et maintenues par la suite a

cette température (cf. Fig.1.35).

Fig.1.35 Cas du refroidissement d’'une plaque en imposant la température a la surface

La résolution de I'équation de la chaleur peut étre obtenue sous la forme d’'une série [64] :
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. \ Eq.1.55)
T. - T(t - P oat (
e s (t.2) =22—( D exp —(n +lj n’ —2— | [bos (n +1}E
T, =T, nzo(mljn 2 2)2
2

€
avec ay, la diffusivité du polymere et T(t,z) la température au temps t a la position z.

L’étude de la série montre qu’elle converge trés rapidement lorsque appt/e2 est grand. On peut alors se
contenter d’une solution approchée obtenue en ne conservant que le premier terme (n=0). La solution

approchée pour la température T, au centre de la plaque (z=0) s'écrit donc :

s c( ) — iexp _TC_ Ps
T,-T, = 4 e

Les données pour la simulation sur THERM sont (cf. Tableau 1.5):

données matériau données procédé
masse volumique py, = 770 kg/m® discrétisation dans I'épaisseur = 100 couches
chaleur massique Cp, = 3000 J/kgC épaisseur de la plaque = 2mm
conductivité thermique kp, = 0,11 W/Tm

Tableau 1.5 Données d’entrée pour la simulation du refroidissement d’une plaque

Il est indiqué dans la littérature que la solution approchée donne les bons résultats a partir de appt/e2
>0.1. Les résultats de la simulation sont ici en bon accord avec la solution analytique (Fig.1.36).

—simulation therm o solution approchée
250

150

température (°C)

5“ T T T T T T T T T T T T T T
0,00 0,05 , 0,10 0,15
applle

Fig.1.36 Comparaison entre la solution approchée et la simulation THERM
Cas du refroidissement d’une plaque avec Ts = 50C et T o = 200C
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Flux de chaleur imposée a la paroi

Ce test consiste a reprendre le méme probléme mais au lieu d'imposer une température aux
interfaces, une condition de flux est imposée (Neumann). La température du « fluide environnant » est
T; et le coefficient de transfert thermique est h;:

aT(1) (Eq.1.56)

y=+e —k-—2=h[T(t)-T,]

y=e kW oy fr-1,]
Oy

Compte tenu de ces deux conditions aux limites et de la condition initiale (T=T, a t =0 en tous points
de la plaque), la solution exacte s’écrit sous la forme d’'une série [64]:

T(t,y)—Tf =i[ 4sinM | }exp{—( ﬁ)apgt}COS(M“yJ (Eq.1.57)
e

T, - T; =| 2M, +sin(2M, ) e

h.e

t

k

ol M, est la néme racine positive de I'équation: M tan(M, ) = =N, et N, est le nombre de

Nusselt vu de « l'intérieur du systéme ».

Il s’avere que les résultats des simulations sont en parfait accord avec la solution analytique compléte
(cf. Fig.1.37).

Fig.1.37 Comparaison entre la solution exacte et la simulation THERM®

Cas du refroidissement d'une plaque avec flux imposé (Tr=50T et T o = 200C)), h est exprimé en W/K.m 2
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1.3.4.2 Calcul d’'une température d’interface. Cas de 2 milieux semi-infinis

Ce test consiste a accoler par leurs surfaces deux milieux semi-infinis avec des températures initiales
respectives To; et Top. Ces deux milieux (PP et Al) ont pour diffusivités thermiques a,, et a,. Il s’établit
dans les deux milieux un profil de température évoluant au cours du temps mais tel que la

température T; a I'interface reste constante (Fig.1.38).

T
Loy
AN
AY
PP N Al
N
\\
-l
‘h“-"‘-h.
T~ Toz

Fig.1.38 Cas du calcul d’'une température d’interface

données matériaux

masse volumique ppp = 770 kg/m3
chaleur massique Cyp = 3000 J/kgT
conductivité thermique kpp = 0,11 W/Tm
masse volumique py = 2710 kg/m3
chaleur massique Cy = 896 J/kgC
conductivité thermique ks = 220 W/Tm

discrétisation dans I'épaisseur = 100 couches

épaisseur de la plaque = 2mm

condition limite type CONTACT
Tsup = 90T et T ins= 260C

Fig.1.39 Comparaison entre la solution approchée
Tableau 1.6 Données d’entrée pour le calcul d’une et la simulation THERM.
Cas de 2 milieux semi-infinis en contactat=0s:

Milieu 1 (PP & T=260<C) et Milieu 2 (Al 2 T=90C )

température d'interface

La solution a ce probleme est donc :

+ Dans lacouche PP (milieu1): T, =T, + (T01 —Ti)Erf — (Eq. 1.59)
2.a t
pp
+ Dans la couche Al (milieu2): T, =T, + (T02 - Ti)@rf % (Eq. 1.60)
a,t

al
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b T +b T
avec Ti:w et b=/pkC,

bpp +ba1

Les données pour la simulation sur THERM® sont données dans le Tableau 1.6. Les simulations sont

aussi en parfait accord avec les solutions analytiques (Fig.1.39).

1.3.4.3 Application & un cas réel

Lors de l'utilisation du modéle thermique pour simuler un essai d'extrusion couchage, un certain
nombre de précautions sont a prendre, notamment au niveau de la définition des conditions aux
limites (cf. chapitre.4). Toutes les valeurs d’entrée du modeéle (conditions aux limites, paramétres
matériaux, cristallisation) seront explicitées dans le chapitre 2 (caractérisation des matériaux) et le

chapitre 4.

Fig.1.40 (A) Evolution de la température aux interfaces  Fig.1.40 (B) Zoom sur la premiére partie du procédé.

(PP _ et Al _)lelong de la ligne d'extrusion La zone grisée correspond a I'air environnant et les
(distance = 0 m correspondant au début du températures mesurées sont indiquées par les
refroidissement de la structure multicouches sur CR1) triangles.

Nous présentons ici un cas réalisé a 40 m/min. La température surfacique du premier rouleau est
d’environ 105C. Pour valider nos essais, un certain nombre de mesures de température ont été
réalisées le long de la ligne d’extrusion. Les figures 1.40 (A) et (B) montrent que les résultats de la
simulation sont en parfait accord avec les mesures de températures. Il est intéressant de noter que le
modele permet de simuler une élévation de température comparable a I'expérience aprés 0,7 m de
défilement. Cette élévation de la température aprés le deuxiéme rouleau indique que le film polymeére
continue a cristalliser malgré le refroidissement sur les chill-rolls (Tcgs = 105T, T cro = 25T et T crz =

80%). La vitesse et la température élevée du premi er rouleau (Tcr1) €n sont principalement la cause.
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1.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons présenté un modéle complet permettant de simuler le procédé
d’'extrusion couchage. Ce modéle est en fait composé de deux parties distinctes: un modéle
thermomécanique pour I'étape d’'étirage dans I'air et un modéle purement thermique pour I'étape de
refroidissement dans I'air et sur des rouleaux thermostatés. Notre travail a consisté essentiellement a
combiner et faire évoluer des modeles existants pour le cast film afin de proposer une description

compléte du procédé d’'extrusion couchage.

De nombreux modeéles ont été décrits dans la littérature pour simuler le procédé de cast film (étape
d’'étirage et refroidissement). Il n’est pas toujours possible de simuler les expériences, méme avec les
modeles les plus complexes. Les valeurs des paramétres matériaux, déterminés expérimentalement
au laboratoire, ne coincident pas toujours avec les valeurs réelles, car elles sont modifiées par

I'écoulement et I'étirage dans I'air.

Nous avons montré qu'un modéle 2D newtonien pour I'étape d’étirage était suffisant pour prédire de
maniére satisfaisante la géométrie des films. Le modéle 1D donne aussi de bons résultats en ce qui
concerne I'épaisseur du film si le débit d’entrée est ajusté (effet d’os de chien négligé). Pour I'étape de
refroidissement, nous avons développé un modeéle qui tient compte de la cristallisation du polymére,
en introduisant une loi issue des théories de cinétiques globales et modifiée pour tenir compte de
I'effet de I'orientation moléculaire sur la cristallisation. Ce modele, déja éprouvé dans le cas du cast
film [42-43], donne d’'excellents résultats si des conditions aux limites adéquates sont introduites,
malgré des hypothéses simplificatrices et I'usage d'une loi de cristallisation « phénoménologique ».
Une attention particuliere a été portée sur la définition des conditions aux limites car une couche d'air
peut étre entrainée entre les rouleaux de refroidissement et la structure multicouche, surtout lors du
contact aluminium/acier. Celle-ci va diminuer les échanges thermiques aux interfaces. Pour tenir
compte de ce phénomene, la notion de résistance de contact a été introduite afin de calculer les

coefficients de transfert thermique réalistes mis en jeu a chaque étape du procédé.

En plus de prédire le champ de température, ce modele permet d'évaluer le temps de début de
cristallisation a partir de la cinétique de cristallisation des matériaux. Pour réaliser les simulations, il a
été nécessaire de caractériser les matériaux utilisés (rhéologie et cinétique de cristallisation) afin de
calculer les différents paramétres du modéle (chapitre 2), et de mesurer les températures le long de la
ligne d'extrusion. Nous montrerons par la suite (chapitre 4) que la cristallisation joue un réle important
dans les mécanismes d'adhésion, et que le modele apporte un nouvel éclairage sur I'impact des

parametres du procédé sur I'adhésion.
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Chapitre 2

Propriétés des matériaux
et caractérisation

des structures multicouches

Ce deuxieme chapitre est consacré a I'étude des propriétés rhéologiques et des cinétiques de
cristallisation des polymeéres ainsi qu'a la caractérisation microscopique des structures multicouches.
L'objectif est de déterminer des lois pertinentes pour décrire les propriétés des matériaux. Ces lois
seront ensuite utilisées dans le modéle d'extrusion couchage afin d'obtenir des informations (non
accessibles directement) sur I'histoire thermique de ces structures au cours du refroidissement. La
premiére partie du chapitre est consacrée aux mesures rhéologiques ; la deuxieme concerne I'étude
de la cristallisation en conditions anisothermes. Un soin attentif est apporté aux traitements des
données afin d'extrapoler la fenétre expérimentale aux conditions de procédé. Enfin, la troisieme
partie illustre la complexité du trajet thermique et I'impact des conditions du procédé sur la structure

cristalline des films polymeéres.
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Notations
Structure moléculaire
Mn Masse molaire en nombre (g/mol) TG Taux de greffage (%)
Mw Masse molaire en poids (g/mol) Nam Nombre d'anhydrides maléiques par chaine
Mam Masse molaire de I'anhydride maléique (=98 g/mol)
Rhéologie
G’ Module élastique (Pa.s) Tmoy Temps de relaxation moyen (s)
G” Module visqueux (Pa.s) No Viscosité limite (Pa.s)
) ) Temps de relaxation
" Viscosite (Pa.s) N du spectre des temps de relaxation (s)
Ea Energie d’activation (kJ/mol) Hi Contribution au module (Pa)
ar Coefficient de glissement
Cristallisation
a Taux de transformation volumique T(f Température d’équilibre thermodynamique
X Paramétre d’Ozawa (C/s) " Ty Température de transition vitreuse (C) =-51C
n Coefficient d’Avrami G Vitesse de croissance (m/s)
T Vitesse de refroidissement (C/s) Go Facteur préexponentiel
AAE Coefficient de I'expression de Ut Energie d’activation pour le transport des chaines =
In(x(T)) 6270 (J/mol)
v Volume fransformé K Parametre caracté.ristique. du nlécanisme de dépot
interfacial (K%)
Vr Volume total disponible Th Température de début de cristallisation ()
Na Nombre de germes activés Tb Température de fin de cristallisation ()
No Nombre initial de germes potentiels Tc Température de cristallisation (C)
NA Vitesse de germination (s'l) Co Capacité calorifique (J/g.K)
R Rayon des entités cristallines m Masse des échantillons DSC (g)
Mesure de biréfringence
An Biréfringence o Différence de marche optique
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2.1 Présentation des matériaux de I'étude

Dans le chapitre 1, nous avons présenté le modéle d’extrusion couchage utilisé pour simuler I'histoire
thermomécanique des structures multicouches (polypropyléne/aluminium) et calculer les temps de
début de cristallisation dans I'épaisseur du film. L'utilisation pertinente du modéle nécessite d'évaluer
un certain nombre de propriétés intrinséques des polyméres étudiés, comme la rhéologie ou les
cinétiques de cristallisation. Divers polypropylénes ont été utilisés pour identifier les facteurs favorisant
I'adhésion dans ces structures tels que:

» les paramétres du procédé (cf. chapitre 4),

e ou les propriétés des matériaux (cf. chapitre 5).

Pour comparer les différents niveaux d'adhérence obtenus, nous avons toujours réalisé la méme
structure, de type PP (couche de structure) / PP greffé (liant) / Aluminium (Fig.2.1). Parfois, pour
ralentir le refroidissement, une couche isolante de polystyrene (80 um) a été ajoutée, la structure
multicouches devenant alors PS (couche isolante) / PP (couche de structure) / PP greffé (liant) /
Aluminium. Cette couche supplémentaire présente l'avantage de se délaminer spontanément car
aucune affinité n'existe entre les deux types de polymeres. Nous avons utilisé cette couche de PS
délaminable au lieu d’une couche supplémentaire de PP afin de travailler a structure équivalente. En

effet, I'épaisseur du film conditionne les mesures d’adhérence (voir chapitre 3, paragraphe 3.3.2).

Fig.2.1 Schéma de la structure tricouche étudiée

Compte tenu du grand nombre de polypropylénes étudiés, nous les avons classés en trois catégories:
1. la couche de structure (60 um): le polypropyléne utilisé est un copolymere statistique nommé
CoP.

2. la couche de liant (20 ym) : nous distinguerons le liant commercialisé par la société Arkema

(PPy) des liants modeéles utilisés dans le chapitre 5. Ces liants modeles (LIANT1-7) sont le
résultat du mélange d’une base et d'un polypropyléne greffé nommé « greffé pur » (CoPg
(copolymére greffé) ou HP4 (homopolymére greffé)).

3. base: les polypropylenes utilisés sont des homopolymeres (BASE 1 ou 2).
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Ces divers matériaux se caractérisent par leurs masses molaires (M,, M,;) (Voir Annexe 2). De méme,
les liants modéeles se différencient par le type de base et de greffés purs utilisés ainsi que par le taux
global d’AM (anhydride maléique) au sein du mélange.

Toutes ces caractéristiques sont récapitulées dans le tableau 2.1. Nous pouvons distinguer deux
grands types de structure :

e CoP / PP, /[ aluminium utilisé pour étudier l'influence des parametres du procédé sur

'adhésion (chapitre 4) ou comme référence (chapitre 5). Les caractéristiques du liant
commercial sont confidentielles.

e CoP / (LIANT1-7 ou liant pur) / aluminium utilisé pour étudier I'impact des parameétres

matériaux sur les mécanismes d’'adhésion (chapitre 5). De méme, pour des raisons de

confidentialité, nous ne pouvons pas communiquer les caractéristiques des mélanges.

mélanges
Type de matériaux Nom usuel utilisé dans le manuscrit de thése My (kg/mol) | M, (kg/mol)
base liant
Couche de structure CoP 250
Liant commercial PPg
; BASE1 186 38.1
Base des mélanges
BASE2 295 43.7
Polypropylenes greffés Homopolymeres : HP41 & HP44, HP A, HP,B
(liants purs) Copolyméres : CoPg4l1, CoP42
LIANT1 HP41
LIANT2 HP42
LIANT3 HP43
Mélanges BASE1
) A LIANT4 HPg4
Liant modéles
LIANTS CoPyl1
LIANT6 CoPg2
LIANT7 BASE2 HP42

Tableau 2.1 Caractéristiques des polymeéres étudiés lors de la thése

Dans ce chapitre, seules les méthodes de caractérisation et des exemples seront présentés,

I'ensemble des résultats étant récapitulé dans I'’Annexe 2 (rhéologie) et 'Annexe 3 (cristallisation).

2.2 Caractérisation rhéologique des polymeres

La caractérisation rhéologique des différents matériaux permet d'obtenir les viscosités au plateau
(pour le modele newtonien, chapitre 1), de calculer les temps de relaxation moyens ainsi que le
spectre des temps de relaxation. Ces données serviront a comprendre I'impact du procédé (chapitre

4) et 'impact des propriétés des matériaux (chapitre 5) sur I'adhésion.
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Les mesures rhéologiques ont été effectuées par rhéométrie plan-plan dynamique (appareil Stress
Tech). La gamme du taux de cisaillement et de la température est respectivement 0.1-100 s™ et
140C-240<C, selon le type de matériau. Un soin att entif a été apporté pour vérifier si les matériaux se
dégradaient au cours des essais. Différents essais ont donc été réalisés : balayage en temps pour
vérifier la stabilité thermique (1 Hz, 220C) et ba layage en température (ascendant et descendant) sur
la gamme de fréquence. Aucune altération des propriétés rhéologiques n’a été observée, les courbes

se superposant parfaitement.

2.2.1 Détermination des courbes maitresses

Un logiciel calcule a partir des données expérimentales le module élastique G’ (Fig.2.2 (A)), le
module visqueux G” (Fig.2.2 (B)), et la viscosité n*. A partir des courbes G’ et G”, il est possible
d’'établir une équivalence temps température. Il suffit de faire glisser les courbes par rapport a une
courbe de référence (T,s = 220C). Un facteur de glissement a (dépendant de la température selon

une loi de type Arrhenius) est alors obtenu :

; ) _ B (1
n"(®,T)=n"(a; [,T,)a, avec ar(T) =exp — (Eq.2.1)
re R (T T

avec E, I'énergie d’activation (J.mol™), R la constante des gaz parfaits et T la température (K).

1,E+05 1,E+05
—e T=260 —e T=260
1,E+04 ¥ T=240
“o-T5240 1,E+04 1 -
——T=220 _— —— T=220
?1 E+03 E
e - T=200 - : - T=200
o . O 1.E+03 £ 7
— T=180 , —T=
1,E+02 J T=180
—— T=160 —— T=160
1,E+01 + T T 1,E+02 T T
01 1,0 _110,0 100,0 01 1,0 10,0 100,0
o (rad.s™) ® (rad.s'1)

(A) (B)

Fig.2.2 Evolution des modules élastiques G’ et visqueux G” en fonction de la fréquence
et de la température. Cas de CoP

Les courbes maitresses de viscosité & 220C de la c ouche de structure CoP, du liant commercial PP,
et de quelques greffés purs (HPgA, HP41 et HP42) sont présentées sur la figure 2.3. Nous pouvons
remarquer que le comportement est trés différent selon les matériaux, la viscosité dépendant
fortement des masses molaires (M, (CoP) > My, (PPg) > M,, (HPgA)= M,, (HP41) > M,, (HP42)). Ainsi, le
polypropylene greffé HP,2 a un comportement newtonien alors que CoP a un comportement

pseudoplastique (Fig.2.3). Par contre, le liant commercial (mélange d'une base et d'un greffé pur)
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présente une viscosité intermédiaire, la viscosité dépendant principalement de la masse molaire de la

base utilisée (voir chapitre 5).

Ceci n'est pas sans conséquence sur I'étape d'étirage. Par exemple, si la viscosité du liant est trop

faible, il est trés difficile de réaliser des films polymeéres multicouches. Par conséquent, seuls les liants

greffés pu

les autres

rs HP4A, HP4B dont les masses molaires sont suffisantes, ont pu étre extrudés seuls. Tous

liants testés sont des mélanges.

10000 1000
" HPg1
R o R e
1000 4 100
~ 0 T
- )
@ &
& o
= =
= 100 10 4
0,01 0,10 1,00 10,00 10000 100000 0,01 0,10 100 10,00 10000 1000,00
0] (rad.s'1]  (rad.s-1)

Fig.2.3 Courbes maitresses de la viscosité pour une température de référence T=220C.
Cas de CoP, PPg et HP A, HP41 et HP42

2.2.2 Détermination des temps de relaxation moyens

Les temps de relaxation moyen ont été déterminés par la méthode Cole-Cole. Le tracé de n”

(composante élastique (G'/w)) en fonction de n’ (composante visqueuse (G"/w)) permet de déduire un

certain nombre de caractéristiques du matériau (Fig.2.4):

la viscosité limite a fréquence nulle n,
. _ 1 ) . X
le temps de relaxation moyen Ty =~ Wmax €tant la fréquence correspondant a la
max

tangente horizontale au sommet des arcs de cercle,

d=hrL , avec h le paramétre de distribution des temps de relaxation et @ I'angle que fait

la droite passant par les centres des arcs de cercles et I'axe des abscisses.

Les évolutions du temps de relaxation Tmey et de la viscosité ng en fonction de la température peuvent

étre décrites par une loi de type Arrhenius :

1 1 E, (1 1

E
Tinoy (T) = T, [&xp| — -— ||et n(T) =7, [&xp| | = — (Eq.2.2)

R(T T, R|\T T,
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avec E, et E', les énergies d’activation (J.mol™), R la constante des gaz parfaits (8,315 J.mol*.K™), T
la température (K), Tt €t Norer l€ temps de relaxation moyen et la viscosité limite a une température de

référence Tier.

Fig.2.4 Méthode Cole-Cole- Evolution de 77 en fonction de 7.
Représentation des cercles (méthode Cole-Cole) afin de déterminer 770, Tmax €t h
Cas du CoP

En théorie, les énergies d’activation E;’ (temps de relaxation) et E, (viscosité) sont égales. Dans notre
étude, nous avons remarqué une légere différence, inférieure a 15%. Tous les résultats sont
récapitulés dans I'Annexe 2. Les temps de relaxation moyens sont compris entre 0,001 et 0,5 s sur la

gamme de température de I'étape d’'étirage [220-290°C].
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On remarque donc des comportements extrémement différents selon les matériaux. Si on considére le
systéme de référence CoP/PPy/Aluminium, les temps de relaxation des différents polymeres sont (T
=220C):

— couche de structure : Tme(CoP) = 0,3 s

— liant commercial : Tmq(PPg) = 0,2 s (par comparaison, Tme(liant modeles) = 0,05 - 0,2 s et

Tmoy(greffé purs) < 0,004 s)

2.2.3 Détermination des spectres des temps de relax  ation

Le spectre des temps de relaxation donne, en premiére approximation, une idée sur les temps de
relaxation des chaines greffées (chaines les plus courtes) dans le cas du liant commercial ou des
liants modeéles (mélanges) a une température (T,s = 220C). Pour obtenir ce spectre, nous avons
utilisé le modéele de Maxwell généralisé (Eq.2.3). Les spectres sont obtenus a partir des données
rhéologiques en résolvant les équations suivantes par une méthode de régularisation non linéaire:

N H (w[k,)? N H (0[,)
G' - 1 1 G" - 1 1 2.
@) em ) P L e,y =23

avec N le nombre de temps de relaxation choisis A; (6 ou 7) et H;la contribution au module.

La distribution des temps de relaxation du liant commercial PP et d’un liant pur HP4A est présentée
Figures 2.5. Les autres spectres sont disponibles en Annexe 2. Les temps de relaxation, dont la
contribution au module est la plus importante, correspondent au temps de relaxation moyen mesuré

par la méthode Cole-Cole.

En examinant le cas du liant commercial et d'un greffé pur, on s’apercoit que la distribution est plus
large dans le cas du liant commercial (cf. Fig.2.5 (B)). Cette remarque s’applique aussi aux liants
modeles. En effet, la présence de courtes chaines greffées explique la contribution importante des
temps « courts » (= 0,001-0,006 s). Ces temps courts sont proches du temps de relaxation moyen des

greffés purs (ex : Tmoy(HPgA) = 0,002s), mesuré par la méthode Cole-Cole.

Dans les chapitres 4 et 5, nous utiliserons ces spectres pour déterminer un temps de relaxation
caractéristique des chaines greffées. En effet, seules les chaines greffées nous intéressent car elles
réagissent a l'interface pour former des liaisons avec la surface d’aluminium. Par conséquent, nous
allons considérer que ce temps caractéristique correspond, en premiére approximation:
« au temps de relaxation moyen dans le cas des greffés purs (un seul temps majoritaire dans
le spectre des temps de relaxation),
* au temps de relaxation le plus faible dans le cas des liants modeéles, car les chaines greffées

sont les chaines les plus courtes dans le mélange.
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0,996 0,450
0,154 0331
0,087 0,076
z 2
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0,002 0,001
0 30 60 90 o 100 200 300
hi{z)*z (Pa.s) h{z)*z (Pa.s)
(A) cas de 'homopolymere HP4A (B) cas du liant commercial PPy

Figs.2.5 Distribution des temps
de relaxation (6 modes) a T=220C

2.2.4 Conclusion

A partir des données rhéologiques, nous pouvons calculer I'évolution de la viscosité limite ny en
fonction de la température (loi d’Arrhenius). Cette loi est utilisée dans le modéle 1D pour simuler
I'étape d’'étirage dans l'air (cf. chapitre 1). La détermination du temps de relaxation moyen T, et des
spectres de temps de relaxation permet de caractériser la viscoélasticité des différents polymeéres
utilisés. Le caractére viscoélastique est variable d’'un polymére a l'autre sur la gamme de température
de I'étape d'étirage (220C<T<290<C). De plus, dans le cas des liants modéles, I'étude des spectres
des temps de relaxation a révélé une contribution importante des faibles temps de relaxation. Ces
temps « courts » seront ensuite utilisés pour étudier les phénomenes de relaxation et de diffusion des
chaines greffées au cours du refroidissement et leurs impacts sur les mécanismes d’adhésion (cf.

chapitre 4).

2.3 Cristallisation

Pour tenir compte de la cristallisation dans le modéle de refroidissement, nous avons choisi le
formalisme d'Ozawa [5] issu des modeles de cinétiques globales (cf. chapitre 1). Le but de ce
paragraphe est d’expliquer ce choix et de décrire la démarche adoptée pour obtenir les coefficients de
la loi dOzawa a partir des mesures par analyse enthalpique différentielle a compensation de

puissance (DSC).
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2.3.1 Etude bibliographique

Lors du refroidissement des polymeéres semi-cristallins, deux phénoménes peuvent étre observés: la
cristallisation primaire et la cristallisation secondaire. Lors de la cristallisation primaire, les entités
cristallines apparaissent puis croissent, tandis que la cristallisation secondaire correspond a un
perfectionnement des entités cristallines (épaississement des lamelles cristallines, par exemple) et a
I'apparition de nouveaux cristaux au sein de la phase amorphe. Cette derniére est négligeable lors de

forts refroidissements, compte tenu de sa cinétique lente.

Dans le cas de la cristallisation primaire, la germination peut étre homogéne (formation spontanée de
germes au sein du matériau due a I'agitation thermique) ou hétérogene (germination a partir d'un
substrat (impuretés, surface solide, nceuds de réticulation). Dans la plupart des études, la germination
hétérogéne est prépondérante. Dans ce paragraphe, nous nous focaliserons principalement sur les
méthodes de détermination des cinétiques globales anisothermes, utilisées pour modéliser la
cristallisation dans le procédé d'extrusion de films a plat. Les principales techniques utilisées pour

identifier les parametres des lois sont :

- la_ microscopie optigue : la vitesse de germination NA est deduite de la mesure de la densite de

germes. A partir de NA, on calcule la fréquence d’'activation q et le nombre initial de germes

potentiels No. La vitesse de croissance G est déduite de Il'accroissement du rayon des
sphérolites.
- et la DSC : mesure de I'évolution du taux de transformation, au cours du temps, en condition

isotherme ou anisotherme.
2.3.1.1 Théories des cinétiques globales de cristallisation

Les lois de cristallisation proposées dans la littérature sont issues des travaux d’Avrami et Evans [1-4].
Leur approche est encore considérée comme l'une des plus importantes dans le domaine de la
cristallisation. Elle est basée sur le postulat suivant: la cristallisation est amorcée a partir de
I'activation de germes potentiels, puis les entités cristallines, ainsi formées, croissent en occupant un
volume V jusqu’a ce que le volume disponible V+ soit rempli. La fraction volumique transformée a est
alors définie de la maniére suivante :
0
o=—" (Eq.2.4)
VT
Le taux de cristallinité n’est jamais de 100%, compte tenu de la présence de phase amorphe entre les
lamelles cristallines. Par contre, le taux de transformation tel que défini par Avrami [2-4] tend vers 1

quand le polymere est totalement transformé.

Dans leurs formulations initiales, les lois de cristallisation globale reposent sur les hypotheses

suivantes :
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« larépartition de germes initiaux potentiels Ny est uniforme,
* le volume total V; est constant,
< la transformation du polymére est supposée isocinétique : G(T)/q(T) = C avec G la vitesse

de croissance des entités, q la fréquence d’activation et C une constante.

Ainsi, le taux de transformation a et le nombre de germes activés N, varient en fonction du temps
selon les expressions:
a(t) = 1-exp(e'(t))
¢ (Eg.2.5)
N, (0 = N1 —exp[-n(v)]) avec n(t) = [q(u)du
0

avec a’ la fraction volumique étendue, N, le nombre de germes activés au cours du temps et Ny le
nombre initial de germes potentiels. L'expression de N, est valable dans I'hypothése ou les entités

peuvent apparaitre et croitre en toute indépendance.

Dans le cas d'une croissance tridimensionnelle des entités (sphéres), le paramétre a’ a pour

expression:

(0 —i“—“jR

( ) (Eq.2.6)

avec R le rayon a l'instant t d’'une entité cristalline apparue a I'instant 1.

En utilisant I'expression de Na(t) (Eg.2.5), I'équation 2.6 devient:

a'(t)ZSnN:){E} (exp[ n®] -1+t - n(t) g] (Eq.2.7)
q

Avec N'g la densité initiale de germes (Ng'=No/V7).

A partir de cette équation générale, il est possible de déterminer les expressions de a’(t) pour des

conditions isothermes ou anisothermes:

Cas d’'une cristallisation isotherme (n(t) = qt):

Nous retrouvons la théorie d’Avrami [2-4] sous sa forme simplifiée a(t)=1-exp(-kt"). Le coefficient n

prend des valeurs entiéres dans les deux cas limites de cristallisation (germination sporadique et
germination instantanée) (cf. Tableau 2.2) :

« germination sporadique (No grand, q faible) : les germes potentiels sont activés tout au long

de la cristallisation, et la transformation en consomme peu (N(t) = Ng avec N le nombre de

germes activés). En réalisant un développement limité a l'ordre 4 de exp(-n(t)), on trouve

I'expression suivante pour a’(t) :
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3
n.,(G
o ()= —NOH n(’ (Eq.2.8)
3 \q
e germination instantanée (q élevée):
3
dn _,( G
o (1) =—N0[—j n(ty’ (Eq.2.9)
3 q
) ) Germination instantanée Germination sporadique
Dimension
n k n k
sphére 3 41N’ G /3 4 ™G3

Tableau 2.2 Valeurs de I'exposant n et expressions du coefficients k (loi simplifiée d’Avrami): N’y est la densité

initiale de germes potentiels et G est la vitesse de croissance des entités sphériques

Cas d'une cristallisation anisotherme:

Nous avons montré au chapitre 1 que le formalisme d’Ozawa [5] était bien adapté a la description de
la cristallisation dans des procédés anisothermes comme I'extrusion de film (facilité d’'implémentation
et nombreuses données disponibles dans la littérature). Ozawa propose pour le taux de

transformation a I'expression suivante :

ofT, T)=1-exp| - A1) (Eq.2.10)

i

avec Tla vitesse de refroidissement (T < 0), x(T) un paramétre dépendant de la température et n le

coefficient d’Avrami.

L’expression théorique de x(T) est déterminée dans les deux cas limites de cristallisation a partir des
équations 2.8 et 2.9:

* Germination instantanée:
4 1 3
T 1
=431} folohr| Ea211)
T

Le calcul théorique de X(T) nécessite de connaitre les expressions de la vitesse de croissance G, de
la vitesse de germination NA ou de la densité initiale de germes potentiels N’y en fonction de la

température.
e Germination sporadique:

4

_a N, (1)[
(D) =3 G (1) l G(r)dr (Eq.2.12)

Avec N, la vitesse de germination et G la vitesse de croissance des entités
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Expression de la vitesse de croissance

La théorie de Hoffmann et al. [6-7] prévoit la variation de la vitesse de croissance en fonction de la

température:

K

U*
G(T) =G exp| ——— lexp| — 2 avec T, =T, -30 Eq.2.13
(T) 0 p( R(T—Tm)] p[ T(Tl? _T)J e (Eq )

- La premiere exponentielle correspond au terme de transport: Gy est un facteur

préexponentiel, U” est I'énergie d’activation pour le transport des chaines vers les sites de
cristallisation (U= 6270 J/mol) et T, est la température de transition vitreuse.

- Le deuxiéme terme de I'équation (Eq.2.14) rend compte de la germination cristalline : K4 est

un parametre caractéristique du mécanisme de dép6t interfacial :
_YhH,T,

5 Eq.2.14
B (Eq.2.14)

avec Y une constante caractéristique du régime de croissance, AH°: I'enthalpie de fusion
d'un cristal, k la constante de Boltzmann, b I'épaisseur du segment macromoléculaire

déposé, o et o, les énergies de surface latérale et d’extrémité.

Trois régimes de croissance ont été identifiés par Hoffmann et al. [6-7] selon la température de

cristallisation considérée (Figs.2.6).

(A) Mécanisme de dép6t (B) Régime |

(C) Régime 1l (D) Régime llI

Figs.2.6 Régimes de croissance de la théorie cinétique de Lauritzen-Hoffman
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N

Pendant le régime | (cristallisation & hautes températures), la croissance du cristal se fait
essentiellement par dép6t de couches successives sur la surface de germination secondaire (Y = 4).
Par contre, pendant le régime Il, les mécanismes de dépét de nouvelles couches et le remplissage
des couches déja déposées sont en compétition (Y = 2). Enfin, dans le régime Il (cristallisation a
basses températures), la distance moyenne entre deux sites de germination, qui décroit avec la
température de cristallisation, tend vers la largeur d’'un segment moléculaire et le mécanisme de dép6t

redevient alors majoritaire (Y = 4, comme pour le régime I).

L’équation 2.13 est essentiellement utilisée pour traiter des résultats de microscopie optique. Ces
expériences permettent de mesurer la densité de germes activés et la croissance des sphérolites. En
accord avec la théorie, la plupart des auteurs observent une vitesse de croissance différente selon le
type de régime (Fig.2.7). Pour plus de précisions, on peut lire les travaux de Monasse [8-9] sur la
cristallisation des polypropylénes et des polybuténes. La plupart du temps, seul le régime Ill est a
considérer car les températures de cristallisation pendant les procédés de mise en ceuvre sont faibles

(forte surfusion).

Fig.2.7 Thermodépendance de la cinétique de croissance pour

chacun des trois régimes de croissance

Fig.2.8 (A) Evolution de la vitesse de croissance G en fonction de la masse molaire
(My) dans le cas de différents polypropylénes [10]
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De plus, la vitesse de croissance G(T) va dépendre de paramétres liés aux matériaux. En condition
statique, elle ne dépend pas de la masse molaire (Fig.2.8 (A)) [10] mais de la nature du polypropyléne
(homopolymere ou copolymeére) : la présence de segments éthylénes sur la chaine principale perturbe
la cristallisation dans le cas des copolyméres (Fig.2.8 (B)). Dans le méme ordre d'idée, d'autres

défauts sur la chaine peuvent jouer un réle comme la tacticité (stéréorégularité).

Fig.2.8 (B) Evolution de la vitesse de croissance G (ici V) en fonction de la température

pour un homopolymére et un copolymére statistique [8]

Expression de la vitesse de germination et de la densité initia le de germes :

La thermodépendance de la densité initiale de germes et de la vitesse de germination en fonction des
caractéristiques des matériaux est plus complexe. Comme la germination est majoritairement
hétérogéne (i.e, a partir d’'un substrat), la densité initiale de germes dépend fortement des impuretés
présentes dans le polymére (résidus de catalyse, agents de germination...), de la nature des
polymeres dans le cas de mélanges et de I'histoire thermomécanique. Alors que la vitesse de
croissance dépend essentiellement de la nature du polypropyléne, la densité initiale de germes

dépend de nombreux facteurs externes, et donc est une donnée propre a chaque matériau.

En premiére approximation, les auteurs supposent que le nombre initial de germes varie linéairement
en fonction de la température (Fig.2.11) [15]. Néanmoins, d'autres auteurs décrivent les variations de
No et NA en fonction de la température de cristallisation par des lois exponentielles (Figs.2.9) [8, 11-
13]:

ln(NA (T)) =aT+b

(EQ.2.15)
In(N, (T)) = bT +¢ |

76



2. Propriété des matériaux et caractérisation des structures multicouches

Toutes ces lois, choisies arbitrairement, sont des ajustements des résultats expérimentaux obtenus
sur une certaine gamme de températures (généralement hautes) ou I'on peut faire des cristallisations

isothermes dans de bonnes conditions.

30
29

28 -

27

26 -
25

24

In (N, (m™))

60 70 80 90
AT (°C)

(A) Evolution du la densité de germes et de la vitesse (B) Evolution du nombre de germes en fonction de la
de germination en fonction de la température de surfusion (AT=T°e-T¢) [11]

cristallisation [8]

Fig.2.9 Evolution du nombre de germes activés en fonction de la température

pour un homopolymere et un copolymére

2.3.1.2 Détermination expérimentale de la cinétique globale de cristallisation

Dans le cadre du formalisme d’Ozawa, les valeurs de x(T) sont obtenues expérimentalement par DSC

et ajustées en général par un polynéme de degré 4 [14-15] (cf. chapitre 1 paragraphe 1.3.1.2):
In(x(T))=A+BT+CT? +DT® +ET* (Eq.2.16)

ou A, B, C, D, E sont des constantes.

La figure 2.10 présente les points expérimentaux de In(x(T)) obtenus pour un polypropyléne
isotactique [15]. En DSC, nous ne sommes pas capables de reproduire les conditions de

refroidissement subies par le film lors du procédé d’extrusion couchage :

—  condition industrielle: Tegs = 25-50C, ‘T‘ ~ plusieurs milliers de T/min,

— ligne d’extrusion couchage utilisée: plage élargie des températures des rouleaux de

refroidissement Tcry = 25-100C, ‘T‘ =40 a 8000C/min,
— DSC: température de cristallisation T = 90-130<C, ‘T‘ < 40C/min.

<40°C.min"') se situent largement en

Ainsi, les points expérimentaux obtenus par DSC (‘TmaX

dehors de la « fenétre procédé » (20-100C) (Fig.2.1 0).
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Fig.2.10 Exemple d’évolution de In[x(T)] en fonction de T.

Résultats obtenus a partir de cristallisations anisothermes en DSC [15]

Peu d’instruments sont capables d’atteindre les tres fortes vitesses de refroidissement représentatives
d’'un essai industriel. Brucato et al. [16] ont développé un appareil permettant de refroidir un film
polymeére de faible épaisseur ((J50-100 um) par trempe et d’étudier la cristallisation par I'intermédiaire
d'une source de lumiere polarisée. lls atteignent des vitesses de refroidissement de l'ordre de
200<C/s. Malgré les incertitudes inhérentes a la méthode de mesure (thermocouple placé prés de
I’échantillon), ils mesurent des températures de cristallisation de I'ordre de 80T pour des vitesses de
50C/s (T classique en DSC> 100C). Adamosky et al. [17] ont utilisé une technique basée sur des
expériences de micro-calorimétrie a partir de films de tres faibles épaisseurs (500 nm). lls atteignent
des vitesses de I'ordre 10000C/min. Enfin, au sein de notre laboratoire, une technique basée sur la
microscopie optique est en cours de développement afin d’étudier la croissance des sphérolites et les
changements de phase a vitesses de refroidissement tres élevées et contrblées [34].
Malheureusement, il est peu aisé d'utiliser ces techniques car elles sont encore a I'état de
développement. Par conséquent, il est nécessaire d’extrapoler les valeurs de In(x(T)) sur la plage de
température correspondant au procédé. Dans le cadre du formalisme d’Ozawa, Duffo [15] a proposé
la démarche suivante afin d'étendre la gamme de température balayée par les expériences en
supposant le cas d’'une germination instantanée (Tableau 2.2):

- La densité volumigue de germes initiaux N’y est calculée a partir de Eq. 2.17 puis une valeur
est extrapolée (linéairement) a une température proche des « conditions procédés » a partir
des points expérimentaux de In(x(T)) et de I'expression de la vitesse de croissance (Eq.2.13)
(Fig.2.11):

(Eq.2.17)
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- Une valeur de N'y est déterminée pour une température réaliste (ici 75C), puis des valeurs
théoriques de X(T) sont recalculées a partir des équations 2.11 et 2.13. Les coefficients de
I'expression In(x(T)) (Eq.2.16) sont alors obtenus par régression polynomiale a partir des
points théoriques In(X(T))ne (faibles températures) et expérimentaux In(x(T))exp (hautes
températures). La figure 2.10 montre un exemple de résolution dans le cas dun

homopolymére de masse molaire M,,= 400 kg/mol.

Fig.2.11 Evolution du nombre de germes en fonction de la température

calculé a partir des valeurs de In(x(T)) [15]

2.3.1.3 Prise en compte de I'histoire thermomécanique

De nombreux travaux ont été réalisés pour étudier la cristallisation sous écoulement, principalement
en cisaillement. Toutes ces études se basent sur des techniques telles que la rhéométrie [11, 18], la
diffusion de la lumiére [12], la diffraction des RX (grands angles WAXS ou petits angles SAXS) [19] ou
la microscopie optique [10, 13, 19-21]. En général, deux types d’expériences sont réalisés : étude de

la cristallisation sous écoulement (cas de linjection) ou de la cristallisation induite aprés un

écoulement (cas de I'extrusion de film a plat, cas de l'injection). A cette intention, de nombreux
appareils ont été développés: des appareils imposant des vitesses de déformation caractéristiques
des procédés [16, 23] ou des appareils dont I'histoire thermomécanique est mieux définie (rhéometres
modifiés [11, 18], appareils développés dans les laboratoires [10, 13, 19-22]) mais qui atteignent

difficilement les conditions thermomécaniques des procédés.

Aprés un écoulement, la cristallisation est fortement accélérée, le nombre de germes et la vitesse de
croissance augmentant avec le cisaillement (Figs. 2.12). De plus, la vitesse de croissance croit en

fonction de la masse molaire, alors que I'effet est nul en condition statique (Figs.2.8 (A) et 2.13).
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(A) Evolution du nombre de germes en fonction de la  (B) Evolution de la vitesse de croissance en fonction de

température et du taux de cisaillement [20] la température et du taux de cisaillement [20]

Fig.2.12 Evolution du nombre total de germes activés et de la vitesse de croissance.

Cas d’'un homopolymere (M,=270 kg/mol) en fonction de la température et du taux de cisaillement

Fig.2.13 Evolution du rapport S (vitesse de croissance en cisaillement / vitesse de croissance

statique) en fonction de la masse molaire de différents polypropylénes [10]

Pour tenir compte de I'effet de I'écoulement sur la cristallisation, les modéles les plus simples sont
construits a partir de la théorie classique d’Avrami en augmentant le coefficient d’Avrami n de maniere
artificielle jusqu'a n= 6 ou 7 [24], bien que la théorie prévoit des valeurs entiéres de 1 a 4 selon le type
de germination. Pour tenir compte de I'écoulement, d'autres auteurs modifient directement le

coefficient d’Avrami avec le taux de cisaillement [25], ou incluent un facteur d’orientation [26, 27].

Dans le cadre des modeéles différentiels (cf. chapitre 1), il est nécessaire de connaitre les variations de
la densité de germes et de la fréquence d’activation en fonction du cisaillement. Tous les auteurs [13,

23, 27] partent de I'hypothése suivante:

N =N, +N, (Eq.2.18)

avec N le nombre de germes activés total, N le nombre de germes activés en condition statique et Ng

le nombre de germes activés induits par I'écoulement.
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Certains des auteurs utilisent des lois empiriques pour connaitre I'évolution de la densité de germes
en fonction de I'’écoulement [13, 28] alors que d’autres introduisent I'effet de I'orientation moléculaire
sur la germination [23] (tableau 2.3). La forme mathématique de ces deux lois est identique, par
contre le contenu physique que I'on met dans les termes est différent. De plus, I'effet de I'écoulement
n'est introduit que dans I'évolution de Ny alors que la réalité est plus complexe car I'écoulement

modifie a la fois le nombre de germe et leur vitesse de croissance G.

Loi empirique [13] Loi tenant compte de I'écoulement [23]

dN
dt

Ou 7 est la taux de cisaillement, a et A

Ne 1N =¢ (Eq.2.20)
g :ay(A-Ng) (Eq.2.19) dt A e 4-<

Ou A est le temps de relaxation et f une
fonction tenant compte de I'effet de

sont des constantes ajustables. s
I'écoulement.

Tableau 2.3 Types de loi pour calculer I'évolution de la densité de

germes lors d'un écoulement

Dans le cadre du formalisme d'Ozawa, les auteurs proposent de modifier, pour tenir compte de
I'écoulement, le paramétre In(X(T))exp €N ajoutant une fonction supplémentaire f(}'f), dépendant du

taux de cisaillement [20-21] :
+ (T, 7)) = n((T)).., +£(7) (Eq.221)
avec ln(x(T))exp la loi empirique issue des mesures expérimentales de DSC (sans écoulement).

Plusieurs expressions sont proposées pour f(?):

o £(§)= Al —exp(-1,9)] + 1,7 (Eq.2.22)
. £(7)=3.n(1+q7 +r7?) (Eq.2.23)

avec A, T, et 1, des parameétres dépendant de la masse molaire [20]; et g et r des constantes
déterminées expérimentalement pour un copolymére statistique (M,=270 kg/mol) [21]. Toutes les

valeurs des coefficients en fonction du type de matériau sont disponibles dans I’Annexe 3.

Ces modifications permettent de rendre compte de la cristallisation induite aprés un écoulement
(cristallisation a plus hautes températures), sans connaitre nécessairement I'évolution de la vitesse de
croissance G ou de Ny en fonction du taux de cisaillement. En réalité, la variation de ces facteurs est
implicitement intégrée dans les fonctions f(}'/) des équations 2.22 et 2.23. Ces lois empiriques ont été

utilisées avec succes pour modéliser la cristallisation dans les procédés de cast film [20] ou d'injection

[21] du polypropyléne.
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Remarques :

1. Certains auteurs tiennent compte de la diminution d’entropie due a I'orientation moléculaire, ce qui
modifie la température d’équilibre thermodynamique du polymére [29, 30]. Ces auteurs intégrent
simplement cet effet dans les lois globales de cristallisation (modéle de type Ziabicki (cf. Chapitre 1))
[29] ou dans des modéles physiques plus complexes [30]. D'autres auteurs préconisent d'intégrer
directement 'effet de I'orientation moléculaire sur les paramétres cinétiques tels que le nombre de
germe activés, la fréquence d’activation ou la vitesse de croissance au lieu de modifier la température

d’équilibre thermodynamique. En effet la loi classique qui lie son augmentation a la diminution
d’entropie AS apparait comme une hypothése trop simplificatrice [31], car la modification de Tr?1 est en
général trop faible pour expliquer les effets observés :

Tn(: (Eq.2.24)

T AS*
1-T°

AH

ou Tlg est la température d'équilibre thermodynamique en condition statique et T, la température de

d’équilibre thermodynamique modifiée aprés écoulement.

2. L’écoulement est essentiellement élongationnel, dans le cas de I'extrusion de film a plat ou de
I'extrusion couchage, et I'effet de I'élongation sur la cristallisation est plus important que I'effet du
cisaillement. Ceci a été démontré expérimentalement par Monasse [32] et numériquement, si on
introduit un effet du tenseur d’orientation sur T, [33] ou dans une loi entropique [30]. Cependant, la
plupart des études expérimentales sont réalisées en cisaillement et en premiére approximation, les
auteurs (cas de I'extrusion de film a plat) supposent que I'effet de I'élongation est identique a celui du

cisaillement [20].

2.3.1.3 Conclusion

Le nombre important de matériaux empéche une étude systématique de la cristallisation par
microscopie optique en condition statique ou en écoulement. Par DSC, il est impossible de mesurer
directement I'évolution de la vitesse de croissance et du nombre de germes en fonction de la
température et la gamme de température ne couvre pas la totalité de la « fenétre procédé ». Par
conséquent, il est nécessaire d'extrapoler des valeurs de X(T) pour des faibles températures en
supposant une évolution linéaire ou exponentielle de la densité initiale de germes en fonction de la
température. Malgré les incertitudes dues a cette extrapolation, cette méthode permet de comparer
rapidement les polymeres entre eux, en calculant de maniére « réaliste » I'évolution du taux de

transformation.

De méme, pour tenir compte de I'effet de I'écoulement, la démarche la plus simple est d'utiliser des

lois empiriques déterminées dans le cadre du formalisme d’Ozawa pour des homopolyméres [20] ou
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des copolymeéres [21], en supposant une équivalence entre le taux de cisaillement et le taux
d’élongation. Ces lois permettent a la fois de tenir compte de I'effet de la masse molaire (et donc
implicitement de l'orientation moléculaire et des phénoménes de relaxation) et de la nature du

polypropyléne (copolymére ou homopolymere).

Dans l'avenir, le développement de lois plus réalistes passe nécessairement par une meilleure
compréhension des phénoménes physiques qui induisent I'apparition des germes lors d'un
écoulement et de la cristallisation a fortes vitesses de refroidissement. Ceci nécessitera un couplage
entre des modeles micro-rhéologiques (calcul de I'orientation moléculaire) et les lois classiques de

cristallisation.

2.3.2 Application aux matériaux de I'étude

2.3.2.1 Mesures DSC

La caractérisation de la cristallisation et de la fusion des polyméres peut s’effectuer en considérant les
échanges thermiques liés a ces processus. En effet, de la chaleur est dégagée lorsque le polymere
cristallise (réaction exothermique) alors que le polymére absorbe de la chaleur lors de la fusion
(réaction endothermique). L’'analyse enthalpique différentielle, ou Differential Scanning Calorimetry
(DSC), permet de mesurer les quantités de chaleur dégagées ou absorbées lors de ces étapes, en
appliguant le méme programme de température a I'échantillon testé et a une référence inerte. Un
signal proportionnel a la différence de puissance fournie a I'’échantillon et a la référence (dw/dt) est

enregistré.

L'appareil utilisé est un calorimétre PERKIN-ELMER DSC-7, composé d'une enceinte comportant
deux fours isolés thermiquement, au sein desquels sont disposées des capsules en aluminium
contenant I'échantillon et la référence (capsule vide). Le calorimeétre fonctionne sous balayage d’'azote
déshydraté afin de limiter la dégradation du polymeére aux fortes températures. Il a été étalonné en
température et en puissance avec un échantillon d'indium, de température et d’enthalpie de fusion
connues (Tg = 156,6 T ; AHg = 28,4 J/g), placé dans les mémes conditions que I'échantillon a étudier,
lors d'un chauffage a 10C/min. La formule de corre ction, déterminée expérimentalement, est la

suivante:

Tie =T

réelle — - mesurée

+0,173x (10-T) (Eq.2.25)

avec T la vitesse de variation de la température en T/min. Elle est négative lors d'un

refroidissement, nulle en condition isotherme, et positive lors d'un chauffage.

Les expériences de cristallisation ont été effectuées pour différentes vitesses de refroidissement T de
40;20;10;5;2.5; 1.25; 0.63 T/min selon | e cycle thermique suivant :
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« étape de fusion: montée en température a 10C/min jusqu'a 210TC,

« étape de stabilisation: maintien de la température a 210C pendant 5 min pour effacer le

passé thermomécanique de I'échantillon,

« étape de cristallisation: descente en température a une vitesse de refroidissement variable

T jusgu'a 20T,

« fin de I'expérience: stabilisation de la température a 20C pendant 5 min.

A vitesse de refroidissement constante T, la puissance dw/dt fournie par la DSC s’exprime par la
relation (Eq.2.26) :

. Eq.2.26
dw _ dw EFI:m[Cp(T)+d(AH)JT (Eq )

dt dT dt

Avec Cp la capacité calorifique du matériau et AH I'enthalpie dégagée lors de la cristallisation.

En I'absence de toute transition, I'énergie fournie correspond a la variation de capacité calorifique du
matériau (Cp) avec la température. Dans le cas ou une transition du premier ordre (cristallisation ou
fusion) se produit, I'énergie pour fournir la puissance nécessaire comprend en plus la variation
d’enthalpie du matériau (AH). AH s’exprime alors par :
1 Ty dw Ty (Eq.2.27)
AH(T) = — j =T - j Cp(T)dT
mT 5 dt .

ou Ty représente la température de début de cristallisation.

Température (°C)

90 100 110 120

0~

1
ey
—]

|

-30

dw/dt (mW)

-4

-50

(A) avant soustraction de la ligne de base (B) aprés soustraction de la ligne de base

Fig.2.14 Evolution de la puissance dégagée en fonction de la température
Cas de CoP- Vitesse de refroidissement de 10C/min

(O) points expérimentaux et ( _) ligne de base
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L'enthalpie totale de cristallisation correspond donc a la surface de la courbe dw/dt = f(T) aprées
soustraction de la ligne de base (approximation de Cp par un polyndme d’ordre 2) (Figs.2.14). Cette
surface est intégrée entre les températures de début (T,) et de fin de cristallisation (T,). La
température de cristallisation, dénommée T, correspond a la température au sommet du pic de
cristallisation. A partir de cette donnée, nous pouvons suivre I'évolution de a(T) par:

AH (Eq.2.28)

max

avec AHnax I'enthalpie dégagée totale a la fin de la cristallisation.
2.3.2.2 Détermination des cinétiques de cristallisation

Les mesures de DSC a vitesses de refroidissement constantes permettent de suivre I'évolution de o

en fonction de la température (Fig.2.15). Selon I'équation 2.10, In(-In(1-a(T)) dépend linéairement de
ln‘T‘ a une température de cristallisation donnée (Fig.2.16), et la pente de cette de droite correspond

au coefficient d’Avrami n(T).

Fig.2.15 Evolution du taux de transformation «a en fonction de T
pour plusieurs vitesses de refroidissement (cas CoP) :
A :40C/min; B : 20T /min; C: 10C /min ; D : 2,5C /min; E: 0,.63T /min

(=) mesure expérimentales

Une valeur moyenne <n> peut étre déterminée. Selon les matériaux, la valeur de n differe selon le

type de germination (Fig.2.17) :

e germination instantanée n = 3: cas des matrices (base 1 et 2), du copolymére CoP, du liant

commercial PPy, du liant 7 et des greffés purs HP A et HP B,

» germination sporadique n = 4: cas des greffés purs HP41 & HPy4, de CoP41 et CoP42 et des

liants modeles correspondants (Liant 1 a 6).
Cependant, aucune explication précise n'a pu étre apportée a cette différence de comportement.
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coefficient d'Avrami
n
(Y]
@]
O
O
@]

1 T T T T
105 110 1156 120 125 130

T(*C)

Fig.2.16 Evolution de In(-In(1-a) en fonction de Zn‘T‘ Fig.2.17 Evolution de n en fonction de T
(O) CoP et (m) Liant 7

Cas de PPg

Pour chaque température et pour une vitesse de refroidissement ‘T‘ constante, une valeur de

In(X(T))exo PeUL étre calculée (Fig.2.19):
In(x(T))., = In(=In(1-a(T))+(n) EIInQTD (Eq.2.29)

Afin de déterminer I'expression de In(x(T)) par régression polynomiale, des points théoriques a basses
températures ont été ajoutés selon le protocole de Duffo [15] (voir paragraphe 2.3.1.2). Nous
présenterons ici seulement quelques exemples pour les deux types de germination, I'ensemble des

lois étant récapitulé en Annexe 3.

Cas d’'une germination instantanée

Selon le protocole, il est nécessaire d'extrapoler le nombre initial de germes potentiels N’y a partir de
I'équation 2.17. La vitesse de croissance est calculée a partir de I'expression de Hoffmann et al. [6-7]
(Eq.2.13). Les coefficients de cette loi sont récapitulés dans le cas d'un copolymére et d'un

homopolymére dans le tableau 2.4.

Tableau 2.4 Parametres de I'expression de la vitesse de croissance en fonction de la température [8]
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La figure 2.18 présente I'évolution de N’y calculée a partir des valeurs expérimentales de x(T) en

fonction de la température dans le cas d’un copolymere (CoP).

400 + 20
~, x valeurs expérimentales
- \‘\‘ < valeurs théoriques
g \‘.. 10 4 — régression polynomiale
— s
@ : =
° i E
g 200 N, 2 0 1
=) AY _—
© \, £
A Y
= ‘g 10 |
&N
0 %@m -20 ‘ .
50 100 150 20 70 120 170
T(°C) T{°C)
Figs.2.18 Evolution de la densité initiale Fig.2.19 Calcul de I'expression de Ln(x(T) en fonction
de germes N'o en fonction de T - Cas de CoP de T par régression polynomiale - Cas de CoP

Une valeur de N’y est alors extrapolée a 50C, une température de cristallisation classique atteinte en
cast film. Arbitrairement, nous avons choisi d’extrapoler linéairement cette valeur: ce choix sera
discuté ultérieurement dans le paragraphe 2.3.3. Des valeurs de In(x(T)) sont alors calculées a partir
de I'expression Eqg.2.11 en prenant comme valeur de N’y la valeur extrapolée a basse température
(50%C). Tous les points (théoriques et expérimentaux ) sont rassemblés sur la méme courbe afin de
calculer I'expression de In(x(T)) sur une large gamme de températures par régression polynomiale
(Fig.2.19).

Cas d'une germination sporadique

Dans ce cas, il est nécessaire d'extrapoler la vitesse de germination N, & faibles températures a

partir de I'équation 2.12. La figure 2.20 montre les résultats du calcul de NA a partir des valeurs

expérimentales de x(T) dans le cas d'un liant modéle (Liant 3).

La méme démarche est adoptée pour calculer I'expression de In(x(T)) en extrapolant linéairement

une valeur de N, a 50T et en calculant des points théoriques a par tir de I'équation 2.12 (Fig.2.21).
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20
400 < % valeurs expérimentales
“.\ < valeurs théoriques
& “.‘ 10 - — régression polynomiale
E. Y
] By
= Y p—
2 ~, t
5 200 S = 0
c s, —
= =
= -10 -
0 : )
50 100 150 -20 T T
T (°C) 20 70 120 170
T (°C)
Figs.2.20 Evolution de la vitesse de germination Fig.2.21 Calcul de I'expression de Ln(x(T) en fonction
en fonction de T - Cas du Liant 3 de T par régression polynomiale - Cas du Liant 3

2.3.3 Pertinence des lois de cristallisation

Lors de nos essais, les films polyméres ont cristallisé dans l'intervalle de température [50-110C], les
vitesses de refroidissement atteintes au moment de la cristallisation étant comprises entre 40C/min e t
8000T/min. A partir de ce constat, seules certaine s conditions correspondent aux conditions atteintes
par DSC. Il est donc important de vérifier la pertinence des lois de cristallisation sur une large gamme
de températures et de répondre aux questions suivantes :
- est ce que les différentes lois de cristallisation permettent de retrouver les résultats
expérimentaux en conditions statiques et a hautes températures ?
- est ce que I'extrapolation de In(x(T)) pour des faibles températures et I'usage d’'une loi empirique
tenant compte de I'étirage donnent des résultats comparables au peu de données disponibles

dans la littérature ?

Cristallisation a une température T [0 [100-130<C] :

A hautes températures I'ensemble des lois donne des résultats proches des résultats expérimentaux.
Afin d'illustrer ce propos, les figures 2.22 (A) et (B) présentent I'évolution du taux de transformation
expérimental et calculé dans le cas d'une germination homogéne et d’'une germination sporadique.
Comme prévu, la modélisation s’applique parfaitement sur la majeure partie de la cristallisation (a<

0,8-0,9), et s’écarte de I'expérience quand la cristallisation secondaire intervient.

Cristallisation a une température T<100C

Pour des températures situées hors du domaine expérimental (T¢(DSC)<100C), la détermination des
lois de cristallisation repose essentiellement sur I'hypotheése de la formation d'une phase cristalline

unique (pas de présence de phase smectique) et sur I'extrapolation de la densité initiale de germes
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N’o ou de la vitesse de germination NA a faibles températures. Nous avons choisi délibérément

d’'extrapoler ces valeurs linéairement et non pas exponentiellement comme le préconisent certains
auteurs [8, 11-13]. En effet, en utilisant ce type d’extrapolation, le nombre de germes tend vers l'infini
pour des faibles températures et le paramétre In(x(T)) croit continuellement quand la température

décroit (Figs.2.23).

(A) Cas d'une germination instantanée (CoP) (B) Cas d’'une germination sporadique (Liant 3)

Figs.2.22 Evolution du taux de transformation a en fonction de T
pour plusieurs vitesses de refroidissement:
A :40C/min ; B: 20C /min ; C: 10C/min;D: 2,5C /min ; E : 0,63T /min

(O) loi d’'Ozawa déterminée a partir des mesures DSC et (_) points expérimentaux

Fig.2.23 (B) Calcul de In(x(T)) a partir de différentes
Fig.2.23 (A) Extrapolation des valeurs de N’o. expressions de N'g :
Comparaison entre une loi linéaire et exponentielle (-) valeur fixée a 50T, ( _ _) loi exponentielle,
(—.-) polynébme d’ordre 2
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Or le phénomeéne le plus probable est une saturation du nombre de germes activés a basse

température et non pas une croissance infinie du nombre de germes. Les derniéres expériences

réalisées au sein de notre laboratoire par Da Passano [34], a trés fortes vitesses de refroidissement

(‘T‘ >1000C/min), semblent aller dans ce sens (Fig.2.24) . Ces résultats récents montrent que:

le nombre de germes activés sature pour des températures inférieures a 60-70C, et une
régression polynomiale d’ordre 2 est suffisante pour décrire I'évolution de N’y jusqu’a 50<C.
En comparant les évolutions de In(x(T)) théorique calculées a partir de diverses expressions
de N'o(T), on s'apercoit que fixer une valeur de N’y (& 50C) ou utiliser une loi polynomiale
donne des résultats similaires contrairement a une loi exponentielle qui ne prévoit aucun
effet de saturation (Fig.2.23 (B)).

une phase cristalline stable (ici la phase a) se forme toujours pour des températures de
cristallisation trés basses (< 60C). Nous avons au ssi remarqué le méme phénomene lors
des essais d’extrusion couchage (voir paragraphe 2.4.2): la phase métastable (smectique)
ne se forme que dans le cas de trempes trés séveres. Pour des températures de
cristallisation supérieures a 50C, la structure est essentiellement composée de la méme
phase cristalline.

les températures de cristallisation atteintes sont de l'ordre de 65T a une vitesse de

refroidissement de 1200C/min.

-

densité de germes
NIO (1 013 m«‘i)

o T T T
60 80 100 120 140

T (°C)

Figs.2.24 Evolution de la densité de germes en fonction de T
pour plusieurs vitesses de refroidissement:

(O) points expérimentaux et ( _ ) régression polynomiale d'ordre 2 [34]

A partir de ces constats, I'extrapolation des valeurs de In(x(T)) est valable tant que les hypothéeses des

théories de cinétiques globales (i.e, hypothése d'une croissance sphérolitique) sont respectées, ce qui

semble le cas jusqu'a 50-60C. En dessous de ces te mpératures, la question reste encore ouverte en

raison de la possible formation d'une phase métastable ou I'évolution méconnue du nombre de

germes (brutale augmentation, stagnation ou diminution ?). Par conséquent, la modélisation de la

cristallisation dans le cadre des théories d’Avrami et Evans est valable tant que les températures sont
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supérieures a 50C. Il est intéressant de noter que c'est le cas de toutes les conditions d’extrusion

sauf pour I'essai 246 ou la température du premier rouleau est fixée a 25<C.

Effet du passé thermomécanique

L’introduction de l'effet d’étirage permet de prendre en compte I'impact thermomécanique du procédé
sur la cristallisation. Nous présentons dans les tableaux 2.5 (A), (B) et (C) les températures de
cristallisation calculées a partir des lois de cristallisation pour différents polyméres, différentes vitesses

de refroidissement et différents taux d’élongation.

vitesse de refroidissement
{°Cimin})
25 1200 3000
8 F 1235 725 50
Base 1 e 5
2% o
& @ 112 65 35
CoP o
E®
T2
= 5 1265 67 25
Liant 3 ¢

(A) Homopolymere (Base 1, liant 3) ; Copolymere (CoP)

vitesse de refroidissement
vitesse de refroidissement {°Cimin)
§Ciminy 25 1200 | 3000
25 1200 2000 T
. @ 0 |BF 1235 | 725 50
» 0 |BF 1235 725 50 g ¢ 5
o o C oo =
g 50 o 0 ® 8O
=5 %'ﬁa B 1 P 129 91,5 80
5 S 1 L o@ag 125 75 59 ) o &
x = S ® 3 E®
e Es = 85 |25 133 1015 93
e 85 | & 129 915 g0
(B) Base 1 My, = 200 kg/mol (C) Base 2 My, = 400 kg/mol

Tableau 2.6 Température de cristallisation (a = 0.5) calculée a partir des lois d’'Ozawa
pour plusieurs vitesses de refroidissement
(A) Effet de la structure moléculaire (Copolymeére, Homopolymere)
(B) et (C) Effet de I'étirage d’aprés I'équation (2.22)

Plusieurs résultats intéressants sont a noter :
e La différence importante de température de cristallisation entre un homopolymére et un
copolymére observée en DSC est respectée pour des fortes vitesses de refroidissement
dans le cas d'une germination instantanée (Base 1 et CoP). L'effet de la vitesse de

refroidissement dans le cas d’'une germination sporadique est plus important (Liant 3).
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« La température de cristallisation est de l'ordre de 65-70C pour une vitesse de
refroidissement de 1200C/min en condition statique . Ces valeurs sont proches de celles
observées par Da Passano [34], mais plus faibles que celles mesurées par Titomanlio et
Lamberti [35].

« Pour un taux d’élongation ¢ de 1 s, la différence de température de cristallisation est de
I'ordre de 10 a 30T en fonction de la masse molair e pour une vitesse de refroidissement de
'ordre de 3000C/min. Lamberti et Titomanlio [35] o bservent un décalage de I'ordre de
15, pour un taux d'étirage similaire ou inférieur, entre les prédictions de leur modéle de

cristallisation statique et des expériences en cast film (Fig.2.25).

0,01 0.1 1 10 100 1000
150 e L L A Ll 130
A Quiescent kinetic model, (DSC)
R o Quiescent kinetic model, (film casting)
120 - 4 120
Iy . &&a
|
A “'n 2
110 A = & ., 110
a
© . “
T Wy
B~ 1004 L - 100
A Experimental DSC | o, U2 |
| cooling ramps (quiescent) | g, 5 .. [
0+ | = Experimental on-line | % N el
determination (film casting) |
I Bz g,
80 T 1 o rﬁ—m-—n‘v‘@-‘»’;——-—-——-—-—m— a0
0.01 0.1 1 10 100 1000

(A T/dt) gy, °Cls

Figs.2.25 Evolution de la température de cristallisation en fonction

de la vitesse de refroidissement pour un polypropyléne isotactique (My, = 480 kg/mol) [35]

L'élargissement de la fenétre expérimentale et l'introduction de l'effet d’étirage permettent donc de
retrouver par le calcul les tendances décrites dans la littérature, telle que l'importance de la masse
molaire ou de la nature du polypropyléne. Nous verrons par la suite que la corrélation entre le passé
thermomécanique (cristallisation, champ de température) et les structures cristallines observées est

remarquable (chapitre 4).
Limites :

Il est difficile de différencier le comportement de polyméres dont les températures de cristallisation
sont proches a cause des incertitudes inhérentes au protocole de détermination des lois de
cristallisation. C'est pourquoi la cristallisation de certains polymeres est approximée par la méme loi
(cf. Annexe 3). De plus, les valeurs de N’y extrapolées semblent un peu faibles par rapport a la
littérature [8, 11, 21, 34] :

- A120T :5.10° < N'g< 10" m™® au lieu de N'y= 2-5.10” m? [8, 11, 21, 34],

- A50T : 10 "< N'g< 4.10"” m™® au lieu de N'g= 3-4.10" m™ [34].
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Cette différence est imputable a la valeur du préfacteur Gy utilisé dans I'expression de la vitesse de
croissance. Une erreur sur Gy, relevée sur un graphique [8], va modifier la vitesse de croissance G(T)

et par conséquent la densité de germes N’g, ce qui en atténue I'impact sur le calcul de In(x(T))s -

2.3.4 Conclusion

A partir des données expérimentales mesurées par DSC, les cinétiques de cristallisation, utilisées
dans le modele de refroidissement, ont été déterminées. Nous avons remarqué que les polymeéres
cristallisent selon 2 modes de germination, instantanée ou sporadique. En élargissement la fenétre
expérimentale (ajout de valeurs théoriques de In(x(T)) ) et en introduisant I'effet de I'écoulement, nous
retrouvons par le calcul des températures de cristallisation proches des expériences. |l me semble
que la loi d’'Ozawa (ou celle de Nakamura) rendent bien compte de la réalité malgré leur caractére
macroscopique et les nombreuses approximations effectuées. Des lois plus complexes pourraient étre
introduites (cf chapitre 1) mais un certain nombre de recherches supplémentaires seraient
nécessaires pour gu’elles apportent des informations supplémentaires vis-a-vis d’'un modele de type
Ozawa (plus adaptées pour la modélisation de I'injection). Par conséquent, nous utiliserons ces lois
pour simuler le procédé d’extrusion couchage sauf dans les cas particuliers de trempe sévére a cause
de la formation d’'une phase métastable. De plus, l'effet de la température de cristallisation sur

I'adhésion pourra étre étudié si les différences entre les matériaux sont suffisamment importantes.

2.4 Caractérisation de la microstructure des films polymeres

Afin d’'étudier la microstructure des films, plusieurs techniques ont été utilisées, comme la diffraction
des rayons X, la microscopie optique ou les mesures de biréfringence. Le but est d'observer I'impact
des conditions de refroidissement sur la microstructure des films. Ces observations permettront aussi
de valider le cadre théorique choisi pour déterminer les cinétiques de cristallisation ainsi que les

simulations réalisées a partir du modéle de refroidissement (cf. chapitre 4).

2.4.1 Détermination des structures cristallines par diffraction des rayons X

La caractérisation des différentes phases cristallines ainsi que la mesure du taux de cristallinité moyen
ont été réalisées par diffraction des rayons X aux grands angles. Les spectres ont été enregistrés en
utilisant un appareil Panalytical Expert-Pro équipé d'un tube a anticathode de cuivre et d'un
monochromateur (rayonnement monochromatique Axq: = 1.5405 A). Pour les mesures de cristallinité,
I'intensité diffractée en fonction de I'angle 26 est mesurée en réflexion en utilisant un montage de
Bragg-Brentano (Fig.2.26(A)).).
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Figs.2.26 (A) Schéma de principe d'un diffractometre- Figs.2.26 (B) Principe de la méthode de
Montage en réflexion Hermans et Weidinger [36]

Le taux de cristallinité moyen X. a été calculé par la méthode d’'Hermans et Weidinger [36] (Fig.2.26

(B)):

Lo Eq.2.30
I avec P = liowisis =197 (cas de PP) (Fa:2:30

+ pd, 4 Loovam,
q,

Xc =
1

Les intensités I, et I, correspondent respectivement a la somme des intensités des 4 ou 5 pics

principaux compris entre 26,=9.8°et 2 6,=28°, et a l'intensité de la phase amorphe (halo di ffus).

Pics | 20 AS | FWHM
110 | 14.03]5 |-
040 | 16.86 |5 |-
g 130 |18.48 |5 |- Pics |20 | AS | FWHM
(O] ]
S8 1111 |2122]5 |- Picl |15 |- 3
g% = Phase :
2 131]2194|5 |- . Pic2 |21 |- 3
o
o smecthue
2 041
ey
o 300 |[16.00|5 |- 18 | - 11
(o
% Phase amorphe
T

Tableau 2.6 Spectre des rayons X : Angles de diffraction des plans cristallins pour les différentes
phases cristallines (a, [ et smectique) et décomposition des pics

(asymétrie AS et largeur & mi- hauteur des pics (FWHM))
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Hermans et Weidinger ont publié les valeurs des coefficients p et g pour calculer le taux de cristallinité
du polyéthylene, du polystyréne isotactique et du polypropyléene [36]. Pour déterminer les intensités I,
et I, nous avons décomposé les spectres RX a l'aide de fonctions pseudo-Voigt (mélange 50%

gaussienne-50% laurentzienne) (tableau 2.6 et Figs.2.27).

Cette méthode globale ne permet pas d'analyser séparément les deux couches (CoP/liant) du film
polymere. Le taux de cristallinité est alors le taux moyen calculé sur I'épaisseur totale du film polymere
(80 pum). Dans le calcul de X, la contribution de la phase smectique est ajoutée a l'intensité de
I'amorphe, cette phase n’étant pas considérée comme cristalline. Nous pouvons aussi déterminer le
pourcentage de phase 3 Cg a partir de I'expression suivante :

IB (Eg.2.31)
C, = avec Iy I'intensité des raies (abc)

p
I110 +I|3 +Io4o +Il30

En fonction du trajet thermique, différentes phases cristallines sont identifiables (Figs.2.27) [37]:
- la phase a : la structure de cette phase est de type monoclinique. En diffraction des rayons X, 4
ou 5 pics correspondant a des familles de plans cristallins sont visibles sur les spectres (Fig.2.27
(A)-
- la_phase B : cette phase moins courante, correspondant a une structure hexagonale, apparait
lors de cristallisation a I'état fondu pour des températures comprises entre 100-130C. Souvent
en présence de phase a, la phase [se caractérise sur les spectres RX par un pic

supplémentaire vers 16°(en 2 6) (Fig.2.27 (B)).

- la phase smectique : cette phase métastable apparait lors d’'une trempe sévére. Des expériences
de diffraction des rayons X ont montré qu’elle était partiellement ordonnée et se distinguait sur
les spectres RX par deux pics diffus vers 18 et 21° (Fig.2.27 (C)). Selon les conditions
thermiques, la phase smectique peut aussi se retrouver en présence de phases cristallines (a ou
a+B) (Fig.2.27 (D)). Lors de ces essais, le film polymére commence a cristalliser au dessus de

90<C sur le premier rouleau CR1 puis est trempé sur un second rouleau froid (CR2).

(A) Essai 247, Us=5m/min, Tcr1=90C (B) Essai 253, U =5m/min, Tcr1=103T
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(C) Essai 246, U=5m/min, Tcr1=23C (D) Essai 251, U =25m/min, Tcr1=94TC

Figs.2.27 Décomposition des spectres RX

Les taux de cristallinité moyens sont compris entre 5 et 40% dans les cas d'une structure CoP/PPy/Al
(Tableau 2.7). Ces faibles taux s’expliquent par I'importance de la couche de structure (60 um)
composée d'un copolymeére statistique dont le taux de cristallinité est toujours plus faible que celui

d’'un homopolymere.

Essais | Tcnr |Tcaz crii)stlgﬁiﬁlses Xe {%) +-3
244 o6 20 o 30
245 70 26 s 2 30
246 23 14 smectic 5
247 a2 16 [+3 37
248 100 25 | smectic+ o 23
249 105 21 « a1
251 94 22 | smectic+ « 21
252 75 15 o« 36
253 103 18 a+p 36
254 120 27 o 40

Tableau 2.7 Taux de cristallinité pour diverses conditions de procédés.
Structure CoP/PPg/Aluminium — Tcr1 et Tcrz Sont les températures surfaciques

des rouleaux de refroidissement CR1 et CR2

2.4.2 Observation de la structure des films par mic  roscopie optique

Des coupes ont été réalisées dans I'épaisseur des films a I'aide d’un ultramicrotome cryogénique dans
le sens d’extrusion des films (Fig.2.28). Les échantillons (dimensions : épaisseur = 2.5 ym ; largeur =
80 um et longueur = 5 mm) sont placés entre deux lames de verre en présence d'un liquide dont
I'indice de réfraction est proche de celui du polymére. Les morphologies sont observées a l'aide d'un
microscope optique a transmission (Leica DMRX) équipé d'une lame de gypse placée entre des

polariseurs croisés
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observation
par transmission

!

direction extrusion

g 25um
CoP ~o E‘;. j ‘Am
£ / 80 pm
PP, échantillon analysé l

Fig.2.28 Schéma de principe des coupes au microtome et sens d’'observation

Seules les structures multicouches CoP/PPg/Aluminium ou PS/CoP/PPy/Aluminium ont été étudiees. A
cause du refroidissement dissymétrique des structures multicouches (cf. chapitres 1 et 4), la
morphologie des films est tres hétérogene quelles que soient les conditions de procédé. Les

observations par microscopie optique nous ont permis d'illustrer ce phénomeéne (cf. Figs.2.29).

Fig.2.29 Observations par microscopie optique de la morphologie des films dans I'épaisseur
(A) essai 246 : U= 5 m/min Tcr1 = 25T (B) essai 253 : U =5 m/min Tcr1 = 103T (couche PS)

Ainsi, en plus de la présence des deux couches polymeres (CoP/liant), trois zones principales sont a
considérer :

e zone transcristalline : celle-ci peut étre observée a la surface du film (couche CoP) qui est

directement en contact avec les rouleaux (Fig.2.29 (B), Figs.2.30). L'apparition de cette
morphologie particulieére peut étre attribuée a une germination hétérogene plus importante a
la surface des rouleaux de refroidissement ou de la couche de polystyréne supplémentaire.

L'épaisseur de cette couche augmente avec la température des rouleaux de refroidissement
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et la durée de cristallisation (Figs.2.30 : 247, 248-254), comme cela est rapporté par Cotto et
al. [38].

zone centrale de la couche de structure CoP : les films polyméres présentent la plupart du

temps une morphologie sphérolitique au centre du film dont la taille des sphérolites et le type
de phase (a ou a+B) dépend des conditions de refroidissement (Figs.2.30). Par exemple, la
phase B n'est observée que dans I'essai 253. La phase smectique se traduit par I'absence
de morphologie décelable a I'’échelle du microscope optique (Fig. 2.29 (A), essai 246).

Interface CoP/liant : a cette interface, une autre zone transcristalline peut se former. Cette

zone spécifique existe seulement dans le cas d'une cristallisation lente a hautes
températures (cas des essais 247, 252 et 253 (Figs.2.30)). Malheureusement, nous n’avons
pas pu observer directement la structure cristalline de la couche de liant (PPg), & cause de

sa faible épaisseur et de la résolution du microscope optique limitée.

Pour un méme systeme (CoP/PPy/Al), les structures sont extrémement différentes selon le mode

opératoire:

pour une méme vitesse : 5 m/min (246, 247, 253) ou 25 m/min (244, 248, 251, 253).

pour la méme température de refroidissement : Tcr; = 100T ( 248 et 253).

Fig.2.30 Observations par microscopie optique de la morphologie des films dans I'épaisseur
Structure CoP/PPy/Al ou PS/CoP/PPg/Al
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2.4.3 Impact de I'étirage du film dans l'air sur I’ orientation des films

Le but de ce paragraphe est de montrer I'impact de I'étape d’étirage sur 'orientation moléculaire dans
la direction d'extrusion. Une des techniques pour caractériser cette orientation est la mesure de la
biréfringence. Celle-ci correspond a la différence d’indice de réfraction au sein du matériau due a
I'orientation. Ainsi, dans le cas d'échantillons plans de faible épaisseur, I'effet de la différence de deux
déformations principales est directement observable par un montage classique de photoélasticimétrie:
une lumiére monochromatique polarisée linéairement traverse I'échantillon puis un analyseur. La

traversée du milieu anisotrope d’épaisseur e introduit une différence de marche &:
0=elAn = e(nl —nu) (Eq.2.32)

Avec n, et ny les indices de réfraction du matériau dans les directions | (direction d'extrusion) et Il

(direction transverse).

En pratique, nous avons mesuré la biréfringence An localement dans I'épaisseur des films a l'aide
d'un compensateur (Leitz B (type Berek) cing ordres), constitué d'une lame ¥ d'onde basculante
(MgF2). Cette lame permet d'introduire une différence de marche optique variable, et donc de
déplacer la ligne d’extinction a la surface de I'échantillon. Pour chaque point de I'échantillon la raie
d’'extinction apparait pour deux angles (un angle positif et un angle négatif) du compensateur
basculant. La méthode est illustrée sur la figure 2.31 dans le cas d'un tube en polyamide 12 [40].

Nous pouvons observer les lignes d’extinction successives lorsqu’on bascule le compensateur.

45
8
g 3,5
m

5 o ;
2 % 8
|E :
:"E < 25
=
“ 8

1,5 . T

0 3 6 9
taux d'élongation moyen
a (s
Fig.2.31 Déplacement d’une ligne Fig.2.32 Mesure de biréfringence en fonction
d’extinction dans I'épaisseur du tube en polyamide 12 du taux d’élongation.
a l'aide d'un compensateur basculant [40] Cas des structures CoP/PPg /Al
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De la somme de ces deux angles est déduite la différence de marche ¢ en ce point, a l'aide
d'abaques [39]. La biréfringence peut donc étre mesurée en tout point de I'échantillon a partir de la
formule An = ¢ /e, connaissant I'épaisseur des échantillons. Cette mesure est répétée trois fois en dix
points de I'épaisseur du film, pour chaque vitesse d’étirage. Il apparait que la biréfringence augmente
avec le taux d'élongation moyen subi par le film polymére lors de I'étape d'étirage (Fig.2.32). Les
valeurs obtenues correspondent aux valeurs rapportées par d'autres auteurs. Par exemple, Jay [20]
trouve une valeur comprise entre 1 et 3.10° selon les conditions d'étirage, la température des

rouleaux ou la température d’extrusion.

Ces mesures révelent I'orientation des macromolécules lors de I'étape d’étirage. Celle-ci est d’autant

plus importante que le taux d’élongation est élevé.

2.5 Conclusion

Ce chapitre 2 a été consacré a I'étude des propriétés rhéologiques et de la cristallisation des différents
polyméres étudiés. Les mesures rhéologiques serviront a la modélisation du procédé et a
I'interprétation des mesures d’adhérence. En ce qui concerne la cristallisation, nous avons soulevé les
difficultés expérimentales pour déterminer les cinétiques de cristallisation sur une large gamme de
températures et de vitesses de refroidissement. Néanmoins, en prenant un certain nombre de
précautions, les lois de cristallisation permettent de rendre compte de l'effet de I'étirage et de
I'architecture moléculaire (présence de motifs éthylenes, masse molaire) de maniére satisfaisante.
Malheureusement, compte tenu des nombreuses approximations, ces lois ne permettent pas de
distinguer des polyméres dont les températures de cristallisation sont trop proches (<5C). Malgré ces
limitations, I'introduction de ces lois dans le modéle de refroidissement permettra:

e de simuler d'une maniere réaliste le parcours thermique et d’en quantifier son impact sur

I'adhésion (chapitre 4),

e de comparer I'impact des propriétés des matériaux sur I'adhésion (chapitre 5).

Enfin, les observations par microscopie ont montré la grande diversité de structures et de
morphologies cristallines obtenue en faisant varier les paramétres procédés. Les propriétés
mécaniques résultantes (module d’Young, seuil de plasticité) risquent d’étre trés différentes selon les
essais et cette différence peut avoir un impact non négligeable sur les mesures d’adhérence (voir

chapitres 3 et 4).
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Chapitre 3

Caractérisation de I'adhésion
dans les structures

polypropylene/aluminium

Ce troisieme volet présente les différentes méthodes utilisées pour caractériser I'adhésion dans les
structures multicouches aprés extrusion couchage. Le premier objectif est de quantifier 'adhésion et
de mesurer la densité de liaisons, qui se sont créées a l'interface lors de la réaction entre les chaines
greffées AM (anhydride maléique) et les oxydes d’aluminium. Ces mesures nous permettront par la
suite de mieux comprendre I'impact des paramétres du procédé et des matériaux sur I'adhésion (cf.
chapitres 4 et 5). Ainsi, les deux premiéres parties sont consacrées a |'étude bibliographique de la
réaction chimique a l'interface et des parameétres extérieurs qui influent sur les cinétiques de réaction.
La troisieme partie porte sur les mesures d'adhérence alors que les deux derniéres sont consacrées a
la présentation d’'une méthode pour évaluer la densité de liaisons. Cette méthode consiste a analyser
la surface d’aluminium aprés avoir dissous le film polymére. Un soin attentif est apporté a la validation

des mesures et a I'impact des parameétres de dissolution sur les mesures expérimentales.
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3.1 Adhésion entre un film polymere et un substrat métallique

Les surfaces d’aluminium, comme de nombreuses surfaces métalliques, sont toujours recouvertes
d’une couche d’oxyde de faible épaisseur (20 & 40 A), partiellement hydrolysée. La figure 3.1 présente
le schéma de I'extréme surface d’une feuille d’aluminium [1], qui est composée d'une couche d’'oxyde,
riche en groupements hydroxyles chimisorbés. Celle-ci est recouverte de plusieurs couches
moléculaires d'eau physisorbées (formation de liaisons hydrogenes). Un chauffage peut éliminer
partiellement ces couches d'eau dés 120T [2]. Plusieurs types d'oxydes hydratés coexistent: les
oxyhydroxydes (boehmite y-AIOOH, diaspore a-AIOOH ou pseudo-boehmite AIOOH, H,0) ou les
hydroxydes (hydroxyde amorphe AI(OH); , gibbsite y-Al(OH);, bayérite a-Al(OH)s;). De plus, cette
surface présente naturellement une certaine rugosité due a la mise en forme et a la présence des

oxydes.

Fig. 3.1 Représentation de la surface d’aluminium [1]

L'adhésion entre un polymére et un tel substrat métallique est due a la combinaison de deux
phénoménes : un ancrage mécanique et des interactions physiques et/ou chimiques entre le polymére
et le substrat. Dans I'approche par ancrage mécanique, la bonne adhésion résulte d’'une pénétration
du polymeére dans les aspérités du substrat. Ainsi, une rugosité importante peut étre un facteur
favorable pour I'adhésion. Par exemple, le tableau 3.1 montre la corrélation entre la topographie de la
surface de cuivre électrodéposé et la force de rupture en pelage d’un joint cuivre-époxy [3]. De méme,
en étudiant 'adhésion entre un film de polyéthylene (LDPE) et une feuille d’aluminium non traitée ou
hydratée, Stralin et Hjertberg [4] lient 'augmentation des forces a rupture a une augmentation de la
rugosité de I'aluminium. En effet, I'hydratation d’'une feuille aluminium a chaud aboutit a la formation

d’'une couche de pseudo-boehmite, un oxyde hydraté d’aluminium trés poreux.
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Force de

Topographie de surface rupture
{gicm)

Plate E70
Excroissance 0,3 mm a0
Excroissance 0,3 mm + oxydes Fas
Pyramides de 3 mm 1055
Collines de 2 mm + Excroissance 0,3 mm 1310
Collines de 2 mm + Excroissance 0,3 mm + oxydes 1570
Pyramides de 3 mm + Excroissance 0,3 mm + oxydes 2420

Tableau 3.1 Effet de la topographie d’'une surface de cuivre

sur la force a rupture d’'un joint collé [1]

Cependant, dans la plupart des études, la modification de la rugosité s’accompagne d’'une
modification de I'état de surface. L'adhésion par ancrage mécanique n’est souvent en réalité qu’'une
combinaison :
- de l'accroissement de I'énergie mécanique dissipée di a la déviation de la rupture dans les
aspérités au cours des essais d'adhérence,
- de l'augmentation de la surface de contact et par conséquent, du nombre de sites de réaction,
- et de la nature de ces interactions qui dépend principalement de la composition de la surface.
Ainsi, une surface oxydée est souvent favorable a I'adhésion car la présence d’oxydes modifie

les interactions mises en jeu entre les deux surfaces.

Ces interactions a plus ou moins grandes distances peuvent se classer en deux grandes catégories :

e Les interactions a grande distance, appelées interactions de Lifshitz-van der Waals, sont des

liaisons de faibles énergies. Cependant, si on considére leur sommation macroscopique,
elles peuvent jouer un réle important dans les mécanismes d’adhésion.

« Les interactions a courte distance (liaison hydrogéne, ionique ou covalente...) sont des

liaisons de plus forte énergie, de type acide-base selon le concept de Lewis généralisé.
Cette théorie définit un acide comme un accepteur d'électrons et une base comme un

donneur d’électrons.

La tableau 3.2 récapitule ces diverses liaisons et leurs intensités :

) . Energie de liaison
Interactions a courte distance "
(kJ.mol™)
Liaisons hydrogéne 10425
Liaison métallique 110 & 350
Liaison ionique 600 a 1100
Liaison covalente 60 a 700
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Interactions a grande distance

Forces de dispersion 0,08 a 40
Interactions dipéle-dipdle induit (Debye) <2
Interactions dipdle-dip6le permanent (Keesom) 4320

Tableau 3.2 Energies des liaisons mises en jeu dans les mécanismes d’adhésion

L'adhésion dépend de la nature et du nombre d’interactions mises en jeu. Pour de nombreux
polymeres, les niveaux d’adhérence sont faibles vis-a-vis d’'un substrat polaire tel que I'aluminium en
raison de leur nature apolaire. Par exemple, en extrusion couchage, un film de polypropyléne non
modifié se délamine spontanément. Les polyméres sont alors fonctionnalisés afin d’introduire des
groupements polaires susceptibles de réagir avec les oxydes d'aluminium présents a la surface. Dans
la littérature, plusieurs solutions sont proposées pour introduire ces groupements, comme:

« les traitements de surface (profondeur de 1 a 10 nm),

« des méthodes de greffage, plus sélectives.

3.1.1 Effets des traitements de surface

De nombreux traitements superficiels ont été proposés industriellement afin de fonctionnaliser la
surface des polymeres [3]. Il est possible de les classer en deux catégories :
« les traitements par voie physico-chimique (plasma, décharge couronne, flammage...),

< les traitements par voie chimique (immersion dans un bain oxydant, halogénation).

Tous ces procédés introduisent des especes oxydo-carbonées (C-OH, C=0, COOH, C-O-C ou
COOR) a la surface du polymére. La présence de ces fonctions polaires engendre certaines
interactions spécifigues comme des liaisons hydrogenes, ioniques ou covalentes qui améliorent
'adhésion. Les propriétés en surface sont améliorées et favorisent I'adhésion sur des substrats
polaires. De plus, certains traitements, notamment par voie chimique, induisent une rugosité
superficielle favorable a I'adhésion grace a un meilleur « ancrage mécanique » et a 'augmentation de
la surface réactive. Enfin, en introduisant un grand nombre de fonctionnalités, ces techniques
augmentent I'énergie de surface des polymeres et par conséquent la mouillabilité vis a vis de
substrats polaires. Cependant, il est difficile de corréler directement I'augmentation de la mouillabilité

a I'amélioration de I'adhésion car elle dépend de beaucoup d’autres parameétres.

Malheureusement, l'usage de tels procédés présente certains inconvénients car ils ne sont pas
totalement sélectifs et donc souvent agressifs vis a vis de I'extréme surface. Ainsi, les réactions
d’oxydation provoquent des coupures de chaines et une dégradation des polymeéres, ainsi que la
formation d'une couche superficielle composée de courtes chaines (masses molaires faibles). La
présence de cette couche peut nuire aux propriétés adhésives. Une autre voie est alors de greffer

dans la masse des espéces polaires afin de s’affranchir des contraintes citées précédemment.
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3.1.2 Greffages de fonctions polaires sur une chain e polymére

Plusieurs méthodes permettent de greffer, dans la masse ou en surface, des molécules sur les
chaines polymeéres. Ces méthodes sont sélectives et permettent un bon contréle du taux de greffage.
Dans le cas du greffage massique, deux méthodes se distinguent :

- le greffage en solution : cette réaction s’effectue a chaud (80-120C) en p résence d’'un amorceur

de radicaux libres (peroxydes...) dans un solvant aromatique.
- le_greffage mécanochimique : cette réaction se fait en présence de peroxydes, du monomeére a

greffer et du « polymeére support » au sein d’'un malaxeur ou d'une extrudeuse.

Quelles molécules greffer ?

L'adhésion entre un polymeére fonctionnalisé et une surface métallique dépend de plusieurs
parameétres comme la nature des oxydes, la fonction a greffer et le taux de greffage [5-6]. Par
exemple, Hjertberg et Lakso [5] ont comparé divers polyméres fonctionnalisés déposés par pressage
a chaud (250C, 5 MPa, 10 s) sur une feuille d’alum inium. lls montrent par un test de pelage en T (voir
paragraphe 3.3.2) que les différentes fonctions n'ont pas la méme capacité a former des liaisons
« fortes » avec la surface d’aluminium, et établissent un classement de ces fonctions (Fig.3.1) selon

I'énergie de pelage.

2000

COOH

N/m

COONa

1000

Peel force,

EBA

Content of comonomer, mole%

Efficacité des fonctions : -H << -CO-OCHj3 (EVA) < -O-CO-C4Hg (EBA) < -COONa = -OH < -COOH

Fig.3.1 Relation entre la force de pelage et le taux de comonomeres des différents polymeres
EVA, EBA et leurs dérivés obtenus par hydrolyse (COOH ou COONa).
Etude de structures sandwich Aluminium / polymere / Aluminium [5]

Ainsi, la fonction acide (COOH) semble plus efficace en terme d'énergie de pelage qu’une fonction
carbonyle issue de groupements ester (EBA ou EVA (Fig.3.1)). Dans le cas du polypropylene, la
molécule d’anhydride maléique est souvent utilisée comme « précurseur » de fonctions acides. En
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effet, cette molécule cyclique présente I'avantage de s'ouvrir en présence d'eau pour former deux
fonctions acides selon le schéma réactionnel présenté figure 3.2. Ce groupement polaire présente une

grande réactivité vis a vis d’une surface polaire hydratée comme la surface d’aluminium (cf. 3.2).

HC —CH HC=gH
Ho / N P
2 e c
o=c c—o0 —m | |
\ / (o] o]
(o]
Anhydride maléique Acide maléique

Fig.3.2 Réaction entre I'anhydride maléique et H,O

Greffage de 'anhydride maléique sur une chaine polypropyléne

Dans le cas de I'anhydride maléique (AM), un schéma réactionnel a été proposé par Minoura et al. [7]
(Fig.3.3).

Greffage de I'anhydride maléique en
présence de peroxydes : formation
de radicaux libres et fixation de
I'anhydride maléique sur la chaine

polymére

Coupure des chaines due a la
présence de radicaux libres :
diminution de la masse moléculaire

des macromolécules

Formation de poly-anhydride

maléique (poly(AM))

Fig.3.3 Schéma réactionnel de I'anhydride maléique et

du polypropyléne en présence de peroxydes [7]
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Cette réaction s’accompagne de nombreuses coupures de chaine en fonction du taux de greffage (cf.
Tableau 3.3) et de la formation de poly(anhydride maléique). Cependant, le nombre de monoméres

AM greffés et la place du greffon sur la chaine macromoléculaire sont encore un sujet de controverse.

Nature du produit M (g.mol™)
Copolymere (éthylene (5%)-propyléne) 320.10°
Copolymére greffé a 3,5% 64.10°
Copolymére greffé a 4% 52.10°
Copolymére greffé a 4,5% 49.10°

Tableau 3.3 Masses molaires de polypropylénes
vierges et greffés anhydride maléique (AM) [8]

3.1.3 Conclusion

Afin de quantifier I'adhésion dans ces structures multicouches et de corréler les mesures d’adhérence
aux parameétres du procédé ou des matériaux, il est nécessaire d'identifier les interactions mises en
jeu lorsqu’un film polypropyléne greffé AM a I'état fondu interagit avec une feuille d’aluminium oxydée.
De méme, il est important de mettre en place une méthode pour quantifier 'adhérence et les liaisons

créées a l'interface; c'est tout I'enjeu de ce troisieme chapitre.

3.2 Adhésion dans le cas spécifique PP greffé / mét  al

3.2.1 Réaction chimique a l'interface

Pour identifier quels types de liaisons sont susceptibles de se former lors de la réaction entre
I'anhydride maléique et les oxydes d’aluminium présent a l'interface, de nombreux auteurs utilisent la
spectrométrie infrarouge (FTIR : Spectrométrie infrarouge par transformée de Fourier, ATR-IR :
infrarouge de réflexion totale atténuée). Ces techniques permettent d’obtenir un spectre d’absorbance
en fonction de la fréquence pour un matériau massif (FTIR) ou pour une surface (ATR). Les bandes
d’'absorption infrarouge correspondent a des transitions d’énergie de rotations et de vibrations
moléculaires (allongement, déformation,...). Chaque liaison se traduit par deux modes vibrationnels
(élongation et déformation angulaire) symétrique et asymétriqgue de longueur d’'onde et d'intensité
différentes. Cette technique est trés efficace pour observer des groupements fonctionnels mais la
profondeur d’investigation est assez importante (= 1um). Le spectre infrarouge est donc porteur
d’'informations sur la nature des liaisons chimiques caractéristiques du matériau, mais aussi sur la
nature des liaisons formées a l'interface. Ainsi, la présence d'un carboxylate rendra compte d'une
interaction ionique ou de la formation d’'un complexe de charge issu de I'ouverture du cycle de

I'anhydride maléique. Au contraire, des liaisons chimiques de type ester Al-O-CO associées a des
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liaisons hydrogene seront révélées par le déplacement de la bande de vibration caractéristique du

groupement carbonyle de la fonction ester (Tableau 3.4).

Liaisons CH ou CC Liaisons CO Carboxylate [31]
Bandes de vibrations (cm™) Bandes de vibrations (cm™) Bandes de vibrations (cm™)
V=0 Vas
Ve OUVens | 1370-1380 1788-1725 1620-1550
cas AM (Co0)
Vc=0 Vs
VcH 1450-1470 ] 1730-1700 1455-1425
acide (Co0)
Vc=o
Ve 1150-1560 e 1700
acide dimére
Ve
0 1320-1310
acide
Ve=
e 1735
ester
Ve.
0 1300-1000
ester

Tableau 3.4 Données utilisées pour le calcul des épaisseurs
des différentes couches par XPS

Les bandes de vibrations, susceptibles d’étre activées dans notre systéeme, sont récapitulées Tableau
3.4. La place de la bande de vibration du carboxylate dépend du type de liaison et de la nature des

oxydes présents sur les surfaces métalliques.

3.2.1.1 Modéles : réactions avec I'anhydride maléique (AM)

Avant de caractériser la réaction d'un polypropyléne greffé avec des oxydes d'aluminium, il est
judicieux de comprendre les mécanismes réactionnels a partir de modeéles. Le plus simple est de
partir de la molécule greffée, ici 'anhydride maléique, pour faciliter les caractérisations. Dans le cas
de la réaction de cette molécule avec une surface métallique oxydée, plusieurs auteurs [10-
12] proposent le mécanisme suivant:

e ouverture du cycle en présence des molécules d’eau et formation de I'acide correspondant

(Fig.3.2 et Fig.3.4),
e réaction des groupements acides avec les oxydes hydratés de la surface métallique et

formation d’un carboxylate métallique (Fig.3.6).
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Bistac et al. [10] ont étudié les interactions dans le cas d'une surface modele (Fer) recouverte
d'anhydride maléique. lls observent par spectroscopie infrarouge (FT-IR) I'ouverture du cycle qui
induit la formation de fonctions acides et de complexes carboxylates (pics d'absorbances a 1720,
1601-1540 et 1452 cm™). D’aprés les mémes auteurs, le carboxylate formé est un complexe de
charge bidenté (Fig.3.7 (D)).

HC =CH H,C —CH,

0=C/ \C=O O=C/ \C=0
S o o

(A) Anhydride maléique (B) Anhydride succinique

HC=CH H,C —CH,

°\\C/ N\ 2 % N AP
$ 8 8 $
(C) Acide maléique (D) Acide succinique

Fig.3.4 Représentation schématique
des molécules d’anhydride maléique, d’anhydride succinique
et des acides correspondants

Thery et al. [11] parviennent aux mémes conclusions en étudiant un dép6t fin (< 100 nm) d’anhydride
succinique (Fig.3.4 (B)) sur un acier inoxydable. Pour cela, ils comparent différents spectres IR
obtenus (Fig.3.5):
e en transmission (FT-IR) dans le cas de I'étude de l'acide succinique, de son carboxylate
(succinate de sodium ((Na*, COO")-(CH2-CH2)-(COO", Na")) et de I'anhydride succinique,

e en réflexion (ATR) pour I'étude des dépdts en solution sur I'acier.

lls remarquent la disparition des pics caractéristiques de I'anhydride (1863 et 1788 cm™), et
I'apparition des pics caractéristiques d’un acide (1726 cm™) et d’un carboxylate (1580 et 1440 cm™).
La présence des pics du carboxylate prouve la formation d'une liaison de type « complexe de charge
bidenté » (Fig.3.7 (D)), selon le schéma réactionnel suivant (Fig.3.6) : la fonction acide est d'abord
physisorbée sur les oxydes hydratés avant de former un complexe bidenté par une réaction de type

acide / base.

112



3. Caractérisation de I'adhésion dans les structures multicouches polypropylene/aluminium

succinic acld (THF)

s

o=/ "Nz o
OH OH
1737
str C=0
succinic anhydride (THF)
SNz
str C=0 str C=0 D“\of o
1788 fonction
str C=0 carngwate sodlum succinate (KBr)
: 1

1)

1563
str as COO - succinic acld on 304
2 stalnless sleel
fonction \___rV‘)
acide
1437 i
”113: 5 str s COO
e succinic anhydride on 304
1716
str C=O Y str s COO™
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WAVENUMBER (cm’')

Fig.3.5 Analyse des interactions de I'anhydride succinique déposé
sur de I'acier inox 304 par spectroscopie FT-IR [11]

H—0 R
\i/ /' \ /

o—=a

-0
-0
-0

| H @ H\/I{
o

H
n+ l : n+ / 'n+ +
M"" o M0 M M
304 Steel 304 Steel 304 Steel

physical adsorption coordinated state dissociated chemisorption

Fig.3.6 Schéma de la réaction entre les fonctions acides (formées aprés ouverture

du cycle de I'anhydride maléique) et les oxydes métalliques de I'acier [11]
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(A) Liaison ionique (B) Liaison ester (C) Complexe de charge (D) Complexe de charge
monodenté bidenté

Fig.3.7 Représentation schématique des liaisons possibles

entre un acide et une surface métallique [9]

3.2.1.2 Réaction avec un polymere fonctionnalisé (AM)

Le schéma réactionnel proposé figure 3.6, issu d'expériences modeles, s'applique t-il lorsque des
chaines polymeres greffées sont en contact avec des oxydes métalliques ?

Dans le cadre de sa thése, Comien [8] a étudié des structures PPg(AM)/Aluminium qui sont
assemblées par pressage a chaud ( 23 bars, 180C, 15 min). Il met en évidence l'existence
d’interactions chimiques entre les molécules greffées et les oxydes hydratés d'aluminium par
spectroscopie infrarouge (FT-IR). En analysant la réaction « PPg(AM)+ poudre d’'alumine (Al,Oz) », il
remarque la formation d’'un carboxylate ( vs (COO") = 1440 cm™ et v,s (COO) = 1580 cm™) synonyme
d’ouverture du cycle de I'anhydride maléique. Il en conclut que les greffons forment une liaison ionique

avec I'aluminium.

De méme, Bistac et al. [10] ont étudié par IR des structures acier/copolymére (éthyléne- acétate de
vinyle) greffé (AM) apres pelage. Dans ces assemblages Acier / Polymeére /Acier préparés par
pressage a chaud (180T, 15 bars, 5 min), ils obser vent I'apparition d’un pic unique vers 1590 cm™,
caractéristique d’'un carboxylate. Par contre, ce pic est large en raison de la présence d'oxydes de

différentes natures (présence de Zinc ou de Chrome a la surface de l'acier).

3.2.1.3 Conclusion

Dans le cadre de I'étude de l'adhésion entre des polyméres greffés AM et une surface métallique
oxydée, les auteurs [8,10,13] confirment les résultats obtenus a partir d’essais modeles [8-13]. Lors de
la réaction entre des fonctions acides et des oxydes métalliques, des liaisons de type carboxylate se
forment (Fig.3.8). La formation de liaisons de type ester, scénario envisageable au départ, n'est pas
observée. Néanmoins, il reste a préciser quels types de complexe se forment a l'interface : liaisons

ioniques, complexe mono ou bidenté (Figs.3.5).
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PP PP

==
£ 5 o o N\ P
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o
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Fig.3.8 Hydratation d’'une chaine polymére greffée AM

au contact d’'une surface d’aluminium (d’aprés Thery et al. [11])

3.2.2 Identification des liaisons formées a l'inter face

Sur un spectre infrarouge, I'apparition des pics caractéristiques d’'un carboxylate ne renseigne pas sur
le type de complexe formé (complexe ou liaison purement ionique). Pour répondre a cette question,
des auteurs ont modélisé la liaison ionique, susceptible de se former entre une fonction acide et les
oxydes d’aluminium, en étudiant par spectroscopie infrarouge en transmission des sels de poly(acide
acrylique)-NaOH [14-15] ou des solutions acide succinique-NaOH [11]. En effet ces sels présentent
des groupements COOQ, liés aux ions Na' par une liaison purement ionique. lls démontrent que le
carboxylate engagé dans une liaison purement ionique a pour bandes infrarouges : v,s=1540-1530
cm™ et v;=1420-1400 cm™.

Connaissant les bandes de vibrations d'un carboxylate engagé dans une liaison ionique, ils
déterminent la nature de la liaison en analysant les spectres IR d'une surface oxydée aprés dépét de
fonctions:

« lorsque plusieurs oxydes sont présents a la surface (cas de I'acier), les bandes de vibration
IR sont trés larges, ce qui rend difficile I'identification du type de liaison.

e dans le cas des oxydes d'aluminium, deux pics correspondant a la bande de vibration
asymétrique du carboxylate (1600 cm™ et 1540-1580 cm™) sont identifiables. Ils prouvent la
formation de deux types de liaison : « ioniques » (1540 cm™) et « complexes » (& 1600 cm™).
Il faut remarquer qu’il N’y a pas de liaisons de type ester. Néanmoins, I'observation de ces
deux pics n’est pas toujours évidente et de nombreux auteurs [8, 10] ne voient qu’un seul pic

autour de 1580 cm™.

Plus récemment, Schneider et al. [12] ont étudié les mécanismes d'adhésion entre des molécules
d’anhydride maléique et un oxyde d’aluminium natif (dép6t en solution). lls remarquent I'ouverture du
cycle de I'anhydride et la formation de carboxylates. De plus, ils parviennent a identifier les liaisons

mises en jeu, en comparant les résultats obtenus par spectroscopie infrarouge en réflexion a des
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simulations (mécanique quantique) réalisées a partir de huit modeles différents (complexe de charge,
interaction ionique, liaisons hydrogénes...). Les spectres simulés sont le résultat de la somme
pondérée des spectres correspondant a chaque type d'interaction (Fig.3.9).

Fig.3.9 Comparaison des spectres IR
simulé et réel d’un film d’anhydride
maléique déposé sur un oxyde
d’aluminium natif (= 1 nm). Le spectre
est la somme pondérée de 3 spectres
obtenus a partir des interactions
envisagées (A), (B) et (C) (Fig.3.10)
[Simulation = 6x(A) + 1x (B) + 1x (C)]

Trois interactions semblent prépondérantes:

- formation d’'un complexe bidenté entre I'acide maléique et I'oxyde d’aluminium (Fig.3.10 (A) et

3.10 (C)). Les cations de l'aluminium sont coordonnés aux anions oxygenes de manieres
tétraédrique et octaédrique. La différence entre ces deux complexes est la position de la liaison
hydrogéne qui s’établit entre le carboxylate et la fonction OH de I'acide ou de la surface oxydée.

- formation d’'un complexe monodenté entre I'acide maléique et 'oxyde d’aluminium (Fig.3.10 (B)).

Les cations de I'aluminium sont coordonnés aux anions oxygenes de maniere octaédrique. Les

deux groupes acides sont liés par liaison hydrogene.

(A) complexe bidenté (B) liaison simple (C) complexe bidenté

Fig.3.10 Détermination des interactions mises en jeu lors des réactions acide/base

a la surface anhydride maléique / alumine [12]

Le spectre réel et la somme pondérée de plusieurs spectres simulés sont assez éloignés (Fig.3.9).
Mais en comparant les bandes intéressantes des carbonyles et du carboxylate, les auteurs montrent

gue la liaison chimique prédominante est une liaison de type complexe bidenté (Fig.3.10 (A)).
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3.2.3. Paramétres influencant la réaction

3.2.3.1 Effet de la température sur la cinétique de réaction

De nombreuses réactions chimiques sont favorisées par des températures élevées, et c'est
particulierement le cas de la réaction de I'anhydride maléique ou de I'anhydride succinique avec une
surface métallique. Par exemple, Thery et al. [11] observent, par IR, la cinétique de réaction entre
I'anhydride succinique et les oxydes de la surface d’'un acier a température ambiante. Les pics relatifs
a I'anhydride disparaissent et I'intensité des pics du carboxylate et de I'acide augmente (Fig.3.11 (A)).
Cette réaction est relativement lente (>150 s) a température ambiante, et limitée par I'accessibilité aux
sites réactifs. En effet, dans le cas de dépdts en solution, les premieres molécules, qui réagissent a

I'interface, engendrent une géne stérique.

Par contre, a hautes températures, la réaction est accélérée (Fig.3.11 (B)). Aprés un chauffage a
200C d'une surface qui a déja réagi avec une solution d'anhydride succinique (présence de
groupements acide et carboxylate), Thery et al. [11] notent la disparition totale des fonctions acides

(pic & 1724 cm™) au profit de la formation de carboxylates engagés dans des liaisons de type

complexe.
11785 t=0s
anhydride
—1 bande
assymétrique
] ! bande
L symétrique

t=10s

t=30s

INTENSITY
1

t=150s

t=300s
t=900s

1585 1445
carboxylate

WAVENUMBER (cm™1)

(A) Evolution en fonction du temps (B) Evolution en fonction de la température
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Figs.3.11 Evolution des spectres IR en réflexion d’'une couche d’anhydride succinique (= 1 nm)

adsorbée a la surface de I'acier en fonction du temps et de la température [11]

Remarques :

1- Réorientation des fonctions acides a l'interface

Sur la figure 3.11 (A), l'intensité de la bande asymétrique augmente au cours du temps, contrairement
a la bande symétrique qui reste constante. Cette augmentation est attribuée a une réorientation du
carboxylate a la surface [11,16-17] (Fig.3.12).

Fig.3.12 Réoarientation du carboxylate au cours du temps [11]

2- Réactivité différente selon la nature des oxydes.

En étudiant la formation a 21T de « ciments » issus de la réaction entre des oxydes métalliques et
une solution aqueuse de poly(acide-acrylique) (PAA), Crisp et al. [14] montrent que la cinétique de
réaction est différente selon les éléments métalliques: Mg > Ca > Zn > Cu. A température ambiante, la
réaction peut se poursuivre au-dela de 24 h, voire plus dans le cas de I'alumine (réactivité plus faible).
De méme, Boerio et al. [16] remarquent que la réaction est plus rapide lorsqu'un acide
(CH3—(CH,)1,—COOH) réagit avec des oxydes de chrome (présents aussi a la surface d'un acier)

plutdt qu'avec des oxydes d'aluminium.

3.2.3.2 Effet de la présence de molécules d’eau

De nombreux auteurs [6, 18-19] soulignent I'importance de la quantité d’eau physisorbée a la surface.
Pour cela, ils utilisent deux types de traitement pour les substrats métalliques :
- pour obtenir une surface déshydratée, ils éliminent la couche d'eau physisorbée (liaison
hydrogene) sur les oxydes en chauffant les substrats (350C, 24h).
- pour obtenir une surface fortement hydratée, ils plongent les substrats dans de I'eau bouillante
(95T, 25 s).

Ulren et al. [6] n'observent pas de pic correspondant a la formation d’'un carboxylate lors du dépét

d'une solution d’Ethylene Acide Acrylique (EAA) sur une surface d’aluminium faiblement hydratée
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(Fig.3.13 (A)), mais la présence d’'un double pic & 1738-1703 cm™. Ce double pic correspond aux
deux formes de I'acide : libre ou dimere (forme prépondérante). Dans ce cas, les fonctions acides sont
liées par liaisons hydrogene (Fig.3.14 (A)). La présence de I'acide monomeére a l'interface (<10 nm)

indique que les liaisons favorisées sont du type ester (Fig.3.14 (C)) ou hydrogéne (Fig.3.14 (B)).

(B) Support aluminium hydraté par immersion dans un

(A) Support aluminium faiblement hydraté ) )
bain d’eau bouillante (95, 20s)

Fig.3.13 Spectre infrarouge (RAS) d'un fine couche d’'EAA
(3% de comonomere acide acrylique (AA)) déposé en solution sur de I'aluminium [6]

Au contraire, dans le cas du méme dépobt sur une surface d’aluminium fortement hydratée (Fig.13 (B)),

un large pic apparait vers 1588 cm™, révélateur de la formation d'un carboxylate engagé dans une

liaison ionique ou complexe.

PAA chasng
e vy
<

Q-H—0

M

(A) Acide sous forme dimeére (B) Liaisons de type hydrogene (C) Liaison de type ester

Fig.3.14 Types de liaisons formées sur des surfaces faiblement hydratées [9,18]
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Dans le cas de dép6t plus épais (= 50 um) de polypropylénes fonctionnalisés avec de I'acide acrylique
(CH,=COOH), Romero et al. [18] mettent aussi en évidence une augmentation de l'intensité du pic du
carboxylate quand la surface est hydratée par immersion dans de I'eau bouillante. Pour résumer,
I'enrichissement d’une surface en molécules d’eau améliore sensiblement la cinétique de réaction car

la densité de sites de réaction potentiels augmente et favorise la formation de fonctions acides.

3.2.4 Conclusion

Cette étude bibliographique nous a permis d'identifier les interactions possibles entre I'anhydride
maléique et la surface oxydée de I'aluminium. Plusieurs résultats majeurs sont a souligner :

« le cycle de I'anhydride s’ouvre en présence des molécules d’eau présentes a la surface pour
former un diacide qui interagit par réaction acide/base avec un oxyde. Cette réaction
engendre la formation de complexes de charge présentant un caractére ionique plus ou
moins marqué.

« Les liaisons formées, gu’elles soient purement ioniques ou de type complexe de charge,
sont des liaisons « fortes » (= 600-1000 kJ.mol™") comparées & des liaisons de type
hydrogéne.

< Enrevanche, la nature exacte des liaisons n'apparait pas clairement, car les liaisons de type

ionique ou complexe donnent des résultats similaires.

Par contre, la spectrométrie infrarouge ne permet pas de quantifier la nature et le nombre de liaisons
formées dans les structures multicouches élaborées par extrusion couchage. En effet, les résultats
précédents sont obtenus a partir de réactions modeéles idéalisant I'interface entre un polypropyléne
greffé et une feuille d’aluminium. En réalité, la surface d’aluminium peut présenter une couche de
contaminant et les couches modeles (polymére ou molécules polaires) ont un taux de fonctionnalité
largement supérieur a celui des polypropylénes greffés utilisés en extrusion couchage (<1%). Ces
taux de fonctionnalité induisent un nombre d'interactions trop faible vis-a-vis de la résolution d'un

spectrometre infrarouge.

Nous avons aussi mis en évidence certains des parameétres qui favorisent la formation des liaisons. La
réaction thermo-activée est lente, voire difficile dans le cas des oxydes d’aluminium, a température
ambiante. Ce résultat est essentiel pour comprendre le développement de I'adhésion dans le procédé
d’extrusion couchage. En effet, le temps caractéristique de ce procédé est de I'ordre de quelques
secondes alors que la réaction de I'anhydride maléique avec un oxyde peut continuer au dela de 24h
a température ambiante. La thermique du procédé est donc un élément essentiel car elle conditionne
la cinétique de la réaction. Malheureusement, cet aspect reste peu traité dans la littérature, ce qui

limite pour l'instant les conclusions quant a I'importance de la température sur la cinétique de réaction.

Pour conclure, le nombre de liaisons susceptibles de se former a l'interface dépendra de la nature de

la surface réactive, du taux de greffage et de la place des groupements polaires dans la chaine
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polymeére. De plus, la mise en ceuvre a son importance dans le cas d’assemblages réels car la
thermique de refroidissement va contrbler la cinétique des réactions a l'interface liant/aluminium et la

cristallinité du film.

3.3 Caractérisation de 'adhésion

Au sens commun du terme, I'adhésion fait référence a la résistance qu'oppose un solide a sa
séparation d'une surface. Par définition, I'énergie d’adhésion W, entre deux solides est I'énergie par
unité de surface nécessaire pour les séparer réversiblement. Cependant, dés que les deux surfaces
ne sont pas parfaitement planes ou que des interactions (liaisons de type covalente) se créent a
l'interface, I'énergie d'adhésion augmente trés rapidement. Ceci s’explique par la capacité de
l'interface a transmettre des contraintes grace aux liens mécaniques qui relient les deux surfaces.
Lorsqu’on sépare les deux surfaces, des volumes de déformation plus ou moins importants se forment
en téte de fissure. Pour des systémes a forte adhérence, ou une énergie importante est dissipée en
front de fissure, I'énergie de rupture est fortement couplée aux conditions de sollicitation. L'étude de
I'adhésion d'un systeme est donc indissociable des dimensions des éprouvettes testées et du test

d’adhésion.
3.3.1 Etat de I'art

Les tests d'adhésion permettent d'estimer une énergie de rupture a partir d'une donnée
macroscopique comme la mesure d'une force (test de pelage) ou d'une distance (test de clivage).
Dans le cas des structures multicouches, le test le plus simple a mettre en ceuvre est le test de
pelage. Du fait de sa simplicité, c’est un des tests les plus répandus pour mesurer I'énergie de
séparation de deux solides. La mesure de la force de pelage P appliquée dans une direction 8 sur une
bande de largeur b (Fig.3.15) permet de déduire aisément I'énergie de séparation des deux surfaces
en régime stationnaire ou énergie de pelage G, :

G, = gj [{1 - cos6)

(Eq.3.1)

Cependant, I'énergie de pelage prend en compte les énergies dépensées au cours des processus de
dissipation, comme I'énergie dissipée en front de fissure, ou la déformation plastique de I'éprouvette
dans le cas de systémes ductiles. Pour des énergies d'adhésion élevées, les fortes plastifications des
éprouvettes contribuent a la majeure partie de I'énergie de pelage enregistrée [21]. Pour connaitre
réellement I'énergie d'adhésion du systéme, il faut alors évaluer la quantité d’énergie des processus
dissipatifs Gs :

P (Eq.3.2)
G, = (Ej {1 - cosb) =G, +G,
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Fig.3.15 Schéma de principe d'un test de pelage

Malheureusement, cette quantité d’énergie est difficile a évaluer car elle dépend des propriétés
mécaniques des matériaux, de lI'angle 6 et du rayon de courbure en front de fissure des bras de
pelage (Fig.3.16). En effet, une part importante de I'énergie est dissipée en flexion au cours du
pelage. Pour calculer réellement G, il faut connaitre les rayons de courbures de chaque bras de
pelage, le module d’Young et le seuil de plasticité des matériaux [22]. Dans le cadre de notre étude,
les dimensions de la structure multicouches (faibles épaisseurs) et la variation des propriétés
mécaniques des films polymeres (refroidissement différent) rendent difficile I'analyse approfondie du

test de pelage.

Fig.3.16 Analyse mécanique du test de pelage

Remargue : Le test de clivage est aussi largement utilisé pour mesurer I'adhésion entre deux solides
car il permet de séparer deux surfaces en travaillant avec des faibles déformations globales,

contrairement au test de pelage (Fig.3.17).
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Fig.3.17 Schéma de principe du test de clivage

Malheureusement cette technique peut s’avérer complexe a mettre en place, surtout pour des
structures de faibles épaisseurs. Il est alors nécessaire de coller des renforts plus épais a chaque bras
de pelage afin de faciliter le test (mise en place du coin), de confiner la déformation et de solliciter
élastiguement les bras de pelage [21]. Cette technique nécessite un long travail de préparation,
difficile a appliquer pour une étude systématique de I'adhésion dans les structures multicouches
PP/AIl : choix d’'une colle (difficulté supplémentaire dans le cas du polypropylene), choix des renforts,

choix des conditions de sollicitation pour minimiser I'énergie dissipée dans les bras de pelage.

3.3.2 Mesures de I'adhérence

L'adhérence a été mesurée grace a un test de pelage libre. Les épaisseurs de la structure
multicouche, obtenue par extrusion couchage, ont été optimisée de telle sorte que naturellement,
I'angle obtenu 6 soit de 180T (Fig.3.18). Le but est de réaliser un test reproductible pour s’affranchir
au maximum du rayon de courbure des 2 bras [21] qui influe sur les mesures d'adhérence. L'autre
méthode aurait était de réaliser un test de pelage a 90C. Néanmoins, ce test aurait nécessité de

renforcer I'une des interfaces par un substrat rigide (difficile dans le cas d’'une structure PP/AI).

Fig.3.18 Dimensions des éprouvettes de pelage

123



3. Caractérisation de I'adhésion dans les structures multicouches polypropylene/aluminium

Ce test de pelage en T, ou a géométrie libre, est réalisé juste aprés les essais d’extrusion couchage
puis au bout de trois semaines. Pour chaque condition de procédé, cing échantillons, de largeur 15

mm, ont été testés pour une vitesse de traverse constante de 200 mm.min™.

En considérant la force de pelage moyenne F,,, I'énergie de pelage est calculée a partir de I'équation
3.3. Cette énergie varie de 0 & 1500 J/m® selon les conditions de mise en ceuvre.
(Eq.3.3)

2F,,
Gp = b avec b la largeur du bras de pelage

Remarques:
1. Evolution de la force de pelage au cours du temps:

Nous avons reporté sur la figure 3.19 I'évolution de la force de pelage au cours du temps pour
différents essais. Il s’avere que la force de pelage augmente, selon les essais, avant de se stabiliser.
Ce phénomeéne est surtout flagrant dans les premiéres heures suivant I'élaboration des structures. Il
est aussi observé par d'autres auteurs [32]. Une des explications données dans la littérature est la
réorientation des fonctions polaires a l'interface (Fig.3.12) qui serait favorable a I'adhésion. Une autre

explication serait un phénomeéne de relaxation des contraintes a l'interface.

2,0

1,5

_<}

—o— Essai 02

1,0

F (N)

——Essai 10

0,5

0,0 T T T T T T
0 100 200 300 400 500 600

temps (h)

Fig.3.19 Evolution de la force de pelage au cours du temps.
Cas des essais 02 (CoP / PPy / Al) et 10 (CoP / HP¢B / Al) (Voir Annexe 1)

Le test, réalisé au bout de 3 semaines (force de pelage stable), s'avére trés discriminant pour

caractériser 'adhésion dans les structures multicouches.

2. Motivations pour mesurer la densité de liaisons

Dans les structures multicouches réalisées par extrusion couchage, la formation de liaisons entre les
greffons AM et I'aluminium est la premiére des explications au renforcement de linterface. Il parait

important de développer une méthode pour quantifier la réaction chimique entre les chaines
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polymeres greffées et les oxydes d'aluminium (suite de ce chapitre) et mieux comprendre les

mécanismes d’'adhésion.

La force de pelage dépend du nombre de liaisons formées a linterface, des mécanismes de
dissipation d’énergie en téte de fissure (crazing, cavitation) et des propriétés macroscopiques du film
(déformation élastique ou plastique) couché sur l'aluminium. Ces propriétés sont liées a la
microstructure des films (morphologie, taux de cristallinité) développée lors du refroidissement.
D’autres phénoménes peuvent aussi engendrer une bonne ou mauvaise adhésion, notamment le
parfait contact entre le film polymeére et la surface d’aluminium. Un « mouillage insuffisant » sera
défavorable a I'adhésion, la rugosité naturelle de la feuille d’aluminium favorisant un certain ancrage
mécanique. De plus, ce mouillage insuffisant diminuera la « surface réactive », donc la probabilité de
créer des liens a l'interface. Ces divers paramétres seront explorés dans la suite de la these (cf.

chapitre 4).

3.4 Mesure de la densité de liaisons a l'interface  par XPS

3.4.1 Théorie générale

3.4.1.1 Mesures de I'épaisseur des couches

La techniqgue XPS (X-Ray Photoelectron Spectroscopy) est souvent utilisée pour caractériser la
surface d’'un matériau d’'une maniére qualitative (nature des éléments présents) ou quantitative
(concentration des éléments). L'XPS sert aussi a identifier la nature les liaisons chimiques, a
déterminer des profils de concentration en profondeur, ou a mesurer les épaisseurs d’'un systeme

multicouches.

La surface d'une feuille d’aluminium est naturellement composée d'une couche d’oxyde hydratée. En
réalité, une couche de contaminants (éléments carbonés) recouvre cette couche d'oxydes, compte
tenu du grand nombre de groupements polaires trés réactifs a la surface. Les origines de cette couche

de contaminants fixés sur les surfaces d'aluminium sont bien connues [28-30].

En effet, les surfaces d’aluminium présentent, aprés un traitement de surface, leur capacité maximale
a former des liaisons. Lorsque cette surface oxydée est exposée a I'air ambiant pendant une longue
durée, de I'eau ainsi que des composés organiques sont absorbés (Fig.3.20). Cette contamination
provoque une diminution de sa capacité a absorber de nouveaux éléments ou a créer des liaisons
(Fig.3.21). Un schéma idéalisé de la surface d’aluminium avant I'étape de couchage est présenté
Figure 3.22. Cette surface se compose d’une couche d'oxyde d’épaisseur d,, recouverte d'une couche

d’éléments carbonés d’épaisseur d..

125



3. Caractérisation de I'adhésion dans les structures multicouches polypropylene/aluminium

Fig.3.21 Capacité d'une surface oxydée d’aluminium &
former des liaisons avec des molécules portant des
groupements carboxyliques en fonction de la durée du
vieillissement de la surface d’aluminium dans I'air ambiant
ou dans un environnement contrdlé (N2, sec, nettoyé) [30].
La somme des intégrales des pics du spectre infrarouge
d’'une surface d’'aluminium dans la région 3000-2800 cm’
Y apres adsorption d’'une solution d’acide myristique,
permet d’évaluer la capacité de la surface a former des
liaisons. Les résultats sont normalisés par rapport a la
quantité d’acide myristique adsorbée sur une surface
d’aluminium vierge nettoyée

Fig.3.20 Schéma des réactions qui ont lieu pendant le
vieillissement d'une surface oxydée d’aluminium dans I'air
environnant- Influence sur la réactivité de surface vis-a-vis

des réactions de chimisorption de molécules portant des

groupements carboxyliques (COOH) [30]

photoélectrons émis
Y
x
I d. couche carbonée

v
/ |C1s,u><
d couche d'oxydes
X hydratés

lAIZp,DX IEI1S,DX

/ Lz
pmet S
aluminium

Fig.3.22 Représentation de la surface analysée par XPS
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En considérant que les surfaces sont planes et que la couche carbonée est homogene en épaisseur,
nous pouvons estimer I'épaisseur de chaque couche a partir des spectres XPS collectés. Cette
méthode a été proposée par van den Brand [13] pour mesurer les épaisseurs d'un systéme
multicouches. En s'inspirant de travaux portant sur la mesure de la densité d’hydroxyles absorbés sur
une surface métallique [23-24], il propose de calculer d. et dox en comparant le rapport des intensités
des pics respectifs de Cis, O1s, Alypox €1 Alypmer Mesurés expérimentalement avec les rapports des
intensités théoriques. En effet, théoriquement, l'intensité |5 des photoélectrons éjectés d’'un atome A

situé a une distance z de la surface analysée peut s’écrire :

- : gy (Eq.3.4)
IA = KGA ICA (kap(_ j m}dz

z=0 z'=0
ou K est une constante dépendant de I'instrument utilisé, o, est la section efficace d'ionisation (cross
section of photoionisation), Ax(z) le libre parcours moyen des électrons émis a une distance z (depth
z-dependent inelastic mean free path of the photoelectrons), Ca(z) est la concentration en élement A,

et 0 est I'angle entre I'échantillon et le détecteur (Fig.3.22).

En combinant les expressions obtenues pour chaque couche a partir de I'équation 3.4, nous arrivons

au systeme d’'équations suivant :

IAIZp,met ] — [PAI/AAl J DGAIZp}\'AIZp,met eXp(tl) @Xp(tz) (Eq35)
Loy pc/Ac Gc1s7‘cas [1 —exp(t3)]

IAlZp,ox — [1 - eXp(t4 )] eXp(tS) (Eq36)
Towee ) [1=exp(t,)] exp(t,)

IAIZp,met -n [pAl/AAl ] EF )\-Alzp’met exp(tl) Exp(tz) (Eq37)
IOls,ox ’ pox >\’0A§2p,ox [1 - eXp(tﬁ )] |}Xp(t7)

avec:

t o de ¢ __ 4 C = d. (Egs.3.8)
L A BIDO T AS, L Bin T 7 A Bind

fme 9o o de o de

oA, BN T T A, B0 T Al Bing’

t7 :_xc dc@ n, :( ~al j » I, :(nAl +(1_nAl)AOj,
Olsox LS1NO l-n, l-n,

oxX
F= GAIZp}\‘AIZp,ox

ox
GOls}\‘Ols,ox
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Dans les équations Eq.3.5 & E(s.3.8, laizpmet €t lazp.ox SONt les valeurs de l'intensité des photoélectrons
provenant des ions Al de la couche d’aluminium et de la couche d’oxyde (Fig.3.22). De méme, loisox €t
Ic1s sont les intensités respectives des électrons des ions oxygenes de la couche d’oxyde et des ions
carbones de la couche carbonée. Ay, Ao et Ac sont les masses atomiques de I'aluminium, de
I'oxygéne et du carbone. Les notations p et n, correspondent respectivement a la densité d'une

couche (par exemple, celle de I'aluminium) et a la fraction molaire de I'aluminium dans la couche
d’oxyde. Enfin, Oapp, Ocis €t Oo1s SONt les sections efficaces d'ionisation des électrons émis et Xi

correspond au libre parcours moyen d’un électron issu de I'élément A et qui a traversé la couche B.
Tous ces parameétres sont résumés dans le tableau 3.5.

La démarche itérative adoptée pour calculer les épaisseurs d, et dc est alors la suivante :
1. estimation d'une valeur de d. et calcul de do grace a I'équation 3.5 et a la mesure de
(Iaizpmet/lcas),
calcul de ny a partir des mesures de (laip,oxlois,ox) (VOir EQ.3.6),
3. calcul de (lazpmetlloisox) @ partir de I'équation 3.7. Cette valeur est comparée au rapport des
intensités expérimentales correspondantes.
4. ajustement de d. pour minimiser |'écart entre le rapport des intensités théoriques

(laizp,metflo1s,0x) €1 €Xpérimentales.

g Ac 12 8 Ocis 1 Prp 0,9
g ]

E = £ Q
S 8 © ‘@

s £ Ao 16 - ° Oo1s 293 | | Pacos 35
2 2 S a

()] =}

7] 5]
< An 21 | & Oazp | 0,18 Pai 2,7

Libres parcours moyens
A° A% >\‘A12 met
Cls 3,7 Ols,ox 2,1 P 2,6

\8 . ~8 )\,OX

é }\‘Ols,ox 3,2 g Al2p,met 2.8 =

@ o c

(&) o é

o A 5 AN 5

§ Al2p,met 4,2 § Al2p,ox 2.8 z

o

o @)

A’j\lZp,ox 4.2

Tableau 3.5 Données utilisées pour le calcul des épaisseurs

des différentes couches par XPS
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3.4.1.2 Calcul de la densité de liaisons

Pour quantifier le nombre de liaisons formées a I'interface entre les chaines de polypropylénes greffés
AM et les oxydes d’aluminium, il est nécessaire de dissoudre le film polymeére. Pour calculer la densité
surfacique de liaisons a l'interface ¥ ( Fig.3.23), il faut supposer que :
- le protocole de dissolution ne détruit pas les liaisons,
- la couche carbonée présente a la surface n’est composée que des chaines liées avec les oxydes
d’aluminium.

- Chague chaine greffée n’est liée qu’une seule fois par une liaison avec la surface d’aluminium.

surface analysée chaines PP greffées AM
par XPS lides avec les oxydes
d’aluminium alinterface
PP /
| |
structure L 4 —
multicouche ?
Al
avant dissolution aprés dissolution

Fig.3.23 Représentation de la surface analysée par XPS

Cette densité s’exprime en fonction de I'épaisseur de couche carbonée d.:

N (Eq.3.9)
z=—:Pq

avec N, le nombre d’Avogadro, p la masse volumique du polypropyléne (pp, = 900 kg.m®) et M, la

masse molaire moyenne en nombre.

Cette méthode a été utilisée avec succés pour quantifier la densité de copolymeres créées a

l'interface d'un systéme polyamide/polypropyléne greffé AM [25-26].
3.4.2 Protocole expérimental

3.4.2.1 Préparation des échantillons

Pour dissoudre le film polymére, nous avons choisi de plonger la structure multicouches dans des
bains successifs de xylene (température T, durée totale t). Le protocole de dissolution est le suivant :
1. dissolution du film polymeére dans un premier bain de xyléne a une température T (T = 80,100,
120<C) pendant 10 min (t 1),
rincage de la feuille d’aluminium dans de I'éthanol et de I'heptane,
3. deuxiéme dissolution pendant une durée t, (min) dans un nouveau bain de xyléne a une

température T,
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4. ringage dans I'éthanol et I'heptane avant analyse.
Un inertage par azote est réalisé pour minimiser les réactions d'oxydation au cours des dissolutions.
Nous avons fait varier la durée totale de dissolution de 10 a 60 min pour connaitre I'impact du temps

de dissolution sur les mesures de densité de liaisons (t = 10 + t, (min)).

3.4.2.2 Acquisition des spectres XPS

Les acquisitions ont été réalisées en utilisant un XPS de type Ribbus (sytéme Mac 2) avec une source
Al K,1 monochromatique (hv = 1486.6 eV). L’angle moyen d’analyse entre I'échantillon et le détecteur
est de 8= 90° Nous avons réalisé des spectres entre 0 et 1400 eV afin d'identifier chaque élément
composant la surface (Fig.3.24). Seuls les pics relatifs aux éléments C, O et Al ont été observés. Puis,
des spectres fenétres ont été effectués autour des énergies 71,5, 285 et 530 eV avec un pas 0,1 eV

pour mesurer l'intensité respective des pics Cls, Ols et Al2p.

Fig.3.24 Spectre XPS d'une feuille d’aluminium vierge et
d’'une structure multicouche (Essai 251) aprés dissolution (100C, 25min)

L'intensité de chaque pic est calculée par intégration aprés la soustraction de la ligne de base
(méthode de Shirley). De plus, le pic Al,, est décomposé en deux pics a l'aide de fonctions
gaussiennes pour tenir compte de la contribution des oxydes d’aluminium (74 et 71,5 eV) (Fig.3.25)
[27]. A partir des mesures XPS, une valeur de d, puis de X est calculée en tenant compte de la masse

moyenne M, des chaines greffées. Dans le cas des mélanges, cette masse molaire moyenne
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correspond & celle des liants purs utilisés (HP41-4, HP,A et CoPg¢l-2). Pour chaque condition
d’élaboration, deux ou trois mesures XPS ont été réalisées en prélevant différents échantillons. L'écart

type moyen est de I'ordre de 0.003 ch/nm?® pour la densité de liaisons £ (0,04 & 0,12 ch.nm™).
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Fig.3.25 Décomposition du pic Al2p a l'aide de Fig.3.26 Epaisseur de la couche d’oxyde en fonction de
gaussiennes la force de pelage

3.4.3.3 Epaisseur de la couche d’oxyde

A partir de la mesure de l'intensité des pics correspondant aux bandes Aly,, Oy et Cyg, les épaisseurs
de la couche carbonée et de la couche d'oxydes sont calculées. En reportant sur un méme graphique
les épaisseurs de la couche d'oxyde mesurée sur différents échantillons (aluminium vierge, surface
d'aluminium aprées dissolution (structure multicouches)), on remarque que les mesures sont
reproductibles (Fig.3.26). L'épaisseur de la couche d’'oxyde est d’environ 4 nm, valeur comparable aux

données reportées dans la littérature (ex : van den Brand [13] dg,= 1,6 — 5 nm).

3.5 Application au systéeme polymere greffé / alumin  ium

3.5.1 Validation du protocole de mesure

3.5.1.1 Choix des conditions opératoires

Afin de choisir les conditions de dissolution optimales, nous avons fait varier deux parameétres de
dissolution: le temps total de dissolution et la température du bain de xylene. Trois échantillons ont été

testés en extrusion couchage (Annexe 1):
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- un échantillon dont I'adhérence est faible (Essai 246, (5 m/min, Tcgr1= 23T), F,=0N),
- un échantillon dont I'adhérence est élevée (Essai 251, (25 m/min, Tcry = 94C), F, = 8,4 N),

- un échantillon témoin (feuille d’aluminium vierge).

En augmentant le temps de dissolution (T = 100C), |'épaisseur de la couche carbonée déterminée
par XPS décroit rapidement, quels que soient les échantillons caractérisés (Fig.3.27 (A) et (B)). A
partir de 15 min de dissolution (t = 10 min + 5min), les mesures ne varient plus. Ceci semble indiquer
gue les chaines greffées ou non greffées, qui ne sont pas liées a l'interface, ont été dissoutes et

extraites de la surface analysée.
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Fig.3.27 Evolution de I'épaisseur de la couche carbonée d. en fonction du temps total
de dissolution & 100C : (A) Essai 251 (B) Essai 2 46

Au-dela d'une température de 100TC, la température de dissolution n’'a pas d'impact réel sur les
mesures (Fig.3.28 (A)). Pour une température inférieure, le film polymére n'est pas dissous
totalement. Pour évaluer la densité surfacique de liaisons créées a l'interface polymére/aluminium
pour chaque condition d’élaboration (U, Tcr1), Nous avons donc choisi les conditions suivantes:
e premiérement, le film polymére est dissout dans un bain de xyléne a 100C pendant 10 min,
puis la surface d’aluminium obtenue est rincée dans I'éthanol,
e une deuxieme dissolution est effectuée pendant 15 min afin d'extraire totalement les
derniéres chaines non liées a I'interface avant de nettoyer successivement a I'éthanol et a

I'heptane la surface a analyser.

Lorsqu’on applique les conditions de dissolution optimisées, I'épaisseur de la couche carbonée d.
augmente lorsque les valeurs d’adhérence sont élevées (Fig.3.28 (B)). De plus, dans le cas des

structures multicouches, I'épaisseur de la couche carbonée est significativement plus importante
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aprés dissolution que celle de la couche de contaminants présents naturellement sur la surface

oxydée d'une feuille d’aluminium.
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Fig.3.28 (A) Evolution de d; en fonction de la Fig.3.28 (B) Comparaison de I'épaisseur d.
température de dissolution (t = 25min. de divers échantillons. Conditions de dissolution
Cas de I'essai 251 (t = 25 min, 100C)

3.5.1.2 Premiéres conclusions

Le calcul de la densité de liaisons repose sur I'hypothése suivante: la couche carbonée caractérisée
par XPS n'est constituée que de chaines greffées liées aux oxydes d'aluminium. Or, une surface
d’aluminium est recouverte initialement d'une couche de contaminants (Fig.3.28 (B)). Malgré cette
couche adsorbée a la surface, des composés organiques comme les chaines greffées peuvent encore
réagir avec des sites d’absorption encore libres (voir Fig.3.21). Ceci reste a vérifier quand un film
polymére encore a I'état fondu réagit avec la feuille d’aluminium (Fig.3.28 (B) cas de la surface

d’aluminiu).

3.5.2 Réaction secondaire au cours des dissolutions

Pendant les dissolutions, il peut se produire une réaction additionnelle entre des chaines greffées
libres, qui n'ont pas réagi au cours de I'extrusion couchage, et les oxydes d’aluminium. Cette réaction

peut étre importante, surtout si :
1. les sites de réaction sont encore nombreux (peu ou pas de chaines déja liées a l'interface),

2. les chaines greffées sont proches de l'interface.
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Afin de mieux comprendre et de quantifier ces réactions supplémentaires, deux expériences ont été
menées:
- Expérience A : réaction entre des chaines greffées en solution et une surface d’aluminium
vierge,
- Expérience B : réaction secondaire au cours d'une dissolution, impact de la géne stérique a
l'interface.

3.5.2.1 Effet de la concentration des chaines greffées

Dans un premier temps, nous avons étudié la réaction entre des chaines greffées libres et une
surface d'aluminium (Expérience A) au cours d’une dissolution (xyléne, 25min, 100C) (Fig. 3.29). La
concentration en chaines greffées a été ajustée (Cuypg, = 0 @ 1,9 g/l) en ajoutant des granulés de
polypropyléne greffé anhydride maléique dans le bain de xyléne. La concentration spécifique
« 0,069/l », choisie comme référence, correspond a la concentration en chaines greffées d'un

échantillon analysé par XPS (dimension 1010 mm?, épaisseur de liant = 20 pm).

La figure 3.30 présente I'évolution de I'épaisseur de la couche carbonée (mesures XPS) en fonction
de la concentration en chaines greffées Cupgo. La quantité de carbone absorbé a la surface
(composés organiques liés aux oxydes d’aluminium) augmente trés lentement en fonction du nombre
de chaines greffées libres en solution. Méme pour des concentrations élevees (Cupg, = 1.9 g/l), la
couche absorbée est deux fois moins importante que la couche carbonée mesurée lors des essais
d'extrusion couchage (essai 297 : adhérence nulle (identique a l'essai 247 mais le liant PP, est
remplacé par le liant modele 2)). Ce résultat démontre que la cinétique de réaction des chaines libres
en solution est lente et que le nombre de liaisons créées au cours de l'extrusion couchage est

nettement plus important.

Fig.3.29 Représentation de la surface analysée par XPS- Expérience A

Cependant, cette réaction parasite est peut étre beaucoup plus importante quand les chaines de PP
greffées sont confinées au voisinage de l'interface.
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Fig.3.30 Evolution de d. en fonction de la concentration en chaines greffées (Chpg2) dans le bain de xyléne.
Comparaison avec I'épaisseur de la couche de contaminant d’'une surface vierge et de la couche carbonée
mesurée dans le cas de I'essai 297 (liant 2, 5 m/min, Tcgr1 = 90C.

@ référence (0,06 g/l) O points expérimentaux

3.5.2.2 Impact de la densité initiale de liaisons formées a l'interface

Afin de répondre a cette question, une expérience particuliere a été réalisée (Expérience B). Nous
avons appliqué le protocole de dissolution, défini précédemment, a un échantillon spécifique formé
d’'un film polymere multicouches (polypropyléne/liant) déposé sur une feuille d’aluminium vierge. Afin
d’'assurer un bon contact entre les deux surfaces, le film polymére est maintenu mécaniquement par la

feuille d’aluminium dont les bords ont été recourbés (Fig.3.31).

Al vierge
surface analysée chaines PP greffées AM
par XPS liges avec les oxydes
"aluminium al'interface
PP — — [ Accﬁséﬂ
avant dissolution aprés dissolution

Fig.3.31 Représentation de la surface analysée par XPS- Expérience B

La figure 3.32 présente les mesures par XPS de I'épaisseur de la couche carbonée dans le cas de
I'expérience A et B, I'épaisseur de la couche carbonée initialement présente sur une surface

d’aluminium vierge, et les épaisseurs minimale et maximale mesurées dans le cas des structures
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multicouches. La comparaison des différents résultats confirme notre hypothése initiale : la réaction
additionnelle au cours de la dissolution du film polymere est plus importante lorsque les chaines
greffées sont proches de l'interface. En effet, la cinétique de réaction des chaines greffées, libres en
solution, est plus lente (expérience A) car la probabilité qu'une chaine greffée soit en contact avec les

oxydes d’aluminium est beaucoup plus faible.
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Fig.3.32 Mesures de I'épaisseur de la couche carbonée d. pour différentes expériences :
- Expérience A : aluminium vierge + Cypgz = 0,06 g/l (cas de liant 2)
- Expérience B : film polymeére en contact avec une feuille d’aluminium vierge
(cas Al + film polymeére issu de I'essai 297 (liant 2, 5 m/min, Tcri = 90C))
- Surface vierge
- Extremums mesurés dans le cas des structures multicouches CoP / Liant 3/ Al

élaborées par extrusion couchage

Cependant, au cours de la diffusion du xyléne au sein du film polymeére, I'apport supplémentaire en
chaines greffées reste inférieur au nombre de chaines mesurées dans le cas des structures
multicouches (d. (Exp B) < d. min). Cette réaction supplémentaire va dépendre du nombre de sites
réactionnels disponibles et de la mobilité des chaines au voisinage de l'interface. L'erreur commise,
en mesurant I'épaisseur de la couche carbonée puis en calculant la densité de liaisons, dépendra

alors de la densité de chaines déja liées avec les oxydes d’aluminium, avant la dissolution.

Pour illustrer l'influence de cette géne stérique sur la mesure finale, nous avons analysé divers
échantillons par XPS en réalisant I'expérience B a partir de surfaces d’aluminium dont la densité
initiale de liaisons est connue. Ces surfaces d’aluminium issues de structures multicouches (Essai

297, Essais 276-277) ont été obtenues en dissolvant le film polymere (Protocole de dissolution 1).

D’aprés la figure 3.33, I'écart entre la densité de chaines mesurée par XPS et la densité réelle a
l'interface (c'est-a-dire la densité existant avant dissolution) est minimisé lorsque la géne stérique
augmente. En effet, la quantité supplémentaire de liaisons créées décroit car les liaisons déja formées

augmentent la géne stérique et diminuent le nombre de sites potentiels de réaction. Cette derniere
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remarque est primordiale pour la suite du chapitre. En effet, malgré cette réaction secondaire qui
fausse les résultats, il est possible de comparer les densités de liaisons mesurées car les différences

observées entre les essais sont, en réalité, plus importantes.

Fig.3.33 Ecart entre la densité mesurée et la densité réelle a 'interface
Cas de structures CoP / liant 2 / Al

3.5.2.3 Conclusion

Nous avons démontré la validité du protocole mis en place pour mesurer la densité de liaisons, qui se
sont formées a l'interface au cours du procédé d'extrusion. La densité de liaisons est calculée en
analysant la surface d’aluminium par XPS, apres la dissolution du film polymére dans un bain de
xyléne chaud. La dissolution ne semble pas détruire les liaisons entre les chaines greffées et les
oxydes d’aluminium.

Néanmoins, nous surestimons la densité réelle de liaisons a linterface car une réaction
supplémentaire a lieu lors des dissolutions. Cette réaction secondaire est due a la présence de
chaines greffées libres prés de linterface, le temps que le xyléne diffuse jusqu’a linterface
liant/aluminium. Lorsque le film est totalement dissous, la cinétique de cette réaction est beaucoup
plus lente. Cet apport de liaisons supplémentaires est fortement lié a la géne stérique des chaines
déja liees et au nombre de sites potentiels pour la réaction. Ainsi, le protocole de dissolution a
tendance a diminuer les écarts réels entre les essais. Nous pouvons donc comparer les différents
essais, si les écarts sont suffisants, tout en gardant a I'esprit que les résultats présentés sont

surestimés.
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3.5.3 Application aux structures multicouches

3.5.3.1 Cas du liant commercial

Nous avons appliqué le protocole de mesure a I'ensemble des structures réalisées par extrusion
couchage. Dans le cas du liant commercial (PPy), la figure 3.34 montre I'évolution de I'énergie de
pelage en fonction de la densité de liaisons non corrigée. Ce graphique illustre parfaitement le lien
entre I'adhésion et le nombre d’interactions entre le film polymére couché et la feuille d’aluminium.

Ainsi, I'énergie de pelage augmente fortement au-dela d’une densité de liaisons de 0,11 ch/nm?.
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Fig.3.34 Evolution de I'énergie de pelage en fonction de la densité de liaison mesurée

par XPS (sans correction)

De méme, il est intéressant de noter que les densités de liaisons mesurées sont compatibles avec le
nombre de fonctions hydroxyles (OH) présentes a la surface. En général, les valeurs indiquées dans
la littérature sont de I'ordre de 1 a 10 groupements OH/nm? [1, 32], soit une densité largement
supérieure a la densité de liaisons. La réaction chimique a l'interface est alors limitée par le nombre
de chaines greffées proches de l'interface au cours du refroidissement et non pas par le nombre de

sites réactionnels de la feuille d’aluminium.

3.5.3.2 Cas des liants modeles

Dans le cas des liants modeéles, I'adhérence mesurée dépend aussi de la densité de liaisons formées
a l'interface (Fig.3.35 (A)). Par contre, certaines densités (cas du liant 4) sont anormalement élevées
par rapport aux énergies de pelage mesurées. Dans un premier temps, ces faibles énergies de pelage

pourraient étre le révélateur de la formation, au cours du procédé, d’'une couche de faible cohésion.
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En effet, certains auteurs [32-33] ont mis en évidence la relation entre la chute des propriétés
adhésives dans des structures multicouches élaborées par pressage a chaud (type sandwiches Al /
PP greffés / Al) et la présence de telles couches. Elles sont composées de résidus de catalyse et de
chaines de faibles masses (greffées ou non greffées). Or dans le cas du liant 4, les chaines greffés
sont aussi de faibles masses (M, = 18000 g/mol), ce qui peut aboutir a la formation d’'une couche de
faible cohésion, simplement par diffusion au cours du refroidissement. Néanmoins, ce mécanisme de
diffusion est fortement limité (cf. chapitre 4), compte tenu du temps ouvert lors du procédé d’extrusion

couchage (< 5s) contrairement au cas du pressage a chaud (>200C, >5min).

Ces fortes valeurs sont plutét imputables a la réaction secondaire évoquée précédemment. En effet,
cette réaction est amplifiée par la faible taille des molécules greffées car la géne stérique est moins
importante. Il est donc nécessaire de tenir compte de cet effet si on souhaite comparer les différents
liants modéles entre eux. Nous avons donc corrigé les valeurs mesurées en soustrayant I'apport
supplémentaire maximal en chaines greffées au cours de la réaction parasite. Cette valeur maximale
est déterminée a partir d'un essai de dissolution réalisé sur un échantillon (al vierge + liant) (voir
paragraphe 3.5.2.2). En effectuant cette correction systématiquement pour chaque liant modele, les
points particuliers disparaissent et I'énergie de pelage augmente bien avec le nombre de liaisons

créées a l'interface (Fig.3.35 (B)).

Remargue: la densité maximale de liaisons créées au cours des dissolutions est estimée par XPS en
appliguant I'expérience B au systéme « feuille d’aluminium vierge + film polymére (CoP/liant 1 & 7) »

(voir paragraphe 3.5.2.2).
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Fig.3.35 (A) Evolution de I'énergie de pelage en Fig.3.35 (B) Evolution de I'énergie de pelage en
fonction de la densité de liaisons mesurée. fonction de la densité de liaisons corrigée.
(L) Cas des liants modéles (1-3, 5-7); (M) Cas des liants modeles (1-3, 5-7);
(@) Cas du liant 4 (O) Cas du liant 4
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3.6 Conclusion

Ce chapitre a révélé I'impact de la formation de liaisons chimiques sur I'adhésion des structures
multicouches PP / liant / aluminium. Ces liaisons fortes (complexe de charge) se sont formées au
cours de la réaction chimique entre les chaines greffées AM (anhydride maléique) et les oxydes
hydratés d’aluminium. Cette réaction, qui a lieu a l'interface liant/aluminium au moment de I'étape de
couchage, est thermo-activée. Cette derniere remarque est capitale pour comprendre l'impact du
procédé sur I'adhésion dans la mesure ou la thermique du procédé va jouer un rble prépondérant sur
les cinétiques de réaction. Pour mieux comprendre I'impact des parameétres d’extrusion, un protocole
expérimental a été mis en place puis validé pour estimer le nombre de liaisons formées a l'interface.
Cette méthode consiste a mesurer par XPS I'épaisseur de la couche carbonée encore présente sur la
surface d’aluminium apres avoir dissous le film polymere.

Cependant, ce protocole amene a surestimer la densité «réelle » de liaisons car une réaction
secondaire a lieu au cours de la dissolution du film polymére (ajout de chaines greffées). Cette
réaction dépend fortement du nombre et de I'accessibilité (géne stérique) des sites potentiels de
réaction. Le nombre de chaines déja greffées avant dissolution et la masse molaire des chaines (taille
et mobilité) ont donc une influence sur la cinétique de cette réaction secondaire. Néanmoins, malgré
I'incertitude liée au protocole de dissolution, les écarts entre les mesures, qui sont reproductibles, sont
suffisamment importants pour affirmer que la formation des liaisons a I'interface a un impact direct sur
I'adhésion. Ainsi, les énergies de pelage sont élevées si le nombre de liaisons formées a l'interface
est suffisant. Ces observations sont valables pour I'ensemble des liants utilisés (liant PPg, ou liants

modeles 1 & 7).

Toutefois, en observant plus attentivement la figure 3.34, le lecteur remarquera que, dans certains cas
particuliers, I'’énergie de pelage varie du simple au double pour la méme densité de liaisons
apparente. Cette différence est imputable a I'énergie dissipée au cours du test de pelage, qui est liée
a la microstructure des films polyméres et donc aux propriétés mécaniques (voir chapitre 4). La
mesure des densités de liaisons nous permet de mieux comprendre I'impact direct du procédé sur la
réaction chimique mais aussi de mettre en avant I'importance des processus dissipatifs lors des tests

de pelage (voir chapitre 4).
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Dans ce chapitre, nous étudions uniquement le comportement du liant commercial PPy, les liants

modeles étant traités dans le chapitre 5.

Au fil des paragraphes, nous présenterons lintérét d'une approche thermomécanique pour
comprendre les mécanismes d’'adhésion dans les structures multicouches réalisées par extrusion
couchage. Le premier objectif est de mettre en évidence I'impact de l'histoire thermique sur les
différents parameétres qui peuvent renforcer I'adhésion, tels que I'ancrage mécanique, la création de

liaisons a l'interface ou les propriétés mécaniques des films polymere.

Aprés avoir décrit la méthode pour déterminer les paramétres d'entrée du modele (loi de
cristallisation, conditions aux limites), nous présentons l'impact du parcours thermique sur la
microstructure des films (paragraphe 2). Puis, nous mettons en évidence I'impact du procédé sur les
phénoménes renforcant I'adhérence tels que le mouillage du film polymére (ancrage mécanique), la
création des liaisons a l'interface (densité de liaisons Z) et les propriétés mécaniques. En conclusion,
nous démontrons le caractére prédictif du modéle et son utilité pour choisir les conditions de procédé

optimales ou pour optimiser de nouvelles lignes d’extrusion couchage.
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4.1 Modélisation du procédé d’extrusion couchage

Les paragraphes suivants sont une prolongation du chapitre 1. Nous y détaillons la méthode pour fixer
les conditions aux limites pour chaque étape du procédé et le choix d’'une loi de cristallisation adaptée

au probléme posé.

4.1.1 Choix des parameétres du modele

4.1.1.1 Mesures des températures le long de la ligne d’extrusion

Expérimentalement, il est difficile de réaliser une cartographie du champ de température au sein du
film et de suivre la cristallisation. Les seules données mesurables sont les températures surfaciques
de la structure multicouches. Afin de comparer les simulations et les expériences d'extrusion
couchage, des températures sont mesurées le long de ligne d’extrusion, avec un thermocouple de
contact (Fig.4.1):

e Tnr, Tcri Ter2 €t Ters sont les températures de surface du galet presseur (nip roll) et des

rouleaux de refroidissement (chill roll),
e To1, Toz, T1 & Te sont les températures surfaciques de la structure multicouches (du c6té de

I'aluminium ou du polypropyléne selon les cas).

Toutes les mesures, effectuées en régime établi (températures stabilisées), sont récapitulées dans
'’Annexe 1.

Fig. 4.1 Relevés de températures le long de la ligne d’extrusion couchage
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4.1.1.2 Conditions limites aux interfaces

Dans le chapitre 1, nous avons présenté la complexité du parcours thermique et détaillé les

nombreuses conditions aux limites a définir. En particulier, les coefficients de transfert thermique

doivent étre déterminés avec précision lorsque la structure est en contact avec un rouleau de

refroidissement. En effet, une lame d'air peut étre entrainée entre la structure multicouches et un

rouleau de refroidissement. Cette couche « isolante » apparait notamment lors du contact entre deux

surfaces rugueuses (ex : contact aluminium/chill roll) ou lorsque le film polymere se solidifie (PS ou

PP). Malheureusement, les valeurs de ces coefficients sont inconnues, en raison du manque

d’informations sur les rouleaux de refroidissement et la présence d’'une lame d’air.

Type de conditions
aux limites
résistance de contact

environnement non aui
air M
chill roll TR e

chill roll CR2 b

chill roll CR3 h

Tableau. 4.1 Types de conditions aux limites utilisés lorsque la structure multicouches

est en contact avec I'air ou un rouleau de refroidissement

Pour rappel, nous avons fixé, pour chaque étape du procédé (contact avec un chill-roll), les conditions

aux limites suivantes (Tableau 4.1):

Rouleau CR1 : aprés avoir été en contact avec le galet presseur (étape de couchage < 1
cm), la surface d’aluminium est refroidie dans I'air (convection et rayonnement) alors que la
surface polymére est en contact avec le rouleau CR1. En premiére approximation, le contact
est supposé parfait (film polymére fondu), ce qui permet de calculer la température

d'interface (Ts) a partir de I'expression Eq.4.1:
b, T, +b,T (Eq.4.1)
s = M avec b = pkcp
bl +b2
ou b; et b, sont les effusivités thermiques des deux matériaux (par exemple celles du

polymere et de la surface métallique du chill-roll).

Rouleau CR2: la surface d’aluminium est maintenant en contact avec le rouleau CR2.
Compte tenu du mauvais contact entre les deux surfaces, un coefficient h, a été ajusté, par
analyse inverse, en comparant les résultats des simulations et les mesures de températures
effectuées le long de la ligne d’extrusion. Il correspond au coefficient de transfert thermique
équivalent au systéeme « chill-roll + lame d’air ». La température d’interface est alors calculée

a partir de I'équation suivante (condition de type Neumann) :

Eq.4.2
_kaTgx,z) “h (T -T.) (Eq.4.2)
z

z=interface
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« Rouleau CR3: la température d’interface est calculée, en adoptant la méme démarche que
pour CR2. En effet, la qualité du contact avec le rouleau CR3 est altérée car la surface du
film polymére est maintenant cristallisée. Pour simplifier les calculs, le méme coefficient h;
est utilisé pour les deux rouleaux. Nous avons remarqué que la présence des autres
rouleaux ne changeait pas la température de la structure. En premiere approximation, nous

considérerons que le refroidissement n’est effectif que sur les trois premiers chill-rolls.

Pour déterminer la valeur du coefficient h; et définir les conditions aux limites pour CR2 et CR3, nous
avons mesuré, en surface, les températures des rouleaux ainsi que la température de la structure
multicouches. Si les valeurs de h; sont parfaitement ajustées, la température de surface calculée doit
étre proche de la température mesurée (Fig.4.2). Par exemple, dans le cas de la simulation de I'essai
244, le coefficient h, est compris entre 800 et 1500 W/m3K.

Fig.4.2 Comparaison entre la température surfacique (c6té PP) calculée et mesurée expérimentalement.
Refroidissement sur le rouleau CR2- Cas de I'essai 244 (Ur = 25 m/min, Tcgri = 50C).

Influence du choix du coefficient de transfert thermique h; (CR2)

Cette premiére condition sur CR2 doit étre remplie, mais elle n'est pas suffisante. En effet, la
température du rouleau CR3 (Tcrs) est liée a la température de la structure multicouches car le
rouleau CR3 n’est pas thermorégulé contrairement aux rouleaux CR1 et CR2. Ainsi, le rouleau se
réchauffe au contact de la structure, si la température de celle-ci est plus élevée. Par exemple, dans
le cas de I'essai 251 (U; = 25 m/min, couche de PS), la température Tcrs est égale a 68T, soit une

variation de prés de 40T apres le régime établi par rapport a la température ambiante.

Par conséquent, le calcul est exact si la température de la structure multicouches, avant d'arriver sur

CR3, est supérieure a la température surfacique du rouleau CR3 (T¢crs) (Fig.4.3). Si on fixe h; = 3000
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W/m?K, la température du film est inférieure & Tcrs, Ce qui est physiquement aberrant (Fig.4.3). Au
contraire pour un coefficient de 600 W/m?K, le film se refroidit bien au contact du rouleau CR3.

En appliquant systématiquement cette démarche, nous avons déterminé les valeurs de h; pour
chaque condition d’extrusion. Ces valeurs semblent reproductibles et varient trés peu selon les
vitesses d'étirage. Seul I'ajout d’'une couche isolante (polystyréne) abaisse la valeur du coefficient de

transfert h, de prés de 40%. Les conditions aux limites choisies sont résumées dans le tableau 4.2.

Fig.4.3 Comparaison entre la température surfacique calculée et mesurée expérimentalement

le long de la ligne d’extrusion - Cas de I'essai 251 (Ur = 25 m/min, Tcr1 = 94C, couche PS)

Etapes du procéde (2,92 m)
couchage CR1 air CR2 air CR3 air
distance (m) 001 0,24 013 0,12 012 012 208
face supérisura gl
face inférieurs polvoropyiene
s type contact Condition de type Meurmnann (flux de chaleur)
= el hande elastomére
=) 5 environement : air air surface acier air air air
] o (nip rolly
g 8 = ficiant d
0 coefficient de
(=1 — : s
s £ % transfert thermigue i 10 8 10230"(‘:,2530 8 8 8
= v
i (IR )
o Q -
L5 R effusivité S ; ; j ; ; ;
(rctm? st
§ - type contact contact Condition de type Meumann {flux de chaleur)
=
g p a environameant surface acier | surface acier air air air surface acier air
cakt i
S =T coefficient de 5
£ E £ |transfert thermicue ! i 8 8 g | 1000 0u 200 8
5E= : 600 (PS)
c 8 AT )
° & effusivite
o = A2 ap 5000 5000 i i l li )
T me s

Tableau 4.2 Conditions aux limites fixées pour les faces supérieures et inférieures
le long de la ligne d’extrusion pour les différentes étapes de refroidissement. Les effusivités indiquées dans le

tableau correspondent a I'effusivité de la surface en contact avec la structure multicouche.
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Remarque :

Le coefficient de transfert thermique h; est calculé a partir de I'équation 4.3, en introduisant la notion

de résistance de contact afin de tenir compte de la présence d’'une lame d’air:

1 1 1 k. (Eq.4.3)
—=—+—avec h, =

h, h h,. e

t eq air air

heq correspond au coefficient de transfert thermique du rouleau et, e, et kyr sont respectivement
I'épaisseur et la conductivité thermique de la couche d'air (Fig.4.4).

polypropyléne

aluminium

1 |

Z = épaisseur

polypropyléne

aluminium

s _
Lame d'air (épaisseur = e,;)

K= chill roll (acien
direction d’étirage

Fig.4.4 Modélisation du contact entre deux surfaces rugeuses: introduction d’'une lame d’air

A partir de cette équation, nous pouvons estimer I'épaisseur de la lame d’air en fixant une valeur heq
réaliste (heq =1000-3000 W/m?K [1-2]). L'épaisseur est alors comprise entre 6 et 25 pm (tableau 4.3),
ce qui parait réaliste compte tenu de la rugosité moyenne de I'aluminium et de I'acier. Les valeurs
élevées correspondent a I'élaboration, plus difficile, des structures multicouches avec une couche
supplémentaire (PS).

heg WIMPK) | 1000 1000 1500 1500
by (WIM?K) 600 800 600 1000
e (LM} 17 65 26 9

Tableau 4.3 Estimation de I'épaisseur de la lame d'air

4.1.1.3 Prise en compte du passé thermomécanique

Dans les chapitres 1 et 2, nous avons détaillé les différentes lois permettant de modéliser la

cristallisation dans le procédé d’extrusion couchage. Nous avons aussi montré les effets de I'étirage
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sur la cristallisation et la nécessité d’en tenir compte pour simuler le refroidissement des structures
multicouches (Fig.4.5 (A)). Compte tenu de la complexité des expériences pour déterminer les lois de
cristallisation induite par un écoulement, nous avons repris des lois existantes (cf. chapitre 2 et
Annexe 3) [3-4]. Ces lois ont été testées et il s'avere que les simulations sont proches des résultats
expérimentaux si nous implémentons les lois suivantes :

e Loi CoP pour la couche de structure CoP [4]:
IH(X(T, y)) = 1n(X(T))exp + 31n(1 + q’Y + Wz) et Y = a (Eq44)

avec ln()((T))exp obtenue apres le dépouillement des mesures DSC.

¢ Loi HP pour les liants modéles (Liant 1-7) ou le liant commercial PPg (base

homopolymere):

In[x()] =[x, ]+ All —exp(-1,9)] +1,7  ety=a (Eq.4.5)

avec A, 1, et 1, des paramétres choisis en fonction de la masse molaire

moyenne du mélange [3].

Fig.4.5 (A) Evolution des températures surfaciques : Fig.4.5 (B) Evolution des températures surfaciques :
Simulations (PP (=), Al (==)) ; expériences (A) Simulations (PP (=), Al (==)) ; expériences (A)
Modéle sans loi de cristallisation (...) ; HP (loi HP (Eq.4.5)) ; CoP (loi CoP (Eqg.4.4))

Modélisation avec étirage (—) ; sans étirage (- =)

Il est légitime de se demander pourquoi ces lois empiriques fonctionnent alors qu'elles sont
directement issues de la littérature. Nous avons choisi les lois de cristallisation induite les plus
adaptées a nos polymeres car elles dépendent fortement de la nature et de la masse molaire (M,,) du
polypropyléne (homopolymeére ou copolymére) (cf. chapitre 2). Par exemple, si nous utilisons pour la
couche de structure (CoP, copolymeére) une loi déterminée pour un homopolymeére (HP, Eq.4.5), le
champ de température prédit par le modéle ne correspond pas aux expériences (Fig.4.5 (B)). La

température finale, prédite par le modéle, est plus basse que la température mesurée en fin de ligne,
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car le modeéle prévoit une cristallisation trop rapide du polymére. Cet exemple montre I'importance de
chaisir les lois les plus adaptées.

4.1.2 Confrontation avec les expériences et conclus  ions

A partir du modele de refroidissement, chaque essai d’extrusion couchage a été simulé. La
concordance entre les mesures expérimentales et les calculs est excellente (Fig.4.6 (A), (B) et (C)),
quelles que soient les conditions opératoires (vitesse d'étirage U;, température des rouleaux de
refroidissement, ajout d’une couche supplémentaire (PS)).

Fig.4.6 (A) Evolution des températures surfaciques.
Simulations (PP (=), Al (=)) ; expériences (A).
Essais réalisés a Us = 5 m/min (246, 247, 252 (PS), 253 (PS))

Fig.4.6 (B) Evolution des températures surfaciques. Fig.4.6 (C) Evolution des températures surfaciques.
Simulations (PP (=), Al (=)) ; expériences (4). Simulations (PP (=), Al (=)) ; expériences (A).
Essais réalisés a U; = 25 m/min Essais réalisés a Us = 40 m/min (245, 249)

(244, 248, 251 (PS), 254 (PS))
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Le point intéressant est le faible nombre d’hypothéses utilisées pour réaliser les calculs:

1. conditions aux limites: par une méthode itérative, les coefficients de transferts thermiques sont

ajustés pour tenir compte des mauvais échanges thermiques lors des contacts entre deux
surfaces rugueuses. Seulement trois valeurs ont été nécessaires pour lI'ensemble des
simulations.

2. lois de cristallisation: ces lois, déterminées a partir de mesures DSC, donnent des résultats

trés satisfaisants si on introduit les effets de I'écoulement (lois empiriques).

De plus, le modele permet de calculer précisément I'évolution du taux de transformation volumique du
polymére et donc de suivre la cristallisation proche de [linterface. Connaitre I'évolution de la
température et de la cristallisation a I'interface est important car c'est le lieu de la réaction chimique
entre les chaines greffées anhydride maléique (AM) et les oxydes d’aluminium (voir chapitre 3). A
partir de ce modeéle, il est possible de quantifier I'impact du parcours thermique et relier cette notion a
'adhésion, a la création de liaisons a [linterface et aux propriétés mécaniques des films

(microstructure).

4.2 Effet de I'histoire thermique sur la microstruc ture des systemes

multicouches

4.2.1 Notion de parcours thermique

La réaction chimique qui a lieu a l'interface liant / aluminium est activée thermiquement (voir chapitre
3). En effet, la température influe sur la cinétique de réaction chimique (énergie de réaction) et sur la
mobilité moléculaire, notions fondamentales pour comprendre les processus qui amenent a la création
de liaisons a l'interface. Plus la température est élevée, plus la probabilité qu'un greffon AM entre en
contact et réagisse avec des oxydes d'aluminium augmente. De méme, dés que le polymére
cristallise, la mobilité moléculaire chute et la réaction chimique est fortement ralentie voir stoppée. La
définition du parcours thermique W est basée sur ces hypotheéses ou constats : W correspond a
I'intégrale de la température proche de l'interface (< 1 um) en fonction du temps, jusqu’a to, le temps
de début de cristallisation (Figs.4.7):

v = [ T(0dt (Eq.4.6)

avec t, le temps de début de cristallisation (a(ty)= 0,01)

Le temps t, est déterminé en suivant I'évolution du taux de transformation a, proche de l'interface, lors
du refroidissement de la structure. Les figures 4.7 (A) et (B) montrent la variation de température et
I'évolution de a prés de l'interface liant / aluminium lors d’'un essai réalisé a 25 m/min (Tcry = 56C).
Dans ce cas précis, le film polymeére, prés de l'interface, cristallise totalement sur le premier rouleau

CR1 (Tcry < 60C). Par contre, si la vitesse d’étirage et/ou la température du premier rouleau est plus
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4. Apport de la modélisation pour comprendre les mécanismes d’adhésion

élevée, le film polymere finit de cristalliser dans I'air ou sur les autres rouleaux de refroidissement
(Fig.4.7 (C)).
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Fig.4.7 (A) Zoom sur les premiers instants de la cristallisation du film polymere prés de l'interface (< 1 um)

Essai 244 (Us = 25 m/min, Tcgr1= 56 C) ; ( O) température (-) a
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(B) Essai 244 (Us = 25 m/min, Tcr1 = 56 C) (C) Essai 248 (Us = 25 m/min, Tcr1 = 100C)

Figs.4.7 Evolution de la température et du taux de transformation du polymere

pres de linterface liant/aluminium au cours du refroidissement : (O) température ; (-) a

4.2.2 Corrélation entre I'histoire thermique et les observations microscopiques

Un des premiers intéréts du modele est de décrire parfaitement I'histoire thermique au sein des
structures multicouches, le long de la ligne d’extrusion. En examinant attentivement la cristallisation

des couches polymeéres, il est possible de comprendre la diversité des microstructures observées
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4. Apport de la modélisation pour comprendre les mécanismes d’adhésion

(chapitre 2.4.2) et I'impact des paramétres du procédé (températures, effet de trempe, vitesses

d'étirage) sur la structure cristalline des films polymeres.

4.2.2.1 Cristallisation a températures élevées

Lorsque les vitesses de refroidissement sont faibles et les températures élevées (T, > 90C), les films
polymeres cristallisent sous forme a et B [5]. Pour illustrer ce propos, les figures 4.8 a 4.10 présentent
la corrélation entre la température au centre du film (environ 30 um de la surface PP) (Figs.4.8)) et les
observations aux RX (Figs.4.9) ou au microscope optique (Figs.4.10) pour deux essais :

e essai 247 (A): Us = 5m/min, TCR1 = 90C,

¢ essai 253 (B): Uf = 5m/min, TCR1 = 103<C, couche de PS.
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(A) essai 247 : U= 5m/min, Tcrr = 90C (B) essai 253 : Ui =5m/min, Tcry = 103T

Fig.4.8 Evolution de la température (O) et du taux de transformation a (=) au sein de la couche CoP
(30 um de la surface) le long de la ligne d’extrusion couchage.

La partie grisée correspond a la zone de cristallisation

(A) essai 247 (B) essai 253 : pic supplémentaire vers 16°

Fig.4.9 Spectres RX et décomposition (phase a, phase 5, phase amorphe et phase smectique (voir chapitre 2))
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(A) essai 247 (B) essai 253

Fig.4.10 Observations par microscopie optique de la morphologie des films dans I'épaisseur

Lorsque le film polymere cristallise totalement au dessus de 90C mais en dessous de 100C (cas de

I'essai 247), le taux de cristallinité du film polymeére est élevé (phase a uniquement) (Fig.4.8 a 4.10
(A)). Par contre, si le film cristallise principalement au dessus de 100C (cas de l'essai 253), un
mélange de phase a et B est observé (Fig.4.8 a 4.10 (B)). Ces observations sont en accord avec la
littérature [5], ou les auteurs notent I'apparition de la phase (3 si le polymére cristallise au dessus de
100<C.

Remarque :
1- Le taux de cristallinité est plus élevé ([0140%) que dans les cas de trempes (essai 246, 248, 251) ou

de refroidissement rapide (T.< 70C, essai 244 et 245).

Essais | Tcr1 |Tcrz crii)s:::ﬁi?lses Xe (%) +-3
244 56 20 o 30
245 70 26 [ 2 30
246 23 14 smectic 5
247 92 16 o 37
248 100 25 | smectic + 23
249 105 21 o a1
251 94 22 | smectic+ « 21
252 75 15 o 36
253 103 18 (o ) 36
254 120 22 o 40

Tableau 4.3 Taux de cristallinité pour diverses conditions de procédés.
Structure CoP/PPg/Aluminium

2- Une zone transcristalline s'est formée a l'interface polymére/PS ou polymére/chill roll (Fig.4.10).
L'épaisseur de cette couche, due a une germination hétérogéne plus importante lors du contact avec

une autre surface (chill roll ou feuille PS), augmente avec la température des rouleaux de
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refroidissement. Ainsi, la zone est plus importante dans le cas de I'essai 253 (Tcr1(253) = 103TC) que
dans I'essai 247 (Tcr1(247) = 90C) (Figs.4.10)).
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(A) essai 246 : U= 5m/min, Tcry = 23T (B) essai 251 : U; = 25m/min, Tcr1 = 94C, PS

Fig.4.11 Evolution de la température (O) et du taux de transformation a (=) au sein de la couche CoP

(30 um de la surface) le long de la ligne d’extrusion couchage.

Les parties grisée et bleue (trempe) correspondent a la zone de cristallisation

(A) essai 246 (B) essai 251

Fig.4.12 Spectres RX et décomposition (phase a, phase £, phase amorphe et phase smectique (voir chapitre 2))

(A) essai 246 (B) essai 251

Fig.4.13 Observations par microscopie optique de la morphologie des films dans I'épaisseur
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4.2.2.2 Effet d’'une trempe

Si le polymére subit une trempe, les entités cristallines qui apparaissent au sein de la matrice
polymére n’'ont pas le temps de s’organiser (essai 246 (Fig.4.11 a 4.13 (A))) ou de croitre (essai 251
(Fig.4.11 a 4.13 (B)). Par exemple, dans I'essai 246, le film polymére est trempé sur un rouleau a
23T (CR1) et de la phase smectique apparait. Les vitesses de refroidissement sont supérieures a

5000C/min et la température de cristallisation est de 25C.

De plus, une trempe a lieu sur le deuxiéme rouleau dont la température est fixée a 25C. Le but est
d’'abaisser rapidement la température de la structure avant son bobinage. Mais en fonction de la
vitesse d'étirage, cette deuxieme trempe a des effets inattendus. Par exemple, au cours de I'essai
251, la cristallisation débute au voisinage de 100°C (voir Fig.4.11 (B)) et des sphérolites se
développent avant d’étre figés, lors de la trempe sur CR2, dans une matrice composée de phases
smectique et amorphe (Fig.4.12 (B) et 4.13 (B)).

Pour résumer, I'impact du refroidissement sur le second rouleau dépend:

e de I'état du film polymeére : si le film polymére est totalement cristallisé avant d'arriver au

contact du 2°™ rouleau, I'effet de trempe n’a aucune incidence sur la microstructure (voir
essai 247 (Fig.4.14 (A) et Fig.4.15(A))

e de la vitesse d'étirage: le temps de séjour sur CR2 dépend de la vitesse U;. A faibles

vitesses (5 m/min), le film perd prés de 60T (Fig.4.14 (A)) alors qu'a fortes vitesses (40
m/min), la perte n'est que de 10T (Fig.4.14 (C)). Cette différence n'est pas sans
conséquences sur la microstructure. De 5 a 40 m/min, la structure cristalline change :

— a5 m/min: phase a (Fig.4.15 (A),

— a25m/min : phase a + phase smectique (Fig.4.15 (B)),

— a40 m/min: phase a (Fig.4.15 (C)).
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Fig.4.14 (A) essai 247 : Us =5 m/min, Tcr1 = 90C Fig.4.14(B) essai 248 : U; = 25 m/min, Tcrs = 100C
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Figs.4.14 Evolution de la température (O) et du taux
de transformation a (-) au sein
de la couche CoP (30 xm)

le long de la ligne d’extrusion couchage.
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Fig.4.14(C) essai 249 : Ut = 40 m/min, Tcry = 105C

Fig.4.15 (A) essai 247 : Us =5 m/min, Tcr1 = 90C Fig.4.15 (B) essai 248 : U; = 25 m/min, Tcr1 = 100C

Figs.4.15 Observations par microscopie optique de la
morphologie des films dans I'épaisseur

Fig.4.15 (C) essai 249 : Us = 40 m/min, Tcry = 105C

De plus, les simulations apportent un éclairage intéressant sur I'impact du procédé et sur la

microstructure des films. Pour des températures élevées et des vitesses d'étirage lentes, le film
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polymére a le temps de cristalliser totalement sur le premier rouleau (Fig.4.14 et 4.15 (A)). Pour des
vitesses plus élevées, il arrive parfois que la cristallisation du polymére ne soit pas terminée aprés
I'étape de refroidissement « CR1 » (cas des essais 248 et 249). Ainsi, selon la vitesse d'étirage, les
conséquences du refroidissement sur CR2 seront différentes :
« a 25 m/min: la trempe fige la microstructure (Fig.4.14 et 4.15 (B)),
« a40 m/min : la trempe n'a pas de conséquences, et le film polymeére continue a cristalliser a
hautes températures (> 90C). En effet, la chute de température nest pas assez importante
(<10%C) pour figer la microstructure (Fig.4.14 et Fig .4.15 (C)).

4.2.3 Conclusion

La corrélation entre le parcours thermique des structures multicouches et la microstructure des films
polymeéres a permis :
- de mieux comprendre la formation et la diversité des microstructures observées,

- mais aussi, de valider le modéle numérique.

De plus, le calcul du taux de transformation volumique permet d'obtenir des renseignements précieux
sur la cristallisation (température de cristallisation, calcul du temps de début de cristallisation) au sein
du film polymere et donc prés de l'interface. Ce modéle apporte un nouvel éclairage sur les liens entre
le procédé et I'adhésion, et fournit des données pour analyser les conséquences des parameétres du

procédé sur la réaction chimique (paragraphe 4.3.3) et les propriétés mécaniques (paragraphe 4.3.4).

4.3 Impact du refroidissement sur 'adhérence

4.3.1 Impact sur les mesures de force de pelage

La premiéere idée, pour déterminer I'influence des parametres du procédé, est de reporter la force de
pelage en fonction de la vitesse d'étirage Us (Fig.4.16 (A)), du taux d’élongation (&) (Fig.4.16 (B)), de
la température d'extrusion Te (Fig.4.16 (C)) ou de la température du premier rouleau de
refroidissement Tcg; (Fig.4.16 (D)).

En analysant attentivement les figures 4.16, nous nous apercevons que le paramétre le plus influent
est la thermique du procédé (Fig.4.16 (D)). Par contre, I'impact des autres facteurs est moins évident
car aucune tendance nette ne se dégage. Le temps passé a hautes températures peut favoriser les
mouvements moléculaires, qui augmentent la probabilité de réaction entre une chaine greffée et un
oxyde d’aluminium. De plus, les cinétiques de refroidissement, les vitesses d’'étirage ainsi que le taux
d’élongation conditionnent la cristallisation, qui entrave la réaction chimique. Pour démontrer que le

moteur de l'adhésion est la création de liaisons a linterface, qui dépend des températures de
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refroidissement ainsi que de la vitesse de ligne, nous avons tenté de corréler la création de liaison

avec I'histoire thermique de la structure par le paramétre W, introduit précédemment.
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Figs.4.16 Evolution de la force de pelage en fonction des paramétres du procédé

Ce parameétre rend compte de la température « vue » par l'interface pendant un temps At, et donc de
I'apport d’énergie au systéme, favorable a la réaction chimique. En reportant les énergies de pelage
mesurées en fonction de ce paramétre, on remarque que I'adhérence est liée a I'histoire thermique

(Fig.4.17). Une adhérence élevée correspond toujours a un parcours thermique favorable (W élevé).

Cependant, des résultats contradictoires nuancent ces affirmations. Par exemple, malgré un parcours
thermique plus favorable, I'adhérence est deux fois plus faible dans I'essai 253 que dans I'essai 251.
L'adhérence est due a plusieurs phénomenes dans ce type de structure : ancrage mécanique
(rugosité de I'aluminium), formation de liaisons a linterface, phénoménes dissipatifs au cours du

pelage. Dans les paragraphes suivants, nous aborderons chacun de ces aspects, en essayant d’isoler
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leurs effets afin d’'expliquer les mécanismes d'adhésion dans les structures multicouches et de

comprendre des résultats qui sont, a premiére vue, contradictoires.

Fig.4.17 Evolution de I'énergie de pelage en fonction de I'histoire thermique (¥) calculée pour I'ensemble
des essais (1-6, 11, 244-258) ; Structure CoP / PPy / Al

4.3.2 Effet de I'ancrage mécanique

L'adhérence peut étre altérée ou améliorée en fonction de la qualité de I'ancrage mécanique. Cet
ancrage résulte d’'une pénétration du polymére dans les aspérités du substrat. Ainsi une rugosité
importante peut étre un facteur favorable pour renforcer I'adhésion [7-8]. Cependant, dans la plupart
des études sur I'ancrage mécanique, les auteurs modifient la rugosité en traitant les surfaces. Ces
traitements s'accompagnent toujours d’une modification chimique de I'état de surface et il est difficile

de décorréler I'impact réel de I'ancrage mécanique de I'effet des interactions chimiques a l'interface.

Si on réalise les éprouvettes de pelage par pressage, le film polymére a largement le temps de
pénétrer les rugosités du substrat métallique. Par contre, des problémes de mouillage peuvent avoir
lieu lorsqu’on élabore les structures multicouches par extrusion couchage (Fig.4.18 (A)) [9]. En effet,
lors de I'étape de couchage, la structure multicouches est laminée entre un rouleau d’'acier (chill roll
CR1) et un rouleau entouré d'une bande élastomere (nip roll) qui se déforme sous I'action d’'une force
de pressage (Fpressage). Cette étape se caractérise alors par la distance de la zone de pincement (d,),
qui dépend de la pression appliquée sur le rouleau déformable, et par le temps de séjour ts (ts=dp/Us)
passé dans cette zone (nip) (Fig. 4.18 (B)). Dans nos essais, la pression de serrage est d’environ 1,5
MPa, et la distance de pincement est égale a [01lcm (mesurée par un papier pression (présence de

micro-capsules d’encre qui éclate sous la pression appliquée).
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Fig.4.18 (A) Conséquences de I'écoulement dans la Fig.4.18 (B) Schéma de I'étape du couchage du film

zone de pincement [9] polymere sur la feuille d’aluminium
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Fig.4.19 Photos du défaut de « bulle »sur la surface d’'une structure multicouches PP/acier [9]

Dans le cas du couchage d'un film polymeére sur une téle d’'acier, Sollogoub [9] a observé, selon les
conditions de laminage, la présence de bulles a la surface des structures multicouches, preuve du
mauvais mouillage du film polymere sur I'acier Fig.4.19 (A) et (B)). A I'aide d’'un modeéle qui permet de
calculer le remplissage des rugosités (trou cylindrique ou rayure), il calcule le temps de pénétration t,
nécessaire au polymere pour remplir celles-ci. Si t,<ts, le polymére fondu n’a pas le temps nécessaire
pour remplir les trous les plus profonds et des bulles sont décelables a la surface (Tableau 4.4).
L'apparition de ces bulles, au moment du recuit, est due a la dilatation de I'air emprisonné dans les

cavités, qui sont partiellement remplies.

Dans notre cas et sur tous les essais, aucune bulle témoin d’'un mauvais mouillage du film polymére
sur la feuille d’aluminium n’a été observée au cours des recuits. Cependant, nous avons caractérisé le
« mouillage », par microtopographie et AFM, pour vérifier si les conditions de procédé n’ont pas eu un
impact, méme minime. Pour cela, nous avons observé la topographie des deux surfaces qui
composent l'interface : « c6té liant » aprés dissolution de la feuille aluminium dans un bain d'acide

(HCI concentré) et « c6té aluminium » apres dissolution du film polymére dans un bain de xyléne a
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100<C. Par exemple, si la rugosité de la surface « co6té liant » est I'image de celle « c6té aluminium »,

le mouillage est considéré comme correct.

n°de l'essai Temps d?S)Séjou” ) Temps de pénétration t , (S) tp > ts Présence de bulles
essai 1 0,11 00 oui oui
essai 4 0,09 00 oui oui
essai 5 0,12 0 oui oui
essai 6 0,14 0 oui oui
essai 7 0,07 00 oui oui
essai 8 0,055 0,12 oui non
essai 10 0,11 0,0095 non non
essai 11 0,11 00 oui oui

Tableau 4.4 Calcul des deux temps caractéristiques du couchage (ts et tp)

pour différentes conditions de couchage (vitesse de ligne, pression, température) [9]

4.3.2.1 Microtopographie et rugosité de surface sans contact

Dans un premier temps, les surfaces ont été caractérisées par microtopographie de surface sans
contact. A partir de cette technique, nous pouvons observer la topographie de la surface (éventuels
défauts, rayures...) et calculer les parameétres de rugosité, tels que la rugosité moyenne de la surface
étudiée. Le principe de cette technique est basé sur la réflexion d’'une lumiere polychromatique. Dans
le cas de I'appareil utilisé (Altisurf 500), un faisceau lumineux (lumiére blanche) passe a travers une
lentille a forte aberration chromatique, qui décompose le faisceau Ilumineux en ondes
monochromatiques sur une certaine distance (300 um). En fonction du relief de la surface analysée,
certaines longueurs d'onde sont réfléchies. Ces derniéres sont interprétées en terme d'altitude, puis

un logiciel (Altimap) recompose I'image 3D de la surface (environ 2x2 mm?).

Aprés de nombreuses observations, il s'avere que les différences, en fonction des conditions de
procédé, sont infimes. Nous ne présentons ici que les résultats pour deux conditions extrémes
(Figs.4.20), correspondant a une adhérence élevée (essai 251) ou nulle (essai 246). En regardant
attentivement la topographie des surfaces, nous remarquons des marques de laminage sur la surface
d’aluminium (Fig.4.20 (A)), reproduites a l'identique sur la surface du film polymére, comme une
image inversée (Fig.4.20 (B) et (C)). La rugosité moyenne R, est sensiblement la méme, quelle que

soit la surface analysée (Al ou PP) : R, = 0,1-0,2 um.
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(A) surface Al
(feuille d’aluminium vierge)

(B) surface liant
essai 246

(C) surface liant
essai 251

Fig.4.20 Reconstruction spatiale de la topographie de I'interface Al/Liant

4.3.2.2 Observations de l'interface par AFM

Les surfaces ont été aussi caractérisées par AFM (Digital Instruments/VEECO), en mode sans
contact, & une échelle inférieure (surface analysée 25x25 um?). Des marques d’une profondeur de
300 nm (feuille Al) a 150 nm (film PP) sont observables sur les figures 4.21 (A) et (B).

(A) feuille aluminium (B) film polymeére, cas de I'essai 246

Fig.4.21 Clichés AFM des deux surfaces composant l'interface Al/Liant (essai 246)
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Cependant, il est difficile de conclure sur I'impact des conditions de procédé, car aucune différence

réelle n'a été remarquée entre les essais.

4.3.2.3 Conclusion

Ces résultats semblent montrer que le film polymére, encore a I'état fondu, a le temps de pénétrer les
aspérités (échelle du pm) lors de I'étape du couchage. Ce constat parait moins clair a une échelle
inférieure (< um). Les différences entre les surfaces polymére et aluminium, observées par AFM,
peuvent étre expliquées par la relaxation du film polymére aprés la dissolution de la feuille
d’aluminium ou, plus simplement, par un mouillage partiel des rugosités. Néanmoins, comme les
observations sont identiques quel que soit le niveau d’adhérence relevé, I'ancrage mécanique ne peut

expliquer les différences entre les forces de pelage.

Remargue : Contrairement a la rugosité naturelle d'une tble d'acier, la rugosité d'une feuille
d’aluminium est faible : R, (Al) = 0,1-0,2 ym < R, (Acier) = 1 ym. Les marques sur une feuille
d’aluminium sont de I'ordre de 300 nm alors qu’il n’est par rare de rencontrer des trous de 6-7 um
dans le cas de I'acier [9]. Cette différence est fondamentale pour comprendre pourquoi le mouillage
semble déterminant dans le cas du couchage sur une tole I'acier alors que ce n’'est pas significatif

dans le cas du couchage sur une feuille d’aluminium.

4.3.3 Corrélation entre I'histoire thermique et la densité de liaisons formées a

I'interface

Nous avons vu que la réaction chimique dépend de la température et de la mobilité des chaines (cf.
chapitre 3). A partir du modele thermique et des mesures des temps de relaxation (cf. chapitre 2.1), il
est possible de quantifier I'impact de la thermique sur la formation des liaisons et de voir les effets de

la mobilité moléculaire.

4.3.3.1 Impact de la thermique du procédé sur la formation des liaisons

La figure 4.22 présente I'évolution de la densité de liaisons formées a l'interface (voir chapitre 3) en
fonction de I'histoire thermique W. Cette figure démontre clairement I'impact du parcours thermique

sur la formation des liaisons.
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Fig.4.22 Evolution de la densité de liaisons en fonction de V.

Les points correspondent aux mesures expéerimentales.

Plus la température du film polymére reste élevée, plus la probabilité de réaction augmente. Ainsi, la
température a un effet sur la constante de réaction chimique, qui dépend de la température, mais

aussi sur la mobilité moléculaire (voir paragraphe 4.3.3.2 et 4.3.3.3).

4.3.3.2 Phénomeénes de relaxation des chaines prés de l'interface

Dans un polymeére fondu, plusieurs phénomeénes sont observés :
- localement, les chaines peuvent se relaxer et des mouvements de faibles ampleurs ont lieu (de

I'ordre du rayon de giration Ry d’'une chaine polypropyléne (<R0>2 = Na’, avec a la longueur

d’'un monomeére, et N le nombre de monomeéres),
- a une échelle supérieure, des phénomeénes de diffusion prennent place et des chaines greffées

peuvent migrer vers l'interface [10-11].

La réaction chimique est alors amplifiée par la multiplication des contacts entre les chaines greffées et
les oxydes d’aluminium, soit par un apport supplémentaire de chaines (diffusion), soit plus simplement
par des mouvements locaux prés de linterface. Sans reprendre les théories de la dynamique
moléculaire et de la reptation pour simuler les mouvements des chaines polymeéres prés de l'interface,
nous proposons de calculer, a I'aide d’'un modéle simplifi€, la distance parcourue, par une chaine au

cours du refroidissement.
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Calcul de la distance parcourue par une chaine greffée au cours du refroidissement :

On suppose que la diffusion est due aux mouvements par reptation des chaines macromoléculaires. Il
n'est pas trés aisé de déterminer le temps de reptation. D’'un point de vue théorique, il correspond au
temps le plus long du spectre des temps de relaxation. C’est pourquoi, compte tenu des distributions
rencontrées ici, nous allons plutdt raisonner a partir d'un temps caractéristique des chaines
greffées (Tear):

+ dans le cas des greffés purs (Fig.4.23 (A)), ce temps correspond au temps de relaxation

moyen des polymeres greffées purs (ex : 1< 0.005 s a 220C)

e dans le cas des liants modeles, seul le temps des chaines greffées nous intéresse. I

correspond aux temps les plus « courts » du spectre des temps de relaxation (Fig.4.23 (B)).

10.0 0,6
3.0
0.3
0,9
0.2 0,08
w W
= 009 = 002
4,02 0.006
0,01
0.001
0,004 } 1
' ' ' ' 0 100 200 300
0 50 100 150 200 hic)« (Pas)
(A) greffé pur, HP41 (B) liant commercial, PPq

Fig.4.23 Spectres des temps de relaxation d’un greffé pur et d’un liant a T=220C
Tcar (HPg1) = 4 ms ; rcar (PPg- chaines greffées) = 1-6 ms

Ce temps caractéristique s’exprime en fonction de la température selon une loi d’Arrhenius :

Ea 1 1 ) (Eq.4.7)
R ? _ﬂ avec Tpep = Ty (Tref)

T = Toor LEXP

ref

ou 7T est le temps caractéristique des chaines greffées a la température de référence (ici

220).

Un coefficient de diffusion est alors défini:

_ Na’

T rept

(Eq.4.8)

D

avec N, le nombre de monomeres et a la longueur d’'un monomere (environ 0,15 nm pour le PP).

La distance parcourue est alors : d =4/D [#(s) avect, le temps procédé. Ce temps correspond au

temps de début de cristallisation ( t = tg). Connaissant le parcours thermique en fonction du temps
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(Fig.4.24), il est possible de remonter a la distance théorique parcourue par une chaine en découpant
I'étape de refroidissement en n « paliers isothermes ». Au pas n, la distance parcourue est :
(Eq.4.9)

d, = (Zﬁsﬂﬂ x(t, -t )j = Z Na’ ] x(t, - t.,)

i=1 2E
K Efk""[R(n 1)

avec t; et T; le temps et la température au pas i.

Fig.4.24 Histoire thermique de
I'interface (< 1um) et estimation du
temps caractéristique au cours du

refroidissement

En examinant la distance parcourue par une chaine, pour différents essais (Figs.4.25), on se rend
compte que la diffusion au cours de nos essais est trés faible. Dans les conditions les plus favorables

(Fp = 9N, essai 251), la distance parcourue est inférieure a deux fois le rayon de giration (R, = 13 nm).

30 30
€ 3
£ 251 =
@ @
2 =
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3 3
= = 15
e g 251
3 3
= c 244
= = ]
2 2 {
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0 T T T T T T 1 T T T
00 02 04 06 08 1,0
temps (s)
(A) Cas de Tca= 2 ms (220C) (B) Cas de Tcar = 6 ms (220C)

Fig.4.25 Distance parcourue au cours du refroidissement jusqu’a to, temps de début de cristallisation.
Cas des essais 246 (Us=5 m/min, Tcr1 = 23C) ; 248 (U= 25 m/min, Tcr1 = 100C) ;
251 (Us= 25 m/min, Tcr1 = 94C, PS)
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De plus, il est important de noter que ces distances calculées sont des majorants, car en réalité les
temps de reptation sont beaucoup plus longs que le temps caractéristique utilisé ici. Par conséquent,

les distances parcourues par reptation sont, en réalité, bien inférieures.

Mobilité des chaines prés de l'interface (< 1um) :

Pour représenter la mobilité a I'interface et donc rendre compte de mouvements plus locaux, il faut
raisonner a partir des temps caractéristiques des chaines (temps de relaxation moyen) inférieurs au

temps de reptation.

Sur les Figs.4.26, nous avons superposé I'histoire thermique de linterface, pour différents essais
d’extrusion couchage, et I'évolution des temps de relaxation (Eg.4.7) en fonction de la température.
Ces temps correspondent au temps caractéristique (Tc.r) des chaines greffées et au temps moyen (1q)
des liants (liants modéles ou commercial), lié a la masse molaire de la base (voir chapitre 2, méthode
Cole-Cole).

(A) Cas des essais Ur= 5m/min (B) Cas des essais Us= 25m/min

Fig.4.26 Superposition de I'histoire thermique pour différents essais et de I'évolution en fonction de la température
du temps de relaxation 7y (temps moyen de PPy correspondant aux longues chaines)
et du temps de « caractéristique» des courtes chaines (chaines greffées : rcar = 2 ms a 220C)).
Cas des essais :
246 (F, = 0 N) ; 247 (F, = O N) ; 253 (Fp = 3,2 N)
244 (F, = 1N); 248 (Fy = 1,4 N) ; 251 (Fp = 8,4 N)

Cette représentation apporte un complément d'informations sur la mobilité des chaines, prés de
I'interface, au cours du refroidissement [10]. Par exemple, nous pouvons savoir si les chaines, pres de
I'interface, ont le temps de se relaxer au cours du refroidissement. Ainsi, si la courbe de température

dépasse la zone délimitée par la courbe 1., (Zone 2 : Fig.4.26 (A)), le temps procédé est compatible
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avec les temps de relaxation des chaines greffées. La premiére conclusion est que I'adhérence est
liée a la mobilité moléculaire:
- une adhérence faible ou nulle coincide avec un parcours thermique défavorable en termes de
mobilité des chaines (F, <IN : cas des essais 246, 247 et 244).
- l'adhérence est élevée (F, > 1N) pour les structures dont le parcours thermique est favorable

(cas des essais 248, essai 251et 253).

4.3.3.3 Conclusion

Savoir réellement ce qui favorise la création des liaisons a linterface est difficile. Néanmoins, le
modéle d’extrusion couchage a révélé que la maitrise de la température était le facteur essentiel dans
la création des liaisons. Une température élevée accélére la cinétique de réaction chimique et
favorise la mobilité des chaines pres de linterface. Ainsi, il faut que les temps de relaxation des
chaines greffées soient compatibles avec les temps « procédé » afin d’augmenter la probabilité de
réaction d'un greffon AM avec les oxydes d'aluminium. Par contre, compte tenu des temps
« procédé » trés courts (< 2 s), il est peu probable que :

- l'interface soit renforcée par un apport supplémentaire en chaines greffées,

- des résidus de catalyse ou des chaines oxydées diffusent pour former des couches de faible

cohésion, provoquant alors la chute des propriétés adhésives.

4.3.4 Effet de la microstructure sur les forces de pelage

L’histoire thermique a un impact trés net sur la microstructure des films (cf. paragraphe 4.2) et donc
sur leurs propriétés mecaniques : seuil de plasticité (o,) et module d'élasticit¢ (E’). Or, les
phénoménes dissipatifs peuvent étre importants (déformation plastique) lors du test de pelage. Ces
phénoménes sont surtout liés aux propriétés mécaniques du film polypropyleéne mais aussi au test de
pelage en lui-méme (mode de sollicitation, dimensions des éprouvettes). Un certain nombre de

techniques (traction, DMA) ont donc été mises en ceuvre pour déterminer ces parametres.

4.3.4.1 Propriétés mécaniques des films polyméres

Des essais de traction ont été réalisés sur le film polymére a température ambiante et a vitesse de
traverse constante (200 mm/min) en utilisant une machine de traction Erichsen (Erichsen Testwell)
équipée d’'un capteur de force de 200 N. L'objectif est de déterminer le seuil de plasticité en fonction
des conditions de refroidissement. Le systéme Vidéotraction® a été utilisé comme extensométre, pour
mesurer la déformation au cours des essais. En suivant le déplacement, par caméra rapide, de

quelques points dessinés a la surface de I'éprouvette (2 taches dans notre cas), cette méthode

permet de déterminer les courbes contrainte - déformation vraie (Fig.4.27). Les éprouvettes en forme
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d’haltere ont été découpées dans les films a I'aide d’'un emporte piece, apres dissolution de la feuille

d’aluminium.

Fig.4.27 Courbes de traction pour différents essais :
essai 249 (Ur= 40 m/min, Tcr1 = 105C) ; essai 248 ( Us = 25 m/min, Tcry = 100C)
essai 246 ( Us=5 m/min, Tcry = 23T)

Le module élastique a été déterminé par DMA (Dynamic Mechanical Analyzer, Tritec 2000, Bohlin
Instruments). Ces essais ont été réalisés en imposant un petit déplacement (10 um) a des éprouvettes
rectangulaires pendant 5 min, a la fréquence 1 Hz et a température ambiante (sollicitation en traction).
Ces éprouvettes ont été découpées dans le sens d’extrusion, a I'aide d’un emporte piece (5 mm x 5

mm x 80 um). Le module élastique moyen est calculé a partir de cing essais.

Principaux résultats :

Le module d'Young et le seuil de plasticité pour différents essais sont reportés dans le tableau 4.5. Au
vu de ces résultats, le seuil de plasticité et le module d’Young sont liés a la nature des phases et au
taux de cristallinité. Ces paramétres prennent une valeur maximale lorsque le film polymere cristallise
a haute température et ne subit pas de trempe secondaire sur CR2 (essais 247, 249, 252-254). Au
contraire, les valeurs les plus faibles correspondent aux films dont la proportion de phase smectique
est importante (essais 246, 248 et 251). En corrélant les valeurs du seuil de plasticité et du module
d'élasticité avec les observations microscopiques, on s'apercoit que ces deux parametres dépendent
du taux de cristallinité, comme cela est mentionné dans la littérature [14-16].
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) _ .. | Module d’élasticité
Seuil de plasticité . Phases Taux de
Essais (DMA a 25T) o o
oy (MPa) £ 0.5 cristallines cristallinité Xc (%)
E'(GPa) % 0.03
244 (1) 28 0.7 a 30
245 28 0.7 a 30
246 22,5 0,55 phase smectique 5
247 32,5 / a 37
phase
248 26,5 0,65 ) 23
smectique + a
249 32 / a 41
phase
251 26,5 0,68 i 21
smectique + a
252 / / a 36
253 30 0.95 a+p 36
254 / / o 40

Tableau.4.5 Module d’élasticité et seuil de plasticité pour divers essais

4.3.4.2 Conséquences sur les mesures d’adhérence

Dans le chapitre 3, nous avons décrit le test de pelage utilisé pour caractériser I'adhérence dans les
structures multicouches. En plus de I'énergie d’adhésion locale, I'énergie de pelage prend en compte
les énergies dépensées au cours des processus de dissipation, comme I'énergie dissipée en front de
fissure, ou la déformation plastique de I'éprouvette dans le cas de systemes ductiles. Pour des
énergies d’adhésion élevées, la forte plastification des éprouvettes contribue a la majeure partie de
I'énergie de pelage enregistrée. Pour illustrer ces phénomeénes, nous avons caractérisé par
microscopie électronique a balayage, la surface des films polyméres en contact avec la feuille

aluminium (c6té liant), apres un test de pelage (Figs.4.28).

En fonction des forces de pelage enregistrées, les surfaces sont lisses (Fig.4.28 (A), F, = 0 N)) ou
rugueuses (Fig.4.28 (D), F, = 8,4 N). La rugosité, induite par le pelage, est attribuée a la déformation
plastique qui s’est propagée dans I'épaisseur de la structure au lieu d’étre confinée a l'interface. Cette
déformation plastique, importante au-dela d'une certaine densité de liaisons (£ > 0,08 ch/nm?),

engendre un fort endommagement de I'éprouvette et I'apparition de microcavités.
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(C) essai 253 ( Us =5 m/min, Tcr1 = 103T, PS) (D) essai 251 (Us = 25m/min, Tcr1 = 93T, PS)

Figs.4.28 Images MEB de l'interface polymere (c6té liant) apres le test de pelage

(A) Spectre RX (A) spectre RX
(B) Observations par microscopie optique de la (B) Observations par microscopie optique de la
morphologie des films dans I'épaisseur morphologie des films dans I'épaisseur
Fig.4.29 essai 251 (Us = 25m/min, Tcri1 = 94T, PS) Fig.4.30 essai 253 (Us = 5 m/min, Tcr1 = 103, PS)
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De plus, la comparaison entre les essais 253 et 251, qui fournissent des résultats paradoxaux
(Fig.4.17), permet de mettre en évidence le lien étroit entre les propriétés mécaniques des films et les
processus dissipatifs. Ainsi, selon les propriétés, la déformation plastique est plus ou moins confinée a
linterface. A densité de liaisons égale (£ = 0,085 ch/nm?), plus le seuil de plasticité est bas, plus la
déformation plastique est importante : oy (251) < g, (253) (Fig.4.28 (C) et (D)). Ce constat explique
donc parfaitement pourquoi la force de pelage est nettement supérieure dans le cas de I'essai 251. La
contribution trés importante des processus dissipatifs s’explique par la proportion importante de phase
smectique (Fig.4.29 (A) et (B)) qui abaisse le seuil de plasticité, contrairement au film 253 composé
principalement de sphérolites a et B (Fig. 4.30 (A) et (B)). Il est a penser qu'un test de clivage aurait
permis de mieux confiner la déformation en téte de fissure, sans toutefois éviter un endommagement

diffus dans I'épaisseur compte tenu des propriétés mécaniques du film.

D’autres auteurs ont aussi noté I'impact des trempes sur les propriétés adhésives des structures
multicouches dans le cas de I'adhésion entre une feuille d’aluminium et un film polymére (PP greffé
[17], PE [18]). Le renforcement des propriétés adhésives (force de pelage plus élevée) est expliqué
par un changement des propriétés mécaniques des films. La présence de phase smectique tend a
favoriser la plastification des éprouvettes et donc augmenter I'énergie consommeée lors du test de
pelage. De méme, si on réalise un recuit sur les structures trempées, pendant 8 min en dessous de la
température de fusion, I'énergie de pelage chute a cause de la disparition progressive de la phase
smectique (Figs.4.31 : de C a A, disparition totale de la phase smectique aprés recuit a 130C)) [17]

Fig.4.31 (A) Evolution de la force de pelage en fonction Fig.4.31 (B) Spectres RX d'un film polymere, issu

de la température de recuit [17]. Eprouvettes sandwich d’'une éprouvette sandwich trempée, recuite a

trempées dans I'eau glacée (dimensions : 230 mm x 25 différentes températures pendant 8 min [17] :
mm x350 pm (100 Al + 150 PP + 100 Al)) A:130 C,B:100Cet C:70C
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Remarque :

Nous avons corrélé les phénoménes d’endommagement avec les propriétés globales du film mais pas
avec les propriétés mécaniques a linterface. Or, dans un premier temps, les mécanismes de
dissipation prennent place en téte de fissure, et dépendent donc des propriétés mécaniques de
I'interface. Malheureusement, ces propriétés interfaciales sont difficiles a déterminer et nous n’avons
pas réussi a mettre en place le protocole pour mesurer l'orientation et le taux de cristallinité a
I'interface. Différentes techniques auraient pu étre utilisées :

« dichroisme infrarouge (mode ATR) : cette méthode, semi-quantitative, permet d’obtenir des

informations sur l'orientation et les proportions de phases amorphe et cristalline sur une
épaisseur de 1-3 um,

e nano-indentation : & partir de I'observation de la trace laissée par le nano-indentateur, un

modéle mécanique permet de remonter aux propriétés mécaniques de l'interface.

4.4 Conclusion : vers une optimisation du procédeé

Au cours de ce chapitre, nous avons abordé les différents facteurs susceptibles de renforcer
'adhérence dans les structures multicouches. L'adhérence dépend principalement du nombre de
liaisons créées a l'interface (%) et des propriétés mécaniques du film (oy et E), méme si dans certains
cas, I'ancrage mécanique peut jouer un réle. Ces parameétres dépendent fortement des conditions
opératoires :

- La réaction chimique est thermo-activée et dépend de la mobilité moléculaire dans le fondu.
L’histoire thermomécanique est donc primordiale, notamment prés de l'interface ou a lieu la
réaction entre les chaines greffées et les oxydes d’aluminium. En effet, la réaction chimique,
fortement ralentie dés que l'interface cristallise, dépend de I'histoire thermique et les conditions
d’étirage influent sur la cristallisation.

- Les propriétés mécaniques sont fortement liées a la microstructure des films semi-cristallins et a
I'orientation moléculaire. La nature des phases (smectique, a ou ), le nombre et la taille des
sphérolites dépendent fortement des conditions thermiques lors du refroidissement de la

structure multicouches.

En jouant sur les conditions opératoires (vitesse d'étirage, températures des rouleaux), les énergies
de pelage varient de 0 & 1500 J/m?, la densité de liaisons de 0,06 & 0,1 ch/nm? et le seuil de plasticité
de 22 a 32 MPa. Pour améliorer I'adhérence, la premiére idée est donc d’optimiser le procédé afin de
favoriser la création de liaisons (Fig.4.32 (A): ~= f(W)) ou d'abaisser le seuil de plasticité pour

amplifier les phénomenes dissipatifs au cours de I'essai de pelage (Fig.4.32 (B)).
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Fig.4.32 (B) Impact du procédé sur les propriétés

Fig.4.32 (A) Impact du procédé sur la densité de liaisons

o mécaniques du film et par conséquent sur les
formées a l'interface o
processus dissipatifs au cours du pelage

Dans cette optique, nous avons réalisé des essais afin de tester le caractére prédictif de notre

modeéle, & savoir, la capacité a prédire le niveau d'adhérence dans une structure CoP / PPy / Al en

fonction des conditions de procédé :

Essai 1 (= essai 251) : Us= 25 m/min, Tcry = 94C, Tcro= 22T,

Essai 2 (= essai 313) : U; = 25 m/min, Tcr1 = 92T, Tcre = 87T. Nous avons choisi ces
conditions de procédé dans le but d'obtenir le méme parcours thermique initial tout en
supprimant les effets d’une trempe secondaire (Tcr2 (€SSai 2) >> Tcgr, (€ssai 1)). A partir des
figures 4.32 (A) et (B), nous pouvons supposer que la densité de liaisons sera identique
(méme W) mais que I'énergie de pelage chutera. En effet, la phase smectique ne doit plus
se former car nous avons supprimé la trempe sur CR2. Par conséquent, les phénoménes
dissipatifs seront moins importants au cours de l'essai de pelage en raison de

'augmentation du taux de cristallinité et du seuil de plasticité.

Les figures 4.33 et 4.34 illustrent I'apport du modéle pour estimer les niveaux d’adhérence a partir des

seules conditions opératoires:

en augmentant la température du chill-roll CR2, la phase smectique, due a I'effet de trempe
sur CR2 (Fig.4.34 (A)), disparait. Par contre, le parcours thermique (Fig.4.33) reste le méme
(W (essai 1) = W (essai 2) et la densité de liaisons ne change pas.

malgré la méme densité de liaisons, la force de pelage diminue (Fig.4.34 (B)) car les
phénomeénes de plastification sont beaucoup moins importants (taux de cristallinité plus

important).

Plusieurs résultats intéressants sont a souligner. Premiérement, les derniéres observations valident le

modeéle d’extrusion couchage. Malgré une loi de cristallisation empirique et plusieurs hypothéses, les

températures au sein de la structure multicouches ainsi que la cristallisation sont calculées avec une

précision suffisante, et ceci, quelle que soit la complexité du parcours thermique (vitesse d'étirage,

effet de trempe..). A partir des simulations, nous pouvons savoir si le film a cristallisé a haute
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température ou s'il a subi une trempe, et si le parcours thermique a été favorable a la création de
liaisons. A partir de ces constats, nous sommes capables de prédire qualitativement I'impact du
procédé et d’estimer le niveau d'adhérence (faible, moyen ou élevée), mais pas de calculer la valeur

exacte de la force de pelage.

Fig.4.33 Evolution de la température (O) et du taux de transformation a (=) prés de l'interface (Liant, 1 zm)

le long de la ligne d’extrusion couchage. Rouge : essai 1 ; Bleu : essai 2

Fig.4.34 (A) Disparition de la phase smectique en Fig.4.34 (B) Diminution de la force de pelage en

augmentant la température CR2 augmentant la température CR2

A partir du modele d’extrusion couchage, nous pouvons envisager une optimisation des conditions
opératoires afin de favoriser la création de liaisons, en fonction du type de structure (épaisseur des
couches, présence de couches isolantes...) ou du design de la ligne d’extrusion couchage. On peut
aussi imaginer et proposer de nouveaux schémas de ligne en partant du postulat suivant, qui est loin

d’'étre intuitif: il est préférable de maintenir les films polyméres a haute température, le plus longtemps
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possible, au lieu de les refroidir rapidement. L'idéal serait de favoriser au maximum le temps ouvert a

la réaction puis de moduler les propriétés mécaniques en trempant la structure.
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Chapitre 5

Etude des propriétés
Intrinseques des polymeres greffées et de

I'impact sur 'adhésion

En complément du chapitre 4 ol nous avons démontré I'impact des paramétres du procédé sur les
mécanismes d’adhésion, nous avons étudié certaines propriétés intrinséques des liants modéles et
leurs effets sur I'adhésion. Les propriétés susceptibles de jouer un réle sont la mobilité moléculaire, la
température de cristallisation et le taux global d'anhydride maléique (AM). Plusieurs formulations ont

été choisies afin de séparer les effets de chaque parameétre.

La premiére partie est consacrée au choix des formulations. La deuxieme souligne I'impact de la
mobilité et de la cinétique de cristallisation. Enfin, la troisieme partie démontre I'importance du nombre

de chaines greffées, présentes dans les liants, sur la densité finale de liaisons créées a l'interface.
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5. Etude des propriétés intrinséques des polymeéres greffés et de I'impact sur I'adhésion

5.1 Objectifs de I'étude

Afin d’améliorer I'adhésion dans les structures multicouches aluminium/polymeres, plusieurs voies
sont envisageables. La premiére est de changer les parametres du procédé afin de favoriser la
création de liaisons a l'interface et/ou de jouer sur les propriétés mécaniques a l'interface (chapitre 4).
Cependant, il n'est pas toujours aisé de modifier ces parametres. Par exemple, des problemes de
mise en forme sont rencontrés lorsque les températures de rouleau sont trop élevées car la nappe
polymere adhére sur les rouleaux. Au lieu de proposer une modification profonde des conditions
opératoires, il est parfois préférable de modifier les polymeres et de choisir une solution « matériau »
aux problemes posés. Le but de ce chapitre est de proposer des pistes pour améliorer les
formulations en étudiant séparément I'impact de certaines propriétés, telles que la rhéologie des

polymeres greffés, les cinétiques de cristallisation ou le taux de greffage.

5.1.1 Formulation des liants

Pour répondre a ces diverses questions, nous avons étudié le comportement du liant commercial PP,
(témoin) et de plusieurs liants (voir Tableau 5.1). Le but de ces formulations est d’étudier séparément
'impact du greffage, de la cristallisation et de la rhéologie des polypropylenes sur les mesures
d’adhérence. Une grande partie des résultats sont de nature confidentielle (recette de formulation).

Sans rentrer dans les détails, nous allons tenter d’expliquer la philosophie de notre démarche.

Pour améliorer I'adhésion, nous avons jouer:

* sur les températures de cristallisation

« sur le taux de greffage et/ou la taille des chaines

Toute la difficulté est de faire varier chacun de ces paramétres indépendamment les uns des autres,
afin d'en quantifier I'importance. Or, le greffage d'une molécule AM s’'accompagne toujours de
coupures de chaines (cf. chapitre 3). Les polyméres, dont le taux de greffage est important, ont

souvent une masse molaire peu élevée.
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- mélanges
Type de matériaux Nom usuel utilisé ¢ Mo [ TOA) |
mo
dans le manuscrit de thése ) (kg/mol) (ppm) » 9
base liant
Couche de structure CoP 250
Liant commercial PPg
’ BASE1 186 38.1
Base des mélanges
BASE2 295 43.7
Polypropylénes
, Homopolymeres : HPy1 a HPy4, HP A, HPB
greffés

} Copolymeres : CoP41, CoPg42
(greffés purs)

LIANT1 HPg1 100
LIANT2 HP42 750
LIANT3 HP43 420
Mélanges BASE1
. R LIANT4 HP4 600
Liants modeles
LIANTS CoPy¢1 800
LIANT6 CoPy2 860
LIANT7 BASE2 HP42 830

Tableau 5.1 Caractéristiques des polymeéres étudiés lors de la thése

Pour des soucis de confidentialité, le détail des formulations ne peut étre révélé.

Dans la suite, nous distinguerons les greffés purs composés uniquement de chaines greffées et les
liants modéles qui correspondent a des mélanges d'une base et d’'un greffé pur :
1. les greffés purs sont définis par rapport a la nature du polymére (homopolymére ou
copolymere).
2. les liants modeles sont définis par rapport au greffé pur et a la base utilisés (base 1 ou 2) ainsi
gu’au taux global d’AM dans le mélange (TG).
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5.1.2 Caractérisation des liants

5.1.2.1 Rhéologie

Compte tenu de leur masse molaire, le comportement des liants purs est newtonien, contrairement
aux matrices et aux liants formulés (Fig.5.3 (A)): par exemple, a 220C, le temps de relaxation moyen,
lorsqu’il est mesurable (méthode Cole-Cole), est inférieur a 0,005 s pour les liants purs alors que pour

les bases, il est de 0,08 — 0,5 s.

1000
. HPy1
A B AR et
100 4
-:‘; %5{
m
B
= HPg2
10 4
1 LR T LR LR | i
0,01 0,10 100 10,00 10000 1000,00

w (rad.s-1)

Fig.5.3 (A) Courbes maitresses a 220C de deux gref fés purs :
HPg41 (masse molaire élevée) et HP42 (masse molaire faible)

Les mélanges (Liant 1-7, PPy) se comportent comme leur base correspondante (Fig.5.3 (B)), méme si
leur temps de relaxation moyen et leur viscosité sont plus faibles:
e Casliant2: Tpase1 = 0,08 s, Tjaniz= 0,06 s

e Casliant7 :Tpase2=0,5S, TLjan2=0,2 S

A Liamt2 O Liant7 & base1 M bhase2

10000
1000 A
)
o
o
=
100
10 —T T T T T T T T
0,01 010 1,00 10,00 100,00 1000,00

 (rad.s-1)

Fig.5.3 (B) Courbes maitresses a 220C de deux lian ts et leurs bases correspondantes
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La différence majeure entre les liants et leurs bases est la contribution plus importante dans le spectre
des temps de relaxation des faibles temps de relaxation, associés aux courtes chaines greffées AM
(voir Annexe A.2.3). Ces temps «courts» correspondent aux temps de relaxation moyens,

déterminés par la méthode Cole-Cole, des greffés purs qui composent le mélange (base+ %greffé

pur).

5.1.2.2 Cristallisation

Pour étudier I'influence de la température de cristallisation, nous avons comparé trois liants dont les
masses molaires et le taux global d’AM sont identiques :
— Liant 2 : le greffé pur est un homopolymére (HP42),
— Liant 5 : le greffé pur est un copolymére statistique (CoPg41)
— Liant 6 : le greffé pur est un copolymere statistique dont le taux d'éthyléne est plus important
(CoPg42).

Les figures 5.4 et 5.5 présentent I'évolution du parametre In(x(T)) (loi d’Ozawa, Annexe A.3) en
fonction de la température pour les différents liants et les greffés associés. Les résultats principaux
sont :

< L’ajout de greffés purs modifie trés peu les températures de cristallisation des liants modeéles.
Celles-ci sont identiques aux températures de cristallisation des bases correspondantes (< a
2T (Fig.5.5)) alors que la différence entre les hom opolymeéres et copolyméres greffés purs
est de 8C (Fig.5.4).

e La germination des liants modéles est de type sporadique (sauf liant 7) alors que la
germination est instantanée dans le cas des matrices ou de certains greffés purs. Cette
différence de germination explique les écarts observés a basses températures (Fig.5.5), car
les lois de cristallisation ont une forme différente (voir chapitre 2).

« Les cinétiques de cristallisation des liants sont proches (différence< 2<C), quel que soit le
greffé ajouté (copolymere (Liant 5-6) ou homopolymere (2)) (Fig.5.5).

Fig.5.4 Evolution de In(x(T)) en fonction de la température. Cas des greffés purs : HP42, CoP41 et CoPgy2
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Fig.5.5 Evolution de In(x(T)) en fonction de la température

Cas des liants : Liant 2,5 et 6

L'idée de faire varier la température de cristallisation d’'une formulation n’est donc pas évidente a

mettre en pratique.

5.2 Effet de la mobilité des chaines et de la crist  allisation

5.2.1 Essais d’extrusion couchage

Afin de caractériser I'impact des propriétés des liants modéles sur I'adhésion, nous avons réalisé 4
essais d’extrusion couchage pour chaque liant (voir Annexe A.1) :
— 5 m/min, température de consigne Tcgs: ( 70T (+ couche PS), 90C),

— 25 m/min, température de consigne Tcr: ( 70T (+ couche PS), 90C).

Dans le cas du liant commercial, ces essais correspondent a des conditions favorables (25 m/min,
Fo>1N) et défavorables pour I'adhésion (5 m/min, F,<1N).

5.2.2 Impact de la rhéologie sur I'adhésion

5.2.2.1 Relaxation des chaines en fonction de la masse molaire

L'objet de ce paragraphe est I'étude de la mobilité des chaines greffées au cours du refroidissement

et de son impact probable sur les cinétiques de réactions a l'interface. Malheureusement, I'étude des
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liants composés de greffés purs, de différentes masses molaires, n'a rien donné. En effet, soit les
temps de relaxation des chaines greffées sont non mesurables ou trop faibles (< 4 ms), soit nous
n'avons pas réussi a obtenir des formulations avec un taux de greffage global équivalent (cas des
liants 2 et 3, tableau 5.1).

Question : Aurait on pu observer les effets de la mobilité moléculaire sur I'adhésion compte tenu du
choix des parameétres du procédé ou des contraintes liées au greffage des molécules d’anhydride
maléique ? Pour répondre a cette question, malgré le manque de résultats, on va raisonner a partir

de valeurs arbitraires de temps de relaxation.

Sur la figure 5.6, nous avons représenté I'histoire thermique de l'interface pour les 4 conditions de
procédé investiguées, que nous comparons a ces valeurs arbitraires de temps de relaxation (T, =
220C). Ces temps correspondent a des greffés « fictifs » de masses molaires différentes. D’aprés
cette figure, les temps de relaxation ne sont plus compatibles avec les temps du procédé lorsque les
temps de relaxation sont supérieurs a 0,03 s (points « procédé » en dessous de la courbe d’évolution
des temps de relaxation). D'aprés le chapitre 4 (paragraphe 4.3.3.3), cette situation est défavorable

pour I'adhésion.

Fig.5.6 Evolution de la température a I'interface au cours des essais
d’extrusion avant le début de cristallisation (symboles)
et des temps de relaxation des chaines greffées (traits pleins) en fonction du temps « procédé ».

Les temps indiqués sont des temps de relaxation « fictifs » a 220C

Or, il est difficile de synthétiser de tels greffés, car ces temps de relaxation « arbitraires »
correspondent a des masses molaires déja élevées. Par comparaison, tous les greffés étudiés ont des

temps de relaxation trés proches, inférieur a 0,005 s, compte tenu des masses molaires faibles.
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Conclusion : En se basant sur cette hypothése, le choix des greffés utilisés n'est pas assez
discriminant pour estimer l'influence de ce parametre, la différence entre les temps de relaxation
n'étant pas suffisante pour dégager une tendance. En effet, selon les conditions de procédé, ils sont
tous compatibles ou tous incompatibles (cas de certains essais réalisés a 5 m/min) avec les temps du

procédé.
5.2.2.2 Relaxation des chaines greffées au sein d’'une matrice polymére

Nous avons aussi cherché a savoir si les matrices, selon leur masse molaire, jouaient un réle sur la
cinétigue de réaction a linterface. En effet, la présence de longues chaines devrait entraver les
mouvements moléculaires, et donc diminuer la mobilité des chaines greffées a linterface et les
processus de diffusion. Or la mobilité moléculaire a I'interface peut jouer un réle sur le nombre de
liaisons créées (voir chapitre 4). Le but est donc de savoir si les longues chaines entravent la mobilité

des chaines greffées et sont défavorables a I'adhésion.

Pour répondre a cette question, nous avons comparé 2 liants avec un taux d’AM équivalent. Nous
avons utilisé le méme greffé (HP42) en faisant varier la matrice:

— liant 2: base 1, M,, = 186 kg/mol, TG (AM) = 750 ppm

— liant 7: base 2, M,, = 295 kg/mol, TG (AM) = 830 ppm

Il s'avéere que I'effet sur I'adhésion est inattendu. Pour une condition de procédé donnée, la force de
pelage augmente avec la masse molaire de la matrice (Fig.5.7) et I'augmentation de I'énergie de
pelage n'est pas liée a la densité de liaisons:

« a5 m/min, £=0,06 (base 1) et 0,07 ch/nm? (base 2)

« a25m/min, £ =0,10 ch/nm? (base 1 et 2)

O base 1 M,,= 186 kg/mol M bhase 2 b= 295 kg/mol
12

o L —

5 m/min 25 m/min

U (mimin)

Fig.5.7 Evolution de la force de pelage en fonction de la masse molaire de la matrice (base 1 et 2).
Deux conditions de procédé : 5 et 25 m/min, Tcgri = 70T (+PS)
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La présence de longues chaines ne semble pas avoir un impact sur la densité de liaisons dont la
valeur est identique dans les deux cas. Plusieurs explications sont possibles :
1. soit la mobilité moléculaire joue un réle mineur dans les cinétiques de formation de liaisons a
I'interface,
2. soit les chaines greffées ne sont pas suffisamment longues pour interagir avec la matrice.

L'impact de la géne stérique, qui diminue la mobilité moléculaire, ne peut donc étre observé.

L'amélioration de I'énergie de pelage avec la masse molaire du liant peut étre attribué a des
phénomenes de dissipation variables selon les liants. Néanmoins, nous n'avons pas caractérisé les

propriétés mécaniques de l'interface pour répondre a cette question.

5.2.3 Effet de la cinétique de cristallisation

Sans modifier le taux global d’AM (~800 ppm), nous avons étudié trois liants composés de greffés
homopolymeéres ou copolymeres :

— Liant 2 : greffé homopolymere HPg42,

— Liant 5 : greffé copolymére CoPg1,

— Liant 6 : greffé copolymére CoPg42.

Il s’avere que les cinétiques de cristallisation des liants sont trés proches (Fig.5.5) malgré 'ajout d’'un
taux important de greffés purs, dont les températures de cristallisation sont différentes (Fig.5.4):
T(HPg) - T(CoPy) = 8. Ceci peut s’expliquer par des phénoménes de co-cristallisation ou de
cristallisation simultanée des deux composants. Par conséquent, les 3 liants sont apparemment

identiques : méme taux global d’AM et méme température de cristallisation.

Ceci explique pourquoi les densités de liaisons et les énergies de pelage mesurées sont trés proches
(Fig.5.8), malgré quelques différences. Par exemple, les énergies de pelage sont sensiblement plus

faibles dans le cas du liant 5.
®|jant2 Aliant S OLiantB

1200
i R %
— 800 - i
(]
=
=4
& | .
400 -
] e
0 | A s
T T T T T T T T T T T
0,04 0p6 0[8 0,10
T (ch/nm?)

Fig.5.8 Evolution de I'énergie de pelage en fonction de la densité

de liaisons pour les 3 liants (densité de liaisons corrigée (voir chapitre 3)).
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5.2.4 Conclusion

Tester indépendamment I'impact de certaines propriétés telles que la température de cristallisation, la
mobilité moléculaire ou le taux de greffage s'est avéré plus difficile que prévu. Cette difficulté tient
surtout a la méthode de greffage qui provoque des coupures de chaines et rend difficile le contréle de

la masse molaire.

5.3 Effet du taux de greffage

5.3.1 Influence du nombre d’AM par chaines

Deux liants modéles ont été étudiés afin de savoir si pour un taux égal d'AM (TG) dans le mélange, Il
est préférable d'avoir beaucoup d’AM greffé sur les chaines polyméres, et donc peu de chaines tres
greffées dans le mélange que le contraire:

— Liant 2 (Fig.5.9 (A)): TG (AM) = 700 ppm (beaucoup de HP42 (= 1 AM/chaine)),

— Liant 4 (Fig.5.9 (B)): TG (AM) = 630 ppm (peu de HP4 (plusieurs AM/chaine)).

Abd
Al
Al
W Al /
Ahd AM
(A) Cas du Liant 2 : tres peu de molécules AM sont (B) cas du liant 4 : de nombreux greffrons AM ou
greffées sur la chaine (HP42) poly(AM) sont présents sur la chaine (HPg¢4)

Fig.5.9 Représentation schématique d'une chaine greffée AM

Le résultat de ces essais est significatif. Le nombre de liaisons et I'énergie de pelage sont plus faibles
lorsque le nombre d’AM greffées sur les chaines polymeéres augmente (liant 4 par rapport au liant 2),

pour des conditions équivalentes de procédé (Fig.5.10 (B)). Il faut mieux avoir beaucoup de chaines

peu greffées que peu de chaines trés greffées.
Ainsi, le taux global d’AM n’est pas une condition suffisante pour expliquer I'adhésion dans les
structures multicouches. Par contre, la concentration en chaines greffées semble étre un critere plus

pertinent, comme le montrera le paragraphe suivant.
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Remarque :

Lors des dissolutions du film polymére pour quantifier la densité de liaisons par XPS, nous avons
montré qu'une réaction secondaire avait lieu lors de la diffusion du xyléne jusqu'a linterface
polymere/aluminium (chapitre 3). De plus, cette réaction est favorisée par la mobilité moléculaire,
donc par les faibles masses (voir chapitre 3.5.2). Il est donc nécessaire de corriger la densité de
liaisons mesurée pour remonter a la densité de liaisons réelle a linterface, d’autant plus que les
chaines greffées sont trés courtes dans le cas du liant 4. Ceci explique pourquoi, les valeurs de Z de

ce liant sont anormalement élevées, avant correction, par rapport a I'énergie de pelage (Fig.5.10 (A)).

1200 * Liant2 + Liantd # Liant2 + Liant 4
] 1200
- | ™
& 8007 o 800 -
E”
e - 2
o ] & . g
400 - ORI
- '.1 '_H 1 '_H
] T |"!'| T T Tt f_u‘_' T H_|| T 0 =+ IH_|I : : Il_!_| 'I'."' : : :
010 0412 014 016 018 020 TOr Opz O, 0D OE HAE
Z (chinm?) ¥ (chinm?2)

(A) avant correction (B) apres correction

Fig.5.10 Evolution de I'énergie de pelage en fonction de la densité de liaisons créées a l'interface

pour les liants 2 et 4 (densité de liaisons avant et apres correction (voir chapitre 3))

5.3.2 Influence du taux global d’anhydride maléique (ppm)

Nous avons reporté sur les figures 5.11 et 5.12 le nombre de liaisons créées a l'interface (X) et

I'énergie de pelage mesurée. Le nuage de points représente I'ensemble des essais sur les liants

modeles et le liant commercial.

A premiéere vue , une tendance trés nette se dégage : pour des conditions de procédé équivalente,
le nombre de liaisons crées ne dépend pas seulement du taux global d’AM, mais aussi du nombre de
chaines greffées dans les formulations. Ainsi, I'énergie de pelage est toujours trés faible si les
formulations ont un taux global d’AM inférieur a 400 ppm. Cependant, cette condition n'est pas

suffisante, car des probléemes d’adhésion apparaissent si des liants, avec des chaines trés greffées

mais peu nombreuses (cas du liant 4), sont utilisés.
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Fig.5.11 Evolution de la densité de liaisons en fonction du parcours thermique pour I'ensemble des liants modéles

et le liant commercial. La densité de liaisons est corrigée en utilisant la méthode décrite au paragraphe 3.5.3.2.

Gp (Jinm?)

Les liants modeéles sont classés en deux catégories en fonction du taux global d’AM (TG(AM)):

1- liants peu greffés (TG<400 ppm) et liant 4
2- liants greffés (TG ~ 800 ppm)

1500 e
] R -
1000 -
- HEH Liant commercial O
] Liants modéles
H00 - fﬁ ® TG(AM) ~ 800 ppm
] s - TG(AM) < 400 ppm et liant 4
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Fig.5.12 Evolution de I'énergie de pelage en fonction de la densité de liaisons créées
a l'interface pour I'ensemble des liants modéles et le liant commercial.

La densité de liaisons est corrigée en utilisant la méthode décrite au paragraphe 3.5.3.2.
Les liants modeéles sont classés en deux catégories en fonction du taux global d’AM :
1- liants peu greffés (TG<400 ppm) et liant 4

2- liants greffés (TG ~ 800 ppm).
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Ces résultats confirment des résultats préliminaires obtenus a partir de polypropylénes greffés purs.
Prenons I'exemple de deux greffés purs testés en extrusion couchage: HP4A et HP B. Ces deux
homopolymeéres different par leur masse molaire et le taux global d’AM mais possedent une
température de cristallisation équivalente :

¢  HPgA: TG = 2000 ppm

«  HPgB: TG = 4100 ppm

Pour des conditions opératoires identiques, la densité de liaisons mesurée dépend du taux global
d’AM greffé. Ainsi, les liaisons a I'interface sont nombreuses si le taux global d’AM est élevé (Fig.5.13
(A)) : & 25 m/min, Z(HP4B) = 2 x Z(HP4A). De plus, & « propriétés mécaniques équivalentes », la force

de pelage est liée au nombre de liaisons créées a l'interface (Figs.5.13 (A) et (B)).

Ces résultats, loin d’'étre évidents au départ, soulignent I'importance d’augmenter la probabilité de
réaction:
< en multipliant le nombre de sites de réaction (concentration plus élevée en chaines greffées
pres de l'interface),
« en favorisant la mobilité moléculaire pres de I'interface (température élevée), mais ce point n'a

pas été démontré (voir paragraphe précédent).

0,0 ]
0,08 - 4
2 ] 1 —_— Il
2 0p4 - Ty 2
1 ]
0,02 - i
0 _ i
0,00 . |
0 T
T =50°"C T =90°C
CR1 CT_:_IPS:I TCR1 =30°C TCR1 =90°C ("‘PS:I
(A O HPA ; M HP,B 8) LI HP,A ; M HP,B

Fig.5.13 Evolution de la densité de chaines 2 (corrigée)
et de la force de pelage Fp pour les deux liants HPgA et HP¢B.

Deux conditions de procédé : Tcri = 50T et T cr1 = 90C (+PS) a 25 m/min

5.4 Conclusion

Plusieurs formulations ont été testées en extrusion couchage afin d'étudier séparément 'impact de

certaines propriétés des polymeres sur I'adhésion. Malheureusement, il s’est avéré trés difficile de
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changer indépendamment des paramétres tels que la température de cristallisation, la mobilité des
chaines greffées, le taux global d’AM ou le nombre d’AM par chaines. Par exemple, nous n'avons pas
réussi a étudier et révéler les effets de la mobilité des chaines et de la température de cristallisation,

car les propriétés des liants étaient trop proches.

Le seul résultat probant concerne l'influence du nombre réel de chaines greffées par rapport au taux
global d’AM des liants. Ce résultat semble d’'ordre 1 par rapport aux autres propriétés. Ainsi, il est
important d’augmenter le nombre de sites de réaction en multipliant la concentration en chaines
greffées dans les liants. Plus cette concentration sera importante, plus la densité de liaisons sera

élevée.

Par contre, les conséquences sur I'adhésion sont moins évidentes car des phénomenes dissipatifs ont
lieu lors du test de pelage (voir chapitre 3). Le niveau de dissipation dépendra des propriétés
mécaniques liées a la microstructure des films polypropylénes ainsi que de la capacité des liaisons a

transmettre I'énergie au-dela de l'interface.
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Conclusion

Nous avons mis au point un modeéle expliquant de fagcon quantitative I'influence sur I'adhésion des
parametres du procédé et des parametres intrinseques des matériaux, comme la température de
cristallisation, la masse molaire des liants ou le taux de greffage. Il permet de simuler le
refroidissement lors des deux étapes constitutives du procédé d’extrusion couchage : I'étape d'étirage

du film dans l'air et I'étape de couchage du film sur la feuille d’aluminium.

Ce modéle donne en particulier, comme le montre le chapitre 4, une lisibilité a des phénoménes qu'il
est difficile d'expliquer autrement. Par exemple, ce modeéle nous a permis de comprendre:
e pourquoi I'adhésion est meilleure pour certaines conditions comme des vitesses et des
températures élevées.
e ou pourquoi I'adhésion chute, dans des cas particuliers, lorsqu'on chauffe le deuxiéme

rouleau de refroidissement.

Ces résultats non intuitifs montrent toute la sensibilité de I'adhésion aux conditions de procédé. Le
modeéle a donc mis en exergue l'influence du passé thermomécanique sur :
e d'une part, les cinétiques de réaction chimique a l'interface qui vont gouverner I'adhésion
entre le polymére et le substrat en aluminium,
» d'autre part, la structure du film qui va gouverner les propriétés mécaniques du film.
C’est la combinaison de ces deux phénomenes qui explique I'adhérence mesurée lors du test de

pelage, test qui est trés utilisé par les industriels.

En conclusion, ce modéle, validé par de nombreuses expériences, peut devenir un outil efficace :

e pour le transformateur qui souhaite régler les conditions d'étirage, les températures de
rouleaux successifs et les vitesses de ligne pour obtenir une adhésion optimale au meilleur
co(t énergétique.

e pour comprendre l'efficacité d’un liant en conditions d’extrusion, connaissant la rhéologie, la

cinétique de cristallisation et le niveau de greffage.

Perspectives :

Quelgues questions restent en suspens ou seraient intéressantes a investiguer :

— Premiérement, la relation entre la mobilité des chaines, qui est influencée par [I'histoire
thermomécanique (étirage et refroidissement), et les mécanismes locaux de greffage du polymere
sur la surface métallique n’a pas pu étre démontrée. Nous n’avons utilisé qu’un concept de temps
de relaxation « moyen ». Il convient d’aller plus loin en étudiant réellement la mobilité moléculaire

avec des greffés de masses trés différentes.
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— Deuxiemement, une étude plus en amont des mécanismes de cristallisation, en situation d’'étirage
suivie d'une trempe, serait aussi intéressante. Il est évident, en effet, que les propriétés optiques et
mécaniques du revétement, qui n'ont pas été abordées dans cette thése, ont une importance tout
aussi cruciale que les propriétés d’'adhérence. L'idée serait de développer un code de calcul
capable de tenir compte de I'écoulement sur la cristallisation tout en s’affranchissant du nombre
trés important d’expériences (surtout si on étudie la cristallisation induite par I'écoulement).
L'objectif, a terme, serait de prédire la distribution des tailles de sphérolites (propriétés optiques) ou
les propriétés mécaniques.
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A.1 Conditions de procédé

Afin de tester I'impact des propriétés des matériaux et du procédé sur I'adhésion, nous avons utilisés
divers polyméres (cf. Tableau A.1) et fait varier les paramétres procédés telles que la température
d’extrusion, la vitesse d’extrusion Uy, la vitesse de ligne U et les températures des divers rouleaux de
refroidissement. Le tableau A.2 récapitule 'ensemble de ces essais.

Type de matériaux Nom usuel utilisé mélanges My, TG
. N M, (kg/mol)
dans le manuscrit de thése (kg/mol) (ppm)
base liant
Couche de structure CoP 250
Liant commercial PPg
: BASE1 186 38.1
Base des mélanges
BASE2 295 43.7
Polypropylenes R .
| Homopolymeéres : HP41 & HP44, HP A, HP4B
greffés

. Copolymeéres : CoP41, CoPg42
(liants purs)

LIANT1 HP41
LIANT2 HP42
LIANT3 HP43
Mélanges BASE1
n N LIANT4 HPy4
Liant modéles
LIANTS CoPy1
LIANTG6 CoPy2
LIANT?7 BASE2 HP42

Tableau A.1 Caractéristiques des polymeéres étudiés lors de la thése

Quelques définitions :

U, U,-U

Taux d'étirage D, = — ; Taux d'élongation a = —L % (X=6cm)
U, X
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Tableau A.2 Récapitulatifs des essais d’extrusion couchage. To1, Toz, T1, T2, T3, T4, Ts, Te SONt des températures mesurées a la surface de la structure

multicouche le long de la ligne d’extrusion, Tmeir €St la température du film polymére mesurée a 2 cm de la filiere
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A.2 Propriétés des polymeres

A.2.1 Propriétés intrinséque des matériaux

Des propriétés des matériaux telles que la masse volumique, la capacité calorifique ou la conductivité
thermique sont utilisés dans les modéles. Dans la gamme du procédé (20-290C), ces propriétés sont
supposées indépendantes de la température pour I'aluminium contrairement aux polypropylenes en
raison de leur changement d'état au cours du refroidissement (fluide ou solide). Par exemple, les
évolutions respectives de la conductivité thermique k,, et Cp,, sont représentées en fonction de la
température sur les figures A.1 (A) et (B). On s’apercoit que les fortes variations (ruptures de pentes)
correspondent a un changement d'état : liquide«<ssolide (120 - 80C) ou transition vitreuse (T 4=-20 -
0%C,). Ceci est particulierement vrai pour la condu ctivité thermique et la masse volumique, un peu

moins pour la capacité calorifique.

0.20
3}
=
£ 1B
e
a
2
=
PP o}
2 pazix -
i‘ ¥ i Fullar & Feicke {1871)
= steacy-state OB8.81-
concantric cylinders Ramsey, et.al, (1973)
0.08 - : Gobbe, et al. (1988) -
e i { : Lobo & Newrman {1990)
line souTEA'
A @ Bozanh & Done (1241)

‘guarded plae" : Elermann [1965)

+EH X QNP

0.04 | Iransient slab : Steere {1966) |
quasi-steady disk = Handsz {1477)
nurnpengating : Yem, clal. (1937)
hol wire
.00 1 1 1 | | 1 1 | | | |
-120 -40 40 120 200 280
T {°C)

(A) Evolution de la conductivité thermique kpp (B) Evolution de la chaleur massique Cppp

en fonction de la température en fonction de la température

pour différents polypropylénes pour différents polypropylénes

Fig. A.1 Evolution de k, et C, pour différents polypropylénes
en fonction de la température [1]

Néanmoins, en premiére approximation, nous allons décrire ces différentes grandeurs en fonction du

taux de transformation du polymére qui caractérise le changement d’état liquide<solide :
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P =alp, +(1-0)lp, (Eq. A1)
k,, =alk, +(1-a)k, (Eq. A2)
Cp,, =alCp, +(1-a)[Cp, (Eq. A.3)

Avec ps, ks, Cps pour les polymeéres cristallisés et py, ki, Cps pour les polymeéres a I'état fondu. Tous

ces parametres ainsi que ceux de I'aluminium et du polystyréne sont récapitulés dans le tableau A.3.

Polypropylene| Polystyrene | Aluminium
Densité fluide o 770
o ’ 1030 2700
(kg/rm) solide g, 900
Capacité fluide Cpy 3000
calorifique Cp 180 896
(J."kgK) solide Cpe 1500
Conductivite fluice kf 0.11
thermigque 0.15 220
A.m.K) solide kg 0.2

Tableau. A.3 Valeurs de la masse volumique, de la capacité calorifique et

de la conductivité thermique pour le polypropyléne et I'aluminium

A.2.2 Propriétés rhéologiques des matériaux

Dans le chapitre 2, nous avons décrit la caractérisation rhéologique des matériaux. Dans le modéle
1D, nous avons besoin de connaitre la viscosité limite no, sa variation en fonction de la température

étant décrite par une loi d’Arrhénuis.

E, (1 1
Mo (T) =My @XP{ R [; ‘T—efﬂ (Eq.A.4)
E (1 1 (Eq.A.5)
T T =1 . [éx l —=—
moy( ) ref p|: R [T Tref j:|

Avec E, I'énergie d'activation (J.mol"), R la constante des gaz parfaits (8,315 J.mol".K™) et T,

température (K), T, €t Norer 1€ temps de relaxation moyen et la viscosité limite a Tes.

L’ensemble de ces résultats ainsi que les temps de relaxation tne, déterminés par la méthode Cole-
Cole sont récapitulés dans le tableau A.4
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temps de relaxation viscosité
2 Ploa(s E'a-Ea)iEa
Liant pur ';Lv;r::l} :‘;'; ;:n azztolc EaR| h |, 2’;"00(: Ear || *103

CoP 250 03 3700 | D43 5000 3700 0

PPg ~ 200 0z 4700 | 051 1040 47910 2
BASE1 186 361 005 | 4520 | 045 720 4100 -10
BASE2 295 437 04 4350 | 043 3100 4330 0
HPg1 137 363 o004 | 4580 | 0,39 140 4050 13
HPg2 75.3 245 3 - = g 4400

HPg3 120 s 0,002 ~ = 22 4710

HPg4 50.6 185 - - - B B0
CoPg1 75.1 249 = = - 11 4560
CoPg2 712 252 = = = g 45h

HPgA 108 3B.2 2 4029 | 037 110 4320 7
HPgB 78.5 29.0 2 = = a0 46A0
CoPghA 113 3.5 - 5152 | 047 160 4570 B
LIANT1 HP,1 ons | 4880 | D48 B0 45700 2
LIANT2 HP,2 D05 | 5100 | 05 400 4670 -3
LIANT3 HP3 005 | 5150 | 046 00 4950 -4
LIANT4 HP4 017 | 3890 | 05 B0 4010 3
LIANTS CaPy 008 | 4000 | D48 00 3570 3
LIANTS CaPy2 ons | 4800 | 0OA &40 4130 -18
LIANT? HP,2 02 4620 | 046 1300 4470 5

Tableau. A.4 Tableau récapitulatif des temps de relaxation moyen 7oy,

des viscosités limites 77, et des énergies d’activation. La température de référence est 220<T.

A.2.3 Distribution des temps de relaxation

Nous avons aussi déterminé les spectres des temps de relaxation & T,,=220C pour les matériaux
dont la viscosité était suffisamment importante (>100 Pa.s a 220C). En dessous de cette valeur, les
polymeéres sont considérés comme parfaitement newtonien. Les spectres sont obtenus a partir des
données rhéologiques en résolvant les équations suivantes par une méthode de régularisation non
linéaire:

G'(w) — i H (o)’ ot G"(ZU) — i H;(0[;)

Eq.A.6
1+ (eQ,)? T 1+ (00,) A

Avec N le nombre de temps de relaxation choisi A; (6 ou 7) et H;la contribution au module.

En pratique, le choix d’'un temps de relaxation par décade donne des résultats satisfaisants. Nous
avons donc choisi entre 6 et 8 temps de relaxation selon les matériaux pour leur comportement

rhéologique. Les spectres des temps de relaxation sont présentés Fig.A.2.
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Fig. A.2 Spectres des temps de relaxation des divers matériaux

A3. Loi de cristallisation

A.3.1 Loi de cristallisation en conditions statique S

Le tableau ci-dessous (Tableau A.5) récapitule les coefficients de I'expression de In(x(T)) pour les
divers matériaux dans le cas d’'une germination instantanée ou sporadique afin de calculer I'évolution
du taux de transformation en fonction de la température et de la vitesse de refroidissement (Eq.A.7 et

Eq.A.8):

In(x(T))=A+BT+CT? +DT* +ET* (Eq.A7)
(Eq.A.8)
a=1-ex —@
T

Avec ‘T‘ la vitesse de refroidissement et n le coefficient d’Avrami.
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n | Nym? A B C D E
CoP 3 400-1040 1090667151 [ 0,14052859 | -0,00590855 | 000008064 | -0 00000045
Base 1 3 1000=10"3 1231283004 | 007672533 |-0,00297345 | 000003041 | -000000019
Base 2 3 100071048 | 12,31283000 | 007672538 (-0, 00257848 | 000003041 | -0,00000019
PPq 3 a00=10°7 1210352755 (-0 00769659 | 0000073524 | -0,000008502 |-0,000000047
HP A 3 800%1048 1210352755 (-0 00769655 | 0 00007324 | -0,000005502 |-0 000000041

(A) cas d’une germination instantanée (n=3)

n | Na(m?s™) A B C D E

| Liant 1 g00™1049 206024798 | -0,2240154 | 00025630 | -00000128 | -0,00000008

(B) cas d’une germination sporadique (n=4)

Tableau. A.5 Loi de cristallisation selon le formalisme d’Ozawa

La densité initiale de germes (N'y) et la vitesse de germination (NA) sont extrapolées a 50<C.

A.3.2 Effet de I'étirage dans I'air

Dans le cadre du formalisme d'Ozawa, Jay [2] et Tribout [3] ont proposé de modifier le paramétre
IN(X(T))exp €n ajoutant une fonction dépendant de I'écoulement. En réalité, les expériences de
cristallisation induite ont été réalisées en cisaillement, mais nous supposerons en premiere
approximation une équivalence entre le taux de cisaillement et le taux d’élongation :

+ In((T.9) =In(x(1)),, +3m(+qy+1y?)  ety=a (Fa.219)
Avec ln()((T))exp la loi empirique issue des mesures expérimentales, ¢ et r
dépendant du matériaux [4]

- Infy@)]=Infy, ]+ All-exp(-t,p)]+ 1,y ety=a (Eq.2.20)

Avec A, 1, et T, des paramétres dépendant de la masse molaire [2,3]

Le tableau A.6 donne les valeurs des différents coefficients selon la masse molaire et la nature du

polymere.
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Homopolymeére [2] Copolymeére [3]
M., (kg/mol) | 100 200 270 370 290
A 4 5 B3 57 q 1
T 005 0z 05 09 r 0,05
T 0 D o007 0,11

Tableau. A.5 Coefficient des fonctions f(y) = f(d)

pour tenir compte de I'effet de I'étirage sur IN(Y(T))exp

Nous utiliserons ces lois en choisissant les coefficients adéquats en fonction de la nature et la masse

molaire des polymeéres de I'étude :

CoP < loi Tribout [3],

PPg < loi Jay [2] (My=200.10° g/mol),
Liant 1 < loi Jay (M,=200.10° g/mol),
Liant 7 < loi Jay (M,=270.10° g/mol)...
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Résumeé de la these

Dans I’industrie alimentaire, de nombreuses structures sont réalisées par extrusion couchage.
Nous nous sommes focalisé sur I’extrusion couchage de structures multicouches de type
polypropylene/polypropylene greffé (liant) /aluminium réalisé par extrusion couchage. Dans
ce type de structure, I’adhésion dépend fortement des conditions de procédé pour un liant
donné. Au cours du procédé, une réaction a lieu entre les molécules greffées et les oxydes
d’aluminium. En effet, le polypropylene est greffé avec des molécules polaires telles que
I’aluminium afin de renforcer son affinité vis a vis de I’aluminium. Nous avons donc cherché
a déterminer quels parametres influencaient I’adhésion et pourquoi. Un model capable de
simuler le procédé et quantifier I’impact de I’histoire thermique sur I’adhésion a donc été
développé. Nous avons démontré que I’histoire thermique a une importance cruciale sur la
cinétique de création de liaisons a I’interface mais aussi sur la structure du film qui va
gouverner les propriétés mécaniques du film. Des mesures de densité de liaison a I’interface
par XPS et la caractéerisation des propriétés mécaniques ont révélé que c’est la combinaison de
ces deux phénomenes qui explique I’adhérence mesurée lors des tests de pelage.

In packaging industry, many structures are produced by extrusion coating. This study
is focused on the extrusion coating of multilayered structure polypropylene / grafted
polypropylene (tie layer) onto an aluminium foil. In these structure, adhesion is strong
dependent on the process parameter such as temperature and speed line. During the process, a
chemical reaction occurs between the polymeric grafted chains and the aluminium oxides.
Indeed, polypropylene used as a tie layer was grafted in order to increase its affinity with a
polar surface such as an aluminium foil.

Our purpose is to study how process parameters can promote adhesion in grafted
polypropylene/aluminium laminates. We investigate the complex interplay between adhesion,
the formation of bonds at the interface and the mechanical properties of the polymer film. The
density of bonds created at the interface is quantified by X-Ray Spectroscopy measurements
after removing the polymer film from the aluminium surface by dissolution in hot xylene.
DMA and tensile tests are performed to characterize the mechanical properties of polymer
films. A numerical model of extrusion coating has been used to quantify the impact of cooling
on adhesion. A good correlation has been found between the thermal history, the formation of
bonds and the mechanical properties of the polymer films. It appears that high temperature
conditions can improve adhesion by increasing the open time for the reaction and the rate of
the chemical reaction between grafted polymer chains and aluminium.



